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RESUMO

O presente trabalho teve como objetivo o projeto de liga de aco lean diplex, com adi¢do de
niobio, para compreensdo das transformacGes de fase envolvidas na solidificacdo, e durante
solubilizagdo, comparando os resultados obtidos com os estimados pelas simulagGes
termodinamicas de equilibrio de fases e de Scheil por meio do software Thermo-Calc™. A
identificacdo das fases foi realizada utilizando-se microscopia 6ptica, microscopia eletronica
de varredura (MEV), anélises por Espectroscopia por Energia Dispersiva (EDS), e difracdo de
raios X. Ja sua quantificacdo foi realizada via medidas magnéticas por meio de ferritoscopio.
Segundo as simulacdes termodindmicas em equilibrio ndo foi possivel obter uma estrutura
duplex composta apenas por 50% de ferrita e 50% de austenita uma vez que ocorreram
precipitacbes de nitretos a partir do liquido. Porém, diferentemente das simulaces de
equilibrio de fases, as simula¢fes de Scheil ndo indicaram a formacdo de fase Z. Um dos
possiveis motivos para esta auséncia da fase Z pode estar relacionado a formacéo de nitretos a
partir do liquido e, portanto, pode ser uma evidéncia de que o consumo de elementos como
cromo, nitrogénio e nidbio para a formacéo destas fases ndo permitira a formacao de fase Z no
estado sélido. Porém, como as simulagdes de Scheil ndo indicam a precipitacdo de fase Z, as
fases ricas em nitrogénio evidenciadas na analise microestrutural e de EDS provavelmente sdo
nitretos de Nb. Assim como foi observado nas simulacdes exploratérias, o Nb tendeu a
promover efeitos de reducdo da primeira temperatura de solubilizagdo, partindo de 1280°C
para uma liga sem adigdo de Nb até 1130°C para uma liga com 1% Nb. Porém, trata-se de
temperaturas de solubilizacdo elevadas para este caso e, portanto, mesmo com a reducao desta
temperatura de solubilizacdo, afirmar que somente o niébio evitar4d um crescimento de gréo
excessivo pode ndo ser conclusivo. Porém, ndo houve alteracbes da segunda temperatura de
solubilizacdo em funcdo do teor de Nb, mantendo-se em 730°C.Com relacéo a fase sigma (o),
amplamente estudada pela literatura, a adi¢cdo de nidbio ndo promoveu alteracdes quanto ao
seu inicio de precipitacdo. O modo de solidificacdo encontrado nas simulagdes com teor de
Nb de 0 a 0,4% (fracdo massica), indicaram a sequéncia de solidificacdo como modo FA pela
formacao inicial de dendritas de ferrita, na qual a formacdo de austenita se dard a partir do
liquido enriquecido em nitrogénio, ja que esse nitrogénio foi segregado para o liquido quando
da formacdo da ferrita. Ja as simulacfes para 0,5 e 1% Nb indicara o0 modo F (ferritico), tipico
dos acos inoxidaveis duplex onde a austenita se formaria em transformacao no estado solido.

Palavras-chave: aco inoxidavel lean duaplex. fases intermetélicas. nidbio. simulacbes
termodinamicas.



ABSTRACT

The main purpose of this work is the design of a lean duplex steel alloy with addition of
nioubium, for the understanding of the phase transformations during solidification and
solution annealing treatment, comparing the results obtained with the estimated results by
thermodynamic simulations using Thermo-Calc® software. Phase identification was perfomed
using optical microscopy, scanning electron microscopy (SEM), analysis by energy dispersive
spectroscopy (EDS) and X-ray diffraction, and ferrite quantification was performed by
magnetic measurements. According to the thermodynamic equilibrium simulation it was not
possible to obtain a duplex structure composed of only 50% ferrite and 50% austenite, since
the precipitation of nitrides and Z-phase from the liquid is predicted. However, unlike the
simulations of phase equilibrium, Scheil simulations has not indicate the formation of Z-
phase. One of the possible reasons for this absence of Z-phase may be related to the formation
of nitrides and carbonitrides from the liquid, and therefore it can be an evidence that the use
of such elements as chromium, nitrogen and niobium for the formation of these phases do not
allow the formation of Z-phase in the solid state. Cosidering that Scheil simulations did not
indicate Z-phase precipitation, it was expected that nitrogen-rich phases evidenced in the
microstructural and EDS analysis were nitrides of Nb and not phase Z. As noted in
exploratory simulations, Nb tended to reduce the first solution treatment temperature
from 1280 °C for an alloy without the addition of Nb to 1130 °C for an alloy with 1% Nb.
However, it is still a high annealing temperatures for this case, and therefore, even with this
reduction in annealing temperature, the assumption that only the addition of niobium will
prevent excessive grain growth by reduction of annealing temperature was not conclusive.
However, there was no change in the second annealing temperature of the Nb content
remained at 730 ° C. With respect to sigma phase, widely studied in the literature, the addition
of niobium did not change the temperature for the beginning of sigma precipitation. The
solidification mode found in simulations with Nb from 0 to 0.4% (mass fraction) showed
solidification mode FA, with the initial formation of ferrite dendrites and the formation of
austenite at the liquid enriched in nitrogen, as this nitrogen was segregated into the liquid
when the formation of ferrite, while simulations of Nb alloys from 0.5 to 1% Nb indicated the
F mode, typical of duplex stainless steels, in which only ferrite was formed from liquid, and
austenite would be formed by transformation in the solid state.

Keywords: lean duplex stainless steel. intermetallic phases. Niobium. thermodynamic
simulations.
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1 INTRODUCAO E OBJETIVOS

A crescente expectativa em relacdo ao pré-sal, e aos novos horizontes que o Brasil
poderd alcancar com a producdo de petrleo e gas natural, incentiva a busca por uma
constante otimizacdo dos materiais utilizados em tecnologias que contribuam para este
desenvolvimento, como é o caso de equipamentos presentes em plataformas offshore.

Acos inoxidaveis tradicionais ndo apresentam as caracteristicas adequadas entre a
combinacdo de resisténcia mecanica e de resisténcia a corrosdo, especialmente por pite,
necessarias para sua aplicacdo em ambientes de plataformas offshore. Uma nova categoria de
acos inoxidaveis, denominados duplex, originada na década de 70, porém com aplicacdo em
territério nacional apenas na década de 90, relne satisfatoriamente essas caracteristicas
(MARTINS; CASTELETT]I, 2007). Os acos inoxidaveis duplex (AID) sdo caracterizados pela
equivaléncia entre as fracdes de ferrita e austenita, sendo que a estrutura tem em média 40 a
45% de ferrita e 55 a 60% de austenita, obtida apds solubilizacdo entre 1000°C e 1200°C
seguido de resfriamento brusco (MAGNABOSCO, 2001). Podem ser subdivididos nas
seguintes categorias: lean duplex, daplex (ou “standard duplex™), superddplex e hiperduplex
(RABECHINI, 2012). Constituem sistemas termodinamicamente metaestaveis na condicdo
solubilizada e resfriada em &gua, ou em temperaturas abaixo de aproximadamente 1000°C, e,
portanto, qualquer insumo de energia fornecido em temperatura ambiente pode ser suficiente
para ocasionar mudancas microestruturais e originar a precipitacdo de fases indesejaveis,
podendo ocorrer 3 tipos de fragilizacdo do material listadas por Brandi e Padilha (1990):

a) fragilidade devido a presenca de carbonetos nas ligas de alto carbono;

b) fragilidade causada pelo surgimento da fase alfa linha (o) a 475°C a partir da
ferrita;

c) fragilidade causada pela formagdo de sigma (o), sendo esta ultima considerada pela

literatura (MAGNABOSCO, 2009; SANTOS, 2013; MARTINS, CASTELETTI,
2004) a mais deletéria.

No entanto, mesmo apresentando excelente comportamento em trabalho, a obtencéo
de pecas obtidas por fundicdo pode ser bastante complicada, pois a metalurgia fisica desse
sistema é muito complexa (BARBOSA; SOKOLOWSKI; FARINA, 2011). O sucesso desse
processo dependera do controle sistemético e eficaz sobre a formacdo da fase “sigma” (o)
durante a etapa de resfriamento na solidificacdo, e nas etapas de conformacéo a quente, visto

que esse intermetalico reduz acentuadamente a tenacidade destes acos (MARTINS;
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CASTELETTI, 2004). Outra dificuldade é a obtencdo de pegcas com uma estrutura bruta de
fusdo satisfatdria para uso nesta condicdo uma vez que devem ser considerados o controle e 0
balanco entre as fases ferrita e austenita bem como o tamanho de grdo obtido. Logo, 0 estudo
minucioso do processo de fundicdo dos acos duplex configura o arcabougo conceitual
necessario para a obtencdo de pecas fundidas com alto grau de qualidade, podendo estas entdo
ser aplicadas em equipamentos que utilizam essa classe de agcos como bombas centrifugas,
valvulas reguladoras de fluxo e em aplicagdes estruturais em plataformas offshore.

Porém, os acos inoxidaveis duplex com teor de cromo entre 20 e 25% , teor de niquel
entre 1 a 3% e PREN até 30, caracterizam-se como acos lean duplex e mesmo ndo possuindo
as caracteristicas de um ago duplex “standard” superam as propriedades dos agos inoxidaveis
austeniticos possuindo uma melhor resisténcia mecanica e melhor resisténcia a corrosao por
pite, além de possuir precos inferiores em funcdo da presenca de menores teores de niquel.
Portanto, seu estudo se torna fundamental na busca da otimizacdo de materiais e suas
aplicacdes.

Referente a metalurgia fisica destes materiais, tem-se a solidificacdo iniciando com
formacdo de ferrita a aproximadamente 1450°C onde a nucleacdo da austenita se daria
somente no estado solido. Esse modo de solidificacdo € tipicamente encontrado nos acos
inoxidaveis duplex (POHL, STORZ E GLOGOWSKI, 2007). A ocorréncia de fase sigma
ocorre na faixa de 600 a 950°C. Esta fase promove efeitos deletérios no que tange a
resisténcia a corrosao e a tenacidade desses a¢os. No entanto, embora a fase sigma seja a fase
secundaria mais estudada nos acos inoxidaveis duplex uma vez que sua elevada fracao
volumétrica nestes materiais € relevante, pode ocorrer ainda a formacao de fase chi (y) e
nitretos metalicos, que se formam em menores fragcBes volumétricas quando comparados a
fase sigma.

Porém, ja existem estudos na literatura (CHEN et al, 2011) (JIANG et al, 2012) onde
sdo apresentados acos inoxidaveis lean duplex isentos de formacgdo de fase sigma e nitretos
por meio da reducdo dos teores de niquel (Ni) e aumento dos teores de nitrogénio (N) e
manganés (Mn). No entanto, outros elementos de liga podem induzir alteracdes
microestruturais com o objetivo de melhorar as propriedades mecanicas ou resisténcia a
corrosdo por pite nos agos inoxidaveis duplex.

Além disso, existem estudos da literatura (ROSSITI, 2000) (PICKERING, 1978)
(ITMAN et al., 2014) (DULIEU, 2001), que indicam que o nidbio tem grande influéncia na
transformacdo de fases dos acos inoxidaveis duplex promovendo o refinamento do grdo na

microestrutura e originando fases intermetalicas que quando controladas podem propiciar
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beneficios. No entanto, estudos sobre os efeitos da adicdo de nidbio em agos inoxidaveis

duplex parecem ser limitados.

1.1 Objetivos

Este trabalho tem como objetivo a elaboracdo de um projeto de liga de aco lean duplex
com adicdo de niobio, a partir de sucatas disponiveis, para compreensdo das transformacoes
de fase envolvidas na solidificagéo, verificando a possibilidade de controle de tamanho de
grdo ferritico e austenitico nas etapas de formacao da estrutura a partir do liquido, e durante
solubilizacdo, com os recursos disponiveis no Departamento de Engenharia de Materiais da
FEI, comparando os resultados obtidos com os estimados pelas simulacdes termodinamicas de

equilibrio de fases e de Scheil por meio do software Thermo-Calc®.
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2 REVISAO DA LITERATURA

Nos topicos seguintes serdo abordados conceitos e aspectos técnicos e econdémicos que
envolvem os acos inoxidaveis duplex, visando fornecer subsidios para compreender as
vantagens e aplicacdes desta classe de material, que vem sendo amplamente utilizada devido a
boa sinergia entre suas propriedades mecanicas e resisténcia a corrosao. Primeiramente seréo
abordadas as principais caracteristicas dos acos inoxidaveis duplex e suas diferentes
classificagOes de acordo com o parametro PREN (“Pitting Resistance Equivalent Number”).
Em seguida, serd apresentado um panorama econdmico geral do setor de agos inoxidaveis
possibilitando compreender a representatividade dos acos duplex face as outras classes de
acos inoxidaveis, e principalmente verificar os beneficios técnicos e econémicos de se utilizar
0s acos lean duplex 2304 e 2101 em substituicdo aos agos austeniticos AISI 304 e AlSI 316,
tracando um paralelo destes motivos, desde a composicdo quimica de cada aco e suas
respectivas propriedades mecanicas.

Estes levantamentos endossam a importancia de se estudar e entender a metalurgia
fisica dos acos duplex de forma a fornecer subsidios para elaborar e entender as principais
rotas de processamento apresentadas, capazes de fornecer microestruturas isentas de fases
intermetalicas tais como sigma (o), chi (), nitretos, fase Z, dentre outras, objetivando prever
o comportamento da liga desde sua elaboracdo, fusdo, seguindo até o final da sua
solidificacdo. Para isto, serdo apresentados os principais modos de solidificacdo dos acos
inoxidaveis e os principais diagramas para o calculo do teor de ferrita, relacionando-os com os
parametros cromo equivalente (Creq) e niquel equivalente (Nigg), relatando a dificuldade de se
estabelecer uma formula universal que retrate a realidade microestrutural baseando-se apenas
na composi¢do quimica de cada ago por meio dessa relagdo Creq/Nieq, € cOnsequentemente
evidenciar a necessidade de se utilizar métodos como aquisi¢do de curvas de resfriamento e
simulacdes termodinamicas para melhor prever o comportamento da liga durante sua
solidificacéo.

Por fim, serdo abordados os possiveis efeitos da adi¢do de nidbio em agos inoxidaveis
lean duplex, uma vez que segundo a literatura este estudo parece ser limitado, e assim

estabelecer critérios para uma rota de processamento adequada.
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2.1 Acos inoxidaveis duplex

Os acos inoxidaveis duplex (AID) séo caracterizados pela equivaléncia entre as
fracdes de ferrita e austenita, sendo que a estrutura tipica tem em média 40 a 45% de ferrita e
55 a 60% de austenita, sendo obtida apds solubilizacdo entre 1000°C e 1200°C seguido de
resfriamento brusco (MAGNABOSCO, 2001).

O primeiro aco inoxidavel daplex foi produzido na Suécia em 1930 para aplicacdo na
industria de papel sulfite (IMOA, 2009). Foram desenvolvidos para minimizar problemas de
corrosdo intergranular presente nos acos inoxidaveis austeniticos com alto teor de carbono. A
fundigdo dos acos duplex foi desenvolvida na Finlandia em 1930, porém sua patente foi
concedida a Franca em 1936. Ap6s a 22 Guerra Mundial sua produgéo tornou-se bem definida
possuindo ampla aplicacdo em tubos trocadores de calor (IMOA, 2009).

A primeira geracdo de acos duplex foi desenvolvida para aumentar a resisténcia a
corroséo sob tenséo na presenca de cloretos. Posteriormente, foram usados em aplicagdes para
vasos de pressdo, trocadores de calor e bombas. No entanto, esses acos possuiam limitagdes
guando solicitados durante o processo de soldagem, pois a zona afetada pelo calor
apresentava uma elevada quantidade da fase ferrita e, portanto, uma menor resisténcia a
corrosdo que o material de base.

No entanto, esses agos eram produzidos em fornos de inducdo de alta frequéncia (1200
Hz) simplesmente fundindo esses materiais, sem controle refinado da composi¢do quimica.
Logo, ndo era possivel estabelecer limites adequadas de oxigénio, enxofre e carbono e,
portanto, os acos inoxidaveis duplex eram facilmente relacionados a elevada presenca de
trincas. Com o surgimento do processo AOD (“Argon Oxygen Decarburization”) em 1968,
foi possivel desenvolver novos acos por meio da reducdo do teor de carbono e a introducgdo de
nitrogénio como elemento de liga. O nitrogénio aumenta a tenacidade na regido afetada pelo
calor e também contribui para a estabilizacdo da austenita reduzindo, portanto, o surgimento
de compostos intermetalicos indesejaveis (CHARLES e CHEMELLE, 2010).

Mesmo com o desenvolvimento de novas tecnologias a elaboracdo dos acos duplex é
complicada, visto que o processo de aciaria destes acos é bastante complexo. O
balanceamento microestrutural ferrita/austenita, o calculo da solubilidade de nitrogénio no
metal liquido e o ajuste da resisténcia equivalente a corrosdo por pite entre as fases (“Pitting
Resistance Equivalent Number”, PREN) sdo algumas das variaveis a serem rigidamente
controladas e aferidas (MARTINS, CASTELETT]I, 2007).
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Atualmente, os agos inoxidaveis duplex s&o divididos em duas gera¢fes. A primeira
consiste nas ligas isentas de nitrogénio ou com adi¢des minimas, da ordem de 0,15% em peso,
e a segunda geracdo envolve as ligas com teores maiores de cromo (até 28% em peso) e com
adicdes relevantes de nitrogénio (até 0,30 % em peso) (MARTINS, CASTELETTI, 2007).

A diferenciacdo entre as categorias de agos inoxidaveis duplex supracitadas pode ser
feita de acordo com o0 PREN, expresso por meio da equagdo (1) que é caracterizado como um
parametro empirico que pode ser interpretado como o coeficiente equivalente da resisténcia

do material a corrosao por pite.

PREN = %Cr + 3,3%Mo + k.(%N) (1)

Onde k ¢ um namero entre 10 e 30, e para acos inoxidaveis duplex geralmente € utilizado
o valor de k=16 (ROBERGE, 1999). Porém, existem outras formulas relativas ao PREN
guando existem outros elementos quimicos como o tungsténio (PARAYIL e BERGSTROM,
2011). De acordo como alguns estudos encontrados na literatura (NILSSON, 1992), a
resisténcia a corrosao por pite em acos inoxidaveis é diretamente ligada a sua composi¢do
quimica, sendo funcdo principalmente dos teores de cromo, molibdénio e nitrogénio.
Consequentemente, a classificacdo de um aco inoxidavel daplex por ser expressa por meio do
PREN de acordo com a Tabela 1.

Ressalta-se, no entanto, que o PREN € um nimero empirico que ndo considera a
presenca de heterogeneidades na microestrutura que podem alterar consideravelmente as

propriedades de resisténcia a corrosdo do material.

Tabela 1- Classificagdo dos agos diplex de acordo com 0 PREN

Categoria PREN
Lean Duplex <30
Duplex (Standard Duaplex) 30 < PREN <40
Superduplex 40 <PREN <50
Hiperddplex > 50

Fonte: Adaptado de RABECHINI, 2012, p. 24.
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2.2 Panorama do mercado dos acos inoxidaveis

O crescente desenvolvimento de tecnologias, juntamente com a variagdo dos pregos
das matérias primas utilizadas para a fabricacdo dos acos inoxidaveis, como é o caso do
niquel, ocasionaram diversas tendéncias ao longo das decadas. Sendo os agos inoxidaveis
duplex considerados relativamente novos, com seu desenvolvimento mais apurado a partir da
década de 70 (MARTINS, CASTELETTI, 2004), a discussdo em torno desses materiais era
guanto aos aspectos metallrgicos e tecnologicos referentes ao processamento para obtencdo
das propriedades desejadas, sendo sua aplicacdo concentrada na industria de Oleo e gas
(CHARLES, 2007). Somente em 1991, em Beaune (Franca), foi realizada uma conferéncia
em que se iniciou uma discussdo mundial que contemplava a parte cientifica e tecnoldgica
com a aplicacdo desses acos no mercado de forma mais ampla (CHARLES, 1991).

Com relacdo a producdo mundial total de acos, os acos inoxidaveis apresentam cerca
de 1% da produgdo mundial, sendo a maior parte dessa produ¢do concentrada nos agos ao
carbono. Dentre os diversos tipos de agos de inoxidaveis, a principal categoria gira em torno
dos acos austeniticos (série 300), possuindo mais de 60 % da producdo, seguidos dos acos
ferriticos (série 400) com aproximadamente 25 % e 0s acos martensiticos (série 200)
contemplando 10 % da producdo. Por fim, 0s acos diplex correspondem a aproximadamente
1 % desse total. Porém, a producédo dos acos inoxidaveis duplex teve um crescimento superior
a 100% na ultima década com perspectiva de crescimento para 2020 conforme apresentado
pela Figura 1. Dentre os fatores que contribuem para um efetivo desenvolvimento e aumento
da producdo destes acos sdo 0s precos da matéria-prima, destacando-se o Niquel (Ni),
principais elementos de liga na sua elaboracdo. Os produtores de ac¢o inoxidavel utilizam
aproximadamente dois tercos da producdo mundial de niquel (ASSOCIACAO BRASILEIRA
DE ACO INOX, 2011).

No contexto econdmico referente as commodities tais como o niquel, os acos
inoxidaveis lean duplex 2304 e 2101 tornam-se interessantes em substituicdo aos acos
inoxidaveis austeniticos AISI 304 e AISI 316. Os acos inoxidaveis AISI 304 e AISI 316 sdo
usados onde se necessita resisténcia mecanica e a corrosao, porém, sao mais caros por
possuirem maiores teores de niquel, diferentemente dos acos lean duplex 2304 e 2101 que
possuem teores de niquel igual a 4 e 1%, respectivamente. Além disso, como 0s acos lean
duplex 2304 e 2101 possuem um teor de cromo (23% e 21% respectivamente) superior ao dos

austeniticos 304 e 316 (aproximadamente 18%), apresentardo melhor resisténcia a corrosdo,
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além da estrutura uma duplex que garante melhores propriedades mecanicas. Logo, a luz da
composi¢do quimica, microestrutura e custo, 0s acos inoxidaveis lean ddplex possuem
vantagens com relacdo aos agos inoxidaveis austeniticos.

Em 2006, o aumento expressivo do preco do niquel, Figura 2, teve grande impacto no
preco final dos acos (CHARLES, 2007). Considerando-se este cendrio, a aplicacdo dos agcos
inoxidaveis duplex se torna interessante do ponto de vista econémico uma vez que Sa0 menos
suscetiveis as oscilagdes do preco do niquel e, portanto, um aco inoxidavel com menor teor de
niquel possui maior estabilidade relacionada ao seu respectivo preco ja que esta é a matéria-
prima mais cara em sua elabora¢do. Logo, este fator econdmico também é uma boa vantagem
dos agos lean duplex sobre 0s acos austeniticos tradicionais como o AISI 304 e AISI 316 uma
vez que ja sdo reconhecidas as melhores propriedades mecanicas dos acos duplex em

comparagao aos acos inoxidaveis austeniticos.

63,1 m 2007

% Producao
N w N a1 (o]
o o o o o

[EEN
o

0
Série 200 Série 300 Série 400 Duplex

Figura 1 - Divisdo da producdo dos agos inoxidaveis
Fonte: Autor, adaptado de CHARLES, 2007 e Nucleo Inox, 2013a.
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Evolucéo do preco do niquel
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Figura 2 - Variagéo do preco do niquel ao longo dos anos.
Fonte: Autor, adaptado de Info Mine, 2011.

O crescimento econémico e o desenvolvimento de novas tecnologias em paises como
China, india e Brasil estdo provocando uma nova tendéncia de consumo dos acos inoxidaveis.
Atualmente, a China apresenta 0 maior consumo de produtos laminados destes acos.

A expressiva economia da China vem alterando a configuracdo mundial da producao
de acos inoxidaveis (ISSF, 2010). Em 2001, o pais contava com uma produ¢do minima
correspondente a 730 mil toneladas, média bem abaixo da comunidade mundial. No entanto, a
producdo vem em uma crescente desde o inicio da década passada e mesmo com a crise
econdmica em 2009, foi o Unico pais a continuar com a expansdo de sua producgdo sendo
responsavel atualmente por mais de 11 milhdes de toneladas da produ¢do mundial,
ultrapassando até mesmo a soma da producdo de todos os demais paises da Asia (ISSF, 2010).

Comparando o uso direto e indireto (kg/per capita) dos acos inoxidaveis, Figura 3, é
possivel notar paises como China (Tawaian), Coréia, Japdo, Italia e Suécia tem um patamar de
uso mais expressivo, na faixa entre 15 e 30 kg/per capita quando comparado a paises como
india, Brasil, México e Russia que se apresentam na faixa entre 2 a 5 kg/per capita (ISSF,
2014). Mesmo com o crescimento relativo apresentado por alguns paises referentes ao periodo

2005/2010 nota-se que o Brasil ainda possui um baixo uso de agos inoxidaveis da ordem de 2
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kg/per capita 0 que indica um campo para desenvolvimento de novas alternativas que

contribuam para o aumento desta tendéncia de consumo.

Uso direto/indireto de aco inoxidavel

Indonésia ‘
india m 2010
Brasil m 2005
México
Russia
Turquia
China f—
Africa do Sul
Tailandia
Reino Unido
Austrélia
EUA
Espanha
Franca
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Suécia -
Italia —
Japdo
Coréia
Taiwan, China
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Figura 3 - Evolucgdo do uso direto e indireto per capita dos acos inoxidaveis.
Fonte: Autor, adaptado de ISSF, 2014a.

Com relacdo a producdo nacional, observa-se uma elevada taxa de crescimento até o
ano de 2004 conforme apresentado pela Figura 4. Nos anos seguintes de 2005 e 2006
registrou-se uma queda devido a elevacao do preco do niquel, Figura 2, visto que o preco do
niquel interfere diretamente no custo da producdo conforme discutido anteriormente,
possuindo tal relevancia ja que dentre os acos inoxidaveis, sdo 0s acos austeniticos os que
possuem maior consumo. No entanto, os himeros voltam a crescer de acordo com 0 que era
observado no periodo de pré-crise econémica mundial em 20009.

Outra questdo interessante refere-se ao consumo per capita (kg/hab/ano) no Brasil
conforme apresentado pelo gréfico da Figura 5. Do ano 2000 até 2005, esse consumo
mantinha-se aproximadamente constante com média igual a 1,18 kg/hab/ano. No entanto, este
namero comegou a crescer em 2006 atingindo um &pice em 2008 apresentando um valor
correspondente a 1,94 kg/hab/ano. Em 2009, novamente houve um decréscimo relacionado a
crise econdmica mundial, porém, em 2010 o consumo per capita volta a crescer evidenciando
a necessidade do uso dos acos inoxidaveis. No entanto, deve-se ressaltar que esses valores
estdo bem abaixo da média do consumo per capita mundial, que varia entre 10 a 12
kg/hab/ano (PEGN, 2011).
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No entanto, segundo estudo apresentado pelo Steel & Metals Market Research —-SMR
no International Nickel Study Group —INSG (2010) apenas os acos duplex fornecem uma

estabilidade econdmica com relacdo a flutuacdo do preco do niquel conforme comparacao
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realizada entre o aco duplex 2205, e 0s acos austeniticos 304 e 316 apresentado pela Figura 6.
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Figura 5 - Evolucdo do consumo per capita brasileiro de aco inoxidavel (kg/hab/ano).

Fonte: Autor, adaptado de Nucleo Inox, 2014b.
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Figura 6 - Comparagdo entre os precos dos agos inoxidaveis 2205, 304 e 316 face a flutuagéo do preco do niquel.
Fonte: Autor, adaptado de INSG, 2010.

2.3 Diagramas de determinacdo microestrutural e teor de ferrita

Acos inoxidaveis sdo basicamente ligas de ferro (Fe) contendo no minimo 11% de
cromo (Cr) em solucdo s6lida na matriz metalica e no maximo 30% de niquel (Ni). Podem ser
divididos quanto a sua microestrutura em cinco grupos: ferriticos, austeniticos, martensiticos,
endureciveis por precipitacdo (EPP) e duplex. No entanto, essa microestrutura é funcdo dos
elementos de liga presentes, sendo estes divididos entre os elementos que estabilizam a ferrita
(o), como Cr, Si, Mo, Ti, Nb, e 0s que estabilizam a austenita (y), como o Ni, C, N e Mn.
Dessa forma, estes elementos foram agrupados originando dois fatores denominados cromo
equivalente (Creq) € niquel equivalente (Nigg), sendo possivel, portanto, a construcdo de um
diagrama onde a microestrutura do aco poderia ser determinada de acordo com o diagrama
proposto por Schaeffler (DAVIS, 1994), apresentado na Figura 7. Nesta representacao
verifica-se o tipo de aco inoxidavel em funcéo desses elementos de liga.

Os acos inoxidaveis austeniticos possuem boa resisténcia a corrosdo e elevada
tenacidade, porém sdo altamente sensiveis a corrosdo localizada em ambientes contendo
cloreto. Agos inoxidaveis ferriticos também possuem boa resisténcia a corrosdo sob tenséo
porém exibem menor ductilidade se comparados aos austeniticos. Combinando propriedades

dos acos inoxidaveis austeniticos e ferriticos, os agos inoxidaveis duplex (AID) caracterizam-
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se por apresentar uma estrutura bifasica com fragdes volumétricas equivalentes de ferrita e
austenita originando boa resisténcia a corrosdo juntamente com propriedades mecénicas
atrativas (SOLOMON, DEVINE, 1982).
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Figura 7 - Representa¢do esquematica dos grupos de acos inoxidaveis no diagrama de Schaeffler.
Fonte: Autor, adaptado de DAVIS,1994.

No entanto, ao longo dos anos foram sendo desenvolvidos diagramas contemplando
um maior nimero de elementos de liga ou adequando fatores destes elementos. Dentre esses
estudos, DelLong (1974) propés um diagrama que considerava o efeito do nitrogénio.
Posteriormente outros autores efetuaram alteracGes no diagrama de Schaeffler e dentre estes
estd Schneider, que propds um diagrama, apresentado pela Figura 8, amplamente utilizado

para estimar a microestrutura no corddo de solda em acos alta liga (PING et al, 2009).
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Creq=%Cr + %Mo + 1,5.(%Si) + 0,5.(%Nb)
Figura 8 - Diagrama de Schneider utilizado para estimar a microestrutura no corddo de solda em acos alta liga.

No entanto, com o0 avango e aumento do uso de acos inoxidaveis duplex,

principalmente o diagrama de Delong (1974) ndo se tornava mais adequado. Por fim, Sierwert

et al. (1988) utilizou um banco de dados com mais de 950 composicdes de ligas e propds um

novo diagrama utilizando como parametro o nimero de ferrita (“ferrite number” - FN) que

por sua vez esta relacionado com o teor de ferrita presente em sua microestrutura (KOTECKI,

1982). Consequentemente foi possivel contemplar toda a faixa presente entre 0s acos

inoxidaveis austeniticos e duplex. Este diagrama foi revisado resultando no que atualmente é

chamado de diagrama WRC-1992, apresentado pela Figura 9, que € originado de Siewert

(1988), sendo o mais preciso para estimar o teor de ferrita nesses acos (MARTORANO,
TAVARES, PADILHA, 2012, LEFEBVRE, 1993). Além disso, relaciona o teor de ferrita

com os possiveis modos de solidificacdo em acos inoxidaveis duplex: A (Austenitico), AF

(Austenitico-Ferritico), FA (Ferritico-Austenitico) e F (Ferritico).
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Figura 9 - Diagrama conhecido como WRC-1992 que relaciona o nimero de ferrita (FN) com os valores de Creq
e Nieq. Define-se FN = 100 como equivalente a aproximadamente 65% em volume de ferrita.
Fonte: Autor, adaptado de SHANKAR et al, 2003.

O diagrama de Shaeffler-DeLong apresentado pela Figura 10, adaptado pela
Outokumpu (2013), é utilizado para estimar o teor de ferrita delta em metais depositados por
solda a partir da composicdo quimica baseado nos fatores denominados cromo equivalente
(Creq) e 0 niquel equivalente (Nig). O teor de ferrita € determinado de acordo com as
equacoes (2), (3) e (4) de acordo com a seguinte relagéo:

FN =334Cr,, - 2,46Ni, ~286 para FN < 5.9 ¥y
FN =4,44Cr, ~339Ni, ~38,4 para6 <FN<11,9 (3)

FN =4,06Cr,, —3,23Ni,, ~32,2 paraFN > 12 (4)
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Figura 10 - Diagrama de Schaeffler-DeLong adaptado pela Outokumpu.
Fonte: Autor, adaptado de OUTOKUMPU, 2013.

Apesar do diagrama da Figura 9 ter sido desenvolvido para determinacédo de teor de
ferrita em corddes de solda, também pode ser utilizado para caracterizar o tipo de
microestrutura e o balan¢o microestrutural de classes de acos inoxidaveis similares e fundidos
com mesmo histérico de processamento, ou seja, brutos de fusdo. Entretanto, os diagramas
supracitados ndo correspondem a diagramas de equilibrio uma vez que foram desenvolvidos
originalmente para materiais depositados por solda e consequentemente resfriados
rapidamente. Porém, fornecem uma boa correspondéncia em prever as possiveis e provaveis
fases existentes no material fundido e verificar a influéncia dos elementos de liga. Além disso,
segundo Rossiti (2000), os fatores Creq € Nieq devem ser utilizados somente como referéncia,
de forma com que sejam aplicados em ligas cuja composicdo quimica sejam similares as que

foram utilizadas na determinacdo de tais fatores.
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2.4 Fases Intermetélicas

Os acos inoxidaveis duplex constituem sistemas termodinamicamente metaestaveis na
condicdo solubilizada e resfriada em agua, mas, em temperaturas acima de aproximadamente
1000 °C apresentam-se na forma estavel e, portanto, qualquer insumo de energia fornecida em
temperatura ambiente pode ser suficiente para ocasionar mudangas microestruturais. A Tabela
2 fornece algumas das principais caracteristicas mecéanicas e composi¢do quimica dos
principais acos inoxidaveis duplex na condicdo solubilizada, ou seja, quando apresentam
microestrutura com fracdes equivalentes das fases ferrita e austenita.

No entanto, quando resfriados até a temperatura ambiente podem surgir precipitados
com o intuito de alcangar a estabilidade e, portanto, existe a tendéncia de precipitagéo de
compostos intermetalicos e/ou carbonetos/nitretos ricos principalmente em cromo e
molibdénio. Dentre estes compostos, destacam-se as fases sigma (o), chi (x), R e pi (n), e

alguns carbonetos e nitretos conforme apresentado pela Tabela 3.

Tabela 2 - Propriedades mecénicas de alguns acos inoxidaveis diplex.

. LIMITE DE LIMITE DE
TIPO CO&‘;%I&AO PREy ESCOAMENTO RESISTENCIA ALON(E’%“ENTO
(MPa) (MPa)
UNS 25%Cr-7%Ni-4%Mo-
53275011 0,3%N-1,2%Mn-0,8%Si- 43 550 800 25
0,03%C
UNS 25%Cr-6%Ni-1,6%Mo-
31200 0,17%N-1%Si-2%Mn- 33 450 690 25
0,03%S-0,045P-0,03%C
UNS 22%Cr-5,5%Ni-3,2%Mo-
53180311 0,18%N-2%Mn-1%Si- 35 450 680 25
0,03%C
25,5%Cr-4,5%Ni-2,4%Mo-
UNS 2%Cu-0,17%N-1%Si-
$32550%  1,5%Mn-0,03%S-0,04%P- 36 550 760 15
0,04%C
UNS 25,5%Cr-3,7%Ni-1,5%Mo-
5320002 0-75%Si-1%Mn-0,03%S- 30 485 620 20
0,04%P-0,08%C
UNS 18,5%Cr-4,8%Ni-2,75%Mo-
$315002 0,07%N-1%Si-2%Mn- 29 440 630 30
0,02%S-0,03%P-0,03%C
UNS 22,5%Cr-5,8%Ni-3,2%Mo-
3322055 0.17%N 36 450 655 25
UNS32101 i
21,5%Cr-1,5%Ni-0,3%Mo-
SRR 5%Mn-0,03%C-0.22%N 26 450 650 30

Fonte: [1] Senatore, Finzetto e Perea, 2007; [2] Parayil e Bergstrom,2011, [3] Outokumpu Stainlees Steel
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Tabela 3 - Principais fases encontradas nos agos inoxidaveis diplex

Precipitado Formula Quimica Intervalo de temperatura (°C)

c Fe-Cr-Mo 600 a 1000

x Fes¢CrixMogg 700 a 900

T FesMo 3Ny 550 a 600

R Fe-Cr-Mo 550 a 800

M,C; (Cr,Fe);Cs 950 a 1050
M3Cs (Cr,Fe, Mo0),;C6 700 a 900
Nitreto de Cromo CrN 700 a 900
Nitreto de Ferro Fe,N 700 a 900

Fonte: Alvarez e Degallaix, 2009.

Portanto, torna-se necessario o bom conhecimento dos aspectos metalurgicos deste
material, pois se tratando de um sistema metaestavel, podera ocorrer o aparecimento destas

fases indesejaveis quando submetidos a qualquer incremento de calor no sistema.

2.4.1 Fase Sigma (o)

Dentre os compostos intermetélicos destaca-se a fase sigma (o), pois esta € a principal
fase responsavel pela degradacdo e efeitos prejudiciais as propriedades mecanicas e de
resisténcia a corrosdo dos acos duplex. E uma fase de estrutura tetragonal rica em cromo (Cr)
e molibdénio (Mo), dura, fragil, e ndo-magnética em temperatura ambiente. Por apresentar
elementos estabilizadores da ferrita em sua composicdo como Cr e Mo sua origem se da
preferencialmente a partir da ferrita presente na microestrutura (ELMER, PALMER e
SPECHT, 2007). Outro fator que contribui para este fendbmeno é o fato do cromo possuir
maior velocidade de difusdo na ferrita do que na austenita (SANTOS, 2013; WANG et al,
2003).

Existem basicamente 3 modos de formacéo da fase sigma. Em torno de 900 °C ocorre
a precipitacao da fase sigma na estrutura de ferrita com morfologia de particulas isoladas. Em
850 °C a formacéo da fase sigma pode ser originada por 3 mecanismos: 1) nucleacdo e
crescimento a partir da ferrita originalmente presente na microestrutura; 2) decomposi¢do
eutetoide de ferrita em fase sigma e austenita secundaria (y,); 3) formacgédo de fase sigma a
partir da austenita (MAGNABOSCO, 2009).

Estudos mostram que entre 700 °C e 800°C ocorre a decomposicdo eutetoide

(o—o +7v,) da ferrita resultando em uma morfologia lamelar da fase sigma e austenita
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secundéria (a denominagdo secundéria se refere ao fato desta austenita ser empobrecida de Cr
e Mo quando comparada a austenita originalmente presente na estrutura). A decomposi¢édo
eutetdide pode originar duas morfologias distintas: lamelar ou eutetdide divorciado. Na
decomposicgéo lamelar ocorre o crescimento cooperativo (POHL, STORZ E GLOGOWSKI,
2007), ou seja, o surgimento de lamelas de fase sigma e austenita secundaria empobrecida em
Cr e Mo, dentro da estrutura ferritica. Na decomposicdo divorciada tém-se a fase sigma com
morfologia macica. Por fim, na formacdo de fase sigma a partir da austenita, tem
continuamente a precipitacdo de sigma na estrutura austenitica apds o consumo total de
ferrita, ou seja, a partir deste momento a fase sigma esta crescendo a partir da austenita.

Com relacgdo aos acos inoxidaveis duplex, Brandi e Padilha (1990), relatam a formacao
de sigma a partir da ferrita por meio de 4 maneiras sendo:

a) Precipitacdo continua a partir da ferrita (ao—oc + o) dando origem a ferrita

empobrecida em cromo e molibdénio;

b) Precipitacdo descontinua a partir da ferrita (a—o + o) dando origem a ferrita

empobrecida em cromo e molibdénio;

C) Decomposicdo eutetdide lamelar (ao—o +7y,) a partir da ferrita formando a

austenita empobrecida em cromo e molibdénio;

d) Decomposicdo eutetdide divorciada (o—oc + v,) a partir da ferrita formando a

austenita empobrecida em cromo e molibdénio.

Onde as transformacdes a e d supracitadas induzirdo a formacdo de sigma com
morfologia macica, Figura 11, e as transformacoes b e ¢ a formacao de morfologias lamelares,
Figura 12. Nas reacdes a e b a ferrita secundaria formada é empobrecida em cromo e
molibdénio, sendo estes elementos utilizados na formacdo de sigma e, portanto, esta ferrita
poderia se desestabilizar, fornecendo potencial termodinamico para sua transformacdo em
austenita secundaria (y2), levando a um aumento da fragdo total de austenita no material
(SOLOMON; DEVINE, 1982; NILSSON, 1992).
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Figura 11 - Amostra envelhecida por 360 h a 750°C (a) frrita (escura), austenita (cinza clara) e sigma (branca —
indicada por setas). Ataque: Beraha Modificado.
Fonte: SANTOS, 2014

[

| . L <k o . i
Figura 12 - Amostra envelhecida por 1 h a 900°C. No quadro indicado nota-se a formac&do lamelar de fase

intermetalica (branca). Ataque: Beraha Modificado.
Fonte: SANTOS, 2014
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Magnabosco (2009) estudou a cinética de formacao da fase sigma no aco inoxidavel
duplex UNS S31803. Primeiramente este ago, na forma de chapa com 3 mm de espessura, foi
solubilizado por 30 minutos a 1120 °C. Posteriormente, amostras com 20 mm de
comprimento e 15 mm de largura foram envelhecidas isotermicamente a temperaturas de 700,
750, 800, 850 e 950 °C por tempos entre 10 minutos e 1032 horas. Dentre os resultados
obtidos foi levantada a curva TTP da fase sigma e foi observado que a maior cinética de
formagdo desta fase ocorreu a 850°C, caracterizado pelo “nariz” da curva-C conforme
apresentado pela Figura 13. ELMER, PALMER e SPECHT (2007) também verificaram a
maior quantidade de fase sigma, e cinética mais acentuada de formacdo desta fase, na
temperatura de 850 °C.

Santos (2013), estudando transformacdes de fase isotérmicas do aco UNS S31803
envelhecido entre 700°C e 950°C reportou a possibilidade da formacao de sigma (nucleacéo e
crescimento) por dois mecanismos distintos, expresso pelas duas curvas em “c” apresentadas
pela Figura 14, onde se observa cinéticas maximas em 850°C e outra em 750°C. Nas
temperaturas de 700 e 750°C existe a possibilidade de formacdo de sigma por precipitacdo
descontinua a partir da ferrita e entre 800 e 950°C ocorre a formacdo de sigma por
decomposicdo eutetdide da ferrita (DOS SANTOS, 2013).

Temperatura [°C]
S

650 LA ) pos S 2 e e S e, s S 8
0.01 0.1 1 10 100 1000

Tempo de envelhecimento [h]

Figura 13 - Diagrama TTP da fase sigma entre 700 °C e 900 °C.
Fonte: MAGNABOSCO, 2009.
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Figura 14 - Diagrama TTP esquematica para apresentacdo da possibilidade de formacéo de sigma por
precipitacdo descontinua a partir da ferrita e decomposicdo eutetdide da ferrita.
Fonte:SANTOS, 2013.

Magnabosco (2009) calculou os valores de energia de ativacdo da formacédo da fase
sigma na nucleacdo e crescimento no aco UNS S31803, comparando estes valores com as

energias de ativacdo da difusdo do cromo e do molibdénio como mostra a Tabela 4.

Tabela 4 - Comparacdo entre as energias de ativacdo de formagdo de fase sigma e os elementos quimicos cromo
e molibdénio.

Mecanismo Energia de ativacio (kJ/mol)
Formacgao de fase sigma (o) a partir da ferrita 185
Difusao do Cr na matriz de ferrita 235
Difusdo do Cr no contorno de grao de ferrita 218
Difusdo de Cr na austenita 278
Difusdo do Mo na ferrita 289

Fontes: MAGNABOSCO (2009); WANG et al. (2003); NITTA, MIURA e IIJIMA (2006).

Sabe-se que o cromo e molibdénio sdo os principais elementos formadores de fase
sigma. No entanto, observando os valores de energia de ativacdo verifica-se que a difusdo de
cromo nos contornos de grdo possui uma menor energia de ativacdo, e mais proxima da
energia de ativacdo de formagdo de sigma e, portanto, a difusdo deste elemento caracteriza-se

provavelmente como principal mecanismo de controle da formacéo de fase sigma.
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Porém, diferentemente de Magnabosco (2009), Dos Santos (2013) reporta a energia de
ativagdo para formagé&o de fase sigma como 341 kJ/mol. Segundo Badji et al (2008), a cinética
de formacao de fase sigma segue a equacdo de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (J-M-A-
K), que pode ser expressa por um grafico que origina dois tipos de inclinacdo que indicam
mecanismos de formagéo de sigma distintos como apresentado pela Figura 15. Magnabosco
(2009) utilizou-se da premissa de existéncia de apenas uma inclinagdo para o célculo da
energia de ativacdo de formacao de fase sigma e Santos (2013) calculou a energia de ativacédo
para cada inclinacdo. Outro aspecto importante para estas diferencas reportado por Santos
(2013) se refere a técnica utilizada para medicdo da fracdo de sigma (o) nas amostras. A
utilizacdo de técnicas de estereologia quantitativa por meio de ataque quimico utilizando
reagentes quimicos como KOH 10% a 2 Vcc por 1 min, podem ocasionar em diferencas na
concentracdo do reagente e na corrente imposta conforme reporta Vander VVoort (1985) apud
Santos (2013). Ataques quimicos como Beraha modificado também promovem este efeito em
funcdo da variacdo da espessura da pelicula formada (SANTOS, 2013). Uma vez que estes
reagentes atacam preferencialmente regides ricas em cromo, e havendo outras fases ricas
neste elemento como chi () e nitretos de cromo, ocorrerdo distor¢des no valor da real fragdo
volumeétrica de sigma medida. Para minimizar estas interferéncias, Santos (2013) utilizou-se
de microscopia eletrdnica de varredura por meio da técnica de elétrons retroespalhados.
Assim, a maior energia de ativacdo encontrada por Santos (2013) pode estar atrelada a
necessidade de difusdo de molibdénio para a formagéo de fase sigma, sendo entéo a difuséo
de molibdénio a etapa controladora da cinética de formacao desta fase.
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Figura 15 - Gréfico de J-M-A-K da formacéo de fase sigma para a temperatura de 700°C.
Fonte: Autor, adaptado de DOS SANTOS, 2013.

Martins e Casteletti (2005a) estudaram o efeito da temperatura no tratamento térmico
por 2 h no aco inoxidavel superddplex ASTM A890 grau 6A verificando principalmente os
efeitos provocados pela precipitagdo da fase sigma.

Na temperatura de 900°C a fracdo de sigma é elevada, correspondendo a 37,4%
mantendo-se neste patamar até 960°C quanto atinge uma fracdo de 32,7% de acordo com a
Figura 16. Esta fracdo de sigma obtida é em detrimento da diminuicao da fragdo de ferrita que
possui 17,6% na temperatura de 900°C e 30,3% na temperatura de 960°C. Porém, nesta
mesma temperatura de 960°C nota-se a fracdo de austenita correspondente a 38,3% e,
portanto, esta variacdo de 8% entre as fracGes volumétricas de ferrita e austenita € justificada
como uma baixa variagdo, indicando que é a fase ferrita a fonte de fornecimento dos
elementos formadores de sigma (Cr e Mo). Em fungéo desta diminuicdo de Cr e Mo na ferrita
a relacdo Cr/Ni diminui, ou seja, a ferrita enriquece em Ni promovendo a condicdo
termodinamica favoravel para a formagdo da decomposicdo eutetdide: 6 — o + v, . No
entanto, acima de 1060°C a fase sigma comeca a desaparecer totalmente devido a
solubilizac&o do material (MARTINS; CASTELETTI, 2005a)".

i - L .
Os autores ndo informaram em sua publicacdo os desvios apresentados pelas curvas.
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Figura 16 - Relacéo entre as fases presentes com a temperatura de tratamento térmico conduzido por 2 h.
Fonte: Autor, adaptado de MARTINS, CASTELETTI, 2005a.

No entanto, estes autores justificaram a formacdo de sigma no intervalo de
temperaturas entre 900 e 960°C. Porém, o mecanismo de formacdo de sigma é fortemente
estudado pela literatura devido sua complexidade (SANTQOS, 2014). Analisando o intervalo
entre 1060°C (condicéo solubilizada) e 1000°C tem-se uma diminuicao de ferrita uma vez que
esta fase é a principal fonte dos elementos formadores de sigma como citado anteriormente,
porém, notou-se também uma diminuicdo minima da fracdo de austenita. Todavia, a fracdo de
austenita ainda continua sendo maior que a fracdo de ferrita 0 que conduz a uma possivel
discussdo sobre qual mecanismo de formacdo de sigma esta ocorrendo neste intervalo, sendo
que a formacgdo de sigma a partir de ferrita pode formar austenita secundaria por meio de
reacao eutetdide elevando o teor de austenita mesmo que minimamente, justificando esta
maior fracdo de austenita. Porém, se houve o empobrecimento em Cr e Mo, a ferrita
remanescente poderia induzir raciocinios de cinéticas de formagédo distintas sendo:

a. A continuacdo do fornecimento de Cr e Mo para a formacdo de sigma até o

consumo total destes elementos, ou seja, 0 desaparecimento de ferrita,;

b. Uma vez que houve a diminui¢do de Cr e Mo na ferrita, ou seja, ocorreu o0

enriquecimento de Ni nesta fase (diminuicéo da relagdo Cr/Ni), é possivel afirmar

que a precipitacdo de austenita foi induzida devido este fato, promovendo o
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aumento da fragdo volumétrica desta fase. No entanto, se a fragcdo volumétrica de
ferrita remanescente é pequena, talvez a fracdo volumétrica remanescente de ferrita
ndo é suficiente para justificar e detectar um crescimento da austenita.

As premissas citadas em (a) e (b) reforcam a complexidade dos mecanismos de
formagéo de sigma, onde sua precipitacdo pode ser originada a partir da ferrita ou em fungéo
da decomposicdo eutetdide originado austenita secundaria juntamente com a formacgdo de
sigma.

Martins e Casteletti (2005b) caracterizaram microestruturalmente o aco inoxidavel
superduplex ASTM A890 grau 6A verificando os efeitos ocasionados pela precipitagdo da
fase sigma. O ago  superdiplex  foi  primeiramente  solubilizado a
1130°C, seguido por resfriamento em agua. Posteriormente foi mantido em temperaturas
diferentes por 2h avaliando-se finalmente os efeitos. Verificou-se o aumento abrupto da
precipitacdo da fase sigma a partir de 720°C até 880°C, possuindo um valor maximo de
concentracdo volumétrica correspondente a 50% por 2 h a 880°C conforme apresentado pela
Figura 17.
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Figura 17 - Relagdo entre as fases presentes com a temperatura de tratamento térmico conduzido por 2 h.
Fonte: Autor, adaptado de MARTINS; CASTELETTI, 2005b.

2 - L .
Os autores ndo informaram em sua publicacdo os desvios apresentados pelas curvas.
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Em outro estudo, Martins e Bonavina (2003), verificaram o efeito da temperatura no
mesmo ago superdiplex ASTM A890 GRAU 6A, submetendo o material a diversos
patamares de envelhecimento e solubilizacdo a temperaturas entre 900 °C a 1100°C com
variacdes de 20 °C em 20 °C. Assim como no estudo anterior, a solubilizacédo total da fase
sigma se deu a 1060 °C e notou-se a mesma relagdo existente entre a diminuigédo da fracdo de
ferrita e aumento da fracéo de fase sigma como ja observado na Figura 16.

A sequéncia das Figuras 18 a 20 apresentam as diferentes microestruturas resultantes
da variacdo das temperaturas impostas no processo de envelhecimento/solubilizacdo. De
acordo com o grafico apresentado pela Figura 16, verificou-se que a 900 °C a quantidade de
fase sigma era significativa correspondendo a uma fragdo volumétrica de 40% e seu aspecto €é
apresentado pela Figura 18. No entanto, na temperatura de 980 °C as fracdes volumétricas de
fase sigma e ferrita sdo aproximadamente iguais, entre 20% e 30%, e sua microestrutura €
verificada na Figura 19. Por fim, a Figura 20, apresenta a microestrutura obtida a 1060 °C em

que se torna inexistente a presenca de fase sigma devido sua total solubilizacao.

Figura 18 - ASTM A890 Gr 6A tratado a 900 °C. Aumento de 400 X. Fases ferrita (azul), austenita (tons de
marron) e Sigma (branca).
Fonte: MARTINS, CASTELETTII e BONAVINA, 2003.
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Figura 19 - ASTM A890 Gr 6A tratado a 980 °C. Aumen
marron) e Sigma (branca).

Fonte: MARTINS, CASTELETTII e BONAVINA, 2003.
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Figura 20 - ASTM A890 Gr 6A tratado a 1060 °C. Aumento de 400 X. Fases ferrita (azul), austenita (tons de
marron/bege)
Fonte: MARTINS, CASTELETTII e BONAVINA, 2003.
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Logo, torna-se necessario investigar os fenbmenos que envolvem a cinética de
precipitacdo da fase sigma e assim relacionar as temperaturas e tempos adequados de
tratamento térmico. Embora a fase sigma seja a mais estudada face a sua importancia, existem
outras fases intermetalicas que também afetam negativamente as propriedades mecéanicas e a

resisténcia a corrosdo dos acos inoxidaveis duplex.

2.4.2 Fase Chi (y)

A fase chi (%) pode ocorrer em acos inoxidaveis e, assim como a fase sigma, sua
precipitacdo possui efeitos negativos quanto as propriedades mecéanicas e de resisténcia a
corrosdo. No entanto, enquanto a fase sigma estad diretamente relacionada ao sistema binario
Fe-Cr, a fase chi ocorre em sistemas ternarios Fe-Cr-Mo e sistemas quaternarios Fe-Cr-Ni-Mo
podendo ser condicionada a um teor minimo de Mo correspondente a 2% (em peso)
(ALVAREZ e DEGALLAIX, 2009). Além disso, trata-se de uma fase rica em Mo e pobre em
Cr quando comparada a fase sigma, sendo sua precipitacdo dada em temperaturas mais baixas,
e em menor quantidade.

ESCRIBA et al. (2009) estudaram o mecanismo de precipitacdo da fase chi em acos
inoxidaveis duplex e verificaram que ela se iniciou apdsl h de envelhecimento a 750°C e ap6s
2 h a 700°C, nos contornos de grdos ferrita/ferrita e sua ocorréncia precede a precipitacdo da
fase sigma para ambas as temperaturas (Figura 21). O mesmo foi observado por Pohl, Storz e
Glogowski (2007).

a)

b)

Figura 21 - Formacéo de fase chi e crescimento da fase sigma. Técnica de elétrons fetroespalhados do aco UNS
$31803 envelhecido: (a) 700°C por 2 h; (b) 750°C por 1 h;
Fonte: ESCRIBA et al. (2009).

-~ »

Posteriormente as particulas da fase chi comecam a ser substituidas em detrimento a

formacdo da fase sigma. A Figura 22 confirma a maior cinética de formac&o da fase sigma em
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comparacdo a fase chi no intervalo de temperatura entre 725°C e 850°C. No entanto, para a

temperatura de 725°C nota-se a maior cinética de formacéo da fase chi.
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Figura 22 - Diagrama TTP entre as fases sigma e chi.

Fonte: ESCRIBA et al, 2009.

2.4.3 Nitretos

10

Segundo Nilsson (1992), nitretos de cromo formam-se em temperaturas entre 700 e

900°C quando envelhecidos isotermicamente, ou durante o resfriamento a partir da

temperatura de solubilizacdo em regides onde potencialmente ocorre a reducdo da

solubilidade do nitrogénio na ferrita devido a supersaturacdo deste elemento nesta fase.

Hertzman (1986) também reporta 0 mesmo intervalo de temperatura citado por Nilsson

(1992) para ocorréncia de nitretos de cromo do tipo Cr;N.

O mecanismo para formacdo destes nitretos se da por meio da precipitacdo

descontinua a partir da austenita na faixa de temperatura entre 700 e 1000°C segundo

sequéncia apresentada pela Equacdo (5). A supersaturagdo de nitrogénio presente na matriz

induz a formacdo de austenita secundaria (y,), caracterizada por ser empobrecida em cromo

(Lo, Shek e Lai, 2009).

y >y, +Cr,N

()
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Thorvaldsson et al. (1984), estudando a influéncia da microestrutura sobre a
propriedades mecéanicas de um aco UNS S31803 de composi¢do quimica 22,4 %Cr- 5,6 %Ni
— 2,96 %Mo — 0,14 %N — 0,31 %Si — 1,61 %Mn, reportam a formacdo de nitretos apos
envelhecimento isotérmico a 850°C em tempos superiores a 300 h, com ocorréncia de nitretos
preferencialmente nas regides de interfaces entre as fases sigma (o) e austenita (y).

Magnabosco e Alonso-Falleiros (2003), estudando a formacdo de fase sigma em um
aco inoxidavel duplex UNS S31803 (SAF2205) de composi¢do quimica 22,2 %Cr - 5,7 %Ni -
2,98 %Mo - 0,161 %N - 0,44%Si - 1,6% Mn durante envelhecimento a 850°C, também
relatam a precipitacdo de nitretos, porém, para tempos superiores a 1.008h de tratamento
sendo a microestrutura resultante deste processo apresentada pela Figura 23. Segundo estes
mesmos autores, a precipitacdo destes nitretos pode ter sido retardada devido a baixa
difusividade do cromo e a alta solubilidade de nitrogénio na austenita, convergindo para 0s
resultados apresentados pela Tabela 4 que indicam uma maior energia de ativacdo para

ocorréncia de difusdo de cromo na austenita quando comparado a ferrita.

Figura 23 - Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados da amostra envelhecida a 850°C por 1.008h
para 0 ago UNS S31803 em estudo. Fase sigma (clara), nitretos de cromo do tipo Crz2N (preto) e austenita
(cinza).

Fonte: MAGNABOSCO; ALONSO-FALLEIROS (2003).

Ramirez, Lippold e Brandi (2003) estudaram a precipitacdo de nitretos de cromo e

austenita secundaria (y2) em acos inoxidaveis duplex de diferentes composicdes. Segundo
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estes mesmo autores a formacdo de nitretos em acgos inoxidaveis duplex se da por meio do
crescimento cooperativo dos nitretos e da austenita de reequilibrio conforme representacao
esquematica apresentada pela Figura 24.

A formacdo de nitretos inicia-se a partir da interface original ferrita (o) /austenita (y)
(Figura 24 - a) por meio da nucleagdo heterogénea nas interfaces ferrita (o) /austenita (y)
(Figura 24 - b). Na sequéncia, ocorre o crescimento dos nitretos no interior da ferrita em
funcdo da supersaturacdo de nitrogénio nesta fase, além da difuséo de elementos como cromo,
molibdénio e vanadio que favorecem a formacao de nitretos. Consequentemente, os elementos
gamagénicos tais como o niquel e cobre sdo rejeitados para a ferrita, induzindo sua
transformacdo em austenita (Figura 24 — d). Logo, a austenita secundaria (y2) formada devido
a formagdo de nitretos cresce com o decorrer do envelhecimento, fazendo com que 0s nitretos
sejam deixados para trds, na regido onde estava localizada a interface original ferrita
(o) /austenita (y) (Figura 24 — e). Por fim, a dissolucgdo total dos nitretos se dara em tempos
mais longos (RAMIREZ; LIPPOLD; BRANDI, 2003).

| Tempo >

Interface original a/y

Cr,N crN Y| crN Cr,N
./ 2 ./ 2 ./ 2 ./ 2 h/CrZN
V2| Y2 Y2 Y2
- P B B0 |
Y & Yo Yla Y a Y a vy a Y a Y

Diregéo de Crescimento
(a) (b) (©) (d) (e) () (9)

Figura 24 - Representacdo esquemdtica do mecanismo de formagdo cooperativo de nitretos e austenita de
reequilibrio na interface ferrita/austenita original.
Fonte: Autor, adaptado de RAMIREZ, LIPPOLD E BRANDI (2003).

A austenita de reequilibrio ou austenita secundaria (y,) localiza-se em regides
periféricas da austenita original (y) situadas na interface ferrita/austenita conforme
apresentado pela Figura 25 e uma das contribuigdes para que isto ocorresse se refere a energia
de interface da austenita. Além disso, foi observada a formacdo predominantemente de

nitretos de cromo nas interfaces ferrita/austenita nas quais ndo houve ocorréncia de austenita
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secundaria, porém, ressalta-se também a ocorréncia de nitretos de ferro, molibdénio e

vanadio.

L S VDRt . ; PeAyis T AN DRl F——— 1 4im
| 1-20.0 KV, SE* - 2206-1860-5 Y o Ty PR, 200KV SE 220510001

Figura 25 - Diferenciacgdo entre a austenita original (y1) e de reequilibrio (y2) no ago UNS S31803: (a) interface
original apés 5 s a 1.300°C, e (b) austenita de reequilibrio (y2) crescendo em direcéo a ferrita ap6s reaquecimento
a 1.000°C por 1 s. Imagens obtidas pela técnica de elétrons secundarios.

Fonte: RAMIREZ, LIPPOLD E BRANDI (2003).

Outros autores (NILSSON, WILSON, 1993) também evidenciam a ocorréncia de
austenita de reequilibrio indicando que sua formacdo se daria em temperaturas abaixo da
temperatura de solubilizacdo, pois a fracdo de equilibrio desta fase seria maior em baixas
temperaturas. Este fato pode estar condicionado ao modo de solidificacdo predominantemente
encontrado nos acos inoxidaveis duplex denominado modo F (ferritico) (POHL, STORZ E
GLOGOWSKI, 2007) e, portanto, toda a transformacédo de fase para formacéo de austenita se
daria no estado solido. Os detalhes sobre os modos de solidificacdo nos acos inoxidaveis

duplex serdo abordados em detalhe na sec¢éo 2.7.1.

Além dos nitretos de cromo de estequiometria Cr,N e CrN; segundo a literatura
existem outros tipos de nitretos de cromo denominado Fase Z. Existem pelo menos dois
diferentes tipos de fase Z. A versao original de estequiometria CrNbN foi descoberta em 1950
em agos austeniticos (BINDER, 1950). Na deécada de 1980, nomeou-se fase Z modificada por
possuir em sua composicdo o vanadio e, portanto, de estequiometria Cr(V, Nb)N conforme
relatou Andren (1985) e Schnabel (1987) apud Danielsen e Hald (2007).

Porém, a estrutura da fase Z foi caracterizada por Jack e Jack (1972) apud Lo, Shek e
Lai (2009) com estrutura cristalina tetragonal de corpo centrado (TCC) obtida pelo
agrupamento de atomos de Cr, Nb e N originando a formula Cr,Nb,N, por célula unitéaria.
Orghagen et al (1996) apud Lo, Shek e Lai (2009) relatam que na estrutura cristalina o ferro
(Fe) e o molibdénio (Mo) podem substituir o cromo (Cr) e (Nb), respectivamente. Porém,
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Giordani et al (2004) apud Lo, Shek e Lai (2009) ndo observaram a substituicdo de nidbio
(NDb) por molibdénio (Mo).

Ambas as definicdes de fase Z e fase Z modificada possuem estrutura tetragonal,
Figura 26, diferenciando apenas no parametro de rede “a” devido ao fato do menor tamanho
do 4tomo de vanadio quando comparado ao atomo de nidbio. Porém, ja existem estudos que
reportam a presenca de uma estrutura cubica de face centrada em padr@es de difracdo, similar
aos precipitados de tipo MX (carbonetos (NbC) ou nitretos (CrN) onde M = Ti, V, Nb, Cr,
etc) havendo uma diferenca quanto ao parametro de rede definido como 0,405 nm
(DANIELSEN HALD, 2009).

o o
Q®@wov Qo oy

Figura 26 - Estrutura cristalina da fase Z. Pardmetro de rede para estequiometria CrNbN : a = 0,304 nm, ¢ =
0,739 nm Parametro de rede para estequiometria CrVN a=0,286 nme ¢ =0,739 nm.
Fonte: Danielsen e Hald, 2009.

A formula empirica da fase Z reportada por Danielsen e Hald (2007) é descrita como
aproximadamente (CrggFeo2)(NbogMo0o1)N, enquanto que para a fase Z modificada é
aproximadamente (CrggoFeo.1)(VosNbo2)N, variando de acordo com a composic¢ao do ago.

Strang e Vodarek (1996) estudando a formacdo de fase Z em acos martensiticos
(12CrMoVND) relatou uma lenta precipitacdo de faze Z em detrimento da dissolugdo de

carbonitretos benéficos de estequiometria MX e por constituirem particulas grosseiras (large
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coarse particles) que diminuiam consideravelmente a resisténcia a fluéncia destes acos. Este
mesmo efeito foi reportado por Danielsen e Hald (2007), ou seja, a precipitacdo de fase Z
acompanhada da dissolucdo de particulas de precipitados do tipo MX.

Danielsen e Hald (2007) estudaram um modelo termodindmico da fase Z — Cr(V,Nb)N
em acos martensiticos contendo de 9 a 12% Cr identificando os principais efeitos dos
elementos quimicos sobre esta fase utilizando o software Thermo-Calc por meio da base de
dados TFCE3. Para 0 aco de composicdo Fe-12%Cr-0,10%C-0,21%V-0,06%Nb-0,06%N na
temperatura de 650°C, as simulacGes indicadas na Figura 27 (a) a (f) indicaram uma forte
influéncia do cromo sobre a fase Z, de forma com que o alto teor de Cr aumenta a
supersaturacdo da Fase Z induzindo o potencial termodindmico para ocorréncia de sua
precipitacdo. Mesmo o carbono ndo constituindo a fase Z, foi o segundo elemento que mais
influenciou na fase Z de forma indireta, por meio da precipitacdo de carbonetos de cromo que
efetivamente diminuem o teor de cromo na matriz e consequentemente diminui a
disponibilidade de Cr na solucéo solida para precipitacdo de fase Z. Os elementos majoritarios
da Fase Z tais como V, Nb e N ndo afetaram o potencial termodinamico da mesma forma que
os outros elementos. A influéncia destes elementos sdo mais complexas e podem estar
correlacionadas (DANIELSEN, HALD , 2007; DANIELSEN, HALD , 2009). Geralmente, o
alto teor de N comparado ao teor de Nb+V conduz a formagéo de Cr,;N, enquanto que um
menor teor de N estabiliza nitretos e carbonetos como V(C,N) e NbC. Porém, deve-se
considerar que os valores destes elementos sdo minimos e, portanto, estudar outros teores
principalmente de Nb e N se torna interessante a luz dessa literatura uma vez que estes fazem
parte dos principais elementos que constituem a fase Z.

Neste mesmo estudo, Danielsen e Hald (2007) reportam por meio de observacfes em
acos inoxidaveis austeniticos e martensiticos que a fase Z possui temperaturas de dissolucédo
distintas, e duas variantes, sendo elas CrNbN e CrVN, respectivamente. Calculos com o
modelo utilizado por estes mesmos autores (DANIELSEN, HALD, 2007) indicam o CrNbN

como fase mais estavel.
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Figura 27 - Potencial termodinamico para precipitacdo de fase Z em fung¢do dos elementos Cr, C, V, Nb, N e Ni
na temperataura de 650°C no aco Fe-12%Cr-0,10%C-0,21%V-0,06%Nb-0,06%N.
Fonte: Autor, adaptado de DANIELSEN e HALD (2007).
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Dulieu (2001) também reportou a formacdo de fase Z seguindo a estequiometria
(CrNb)N com estrutura tetragonal de corpo centrado em aco AISI 347 com teores de
nitrogénio acima de 0,06%. Vodarek (1991) apud Dulieu (2001), estudando um aco 316L
modificado com adicdo de nidbio (0,021% C — 0,30% Nb — 0,158% N) relatou formacao de
particulas de fase Z apds solubilizacdo a 1300°C e reaquecimento a 1100°C com composi¢do
quimica da fase correspondente a 61% Nb — 26% Cr — 8% Fe — 5% Mo. No entanto, VVodarek
(1991) reporta esta composi¢do quimica como fase Z, porém, ndo ocorre a presenca de
nitrogénio conforme estequiometria citada por Jack e Jack (1972) e Dulieu (2001).

De acordo com Giordani, Jorge e Balancin (2006) esta fase ja pode originar no metal
liguido na forma de nitretos priméarios sem a possibilidade de dissolu¢do apo6s tratamento
térmico posterior. Além disso, particulas da fase Z finamente dispersas na matriz contribuem
para 0 endurecimento e podem retardar a recristalizacdo diferentemente de particulas

coalescidas que afetam e degradam propriedades relacionadas a fadiga.

2.5 Acos inoxidaveis lean duplex

Recentemente, alguns estudos estdo sendo realizados com o objetivo de desenvolver
acos inoxidaveis duplex com baixo teor de niquel e molibdénio conduzindo a um novo grupo
denominado acos inoxidaveis lean duplex. Neste grupo, destacam-se 0s acos UNS S32304 e
LDX 2101® que estdo sendo desenvolvidos para substituir os acos inoxidaveis AISI 304L e
316L uma vez que estes acos duplex apresentam maiores valores de resisténcia mecénica e a
corrosdo quando comparados a estes austeniticos (ZHANG, et. al., 2012, ZHANG, et. al,
2009(a); ZHANG, et. al, 2009(b)).

O aco lean ddplex LDX 2101®, cuja composicdo quimica nominal é apresentada pela
Tabela 5, apresenta normalmente uma microestrutura bifasica contendo aproximadamente
50% o e 50% y apds solubilizacgdo na faixa de temperatura entre
1020 °C e 1080 °C.

Tabela 5 - Composicao quimica (% massa) do ago lean diplex LDX 2101°.
Material Cr Ni Mo N C Mn Fe

LDX 2101°, 215 15 030 0,22 0,03 5 Bal.
Fonte: Outokumpu, 2014.

Por possuir teores de elementos de liga relativamente baixos, sdo menos suscetiveis a

precipitacdo de fases intermetalicas (OUTOKUMPU, 2013). O baixo de teor de niquel é
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compensado pelo aumento nos teores de manganés e nitrogénio (SIEURIN, SANDSTROM,
WESTIN, 2006). Caracterizam-se pela alta resisténcia mecénica, boa resisténcia a fadiga, boa
resisténcia a corrosdo, alta resisténcia a corrosdo sob tensdo fraturante e boa usinabilidade.
Essa relacdo entre alta resisténcia mecanica e boa resisténcia a corrosdo pode ser observada
por meio da Figura 28 em que é apresentado um grafico comparativo entre acos inoxidaveis

austeniticos, duplex e lean duplex.
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Figura 28 - Comparagdo entre os agos inoxidaveis austeniticos, diplex e lean diplex quanto a resisténcia
mecanica e resisténcia a corrosdo por pite.
Fonte: Autor, adaptado de OUTOKUMPU, 2013.

Zhang et. al. (2012) investigaram o efeito da temperatura de solubilizacdo na faixa
entre 1000 a 1200 °C durante 1h com resfriamento em &gua sob a microestrutura e resisténcia
a corrosao por pite do aco lean duplex UNS S32304 cuja composi¢do quimica é apresentada

pela Tabela 6.

Tabela 6 - Composi¢do quimica (% massa) do ago UNS S32304.

Material Cr Ni Mo N C Mn Si P S Fe

UNS S32304 2290 40 030 014 0018 148 045 0,04 0,04 Bal

Fonte: Autor, adaptado de ZHANG et. al., 2012.
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A fragdo volumétrica das fases foi medida por meio de anélise de imagem em que se
verificou o aumento do teor de ferrita com o0 aumento da temperatura de solubilizacéo
conforme apresentado pela Tabela 7 e Figura 29, confirmando os resultados apresentados pela
simulagdo no Thermo-Calc® por meio da Figura 30, bem como a maior concentracdo de
cromo e molibdénio, diferentemente dos teores de niquel e nitrogénio que apresentaram
maiores teores na austenita. No entanto, ressalta-se que os autores (Zhang et. al., 2012) nédo
apresentaram os valores de desvio padrdo dos pontos experimentais das fragdes volumétricas
das fases conforme observado pela Figura 30 e nem mesmo a base de dados utilizada na

simulagdo do Thermo-Calc®.

Tabela 7. Fracdo volumétrica das fases ferrita e austenita e teores de Mo, Cr, Ni e N do aco UNS S32304.

Tempe:ratlfrafle Fase  Fragdo Volumétrica (%) % Mo % Cr % Ni %N
Solubilizacéo (°C)

1000 Ferrita 45 0,38 25,03 3,35 0,050
Austenita 55 0,23 21,15 4,53 0,214
1030 Ferrita 47 0,37 24,86 3,56 0,050
Austenita 53 0,24 21,16 4,36 0,217
1050 Ferrita 49 0,37 24,69 3,77 0,050
Austenita 51 024 212 42 0,223
1080 Ferrita 51 0,36 24,52 3,84 0,050
Austenita 49 0,24 21,22 4,15 0,230
1100 Ferrita 53 0,35 24,37 3,98 0,050
Austenita 47 0,25 21,24 4,01 0,241
1150 Ferrita 58 0,34 24,09 4,27 0,050
Austenita 42 0,25 21,25 3,71 0,255
1200 Ferrita 63 0,33 23,84 4,56 0,050
Austenita 37 0,26 21,25 3,01 0,300

Fonte: Autor, adaptado de ZHANG, et. al., 2012
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Zhang et. al. (2009a) estudaram o efeito da temperatura de solubilizagéo na faixa entre
1000 a 1200 °C por 30 minutos e resfriados em &gua sob a microestrutura e resisténcia a
corrosdo do aco lean duplex UNS S32101 cuja composi¢do quimica é apresentada pela Tabela
8.

Tabela 8 - Composicdo quimica (% massa) do ago UNS S32101.

Material Cr Ni Mo N C Mn Si P S Fe

UNS S32101 21,37 1,19 0,35 0,23 0,027 5,72 029 0,015 0,0049 Bal.

Fonte: Autor, adaptado de, ZHANG et. al., 2009.

Também foi verificado o aumento do teor de ferrita com o0 aumento da temperatura de
solubilizacdo de acordo com o relatado por Zhang et. al. (2012). No entanto, os valores foram
inferiores aqueles obtidos na simulagdo do Thermo-Calc® apresentada pela Figura 31. Porém,
a priori este fato justifica-se pelo fato do software basear seus célculos em condicGes
termodindmicas de equilibrio o que ndo torna representativo na pratica quando se compara as
fracdes das fases medidas por ferritoscépio ou metalografia quantitativa, como ja mostrado
em outros estudos (MAGNABOSCO; SPOMBERG, 2011a; MAGNABOSCO et al., 2011b;
BARBOSA; SANTOS; MAGNABOSCO, 2008).
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Figura 31 - Diagrama de equilibrio calculado pelo Thermo-Calc para 0 ago UNS S32101.
Fonte: Autor, adaptado de ZHANG, et. al., 2009.
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Face as dificuldades inerentes ao ensaio de analise por espectrometria de energia

dispersiva de raios-X (EDS) para deteccdo do nitrogénio, em ambos os estudos supracitados

foi definido um teor de saturacdo de nitrogénio na fase ferrita em 0,05% sendo o restante

particionado na fase austenita de acordo com relatos da literatura (GARFIAS-MESIAS e

SYKES, 1996). Dessa forma foi possivel calcular os teores dos elementos de liga em cada

fase, apresentados na Tabela 9.

Tabela 9 - Teores de Mo, Cr, Ni e N do ago UNS S2101 calculados por EDS.

Temperatura de Solubilizacdo (°C) Fase % Cr % Ni % Mo % Mn %N % Si
1000 Ferrita 2324 0,75 062 546 0,05 0,56
Austenita 20,77 1,3 0,43 62 04 054

1050 Ferrita 2304 082 059 545 0,05 0,75
Austenita 20,95 13 047 6,12 0,42 0,55

1080 Ferrita 2294 09 058 536 0,05 0,63
Austenita 20,77 14 049 6,34 0,44 0,54

1110 Ferrita 22,67 091 054 548 0,05 0,84
Austenita 20,94 1,22 044 6,04 0,49 0,66

1150 Ferrita 22,63 093 054 567 0,05 0,61
Austenita 20,96 1,19 047 6,19 0,54 0,55

1200 Ferrita 22,51 098 051 562 0,05 0,71
Austenita 20,87 1,13 049 6,17 0,59 0,53

Fonte: Autor, adaptado de, ZHANG et. al., 2009.

Por fim, o aumento da temperatura de solubilizacdo provocou o aumento do PREN na

ferrita, diferentemente da austenita em que foi verificada uma pequena diminuicdo deste valor

(Figura 32).
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Figura 32 - Influéncia da temperatura de solubilizacéo sobre 0 PREN do ago UNS S32101.
Fonte: Autor, adaptado de ZHANG, et. al., 20009.

Tanto nos estudos de Zhang et. al. (2009a), de Zhang et. al. (2012), e de Alves e

Magnabosco (2013) os resultados das fracGes volumétricas de ferrita e austenita e os teores de

Cr, Mo, Ni e N convergiram para um mesmo resultado conforme apresentado pela Tabela 10.

Utilizando a mesma premissa adotada por Zhang et. al. (2009a), e Zhang et. al. (2012) na qual

se assume solubilidade maxima de 0,05% N na ferrita, foi calculado para o trabalho de Alves

e Magnabosco (2013) os valores apresentados na Tabela 10.

Tabela 10 - Comparagdo da fracdo volumétrica das fases ferrita e austenita e teores de Mo, Cr, Ni e N segundo a

literatura.
Temperatura Fracao .
Autores Material Solubilizacdo Fase Fases (E;r) (I};o) (L\I/') (0%
(oc) (%VOI) 0 0 (o] (o]
Zhanget.al.  yNs 1050 °C/30min Ferrita 51,5 23,04 059 0,82 0,05
[

(2009)  $32101 Austenita 485 20,95 047 1,30 0,55
Zhanget.al.  yNg 1050 °c/1p  _rertita 490 24,69 037 3,77 0,05
(2012)  s32304 Austenita 510 212 024 4,2 0223
Alves e Duplex Ferrita 44 5 24,74 4,66 4,57 0,05

Magnabosco P 1040 °C/2h j
elaborado Austenita 55,5 22,83 3,07 6,87 0,46

(2013)
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2.6 Elaboracdo dos acos inoxidaveis duplex

Existem algumas premissas que sédo levadas em consideracéo durante a elaboragédo dos
acos duplex. Desde o advento do processo AOD (“Argon Oxygen Decarburization”) em 1968,
que possibilitou a introducdo do nitrogénio como elemento de liga, estudos vem sendo
realizados, ja que a priori uma preocupacao bésica no processo de aciaria dos agos duplex
refere-se a solubilidade do nitrogénio atdmico. No entanto ressalta-se que o desenvolvimento
deste processo se deu no inicio dos anos 1960 conforme relatos de Choulet (1998). Em 1967
foi produzida a primeira corrida de aco inoxidavel por meio da utilizacdo do processo AOD e
em 1968 entrou em operacdo comercial o primeiro convertedor AOD. No entanto, além deste
processo existe 0 VOD (“Vacuum Oxygen Decarburization™) que promove o mesmo efeito do
processo AOD. Outra forma é a adicéo, a cargas isentas de carbono, de ferroliga Fe-Cr-alto N,
como utilizado em trabalho deste autor (ALVES, 2013).

Ritoni, Martins e Mei (2010) estudaram o efeito da adigéo de nitrogénio sobre a fracéo
volumétrica de ferrita de um ago inoxidavel diplex CD4MCu. Utilizaram amostras de 25 mm
de diametro e 300 mm de comprimento no estado bruto de fusdo e solubilizadas a 1050° C
durante 2 horas, resfriadas em agua. Primeiramente observou-se uma estrutura bruta de fuséo
com a matriz ferritica com precipitados e austenita na forma de agulhas e bastdes conforme
apresentado pela Figura 33. Notou-se também uma menor quantidade de austenita nas
amostras que nao possuiam adicdo de nitrogénio. Logo, verificou-se o efeito gamagénico
deste elemento sendo sua utilizacdo justificada, pois a presenca de austenita aumenta a
tenacidade e, como o N contribui para a estabilizacdo da austenita, reduz-se o surgimento de

compostos intermetalicos indesejaveis.
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Figura 33 - Amostras no estado bruto de fusdo comparando o efeito do nitrogénio sobre as microestruturas.
Ataque eletrolitico oxalico 10% volume, a) e b): microscopia Optica e c) e d): microscopia eletrdnica de
varredura.

Fonte: Autor, adaptado de, MARTINS E MEI (2010)
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Posteriormente estas microestruturas foram comparadas com amostras solubilizadas do
mesmo aco verificando, portanto, o efeito da dissolucdo dos precipitados, comprovando a
eficiéncia deste tratamento. A Figura 34 apresenta este efeito notando-se visualmente o
aumento do teor de austenita no aco contendo nitrogénio. Outra consequéncia interessante da
adicdo de nitrogénio se refere ao balanceamento microestrutural entre a ferrita e a austenita
caracterizando a estrutura ddplex. Estes mesmos autores realizaram a medicdo das fases por
metalografia quantitativa e por ferritoscopio chegando a concluséo que ndo ha diferenca entre
esses dois métodos. No entanto, deve ressaltar que diferencas entre os resultados obtidos por
estas técnicas de quantificacdo de fases j& foram relatadas em outros trabalhos
(MAGNABOSCO; SPOMBERG, 2011a; MAGNABOSCO et al., 2011b; BARBOSA; DOS
SANTOS; MAGNABOSCO, 2008).

Posteriormente foi calculada a razéo Crey/Nieq para estimar o valor de ferrita segundo a
norma ASTM AB800 / A800M que se baseia no diagrama desenvolvido por Schoeffer. Para o
aco CD4MCu o valor da razéo Crey/Nieq foi 2,39. Logo, como o valor foi superior a 2,2 néo e
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possivel utilizar o diagrama de Schoeffer estimando-se um valor de ferrita superior a 70%. Ja
no caso do ago CD4MCUN a razdo Creq/Nieq foi 1,79 conduzindo a um teor de ferrita de 56%
variando dentro de um intervalo entre 42 e 76%. Os resultados da fracdo volumétrica de

ferrita sob diferentes técnicas e condicGes sdo apresentados pela Tabela 11.

i
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Figura 34 - Microestruturas dos agos duplex CD4MCuN ap6s o tratamento de solubilizagdo. Ataque eletrolitico
oxalico 10% volume. a) e b): microscopia éptica e c) e d): microscopia eletrdnica de varredura.
Fonte: Autor, adaptado de RITONI, MARTINS E MEI (2010).

Tabela 11 - Fracdo volumétrica de ferrita medida sob diferentes técnicas e condices.

TIPO DO NORMA ASTM ESTRUTURA BRUTA DE o
ACO AS00/A800M [1] FUSAO SOLUBILIZADO A 1050 °C
Microscopia Microscopia
Optica Ferritoscopio Optica Ferritoscopio
Quantitativa (%Vol) Quantitativa (%Vol)
(%Vol) (%Vol)
CD4MCu >70 11 - 62+ 1 79+ 1 73+3
CD4MCu N 56 44 £ 2 45+ 1 5142 5243

Creq =Cr(%) +15.5i(%) +1,4Mo(%) + Nb(%) — 4,99
[ Ni,, = Ni(%) + 30.C(%) + 0.5Mn (%) + 26(N — 0,02%) + 2,77
Fonte: Autor, adaptado de RITONI, MARTINS E MEI (2010)
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BARBOSA, SOKOLOWSKI e FARINA (2011) estudaram a producdo de barras de
grande espessura do ago inoxidavel superdiplex UNS S32760 e, portanto, de dificil
processamento devido aos problemas de precipitacdo de compostos intermetalicos durante o
resfriamento lento apds a solidificacdo. Foram fundidos lingotes de 50 kg de
aproximadamente 140 mm de secéo transversal em forno de inducédo a vacuo e posteriormente
forjados a uma taxa de reducéo de 4:1 obtendo uma se¢é@o quadrada de 70 mm. Foi utilizado o
software Thermo-Calc® acoplado com o banco de dados TCFE6 para a realizacdo de
estimativas como fracdo das fases e precipitacdo de fases intermetélicas para duas
composigdes quimicas do aco UNS S32760, onde em uma delas houve um rebalanceamento
da composi¢do quimica (aumento do teor de Cr e Mo com o objetivo de maximizar o PREN).
Comparando-se os valores do teor de ferrita estimados pelo Thermo-Calc® e os valores reais
medidos antes e apds o tratamento térmico, observa-se que teor de ferrita era de 57% e foi
reduzido para 41% ap0s tratamento de solubilizagdo a 1120 °C.

Foi verificado ainda o aumento do teor de austenita e de nitretos de cromo com a
reducdo da temperatura. Ocorreu uma menor fracdo massica de M»3Cq € um decréscimo da
temperatura de precipitacdo deste composto de 900 °C para 840 °C indicando, segundo o0s
autores, uma reducdo da temperatura de sensitizagdo na amostra que sofreu o
rebalanceamento da composi¢do quimica. No entanto, a fase sigma e fase chi ndo sofreram
nenhum tipo de alteracdo referente a temperatura de precipitagdo. No entanto, o teor méximo
de carbono permitido nos acos duplex corresponde a 0,03% (% peso) e, portanto, a presenca
de carbonetos torna-se menos provavel e sua precipitacdo dificultada. Além disso, a reducao
da fracdo massica de M,3Cs € minima em relacdo ao aco que nao sofreu o rebalanceamento da
composi¢do quimica. Porém, ainda que a sensitizacdo seja causada pela formacdo de zonas
empobrecidas em cromo ao redor de fases ricas neste elemento, e, portanto pode ser induzida
pela presenca de nitretos de cromo e fase sigma e ndo somente pelo surgimento de carbonetos
de cromo como propuseram os autores do referido trabalho. Deve-se considerar que admitir a
ocorréncia de sensitizacdo apenas relacionada a formacdo de carbonetos de cromo é um erro
comum devido ao fato de que a sensitizacdo no caso dos agos inoxidaveis austeniticos ser
diretamente relacionada aos carbonetos de cromo formados em contornos de grdo; contudo,
nestes agos a sensitizagcdo € um fendmeno mais complexo, j& que o empobrecimento em
cromo pode advir da formacédo de fases sigma, chi e nitretos de cromo, e ndo s6 da formacéo

de carbonetos.
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Segundo Martins e Casteletti (2009) a producdo de componentes fundidos em agos
duplex e superdiplex com espessura maior que 125 mm (5 polegadas) apresenta um elevado
grau de complexidade devido a baixa taxa de resfriamento durante o processo de
solidificacdo. Durante o resfriamento na solidificacdo, uma das fases a precipitar é fase sigma
(o), que contém cerca de 30% (peso) de cromo e 8% (peso) de molibdénio. Teores acima de
3% em volume da fase sigma (o) na microestrutura reduzem a tenacidade ao impacto destes
acos de 220 J para 20 J a temperatura ambiente (MARTINS, CASTELETTI, 2009).

Notou-se que é impossivel evitar a precipitacdo da fase sigma (o) em fundidos com
espessura maior que 75 mm em regides localizadas proximas aos massalotes, que contribuem
para alimentacdo continua compensando as contra¢es no estado liquido e de solidificacdo do
metal liquido e em pecas resfriadas dentro de moldes a base de silica onde a condutividade
térmica é muito baixa (MARTINS, CASTELETTI, 2009). Logo, o controle da precipitacdo
desta fase é baseado na composicdo quimica do aco e na taxa de resfriamento no estado
solido.

Para realizar a dissolucdo de precipitados indesejaveis, realiza-se o tratamento térmico
de solubilizacdo seguido de resfriamento em &gua mantendo, portanto, os elementos de liga
em solucdo solida. Logo, é necessario um bom conhecimento dos aspectos metalUrgicos
destes acos visto que qualquer insumo de energia fornecido podera induzir novamente a
precipitacdo de fases intermetélicas em determinadas faixas de temperatura que prejudicardo
as propriedades mecanicas e a resisténcia a corrosao caracteristicas dos agos inoxidaveis

duplex.

2.7 Solidificacdo dos acos inoxidaveis duplex

Diversos estudos apresentam as diferentes condi¢cfes e parametros que afetam o modo
de solidificacdo dos acos inoxidaveis (HAMMAR e SVENSSON, 1979) (FREDRIKSSON,
1972) (SUUTALA, TAKALO e MOISIO, 1980) (ELMER, ALLEN e EAGAR, 1989).
Verificou-se que a composicdo quimica e a velocidade de solidificacdo sdo as principais
variaveis de processo que afetam o modo de solidificacdo sendo a relagcdo entre composigédo

quimica e modo de solidificacdo expressa por meio dos parametros Creq € Nigg.
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2.7.1 Relagéo entre os modos de solidificacéo e os parametros Creq € Niegq

A solidificagdo pode iniciar com formacdo de ferrita ou austenita sendo o
balanceamento dos elementos formadores destas fases o que indicard a tendéncia de
surgimento da fase correspondente. Sdo identificados, portanto, 4 modos de solidificacdo

indicados pela Tabela 12.

Tabela 12 - Mecanismos e modos de solidificagdo presentes nos agos inoxidaveis.

Solidificacao Modo de Solidificaciao Mecanismo
Austenitica A Liquido (L) > L+y— vy
Austenitica-Ferritica AF Liquido(L) > L+y— L+y+d — v+
Ferritica-Austenitica FA Liquido(L) > L+ 6—> L+ 6+ y— &+ v
Ferritica F Liquido(L) > L+ 8 — &

Fonte: HAMMAR e SVENSSON, 1979; FREDRIKSSON, 1972; SUUTALA, TAKALO e MOISIO, 1980;
ELMER, ALLEN e EAGAR, 1989.

O modo “A” inicia-se com a formacdo de dendritas de austenita, completando a
solidificagdo com a formagao apenas desta fase. Porém, no modo “AF” a solidificagao inicia-
se com a formacdo de dendritas de austenita e a formacdo de ferrita ocorre entre 0os bracos
dendriticos. No modo “FA” a ferrita ¢ a primeira fase a se solidificar com morfologia
dendritica sendo a posterior formacéo de austenita na interface ferrita/liquido, por intermédio
de uma reacdo peritética. Ap6s a nucleacdo, a austenita cresce com consequente segregacao
de elementos que podem promover a formacdo de ferrita no interior das dendritas e no
liquido. Logo, a estabilizacdo da ferrita pode ser ocasionada no eixo das dendritas ou ainda
causar sua formagdo nos espagos interdendriticos. Por fim, o modo “F” ¢ caracterizado pela
formacdo Unica e exclusiva da ferrita na solidificacdo, e a nucleacdo da austenita se da
somente no estado solido. Esse modo de solidificacdo é tipicamente encontrado nos acos
inoxidaveis duplex (POHL, STORZ E GLOGOWSKI, 2007). A Figura 35 apresenta uma
representacdo esquematica do desenvolvimento microestrutural de acordo com o modo de

solidificacéo.
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Figura 35 -a) Modo A: o metal solidifica completamente em austenita; b) Modo AF: a solidificacdo inicia-se
com a formacdo de dendritas de austenita, ocorrendo a formagdo de ferrita entre os bracos das dendritas; c)
Modo FA: a solidificacdo inicia-se com a formacao de dendritas de ferrita e a austenita € formada posteriormente
na interface ferrita liquido; d) Idem c): diferencia-se apenas pela maior fracdo volumétrica de ferrita; €) Modo F:
a ferrita é a Unica fase a se formar durante a solidificacdo, a austenita é formada através de transformacdo em
estado solido.

Fonte: COLPAERT, 2008.

A sequéncia de solidificacdo e suas transformac6es de estado determinardo o nivel de
segregacdo e a distribuicéo final de ferrita.

Suutala, Takalo e Moisio (1979a, 1979b, 1980) propuseram a previsdao do modo de
solidificacdo resumindo-se a 3 modos conforme apresentado pela Tabela 13 de acordo com a
relacéo Crey/Niegq, utilizando as formulas do diagrama de Schaeffler apresentadas na Figura 7.
No entanto, utilizaram uma correcdo para contemplar a influéncia do nitrogénio proposta por
Hammar e Svensson (1979) conforme apresentado pelas equacgdes (6) e (7). Esta relacdo é a
que melhor relaciona a composi¢do quimica e o0 modo de solidificacdo segundo varios autores
(SUUTALA, 1983; HAMMAR e SVENSSON, 1979; NAYAL e BEECH 1986).

Nieq = %Ni+22%C +14,2% N +0,31% Mn + %Cu ()

Creq =%Cr +1,37%Mo +1,5%Si + 2%Nb + 3%Ti (")
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Tabela 13 - Critério para definicdo do modo de solidificagdo através da relagdo Creg/Nieg.

Relaciio Creg/Nieggq Modo de Solidifica¢io
<148 A
1,48 - 1,95 FA
> 1,95 F

Fonte: Autor, adaptado de SUUTALA, TAKALO E MOISIO (1979a, 1979b, 1980).

Notou-se ainda que se a relacéo Crey/Nieq estiver entre 1,95 e 2,3 ocorre surgimento da
ferrita acicular enquanto que se essa relagéo estiver acima de 2,3 a ferrita se decompde em
austenita de Widmanstatten durante o resfriamento no estado solido.

Nayal e Beech (1986) trabalharam com as relagdes Crqq/Nieq definidas pelas equagdes
(6) e (7) propostas por Hammar e Svensson (1979) e assim também estabeleceram um critério
que prevé o modo de solidificacdo apresentado pela Tabela 14.

Tabela 14 - Critério para definicdo do modo de solidificacdo através da relagdo Creq/Nigg.

Relacdo Creg/Nigq Modo de Solidificacio
<1,38 A
1,38-1,50 AF
1,50-2,0 FA
>2,0 F

Fonte: Autor, adaptado de NAYAL e BEECH (1986)
2.7.2 Relagéo entre o teor de ferrita e os parametros Creq € Niggq

Assim como o modo de solidificacdo existem inumeros estudos na literatura para
estimar o teor de ferrita presente na microestrutura (ASTM 800/800M-91; BIRKS e
ROBERTS, 1992; SIEWERT, 1988; SCHAEFFLER, 1949; HULL, 1973; LI PING et al.)

Birks e Roberts (1982) desenvolveram uma metodologia para obter o maximo PREN
para um determinado teor de ferrita objetivado definindo algumas regides conforme
apresentado pela Figura 36. Por meio desse diagrama verificou-se uma regido hachurada que
atende todos os requisitos de PREN com teores de ferrita estabelecidos entre 45% e 55%. No
entanto, para os acos lean duplex ndo foi possivel encontrar resultados aderentes ao método
citado. Por meio da composicdo quimica nominal do aco lean diplex LDX 2101® fabricado
pela Outokumpu apresentado anteriormente pela Tabela 5 tem-se os valores de Creq =21,8 €

Nieg= 8,2. Utilizando estes valores e o grafico da Figura 2.36 o teor de ferrita estimado fica no
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intervalo entre 20% e 50% e, portanto, um intervalo representativo e ndo muito aderente a
estrutura duaplex composta por uma fragdo maéssica de 50% ferrita e 50% austenita. Esta
divergéncia com relacdo ao diagrama de Birks e Roberts (1992) também foi verificada por
Rossiti (2000), no qual verificou que para o aco SEW 410 W. Nr. 14517, o teor de ferrita
obtido foi diferente dos valores tedricos previstos (48% o) conforme o teor de nidbio
aumentou sendo: 0% Nb — 60% ao; 0,2% Nb — 61,3% o; 0,5% Nb — 70,8% a; 1,5% Nb —
95,8% a.
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Figura 36 - Teor de ferrita em fungdo do Creq € Nig.
Fonte: Autor, adaptado de BIRKS, ROBERTS (1982).

Sanchez et al. (2002) propuseram as formulas para o calculo do Creq € Nigq descritas
pelas equacoes (8) e (9). Além disso, propuseram uma formula empirica para estimar o teor de
ferrita em amostras solubilizadas apresentada pela equacdo (10) em que T corresponde a

temperatura de solubilizagéo situada entre 1050°C e 1150°C.

Cr,, = %Cr +1,73x%Si +0,88x %Mo (8)
Ni,, = %Ni +24,55x %C +21,75x %N + 0,4 x %Cu ©)

%Ferrita = 20,73+ 4,01x %Cr,, —5,6 x Ni,, +0,016T (10)
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Por fim, a norma ASTM 800 recomenda para o célculo da quantidade de ferrita a
utilizacdo das formulas estabelecidas por Schoefer definidas pelas equagdes (11) e (12) e 0

gréfico apresentado pela Figura 37.

Cr,, =Cr(%) +1,5.5i(%) +1,4Mo(%) + Nb(%) — 4,99 (11)
Ni,, = Ni(%) +30.C(%) +0,5Mn(%) + 26(N —0,02%) + 2,77 (12)
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Figura 37 -Gréafico para estimar o teor de ferrita por meio da férmula de Schoefer segundo norma ASTM
800/800M.
Fonte: Autor, adaptado de ASTM 800/800M.

Baseado nas diferentes formulas utilizadas para o calculo do Creq € Nigg, Tavares
(2008) estudou influéncia da composicdo quimica e da espessura da peca fundida na
quantidade e distribuicdo de ferrita delta em acos inoxidaveis austeniticos e utilizou diferentes
métodos para o calculo da relagéo Crey/Nieq. ESte mesmo autor criou graficos da porcentagem
de ferrita em funcgdo da relagéo Crey/Nigq utilizando os dados empiricos obtidos e, através de
formulas encontradas na literatura verificou qual destas apresentava a melhor tendéncia
expressa pelo fator de correlagdo R?, sendo os resultados apresentados pelos gréaficos das

Figuras 38 a 44 e pela Tabela 15.
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Figura 38 - Fator R-quadrado para a razdo Cr,/Nieq calculadas segundo Schaeffler e sua relagdo com a fracéo de

ferrita presente.
Fonte: Autor, adaptado de TAVARES (2008).
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Figura 39 - Fator R-quadrado para a razéo Crey/Nigq calculadas segundo DelLong e sua relagdo com a fragdo de

ferrita presente.
Fonte: Autor, adaptado de TAVARES (2008).
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Figura 40 - Fator R-quadrado para a razdo Cre/Nieq calculadas segundo Schoefer e sua relagéo com a fragdo de

ferrita presente.

Fonte: Autor, adaptado de TAVARES (2008).
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Figura 41 - Fator R-quadrado para a razdo Crey/Nigq calculadas segundo Schneider e sua relagéo com a fragéo de
ferrita presente.

Fonte: Autor, adaptado de TAVARES (2008).
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Figura 42 - Fator R-quadrado para a razéo Cr.y/Nieq calculadas segundo Jerkontoret e sua relagédo com a fragéo

de ferrita presente.
Fonte: Autor, adaptado de TAVARES (2008).
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Figura 43 -Fator R-quadrado para a razéo Crey/Nigq calculadas segundo Hammar e Svensson e sua relagéo com a

fracdo de ferrita presente.
Fonte: Autor, adaptado de TAVARES (2008).
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Tabela 15 - Férmulas utilizadas para o célculo de Crege de Nigg
Formulas R-Quadrado (R?)
Schaeffler 0,7598
DelLong 0,8219
Schoefer 0,9353
Schneider 0,9483
Jernkontoret 0,9274
Hammar Svensson 0,8920
Hull 0,8751

Fonte: TAVARES (2008)

Notou-se que os fatores R2 de Schoefer, Schneider e Jernkontoret sdo muito proximos
conforme apresentado pelo grafico da Figura 39 a 41, sendo estas duas aproximacdes as
melhores para se estimar a fracdo de ferrita atraves da relagdo Creq/Nigq.Porém, estas
assertivas apresentadas por Tavares (2008) se referem aos acos inoxidaveis austeniticos por
ele estudados.

No entanto, Martorano, Tavares e Padilha (2012) verificaram 0S menores erros

relativos no calculo do teor de ferrita através das equacfes (13) e (14) referentes a Siewert
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(1988). Ressalta-se, no entanto, que o coeficiente 0,25%xCu foi introduzido na reviséo do
diagrama de Siewert originando o diagrama WRC-92 apresentando anteriormente pela Figura
9.

Cr,, = %Cr +1x%Mo+0,7 x %Nb (13)

Ni,, = %Ni+35x %C +20x %N +0,25x %Cu (14)

Li Ping et.al (2009) estudaram o efeito do nitrogénio na microestrutura de acos
inoxidaveis duplex contendo 25 % Cr, 5-6 % Ni e 1-2 % Mo. Foram utilizados 15 kg de
material fundidos em forno a vacuo adicionando uma liga Fe-59,4Cr-5,5N para obtencéo de
teores diferentes de nitrogénio. As amostras foram solubilizadas a 1050 °C por 1,5 h e
resfriadas em &gua com posterior envelhecimento a 550 °C por 1,5 h resfriadas ao ar. Notou-
se que o aumento do teor de nitrogénio provocava um forte aumento sobre o Nig enquanto

que o teor de Creq permaneceu praticamente constante, conforme apresentado pela Tabela 16.

Tabela 16 - Formulas utilizadas para o célculo de Creqe de Nigg
Liga obtida (N) Teor de N (fracdo massica %) Creq (%) Nieq (%) Creq/ Nieg

N1 0 29,63 7,16 4,14
N 2 0,143 28,795 12,085 2,38
N3 0,289 29,029 15,84 1,83
N4 0,485 28,505 23,085 1,23

FONTE: LI PING et. al (2009)

Posteriormente foi utilizado o diagrama de Schaeffler adaptado por Schneider
estabelecendo-se o teor de ferrita em funcgéo dos valores de Creq € Nieq de acordo com a Figura
45.
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Baseado neste diagrama apresentado foi criado um gréfico que relacionou o teor de

nitrogénio em fungdo da relagdo Cre/Nieg € fracdo volumétrica de ferrita conforme

apresentado pela Figura 46.
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Figura 46 - Relagdo entre teor de nitrogénio em funcdo da relacdo Creq/Nieq e fracdo volumétrica de ferrita
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Logo, foi verificada a redugdo da fragdo volumétrica de ferrita bem como a relagéo
Creg/Niegem fungéo do aumento do teor de nitrogénio.

Dentre as variacOes referentes ao modo de solidificacao, o nitrogénio é outro elemento
que pode alterar significativamente a microestrutura. PARK e LEE (2001) estudaram os
efeitos ocasionados pela adi¢do de nitrogénio sobre a estrutura bruta de fusdo de acos duplex.
Com relacdo a microestrutura verificaram que 0 aumento do teor de nitrogénio diminui a
razdo Creg/Nigqg induzindo uma diminuicdo da fragdo volumétrica da ferrita.
Consequentemente, a variagdo do teor de nitrogénio influi diretamente no modo de
solidificacdo originando diversas estruturas brutas de fusdo. A Figura 47 (a) apresenta a
microestrutura do aco inoxidavel duplex em estudo com 0,14% N com solidificacdo
totalmente ferritica seguida da transformacdo austenitica. No entanto, a Figura 47 (b), com
teor de nitrogénio igual a 0,25% indica austenita grosseira ao longo dos contornos de gréo
ferriticos. Por fim, o aco duplex contendo 0,37%N, Figura 47 (c), apresentou uma morfologia
interdendritica da austenita oriunda do modo de solidificacdo ferrita/austenita. Neste caso a
solidificacéo inicia-se com a formacéao dendritica da ferrita (3) com segregacéo de Ni e N para

o liquido residual que finalmente solidifica em fase austenita (y).

Figura 47 - Estruturas brutas de fusdo do aco inoxidavel diplex 25%Cr-7%Ni-1,5%Mo-3%W-xN com diferentes
teores de nitrogénio; (a) 0,14%N, (b) 0,25%N, (c) 0,37%N.
Fonte: PARK e LEE, 2001.
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Além disso, foi observado que em baixos teores de nitrogénio (0,14%) a precipitacdo
da fase sigma (o) concentrou-se nos contornos de grdo enquanto que o aumento do teor de
nitrogénio para 0,37 % a precipitacdo foi ocasionada na maioria da regido ferritica circundada
por grandes quantidades de fase austenitica.

2.7.3 Curvas de Resfriamento

Carlson e Beckermann (2012) determinaram a fragdo de sdlido em fungdo da
temperatura e calor latente utilizando experimentos de fundicdo para possiveis ajustes em
banco de dados utilizados para simulacBes pelo programa IDS (IDS DOS v2.0.0)
desenvolvido por Miettinen, Miettinen e Louhenkilpi (1994). Este software € utilizado apenas
para acos possuindo um modulo de solidificagdo interdendritica, além de gerar curvas de
transporte (condutividade térmica e viscosidade) que podem ser importadas posteriormente
para um software de simulacdo de fundicdo. Outro aspecto interessante deste software citado
pelos autores € a consideracdo do célculo de difusdo transiente do sélido dentro da fase em
escala microestrutural.

Além de ligas de niquel foram utilizados acos austeniticos (CN3MN) e duplex
(CD3MN e CD4MCuN). Para isto foi utilizado um modelo de fundicdo conforme apresentado
pela Figura 48 juntamente com um sistema de aquisicdo de temperaturas. Os termopares do
tipo K e B (Pt-6%Rh/Pt-30%Rh) foram conectados ao sistema de aquisicdo
PersonalDaq/3005 com interface para o software DASY Lab.

Para 0 aco inoxidavel austenitico CD3MN foi verificado um modo de solidificacdo
austenitico (Modo A) e com ocorréncia de fase solida secundaria, Figura 49, observada por
um desvio minimo na curva de resfriamento entre a fase liquida (liquidus) e sélida (solidus)
que, segundo estes mesmos autores pode indicar a formagdo de carbonetos. Para 0s acos
duplex CD3MN e CD4MCuN notou-se um modo de solidificacdo ferritico (Modo F) e
somente abaixo da temperatura solidus ocorre transformacédo no estado sélido para austenita.
Este resultado converge para o modo de solidificacdo tipico de acos duplex, modo F,
conforme relatado por Pohl, Storz e Glogowski (2007). O calor latente liberado com o inicio
da transformacédo da ferrita em austenita gera uma recalescéncia e ocasiona um ponto de
inflexdo nas curvas de resfriamento conforme observado nas Figuras 50 e 51. No entanto, 0
final desta transformacé&o é sutil o suficiente para que ela ndo seja detectada com um nivel de
confiabilidade nas curvas de resfriamento (CARLSON, BECKERMANN, 2012).
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Figura 51 -Curva de resfriamento para o0 aco diplex CD4MCuN.
Fonte: Autor, adaptado de CARLSON e BECKERMANN (2012).

Por fim foram comparadas as curvas de temperaturas e taxas de resfriamento
simuladas e medidas empiricamente utilizando primeiramente o banco de dados padrdo e
posteriormente ap6s modificagbes no mesmo. A Figura 52 (a) e (b), apresenta esta
comparacdo para o aco duplex CD3MN partindo-se de uma temperatura de vazamento

correspondente a 1504 °C.
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dados.

Fonte: Autor, adaptado de CARLSON e BECKERMANN (2012).
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Com isso, Carlson e Beckermann (2012) obtiveram o0s seguintes resultados
apresentados pela Tabela 17 para os acos duplex:

Tabela 17 - Temperaturas correspondentes aos fendmenos da solidificacdo para os acos CN3MN (austenitico) e
CD3MN / CD4McuN (duaplex).

Material Evento Temperatura (°C)
Tliquidus 1387+ 1
CN3MN Ttase secundaria 1380 + 2
Tsolidus 1300 +5
Tliquidus 1455+ 2
Ttase secundaria 1447 + 3
CD3MN
Tsolidus 1385+ 3
Ttransformagéo ferrita em austenita 1276 £ 3
Tliquidus 1450 + 3
Ttase secundaria 1437+ 4
CD4MCuN
Tsolidus 1368 + 3
Ttransformagéo ferrita em austenita 1223+ 2

Fonte: Autor, adaptado de CARLSON e BECKERMANN (2012).

Alem da relagdio Creo/Nieg, OU Seja, 0 efeito da composi¢do quimica, a velocidade de
solidificacdo também deve ser considerada no modo de solidificacdo. SUUTALA (1983)
estudou os efeitos das condicdes de solidificacdo que influenciam o modo de solidificacdo em
acos inoxidaveis austeniticos. Relacionou-se, portanto, a relagdo Crey/Nieq proposta por
HAMMAR e SVENSSON correspondente ao modo de solidificagdo sob diversas condigdes
de resfriamento demonstrando as regifes de transi¢do na solidificacdo primaria de austenita

para ferrita conforme apresentado pelo grafico da Figura 53.
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Fonte: Autor, adaptado de SUUTALA, 1983.

Verificou-se que em pecas fundidas, em que o gradiente térmico (G) € baixo em
comparagdo ao processo de soldagem, que essa transi¢éo se da a uma relagéo Crey/Nigq entre
1,43 e 1,50. Na fundicdo continua essa relacdo fica em torno de 1,50. Por fim, na soldagem
COm processos a arco, ou seja, gradiente térmico e velocidade de solidificacdo elevados a
relacdo Creq/Nigq situou-se entre 1,50 e 1,55. Conclui-se que para maiores velocidades de
solidificacdo existe a tendéncia de ocorrer a formacdo de austenita como fase primaria e,
portanto, modo de solidificagao tipo “A”.

No entanto, FREDRIKSSON (1972) havia concluido que o aumento da velocidade de
solidificacdo favorece primeiramente a formacdo de ferrita. A justificativa para tal
discrepancia com os resultados apresentada por SUUTALA (1983) consiste no fato de que
FREDRIKSSON (1972) utilizou taxas de crescimento (R) muito baixas, da ordem de 0,05
cm/min, com um alto gradiente térmico correspondente a 100°C/min, resultando numa

relacdo G/R igual a 2000°C/min que significa auséncia de crescimento dendritico como forma
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de crescimento. Ressalta-se que a relacdo G/R influencia na morfologia de crescimento
enquanto que o produto G.R (velocidade de resfriamento) determina o espagcamento dos

bracos dendriticos secundarios.

2.8 O efeito do nidbio (Nb) nos acos inoxidaveis duplex

O nidbio (Nb) é um elemento de liga fortemente ferritizante. Este efeito é reforcado
pela acentuada tendéncia de se combinar a elementos austenitizantes como carbono (C) e
nitrogénio (N) retirando-os da matriz originando precipitados como NbC ou NbN, ambos de
estrutura cristalina cubica de face centrada (CFC) com parametro de rede correspondente a
4,46 A e 4,38 A, respectivamente. Além disso, estes precipitados podem ser sol(veis entre si
originando a fase Z ou carbonitreto de niébio (Nb(CN)) que também pode ser originado do
NbsC3 por meio do preenchimento de lacunas intersticiais com nitrogénio (KEOWN e
PICKERING, 1981). O carboneto de nidbio (NbC) surge na solidificagdo como um eutético
juntamente com a austenita apos a solidificacdo das dendritas primarias de austenita (em agos
cujo modo de solidificacdo seja A ou AF) enquanto que o nitreto de nidbio (NbN) origina a
partir do liquido na forma de pequenos cubodides (KEOWN e PICKERING, 1981).

O estudo sobre os efeitos da adi¢do de nidbio em acos inoxidaveis duplex parece ser
limitado (DULIEU, 2001). Rossiti e Rollo (2000) apud Dulieu (2001) verificaram que a
adicdo de 0,5% Nb em um aco inoxidavel diplex de composi¢do correspondente a 26%Cr-
6%Ni-3%Mo-3%Cu-0,2%N resultou em um alto teor de ferrrita (69,2%) ap6s tratamento de
solubilizacdo na temperatura de 1120°C / 30 min / resfriamento em agua. O nidbio estabiliza a
ferrita e, portanto, o aumento do teor de Nb amplia o campo de estabilidade da ferrita (o)
reduzindo o intervalo o + .

Itman et al (2013) e Itman et al (2014) estudaram o efeito do nidbio na transformacéo
de fase e na resisténcia a corrosdo do aco inoxidavel duplex SEW 410 Nr.14517 com teores
de 0% Nb 0,2 %Nb e 0,5%Nb, respectivamente, conforme composicdo quimica apresentada
pela Tabela 18. Foi utilizado um forno de inducdo com sistema de desgaseificacdo a vacuo
com capacidade de 1000 kg. O metal liquido foi vazado em moldes de areia aglomerada com

resina fenolica-uretanica e posteriormente o bloco fundido foi solubilizado a 1050 °C por 1 h.
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Tabela 18 - Composigdo quimica do ago diplex SEW 410 Nr.14517 estudado.

SEW 410 24 5 25 28 0.12
Nominal 093 265 7 35 35 2 1 o5

SEW0%Nb 003 26 64 32 3 1,5 08 0,22 003 001 -
SEWO0,2%Nb 003 26 65 32 29 13 0,7 021 0,03 0,01 0,2

SEWO05%Nb 003 26 63 32 3 1,4 08 0,21 003 001 05
Fonte: ITMAN et al (2014).

0,03 0,02 -

Foi identificada uma microestrutura composta por grédos alongados de austenita na
matriz ferritica na condicdo solubilizada a 1050°C / 1h conforme apresentado pelas Figuras
54, 56 e 58, independente do valor de nidbio adicionado. A ocorréncia de fase sigma (o) se
deu nas amostras envelhecidas a 850°C / 15 min sem adi¢do de Nb e com 0,2%Nb (Figuras 55
e 57) e na amostra envelhecida a 850°C / 1 h com adicdo de 0,5 %Nb (Figura 60). Para o teor
de 0,5% Nb foi identificado o surgimento de fase Laves conforme observado nas Figuras 59 e
60, sendo esta fase composta principalmente por ferro (Fe), nidbio (Nb) e cromo (Cr)
possuindo uma acdo prejudicial sob o efeito alfagénico do niébio no aco SEW 410. Umas das
hipbteses apresentadas por Itman et al (2014) é o fato que a reducdo de cromo (Cr) proximo a
fase Laves torna a matriz ferritica instavel e favorece a transformacdo de ferrita (o) em
austenita (y). Consequentemente a maior fracdo volumétrica de sigma (o) € justificada no
aco contendo 0,5% Nb face ao a¢o contendo 0,2% Nb apds envelhecimento a 850 °C, uma
vez que a fase Laves promove a redugdo de cromo (Cr) na matriz fazendo com que a

resisténcia a corrosdo por pite diminua (Itman et al, 2014).
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Duas amostras foram analisadas em espectrémetro de emisséo Optica e posteriormente
envelhecidas a 850 °C por 15, 30 e 60 minutos e resfriadas ao ar possibilitando identificar a
relacdo da fracdo de ferrita e sigma com teor de nidbio presente na liga conforme apresentado
pela Figura 60. Com relacdo a fracdo volumétrica de austenita, ndo houve uma variacdo
significativa em funcdo do aumento do teor de nidbio. Porém, foram verificados maiores
teores de ferrita no ago contendo 0,2% Nb tanto na condigéo solubilizado quanto envelhecido
por diferentes tempos (850° C por 15/30/60 min) conforme Figura 60. Por fim, outro aspecto
interessante que pode ser verificado é que aparentemente ndo houve diferencas no tamanho de

grdo em funcédo do teor de nidbio como pode ser observado nas Figuras 54, 56 e 58.
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Aparentemente notou-se uma reducéo da fracdo de fase sigma com o aumento do teor
de Nb para o tempo de envelhecimento de 15 min, o que favorece a utilizagdo do Nb nesta
liga em estudo. Porém, foi possivel notar que para o tempo de envelhecimento de 15 minutos
o teor de sigma ¢é 15% + 3 e 18% + 3 para os teores de 0,2 e 0,5% Nb, respectivamente, e,
portanto, em funcéo do desvio padréo apresentado, este aumento de sigma relatado na amostra
com 0,5% Nb talvez ndo possa ser conclusivo. O mesmo ocorre para o tempo de 60 minutos
onde o teor de sigma é de 41% + 4 e 45% * 5 para os teores de 0,2 e 0,5% Nb,

respectivamente. Algumas consideracdes podem ser relatadas para justificar essas variagoes
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que conduzem a estes fatos ndo conclusivos. Estes mesmos autores (ITMAN et al, 2014)
quantificam o teor de sigma de acordo com a equagéo (15) sendo a fragéo de ferrita obtida por

ferritoscopio e a austenita por estereologia quantitativa por meio de ataque de Beraha.
%o =100— (Y a+%y) (15)

Sabe-se que o ataque de Beraha é influenciado pela textura do material e provoca
ataque de pelicula ndo promovendo a mesma tonalidade sobre a superficie da amostra, e
guanto maior o tamanho da amostra este fato € agravado. Este efeito e também as diferencas
entre métodos de analise e quantificacdo de fases é fortemente estudado pela literatura
(MAGNABOSCO; SPOMBERG, 2011a; MAGNABOSCO et al., 2011b; BARBOSA;
SANTOS; MAGNABOSCO, 2008).

As imagens de elétrons retroespalhados apresentada pelas Figuras 58 e 59 indicam a
priori a presenca de fase Laves, o que pode ser um fator de interferéncia na quantificacdo das
fases. No entanto, em acgos inoxidaveis contendo Nb é possivel notar fases claras na
microestrutura visualizadas pela técnica de elétrons retroespalhados que indicam a presenca
de Nb, porém, a auséncia de difratogramas e semiquantificacdo por EDS destas fases nao
permitem concluir que se trata de fase Laves ou nitretos de Nb.

A luz dessa literatura e das consideracfes supracitadas foram realizadas simulagdes
termodinamica pelo software Thermo-Calc® utilizando o banco de dados TFCE7 para
determinacdo das fases em equilibrio e das fases oriundas da solidificacdo segundo as
premissas de Scheil, utilizando a composicdo do aco SEW 410 contendo 0,2% Nb e,
diferentemente do que reporta Itman et al (2014), as simulagdes de Scheil n&o indicam a
precipitacdo de fase Laves, indicando somente a precipitagdo de fase Z, nitretos de cromo
(HCP_A3#2), sulfeto de manganés (MnS) e carbonetos de cromo (M23Cg) conforme

apresentado pelo grafico da Figura 61 a) e b).
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Figura 61 - Simulacdo de equilibrio de fases e Scheil para 0 agco SEW 410 contendo 0,2%Nb.
Fonte: Autor
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Posteriormente, foram plotados gréficos da fragdo molar dos componentes nas fases Z

e HCP_AS3# em funcdo da temperatura para confirmar a caracterizacdo destas fases como

nitretos de cromo e nitretos de Nb de acordo com a figura 62 a) e b).

50

=~
=

Fase Z (Cr,Nb)N

— FEinZ PHASE
— PinZ PHASE
— SIinZ PHASE
— NIinZ PHASE
— SinZ PHASE
— CRinZ PHASE

— CinZ PHASE

(78]
=

19
=

Fragdo molar dos componentes na fase Z
—
&

— NinZ PHASE

— CUinZ PHASE
— MO in Z PHASE
— MNinZ PHASE

NB-nZ - PIASE =

0
1,240

P>

1,260

1,280 1,300
Temperatura [°C]

(@)

1.320

1,340

2

CryN

W
S

s na fase HCP A3#

Fragéo molar dos componente

FEin HCP_A3#2
Pin HCP_A3#2
SIin HCP_A3#2
NIin HCP_A3#2
Sin HCP_A3#2
CRin HCP_A3#2
CinHCP_A3#2
NBin HCP_A3#2
N in HCP_A3#2
CUin HCP_A3#2

A

201 MO in HCP_A3#2
MN in HCP_A3#2
101
O 1 U 1
1,200 1,210 1,220 1,230

Temperatura [°C]
(b)

Figura 62 - Fracdo molar dos componentes nas fases Z e HCP_A3#2 em funcdo da temperatura confirmando a
caracterizacdo destas fases como nitretos de Cr e Nb.

Fonte: Autor
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Logo, a utilizacdo de técnicas de simulagdo termodindmica juntamente com as
evidéncias de micrografias e ensaios de difracdo de raios-X podem auxiliar na conclusdo
destas possiveis divergéncias apresentadas anteriormente.

Reis (2013) estudou o efeito do nidbio e do enxofre na trabalhabilidade a quente do
aco inoxidavel UNS S32304. Para isso, foram elaboradas em forno de inducéo, trés ligas
deste aco sendo: a) aco UNS S2304 com composi¢do quimica convencional, b) adi¢do de
niobio para obtencdo de uma liga com 0,10% Nb, c¢) adi¢do de niobio para obtencdo de uma
liga com 0,20% Nb.

Carbonitretos de niobio foram observados em ambos os acos com adicdo de Nbo. No
entanto, este precipitado ndo foi verificado apds deformacdo isotérmica a 1200°C. Porém,
foram observados precipitados identificados como sulfeto de manganés nas interfaces
ferrita/austenita (REIS, 2013). Este mesmo autor apresenta a microestrutura do respectivo aco
com precipitagdo de sulfeto de manganés na forma de pontos pretos localizados na interface
ferrita/austenita conforme apresentado pela Figura 63.
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Figura 63 - a) Imagem por elétrons retroespalhados da amostra AE, como recebida e sem ataque. As setas pretas
indicam sulfetos de manganés; b) Espectro de EDS do precipitado analisado.
Fonte: Autor, adaptado de REIS (2013).

No entanto, deve-se levar em consideracdo que os picos de enxofre e do molibdénio

oriundos de uma analise de EDS sdo préximos possuindo energias caracteristicas com valores
muito proximos sendo: K® =2,307keV e L° =2,293 keV. A priori, a quantidade de enxofre

(4 a 36 ppm) presente nas ligas elaboradas bem como o tamanho das particulas (precipitados)
encontrados, ndo induziriam a um pico de enxofre tdo elevado conforme apresentado pela

Figura 63. Em contrapartida, o teor de molibdénio (0,46% e 0,44%) presente nas ligas, por
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possuir uma maior fragdo massica, teoricamente possui uma maior influéncia para ocorréncia
de um pico de energia equivalente ao pico de energia do enxofre.

Além disso, sabe-se que o pico de energia do carbono muitas vezes presente em um
espectro de EDS pode ser oriundo da preparacdo metalografica. Porém, em funcdo das
informagdes supracitadas, o pico de carbono apresentado pode estar relacionado a
precipitagdo de carbonetos ou até mesmo nitretos, uma vez que o pico de energia do

nitrogénio é muito préximo do pico de energia do carbono (K[ =0,392 keV eK§, =0,277

keV), porém, sdo elementos quimicos com limitagcGes para sua deteccdo por meio do EDS.
Caso o0 espectro de EDS fosse apresentado com suas respectivas energias seria possivel, a

.. , M . .
priori, compara-las com os valores de K j e L, citados anteriormente.

Por fim, deve-se considerar o volume de geracdo de raios-X oriundo do feixe do EDS
na amostra analisada, o qual corresponderia uma &rea circunferencial de didametro que varia
entre 5 um e 15 um e, portanto, particulas ou precipitados com dimensdes menores ou
localizados entre esta faixa podem ndo ter picos de energia caracteristicos da particula ou
precipitado e sim, sofrer interferéncias de elementos quimicos da matriz. Deste modo, assumir
que os pontos pretos observados sdo sulfetos de manganés pode ser contestado, sendo que
estas particulas poderiam ser, por exemplo, carbonetos/nitretos/carbonitretos contendo

molibdénio e cromo.
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3 PROJETO DA LIGA

Os acgos inoxidaveis lean ddplex mesmo ndo possuindo as caracteristicas de um aco
duplex “standard” superam as propriedades dos agos inoxidaveis austeniticos convencionais,
possuindo uma melhor resisténcia mecanica e melhor resisténcia a corrosdo por pite, além de
possuir precos inferiores em funcdo da presenca de menores teores de niquel e, portanto, seu
estudo torna-se fundamental na busca de otimizagdo e alternativa de materiais e suas
aplicacdes. Quando comparado aos agos inoxidaveis AISI 304 e AISI 316 tem-se ganhos
relativos a resisténcia a corrosao por pite por possuir maior valor de PREN, maior resisténcia
mecanica e tenacidade por possuir um tamanho de grao reduzido, e a adi¢do de nidbio poderia
levar a uma reducdo na temperatura de solubilizacdo, dada a maior estabilidade da ferrita, o
que também contribuiria para que ndo haja um crescimento excessivo do gréo.

Sendo assim, foi projetado a partir de sucatas disponiveis no Centro Universitario da
FEI um aco inoxidavel lean ddplex com os teores objetivados de niobio pré-estabelecidos em
0,4% Nb verificando primeiramente o seu efeito por meio de simulagdes termodindmicas

realizadas no Thermo-Calc®, que serdo apresentadas na sequéncia.

3.1 Materiais

A composicdo quimica do material foi planejada por meio da combinacdo de sucatas
de acos inoxidaveis duplex, disponiveis no Centro de Desenvolvimento de Materiais
Metalicos (CDMatM) da FEI, juntamente com ferro-ligas (Fe-Cr, Fe-Cr alto N, Fe-Nb e Mn
Puro) apresentadas pela Figura 63, cujas composi¢des quimicas encontram-se na Tabela 20,
juntamente com a liga prevista com teor de Nb de 0,4%.

Sendo a capacidade do forno de inducdo igual a 25 kg, estabeleceu-se uma carga de
21,65 kg visando obter um teor de Nb igual a 0,40%, para a producdo de lingotes.
Posteriormente, a composi¢do quimica real obtida foi analisada por meio de combustéo direta,
espectrometria por fluorescéncia de raios-X e espectrometria por emissdo de plasma acoplado
(ICP).



Figura 64 - Carga para a fusdo.
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Tabela 19 - Composicdo quimica (% massa) das ligas em estudo (dados do fornecedor). Liga 0,40% Nb

1.4509 Mn Liga Liga Liga LIGA
Chapa Barra Puro 2507 Fe-%:r Fe-?\lb Fe-cgr- N ELABORADA

Cr 18,71 14,63 22,72 66 0 63,3 21,03
Ni 0,19 0,32 6,05 0 0 1,56
Mo 0,014 0,021 3,3 0 0 0,78
N 0,27 0,0399 5,92 0,23
C 0,03 0,03 0,01 0,018 0,1 0,096 0,03
Mn 0,23 1,15 99,6 0,44 0 0 5,18
Si 1,7 0,39 0,33 0,27 1,4 0,59 0,83
P 0,04 0,04 0,002 0,023 0,1 0,028 0,03
S 0,015 0,015 0,00 0,008 0,1 0,003 0,01
Cu 0,29 0 0 0,07
Nb 0,77 0,1 65,6 0,40
Co 0,06 0 0,01
\Y/ 0,05 0 0,01
W 0,03 0 0,01
) 0,007 0 0,00
B 0,0021 0 0,00
Ca 0,0008 0 0,00
Al 0 0,7 0,00
Ta 0 0,1 0,00
Ti 0,09 0,03
Fe 78,21 8340 0,33 66,36 33 30,03 30,06 71,40
C(gi;[gf 8,02 5,96 1,02 503 1,00 0,030 0,60 21,65

Fonte: Autor
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3.2 Simulag6es termodinémicas exploratdrias

Para um estudo exploratério das ligas elaboradas, foram realizadas simula¢Ges
termodinamicas no software Thermo-Calc® utilizando o banco de dados TCFE7 baseando-se
nas composicdes quimicas pré-definidas pelo balanco de massas estabelecido anteriormente
pela Tabela 19, considerando todos os elementos quimicos cuja fracdo massica foi maior que
0,05% , Tabela 20, e que devem contribuir efetivamente para o equilibrio de fases global da
liga, uma vez que, a priori, ndo é possivel prever se havera oxidacdo da carga de fusdo e

possivelmente perdas destes elementos de fragdo massica irrisoria.

Tabela 20 - Elementos quimicos definidos para as simulacdes no Thermo-Calc®.

Elementos Cr Ni Mo N Mn Si Cu Nb Fe
% massa 21,03 1,56 0,78 0,23 5,18 0,83 0,07 0,40 Bal.

Fonte: Autor

Sendo assim, é possivel avaliar pelas simula¢fes fatores como a temperatura para
solubilizacdo do material, os efeitos produzidos pela adicdo de niébio a liga, a quantidade das
fases presentes e suas variacOes, temperaturas de surgimento de precipitados e fases
intermetalicas (sigma e nitretos). Para efeito de comparacéo e reforcar os resultados indicados
pelas simulagBes, também foram realizadas simulagGes termodindmicas dobrando o teor de
Nb para 0,8% a fim de identificar esses efeitos.

Baseando-se nas simulacGes apresentadas pela Figura 65 a 72 notou-se:

e Nao foi possivel obter uma estrutura diplex composta apenas por 50% de ferrita e

50% de austenita uma vez que ocorreram as precipitaces de nitretos
(FCC_A1#2) e da fase Z a partir das temperaturas de 1394°C e 1260°C, para a
liga com 0,4% Nb e, 1397°C e 1330°C para a liga com 0,8% Nb (Figuras 65 e 66
(@ e (b). No entanto, 0 aumento do teor de Nb reduziu a temperatura de
solubilizacdo para fracOes equivalentes de ferrita e austenita sendo: Tsowubilizacio
0.40%Nb = 1040°C; Tsolubilizacao 0,80%nb = 950°C. Logo, a adi¢édo de nidbio permite
reduzir a temperatura de solubilizacdo e consequentemente evitar 0 crescimento
de gréo durante este tratamento téermico.

e Verificou-se que a fase Z possui 0 nitrogénio, niébio e o cromo como elementos

majoritarios, possuindo fracdo molar (atdmica) média destes elementos

correspondente a 33, 31 e 27%, respectivamente, e, portanto, caracteriza-se como
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nitreto cuja estequiometria se da na forma CrNbN de acordo com a literatura
(JACK, JACK, 1972, apud LO; SHEK, LAI, 2009; BINDER, 1950; ANDREN,
1985; SCHANABEL, 1987, apud DANIELSEN, HALD, 2007) para ambas as
ligas de acordo com as Figuras 67 e 68.
Verificou-se que a fase HCP_A3#2 possui cromo e 0 nitrogénio como elementos
majoritarios, possuindo fracdo molar (atdbmica) média destes elementos
correspondente a 61% e 33%, respectivamente, e, portanto, caracteriza-se em um
nitreto de cromo cuja estequiometria se da na forma Cr;N, de acordo com as
Figuras 69 e 70.
O aumento da fracdo maéssica de nitretos (FCC_A1#2) com a diminuicdo da
temperatura em ambas as ligas (Figura 71 e 72);
Verificou-se que a fase FCC_A1#2 possui 0 nitrogénio e o nidébio como elementos
majoritarios, possuindo fracdo molar (atdbmica) média destes elementos
correspondente a 49% e 38%, respectivamente, e, portanto, caracteriza-se em um
nitreto de nidbio. O cromo se apresenta também na fase FCC_A1#2, porém, com
uma fracdo molar (atbmica) média menor correspondente a 12%, de acordo com
as Figuras 71 e 72. Logo, baseado nestas fraces molares de cada elemento tem-
se:

38% Nb + 12% Cr = 50% (Nb + Cr)
Portanto, trata-se de um nitreto de tipo MN sendo: M = Nb ou Cr.
O inicio da precipitacdo de fase o se deu na temperatura de 750°C em ambas as
ligas e, portanto, o teor de nidbio ndo interferiu no equilibrio desta fase (Figura 65
e 66).
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Figura 65 - (a) Simulagdo de equilibrio das fases para a liga contendo 0,40% Nb.Tsou,. = 1040 °C; (b) Simulagédo
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Figura 67 - Fragdo molar dos elementos quimicos na fase Z. Liga 0,40%Nb.
Fonte: Autor
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Fonte: Autor

o
~
J

o
(&)
I

o
~
Il

o
w
I

—Fracdomolar Cr HCP_A3
—Fracdomolar N HCP_A3
Fragdo molar Mo HCP_A3

o
N
I

Fracdo molar dos componentes na fase HCP_A3#2

0,1 - —Fragéo molar Mn HCP_A3
—Fracdo molar Nb HCP_A3
O T | 1 T T 4\- T 1
A, 900 550 600 650 700 750 800 850 900
// L\, Base de dados: TCFE 7 Temperatura [OC]
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Figura 71 - Fragdo massica dos elementos quimicos na fase FCC_A1#2. Liga 0,40%Nb.
Fonte: Autor
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Por fim, para reforcar a premissa estabelecida anteriormente na qual a adi¢&o de nidbio
permite reduzir a temperatura de solubilizagcdo e consequentemente evitar o crescimento de
grdo durante este tratamento térmico, foi realizado uma simulacéo termodinamica exploratoria
baseando-se na composi¢do quimica da liga objetivada, porém, variando os teores de nidbio
de 0,1 a 1%. Logo, este efeito pode ser observado pela Figura 73 que apresenta a reducdo da
temperatura para obtengdo de microestruturas com fragdes equivalentes de ferrita e austenita

em funcéo do teor de nidbio presente na liga.
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Figura 73 - Temperatura para obtencéo de microestruturas com fragdes equivalentes de ferrita e austenita em
funcdo do teor de nidbio presente na liga.

De posse dessas evidéncias fornecidas pelas simulacGes termodinamicas de fases em
equilibrio, foi dado sequéncia na elaboracéo do aparato de fundicéo para efetivamente realizar
a fusdo da liga projetada.
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A moldagem do molde para fundigéo foi feita em cura a frio utilizando areia base de

silica com modulo de finura 45/50, obtendo-se o molde conforme modelo descrito na Figura

74.

Figura 74 - Modelo de fundi¢&o projetado.
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Foi estabelecida uma sequéncia de montagem da caixa de moldagem apresentada pelas

Figuras 75 (a) a (f) e realizado uma adaptacdo para fixacdo do termopar que sera utilizado

posteriormente em trabalhos futuros para a aquisicdo de temperatura durante a etapa de
vazamento do metal liquido.
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Figura 75 - Sequéncia de montagem caixa de moldagem para fundicéo.

Uma vez que o forno de inducéo utilizado ndo possui um sistema a vacuo, foi utilizado
um dispositivo para injecdo de argonio para minimizar efeitos de oxidagdo do banho
conforme apresentado pela Figura 76. No entanto, durante a fusdo do material foi identificado
uma oxidacdo excessiva da liga fundida, Figura 77, o que foi comprovado apoés a realizacéo
da analise quimica do material realizada pela Villares Metals pelos métodos de combustéo
direta, espectrometria por fluorescéncia de Raios-X, espectrometria de emissdo por plasma
acoplado (ICP) e analise via Umida, apresentada na Tabela 21, prejudicando os teores de Mn,
Si e Nb. Em funcdo disso, foi possivel obter apenas um terco do lingote pretendido. Notou-
se, apesar disso, que mesmo com essa oxidacdo, os teores dos outros elementos quimicos

foram aderentes quando comparado & composicao da liga objetivada inicialmente.



110




111

Tabela 21 - Comparagdo entre a composi¢do quimica (% massa) objetivada e rela da liga em estudo.

Objetivada Real

Cr 21,03 18,67
Ni 1,56 1,59
Mo 0,78 0,79
N 0,23 0,26
C 0,03 0,049
Mn 5,18 2,89
Nb 04 0,21
Si 0,83 0,26
P 0,03 0,031
S 0,01 0,005
Co 0,01 0,03
Cu 0,07 0,1
\ 0,01 0,03
Al 0 0,012
Ti 0,03 <0,005
w 0,01 <0,01
B 0 <0,0005

Fonte: Autor

Baseado nesta composicdo quimica obtida (Tabela 21), os dois proximos capitulos
destinardo a caracterizacdo da liga por meio das simulagcdes termodindmica de fases em
equilibrio e Scheil, o que possibilitara reforcar e confrontar as premissas estabelecidas
anteriormente e que de fato indicardo o comportamento efetivo da liga durante a solidificacéo.
Na sequéncia, a metodologia experimental de avaliacdo de microestrutura sera descrita, para

por fim ser apresentada a discussao dos resultados aqui obtidos.
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3) SIMULACAO DE EQUILIBRIO DE FASES DA LIGA OBTIDA PARA
DETERMINACAO DA TEMPERATURA DE SOLUBILIZACAO

Baseado na composicdo quimica obtida (Tabela 21) foi realizada a simulacéo
termodinamica de equilibrio de fases no software Thermo-Calc® utilizando o banco de dados
TCFE7 para possibilitar a identificacdo a temperatura de solubilizacdo da liga, conforme
apresentado pela Figura 78 e assim estruturar a metodologia experimental realizada. A priori,
as simulacbes indicaram duas temperaturas, 730 e 1250°C, na qual se tem fracOes

equivalentes entre ferrita e austenita e, portanto, definidas como as temperaturas de

solubilizagéo.
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Figura 78 - Fases em equilibrio — Liga obtida com 0,21% Nb. Indicacdo de 2 temperaturas com fragdes
equivalentes entre ferrita e austenita: 730°C e 1250°C.

No entanto, observou-se que as temperaturas de solubilizacéo indicadas neste caso ndo
indicam uma microestrutura composta apenas de 50% ferrita e 50% austenita e por isso a
utilizacdo do termo fracdo equivalente de ferrita e austenita, uma vez que as simulacfes
indicaram a precipitacdo de fases intermetalicas (FCC_A1#2, HCP_A3, Fase Z, M»3Cs) nestas

temperaturas.
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6 METODOLOGIA EXPERIMENTAL

A liga obtida descrita no item 4 foi preparada de acordo com 0s itens seguintes para
possibilitar a andlise da microestrutura e assim compreender as transformacfes de fase
envolvidas na solidificacdo, e durante a solubilizagdo, comparando os resultados obtidos com

os estimados pelas simulagdes termodinamicas.

6.1 Preparacao dos corpos de prova

A partir do lingote produzido foram seccionadas 7 amostras para 0s subsequentes
tratamentos de solubilizacdo. Foram definidas 4 amostras para solubilizacdo a 730°C por
30min, 1h, 4h e 24h em forno tubular (com variagdo méaxima de temperatura de 2°C), sendo
que logo apos o carregamento do forno, foi efetuado o vacuo e, com a inje¢éo nitrogénio puro
(99,9% Ny) promoveu-se uma atmosfera capaz de evitar oxidacdo excessiva da superficie nos
tratamentos com tempos mais longos. Outras 3 amostras foram definidas para solubilizacdo a
1250°C por 30min, 1h e 4h em forno tipo mufla. A utilizacéo de dois diferentes tipos de forno
foi devido a limitagdo de temperatura indicada pelo forno tubular de 1100°C, néo alcangando
a temperatura de solubilizagdo pretendida de 1250°C. Em ambos os casos as amostras foram
resfriadas em agua com o objetivo de obter uma estrutura homogénea predominantemente de
ferrita e austenita. Estes tratamentos foram realizados no Centro de Desenvolvimento de
Materiais Metalicos da FEI (CDMatM-FEl).

6.2 Microscopia 6ptica

Todas as amostras foram embutidas em baquelite e preparadas metalograficamente
com lixamento até granulometria de 600 mesh e, em seguida, polidas utilizando pasta de
diamante de granulagdo 6 pum, 3 pum, 1 um e 0,25um utilizando &lcool etilico como
lubrificante, em equipamento de polimento semiautomatico Struers Abramin do CDMatM-
FEI. Para a revelacdo da microestrutura utilizou-se ataque eletrolitico com acido oxalico 10 %
com 5 Vcc durante 15s para as amostras brutas de fusdo e 10 s para as amostras solubilizadas.
As amostras foram observadas num microscopio 6ptico modelo LEICA DMLM do CDMatM-
FEI.
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6.3 Microscopia eletronica de varredura

A analise e caracterizacdo microestrutural das amostras obtidas por microscopia
eletronica de varredura foi realizada em microscépio eletronico CAMSCAN CS3200LV do
CDMatM-FElI, onde foi possivel utilizar a técnica de elétrons retroespalhados das amostras
polidas e sem ataque quimica para a obtencéo das imagens.

Em seguida, foi realizada analise semi-quantitativa por espectroscopia de energia
dispersiva (EDS) para auxilio na identificacdo das fases presentes utilizando o software
Oxford-INCA, dispositivo que é acoplado ao MEV CAMSCAN. Levou-se em consideragao
0 volume de geracdo de raios-X oriundo do feixe do EDS na amostra analisada, o qual
corresponderia uma &rea circunferencial de didmetro que varia entre 5 pm e 15 um e,
portanto, particulas ou precipitados com dimensdes menores ou localizados entre esta faixa
podem ndo ter picos de energia caracteristicos da particula ou precipitado e sim, sofrer

interferéncias de elementos quimicos da matriz.

6.4 Quantificacdo da microestrutura

A fracdo volumétrica de ferrita (%a) foi obtida com ferritoscopio FISCHER modelo
MP30 do CDMatM-FEl, calibrado com o auxilio de padrBes, com limite de detec¢édo 0,1% de

ferrita. Foram realizadas dez medi¢6es na amostra bruta de fuséo e nas amostras solubilizadas.

6.5 Difracdo de raios-X

Para a realizacdo dos ensaios de difracdo de raios X foi utilizado o difratbmetro de
raios X Shimadzu modelo XRD-7000 do CDMatM-FEI. Foram utilizadas radiagdo Cu-Ka,
gerada com tensdo de aceleracdo de 30 kV, corrente de filamento de 30 mA, taxa de varredura

(scan speed) de 1°/min, passo de 0,02°, e varredura 30°<20<90°.
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7 RESULTADOS EXPERIMENTAIS

Nos itens subsequentes sdo apresentadas as micrografias das amostras solubilizadas
nas temperaturas de 730°C e 1250°C indicadas pelas simulacdes termodinamicas. Além das
micrografias realizadas por microscopia Optica, sdo apresentadas imagens de elétrons
retroespalhados da amostra bruta de fusdo e das amostras solubilizadas. A apresentacdo destas
micrografias possibilita a analise da evolugdo microestrutural do material apds solubilizacéo
nas diferentes temperaturas estudadas, mostrando principalmente a formacdo das possiveis
fases intermetalicas indicadas nas simula¢es destacando-se o efeito do nidbio sobre estas
fases. Sdo apresentados ainda difratogramas de raios X para a confirmacao da identificacdo
das fases presentes durante o processo de solubilizacdo nas temperaturas de 730°C e 1250°C.
Por fim, as micrografias foram quantificadas por ferritoscopio para verificar e investigar se foi

possivel a obtencdo de uma estrutura duplex para ambas as temperaturas estudadas.

7.1 Microscopia Optica e eletronica de varredura

Apos a preparagdo metalografica descrita no item 6 desta dissertacdo, foram obtidas
micrografias da amostra bruta de fuséo e solubilizada contendo 0,21% Nb nas temperaturas de
730°C e 1250°C, para os tempos de 30 min, 1h, 4h e 24h mostrando as diferencas
microestruturais entre elas. Apresentam-se micrografias das amostras atacadas com reagente
eletrolitico de acido oxalico 10% a 5 Vcc por 10 s, a fim de revelar os contornos de grédo e
interfaces ferrita-austenita e além destas, sdo apresentadas micrografias das mesmas amostras
obtidas em MEV retroespalhados, onde se observam as fases ferrita (escura) e austenita
(clara). Notou-se também, a presenca de nitretos de niobio, éxidos de manganés e nitretos de
cromo (CryN), identificados através de analises pontuais de EDS, em contornos de grdo em
todas as amostras.

Em fungdo da presenca de fases de coloracdo clara localizadas entre os bragos
dendriticos de ferrita apresentadas pelas imagens de elétrons retroespalhados, pode-se dizer
gue esta fase € mais rica em elementos como o ni6bio, que sdo elementos com elevado peso
atdmico, que por sua vez provocam esta coloracdo mais clara nas imagens obtidas pela técnica
de elétrons retroespalhados. Esta fase pode ser associada a nitretos de Nb e Fase Z.
Entretanto, devido as baixas fragdes em volume normalmente registradas para estas fases, a
anélise por EDS pode nédo fornecer resultados precisos para a determinacdo da composicao

quimica das fases formadas, j& que ocorreriam interferéncias da matriz na quantificacdo, ja
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que deve se considerar o volume de geracdo de raios-X oriundo da interacdo entre o feixe de
elétrons e o ponto da amostra analisada, o qual corresponderia a um volume de didmetro que
varia entre 5 um e 15 um e, portanto, particulas ou precipitados com dimensdes menores ou
desta faixa de dimensdes podem ndo ter picos de energia caracteristicos da particula ou
precipitado e sim, sofrer interferéncias de elementos quimicos da matriz. Os nitretos
localizados preferencialmente nos contornos de grdo ferrita/austenita, que por sua vez,
aparecem escuros nas imagens de elétrons retroespalhados, sdo devido a presenca de cromo e
nitrogénio em sua composi¢do quimica, que por serem elementos que na média apresentardo
massa atdbmica para a fase menor que a da matriz, faz com que a fase apresente coloracéo
escurecida nas imagens.

Na Figura 79 apresentada tem-se a micrografia da amostra bruta de fusdo onde: (a)
imagem obtida por ataque eletrolitico de acido oxalico 10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela
técnica de elétrons retroespalhados, em que os precipitados sdo indicados pelas setas
vermelhas (nitretos de Nb) e setas pretas (6xidos de Mn). Analises por EDS realizadas nesta
amostra, Figura 80 e 81, revelam a presenca de nitrogénio e nidbio nos nitretos e oxigénio e
manganés nos 6xidos observados. Estes resultados sdo apresentados nas Tabelas 22 e 23.



BSC 20.00 kV

(b)
Figura 79 - Amostra bruta de fuséo: (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de acido oxalico 10% 2Vcc; (b)
Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os precipitados sdo indicados pelas setas vermelhas
(nitretos de Nb) e setas pretas (6xidos de Mn).
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Tabela 22 - EDS dos nitretos na amostra solubilizada a 1250°C por 30 min.

Elemento N V Cr Mn Fe Ni Nb

% Atomica 8,84 0,37 13,14 1,36 28,36 0,23 47,92

Tabela 23 - EDS dos 6xidos na amostra solubilizada a 1250°C por 30 min.
Elemento @) Si S Cr Mn Fe Ni

% Atomica 19,36 7,06 6,18 7,15 40,52 19,38 0,35

A Figura 82 (a) apresenta a micrografia da amostra solubilizada por 30 min na
temperatura de 1250°C atacada com reagente eletrolitico de &cido oxalico 10% a 6 Vcc por
10 s, a fim de revelar os contornos de grdo e interfaces ferrita-austenita. Ja na micrografia
obtida por elétrons retroespalhados, Figura 82 (b) a presenca de nitretos metalicos e 6xidos
tornam-se evidentes. Analises por EDS realizadas nesta amostra, Figura 83, revelam a
presenca de nitrogénio e nidbio nos nitretos e oxigénio e manganés nos 6xidos observados.
Estas andlises sdo apresentadas na Figura 84 e 85 e nas Tabelas 24 e 25.
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(b)
Figura 82 - Amostra solubilizada a 1250°C por 30 min : (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de &cido
oxalico 10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os precipitados séo indicados
pelas setas vermelhas (nitretos de Nb) e setas pretas (6xidos de Mn).
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BSC 20.00 kV 10 um

Figura 83 - Amostra solubilizada a 1250°C por 30 min: (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de &cido
oxalico 10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. . Os precipitados séo indicados
pelas setas vermelhas (nitretos de Nb).
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Figura 85 - Espectro de EDS do nitreto de Nb apresentado na Figura 7.5 da amostra solubilizada a 1250°C por

30 min.

Tabela 24 - EDS do nitreto na amostra solubilizada a 1250°C por 30 min.
elemento N \ Cr Mn Fe Nb

% Atomica 7,41 0,47 12,64 1,63 31,73 46,13

Tabela 25 - EDS da inclusdo de éxido na amostra solubilizada a 1250°C por 30 min.

elemento (@] Al Si S Ti Cr Mn Fe

%Atomica 32,55 0,28 11,91 4,50 0,22 4,03 4527 1,23

O mesmo pode ser observado para as amostras solubilizadas a 1250°C por 1h e 4h
conforme apresentado pelas Figuras 86 (a) e (b) e 87 (a) e (b).
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(b)
Figura 86 - Amostra solubilizada a 1250°C por 1h : (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de acido oxalico
10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os precipitados sdo indicados pelas
setas vermelhas (nitretos de Nb) e setas pretas (6xidos de Mn).
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(b)
Figura 87 - Amostra solubilizada a 1250°C por 4h : (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de &cido oxalico
10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os precipitados sdo indicados pelas setas
vermelhas (nitretos de Nb).
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Com relagdo as amostras solubilizadas a 730°C nos tempos de 30 min, 1h, 4h e 24h
também foram identificadas nitretos e Oxidos conforme apresentados na sequéncia. As
micrografias apresentadas pelas Figuras 88 (a) e (b), 89 (a) e (b) e 90 (a) e (b) tem-se as
amostras solubilizadas a 730°C por 30 min, 1h e 4h onde foram evidenciados a priori uma
fase identificada como nitreto de nidbio ou fase Z, nitretos de cromo e 6xidos metalicos.

Anaélises por EDS realizadas na amostra solubilizada a 730°C por 4h, Figuras 90 (b) e
91, revelam a presenca de nitrogénio e niébio nos nitretos e oxigénio e manganés nos 6xidos
observados. Estas analises s@o apresentadas na Figura 92 e 93 e nas Tabelas 26 e 27. Estes
resultados podem indicar ndo sé a presenca de nitretos de nidbio, mas também de fase Z na
estrutura ((Cr,Nb)N) onde segundo Orghagen et al (1996) apud Lo, Shek e Lai (2009) o ferro
(Fe) e o molibdénio (Mo) podem substituir o cromo (Cr) e (Nb) na estrutura cristalina,
respectivamente. Além disso, foram evidenciados nitretos de cromo (Cr;N) nas interfaces
ferrita-austenita, porem, em fungdo de seu tamanho diminuto, sua identificacdo pela técninca
de EDS néo € precisa em funcdo do volume de geragdo de raios-X gerado. No entanto, esta
mesma morfologia foi identificada em outros trabalhos (ALVES, MAGNABOSCO, 2013;
SANTOS, 2013). Estas mesmas evidéncias sdo observadas na amostra solubilizada a 730°C

por 24h, Figuras 94 e 95, e os resultados sdo apresentadas pela Figura 96 e Tabela 28.
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(b)
Figura 88 - Amostra solubilizada a 730°C por 30min : (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de &cido oxalico
10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os precipitados séo indicados pelas setas
vermelhas (nitretos de Nb) e setas pretas (0xidos).
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(b)
Figura 89 - Amostra solubilizada a 730°C por 1h : (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de &cido oxalico
10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os precipitados séo indicados pelas setas
vermelhas (nitretos de Nb) e setas pretas (0xidos).
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a

BSC 20.00 kV

(b)
Figura 90 - Amostra solubilizada a 730°C por 4h : (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de &cido oxalico
10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os precipitados sdo indicados pelas setas
vermelhas (nitretos de Nb) e setas pretas (6xidos).
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a

BSC 20.00 KV =10 um

Figura 91 - Amostra solubilizada a 730°C por 4h.Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os
precipitados séo indicados pelas setas vermelhas (nitretos de Nb) e setas azuis (nitretos de Cr).
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Figura 92 - Espectro de EDS do nitreto de Nb apresentado na Figura 7.13 da amostra solubilizada a 730°C por
4h.
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Tabela 26 - EDS do nitreto de niébio na amostra solubilizada a 730°C por 4h.
%Peso N \ Cr Mn Fe Nb

(1) 12,92 0,59 9,00 0,78 11,66 65,06
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Figura 93 - Espectro de EDS do 6xido de manganés apresentado na Figura 7.12 (b) da amostra solubilizada a
730°C por 4h.

Tabela 27 - EDS do 6xido de manganés na amostra solubilizada a 730°C por 4h.

%Peso @] Si S Cr Mn Fe Ni

(1) 30,22 12,09 2,66 6,23 34,38 14,16 0,26
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(b)
Figura 94 - Amostra solubilizada a 730°C por 24h: (a) imagem obtida por ataque eletrolitico de &cido oxalico
10% 2Vcc; (b) Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os precipitados séo indicados pelas setas
vermelhas (nitretos de Nb) e setas pretas (0xidos de Mn).
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BSC 20.00 kV

Figura 95 - Amostra solubilizada a 730°C por 24h.Imagem obtida pela técnica de elétrons retroespalhados. Os
precipitados sdo indicados pelas setas vermelhas (nitretos de Nb) e setas azuis (nitretos de Cr) e setas pretas
(6xidos).
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Figura 96 - Espectro de EDS do nitreto de nidbio apresentado na Figura 7.17 da amostra solubilizada a 730°C
por 24h.
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Tabela 28 - EDS do nitreto de niébio na amostra solubilizada a 730°C por 4h.
%Peso N \ Cr Mn Fe Nb

(1) 13,25 0,66 7,07 0,71 6,33 71,97

Por fim, analises de EDS foram realizadas nas amostras solubilizadas para verificacéo
da composicdo e confirmacdo das fases ferrita (o) e austenita (y). Para isto a amostra
solubilizada por 30 min a 1250°C foi analisada nas regides (1) a (4), apresentadas na Figura
97, sendo determinadas as composi¢cdes quimicas apresentadas na Tabela 29. Logo, foi
possivel a identificagcdo da ferrita (fase clara) e austenita (fase escura).

Y

BSC 20.00 kV ——50 pm
Figura 97 - Identificac@o das fases ferrita e austenita por EDS. Amostra solubilizada por 30 min a 1250°C.

Tabela 29. EDS amostra solubilizada a 1250°C por 30 min.

AUSTENITA FERRITA
% Massica (Fase escura) (Fase Clara)
(De(2) (e

Si 0,31+ 0,04 0,36 £ 0,06

Cr 19,49 + 0,5 20,03 + 0,11
Mn 3,03+ 0,18 2,85+ 0,10

Fe 74,4+ 0,43 74,1+ 0,25

Ni 1,70 £ 0,29 1,52 + 0,06

Nb 0,18 = 0,09 0,21 + 0,04

Mo 0,92 = 0,31 1,0 = 0,06
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Por fim, a andlise das fracdes de ferrita para as temperaturas estudadas neste trabalho
foram obtidas por meio de andlises magnéticas com auxilio de ferritoscopio calibrado com
auxilio de padrdes. Sendo assim, a Figura 98 apresenta o a fracdo volumétrica de ferrita em
ambas as temperaturas de solubilizacdo utilizadas, 730°C e 1250°C. Ressalta-se apenas que 0s
valores de ferrita para a amostra solubilizada a 1250°C por 24h ndo sdo apresentados abaixo
pois ndo foi realizado o tratamento de solubilizagdo nesta temperatura devido a oxidacéo

excessiva da amostra no forno tipo mufla.
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Figura 98 - Comparag&o entre as fragbes volumétricas de ferrita obtida para as amostras analisadas.

7.2 Difracédo de raios-X

Na Figura 99 é apresentado o difratograma de raios X da amostra bruta de fusdo, onde
se nota apenas a presenca de ferrita (o) e austenita (y), sem a presenca de fases intermetalicas
ou nitretos formados nesta amostra.No entanto, para anélise dos difratogramas das amostras
solubilizadas a 730°C e 1250°C por 30 min, 1h, 4h e 24h, Figuras 100 a 106, deve-se
considerar que os picos de difracdo dos nitretos de cromo (Cr,N) presentes na microestrutura
sé0 em sua maioria coincidentes com a austenita. Além disso, os nitretos de nidbio e cromo

evidenciados no item anterior possuem uma baixa fragdo volumetrica e, portanto, sua
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identificacéo pela técnica de difragdo de raios-X ndo é indicada. Logo, a analise deste trabalho

sera conduzida com a comparacdo destes difratogramas com as micrografias obtidas para as

condicdes estudadas.
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Figura 99 - Difratograma de raios X da amostra bruta de fuséo.
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Figura 100 - Difratograma de raios X da amostra solubilizada a 1250°C por 30 min.
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Figura 102 - Difratograma de raios X da amostra solubilizada a 1250°C por 4h.
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Figura 104 - Difratograma de raios X da amostra solubilizada a 730°C por 1h.
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8 DISCUSSAO DOS RESULTADOS

Este capitulo apresentard os resultados indicados pelas simulagcdes termodinamicas
sobre a composi¢do quimica apresentada na Tabela 21 da liga produzida nesta dissertagéo,
com teor de 0,21% Nb. Posteriormente serdo discutidos a luz das simula¢fes termodindmicas
de equilibrio de fases e Scheil o efeito da variacdo do teor de Nb sobre a composicdo quimica
da liga produzida. Por fim, sera analisada a relacdo entre as fases identificadas pelas técnicas

estudadas e as simulacOes termodindmicas.

8.1 Simulac6es de equilibrio de fases da liga obtida

Apls a obtencdo da composicdo quimica real da liga obtida, foram realizadas
simulacdes termodindmicas baseando-se nesta composicdo conforme apresentado
anteriormente pela Tabela 21, desprezando os elementos W, Ti e B uma vez que em funcao
dos valores obtidos possivelmente tratam-se de tracos destes elementos e, portanto, nédo
contribuem efetivamente para o equilibrio de fases global da liga.

Baseando-se na simulacdo apresentada anteriormente pela Figura 78 notou-se uma
regido que pode ser definidada como uma estrutura ddplex composta por aproximadamente
50% de ferrita e 50% de austenita, porem, ocorreu a precipitacio de MnS a partir da
temperatura de 1370°C e da fase FCC_A1#2 a partir de 1370°C conforme pode ser mais
facilmente evidenciado pelo grafico da Figura 107. No entanto, em termos gerais pode-se
considerar esta uma estrutura duplex uma vez que, para de fato, caracteriza-la, seriam
necessarios ensaios eletroquimicos para confirmar o mesmo comportamento entre as fases
ferrita e austenita No entanto, 0 MnS ndo foi evidenciado nas micrografias do item 7.1 para
ambas as temperaturas (730°C e 1250°C) e tempos (30 min, 1h, 4h e 24h) de solubilizacéo,
ocorrendo somente a presenca de 0xidos de manganés. Assim como o MnS, as simulacdes
indicaram o surgimento da fase FCC_A1#2 a partir do liquido ocorrendo o aumento da fragédo
massica desta fase com a diminuicdo da temperatura (Figura 107). A fase FCC_A1#2 esta
presente no intervalo de temperaturas entre 1360 a 1140°C, possuindo o0 nitrogénio e o niobio
como elementos majoritarios, possuindo fracdo molar (atbmica) media destes elementos
correspondente a 40% e 40%, respectivamente, e, portanto, caracterizando-se como um nitreto

de nidbio (NbN) de acordo com a Figura 108. Logo, baseado nestas fragdes molares, trata-se
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de um nitreto de tipo MN sendo: M = Nb. O cromo também apresenta na fase FCC_Al#2,

porém, com uma fracdo molar (atbmica) média menor correspondente a 12%.
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Figura 108 - Fracdo molar dos elementos quimicos na fase FCC_A1#2. Liga 0,21%Nb. Intervalo entre 1380°C a
1140°C.

As simulagdes indicaram a fase HCP_A3#2 possuindo cromo e o0 nitrogénio como
elementos majoritérios, possuindo fracdo molar (atbmica) média destes elementos
correspondente a 61% e 32%, respectivamente, e, portanto, caracteriza-se em um nitreto de
cromo cuja estequiometria se da na forma Cr,N, de acordo com a Figura 109. Sua

precipitacdo se deu inicialmente na temperatura de 960°C.
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Figura 109 - Fragdo molar dos elementos quimicos na fase HCP_A3. Liga 0,21%Nb.

Com relacdo a composicdo quimica média (% molar) da fase Z indicada pela
simulacdo apresentada pela Figura 110, tem-se o nitrogénio, niébio e o cromo como
elementos majoritarios, possuindo fracdo molar (atbmica) média destes elementos
correspondente a 33, 31 e 27%, respectivamente, e, portanto, caracteriza-se como nitreto cuja
estequiometria se da na forma CrNbN de acordo com a literatura (JACK, JACK, 1972, apud
LO, SHEK, LAI, 2009). Notou-se também que as simulacfes indicaram a presenca de Fe, V
e Mo mesmo em fragdes médias molares inferiores que convergem para relatos da literatura
(ORGHAGEN et al., 1996 apud LO, SHEK E LAI,2009), onde o Fe e Mo podem substituir o
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Cr e Nb na estrutura cristalina. J& com relagdo ao vanadio, este elemento pode ser encontrado
na fase Z modificada (DANIELSEN E HALD, 2007).
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Figura 110 - Fragdo molar dos elementos quimicos na fase Z. Liga 0,21%Nb..

Por fim, o inicio da precipitacdo de fase o se deu na temperatura de 670°C (Figura
107) e o inicio da precipitacdo de carbonetos do tipo M,3Cg se deu na temperatura de 870°C.
Porém, os carbonetos do tipo M23Cgs possuem uma fracdo massica minima sendo de 0,02% a
870°C e 0,9% a 500°C e, portanto, esta prerrogativa de presenca desta fase de acordo com a
simulacdo termodinamica deve ser analisada juntamente com as micrografias apresentadas no

item 7.1.

8.2 SimulacGes de Scheil da liga obtida

Para a liga com 0,21% Nb a simulacdo apresentada pela Figura 111 indicou que a
solidificacdo se iniciou apenas com formacdo de ferrita (BCC_A2) a partir do liquido na
temperatura de 1459°C e continuou até a temperatura de 1380°C atingindo uma fragédo
massica de solidos correspondente a 78%. Posteriormente, originou-se a austenita (FCC_A1)
seguida do surgimento de nitretos de Nb (FCC_A1#2), nitretos de cromo (Cr,N) e por fim o
sulfeto de manganés (MnS). Porém, nas micrografias apresentadas no item 7.1 ficou
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evidenciada apenas a presenca de 6xidos de manganés uma vez que durante a producdo da
liga (item 4) foi apresentado o fato da oxidacgdo da liga que induziu o aumento da viscosidade
do banho metalico devido a formacéao de dxido de manganés e outros éxidos, reduzindo o teor
de Cr e Nb esperados no projeto da liga (item 3). Tal assertiva indica que as inclusdes de
Oxidos de manganés ficaram retidas no metal liquido e, portanto, nas amostras obtidas,
enquanto que o enxofre oxidou uma vez que ndo foram identificados tragos destes elementos
nos espectros de EDS apresentados no item 7.1.

Para evidenciar as assertivas supracitadas foram plotados graficos de fracdo molar
(atdbmica) dos componentes na fase FCC_Al1#2 e HCP_A3 2 conforme apresentado pela
Figuras 112 (a) e (b) possibilitando identificar os principais elementos que constituem essas
fases, concluindo-se mais uma vez que estas fases sdo nitretos do tipo MN (FCC_A1#2)
sendo M = Nb e nitretos do tipo Cr,N (HCP_A3#2) ja previstas nas simulacGes de equilibrio
do item anterior. Essas mesmas evidéncias foram indicadas pelas simulagdes termodindmicas
para os teores de 0 a 1% Nb e podem ser observadas no Apéndice I.
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Figura 111 - Simulacéo de Scheil para a liga 0,21% Nb.
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Logo, com relacdo as simulacdes de Scheil tem-se um modo de solidificacdo do tipo
“FA” (ferritico/austenitico) com formacdo de austenita a partir do liquido enriquecido em
nitrogénio, ja que esse nitrogénio foi segregado para o liquido quando da formacéo da ferrita.
Diferentemente das simulacGes de equilibrio de fases apresentadas no item anterior, ndo ha
indicacdo de formacdo de fase Z a partir do liquido conforme possibilidade relatada por
Giordani, Jorge e Balancin (2006). Um dos possiveis motivos para esta auséncia da fase Z
pode estar relacionado a formacao das fases FCC_A1#2 (Nitreto de Nb) e HCP_A3#2 (Cr;N)
a partir do liquido e, portanto, pode ser uma evidéncia de que o consumo de elementos como
cromo, nitrogénio e nidbio para a formacdo destas fases ndo permitira a formacao de fase Z no
estado solido. Por fim, assim como nas simulacfes de equilibrio de fases, conclui-se que as
fases FCC_A1#2 s&o nitretos do tipo MN sendo M = Nb e a fase HCP_AS3 séo nitretos do tipo
CrN

8.3 Simulagbes de Equilibrio de Fases e Scheil da liga variando o teor de Nb

avaliando sua influéncia

Com o objetivo de investigar o efeito da adicdo de niobio sobre a microestrutura da
liga obtida, foram realizadas simulaces termodindmicas no software Thermo-Calc®
utilizando o banco de dados TCFE7, usando a composi¢do quimica da Tabela 21 mas
variando o teor de nidbio da liga em: 0% Nb, 0,1% Nb, 0,21% Nb, 0,3% Nb, 0,4% Nb, 0,5%
Nb e 1% Nb para identificar os efeitos provocados por este elemento. Sendo assim, foi

possivel avaliar fatores como a temperatura para solubilizacdo do material, os efeitos
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produzidos pelos diferentes teores de niobio adicionados a liga, tais como a quantidade das
fases presentes e suas variagOes, temperaturas de surgimento de precipitados e fases
intermetalicas (sigma e nitretos).

Baseando-se nas simulacfes apresentadas anteriormente pela Figura 107 e pelas
Figuras 113 a 118 notou-se que ndo foi possivel obter uma estrutura diplex composta apenas
por 50% de ferrita e 50% de austenita uma vez que as simulagdes indicaram a precipitacéo de
MnS para todos os teores de Nb. Segundo estas mesmas simulacdes, existem duas
temperaturas de solubilizagdo da liga para obtencdo de fracGes equivalentes das fases ferrita e
austenita, 1250°C e 730°C. O aumento do teor de Nb, contudo, ndo promove variacdo da
temperatura de solubilizacéo para a liga produzida.

Na liga sem adicdo de Nb, Figura 113 ndo foi verificada a formacdo da fase Z,
reforcando o fato de que esta fase esta diretamente relacionada a presenca de Nb conforme ja
reportado pela literatura (JACK, JACK, 1972, apud LO, SHEK, LAI, 2009). O inicio da
precipitacdo de fase Z ndo foi alterado pelo aumento do teor de nidbio se dando a partir da
temperatura de 1140°C (Figura 5.12). As simulacdes indicaram que a fase Z possui 0
nitrogénio, nidbio e o cromo como elementos majoritarios, possuindo fracdo molar (atbmica)
média destes elementos correspondente a 33, 31 e 27%, respectivamente, e, portanto, reforca
a caracterizacdo desta fase como um nitreto cuja estequiometria se da na forma CrNbN de
acordo com a literatura (JACK, JACK, 1972, apud LO, SHEK, LAI, 2009); as simulac¢des
referentes a composicao quimica da fase Z encontram-se apresentadas pelo Apéndice II.

Com relacdo a fase HCP_A3#2 as simula¢bes indicaram esta fase possuindo o cromo e
0 nitrogénio como elementos majoritarios, possuindo fracdo molar (atbmica) média destes
elementos correspondente & 61% e 32%, respectivamente, e, portanto, caracteriza-se em um
nitreto de cromo cuja estequiometria se da na forma Cr,N, de acordo com as simulagdes
apresentadas pelo Apéndice II.

J& a fase FCC_A1#2 se apresentou como uma fase que possui 0 nitrogénio e o niébio
como elementos majoritarios, possuindo fracdo molar (atbmica) média destes elementos
correspondente a 39,4% e 39,7%, respectivamente, e, portanto, caracteriza-se em um nitreto
de nidbio para os diferentes teores de Nb. O cromo se apresenta também na fase FCC_Al#2,
porém, com uma fracdo molar (atdmica) média menor correspondente a 9,9%, de acordo com
as simulag@es indicadas no Apéndice Il, assim como os elementos carbono (9,9%) e vanadio
(1%). Logo, baseado nestas fracdes molares dos principais elementos tem-se: 39,7% Nb +

9,9% Cr ~ 49,6% (Nb + Cr). Portanto, trata-se de um nitreto de tipo MN sendo: M = Nb ou
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Cr. Esta mesma assertiva pode ser adotada para os outros teores de Nb uma vez que as frac6es
molares apresentadas pelo Apéndice 1.

O inicio da precipitacdo de fase o se deu na temperatura de 660°C na simulacdo sem
adicdo de niobio e com 0,1% Nb e 670°C para os teores de 0,3 a 0,5%Nb e, portanto, o teor
de nidbio ndo interferiu de modo significativo no equilibrio desta fase. Estas informacdes sdo
apresentadas no Apéndice I1.

Os carbonetos do tipo M,3Cg possuem uma fragdo massica minima sendo de 0,02% a
870°C e 0,9% a 500°C e, portanto, esta prerrogativa de presenca desta fase de acordo com a
simulacdo termodinamica deve ser analisada juntamente com micrografias que possam indicar
algum tipo de indicio desta fase. A mesma premissa pode ser considerada para a fase AIN

uma sua fracdo massica é da ordem de 0,01%.
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Figura 113 - Fases em equilibrio — Liga 0% Nb. a) Escala linear; b) Escala Logaritmica.
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Figura 114 - Fases em equilibrio — Liga 0,1% Nb. a) Escala linear; b) Escala Logaritmica.
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Figura 115 - Fases em equilibrio — Liga 0,3% Nb. a) Escala linear; b) Escala Logaritmica. A fase FCC_A1#2

neste caso se apresenta em dois intervalos de temperatura sendo esta fase constituida de aproximadamente
95%Cu na faixa entre 500 e 600°C e ndo um nitreto de Nb na faixa entre 1100 e 1400°C (Apéndice 1).
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Figura 116 - Fases em equilibrio — Liga 0,4% Nb. a) Escala linear; b) Escala Logaritmica. A fase FCC_Al#2

neste caso se apresenta como uma fase constituida de aproximadamente 95%Cu na faixa entre 500 e 600°C e néo
um nitreto de Nb (Apéndice 1).
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Figura 117 - Fases em equilibrio — Liga 0,5% Nb. a) Escala linear; b) Escala Logaritmica. A fase FCC_A1#2
neste caso se apresenta como uma fase constituida de aproximadamente 95%Cu na faixa entre 500 e 600°C e ndo
um nitreto de Nb (Apéndice 1).
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Foi plotado o grafico da Figura 119 que apresenta o efeito da temperatura de
solubilizacdo, ou seja, a temperatura para obtencdo de fracOes equivalentes de ferrita e
austenita neste caso, em funcdo do teor de Nb. Nesta dissertacdo, foram utilizadas 2
temperaturas de solubilizacdo conforme apresentado no item 5 e estdo indicadas na Figura
119 como Tsei1 = 1250°C e Tso12 = 730°C.

Assim como foi observado nas simulagfes exploratdrias apresentadas no item 3.2, o
Nb tende a promover efeitos de reducdo da primeira temperatura de solubilizacdo (Ts. 1) de
acordo o gréafico apresentado pela Figura 119, partindo de 1280°C para uma liga sem adi¢éo
de Nb até 1130°C para uma liga com 1% Nb. Porém, tratam-se de temperaturas de
solubilizacéo elevadas e, portanto, mesmo com a reducdo desta temperatura de solubilizagéo,
afirmar que somente o nidbio evitard& um crescimento de grdo excessivo pode ndo ser
conclusivo. Porém, ndo houve alteragdes da segunda temperatura de solubilizacdo (Tsor. 2) em

funcgéo do teor de Nb mantendo-se em 730°C.
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Figura 119 - Variacdo da temperatura para equivaléncia das fracdes de ferrita e austenita em funcéo do teor de

Nb.

Ja a temperatura de inicio de precipitacdo das fases intermetalicas em funcéo do teor
de Nb pode ser observada na Figura 120 onde foi evidenciado que apenas a fase HCP_A3
(nitreto de cromo do tipo CrN) tende a sofrer uma redugdo em sua temperatura de

precipitacdo em funcdo do aumento do teor de Nb.
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Figura 120 - Variacdo da temperatura de precipitacdo das fases em funcéo do teor de Nb.

Considerando o conceito de solidificacdo de Scheil e partindo-se da premissa de uma
mistura completa de soluto no liquido sem difusdo no so6lido (ou movimento por difusdo do
soluto no s6lido minimo a ponto de ser desconsiderado) foram estabelecidas as simulacdes
termodindmicas fora da condicdo de equilibrio. Logo, assim como nas simulacdes
termodindmicas de equilibrio de fases, baseando-se na composicao quimica real da liga obtida
apresentada anteriormente pela Tabela 21, foi estudado o efeito da adi¢do de nidbio sobre a
solidificacdo desta liga, realizando simulacdes termodinamicas no software Thermo-Calc®

utilizando o banco de dados TCFE7 conforme apresentado pela sequéncia de Figuras 121 (a)

a (f).
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Figura 121 - Simulag¢Ges de Scheil variando o teor de ni6bio e verificando o efeito no modo de solidificacao

precipitagdo das fases secundarias.

As simulacfes com teor de Nb de 0 a 0,4% (fracdo massica), Figuras 121 (a) a (d),
indicaram a sequéncia de solidificagdo como modo FA pela formacéo inicial de dendritas de

ferrita, na qual a formacg&o de austenita se dara a partir do liquido enriquecido em nitrogénio,
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ja que esse nitrogénio foi segregado para o liquido quando da formacdo da ferrita.
Dependendo da evolucdo microestrutural em funcdo da segregacdo dos elementos durante a
solidificacdo, este modo “FA” pode originar uma microestrutura com menor ou maior fragao
de ferrita conforme apresentando anteriormente pela Figura 35.

No entanto, as simulagdes com 0% Nb indicaram a ocorréncia de fase FCC_A1#2 que
a priori pode ser caracterizada como um nitreto de Nb seguindo as indica¢g6es das simulagdes
de equilibrio de fases apresentadas no item anterior. Porém, em alguns casos o Thermo-Calc®
apresenta a austenita com nomenclatura FCC_A1#2. Para identificar qual a fase indicada
nesta simulacéo foi plotado um gréfico de fracdo atémica dos elementos na fase FCC_A1#2
em fungdo da temperatura de acordo com a Figura 122 onde se confirmou que
especificamente para esta simulacdo a fase FCC_Al1#2 se trata da austenita e, portanto,

confirmando a premissa de solidificagdo como modo “FA” citada anteriormente.
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Figura 122 - Simulacéo de fracdo molar dos componentes na fase FCC_A1#2 indicando se tratar de austenita e
n&o nitreto de Nb em funcdo do alto teor de Fe, e baixo teor de N se comparada a nitretos, em sua composicao.

No caso das simulagbes com teor de 0,5 e 1% Nb a solidificacdo se deu como modo
“F” caracterizado pela formacdo tUnica e exclusiva da ferrita na solidificacdo, onde a
nucleacdo da austenita se da somente no estado solido. Segundo Pohl, Storz e GlogowskKi
(2007) esse seria 0 modo de solidificacdo tipicamente encontrado nos acos inoxidaveis

duplex. Neste caso, as simulacgdes das Figuras 121 (e) e (f) podem indicar uma supersaturacdo
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de Nb na ferrita fazendo com que haja segregacdo deste elemento para o liquido induzindo
diretamente a precipitacdo de nitretos de Nb (FCC_A1#2) uma vez que este liquido ja esta
enriquecido em nitrogénio devido sua segregacdo para a formacao de ferrita, ndo permitindo
com que haja a formacéo de austenita.

Ja as simulagBes de Scheil indicam que a Tiiquiqus Praticamente néo se altera e converge

para as temperaturas encontradas nas simulacées de equilibrio de fases conforme apresentado

pelo grafico da Figura 123.
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Figura 123 - Temperatura liquidus em fungdo do teor de Nb. N&o ha alteracBes significativas entre as
temperaturas encontradas no equilibrio de Scheil.

Em contrapartida, quando se compara as temperaturas solidus (assumida como a
temperatura onde a fracdo de sélidos atinge ~1) de equilibrio e Scheil nota-se que as
temperaturas solidus de equilibrio sdo superiores aquelas encontradas nas simulacdes de
Scheil conforme apresentado pela Figura 124. Além disso, as temperaturas solidus
encontradas nas simulacfes de Scheil para teores de até 0,4% Nb (1200 e 1340°C) sao
superiores as encontradas para os teores de 0,5% Nb (1151°C) e 1% Nb (1161°C).
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Figura 124 - Temperatura solidus em funcdo do teor de Nb. Nota-se alteracBes significativas entre as
temperaturas encontradas no equilibrio de Scheil.
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8.4 Relacdo entre as fases identificadas pelas técnicas estudadas e as simulagdes
termodinamicas.

Baseando-se na Figura 125, foi identificada uma fase clara de morfologia eutética
localizada entre os bracos dendriticos de ferrita. O aparecimento desta fase clara na imagem
de elétrons retroespalhados é oriunda de elementos com elevado peso atémico, que por sua
vez, provocam esta coloracdo mais clara. Considerando as simulagdes de equilibrio e de
Scheil para a liga com 0,21% Nb que indicam a precipitacdo de nitretos de Nb (FCC_A1#2)
de acordo com a Figura 125 e 126 (a) e (b), foi analisada por EDS a regido (1) para

identificacdo da composi¢do quimica e o0s principais elementos que compdem esta fase.
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Figura 125 - Presenca de nitretos de Nb originados a partir do liquido conforme simulagdes termodinamicas de
Scheil.

"3
=3

50% Fracdo molar doscomponentes na fase FCC_A1#2- Liga 0,21% Nb

45% | 40% Nb

0% | JG’EEZO’N"//
506 40% N eS| s e
0% | —FragdgomolarN FCC_A1#2 =0 35% Nb

——Fracdo molarNb FCC_A1#2
—FragdomolarCr FCC_A1#2
—FracdomolarC FCC_A1#2
—FragdomolarV FCC_A1#2

>
=]

0% -

Fracdo dos componentes [% molar]
= = N N w w S
u
8

D}’ Fragdo molar dos componentes na fase FCC_Al1#2 [%]

5% -
0,
BAJC 10\
0% -
5% 1 12% Cr
(\; q T T r
0% T T T T T T T T T T T 1 1,240 1,260 1,280 1,300 1,320 1,340
y 1140 1160 1180 1200 1220 1240 1260 1280 1300 1320 1340 1360 1380 Temperatura [/“C]
%A\aasmaaans TCRET Temperatura [°C]
a) b)

Figura 126 - Fracdo molar dos componentes na fase FCC_A1#2 caracterizando o nitreto de Nb: a) Simulacéo
termodinamica de equilibrio, b) Simulacdo termodinamica de Scheil.
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A semiquantificagdo do nitreto de Nb (FCC_A1#2) indicada pelo EDS e seu
respectivo espectro para a amostra solubilizada a 730°C por 4h pode ser observada na Figura
127 e Tabela 30 onde sdo confirmadas as fracbes atdmicas dos elementos quimicos. Os
valores convergem para os resultados indicados pelas simulacGes termodinamicas, Figura 126
(@) e (b), que indicaram uma composi¢do média de 35-40% N e 35-40% Nb, proxima dos
resultados de EDS (45,43% N e 34,59% Nb).
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Figura 127 - Espectro de EDSda regido (1) analisada. ldentificacdo dos nitretos de Nb de acordo com o previsto
nas simulac¢@es termodindmicas. Amostra solubilizada a 730°C por 4h.

Tabela 30 - EDS amostra solubilizada a 730°C por 4 h
Elementos N \Y/ Cr Mn Fe Nb

% Atomica 45,43 0,58 8,52 0,69 10,29 34,49

Para reforcar essa evidéncia analisou-se a amostra solubilizada a 730°C por 24h onde
também foi identificado precipitados de mesma morfologia da amostra solubilizada a 730°C
por 4h conforme apresentado pela Figura 128 (a). A semiquantificacdo do nitreto de Nb
(FCC_A1#2) é indicada pelo espectro do EDS, Figura 128 (b), e pode ser observada na
Tabela 31, evidenciando mais uma vez a convergéncia de resultados entre as simulacdes
termodinamicas e a analise microestrutural. Por fim, a Figura 129 (a) a (f) apresenta as demais
amostras solubilizadas e bruta de fusdo indicando a precipitacdo de nitretos de Nb para as

outras condicGes estudadas.
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Figura 128 - Identificacdo dos nitretos de Nb de acordo com o previsto nas simula¢des termodindmicas. Amostra
solubilizada a 730°C por 24h; a) Regido analisada; b) Espectro de EDS obtido.

Tabela 31. EDS amostra solubilizada a 730°C por 24 h.

% Atdmica 1) 2 @3
N 46,07 + 2,29
V 0,62 + 0,05
Cr 7,30+ 0,83
Mn 0,74+ 0,15
Fe 7,17+ 2,57

Nb

3811+ 1,21
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B0)

Figura 129 - Presenca de nitretos de Nb (seta vermelha) e Cr (seta preta) nas amostras solubilizadas: a) 1250°C /
30 min; b) 1250°C / 1h; ¢) 1250°C / 4h; d) 730°C / 30 min; e) 730°C / 1h; f) 730°C / 4h; g) 730°C / 24h.
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Como a solidificagdo se iniciou com a formacéo de ferrita, conforme apresentando
anteriormente pela Figura 8.19, possivelmente houve segregacao de nitrogénio para o liquido
promovendo sua supersaturacdo induzindo a precipitacdo de nitretos de Nb entre os bracos
dendritcos da ferrita como pode ser observado nas Figuras 129 (a) a (e).

Porém, existem diversos estudos na literatura relacionados a Fase Z desde sua
descoberta no ano de 1950 (BINDER, 1950; ORGHAGEN et al, 1996 apud LO, SHEK E
LAI, 2009; GIORDANI et al, 2004 apud LO, SHEK E LAI, 2009; DANIELSEN, HALD,
2009; DANIELSEN, HALD , 2007) e ainda ndo h& conclusdes contundentes sobre sua
caracterizagcdo. Sabe-se que se trata de uma fase composta principalmente por Cr, Nb e N
sofrendo algumas variagdes de acordo com a composi¢do quimica do ago sendo sua férmula
empirica reportada por Danielsen e Hald (2007) como aproximadamente
(CrogFeo2)(NbggMoo1)N, enquanto que para a fase Z modificada € aproximadamente
(Cro.9Feo.1)(MosgNbg2)N.

Os resultados dos principais elementos quimicos que compdem esta fase convergiram
para os resultados apresentados na simulacdo termodindmica de equilibrio de acordo com a
Figura 110 e andlises de EDS conforme Figuras 80, 84, 92 e 96 e Tabelas 22, 24, 26 e 28,
exceto pela menor fracdo massica de cromo (~8%) quando comparado a fragdo indicada pela
simulacdo de equilibrio de fases (~27%). Porém, como as simulag¢Ges de Scheil ndo indicam a
precipitacdo de fase Z, torna-se mais provavel que realmente a fase identificada nas amostras
estudadas seja denominada nitreto de Nb (FCC_A1#2) e ndo Fase Z.

Este fato é reforcado quando se compara as diversas simulacGes termodinamicas de
Scheil variando o teor de Nb de 0 até 1% (fracdo maéssica), Figura 8.15, onde ficou
evidenciado que diferentemente das simulacGes de equilibrio de fases apresentadas neste
mesmo item, ndo houve a indicacdo de formacdo de fase Z a partir do liquido, conforme
possibilidade relatada por Giordani, Jorge e Balancin (2006). Um dos possiveis motivos para
esta auséncia da fase Z pode estar relacionado a formacdo das fases FCC_A1#2 (Nitreto de
Nb) e HCP_A3#2 (Cr;N) a partir do liquido e, portanto, pode ser uma evidéncia de que o
consumo de elementos como cromo, nitrogénio e nidbio para a formacdo destas fases nédo
permitird a formac&o de fase Z no estado s6lido uma vez que foi constatada principalmente a
queda do teor de Cr entre as analises de EDS (~8%) e as simulagdes termodinadmicas (~27%).

Por fim, foi realizado um estudo comparativo a partir dos difratogramas de raios X,
Figura 130, das amostras solubilizadas e bruta de fusdo em todas as temperaturas e tempos
estudados onde foram verificados picos referentes a formagdo de CrNbN (ou NbCrN), Figuras

101 e 102, que a priori poderia indicar a presenca de fase Z nas microestruturas. Porem,
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mesmo em funcdo dos argumentos supracitados relativos a caracterizacdo da Fase Z e,
principalmente, devido a evidéncia do baixo teor de Cr encontrado (~8%), a fase Cr-Nb-N
possui estrutura cristalina tetragonal convergindo para estudos da literatura (BINDER, 1950;
ORGHAGEN et al, 1996 apud LO, SHEK E LAI, 2009; GIORDANI et al, 2004 apud LO,
SHEK E LAI, 2009; DANIELSEN, HALD, 2009; DANIELSEN, HALD , 2007) conforme
indicado no cartdo ICDD (Anexo ). Entretanto, como essas composi¢des quimicas semi-
quantitativas da fracdo atdbmica dos elementos foram obtidas por anélises de EDS, deve-se
considerar a influéncia do volume de geracdo de raios-X e consequentemente devido ao
tamanho diminuto destes precipitados, possivelmente houve interferéncia da matriz relativo
ao teor de cromo obtido. Logo, devido sua baixa fracdo volumétrica possivelmente alguns
difratogramas ndo indicaram a presenca desta fase e talvez, a técnica de difracdo de raios X
ndo seja indicada para a sua identificacdo neste caso. Caso possuissem estrutura hexagonal,
poderiam ser uma variante dos nitretos de cromo do tipo Cr;N.

O mesmo pode ocorrer com relagdo aos nitretos (Cr,N) de cromo onde os picos de
difracdo presentes na microestrutura sdo em sua maioria coincidentes com a austenita
conforme evidenciado pela literatura (DOS SANTOS, 2013). Porém, devido a sua baixa
fracdo volumétrica associada ao seu tamanho diminuto, conforme evidenciado pelas
microestruturas das amostras solubilizadas a 730°C pelos tempos de 1h, 4h e 24h (Figuras 88
a 91 e 94, 95), sua identificacdo pela técnica de difracdo de raios ndo é indicada.

. S —BrutaFusio =~ —1250°C/30min —1250°C/1h 1250°C/4h
8 =) ——730°C/30min r730°C/1h 730°C/4h —730°C/24h
= 3 — 8% & = — —
i S g8g ¢ 8 |
Z < S z s z S 8 g
z > é < 2 3 = 3.
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Figura 130 - Comparacéo entre os difratogramas de raios X obtidos para a identificacdo das fases presentes.
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A luz desta discussdo a Figura 131 (a) apresenta os resultados indicados pelas
simulacgdes termodinamicas de Scheil para amostra solubilizada a 730°C por 24h reforcando
as evidéncias de presenca de nitretos de Nb e nitretos de cromo (Cr,N). Ja a Figura 131 (b)
indica em detalhe a precipitagdo de nitretos de cromo localizados preferencialmente nas
interfaces ferrita/austenita e o nitreto de Nb entre as dendritas de ferrita.

Porém, a identificacdo dos nitretos de cromo por meio de analises de EDS nédo é
indicada em fungdo do tamanho diminuto desta fase associado a sua baixa fracdo volumétrica,
que por sua vez, sofre a interferéncia da matriz em fungdo do volume de geracdo de raios X
conforme abordado anteriormente na revisdo bibliografica desta dissertacdo. Logo, a
identificacdo desta fase foi realizada em funcédo da observacdo das microestruturas associado
as indicacBes das simulagBes termodindmicas de equilibrio (Figura 109) e de Scheil (Figura
126 (b)) que revelaram a composicao desta fase contendo aproximadamente 60% Cr e 30% N.

1 Nitreto de Nb (FCC_A1#2)
F =
1,450 I
s |
5) 1,400+ 1
ol
£ 1,350
28
8
&1)300, — LIQUID + BCC_A2
E — LIQUID + BCC_A2 +FCC_Al
15 = LIQUID + FCC_Al
= 1,250

1| = LIQUID + FCC_A1 + FCC_Al1#2

— LIQUID + BCC_A2 +FCC_Al + FCC_Al#2

— LIQUID + BCC_A2 + FCC_A1 + FCC_AI#2 + MNS
— LIQUID + BCC_A2 + FCC_Al + FCC_A1#2 + HCP_A3#2 + MNS

— LIQUID + BCC_A2 + FCC_Al + HCP_A3#2 + MNS

1,200+

1,150 T T T T T T T T T
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A Fragdo massica de solidos

BSC 20.00 kV

(b)
Figura 131 - (a) Presenca de nitretos de Nb e nitretos de cromo (Cr;N) originados a partir do liquido de acordo
com as simulagdes termodindmicas de Scheil; (b)Detalhe do nitreto de Nb (seta vermelha) e nitretos de cromo
finamente dispersos nas interfaces ferrita/austenita (setas pretas). Amostra solubilizada a 730°C por 24h.
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Por fim, devido a oxidacdo do banho conforme justificado anteriormente, notou-se
precipitados arredondados e apos a analises de EDS apresentadas anteriormente pela Figura
93 e Tabela 27 foi confirmada a presenca de inclusdes de 6xido de manganés.

Com relacdo as fragBes volumétricas de ferrita obtidas para as amostras estudadas
conforme apresentado na Figura 98, notaram-se variagdes significativas. A obtenc¢do da fracéo
volumétrica de ferrita correspondente a aproximadamente a 50% foi observada apenas nas
amostras solubilizadas a 730°C para os tempos de 1h, 4h e 24h sendo: 49,1%, 49,3% e 49,2%,
respectivamente. Estes resultados convergem para o resultado obtido na simulacdo
termodindmica de equilibrio de fases apresentada no item 5 correspondente a 49,6%. Porém, a
priori estas divergéncias podem ser justificadas pelo fato do software basear seus calculos em
condicdes termodinamicas de equilibrio o que ndo torna representativo na pratica quando se

compara com os resultados obtidos pelo ferritoscopio.
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9 CONCLUSOES

O presente trabalho apresentou os efeitos da adicdo de Nb sobre um aco lean duplex
produzido bem como identificando seus possiveis efeitos por meio de simulagdes
termodinamicas, que por sua vez, foram o arcabouco conceitual para a discussdo das
microestruturas obtidas. S&o apresentadas a seguir as principais conclusfes encontradas neste
trabalho:

1. Assim como foi observado nas simulacdes exploratorias, o Nb tende a promover efeitos de
reducdo da primeira temperatura de solubilizagdo (1250°C), partindo de 1280°C para uma liga
sem adicdo de Nb até 1130°C para uma liga com 1% Nb. Porém, trata-se de temperaturas de
solubilizacdo elevadas para este caso e, portanto, mesmo com a reducao desta temperatura de
solubilizacdo, afirmar que somente o nidbio evitard um crescimento de grdo excessivo pode
ndo ser conclusivo tendo a necessidade de fato, de realizar a medicao do tamanho de grao. No
entanto, ndo houve alteracGes da segunda temperatura de solubilizacdo em funcéo do teor de
Nb mantendo-se em 730°C.

2. Foi possivel obter uma estrutura duplex composta por aproximadamente 50% de ferrita e
50% de austenita, porem foram identificadosas precipitacdes de nitretos de Nb (FCC_A1#2) e
nitretos de cromo do tipo Cr,N (HCP_A3 e HCP_A3#2) conforme evidenciado nas

microestruturas.

3. O modo de solidificacdo foi o modo “FA” (ferritico/austenitico) para as ligas contendo de 0
a 0,4% Nb com formacédo de austenita devido a segregacdo de nitrogénio para o liquido em
funcéo da formacéo de ferrita e modo “F” para as ligas contendo 0,5 e 1% Nb onde a austenita

sera originada por meio de transformacdo no estado sélido.

4. Diferentemente das simulacdes de equilibrio de fases, ndo ha indicacao de formacao de fase
Z a partir do liquido nas amostras estudadas segundo as simula¢Ges de Scheil. Um dos
possiveis motivos para esta auséncia da fase Z pode estar relacionado a formacdo das fases
FCC_A1#2 (Nitreto de Nb) e HCP_A3#2 (Cr,N) a partir do liquido, como apontado nas
simulagcfes de Scheil e, portanto, pode ser uma evidéncia de que o consumo de elementos
como cromo, nitrogénio e nidbio para a formacdo destas fases ndo permitird a formacéo de

fase Z no estado solido. Porém, a partir do estudo comparativo dos difratogramas de raios X
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das amostras solubilizadas e bruta de fusdo em todas as temperaturas e tempos estudados, foi
verificado picos referentes a formagdo de CrNbN (ou NbCrN), que a priori pode indicar a

presenca de fase Z por possuir estrutura cristalina tetragonal além de nitretos de Nb (NbN).
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10 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Produzir ligas com outros teores de Nb para efeito de comparacdo com as simulacdes

termodinamicas de equilibrio de fases e de Scheil.

. Obter as curvas de solidificagédo de liga elaboradas com diferentes teores de Nb por
meio de sistema de aquisicdo de temperaturas, o que permitira a discussao sobre os
modos de solidificacdo dos acos inoxidaveis duplex produzidos, relacionando com a

sequéncia de formacao e transformacéo das fases.

Identificar e evidenciar os possiveis efeitos sinergéticos entre os elementos quimicos
que podem promover a reducdo da temperatura de solubilizacdo e evitar um

crescimento de gréo excessivo.
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SIMULACOES TERMODINAMICAS DE SCHEIL PARA IDENTIFICACAO DAS FASES
HCP_A3 E FCC_Al#2 PARA DIFERENTES TEORES DE NIOBIO SOBRE A
COMPOSICAO REAL DA LIGA OBTIDA.
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APENDICE I

SIMULACOES TERMODINAMICAS DE FASES EM EQUILIBRIO PARA
IDENTIFICACAO DAS FASES HCP_A3, FASE Z E FCC_A1#2 PARA DIFERENTES
TEORES DE NIOBIO SOBRE A COMPOSICAO REAL DA LIGA OBTIDA.
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ANEXO |

CARTOES DE REFERENCIA ICDD



AUSTENITA

195

00-033-0397 Dec 17, 2014 1:22 PM (XRD-7000)

Status Primary QM: Star (5) Pressure/Temperature: Ambient Chemical Formula: Fe Cr0.29 Ni0.16 C0.06
Weight %: CO0.89 Cr18.61 FeG8.02 Ni11.59 Atomic %: C3.97 Cr19.21 Fe66.23 Ni10.60
Compound Name: Chromium Iron Nickel Carbon Common Name: 304-stainless steel, austenite

Radiation: CukKa  A: 1.54194 d-Spacing: Diff. Intensity: Diffractometer
Reference: Pfoertsch, Ruud, Penn State University, University Park, Pennsylvania, USA. ICDD Grant-in-Aid (1982).

SYS: Cubic SPGR: Fm-3m (225) AuthCellVol: 4631 Z: 400
Author's Cell [ AuthCell-a: 3.5911(1}ﬁ AuthCellVol: 46.31.&-“] Dcalc: 11.623gicm?
SSIFOM: F(6) =56.1(0.0178, 6) Reference: |bid.

Space Group: Fm-3m (225) Z: 400  Molecular Weight: 81.04

Crystal Data [ XtiCell-a: 3.5914 XtiCell-b: 3.5918 XtiCell-c: 3.5914 AtiCell.a: 90.00° XtiCell.p: 90.00°
XtiCelly: 00.00°  XtlCellVol: 46.3143 |

Reduced Cell [ RedCell-a: 2.5398 RedCell-b: 2.5394 RedCell-c: 2.5398 RedCell.a: 60.00"

RedCell.p: 60.00° RedCell.y: 60.00° RedCellVol: 11.584% ]

Crystal (Symmetry Allowed): Centrosymmetric

Pearson: cF6.04 Prototype Structure: Cu Prototype Structure (Alpha Order): Cu
Subfileis): Inorganic, Metals & Alloys, Primary Pattern Entry Date: 12/08/15982
Last Modification Date: 01/29/2008

Analysis: Quantitative analysis by Atomic Absorption Spectroscopy: chromium 17.9%, nickel 11.4%,
Database Comments: molybdenum =0.01%, silicon 0.88%, analysis incomplete. Color: Black. General Comments: Austenitic
steel. Synthetic taenite is "Ni"™-"Fe" rich analog.

00-033-0397 (Fixed Slit Intensity) - Cu Kal 1.54056A

28 d(&) I _h k1 * 28 d(A) I _h k1 * 28 d(&) I h k1 ®
435817 2075000 100 1 1 1 746971 1269700 26 2 2 O 59647 1.036800 12 2 2 2
507908 1.796100 45 2 0 O 906941 1082800 30 3 1 1 118.1560 0897800 3 4 0 0O
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00-054-0331 Dec 17, 2014 1:23 PM (XRD-7000)

Status Primary @M: Low-Precision (O) Pressure/Temperature: Ambient Chemical Formula: Fe-Cr
Weight %: Cr10.23 FeBO.77 Atomic %: Cr10.90 Fe809.10 Compound Name: Iron Chromium
Common Name: 410-L Stainless Steel, fermite

Radiation: CuKa  A: 1.5418& d-Spacing: Diff. Intensity: Diffractometer Me: 0.71
Reference: Pfoersch et al., Penn State Univ., University Park, PA, USA. ICDD Grant-in-Aid (1983).

SYS: Cubic SPGR: Im-3m (229) AuthCellVol: 23.65 Z: 200
Author's Cell [ AuthCell-a: 2.8?05{1},31 AuthCellVol: 23.65.5.?] Dcalc: 7.783g/cm?
SSIFOM: Fi6) = 62.5(0.0160, 6) Reference: lbid.

Space Group: Im-3m (229) Z: 200 Molecular Weight: 55.43

Crystal Data [ XtiCell-a: 2.8704 Xticell-b: 2.8704 Xticell-c: 2.8704 XtiCell.a:  90.00° XtiCell.p: 90.00°
XtiCelly: 90.00°  XtiCellVol: 23.6583 ]

Reduced Cell [ RedCell-a: 2.4868 RedCell-b: 2.4864 RedCell-c: 2.4864 RedCell.a: 10947

RedCell.p: 109.47° RedCell.y: 100.47° RedCellVol: 11.83A% ]

Crystal (Symmetry Allowed): Cenirosymmetric

Pearson: cl2.00 Prototype Structure: W Prototype Structure (Alpha Order): W
Subfile{s): Inorganic, Metals & Alloys, Primary Pattern Entry Date: 0O/28/1083
Last Modification Date: 01/29/2008

Analysis: Spectroscopic Analysis (wt.%): Fe 80.80, Cr 9.22, Si 0.84, Mn 0.40, Ag <0.01, Mo <0.01, Ni

Database Comments: 0.21, P =0.01, plus other tfrace elements. Color: Black.

00-054-0331 (Fixed Slit Intensity) - Cu Kal 1.540564

28 d(A) I h k I * 28 d(A) I h k I * 28 d(A) I h k1 °
448222 2029000 100 1 1 0O 821788 1472000 50 2 1 1 116.0800 0907900 35 3 1 0
649196 1435200 20 2 0 O 987338 1015000 20 2 2 O 1367500 0828600 14 2 2 2
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01-088-2724 Dec 15, 2014 9:36 AM (XRD-7000)

Status Alternate QM: Indexed (1) Pressure/Temperature: Ambient Chemical Formula: Cr23 C6
Weight %: C5.68 Cro4.32 Atomic %: C20.69 Cr7o. 31 ANX: NBO23 Compound Name: Chromium Carbide

Radiation: Cukail A: 1.5406R d-Spacing: Calculated Cutoff: 17.7 Intensity: Calculated Mc: 2.77

"Strukturuntersuchungen an Karbiden des Eisens, Wolframs und Chroms mit thermischen Neutronen”. Meinhardt,

Reference: o Wisement O Arch Eisenhuetienwes 33, 463 (1962) Calculated from ICSD using POWD-12++

SYS: Cubic  SPGR: Fm-3m (225) AuthCellVol: 120795  Z: 400
Author's Cell [ AuthCell-a: 10.65R AuthCellVol: 12!’.}?.95.5.-‘] Dcalc: 6.972g/cm? Dstruc: 6.971g/cm?
SSIFOM: F(30) = 999.9(0.0000, 31) R-factor: 0.06 Reference: lbid.

Space Group: Fm-3m (225) Z: 400  Molecular Weight: 1267.97
Crystal Data [ XtiCell-a: 10.6508 XtiCelkb: 10.6508 Xticell-c:  10.6504 XtiCell.a: 90.00°

XtiCell.g: 90.00° XtiCell.y: 90.00° XtiCellVol: 12()?.95.&-‘]
Reduced Cell [ RedCell-a: 7.5314 RedCell-b: 7.531A RedCell-c: 7.5314 RedCell.a: 0.00°

RedCell.p: 60.00° RedCelly: 60.00° RedCellVol: 301.997 ]

Crystal (Symmetry Allowed): Centrosymmetric

Pearson: cF116.00 Subfile(s): Alternate Pattern, Common Phase, ICSD Pattern, Inorganic, Metals & Alloys
Entry Date: 11/13/2003 Last Modification Date: 01731/2008 Cross-Ref PDF #'s: 03-065-3132 (Prmary)

ANX: NBOZ3. ICSD Collection Code: 43377. Other Cell: Cell from Jernkontorets Ann., 1933 501-512
(1933); 10,659, same structure. Calculated Pattern Original Remarks: REM M PDF 00-014-0407.
Temperature Factor: ITF. Minor Warning: No e.s.d. reported/abstracted on the cell dimension. Wyckoff
Sequence: h fe ca (FM3-M). Unit Cell Data Scurce: Powder Diffraction.

Database Comments:

01-089-2724 (Fixed Slit Intensity) - Cu Knl 1.54056A

28 d{A) I h kI * 20 d(A) I h k1 * 28 d(A) I h k1 *
143931 6148780 18 1 1 1 506675 1.8001B0 238 5 3 1 732280 1291500 59 6 4 4
166345 5325000 14 2 0 O 514383 1775000 129 & 0O O 757175 1255110 156 & 6 O
236088 3765340 1 2 2 0 5444356 168330 24 6 2 0 775653 1229760 87 T 5 1
277588 3211100 10 3 1 1 566247 1624110 41 5 3 3 781784 1221640 2 8 6 2
290198 3.074350 &5 2 2 2 57.3393 1605850 €3 6 2 2 B0G180 1190710 32 & 4 0
336330 26625600 74 4 0 O 60.1445 1.537200 1 4 4 4 B24360 1168980 49 98 1 1
36.7536 2443280 7 3 31 621974 1491300 23 7 1 1 B3.0405 1.162010 2 8 4 2
ITT441 2381410 286 4 2 O 62.8735 1476830 7 6 4 0 B5.4509 1135290 2 6 6 4
415045 2173920 286 4 2 2 65.6366 1.423170 1 6 4 2 B7.2529 1116420 20 95 3 1
441502 2.0495%0 5%% 5 1 1 67.4979 1.3B6510 5 T 31

483019 1882670 183 4 4 0 TO.7064 1331250 40 B 0 O
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01-075-5946 Dec 15, 2014 9:02 AM (XRD-7000)

Status Alternate  QM: Indexed (I)  Pressure/Temperature: Amblent  Chemical Formula: NbCr N

Weight %: Cr32.72N8.81 NDS846  Atomic %: Cr33.3IN3333ND3333  ANX: NOP
Compound Name: Niobumn Chromium Nitride

Radiation: CuKal A 1.5406A  d-Spacing: Calkculsted  Intensity: Cakulated Uic: 564

DaoSMMd«KomplexmﬂderCedeYalxcnuN‘ Etimayes, P, Monatsh, Chem, 102, 858 (1971)

Reference: ¢y ated from ICSD using POWD-12++.

SYS: Tetragonal  SPGR: P4bm (100)  AuthCeliVol: 13501  Z: 4.00

Author's Cell | AuthCell-a; 42834  AuthCell.c: 7.364  AuthCeliVol: 13501A7]  Deale: 7.818g/cny’
Dstruc: 7.82g/cm’  SS/FOM: F(30) = 326.8(0.0025, 35)  Reference: Ibi

Space Group: P4bm (100) 2Z: 400  Molecular Weight: 15891

Crystal Data [ : 42838 X : 4. : 7.360A  XtCella: 9000°  XtiCef.fi: 90.00°
XtiCelLy: 90.00°  XuCellVol: 135.01A3 ) cwuommum( cla: 17184 )

Reduced Cell [ RedCell-a: 4,283A 7. ___RedCell.a: 90,00

RedCell.f: 90.00"  RedCell.y: 9000° RedCeliVol: 135.01A% ]

Crystal (Symmetry Allowed): Non-centrosymmetiic, Pyro / Psazo (p), Prezo (2nd Harm,)

Pearson: 11200  Prototype Structure: CrNbN  Prototype Structure (Alpha Order): Cr N Nb

Subfile(s): AMernate Pattern, ICSD Pattern, Inorganic Entry Date: 12/13/2007
Last Modification Date: 01/17/2008

ANX. NOP. ICSD Colection Code. 23779. Test kom ICSD: Al least one temperature factor missing in
Database Comments: dmension. Manor test commants
from ICSD axist No R factors repocted/abatracied Wyckolf Sequence b3 a3(P48M) Unit Cel Data

the paper. Minoe Warming: No e s.d reportediabsiracted on the cell
Sowrce Single Crystal

01-075-5946 (Fixed Slit Intensity) - Cu Kol x.soosd

20 HA) 1 h k!t * 28 (A} 1 h &k { * 20 d(A) 1 h & |
120149 7360000 35 0 0 1 T46043 12790% w78 3 t 2 108 4020 0949707 1 S A
241844 3680006 &5 O O 2 TII74 1226870 3 Q06 W05 4010 Q43808 € 29,7
294650 3028540 1 1+ 0 78 8384 1200080 67 2 0 5 1111980 0933566 10 3:-3:3
319277 2800700 286 ' 1t 1 810283 1185710 5 3 13 1124210 0026838 7 & 2.2
365977 245330 218 0 O 3 824160 116623 24 2 2 4 1126770 0925456 10 4 0 4
384643 2338460 9390 1 1 2 825647 1987150 13 2 1 S 11286590 0924426 4 328
421625 2141500 758 2 0 O 652068 1138050 3 1 1 6 1137040 0920000 3 0 0 &
440002 2036230 4 2 01 838512 1090760 23 13 1 4 1158190 0009198 3 371138
476650 1906330 218 1 Vv 3 820073 1070750 40 4 0 0 1194030 0892141 37 4 2 3
451882 1850850 40m 2 3 1 827166 1064410 B 2 0 68 1208510 08355 7 3 3 4
45.1852 1850090 m 202 932632 1059600 1 4 0 1229000 0880280 1 1 18
49 4960 1.840000 438 o 0 4« S3735 10584900 W 2 285 1256400 08685897 N 4 0 5
539188 1609050 1 2 1 2 942097 1051430 < 0 0 7 126.2230 0863651 15 2::3:F
57.037¢ 1613330 141 2 0 3 96 4351 103299 1 2 1 6 130,1120 0849523 17 4 2 4
586600 1572520 48 1 1 4 97045 1028110 4m 4 1 ) 130.3590 0845297 1\ 2 0 8
61,1518 1.51427 187 2 2 0O G7.0458 1028110 m 4 0 2 1347380 Q234848 2m S5 1 13
693540 1508720 100 2 ' 3 1007370 100015 %n 3 3 134 7340 0 A34548 m 4 3 2
625756 1483200 2 I i 100.7370 10001% m 412 1354030 0832537 17 3 3 5
63 1061 1472000 39 0 0 § 101.2180 09008892 32 3 18 135.0800 08X540 @9 3 V12
667427 14003%0 18 2 2 2 1057000 0993272 50 f 4.7 1403130 0815804 43 &5 1 2
66 9994 1385610 57 20 4 1034260 0961355 23 4 0 23 1407520 osTs 7 0O 0o @
70 6581 1332040 47 .o I | 104 5870 0973546 N 3 3 2 1454520 0806663 5 4 0 &
711585 132300 49 11 8 107.0850 0957708 5S4 4 20 1472930 0802758 3a 4 28
7342my 1. 288580 €A 2 2 3 1078270 0953165 & 2 2 6
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00-020-0801 Jan 30, 2015 2:20 PM (XRD-7000)

Status Primary  QM: Indexed (1) Pressure/ Temperature: Ambient  Chemical Formula: No M
Weight %2 N13.10 NB36.90  Atomic %e: NS0L.00MpS0.00  Compound Name: Micbium Mitride

Radiation: CuKa A 1.5418R Intensity: Visual Reference: Terao. Jpn J.Appl Phys. 4, 353 (196E).

SYS: Hexagonal  SPGR: PE¥mmc(194)  AuthCelMol: 8551  Z: 4.00
Author's Cell [ AuthCell-a: 2,954  AuthCell-c: 11.97A  AuthCelVol: 85.5182]  Deale: 3.304gicn?
SSIFOM: F(13) = 12.3(0.050, 25)  Reference: |bid.

Space Group: PEXmmc (194) Z: 400  Molecular Weight: 10591

Crystal Data [ XtiCell-a: 2.9608  XtiCell-b: 29608  XtiCellc: 11.2708  XtiCella: 90.00°
XtiCell.p: 90.00°  XtiCelly: 120.00°  XtiCelWol: 85.514%] Crystal Data Axial Ratio [ cla: 3.5074 ]
Reduced Cell [ RedCell-a: 2.960%  RedCell-b: 2.9508  RedCell-c: 112708  RedCell.o: S0.00°

RedCell.fp: 90.00° RedCelly: 12000° RedGellol: 85.5147 ]

Crystal (Symmetry Allowed): Centrosymmetric

Pearson: hPZ2.00  Prototype Structure: TiAs  Prototype Structure (Alpha Order): AsTi
Subfile(g): Inorganic, Metals & Alloys, Primany Patiemn Last Modification Date: 01/28/2005
Cross-Ref PDF#'s:  00-005-0713 (Deleted), 04-003-1455, 04-004-3004, 04-004-5154, 04-004-T544

Database Comments: Addificnal Patterns: To replace 00-006-0718. Unit Cell Data Source: Powder Diffraction.

00-020-0801 (Fixed Slit Intensity) - Cu Kol 1.540564

26 d[A) 1 k I * 26 d[A) I
317381 2817000 100 542311 1.690000 Z0
49658 2564000 40 G2.7263 1480000 40
359055 2495000 100 652798 1400000 40
3E5235 2335000 40 627652 1364000 20
476400 2120000 A0 7I0305  1.310000 40
470400  1.305000 A0 740623 1270000 40

=28 d(A) I

750387 1.252000 10
772490 1.234000 10
TE.7657  1.214000 10
B2.6073 1467000 20
BG.3276  1.126000 20
070523 1.021000 20
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