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RESUMO

O objetivo deste trabalho consiste na simulagdo computacional da cinética de
formacdo da fase sigma no aco inoxidavel daplex UNS S31803 envelhecido a 940 °C
no software DICTRA® utilizando a base de dados MOB2. Para este estudo foram
conduzidos envelhecimentos até 1.008 h a 940 °C em amostras previamente
solubilizadas a temperatura de 1.120 °C por 96 h. A identificacdo das fases foi realizada
utilizando-se microscopia Optica e analises por Espectroscopia por Energia Dispersiva
em Microscopio Eletronico de Varredura (EDS-MEV). Ja a determinagdo da fragdo
volumétrica de fases foi realizada por estereologia quantitativa, a partir de imagens
obtidas apos ataque eletroquimico em solugcdo 10% KOH e ataque metalografico por
imersdo em reagente Beraha Modificado para quantificacdo da fase sigma (c), e Beraha
Modificado para quantificagdo das fases ferrita (o) e austenita (y). Foi realizada a
simulagdo no software DICTRA® de 3 modelos considerando os elementos Fe-Cr-Ni-
Mo-N, e mais 1 com a adicdo de Mn, buscando a obtengdo do modelo que melhor
descreve a cinética de formagao da fase sigma. O modelo a—c (inativa) ndo foi capaz de
descrever a cinética de formagdo da fase intermetalica. J4 modelo a-o (inativa) -y
mostrou aderéncia aos resultados experimentais até 2 horas de simulagdo, indicando a
capacidade do modelo de descrever o estagio inicial de formacdo desta fase. Os
resultados obtidos via simulagdo do modelo y-a-c (ativa) mostraram boa aderéncia até
24 h de simulagdo, contudo o modelo ndo avanga para tempos superiores a 240 horas,
devido a saturacao de N na austenita e tentativa de formagao de nitretos. A adi¢ao de
Mn na simulacdo do modelo y-a-c (ativa) aumentou a solubilidade de N na austenita,
permitindo o progresso da simulag¢@o para tempos superiores a 1.008 h a 940 °C, mas
retardou a cinética de formacdo da fase sigma, quando comparadas as fragdes
volumétricas simuladas e experimentais. Os perfis de composi¢do obtidos a partir da
simulacdo do modelo 2 descreveram melhor o empobrecimento em Cr e Mo nas
interfaces ferrita/sigma e austenita/sigma, enquanto os perfis obtidos pela simulagdo do
modelo 3 descreveram melhor a particdo dos elementos quimicos em fungdo do

reequilibrio das fases austenita e ferrita.

Palavras-Chave: Agos Inoxidaveis Duplex. Fase Sigma. Simulacdo Computacional.

Dictra.



ABSTRACT

This work evaluated the kinetics of sigma phase formation in a UNS S31803
duplex stainless steel aged at 940 °C by computational simulation in DICTRA®
software, using MOB2 diffusion data base. Isothermal aging treatments were conducted
for times up to 1.008h at 940 °C in samples previously annealing for 96 h at 1.120 °C.
Phase identification was realized using optical microscopy (OM) and energy dispersive
spectroscopy in scanning electron microscopy (SEM-EDS). Phase fractions were
determined by quantitative stereology over OM images after electrochemical etching
with KOH and modified Beraha etching for measurement of sigma phase (o), and
modified Beraha etching for ferrite (o) and austenite (y) quantification. Three models
were tested in DICTRA® software with the Fe-Cr-Ni-Mo-N elements, and one more
including Mn in the composition. The a—o (inactive) model did not reproduce the
sigma phase formation kinetics observed in the experimental results. The volume
fraction of sigma and ferrite phases obtained by the simulation of a-c (inactive)-
v model showed adherence up to 2 h of simulation, indicating the ability of the model in
the description of early stages of sigma formation. The results obtained by the y-a-
o (active) model showed good agreement up to 24h of simulation, however the model
does not progress for times greater than 240 hours. The addition of Mn in the simulation
of the y-a-o (active) model increased the solubility of N in austenite, allowing the
progress of the simulation for time periods up to 1.008 h at 940 °C, but retarded the
kinetics of sigma phase formation when experimental volume fraction results are
compared to the simulation results. The composition profile obtained by the
simulation of a-c (inactive)-y model represented better the impoverishment in Cr and
Mo in ferrite/sigma and austenite/sigma interfaces, while the profiles obtained by the
simulation of y-a-c (active) model described better the partition of the chemical
elements as a result of the austenite and ferrite phases reequilibrium during sigma

formation.

Key-words: Duplex stainless steel. Sigma phase. Computational simulation. DICTRA.
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1 INTRODUCAO E OBJETIVOS

Acos inoxidaveis sdo ligas ferrosas que contém em solug@o solida no minimo 11% de
Cr; este elemento forma uma pelicula passiva na superficie do aco responsavel pelo aumento
na resisténcia a corrosao (SEDRIKS, 1996). Pertencentes a familia dos agos inoxidaveis, os
acos inoxidaveis duplex (AID) sdo conhecidos por apresentarem uma combinacdo na estrutura
de aproximadamente 50% de ferrita (o) € 50% de austenita (y) (SOLOMON; DEVINE, 1982;
NILSSON, 1992).

A estrutura bifésica e tipicamente de graos refinados apresentada pelos AID, associada
aos altos teores de Cr, Mo e N, conferem boas propriedades mecanicas aliadas a alta
resisténcia a corrosdo (SOLOMON; DEVINE, 1982). Desta maneira, estes materiais sao
utilizados principalmente em aplicagdes severas, como industria de oleo e gas, papel e
celulose, petroquimicas, quimicas, offshore, entre outras. (ALVAREZ — ARMAS, 2008; LO;
SHEK; LAI, 2009; CHARLES; CHEMELLE, 2010;).

De acordo com diversos trabalhos, como Solomon ¢ Devine (1982), Nilsson (1992), e
Charles e Chemelle (2010), a exposigdo dos AID a temperaturas entre
650 °C e 1.000 °C pode levar a formacdo de fases intermetédlicas que sdo prejudiciais a
resisténcia a corrosdo destes acos. Elmer, Palmer e Specht (2007) e Magnabosco e Santos
(2011) reportaram a presenca de fases indesejaveis nos AID com apenas 1 minuto de
envelhecimento. As principais fases indesejaveis passiveis de formagdo nos agos duplex sdao
as fases chi (y), sigma (o) e nitretos (Cra2N).

Segundo Nilsson (1992), dentre as fases indesejaveis que podem se formar, a fase
sigma ¢ a mais importante, pois esta fase possui grande influéncia na tenacidade e no
comportamento eletroquimico dos agos inoxidaveis duplex, além de ser observada em
maiores fragcdes volumétricas. Trabalhos anteriores desta autora e de outros autores com o ago
duplex UNS S31803 (NAMURATA; PETTERSSON; PAN, 2009; MORAIS; SANTOS;
MAGNABOSCO, 2012; MORAIS; SANTOS; MAGNABOSCO, 2013; MORAIS; SANTOS,
2014; CRISTINI et al., 2010; MELO; MAGNABOSCO, MOURA-NETO, 2013)
confirmaram o empobrecimento em Cr e Mo nas fases ferrita e austenita em decorréncia da
formagdo da fase sigma, resultando na ocorréncia da sensitizagao, e consequente diminuigao
da resisténcia a corrosdo deste aco. Além disso, foi verificado um empobrecimento maior
nestes elementos na fase ferrita do que na austenita.

Experimentos para avaliar as diferentes microestruturas apresentadas em diferentes

ciclos térmicos, e a influéncia das transformagdes microestruturais nos comportamentos
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mecanico e eletroquimico dos materiais, demandam uma grande quantidade de amostras e
tempo de testes. Pesquisas recentes avangam na investigacdo de microestruturas através de
técnicas de simulagdo computacional: segundo Nilsson, Chai e Kivisdkk (2008), a utilizacao
de ferramentas computacionais ¢ um poderoso avango na previsao com precisdo de
microestruturas ¢ dos comportamentos, mecanico e eletroquimico, de materiais bifasicos,
como os agos inoxidaveis duplex.

Estudos a partir de simulagdo computacional de agos inoxidaveis austeniticos ja
apresentam boa aderéncia entre os resultados praticos e tedricos, conforme dados reportados
por Perrom et al. (2014). Contudo, para acos bifasicos ainda sdo necessarios avangos nos
modelos de simulagdo, devido as duas fases presentes no material, o que leva a uma
complicacdo no modelo. Dados recentes apresentados por Magnabosco e Pacca (2014)
apresentam avancgos na avaliagao de acos duplex, com resultados aderentes ao comportamento
experimental, mas os modelos testados apresentam boa aderéncia somente nos instantes
iniciais de formacao da fase sigma.

Em face do exposto, o objetivo dessa dissertacio ¢ a simulacdo da cinética de
formacdo da fase sigma no ago inoxidavel duplex UNS S31803 envelhecido a 940 °C,
utilizando o software DICTRA®. Como ser4 abordado adiante, optou-se pela temperatura de
940 °C pois somente as fases ferrita, austenita e sigma encontram-se presentes, facilitando,
portanto, o modelo de simulagdo adotado. Experimentos foram realizados com o objetivo de

validar os resultados obtidos pela simula¢do computacional.
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2 REVISAO DA LITERATURA

Nos itens subsequentes serdo apresentados conceitos necessarios para a compreensao
da importancia do estudo da cinética de transformagao de fases presentes nos agos inoxidaveis
duplex. Inicialmente, sera abordada a metalurgia fisica dos AID, seguida da apresentagdo das
fases indesejaveis que podem se formar nestes agos, sendo explorado em detalhe somente a
fase sigma, pois este trabalho concentra-se no estudo da cinética de formacao somente desta
fase. Além disso, apresenta-se a base matematica e fenomenologica para os estudos que
envolvem a simulagdo utilizando o software DICTRA® e dados presentes na literatura que
suportam a necessidade de desenvolvimento de modelos matematicos capazes de reproduzir

os fenomenos fisicos que envolvem as transformacodes de fases nos AID.

2.1 ACOS INOXIDAVEIS DUPLEX

Em 1927 Bain e Griffiths, estudando o sistema Fe-Cr-Ni, mencionaram um campo no
qual havia a coexisténcia de duas fases, ferrita e austenita; estes campos podem ser
observados nas se¢oes isotérmicas entre 1.000 e 1.200 °C dos diagramas ternarios Fe-Cr-Ni
apresentados da Figura 1 a Figura 3 (BAIN; GRIFFITHS, 1927). Nota-se nestas imagens que
a diminui¢do da temperatura leva a um aumento no campo de coexisténcia das fases ferrita
(o) e austenita (y).

A obtencdo de um ago duplex consiste na correta escolha da composi¢ao e temperatura
de execu¢do do tratamento térmico de solubilizacdo, seguido de répido resfriamento,
resultando deste modo em uma microestrutura metaestavel (MAGNABOSCO, 2001;
PORTER; EASTERLING, 1992; BAIN; GRIFFITHS, 1927; LO; SHEK; LAI, 2009). Estes
acos sdo constituidos principalmente por ferro (Fe), cromo (Cr), molibdénio (Mo), niquel (Ni)
e nitrogénio (N), com composi¢cdo de 20 a 30% de cromo, 5 a 10% de niquel, 1 a 3% de
molibdénio, 0,1 a 0,4% de nitrogénio, mantendo-se o teor de carbono menor que 0,03% para

evitar a formagao de carbonetos (NOBLE, 1993).



Figura 1 - Diagrama ternario do sistema Fe — Cr — Nia 1.200 °C.
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% massa Ni
Fonte: Raynor e Rivlin, 1988.

Figura 2 - Diagrama ternario do sistema Fe — Cr —Nia 1.100 °C

50 60

% massa Ni
Fonte: Raynor e Rivlin, 1988.

18



19

Figura 3 - Diagrama ternario do sistema Fe — Cr— Ni a 1.000 °C
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Fonte: Raynor e Rivlin, 1988.

Os agos inoxidaveis duplex podem ser classificados em grupos distintos de acordo
com numero equivalente de resisténcia a corrosdo por pite, ou PREN (do inglés Pitting
Resistance Equivalent Number); este nimero esta relacionado com a composi¢do quimica do
material de acordo com a (1 (NILSSON, 1992). Para os AID o PREN se encontra entre 30 e
40 (RABECHINI, 2014).

PREN = (%Cr) + 3,3 (%Mo) + 16 (%N) (1)

2.2 FORMACAO DE FASES INDESEJADAS

Os agos inoxidaveis duplex quando expostos a temperaturas entre 650 ¢ 1.000 °C
podem apresentar a formacdo de fases indesejadas, por comprometerem tanto a resisténcia
mecanica quanto a resisténcia a corrosdo. As principais fases que podem se formar nestes
materiais sdo as fases sigma (c) e chi (), além de nitretos. A Figura 4 apresenta o diagrama
ternario do sistema Fe-Cr-Ni a 800 °C onde se observa a presenga da fase sigma (o), bem
como a presenca da fase alfa linha (a’). Apresenta-se ainda uma curva TTP (temperatura-

tempo-precipitagdo) esquematica, Figura 5, destacando os diferentes precipitados que podem
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ser encontrados nos agos duplex a temperaturas entre 300 °C e 1.000 °C (PADILHA; PLAUT,
2009).

Figura 4 — Digrama ternario do sistema Fe-Cr-Ni a 800 °C.

% massa Ni
Fonte: Raynor e Rivlin, 1988.

Figura 5 - Diagrama TTP apresentando as diferentes fases que podem precipitar
nos acos inoxidaveis daplex.

1000 |
900 |-

800 |
700

Cr;N, Fase Chi, Fase Sigma
M;;Cs

600

500

Temperatura (°C)

400 |-

| | 1 I I .2 3
2 min 6min 20 min 1h 3h 10h 30h

Tempo
Fonte: Autor, adaptado de Padilha e Plaut, 2009, p.124.

Embora seja possivel a precipitacdo de nitretos, chi e sigma em acos inoxidaveis

duplex, este trabalho ird se concentrar no estudo da influéncia da fase sigma, pois, segundo
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Nilsson (1992), esta fase ¢ encontrada em maiores fragcdes volumétricas nos agos inoxidaveis
duplex e apresenta comportamento mais deletério nas propriedades eletroquimicas, se

comparada a outras fases indesejadas passiveis de formagao.

2.2.1 Mecanismos de formacio da fase sigma

A fase sigma ¢ um composto intermetalico de estrutura tetragonal, formado entre
650 °C e 1.000 °C, rico em cromo e molibdénio. Os primeiros registros da formagdo dessa
fase datam de 1907 quando Treitschke e Tammann (1907) apud Hsieh ¢ Wu (2012)
reportaram a presenga de um constituinte intermetalico, no sistema binario Fe-Cr, com fragdo
de Cr variando entre 30 e 50 % (HSIEH; WU, 2012). Em seguida, Bain e Griffiths (BAIN;
GRIFFITHS, 1927) observaram a formag¢do da fase sigma no sistema Fe-Cr-Ni, que a época
era chamada de constituinte “B”, dada a sua fragilidade (“brittleness”). Somente em 1936 a
fase sigma ganhou oficialmente essa denominagdo (HSIEH; WU, 2012). A Tabela 1 apresenta

a composi¢ao média desta fase reportada por diferentes autores.

Tabela 1- Composi¢ao quimica da fase sigma.

Composi¢ado (%) de fase sigma (o)

Autor
Mo Cr Ni

Jackson, et al., 1993 7 29 Nao reportado
Michalska e Sozanska, 2006 7,16 31,66 3,11
Pardal, et al., 2010 6,85 32,13 3,84
Akisanya et al., 2011 6,57 26,25 3,84
Hsieh e Wu, 2012 6,84 25,7 3,46
Morais, 2014 7,18 30,61 3,10

Fonte: Autor.
Legenda: Os resultados reportados pelos diferentes autores foram obtidos a partir de
analises por espectroscopia de energia dispersiva (MEV-EDS).

Conforme observado na Tabela 1, a fase sigma ¢ rica em Cr e Mo, desta maneira a
formacgdo desta fase leva a um empobrecimento destes elementos nas regides adjacentes a sua
formagdo. Dados obtidos por espectroscopia de energia dispersiva obtidas em estudos de
Llorca-Isern et al. (2016) com o ago UNS S31803 mostraram aumento no teor de Cr com o

aumento do tempo de envelhecimento nas fases sigma e chi em paralelo a queda no teor deste
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elemento nas fases ferrita e austenita; o autor destaca ainda a queda mais acentuada de Cr na
fase o se comparada a fase vy.

Segundo Solomon e Devine (1982) e Sedriks (1996), a formagdo de sigma ocorre
inicialmente nos contornos ferrita/ferrita e na interface ferrita/austenita, regides de alta
energia de interface, o que facilita o processo de nucleagdo heterogénea (PORTER;
EASTERLING, 1992). Seu crescimento ocorre preferencialmente em direcao a ferrita, ja que
a fase sigma ¢ rica em Cr e Mo, elementos alfagé€nicos. Além disso, a difusdo destes dois
elementos ¢ facilitada na fase o, favorecendo a formacdo da fase sigma pelo consumo
preferencial da ferrita.

A Figura 6 apresenta um esquema de nucleagdo heterogénea e crescimento da fase
sigma, na Figura 6 (b) é possivel verificar a nucleacdo da fase sigma na interface
ferrita/austenita com crescimento preferencial pelo consumo da fase ferrita (indicada na figura
como J). Embora esta imagem apresente a nucleagdo da fase sigma na interface
ferrita/austenita, esta fase também pode nuclear heterogeneamente na interface ferrita/ferrita e
homogeneamente no interior do grdo da austenita, uma vez que os sitios de nucleacdo
heterogéneos se saturam. Este comportamento pode ser observado na Figura 7, que apresenta
micrografias do aco UNS S31803 envelhecido a 750 °C obtidas em trabalhos anteriores desta
autora (MORALIS, 2014).

Figura 6 - Mecanismo de formacao de fase sigma.
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Fonte: Hsieh, Wu, 2012, p. 9
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Figura 7 — Imagens de elétrons retrospalhados do ago UNS S31803 envelhecido a 750 °C.

BSC 20.00 kV 10 ym BSC 20.00 kV 10 pm

(b)

Fonte: Morais, 2014
Legenda: (a) 40 minutos. (b) 240 horas.

Segundo Nilsson (1992) e Magnabosco (2009), a fase sigma pode se formar a partir de

trés mecanismos, sendo eles:

a)  Nucleagdo e crescimento a partir da ferrita, dando origem a ferrita secundaria
pobre em cromo e molibdénio.

a >0+ a, (2)

b)  Decomposicdo eutetdide da ferrita gerando austenita secundaria pobre em
cromo e molibdénio.

a >0+ Yy, (3)

c) Crescimento a partir da austenita apds total consumo da ferrita, formando
austenita secundaria pobre em cromo e molibdénio.

Yy >0+ v, “)

Como a ferrita secundaria formada a partir do mecanismo descrito na equagdo 2 ¢
pobre em cromo e molibdénio, esta pode se desestabilizar, fornecendo potencial
termodindmico para sua transformag¢do em austenita secunddria (y2), aumentando a fragdo de
austenita no material (SOLOMON; DEVINE, 1982; NILSSON, 1992). Desta maneira, a
diferenciagdo dos mecanismos descritos nas equagdes 2 e 3 pela andlise das fragdes
volumétricas das fases fica dificultada, ja que ambos mecanimos podem levar ao aumento na

fracdo das fases sigma e austenita e queda na fracdo de ferrita.
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Santos (2013) estudou a formagdo de fase sigma no aco UNS S31803 envelhecido a
temperaturas entre 700 °C e 950 °C por tempos de até¢ 360 h, e confirmou a presenga destes
mecanismos de formagdo. O estudo foi realizado pelo levantamento das fracdes de fases
formadas a cada temperatura de envelhecimento juntamente com andlise das microestruturas
do material em cada condi¢do. A Figura 8 apresenta a fracdo volumétrica obtida por
estereologia quantitativa a partir de imagens de elétrons retroespalhados em MEV de amostras
envelhecidas a 950 °C, os trechos indicados pelos numeros (1), (2), (3) e (4) indicam os

diferentes mecanismos observados por Santos (2013).

Figura 8 - Fracdes de fases em fun¢do do tempo de envelhecimento a 950 °C.
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Fonte: Santos, 2013.

No trecho (1) da Figura 8, como ndo houve aumento significativo da fracdo de fase
sigma, a autora atribuiu a ocorréncia de reequilibrio entre o € y, uma vez que a fracao de
equilibrio das fases nesta temperatura ¢ diferente da temperatura de solubilizacdo, 1.175 °C.
Ja no trecho (2) foi observado um aumento consideravel das fases sigma e austenita, em
paralelo a diminuicao da ferrita, indicando a ocorréncia da decomposi¢ao eutetdide (Equagao
3), e no trecho (3) a manuten¢do da fragdo volumétrica das fases presentes indica a ocorréncia
de um novo reequilibrio provavelmente relacionado as diferencas de composi¢do geradas em

funcao da formagdo da fase sigma. No quarto e ultimo trecho novo aumento das fases sigma e
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austenita ¢ observado, paralelamente a queda da ferrita, indicando a formacao da fase pela
decomposicdo eutetdide da ultima.

Warren et al. (2015) estudaram a formagao da fase sigma a temperaturas entre 750 °C
e 850 °C no aco inoxidavel duplex UNS S31803. Os dados de fracao volumétrica das fases
em fungdo do tempo de envelhecimento, obtidos via difragdo de eletrons retroespalhados
(EBSD, do inglés “electron backscatter diffraction), mostraram que a fase sigma se forma
preferencialmente pela decomposicao eutetdide da ferrita, formando austenita secundaria
empobrecida em Cr e Mo. Além disso, os autores observaram que a fase sigma ndo apresenta
orientacdo preferencial em relagdo aos graos de ferrita, indicando que os beneficios
decorrentes da minimizacao de energia interfacial devido a nucleacdo de uma nova fase nao ¢
um fator de controle para a formagao desta fase, nas condi¢gdes de envelhecimento estudadas
pelo autor. A Figura 9 mostra o mapa obtido via EBSD para a amostra envelhecida a 800 °C
por 1 e 100 horas: nota-se que para 100 horas de envelhecimento praticamente 100% da

ferrita foi consumida para formagao da fase sigma.
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Figura 9 — Mapas EBSD para amostras do aco diplex UNS S31803 envelhecidos a 800 °C.
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Fonte: Warren et al., 2015.
Legenda: (a) 1h de envelhecimento. (b) 100h de envelhecimento. Regido vermelha, austenita;
regido verde, ferrita; regido amarela, sigma.

Nos trabalhos de Santos (2013) e Warren et al. (2015) nota-se que uma grande
quantidade de amostras foi necessaria para o levantamento dos mecanismos de formagao da
fase sigma, além de um grande periodo de tempo dedicado aos experimentos. A partir disso, €
possivel verificar a importancia de modelos que sejam capazes de prever por simulacao
computacional as transformacdes de fases de agos inoxidaveis duplex a diferentes

temperaturas e ciclos térmicos.
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2.2.2 Cinética de formacao da fase sigma.

Estudos de Elmer, Palmer e Specht (2007), Magnabosco (2009) e Santos e
Magnabosco (2016) mostram que a cinética de formagdo da fase sigma pode ser descrita pelo

modelo K-J-M-A (Kolgomorov-Johnson-Mehl-Avrami), apresentado na (5.
f=1— ektH (5)

Onde f representa a fragdo da fase sigma formada, k uma constante relacionada com a
energia de ativagdo para a formagdo da fase sigma, t o tempo de transformacdo e o expoente n
estd relacionado ao mecanismo (de nucleacdo e/ou crescimento) de formacdo da fase sigma.
Quando 0,5 <n <2,5 o crescimento ¢ controlado principalmente por difusdo, quando o mesmo
expoente apresenta valores entre 1 e 4 o crescimento € controlado por interface, e entre 1 e 2,5
ambos 0s mecanismos de crescimento podem estar ocorrendo (AVRAMI, 1939; AVRAMI,
1940; KOLMOGOROYV, 1937).

A constante k depende do niimero de nucleos formados e da taxa de crescimento das

particulas e pode ser descrita pela (6.

—Q
k = kO' e(R.T) (6)

Onde ko ¢ uma constante pré-exponencial, Q a energia de ativagdo necessaria para
formacao da fase sigma extensivada por mol, T a temperatura absoluta e R a constante
universal dos gases (AVRAMI, 1939; AVRAMI, 1940; KOLMOGOROV, 1937).

Elmer, Palmer e Specht (2007) avaliaram a cinética de formagdo da fase sigma no aco
UNS S31803 solubilizado a 1.065 °C por 2 horas, e posteriomente envelhecido a temperaturas
entre 700 °C e 850 °C. Os autores realizaram o levantatamento das fracdes volumétricas das
fases via difracdo com radiacdo sincontron. Os resultados obtidos via equagdao K-J-M-A
linearizada, Figura 10, mostraram valores de n de aproximadamente 7 nos intantes inicias de
transformagdo, indicando que neste estdgio a formagdo da fase sigma ¢ controlada
principalmente por nucleacdo em interfaces, em tempos maiores de transformacdo foi
observado valores de n proximos a 0,75 indicando que neste estagio o processo,

predominantemente de crescimento, ¢ controlado por difusao.
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Figura 10 - Grafico de K-J-M-A da formacdao de sigma em funcdo do
logaritmo do tempo de transformacao.
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Fonte: Elmer, Palmer e Specht, 2007.

Dados apresentados por Magnabosco (2009) em estudos com o ago UNS S31803
solubilizado a 1.120 °C por 30 minutos e envelhecido entre 700 e 850 °C mostraram uma
unica inclinagdo nos estudos a partir da equacao K-J-M-A linearizada. A fracao das fases foi
obtida via estereologia quantitativa de imagens obtidas via microscopia optica. O valor de n
observado foi de 0,9 indicando nucleacdo em contorno de grao apds a saturagdo, ou controle
por difusdo. Magnabosco (2009) apresentou ainda a energia de ativagdo para a formagao da
fase sigma, 185 kJ.mol!, que segundo o autor apresenta valores proximos a energia de
ativagdo para a difusdo de Cr (218 kJ.mol!) na ferrita, supondo desta forma que a nucleacio

da fase sigma ¢ controlada pela difusdo deste elemento.

Figura 11 - Grafico de K-J-M-A da formacdo de sigma em funcdo do
logaritmo do tempo de transformacao.
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Fonte: Magnabosco, 2009.
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Estudos recentes de Santos e Magnabosco (2016) com o agco UNS S31803 solubilizado
a 1.175 °C por 30 minutos e envelhecido a temperaturas entre 700 °C e 900 °C mostram duas
inclinagdes nos estudos da cinética de formagao da fase sigma por equagdes de K-J-M-A. As
fragdes volumétricas das fases foram obtidas via estereologia quantitativa de imagens obtidas
por MEV, no modo de eletréns retrospalhados. Os valores de n se apresentaram entre 2 € 4 no
inicio da tranformacao, confirmando que para menores tempos a transformagdo ¢ controlada
principalmente por nucleagdo em interfaces, e para maiores tempos foi obtido valores de n
entre 0,3 e 0,5 indicando a difusdo como principal mecanismo de crescimento em tempos
maiores de envelhecimento. Santos e Magnabosco (2016) também determinaram a energia de
ativacdo para formacdo da fase sigma como sendo 341 kJ.mol! e 24 kJ.mol’!, onde o primeiro
valor representa a energia de ativacdo para o trecho inicial, onde predomina a nucleacdo, e o
segundo para crescimento, nos trechos finais estudados; os dados mostram que a energia
necessaria para a nucleagdo é proxima a difusio de molibdénio na ferrita (289+13 kJ.mol™)

indicando que a difusdo deste elemento controlaria o processo de nucleagio da fase sigma.

Figura 12 - Grafico de K-J-M-A da formagdo de sigma em fun¢do do logaritmo do tempo de
transformacao.
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Fonte: Santos e Magnabosco, 2016.
Legenda: (a) Envelhecimento a 700 °C. (b) Envelhecimento a 900 °C.

Na comparagdo dos resultados obtidos pelos autores nota-se divergéncias no nimero
de inclinagdes obtidas, valor de n e também na energia de ativagdo para formacgdo da fase
sigma. As diferengas observadas podem estar relacionadas a condi¢do inicial do material de
trabalho, pois os tempos de solubilizag¢do e temperaturas utilizadas por cada autor sdo distintas
(Elmer, Palmer e Specht (2007) — 1.065 °C por 2 horas; Magnabosco (2009) —
1.120 °C por 30 minutos; Santos € Magnabosco (2016) — 1.175 °C por 30 minutos), levando a
fragdes, composicdes e tamanho de grdo diferentes, e portanto gerando condi¢des distintas

para nucleacdo e crescimento de fases intermetélicas. Além disso, a técnica de quantificacao
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utilizada por cada autor difere, podendo também ser um fator influente nas discrepancias
observadas.

Badji et al. (2008) demonstrou a influéncia das condi¢des iniciais de solubilizacao na
cinética de formacao da fase sigma do aco inoxidavel duplex UNS S31803, realizando o
tratamento térmico de solubilizagdo nas temperaturas de 1.050 °C, 1.150 °C e
1.250 °C por 1 hora, e posteriormente realizando envelhecimento isotérmico a 850 °C por
varios tempos; tais estudos foram conduzidos via analise da equacdo de K-J-M-A. A Figura
13 mostra que o aumento na temperatura de solubilizagdo levou a uma queda na fracao de
fase sigma formada para o mesmo tempo de envelhecimento: este comportamento ¢
observado ja que o aumento da temperatura de solubilizagdo levou a um aumento no tamanho
de grdo, diminuindo portanto os sitios de nucleacdo heterogénea e retardando o tempo de
transformagao. Além disso, foi observado pelos autores que o aumento da temperatura de
solubilizagdo afeta a composi¢do quimica das fases, ferrita e austenita, de maneira que a
concentragdo de Cr na ferrita diminui, podendo também ser um influente fator na formagao da

fase sigma.

Figura 13 — Fragdo de fase sigma transformada em fun¢do do tempo de
envelhecimento para diferentes temperatura de solubiliza¢do do ago
inoxidavel duplex UNS S31803.
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Fonte: Badji et al., 2008.
Este cenario, aliado com as diferengas de resultados apresentadas por Elmer, Palmer e
Specht (2007), Magnabosco (2009) e Santos e Magnabosco (2016), evidenciam novamente a
necessidade do desenvolvimento de modelos matematicos que sejam capazes de reproduzir as

transformagdes de fases de diferentes sistemas (composi¢do, tamanho de grao e fracdo de
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fases) permitindo andlise da evolu¢do microestrutural via simulacdo computacional em

diferentes ciclos térmicos.

2.3 SIMULACAO COMPUTACIONAL

O desenvolvimento de modelos matematicos para a simula¢do de processos fisicos
tem se tornado uma ferramenta importante no avango tecnologico de materiais de engenharia.
O uso da simulagdo oferece avangos em projetos e otimizagdo das propriedades de materiais.
Na engenharia metaltrgica e de materiais, o desenvolvimento do software Thermo-Calc®
(1985) permitiu o aprimoramento na previsdo de equilibrio de fases, possibilitando a geragdo
de diagramas de equilibrio para diversos tipos de materiais. Contudo, este software ndo ¢
capaz de tratar situagdes em que o equilibrio ndo foi atingido. No mesmo grupo em que foi
desenvolvido o Thermo-Calc® (Royal Institute of Technology in Stockholm em conjunto com
Max Planck Institut fur Eisenfurschung) desenvolveu-se um software capaz de investigar

processos que ndo estdo no equilibrio e que sdo controlados por difusdo chamado DICTRA®

(diffusion-controlled tranformations). (BORGENSTAM et al., 2000).

2.3.1 DICTRA®

O software DICTRA® ¢ capaz de simular transformagdes controladas por difusio de
ligas contendo varios elementos, considerando processos como homogeneizagdo, cementagao,
coaslecimento, entre outros. Contudo, o mesmo resolve sistemas que consideram simples
geometrias, o que se torna uma limitacdo no desenvolvimento do modelo para simulagdo
(ANDERSSON et al., 2002).

As geometrias que podem ser admitidas sdo planar, cilindrica e esférica. A Figura 14
apresenta um esquema das geometrias citadas e indica-se por setas o fluxo de difusdo em cada
geometria. A geometria planar pode ser utilizada no estudo da migracao de interface ao longo
do tempo, ja a geometria cilindrica no estudo da precipitacdo de particulas de segunda fase
que apresentam esta geometria e por fim, a geometria esférica pode ser aplicada em estudos
de coaslecimento, precipitacdo ou dissolu¢do de carbonetos de segunda fase numa matriz,

entre outras (ANDERSSON et al., 2002).
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Figura 14 — Modelos geométricos possiveis para simulagdo computacional DICTRAP®.
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Fonte: Autor.
Legenda: (a) planar. (b) cilindrico. (c¢) esférico.

A base matematica para obtencao dos diferentes resultados apresentados pelo software
DICTRA® ¢ a lei que caracteriza os fenomenos de difusio. Considerando um sistema com
varios elementos e havendo diferenca de potencial quimico destes elementos no sistema, o
mesmo buscard igualar o potencial termodinamico e isto ocorrera pela difusdo dos elementos
presentes (PORTER; EASTERLING, 1992; BORGENSTAM et al., 2000). Este fendmeno foi
equacionado por Adolf Eugen Fick (1829 — 1901) através da relacdo entre o fluxo e gradiente
de concentracdo dos elementos, e a (7 ficou conhecida como a primeira lei de Fick,
desenvolvida para sistemas onde o fluxo de elementos que entram e saem do sistema ¢ o

mesmo, e neste caso diz-se que a difusdo ocorre em estado estaciondrio.

aC;

i3 (7

Ji= —

Sendo:

Ji= O fluxo de difusdao do determinado elemento 1 [kg/m?. s].
D = Coeficiente de difusao [m?*/s].

ac;

O = Gradiente de composi¢io do elemento em fungdo da distancia [kg/m*].
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Em condi¢des onde a concentragdo do elemento varia com a distancia € com o tempo
(mais comum) a difusdo ocorre em estado ndo-estacionario, fazendo com que a (7 ndo tenha
mais validade. Para estes casos Fick desenvolveu sua segunda lei ((8), sendo t, o tempo [s]
(PORTER; EASTELING, 1992).
ac 0 ac
— = _(p=—= 8
Jt ax( ax) ®)

A solucdo da segunda lei de Fick, (8, depende de condi¢des de contorno para
simplificagio. O software DICTRA®, no entanto, realiza o calculo do equilibrio local do
sistema em cada intervalo de tempo, t, assumindo dados de equilibrio termodinamico local na
interface entre fases, quando o caso assim necessitar, fornecidos pelo Thermo-Calc
(BORGENSTAM et al., 2000).

Alimentando no software a geometria do sistema, composi¢do, fases presentes,
tamanho do sistema e a base de dados difusional a ser utilizada, € possivel obter propriedades
como por exemplo, fracdo das fases presentes apoés um determinado tempo, perfil de um
determinado elemento quimico ao longo do comprimento do modelo, posicdo de uma dada
interface entre fases, coeficiente de difusdo, dentre outras.

Xiong et al. (2010) avaliaram a migragdo da interface o/y no aco duiplex UNS S31803
durante tratamentos isotérmicos em temperaturas entre 1.000 °C e 1.200 °C, onde se observa
somente as fases ferrita e austenita. Foi realizada a medigdo da fragdo volumétrica da ferrita
das amostras obtidas experimentalmente a partir de medidas por estereologia quantitativa,
apos ataque eletroquimico utilizando reagente KOH, e os valores obtidos foram comparados
com os reportados pela simulagdo utilizando a base de dados MOB2, conforme apresentado

na Figura 15.
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Figura 15 — Fragao volumétrica de ferrita em fungdo do tempo de tratamento.
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Fonte: Xiong et al., 2010.
Legenda: (a) 1.000 °C (b) 1.050 °C (¢) 1.100 °C (d) 1.150 °C (e) 1.200 °C. Os

triangulos representam os resultados experimentais e os circulos os obtidos
por simulagéo.

Embora seja possivel notar a diferenca de 5 pontos percentuais na fragao de ferrita
experimental e simulada, Figura 15, nas temperaturas de 1.000 °C e 1.200 °C, os dados
obtidos via simulagdo apresentam boa aderéncia na representacio do comportamento
experimental observado, principalmente nas temperaturas entre 1.050 °C e 1.150 °C. Além
disso, nota-se que até 1.050 °C a fase ferrita apresenta uma tendéncia de queda em sua fracao
volumétrica com o aumento do tempo de solubilizagdo, contudo este comportamento ¢
revertido a partir de 1.150 °C, onde se observa o crescimento da fracdo volumétrica desta fase
com o aumento do tempo de tratamento. Ressalta-se ainda que a simulagdo computacional
descreveu a tendéncia observada pelos pontos experimentais, mostrando que os modelos sdo

capazes de prever a particao de elementos entra as fases ferrita e austenita
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Em complemento aos dados publicado por Xiong et al. (2010), He et al. (2010)
acrescentaram os perfis de Cr e Mo, nas fases ferrita e austenita, nas temperaturas de 1.000 °C
e 1.050 °C em tempos de até 1 hora de tratamento. Os perfis obtidos pelo software DICTRA®
seguem apresentados na Figura 16, a linha vertical mostra a posi¢ao da interface
a/y. Observa-se um deslocamento da interface em dire¢do a ferrita, resultando na diminuigao
da fracdo volumétrica desta fase; nota-se ainda um aumento na % em massa de Cr com o
aumento do tempo de tratamento, indicando a migracdo deste elemento da austenita em

dire¢do a ferrita, buscando o equilibrio termodindmico na temperatura de tratamento.

Figura 16 — Perfil de Cr nas fases ferrita e austenita nas temperaturas de solubilizagao
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Fonte: He et al., 2010.
Legenda: .(a) 1.000 °C e (b) 1.050 °C para tempos de tratamento de até 1 hora. Ago em estudo
UNS S31803.

Os trabalhos de Xiong et al. (2010) e He et al. (2010) mostram a simulagdo de agos
inoxidaveis em temperaturas onde somente duas fases estdo presentes, o que simplifica o
modelo. J& Wessman e Pettersson (2015) utilizaram simula¢do computacional para avaliar o
crescimento das fases intermetélicas, chi e sigma, em agos inoxidaveis superduplex. Os
calculos foram realizados com auxilio do software DICTRA® assumindo que as fases chi e
sigma se formam a partir da ferrita. Os autores plotaram curvas TTT para 1% de fase sigma e
chi e compararam com os resultados publicados para 1% de fase intermetéalica de Nilsson et
al. (1992) obtidos pela equagdo de Kolmogorov-Johnson—Mehl-Avrami (KJIMA).

A Figura 17 apresenta o resultado obtido por Wessman e Pettersson (2015) para a liga
Fe-25,47%Cr-9,82%Ni—-3,60%Mo0-0,268%N-0,92%W: nota-se o formato C da curva
apresentada, o que estd de acordo com o reportado por Nilsson et al (1992), e Santos e

Magnabosco (2016); a explicagdo para o formato C das curvas TTT ¢ uma combinacao entre
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mobilidade e a for¢a motriz para precipitacdo, ja que com a diminui¢do da temperatura a forga
motriz para precipitacdo de fases intermetalicas aumenta, mas por outro lado, a mobilidade
diminui, e o “nariz” da curva indica a maxima cinética de precipitacdo de fases intermetalicas

(PORTER; EASTELING, 1992).

Figura 17 — Temperatura versus tempo para formagao de 1% de fase sigma e 1% de fase chi
conforme dados reportados por Wessman e Pettersson (2015).
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Fonte: Wessman e Petterson, 2015.

Legenda: Dados de 1% vol. de fases intermetalicas experimental obtidos por Nilsson et
al (1992).

Na analise dos dados reportados por Wessman e Pettersson (2015), Figura 17, nota-se
que o modelo adotado prevé a formagdo da fase sigma muito antes do que os dados
experimentais obtidos por Nilsson et al. (1992): este comportamento se replica para outras
ligas estudadas no mesmo trabalho, indicando a necessidade de considerar o processo de
nucleagdo, que pode influenciar no tempo de incubacdo para formagao de fases intermetélicas.
Além disso, o modelo adotado despreza a fase austenita, de maneira que 0 mesmo ndo permite
a redistribui¢do de elementos como Cr e Mo, principais elementos para formagao da fase
sigma, entre ferrita e austenita e sigma e austenita. Ressalta-se ainda que os autores realizaram
a leitura do tempo para a formagdo de 1% de fase sigma e 1% de chi, que provavelmente
refere-se aos instantes iniciais de transformacdo. Foi realizada pela autora desta dissertagdo a
simulagdo de equilibrio no software ThermoCalc® para o ago estudado por Wessman e

Pettersson (2015), apresentada na Figura 18, onde se nota que para a temperatura de 920 °C,
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por exemplo, a fragdo de equilibrio da fase sigma ¢ cerca de 25,3% indicando que os dados
reportados pelos autores provavelmente sdo referentes aos instantes inicias de simulag¢do, ndo

sendo possivel verificar a aderéncia do modelo para maiores tempos de envelhecimento.

Figura 18 — Simulacdo de equilibrio para aco superduplex.
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Fonte: Autor.
Legenda: Composi¢cdo quimica Fe-25,47%Cr-9,82%Ni-3,60%Mo0-0,268%N-0,92%W no
software ThermoCalc® e a base de dados TCFES.

Magnabosco (2015) avanca no estudo da cinética de formagdo da fase sigma pela
simula¢do computacional utilizando o ago superduplex UNS S32750 (Fe-24,95%Cr-6,91%Ni-
3,79%Mo0-0,26%N) envelhecido a 950 °C. O autor levantou a fragdo de fase sigma prevista
pela simulagio computacional, utilizando o software DICTRA® e a base de dados MOB2, e
comparou com os resultados experimentais obtidos por estereologia quantitativa de amostras
obtidas por elétrons retroespalhados. Os resultados obtidos encontram-se apresentados na
Figura 19: nota-se que nenhum dos modelos utilizado apresentou boa aderéncia entre os
resultados experimentais e os simulados, contudo, observa-se que o modelo 1 representa
qualitativamente o modelo de crescimento da fase sigma. Segundo Magnabosco (2015) o
problema mais acentuado nos resultados € a incapacidade de descrever o aumento acentuado

na fracdo da fase sigma em tempos entre 300 e 600 segundos.
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Figura 19 — Fragdo volumétrica de sigma apds envelhecimento a 950 °C.
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Fonte: Autor, modificado de Magnabosco, 2015.
Legenda: Simulagdo realizada no software DICTRA® utilizando as bases de dados
TCFE6 e MOB2 nos trés modelos estudados.

Apesar dos dados de fragdo volumétrica ndo apresentarem um bom ajuste com o0s
experimentais, os perfis de Cr e Mo levantados para o modelo 1, apresentados na Figura 20,
mostram uma boa representacdo dos fendmenos experimentais, observados por esta autora em
trabalhos anteriores (MORALIS, 2014). Nota-se na Figura 20 um gradiente mais suave e longo
dos elementos Cr e Mo na interface ferrita/sigma e um mais acentuado na interface
sigma/austenita: este comportamento estd relacionado a maior facilidade de difusdo destes

elementos na fase ferrita se comparado com a austenita.
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Figura 20 — Perfil de Cr e Mo ap0s diferentes tempos de envelhecimento a 950 °C.
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Fonte: Magnabosco, 2015.

Legenda: Célculo via DICTRA®, utilizando as bases de dados TCFE6 ¢ MOB2, modelo 1. (a)
Cromo. (b) Molibdénio.

Micrografias obtidas por esta autora em estudos anteriores (Morais, 2014) com o aco
inoxidavel daplex UNS S31803, envelhecido a 750 °C, mostraram apds o ensaio
eletroquimico de reativacdo de duplo-loop (DL-EPR) um ataque mais generalizado na fase
ferrita ¢ um ataque localizado nas periferias dos graos de austenita, conforme pode ser
observado na Figura 21. Os gradientes de Cr e Mo, obtidos por simulagdo computacional no
software DICTRA®, reportados por Magnabosco (2015) justifica o comportamento
experimental observado na micrografia apresentada na Figura 21, mostrando que ha potencial
no uso de simulagdes computacionais para previsdo do comportamento experimental de agos

inoxidaveis duplex.

Figura 21 — Imagens do ago UNS S31803 envelhecido por 36 horas a 750 °C.
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Fonte: Morais, 2014.
Legenda: (a) imagem de elétrons retrospalhados antes do ensaio DL-EPR. (b) imagem de

elétrons secundarios apos ensaio DL-EPR, a letra a indica a regido ocupada pela ferrita antes
do ensaio eletroquimico.

BSC 20.00 kV



40

3 METODOLOGIA

Para o desenvolvimento do presente trabalho, a metodologia adotada sera dividida em
duas etapas, sendo a primeira etapa experimental e a segunda de simulagdo computacional,
conforme descrito nos itens subsequentes.

3.1 MATERIAL

O material em estudo foi adquirido como chapa de 3 mm de espessura, laminada a

1.100 °C e resfriada por jato de ar forgado e agua. A composicao ¢ apresentada na Tabela 2.

Tabela 2 - Composicao quimica (% em massa) do ago UNS S31803 em estudo.

Cr Ni Mo Mn N C Si Cu A\ Fe

22,07 5,68 3,20 1,38 0,17 0,017 0,34 0,15 0,13 Bal.

Fonte: Autor
Legenda: Composigdo quimica oriunda de analise quimica realizada pela Villares Metals S. A.

3.2 SIMULACAO DE EQUILIBRIO

Foi realizada a simulag@o de equilibrio utilizando o software Thermo-Calc buscando
determinar a temperatura para o tratamento térmico de solubilizacdo que corresponda a uma
fracdo de aproximadamente 50% o e 50% v, visando uma microestrutura homogénea, e a
determinagdo de temperatura de envelhecimento isotérmico com a presenga preponderante
somente das fases ferrita, austenita e sigma, buscando a simplificacdo do modelo a ser
utilizado no software DICTRA®. Além disso, obteve-se desta simulagio termodindmica as
composi¢des de equilibrio das fases ferrita e austenita na temperatura de solubilizagdo e das
fases ferrita, austenita e sigma na temperatura de envelhecimento.

A simulacao foi realizada com auxilio da base de dados TCFE8 com a composi¢ao
quimica apresentada na Tabela 1 e encontra-se apresentada na Figura 22(a). A partir dessa
simulacdo foi determinada a temperatura de solubiliza¢do de 1.120 °C, e de envelhecimento
isotérmico de 940 °C. Além disso, foi realizado uma simulagdo de equilibrio apenas com os
principais elementos de liga envolvidos na transformacdo de interesse (Fe - 22,07%Cr -

5,68%Ni - 3,20%Mo- 0,17%N), que serdo os elementos utilizados na simulagdo no DICTRA®
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apresentada na Figura 22(b). As diferengas entre simula¢des decorrentes da composi¢do

quimica do material serdo abordadas mais adiante no item 5 desta dissertagao.

Figura 22 — Fragdo massica das fases em fungdo da temperatura, calculada com auxilio do
software ThermoCalc® e a base de dados TCFES.
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3.3 TRATAMENTOS TERMICOS

A partir do material como recebido foi realizado a 1.120 °C por 96 horas o tratamento
térmico de solubilizagcdo, seguido de resfriamento em agua. Em seguida foi realizado o
envelhecimento isotérmico na temperatura de 940 °C, por tempos variando entre 20 min e
1.008 h, seguido de resfriamento em agua. Os tratamentos térmicos até¢ 120 h foram
conduzidos em forno tubular Combustol (com variagdo maxima de £+ 1 °C), e os tratamentos a
partir deste tempo, até 1.008 h, em forno tubular Grion (com variagdo méaxima de + 2 °C).
Logo apds o carregamento do forno, foi retirado o ar com o auxilio de bomba de vacuo e em
seguida foi injetado nitrogénio puro (99,9 % Nz) buscando promover uma atmosfera capaz de

evitar a oxidacao excessiva da superficie.

3.4 PREPARACAO DOS CORPOS DE PROVA

A amostra de material solubilizado e as amostras envelhecidas tiveram todas as suas
faces lixadas com lixas de granulometria de 80 mesh. A seguir, as amostras foram cortadas e
embutidas com superficie de observacao correspondente a se¢ao longitudinal da chapa, com
relagdo a dire¢do de laminagao, em resina fenolica de cura a quente.

As amostras embutidas foram lixadas até granulometria de 600 mesh e, em seguida,
polidas utilizando pasta de diamante de granulacdo de 6 um, 3 um e 1 pum, utilizando alcool
etilico como lubrificante das etapas de polimento, em equipamento semi-automatico Struers

Abramin do CDMatM-FEI

3.5 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

O corpo-de-prova da amostra solubilizada foi submetido a dois diferentes tipos de
ataque, primeiramente foi realizado ataque eletrolitico utilizando como reagente acido oxalico
10%, submetendo a amostra por 10 segundos a 6 Vcc, visando revelar os contornos de grao,
maclas na austenita e interfaces ferrita-austenita. Posteriormente, em outras amostras foi
realizado ataque utilizando o reagente Beraha modificado, cuja composi¢ao ¢ de 20 mL de
acido cloridrico (HC1) e 80 mL de 4gua destilada e deionizada; a esta solucao de estoque foi

adicionado 1 g de metabissulfito de potassio e 2 g de bifluoreto de amonio; este ataque foi
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realizado buscando revelar as fases ferrita e austenita. As amostras atacadas foram observadas
em microscopio Olympus do CDMatM-FEL

Para a revelagdo das fases intermetalicas nas amostras envelhecidas, foram realizados
dois ataques diferentes: ataque eletrolitico utilizando como reagente solu¢do aquosa de 10%
de hidréxido de potassio (KOH), submetendo a amostra por 60 s a 2 Vcc, e ataque utilizando

o reagente Beraha modificado para revelagdo das fases austenita, ferrita e sigma.
3.5.1 Analise quantitativa.

A partir da imagem obtida por microscopia dptica da amostra solubilizada e atacada
eletroliticamento com &4cido oxdlico 10%, foram realizadas medidas manuais do intercepto
médio das fases austenita e ferrita: 10 imagens foram analisadas para a obten¢do do intercepto
médio de cada fase.

A fragdo volumétrica de ferrita na amostra solubilizada foi obtida de duas maneiras.
Primeiramente foi feita com o auxilio de um ferritoscopio FISCHER modelo MP30 do
CDMatM — FEI, calibrado com auxilio de padrdes, tendo como limite de deteccdo 0,1% de
ferrita. Vinte medi¢des foram realizadas em cada uma das séries das amostras. A
quantificagdo de ferrita da amostra solubilizada também foi realizada por estereologia
quantitativa apos ataque metalografico com reagente de Beraha modificado utilizando o
microscopio optico Olympus, com o auxilio do software Olympus AnalySis. Foram realizadas
medi¢des em 30 campos escolhidos aleatoriamente. A fracdo da ferrita nas amostras
envelhecidas foi obtida somente via estereologia quantitativa das amostras atacadas com
reagente Beraha modificado.

A fracdo volumétrica de sigma também foi determinada por estereologia quantitativa,
apos ataque eletrolitico em KOH, j& descrito, e também apds ataque metalografico de Beraha
modificado. Para ambas as condigdes, foram analisados 30 campos escolhidos aleatoriamente
através do software Olympus AnalySis.

De posse desses dados, e assumindo somente a presenca de ferrita e austenita (amostra
solubilizada) e ferrita, austenita e sigma (amostras envelhecidas), foi estimada a porcentagem

de austenita (%y) através da relacdo descrita pela (9:

%y =100 — %a — %o 9)
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3.5.2 Microscopia Eletronica de Varredura.

O corpo de prova da amostra solubilizada (atacada com &cido oxalico 10%) e da
amostra envelhecida por 1.008 horas (sem ataque) foram submetidos a andlise por
microscopia eletronica de varredura utilizando microscopio CAMSCAN CS3200LV do
CDMatM-FEI, com o objetivo de indentificar a composi¢do quimica das fases presentes pela
analise semi-quantitativa por espectroscopia de energia dispersiva (EDS). A andlise foi
realizada com auxilio do software Oxford-INCA que ¢ parte integrante do conjunto MEV
CAMSCAN. Na amostra solubilizada foi realizada a medigdo de 20 campos escolhidos
aleatoriamente na fase ferrita e 20 na fase austenita, ja na amostra envelhecida por 1.008 horas
foi realizada a medicdo de 5 campos em cada fase presente, também escolhidos

aleatoriamente.

3.6 SIMULACAO COMPUTACIONAL DA CINETICA DE FORMACAO DA FASE
SIGMA.

Foi realizada a simulacdo de 3 modelos no software DICTRA®, a fim de verificar o
modelo que melhor representa o comportamento experimental. As larguras iniciais das fases,
ferrita e austenita, foram obtidas a partir da medicao do intercepto médio, € a composicao
quimica a partir da simulagdo de equilibrio realizada no ThermoCalc® na temperatura de
1.120 °C. A simulacao foi realizada com os elementos Fe-Cr-Ni-Mo-N, buscando a
simplificagdo do modelo, uma vez que um nimero maior de elementos quimicos leva a maior
complexidade dos calculos, aumento no tempo de simulacao e em alguns casos problemas na
armazenagem dos dados. As diferencas em relacdo a fracdo e composicdo das fases no uso da

composicao completa ou reduzida ¢ discutida no item 5.1 desta dissertacao.

3.6.1 Descricao do Modelo 1 (0.—Ginativa)

A Figura 23 apresenta o modelo geométrico utilizado para simulagdo do modelo 1,
elaborado com base no trabalho de Wessman e Pettersson (2015), e ¢ o modelo mais simples
utilizado nesta dissertacdo para simulagdo da cinética de formacdo da fase sigma. Os

parametros utilizados seguem descritos na Tabela 3 e o arquivo de registro de comandos



45

encontra-se no Apéndice A. A fase sigma foi considerada inativa, o que significa que para um

tempo t=0 a mesma ndo estd presente na simulacao.

Figura 23 — Modelo 1 utilizado para simulacgdo da cinética de formagao da fase sigma.

sigma (inativa)

Fonte: Autor.

Tabela 3 - Parametros utilizados para simula¢ao do modelo 1.

Base de dados Perfil de variacio dos
TCFE8 Linear 400
Termodinimica elementos nas fases
Base de dados Largura inicial da fase
MOB2 1 nm
difusional sigma
Composicio )
Fe-23,93%Cr-4,33%Ni- Largura inicial da fase
Quimica 46 pm
3,87%Mo-0,04%N ferrita
(Ferrita)
Tempo de
1.000 horas Temperatura 940 °C
simulacao

Fonte: Autor.

3.6.2 Descricao do Modelo 2 (0-Ginativa-y)

A Figura 24 apresenta o esquema do Modelo 2 utilizado para simulacdo, elaborado
com base nos trabalhos de Magnabosco e Pacca (2015), os parametros utilizados encontram-
se apresentados na Tabela 4. O arquivo de registro de comandos encontra-se apresentado no
Apéndice B. De maneira similar ao modelo 1, a fase sigma foi adotada como inativa, o que
significa que para um tempo t=0 a mesma nao estd presente, o que permite o equilibrio inicial

das fases ferrita e austenita.



Figura 24 — Modelo 2 utilizado para simulagdo da cinética de formacao da fase sigma.

Ferrita

Austenita

« 46 um

54 um

| sigma (inativa) ‘

Fonte: Autor

Tabela 4 — Parametros utilizados na simulacdo do modelo 2.
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Base de dados Perfil de variacio dos )
TCFE8 Linear 400
Termodinimica elementos nas fases
Base de dados Largura inicial da fase
MOB2 0,1pm
difusional sigma
Composicio ) ]
Quimi Fe-23,93%Cr-4,33%Ni- Composicdo Quimica Fe-20,23%Cr-7,02%Ni-
uimica
3,87%Mo-0,04%N (Austenita) 2,53%Mo-0,3%N
(Ferrita)
Tempo de
1.000 horas Temperatura 940 °C
simulacao
Largura inicial Largura inicial da fase
46 pm 54 um

da fase ferrita

austenita

Fonte: Autor.

3.6.3 Descricao do Modelo 3 (y-a-Cativa)

O esquema geométrico utilizado no modelo 3 segue apresentado na Figura 25.

Diferentemente dos modelos 1 e 2, foi considerado neste modelo a fase sigma ativa, com uma

largura inicial de 0,1 pm. A Tabela 5 apresenta os parametros utilizados na simulac¢do e o

arquivo de registro de comandos pode ser visto no Apéndice C.

A simulagdo deste modelo foi divida em 2 etapas, pois como este modelo permite o

contato das fases ferrita e austenita, os intantes iniciais de simulacdo geraram um grande

numero de dados buscando o equilibrio destas duas fases, e este excessivo conjunto de dados

impedia o progresso da simulagdo. Desta maneira, a fim de diminuir o nimero de dados, foi

realizada a simulagdo até 1.800 s (30 min), recolhidos os perfis de composi¢do e posi¢ao de

interface entre fases, e posteriormente nova simulagdo foi realizada entre 1.800 s (30 min) e

864.000 s (240 h).
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Figura 25 — Modelo 3 utilizado para simulacao da cinética de formagao da fase sigma.

Austenita Ferrita

« 54 um | 46 um

o (ativa — 0,1 pm)

Fonte: Autor

Tabela 5 - Parametros utilizados na simulagdo do modelo 3.

Base de dados Perfil de variac¢io dos )

TCFE8 Linear 400
Termodinimica elementos nas fases
Base de dados Largura inicial da

MOB2 0,1pm
difusional fase sigma
Composicio Fe-23,93%Cr-4,33%Ni- Composicdo Quimica Fe-20,23%Cr-7,02%Ni-
Quimica (Ferrita) 3,87%Mo-0,04%N (Austenita) 2,53%Mo-0,3%N
Composicio Fe-31,14%Cr-2,55%Ni-
Quimica (Sigma) 11,33%Mo-0%N
Tempo de

240 horas Temperatura 940 °C

simulacao
Largura inicial da Largura inicial da

46 um 54 um
fase ferrita fase austenita

Fonte: Autor

3.6.4 Descricao do Modelo 3.1 (y-0-Gativa)

Para a simulagdo do modelo 3.1 foi utilizado o mesmo esquema geométrico do
modelo 3, Figura 25, além dos mesmos parametros de simulagdo, exceto pela adicdo de
manganés na composi¢ao quimica.

O modelo 3.1 foi proposto uma vez que o modelo 3 ndo apresentou evolucao a partir
de 240 horas de simulagdo, ndo sendo possivel a comparacdo dos dados experimentais e
simulados no trecho entre 240 e 1.008 horas. Além disso, o erro apresentado pelo software na
simulagdo do modelo 3 em 240 h simuladas indicou a tentativa de formagao de nitretos.
Assim, foi adicionado Mn na composi¢cdo quimica buscando o aumento da solubilidade do N
na austenita (GAVRILJUK; BERNS, 1999; MERELLO, et al. 2003).

Os parametros utilizados na simulacdo do modelo 3.1 seguem apresentados na

Tabela 6.



Tabela 6 - Parametros utilizados na simulacao do modelo 3.1.
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Perfil de variacao

Base de dados ]

TCFE8 dos elementos nas Linear 400
Termodinimica

fases

Base de dados Largura inicial da

MOB2 0,1pm
difusional fase sigma
Composicao Fe-23,93%Cr-4,33%Ni- Composicao Fe-20,23%Cr-7,02%Ni-

Quimica (Ferrita)

3,87%Mo0-0,04%N-1,12%Mn

Quimica (Austenita)

2,53%Mo-0,3%N-1,57%Mn

Composicao

Quimica (Sigma)

Fe-31,14%Cr-2,55%Ni-
11,33%Mo0-0%N-0,87%Mn

Tempo de
1000 horas Temperatura 940 °C
simulacio
Largura inicial da Largura inicial da
46 um 54 um

fase ferrita

fase austenita

Fonte: Autor.
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4 RESULTADOS

Nos itens subsequentes sdo apresentadas as micrografias da amostra solubilizada a
1.120 °C e das envelhecidas a 940 °C. Apresenta-se também as fracdes volumétricas das fases
obtidas por estereologia quantitativa e ferritoscopio (ferrita). Na sequéncia, apresenta-se os
resultados da simulagdo de equilibrio obtidos via ThermoCalc® juntamente com a fragdo
volumétrica das fases ferrita e sigma, obtidas a partir da simulacdo computacional via
software DICTRA®. A apresentagio das micrografias e dos dados de quantificagio permite
uma analise da evolugdo microestrutural do material durante o envelhecimento, que

posteriormente sera comparada com os dados obtidos via simulagdo computacional.

4.1 MICROSCOPIA OPTICA.

Apds preparacdo metalografica descrita no item 3.5 desta dissertacdo, foram obtidas
micrografias das amostras solubilizada e envelhecidas. Na Figura 26 apresenta-se a imagem
da amostra solubilizada apds ataque com Beraha Modificado (Figura 26(a)) onde se observa a
fase ferrita (escura) e a fase austenita (clara), além disso apresenta-se a amostra solubilizada
apos ataque eletrolitico com acido oxalico (Figura 26(b)), onde se observa as maclas presentes
na fase austenita, contornos de fase ferrita/austenita e os contornos de grdo. O tamanho de
intercepto obtido para amostra solubilizada foi 46 + 8 um para a ferrita e
54 £ 16 pm para a austenita.

As imagens obtidas por microscopia Optica das amostras envelhecidas seguem
apresentadas da Figura 27 a Figura 34. Nas amostras atacadas com reagente Beraha
modificado as regides ricas em Cr e Mo apresentam-se sem ataque, de maneira que se observa
a fase sigma com coloracdo branca, ferrita cinza escuro e austenita cinza claro. J4 o reagente
KOH realiza um ataque seletivo nas regides ricas em Cr ¢ Mo, de maneira que somente sao
observadas as fases sigma e nitretos. A analise das imagens mostra aumento na fragdo da fase
sigma com o aumento do tempo de envelhecimento; nota-se ainda que a formacdo inicial
desta fase ocorre preferencialmente nas interfaces ferrita/austenita € nos contornos
ferrita/ferrita, com crescimento preferencial em direcdo a ferrita. Nas amostras envelhecidas
por mais de 12 horas (Figura 30) ¢ possivel observar a morfologia macica da fase sigma.
Ressalta-se ainda que ndo € possivel identificar a presenca da fase ferrita nas amostras

envelhecidas a partir de 504 horas.



Figura 26 — Microscopia optica da amostra solubilizada a 1.120 °C por 96 horas.
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Fonte: Autor.

Legenda: (a) ferrita (escura), austenita (clara). Ataque Beraha modificado.
(b) contornos de grao, interfaces ferrita/austenita ¢ maclas na austenita.
Ataque eletrolitico com reagente oxalico 10% 2Vcc.
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Figura 27 — Microscopia Optica da amostra envelhecida a 940 °C por 20 minutos.

Ffase |
inter{hetélica

50 um

(b)

Fonte: Autor

Legenda: (a) ferrita (cinza escuro), austenita (cinza clara) e fase intermetalica (branca).
Ataque Beraha modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e matriz (sem
ataque). Ataque eletrolitico KOH.
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Figura 28 — Microscopia optica da amostra envelhecida a 940 °C por 1

-2

50 pm

(b)

Fonte: Autor.

Legenda: (a) ferrita (cinza escuro), austenita (cinza clara) e fase intermetalica
(branca). Ataque Beraha modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e
matriz (sem ataque). Ataque eletrolitico KOH.
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Figura 29 — Microscopia Optica da amostra envelhecida a 940 °C por 2 horas.

-

(b)
Fonte: Autor
Legenda: (a) ferrita (cinza escuro), austenita (cinza clara) e fase intermetalica
(branca).Ataque Beraha modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e
matriz (sem ataque). Ataque eletrolitico KOH.




Figura 30 — Microscopia Optica da amostra envelhecida a 940 °C por 12 horas.
! ~ i . -

(b)

Fonte: Autor.

Legenda: (a) ferrita (cinza escuro), austenita (cinza clara) e fase intermetalica
(branca). Ataque Beraha modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e
matriz (sem ataque). Ataque eletrolitico KOH.
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200 pm

(b)

Fonte: Autor.

Legenda:

(a) ferrita (cinza escuro), austenita (cinza clara) e fase intermetalica
(branca). Ataque Beraha modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e
matriz (sem ataque). Ataque eletrolitico KOH.
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amostra envelhecida a 940 °C por 120 horas.

200 ym

(b)
Fonte: Autor.
Legenda: (a) ferrita (cinza escuro), austenita (cinza clara) e fase intermetalica
(branca). Ataque Beraha modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e
matriz (sem ataque). Ataque eletrolitico KOH.
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Figura 33 - Microscopia Optica da amostra envelhecida a 940 °C por 240 horas.

50 ym

(b)
Fonte: Autor.
Legenda: (a) ferrita (cinza escuro), austenita (cinza clara) e fase intermetalica
(branca). Ataque Beraha modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e
matriz (sem ataque). Ataque eletrolitico KOH.
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Figura 34 - Microscopia Optica da amostra envelhecida a 940 °C por 504 horas.

(b)
Fonte: Autor.
Legenda: (a) austenita (cinza clara) e fase intermetalica (branca). Ataque Beraha
modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e matriz (sem ataque). Ataque
eletrolitico KOH.
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Figura 35 - Microscopia Optica da amostra envelhecida a 940 °C por 1.008 horas.

(b)

Fonte: Autor.

Legenda: (a) austenita (cinza clara) e fase intermetalica (branca). Ataque Beraha
modificado. (b) fases intermetalicas (escura) e matriz (sem ataque). Ataque
eletrolitico KOH.
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4.2 MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA.

A partir da andlise por EDS da amostra solubilizada a 1.120 °C por 96 horas,
conforme descrito no item 3.5.2, foram obtidas as composi¢des das fases ferrita e austenita
apresentadas na Tabela 7. Nota-se os maiores teores de Cr e Mo na ferrita ¢ de Ni na

austenita.

Tabela 7 — Composicao das fases, ferrita e austenita, ap6s solubilizagdo a 1.120 °C por 96
horas, obtidas via andlise de energia dispersiva (EDS).

(% em massa) Cr Ni Mo Mn Si Fe
Ferrita 25,3+0,1 3,96+0,08 4,6+0,1 1,68+0,08 0,51+0,03 Bal.
Austenita 22,1+0,2  6,3%0,1 2,9+0,1 1,76+0,08 0,45+0,04 Bal.

Fonte: Autor.

A Tabela 8 apresenta a composi¢cdo quimica obtida a partir da analise por EDS da
amostra envelhecida por 1.008 horas das fases sigma e austenita. Além disso, apresenta-se nas
Figuras 36 e 37 o espectro de EDS caracteristico de cada fase. Ressalta-se os maiores teores
de Cr e Mo presentes na fase na fase sigma, € o empobrecimento nestes dois elementos na
austenita, se comparadas as composi¢oes desta fase na condi¢do solubilizada (Tabela 7) e
envelhecida por 1.008 h (Tabela 8). Os teores de Ni, Mn e Si da austenita, no entanto,

praticamente permanecem inalterados.

Tabela 8 — Composicdo das fases, sigma e austenita, apos envelhecimento a 940 °C por
1.008 horas, obtidas via andlise de energia dispersiva (EDS).

(% em massa) Cr Ni Mo Mn Si Fe
Sigma 29,9+0,2  2,7+0,1 9,8+0,1 1,5£0,1  0,69+0,05 Bal.
Austenita 21,440,2 6,3+0,1 2,240,1 1,740,1  0,43+0,01 Bal.

Fonte: Autor.
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Figura 36 — Espectro de EDS da fase sigma na amostra envelhecida por 1008 horas a

940 °C.
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Fonte: Autor.

Figura 37 - Espectro de EDS da fase austenita na amostra envelhecida por 1008 horas a

940 °C.
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Fonte: Autor.
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4.3 CARACTERIZACAO QUANTITATIVA.

A partir da metodologia descrita no item 3.5.1 desta dissertagcdo, foi obtida a fracao
volumétrica das fases, ferrita e austenita, na amostra solubilizada, e os valores seguem
apresentados na Tabela 9. Nota-se que os valores obtidos por ambos os métodos nao
apresentam diferencas expressivas, desta maneira foi adotado como referéncia os valores
obtidos por estereologia quantitativa para posterior discussao dos resultados, o0 mesmo método

de quantificacdo utilizado para a medig@o de fase sigma.

Tabela 9 — Analise quantitativa da amostra solubilizada.

Ferrita (%vol.) Austenita (%vol.)
Ferritoscopio 45+2 55+2
Estereologia 44 + 2 56+2

Fonte: Autor.

A fragdo das fases ferrita, austenita e sigma presente nas amostras envelhecidas a
940 °C segue apresentada da Figura 38 a 40. Nota-se na quantificagdo das amostras
envelhecidas um aumento da fase sigma concomitante a diminuicdo da ferrita, conforme
observado nas micrografias apresentadas previamente (Figura 27 a Figura 35), indicando que
a formagdo desta fase intermetalica ocorre preferencialmente pelo consumo da fase a.
Observa-se que nao houve grandes diferencas na fracdo de sigma obtida em decorréncia dos
diferentes ataques quimicos realizados, Beraha modificado e KOH. Assim, foram adotados
como referéncia, para posterior comparacdo com os resultados obtidos por simulagdo
computacional, os valores obtidos via amostras atacada com reagente KOH. Na analise da
fragdo da austenita, nota-se uma tendéncia de aumento no inicio do envelhecimento,
manutengdo entre 12 e 24 horas seguido de novo aumento até 504 h, e considerando o desvio
padrao das medidas a fragdo de austenita ndo apresenta variacdoes até 1.008 horas de

envelhecimento.
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38 — Fracao volumétrica da fase ferrita em fungao do tempo de envelhecimento obtidas

via estereologia quantitativa das amostras apds ataque com reagente Beraha Modificado.
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Figura 40 — Fracdo volumétrica da fase austenita em fungdao do tempo de envelhecimento
obtido conforme (9, considerando a quantifica¢do da sigma obtida via amostras atacadas com
KOH e ferrita com Beraha Modificado.
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Fonte: Autor.

4.4 SIMULACAO DE EQUIL{BRIO VIA THERMOCALC®.

A partir das simulagdes de equilibrio realizadas no software ThermoCalc® e a base de
dados TCFES, descrito previamente no item 3.2 desta metodologia, foram gerados os dados
que serdo apresentados a seguir.

Para facilitar a visualizacdo dos dados de equilibrio obtidos a partir da fragio em
massa das fases em funcao da temperatura, previamente apresentada na Figura 22 (a) e (b), foi
gerada a Tabela 10 que apresenta as fracdes de equilibrio das fases ferrita e austenita na
temperatura de 1.120 °C e das fases ferrita, austenita e sigma na temperatura de 940 °C.
Observa-se na Tabela 10 que na temperatura onde foi realizado o tratamento térmico de
envelhecimento, 940 °C, a simulagao de equilibrio utilizando a composi¢ao quimica completa
prevé a formacdo de 0,7% de nitreto, diferente da simulagdo com a composi¢do quimica
reduzida que ndo preve a presenca desta fase. As diferencas presentes entre as simulagdes de

equilibrio serdo discutidas posteriormente no item 5.1 desta dissertagao.



Tabela 10 — Fragdes de equilibrio das fases austenita, ferrita e sigma.
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Temperatura e Ferrita Austenita Sigma Nitreto
composicgio utilizada para simulagio [%] [%] [%0] [%o]
1.120 °C
Fe - 22,07%Cr - 5,68%Ni - 3,20%Mo- 1,38%Mn - 50 50 - -
0,17%N - 0,017%C - 0,34%Si - 0,15%Cu - 0,13%V
1.120 °C
Fe - 22,07%Cr - 5,68%Ni - 3,20%Mo-0,17%N >4.9 43,1
940 °C
Fe - 22,07%Cr - 5,68%Ni - 3,20%Mo- 1,38%Mn - 27,9 65,1 6.3 0,7
0,17%N - 0,017%C - 0,34%Si - 0,15%Cu - 0,13%V
o
940 °C 8.2 77,6 14,2 .

Fe - 22,07%Cr - 5,68%Ni - 3,20%Mo-0,17%N

Fonte: Autor.

Legenda: Dados obtidos via simulagdo de equilibrio com o auxilio do software ThermoCalc® e

a base de dados TCFES.

Além das fragdes de equilibrio, foram determinadas também via simulacdo no

ThermoCalc® as composi¢des das fases nas temperaturas de 1.120 e 940 °C, os dados para

cada fase seguem apresentados da Tabela 11 a Tabela 14 . Na comparagdo das % em massa

dos elementos, em relagao ao uso da composigao completa ou reduzida na simulagao, a maior

diferenca observada foi de 1,7 pontos percentuais (Mo na fase sigma, Tabela 13), o que ndo

deve inviabilizar o uso da composi¢cdo quimica reduzida para simulagdo no software

DICTRA®.

Tabela 11 — Composi¢do de equilibrio para a fase austenita.

Austenita Cr Ni Mo Mn N C Si Cu V Fe
(% em massa)
1'.1%0 °C 20,23 7,02 253 1,57 030 0,03 031 0,18 0,12 Bal
Composi¢ao Completa
1.120 °C
Composicio Reduzida 20,44 792 2.44 - 0,33 - - - - Bal.
949 °C 19,15 6,99 227 1,58 0,13 0,02 035 0,19 0,03 Bal
Composi¢do Completa
940 °C 2005 647 201 - 022 - - - - Bl

Composi¢do Reduzida

Fonte: Autor.

Legenda: Calculo realizado no software ThermoCalc® com a base de dados TCFES8, nas

temperaturas de 1.120 °C e 940 °C.
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Tabela 12 - Composigao de equilibrio para a fase ferrita.

Ferrita Ccr Ni Mo Mn N C Si Cu V Fe

(% em massa)

1.120 °C

Composi¢do Completa

1.120 °C

Composi¢do Reduzida
940 °C
Composi¢do Completa

940 °C

Composi¢do Reduzida

23,93 433 387 1,12 0,04 0,006 0,37 0,12 0,14 Bal.

23,40 4,52 3,82 - 0,04 - - - - Bal.

25,48 348 3,53 1,07 0,01 0,004 039 0,09 0,05 Bal

24773 3,48 3,23 - 0,01 - - - - Bal.

Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via ThermoCalc® com a base de dados TCFES, nas temperaturas de 1.120 °C
e 940 °C.

Tabela 13 - Composic¢do de equilibrio para a fase sigma calculada via ThermoCalc® com a
base de dados TCFES, nas temperaturas de 1.120°C e 940 °C.

Sigma Cr Ni Mo Mn N C Si Cu V Fe
(% em massa)
9.490C 31,14 2,55 11,33 0,87 0 0 0,006 0 0,03 Bal.
Composi¢do Completa
940 °C

31,54 2,67 9,67 - 0 - - - - Bal.

Composi¢do Reduzida

Fonte: Autor.
Legenda: Célculo via ThermoCalc® com a base de dados TCFES, nas temperaturas de 1.120 °C
e 940 °C.

Tabela 14 - Composigdo de equilibrio para nitreto calculada via ThermoCalc® com a base de
dados TCFES, na temperatura de 940 °C. Na simulagdo com a fra¢do reduzida ndo ¢
observada a presenga de nitretos.

Nitreto Cr Ni Mo Mn N C Si Cu V Fe

(% em massa)

940 °C

Composigdo Completa

71,37 0,05 3,46 022 11,10 O 0 0 12,33 Bal

Fonte: Autor.
Legenda: Célculo via ThermoCalc® com a base de dados TCFES, nas temperaturas de 1.120 °C
e 940 °C.

4.5 SIMULACAO DA CINETICA DE FORMACAO DA FASE c VIA DICTRA®.

Os itens subsequentes apresentam os perfis de Cr, Mo Ni, ¢ N em fun¢do do
comprimento do modelo adotado para simulagiio no software DICTRA®, além da fracdo de
fase sigma formada e a fracao da ferrita remanescente em fungdo do tempo de simulagdo, para

cada modelo simulado e previamente descrito no item 3.6 desta dissertacao.
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4.5.1 Modelo 1 ((X-O'inativa)

Apos a simulacdo do Modelo 1 foi obtido a porcentagem volumétrica das fases ferrita
e sigma em funcdo do tempo de simulagdo, apresentadas nas Figuras 41 e 42,
respectivamente. O perfil da fase sigma mostra uma tendéncia de crescimento entre 100 e
1.000 horas de simulacao, contudo, se observado a escala nota-se que o aumento ¢ incipiente
frente a porcentagem volumétrica de ferrita observada na Figura 42.Figura 420 tempo
necessario para formagio da fase sigma observado para este modelo foi de de 0,25. 107
segundos, a largura inicial da mesma foi de 1 nm e no fim de 1.000 horas de simulagdo a fase
sigma apresentou a mesma largura de 1 nm, indicando que houve potencial para surgimento
da fase intermetalica, contudo, ndo houve potencial para crescimento. Por este motivo, nao
serdo apresentados os perfis de composi¢do de fase sigma, ja que a simulagdo pelo Modelo 1
ndo foi capaz de prever a cinética de formagao desta fase.

O modelo consumiu aproximadamente 50 minutos de processamento de um
computador com processador do tipo Intel(R) Core(TM) 17-4770 CPU @ 3.40 GHz 3.40
GHz, e 8 nucleos, apesar da simulagdo em DICTRA ocupar apenas um dos nucleos de

processamento, dada a arquitetura do software.

Figura 41 — Porcentagem volumétrica da fase sigma apds diferentes tempos de simulacdo a
940 °C.
2,32E-03

232E-03

231E-03

igma

231E-03

% vol. S

2,30E-03

2,30E-03

2’29E_03 I SRR Ly Loy Lty Ly SRR Ly
= 0,0001 0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

@D Tempo de simulacio [horas]

Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 1.
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Figura 42 - Porcentagem volumétrica da fase ferrita apos diferentes tempos de simulagdo a
940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 e MOB2, modelo 1.

4.5.2 Modelo 2 ('Y-O'inativa-(l)

Apd6s a simulacdo do modelo 2 (Figura 24) foi obtida a Figura 43, que apresenta a
posi¢do das interfaces ferrita/sigma e sigma/austenita em diferentes tempos de simulagdo. A
linha tracejada representa a interface ferrita/austenita no tempo t=0. Nota-se o aumento da
largura da fase sigma com a aumento do tempo de simulagdo, e observa-se que a interface o/c
avanga mais para esquerda do que a interface o/y para direita, indicando a formagao

preferencial da fase sigma pelo consumo da ferrita.
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Figura 43 — Posi¢do das interfaces em diferentes tempos de simulacdo.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 2.

Foram obtidos os perfis de composicdo em fun¢do do comprimento do modelo
simulado. A Figura 44 (a) apresenta o perfil de Cr para um tempo de simulagdo t=0, e numa
analise da esquerda para direita nota-se no primeiro patamar horizontal o perfil de composi¢ao
ao longo da fase ferrita, a linha vertical representa a interface a/y € por fim o segundo patamar
horizontal representa o perfil de Cr ao longo da austenita. A medida que a simulagdo
prossegue e a fase sigma inicia seu crescimento, nota-se a formagdo de duas novas

interfaces, a/c e 6/y, representadas pelas duas linhas verticais observadas na Figura 44 (b).
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Figura 44 - Perfil de cromo apos diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
32

30
g 28
“ [
=] I
=) L
S 26
[ L
@ L
) = .
C o4 Ferrita (o)
= e
}
S i ———— Interface a/y
22
I Austenita (y)
20 —_— — —
0 20 40 60 80 100
7 Comprimento do Modelo (um)
@D —0s
(a)
3 2 7j Ferrita Austenita
I Sigma (o gy o
. ama (o) ~
= I Interface o/c
w a t= 00
528 i 3600's Interface o/y
L \
8-426 .
- I
O I
2 . Ferita(a)
—_ 4 L errita (o
a 24 B
St
L L
m |-
22
I Austenita (y)
20 : a S — I e
44 44.5 45 45,5 46 46,5 47
T Comprimento do Modelo (pm)
@D —0s —600s —1800s —7200s 36000 s 86400 s 3600000
(b)

Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 2. Tempo em
segundos.
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Na avaliacdo do perfil de Cr em fun¢@o do comprimento do modelo, Figura 44, nota-se
que com base no perfil para curva t=0 a fase o avanga preferencialmente em direcao a o, uma
vez que a interface a/c se desloca para esquerda em distdncias maiores que a interface oy
para direita num mesmo tempo simulado.

O comportamento observado para o perfil de Mo, apresentado na Figura 45, ¢
semelhante ao observado para o Cr, um avanco maior da interface o/c a em direcdo a a,
contudo, nota-se um perfil de Mo mais acentuado na regido da interface a/c, evidenciando o
empobrecimento deste elemento na ferrita, na regido da interface, causado em decorréncia da
formacgdo da fase sigma. A partir de 86.400 s, contudo, nota-se a inexisténcia de gradiente de

concentragdo na ferrita, mas seu empobrecimento com relagdo a composig¢ao inicial.

Figura 45 - Perfil de molibdénio ap6s diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 2. Tempo em
segundos.

Em relagdo ao perfil de Ni, Figura 46, nota-se um leve enriquecimento deste elemento
a medida que se aproxima da interface ferrita/sigma, confirmando novamente o crescimento
da fase sigma em fun¢do do consumo da ferrita, e o baixo teor de Ni da fase sigma.

Ja o perfil de N, Figura 47, mostra que a solubilidade deste elemento na fase sigma ¢
nula, uma vez que se observa uma linha horizontal no zero na regido desta fase. A partir de

600 segundos, a medida que se aproxima da interface ferrita/ austenita, nota-se um leve
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enriquecimento em N: como para este modelo a fase sigma foi considerada inativa, as fases
ferrita e austenita estavam em contato no inicio da simula¢do, o que permitiu o reequilibrio
das fases, de maneira que o enriquecimento em Ni e N observado pode estar relacionado a
tentativa de transformacao da ferrita em austenita, no qual foi impedido pela formagao da fase

sigma entre estas duas fases.

Figura 46 - Perfil de niquel apds diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Céalculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 2. Tempo em
segundos.
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Figura 47 - Perfil de nitrogénio apds diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Legenda: Cédlculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 2. Tempo em

segundos.
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As fragdes das fases sigma e ferrita seguem apresentadas nas Figuras 48 e 49,

respectivamente. A curva obtida para a fase sigma apresenta formato sigmoidal, como

esperado pela cinética de KIMA, e nota-se um aumento na porcentagem volumétrica desta

fase com o aumento do tempo de envelhecimento, e ressalta-se um aumento acentuado na

faixa de 1 e 100 horas de simulagdo. A maxima fracdo volumétrica de sigma obtida por este

modelo foi de 1,32% que foi atingida em aproximadamente 100 horas de simulag3o.
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Figura 48 — Porcentagem volumétrica da fase sigma apds diferentes tempos de simulagdo a
940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Céalculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 e MOB2, modelo 2.

Figura 49 - Porcentagem volumétrica da fase ferrita apds diferentes tempos de simulagdo a
940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 2.
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Em relacdo a ferrita nota-se comportamento oposto, queda na fracdo da ferrita em
funcdo do aumento do tempo de simulagdo. Observou-se uma queda na fracdo de ferrita de
46% (fragcdo de sigma para um tempo t=0 de simulacdo) para 44,73% (fracdo de ferrita para
1.000 horas de simulagdo).

O tempo de incubacdo para formagio da fase sigma por este modelo foi de 0, 25.107
segundos, semelhante ao modelo 1 e o tempo de simulagdo foi de aproximadamente 7 horas

em computador com a mesma capacidade computacional ja4 mencionada no modelo 1.

4.5.3 Modelo 3 (y-0-Cativa)

De maneira similar ao apresentado no Modelo 2, foi obtida a posi¢do da interface para
diferentes tempos de simulagdo, como apresentado na Figura 50. Nota-se aumento na largura
das fases austenita e sigma, a medida que o tempo de simulagdo aumenta, e em contrapartida
nota-se que a largura da fase o diminui. A linha tracejada indica a posi¢ao da interface a/y em

um tempo de simulacdo t=0.

Figura 50 — Posicao das interfaces para diferentes tempos de simulagdo.
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Fonte: Autor.
Legenda: Céalculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.
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Os perfis dos elementos em fun¢do do comprimento do modelo seguem apresentados
da Figura 51 a Figura 54. Contudo, no modelo 3, a primeira linha vertical da esquerda para a
direita representa a interface austenita/ferrita e a segunda linha vertical a interface
ferrita/sigma.

Para uma melhor visualizagdo do perfil de Cr em funcdo do comprimento do modelo,
estes resultados foram divididos em dois gréficos, o primeiro apresenta os perfis até 3.600 s (1
h), Figura 51(a), e o segundo até¢ 864.000 s (240 h), Figura 51 (b). Até 3.600 s, nota-se na
austenita uma tendéncia de aumento no teor de Cr a medida que se aproxima da interface
austenita/ferrita. J4 na fase ferrita, observam-se grandes oscilagdes no teor de Cr. Nas
proximidades da interface austenita/ferrita ¢ possivel notar uma queda no teor deste elemento,
provavelmente relacionado ao reequilibrio das fases ferrita e austenita, em seguida observa-se
um pico no teor de Cr com uma diminui¢do gradual até finalmente a regido da interface
ferrita/sigma, no qual o gradiente de composi¢ao nesta regido indica o empobrecimento deste
elemento em decorréncia da formacao da fase o. O perfil de Cr observado na ferrita mostra a
tendéncia de formagdo de uma regido composta por uma ferrita mais pobre em Cr em torno da
interface austenita/ferrita.

No segundo trecho, indicado na Figura 51 (b), nota-se um aumento na largura da
regido da austenita, uma vez que analisando a figura da esquerda para direita nota-se um
deslocamento da linha vertical que representa a interface austenita/ferrita para a direita. Além
disso, € possivel verificar que a regido que foi identificada no trecho anterior como ferrita
empobrecida em Cr se transformou em austenita. Com o aumento do tempo de simulagdo
observa-se diminui¢do da ferrita, tanto pelo crescimento da austenita (deslocamento da
primeira linha vertical para direita) quanto pelo crescimento da fase sigma (deslocamento da
segunda linha vertical para esquerda). Ressalta-se ainda que o equilibrio nas fases austenita e
sigma nao foi atingido, uma vez que se observa gradiente no teor de Cr nestas duas fases.

Em seguida, apresenta-se o perfil de Mo, Figura 52, no qual se nota comportamento
similar ao observado na analise do perfil de Cr: nos instantes iniciais de simulacao (até 3.600
segundos) nota-se um aumento no teor de Mo na austenita a medida que se aproxima da
interface austenita/ferrita e novamente a tendéncia de formagao de uma ferrita pobre em Mo,
que em tempos maiores de simulagdo se transforma em austenita. A presenca de um gradiente
de Mo nas fases austenita e sigma, no fim da simulag¢do, mostra que o equilibrio nestas duas

fases nao foi atingido, conforme observado anteriormente nos perfis de Cr.
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Figura 51 - Perfil de cromo apods diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 € MOB2, modelo 3. Tempo em
segundos.
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Figura 52 - Perfil de molibdénio apds diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3. Tempo em

segundos.

O perfil de Ni também foi divido em dois trechos para melhor visualiza¢do dos dados.
O primeiro trecho, apresentado na Figura 53 (a), compreende os perfis obtidos até 3600
segundos de simula¢do, e neste se nota na regido da interface austenita/ferrita um
enriquecimento em niquel provavelmente devido o reequilibrio destas fases. Além disso, os
perfis apresentados sugerem a presenca de uma ferrita enriquecida em Ni, que conforme visto
na revisdo da literatura pode se transformar em austenita secundaria (y2). Para tempos
superiores a 3600 segundos, Figura 53 (b) nota-se novamente um aumento consideravel no
comprimento da fase austenita, e além disso, o perfil de Ni indica que houve transformacgao de
parte da ferrita em austenita. Conforme observado na analise dos perfis de Cr e Mo, confirma-

se ainda que as fases austenita e sigma nao atingiram o equilibrio em 240 horas de simulagao.
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Figura 53 - Perfil de niquel ap6s diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3. Tempo em
segundos.
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Figura 54 - Perfil de nitrogénio apds diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3. Tempo em
segundos.

O perfil de N, apresentado na Figura 54, confirma o comportamento observado pelos
elementos Cr, Mo e Ni apresentados previamente. Para menores tempos de simulagao
observa-se o reequilibrio das fases ferrita e austenita, e a medida que o tempo de simulagdo
aumenta nota-se diminui¢do no comprimento da ferrita tanto pela transformagao desta fase em
austenita, tanto pelo consumo para formagdo da fase sigma. Observa-se ainda que a austenita
nao atingiu o equilibrio a 240 horas de simulacdo uma vez que hé gradiente de N neste tempo
de simulagdo. Ressalta-se ainda o pico apresentado entre 1.800 e 3.600 segundos por este
elemento, e a medida que o tempo de simulagdo aumenta esse pico diminui e o N difunde ao
longo da austenita formada a partir da ferrita.

Além dos perfis dos elementos quimicos, foram obtidas as fragdes das fases, sigma e
ferrita, em funcao do tempo de simulacdo, apresentadas na Figura 55 e Figura 56. A curva
obtida para a fase sigma apresenta formato sigmoidal, com aumento na porcentagem
volumétrica desta fase com o aumento do tempo de envelhecimento, notadamente na faixa de
10 e 100 horas de simulacao. A fracdo de fase sigma obtida em 240 horas de simulagdo foi de

7,89%. Ja fracdo volumétrica de ferrita em funcdo do tempo de simulagdao mostra queda na
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fragdo desta fase a medida que o tempo aumenta. Os dados no fim da simulagdo mostram que
o equilibrio ndo foi atingido, uma vez que ndo ¢ observado estabilizagdo na fragdo

volumétrica das fases no fim da simulagao.

Figura 55 - Porcentagem volumétrica da fase sigma apds diferentes tempos de simulacao.
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Fonte: Autor.
Legenda: Céalculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 e MOB2, modelo 3.

Figura 56 - Porcentagem volumétrica da fase ferrita apos diferentes tempos de simulagdo a
940 °C.
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Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.
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O tempo de simulagdo do modelo 3, em computador com a mesma configuragdo ja

mencionada, foi de aproximadamente 72 horas.

4.5.4 Modelo 3.1 (y-0-Cativa)

Conforme citado na se¢do de metodologia desta dissertacdo, a simulacdo do modelo 3
ndo evoluiu para tempos superiores a 240 horas, provavelmente devido a saturagdo de N na
austenita ¢ tentativa de formacdo de nitretos. Assim, foi realizada uma nova simulagdo do
modelo 3 com a adi¢do de manganés, denominada modelo 3.1, que permitiu o avango da
simulagdo até 1.000 horas de envelhecimento. Os dados apresentados a seguir referem-se os
resultados obtidos a partir da simulagdo do modelo 3.1.

De maneira similar aos modelos anteriores, foi obtida a posicdo da interface para
diferentes tempos de simulag¢do, como apresentado na Figura 57. Nota-se aumento na largura
das fases austenita e sigma, a medida que o tempo de simulacdo aumenta, e em contrapartida
nota-se que a largura da fase o diminui, comportamento similar aquele observado no

modelo 3.

Figura 57 - Posigao das interfaces para diferentes tempos de simulagao.
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Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.1.
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Os perfis dos elementos em fun¢do do comprimento do modelo seguem apresentados
da Figura 58 a 62. De maneira similar ao modelo 3, a primeira linha vertical da esquerda para
a direita representa a interface austenita/ferrita e a segunda linha vertical a interface
ferrita/sigma.

Nota-se nos perfis de composicdo o avanco da interface austenita/sigma para direita
paralelamente ao avango para esquerda da interface ferrita/sigma, resultando no crescimento
das fases austenita e sigma e diminuicdo da fase ferrita, conforme ja observado na
Figura 57. Além disso, ¢ possivel notar um gradiente de composicdo na regido da interface
austenita/ferrita decorrente do reequilibrio destas duas fases. A medida que o tempo de
simulagdo aumenta, ¢ a fase austenita cresce pelo consumo da ferrita, observa-se uma
atenuacdo no gradiente de composicdo. No fim da simulagdo (1.000 horas) o equilibrio nas
fases sigma e austenita ndo foi atingido, j4 que ainda sdo observadas oscilacdes na
composi¢ao quimica destas fases.

Além dos perfis dos elementos Cr, Mo, Ni e N, para o modelo 3.1 foi obtido o perfil
de Mn em funcdo do comprimento do modelo, Figura 62. O comportamento apresentado ¢
semelhante ao observado pelos elementos quimicos ja apresentados no modelo 3. Contudo,
destaca-se o severo gradiente deste elemento na ferrita até¢ 3.600 segundos (1 hora), atenuado

a partir de 14.400 segundos (4 horas).

Figura 58 — Perfil de cromo apo6s diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Célculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.1. Tempo
em segundos.
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Figura 59 - Perfil de molibdénio ap6s diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Célculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.1. Tempo
em segundos.

Figura 60 - Perfil de niquel apds diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Legenda: Célculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.1. Tempo
em segundos.
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Figura 61 - Perfil de nitrogénio ap6s diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Fonte: Autor.
Legenda: Célculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.1. Tempo
em segundos.

Figura 62 - Perfil de manganés ap6s diferentes tempos de envelhecimento a 940 °C.
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Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.1. Tempo
em segundos.
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As fragoes das fases, sigma e ferrita, em funcdo do tempo de simulacdo seguem
apresentadas nas Figura 63 e 64.

A curva obtida para a fase sigma apresenta formato sigmoidal, com aumento na
porcentagem volumétrica desta fase com o aumento do tempo de envelhecimento, e ressalta-
se ainda o aumento acentuado na faixa de 10 e 100 horas de simulagdo, de maneira similar aos
dados obtidos pela simulagdo do modelo 3. A fragdo de fase sigma obtida em 240 horas de
simuacao foi de 5,9%, ¢ em 1.000 horas 8,6%.

Ja fragdo volumétrica de ferrita em fungdo do tempo de simulagdo mostra queda na
fragdo desta fase a medida que o tempo aumenta, a fracdo de ferrita no fim da simulagdo foi
de 16,57%. Os dados no fim da simulagdo confirmam mais uma vez que o equilibrio ndo foi
atingido, uma vez que ndo ¢ observado estabilizacdo na fragdo volumétrica das fases no fim
da simulacgao.

O tempo de simulagdo do modelo 3.1 foi de aproximadamente 96 horas.

Figura 63 - Porcentagem volumétrica da fase sigma apos diferentes tempos de simulacdo a
940 °C.

10 ~

% vol. Sigma
AN

o
|

[
|

wn
\\\\\II\\|\\I\\\I\\|\\\I}\I\\\I\\I\\\I\\\\\\|\\\\\

0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

@D Tempo de simulacio [horas]

Fonte: Autor.
Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 ¢ MOB2, modelo 3.1.
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Figura 64 - Porcentagem volumétrica da fase ferrita apos diferentes tempos de simulagdo a
940 °C.

50 -

45 -

40 -
35 1

30 ~

% vol. Ferrita

25

20 ~

- 0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

Tempo de simulacio [horas]
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Legenda: Calculo via DICTRA® usando a base de dados TCFE8 e MOB2, modelo 3.1.
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5 DISCUSSAO

De posse dos resultados anteriormente apresentados, inicia-se a discussdo abordando
as simulacdes de equilibrio realizadas. Em seguida, ¢ discutida a formacdo da fase sigma a
940 °C e, finalmente a comparacdo entre os dados obtidos via simulagdo computacional no

DICTRA® e os obtidos experimentalmente.

5.1 SIMULACAO DE EQUIL{BRIO

Na metodologia da presente dissertagdo foram apresentadas na Figura 22 as fragdes
das fases em funcdo da temperatura, simuladas via softtware ThermoCalc® utilizando a base
de dados TCFES. Reapresenta-se na Figura 65 as simulagdes realizadas utilizando a
composi¢do completa do material, apresentada na Tabela 2, e a composicao reduzida, com os
elementos Fe-Cr-Ni-Mo-N, além de indicar as fragdes das fases, ferrita ¢ austenita, na amostra
solubilizada a 1.120 °C obtida por estereologia quantitativa de amostras atacadas com

reagente Beraha modificado.

Figura 65 — Simulagdo de equilibrio para o ago UNS S31803.
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Fonte: Autor.

Legenda: Simulagdo realizada no software ThermoCalc® utilizando a base de dados
TCFE8. Os dados na linha pontilhada representam a fragdo obtida com a
composi¢cdo completa do e a linha continua os dados obtidos via simulacdo
com a composi¢do reduzida. Indica-se as fragdes das fases austenita e ferrita
obtidas experimentalmente para amostra solubilizada.
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Nota-se na Figura 65 que a redug¢do dos elementos presentes na simulagdo de
equilibrio levou a uma alteragiio nas fragdes das fases previstas pelo software ThermoCalc®.
A simulacdao com a composicao completa prevé a presenca de pequenas fragdes de nitretos até
aproximadamente 1.100 °C, contudo Nilsson (1992) reporta que os nitretos do tipo CroN sdo
estaveis a temperaturas entre 700 e 900 °C, indicando que algum elemento pode estar
influenciando na formacdo dos nitretos. J4 a simula¢do de equilibrio com a composi¢ao
reduzida apresentou nitretos até a temperatura de aproximadamente 900 °C, o que esta de
acordo com Nilsson (1992). Observando a composi¢cdo quimica do nitreto presente na
temperatura de 940 °C, previamente apresentada na Tabela 14, nota-se a presencga de 12,33%
de vanadio, indicando que este elemento pode estar tornando-o estdvel a maiores
temperaturas, o que de fato ocorre, como ja apontado por Magnabosco (2001) e Santos
(2013).

Na analise da fragao prevista na temperatura de 1.120 °C, nota-se que para a simulago
com a composi¢do completa a previsdo ¢ de 50% a e 50% v, ja para simulacdo com a
composicdo reduzida espera-se 54,93% o e 45,07% vy, enquanto os valores obtidos
experimentalmente foram de 43,98% de ferrita e 56,02% de austenita. As diferengas de
fracdes volumétricas observadas para as simulagdes com as composicoes completas e
reduzidas s3o de no maximo 5 pontos percentuais, e os valores obtidos experimentalmente
apresentam diferengas significativas do esperado pelo ThermoCalc®, indicando que o
equilibrio pode nao ter sido atingido durante o tratamento térmico de 96 horas de
solubilizagao.

Os valores de intercepto médio observados, 46 um para ferrita e 54 um para austenita,
apresentados previamente na secdo de resultados, mostram que a razdo destas medidas
apresenta relagdo com a razao das fragcdes volumétricas obtidas.

Embora sejam notadas diferencas nas simulagdes de equilibrio em funcdo da
composi¢do quimica adotada, os dados aqui apresentados mostram viabilidade no uso dos
elementos Fe-Cr-Ni-Mo-N buscando a simplificacio da simulagdes no software DICTRA®,
uma vez que os a retirada dos elementos Si, Mn, Cu, V e C ndo afetou a tendéncia de
comportamento, conforme pode ser visto na Figura 65, mudando apenas a formacdo dos
nitretos hexagonais do tipo CroN. Ressalta-se ainda que a estratégia de uso da composi¢ao
quimica reduzida para simulagdes em DICTRA® ja foi reportado por outros autores como

Wessman e Pettersson (2015), Magnabosco (2015) e Xiong et al. (2010).
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5.2 FORMACAO DA FASE SIGMA A 940 °C.

Para o estudo da formagdo da fase sigma na temperatura de envelhecimento
empregada, foi elaborada a Figura 66 com a fracao das fases ferrita, austenita e sigma.

No trecho indicado como 1, nota-se um aumento na fragdo da austenita (de 55%,
amostra solubilizada, para 64,3%, amostra envelhecida por 2 horas), concomitante a
diminuicdo da ferrita (de 45%, amostra solubilizada, para 35%, amostra envelhecida por 2
horas), e ndo se observa formacgao de fragdes significativas da fase sigma, indicando que neste
trecho inicial, provavelmente, a transformagao principal que ocorre € o reequilibrio das fases
ferrita e austenita. Conforme observado previamente nas Tabelas 11 ¢ 12 as composi¢des de
equilibrio da ferrita e austenita a 940 °C diferem das obtidas a 1.120 °C, além das fragdes de
equilibrio que para 1.120 °C sdo 50% o 50% y e para 940 °C 28% o e 65% v, desta maneira
incialmente pode estar ocorrendo a redistribuicdo dos elementos entre as fases austenita e
ferrita e novo balango nas fragdes de fases presentes, para que o material entdo esteja na

condicdo favoravel para a formacao da fase sigma.

Figura 66 — Fracao volumétrica das fases em funcdo do tempo de envelhecimento a 940 °C.
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As micrografias obtidas nos tempos de envelhecimento indicados no trecho 1,
apresentadas na Figura 67, mostram que somente alguns nicleos da fase sigma se formam
antes de 2 horas de envelhecimento, indicando novamente que as oscilagdes nas fragdes das
fases, ferrita e austenita, estdo relacionadas ao reequilibrio destas fases ja que a fracdo de fase
sigma ¢ incipiente (0,56% = 0,16, para 2 horas de envelhecimento) frente as fragcdes das fases

ferrita e austenita.

Figura 67 — Envelhecimento por até 2 horas a 940 °C.
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No segundo trecho indicado na Figura 66 nota-se aumento na fracao de fase sigma (de
0,56%, amostras envelhecida por 2 horas, para 11,65%, amostra envelhecida por 120 horas),

paralelo a diminuigdo da ferrita e aumento na fragcdo de austenita, que pode estar relacionado a
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dois diferentes mecanismos. Num deles, a fase sigma pode estar se formando a partir da
ferrita e tornando essa fase pobre em Cr e Mo e rica em Ni, desta maneira a fase o pode se
transformar em v, levando ao aumento observado. Noutro, pode ocorrer a continuidade do
reequilibrio das fases ferrita e austenita observado no trecho anterior. Contudo, ¢ preciso
destacar a possibilidade de que ambos os mecanismos podem ocorrer simultaneamente,
mostrando a importancia de modelos de simulag@o permitirem a parti¢ao de elementos de liga
entre ferrita e austenita durante a formacao de fase sigma.

A evolucdo microestrutural neste trecho pode ser observada na Figura 68: observa-se
aumento consideravel da fase sigma pelo consumo preferencial da fase ferrita, e é possivel
observar a morfologia macica desta fase, provavelmente relacionada a baixa taxa de
nucleacdo e alta taxa de difusdo no extremo superior de temperaturas onde ¢ possivel a
formagao de fase sigma, fazendo com que poucos nucleos se formem e tenham facilitado

crescimento.

Figura 68 — Envelhecimento de 2 a 120 horas a 940 °C.
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No ultimo trecho indicado na Figura 66 nota-se estabiliza¢do na fragdo volumétrica da
fase sigma, aumento na fracdo de austenita e queda na fracdo de ferrita, ressaltando
inexisténcia de ferrita na amostra envelhecida a partir de 504 horas. Este comportamento
indica que a queda na fracao de ferrita observada provavelmente esta relacionada com a sua
transformagdo em austenita, mostrando mais uma vez a necessidade de particao de elementos
entre ferrita e austenita durante o envelhecimento a 940 °C. A evolu¢dao microestrutural para
este trecho segue apresentada na Figura 69, nota-se que praticamente toda a ferrita foi
consumida, ndo sendo possivel observar a presenca desta fase em 1.008 horas de

envelhecimento.

Figura 69 - Envelhecimento de 120 a 1.008 horas a 940 °C.

100 +
90 + .
80 £
70 £
60 4
50 |
a0 +
30 |

Fragao das fases [% vol.]

20 |

10 |

0+
100

| «—— oo
*

Tempo [h]

+ Austenita

Fonte: Autor.

As fragdes das fases sigma, ferrita e austenita no fim do envelhecimento (1.008 horas)
foram de, respectivamente, 12,68% =+ 1,15; 0%; 87,32% + 1,15, e segundo a simulacdo
realizada no ThermoCalc®, apresentada previamente na Tabela 10, os dados de equilibrio
mostram uma fracdo de 6,3% de sigma, 27,9% de ferrita e 65,1% de austenita para a

simulagcdo completa e 14,2% de sigma, 8,2% de ferrita e 77,6% de austenita para a simulacao
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com a composi¢ao reduzida. As fracdes volumétricas obtidas experimentalmente apresentam
valores superiores para as fracdes de sigma e austenita do que o previsto pela simula¢do no
ThermoCalc com a composi¢do quimica completa, ¢ auséncia de ferrita, indicando que

provavelmente o equilibrio termodindmico previsto pelo ThermoCalc® ainda ndo foi atingido.
5.3 SIMULACAO DA CINETICA DE FORMACAO DA FASE SIGMA.

Para verificar a capacidade de representacdo do comportamento experimental dos
modelos adotados para simulagio no DICTRA® foi realizada comparacdo dos resultados
obtidos experimentalmente com os previstos pela simulagdo, previamente apresentados na
secao de resultados desta dissertacdo. A discussdo ¢ realizada modelo por modelo para melhor

compreensdo dos dados expostos.

5.3.1. Modelo 1 ((X.-O'inativa)

Foi realizada na Figura 70 a comparacdo dos dados obtidos via simulagdo
computacional do modelo 1 com os observados experimentalmente. Nota-se que o modelo
falhou na descricao da cinética de formagao da fase sigma, apresentando praticamente 0% de
fase sigma mesmo apos 1.000 horas de simulagdo.

Figura 70 - Comparagao das fragdes volumétricas obtidas via simulagdo computacional no
DICTRA® com as obtidas experimental via estereologia quantitativa. Modelo 1.
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Embora a formacao da fase sigma ocorra preferencialmente pelo consumo da ferrita, a
falta de aderéncia dos dados experimentais com os simulados mostram a necessidade de
considerar a fase austenita no modelo, de maneira que o reequilibrio das fases a/y seja
permitido, e o sistema atinja condigdes termodinamicas para crescimento da fase sigma,
indicando que o modelo utilizado por Wessman e Pettersson (2015) nao ¢ o ideal para o

estudo da cinética de formagao de fase sigma em agos inoxidaveis duplex.

5.3.2. Modelo 2 (y-Ginativa-Q)

A Figura 71 mostra as fragdes volumétricas das fases ferrita e sigma obtidas
experimentalmente e via simulacdo computacional em um unico grafico.

Na andlise da fase sigma, Figura 71 (a) nota-se que os resultados obtidos pelo
modelo 2 apresentam aderéncia com os dados experimentais no inicio do envelhecimento,
precisamente até 2 horas, indicando que este modelo ¢ capaz de prever os instantes inicias de
formagdo desta fase. Vale ressaltar que a quantificacdo por estereologia quantitativa de
pequenas fracdes da fase sigma ¢ um procedimento experimental delicado, que muitas vezes
ndo apresenta valores precisos. Desta maneira, um modelo computacional que seja capaz de
prever os instantes iniciais de formagdo da fase sigma ¢ de grande importancia na avaliagdo
do efeito de pequenas fragdes desta fase nos comportamentos mecanico e eletroquimico dos
acos inoxidaveis duplex. A partir de 2 horas observa-se que o modelo falhou na descri¢ao do
aumento significativo da fase sigma até¢ 1.008 horas, a fragdo observada experimentalmente
para 1.008h ¢ de 12,7% enquanto o modelo 2 apresenta uma fragdo maxima de 1,32%
atingida em 100 horas de simulagao.

Embora o modelo 2 seja capaz de descrever a formagao da fase sigma até 2 horas de
envelhecimento, observando a fracdo volumétrica da ferrita, nota-se que os dados da
simulacdo apresentam valores superiores aos obtidos experimentalmente. Este comportamento
provavelmente estd relacionado a impossibilidade de reequilibrio das fases, austenita e ferrita,
pois, conforme esquema reapresentado na Figura 72, apds a nucleacdo da fase sigma fica
impedido o contato das fases a e y, ndo permitindo que o reequilibrio destas fases, proposto

na Figura 67, ocorra.
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Figura 71 — Comparacao das fragcdes volumétricas obtidas via simula¢do computacional no
DICTRA® com as obtidas experimental via estereologia quantitativa. Modelo 2.
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Figura 72 — Modelo 2 utilizado para simulacao da cinética de formagao da fase sigma no
software DICTRA®.
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Fonte: Autor

A limitacdo do modelo 2 em relagdo ao reequilibrio das fases, austenita e ferrita,
provavelmente apresenta relacdo com a falha na descri¢ao da evolugao microestrutural da fase
sigma a partir de 2 horas, e consequentemente na fracdo da ferrita, de maneira que a ferrita,
apos empobrecimento inicial em decorréncia da formacdo da fase o, ndo possui condigdes de
reequilibrar sua composi¢ao quimica para continuagao da formagao desta fase intermetalica,
ja que o contato entre a ferrita e austenita para difusdo de elementos como Cr e Mo esté
impedido.

Conforme observado na analise microestrutural, discutida no item 5.2, a fase sigma se
forma preferencialmente na interface o/y € nos contornos o/a,, com crescimento preferencial
pelo consumo da ferrita. Além disso, foi visto na Tabela 1 que a fase sigma € rica em Cr ¢
Mo, elementos alfagénicos, que possuem maior velocidade de difusdo na fase ferrita. Desta
maneira, espera-se na analise dos perfis de composicdo destes elementos, um maior consumo
na ferrita do que na austenita. O Modelo 2 foi capaz de prever qualitativamente o perfil de
empobrecimento destes elementos, conforme pode ser visto na Figura 73 que apresenta os
perfis de composi¢do no trecho de validade do modelo, até 2 horas de simulagdo. Observa-se
que a primeira linha vertical, que representa a interface ferrita/ sigma, cresce para esquerda
com o aumento do tempo de simula¢do, além disso, observa-se na escala que a primeira linha
vertical avanca mais para esquerda do que a segunda (que representa a interface
sigma/austenita) para direita, confirmando o crescimento preferencial da fase sigma pelo
consumo da ferrita.

Analisando as regides proximas as interfaces da fase sigma, nota-se para menores
tempos de envelhecimento um gradiente na composi¢do de Cr, mostrando o empobrecimento
causado nas regides adjacentes a formacdo da fase sigma. Além disso, se comparado o
gradiente presente na ferrita com o apresentado na austenita (quadro aumentado), nota-se que

embora o consumo preferencial seja da fase ferrita, o gradiente de composi¢do formado ¢
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mais acentuado na austenita. Este comportamento ¢ observado pois, conforme mencionado a
difusdo de Cr na ferrita ¢ mais facilitada do que na austenita: segundo Magnabosco (2009) a
energia de ativagdo para difusdo volumétrica de Cr da ferrita é cerca de 235 £15 kJ.mol ™! e na
austenita 278 £+ 10 kJ.mol!, desta maneira provavelmente o Cr difundiu mais rapidamente na

primeira fase atenuando este gradiente.

Figura 73 — Perfil de Cr em fungdo do comprimento do modelo obtido via simulagdo do
modelo 2 no software DICTRA®.
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Na analise do perfil de Mo, nota-se na Figura 74, comportamento semelhante ao perfil
de Cr, a fase sigma cresce preferencialmente pelo consumo da ferrita. Contudo, se observa-se
que o gradiente apresentado por este elemento na ferrita ¢ mais acentuado do que o gradiente
observado pelo elemento Cr. A energia de ativagdo para difusdo de Mo na ferrita ¢ 289 + 13
kJ.mol! (SANTOS e MAGNABOSCO, 2016) maior que a observada para a difusdo de Cr
(235 +15 kJ.mol!), e esta diferenga pode ter resultado em um maior gradiente na composigio
de Mo na interface ferrita/sigma se comparado com o gradiente apresentado pelo elemento Cr.
Vale ressaltar que o empobrecimento em Mo nas fases ferrita e austenita influenciam

negativamente na resisténcia a corrosdo do material, ja diminuida pelos gradientes de Cr.
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Figura 74 - Perfil de Mo em func¢do do comprimento do modelo obtido via simulagdo do
modelo 2 no software DICTRA®.
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Os perfis de Ni e N, apresentados na Figura 46 e 47confirmam o observado para os
elementos Cr e Mo, o avango preferencial da fase sigma pelo consumo da ferrita. Conforme
mencionado na sec¢do de resultados desta dissertacdo, foi observado nos perfis dos elementos
Ni e N um leve enriquecimento destes elementos a medida que se aproxima da interface
ferrita/sigma, este comportamento segue destacado na Figura 75.

O leve enriquecimento em Ni e N observado na ferrita provavelmente esta relacionado
ao reequilibrio das fases ferrita e austenita antes da presenca da fase sigma, de maneira que o
aumento de Ni e N na ferrita levaria a uma desestabilizagdo desta fase, ¢ resultaria na sua
transformagdo em austenita. Contudo, este mecanismo foi impedido devido a formacdo da
fase sigma entre a ferrita e austenita, impedindo o contato entre elas e consequentemente o
reequilibrio.

O aumento de N na interface ferrita/austenita (antes da formagdo da fase sigma)
também poderia resultar em condi¢des termodinamicas para formacgdo de nitretos de cromo

(Cr2N) na interface (SANTOS, 2013).
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Figura 75 — Destaque na regido da ferrita dos perfis de composicdo de Ni e N em fungdo do

comprimento do modelo.
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Embora o modelo 2 nao apresente boa aderéncia entre os resultados experimentais de
fragdo volumétrica das fases e simulados para longos tempos de envelhecimento, os perfis de
composi¢io descrevem qualitativamente o comportamento experimental observado. E
possivel verificar o empobrecimento mais extenso de Cr na ferrita ¢ o empobrecimento mais
localizado na austenita, justificando os ataques mais generalizados na ferrita e mais pontuais
na austenita observados em trabalhos anteriores desta autora e apresentados na Figura 21
desta dissertacao.

Foi realizada comparacdo das composicoes das fases no fim da simulagdo (1.000
horas) com as previstas pelo ThermoCalc® e obtidas via EDS da amostras envelhecida por
1.008 horas, apresentada na Tabela 15. Nota-se que apos 1.000 horas de simulagdo as
composi¢des obtidas pelo DICTRA® nio sdo as mesmas previstas pela simulagio de
equilibrio do ThermoCalc® e nem as obtidas experimentalmente. Os teores de Ni e N na fase
a, Cr, Mo e N na fase y e Ni na fase o, obtidos no modelo 2, sdo superiores ao esperado pela
simulacdo de equilibrio e observado experimentalmente. Provavelmente o impedimento de
contato das fases ferrita e austenita, gerado pela nucleacdo da fase sigma, impediu a
redistribuicdo destes elementos, e, portanto, impediu a obtencdo da composi¢do proxima ao

observado experimentalmente.



101

Tabela 15 — Composicio quimica das fases apos 1.000 horas de simulagdo no DICTRA® e
composi¢do quimica prevista pelo ThermoCalc®.

(% em massa) Cr Ni Mo N Fe

a - ThermoCalc 25,48 3,48 3,53 0,01 Bal.

o - DICTRA 23,64 435 3,68 0,04 Bal.

v - ThermoCalc 19,15 6,99 2,27 0,13 Bal.

Y- Experimental 5 4.5 6,340, 1 2.240.1 ] Bal.
1.008h

y- DICTRA 20,22 7.02 2.53 03 Bal.

o - ThermoCalc 31,14 2,55 11,33 0 Bal.

o - Experimental 544, 2.7+0.1 9.8+0,1 ] Bal.
1.008h

o - DICTRA 30,43 327 11,15 0 Bal.

Fonte: Autor.
Legenda: dados de simulagcdo de DICTRA referem-se ao modelo 2.

5.3.3. Modelo 3 (y-0-Gativa)

Apresenta-se na Figura 76 a fracdo das fases ferrita e sigma obtidas
experimentalmente e via a simulagdo computacional no DICTRA®.

Nota-se que o modelo apresenta 6tima aderéncia na descricdo da formagdo da fase
sigma, Figura 76 (a), até aproximadamente 24 horas de simulag¢do. A fracdo de fase sigma
presente em 1 hora de simulagdo ¢ de 0,6%, valor incipiente se comparado as fracdes das
fases ferrita e austenita, 32% e 67,4%, respectivamente, desta maneira a queda na fracao de
ferrita (de 46% para 32%), observada nos instantes inicias de simulagdo, provavelmente esta
relacionada a transformacao da ferrita, pobre em Cr e Mo e rica em N e Ni, em austenita,
levando a queda na fracdo volumétrica da primeira fase e aumento na fragcdo da segunda,
comportamento similar ao observado experimentalmente.

A evolugdo na fracdo volumétrica da ferrita obtida via simulacao, Figura 76 (b),
mostra uma queda mais acentuada do que a observada experimentalmente; em 240 horas de
simulagdo foi obtida uma fracdo de 3,84% de ferrita, valor similar ao obtido
experimentalmente (3,12%) e abaixo do esperado via simulacdo de equilibrio no

ThermoCalc® utilizando a composi¢do quimica reduzida, 8,2%.
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Figura 76 — Comparagao das fragdes volumétricas obtidas via simulagdo computacional no
DICTRA® com as obtidas experimental via estereologia quantitativa. Modelo 3.
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Os perfis de composi¢do até 3.600 segundos reapresentados na Figura 77 mostram
grandes oscilagdes nas composi¢cdes quimicas (regido indicada por um circulo), de maneira
que se observa um empobrecimento em Cr e Mo e enriquecimento em Ni e N, indicando que
o mecanismo de transformagdo principal nos instantes inicias de simulagdo ¢ o reequilibrio
termodinamico entre as fases ferrita e austenita, o que estd de acordo com o observado

experimentalmente e discutido no item 5.2 desta dissertacao.
Figura 77 — Perfil de composi¢ao em fun¢do do comprimento do modelo.
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Figura 77 - Perfil de composicao em fun¢do do comprimento do modelo.
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Figura 77 - Perfil de composi¢ao em fun¢ao do comprimento do modelo.
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Fonte: Autor.
Legenda: Dados obtidos via simulagdo computacional utilizando o software DICTRA® e a base
de dados MOB2. Modelo 3. (a) Cr. (b) Mo. (c¢) Ni. (d) N.

Para tempos mais longos de simulagdo, os perfis de composi¢do comprovam a
transformagdao da ferrita em austenita, e além disso se observa a ocorréncia de dois
mecanismos simultaneos: a formagdo da fase sigma a partir da ferrita e a continuidade do
reequilibrio das fases ferrita e austenita, hipdtese ndo descartada anteriormente na discussao
do comportamento experimental (item 5.2). Além disso, nota-se que no final da simulacao
existe um gradiente de composi¢ao nas fases austenita e sigma, indicando que o equilibrio do
sistema ndo foi atingido. Assim para este modelo ndo foi realizada comparagdo com a
composi¢io prevista pelo ThermoCalc®.

Embora os perfis de composi¢do obtidos a partir da simulacdo do modelo 3
representam a particdo de elementos entre as fases ferrita e austenita, e também descreve
melhor a cinética de formagdo da fase sigma, vale ressaltar que esse modelo ¢ incapaz de
descrever o severo gradiente de Cr na interface austenita/ sigma, e conforme visto na
discussdo do modelo 2, este gradiente pode influenciar na resisténcia a corrosdo do material.

A analise da fracao das fases em funcao do tempo de envelhecimento e dos perfis de

composi¢do previamente reapresentados nas Figura 76 e Figura 77, mostram que o consumo
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acentuado da ferrita esta fortemente relacionado a transformagao desta fase em austenita. Isto
pode ser melhor visto na analise da posi¢do de interface em diferentes tempos de simulagdo,
reapresentada na Figura 78. O perfil de N mostra um pico deste elemento entre 600 e 3.600
segundos, que diminui a medida que o tempo de simulagdo aumenta. Desta maneira, o
aumento significativo na area da austenita pode estar relacionado a necessidade de diluicdo de
N, uma vez que a formagdo de nitretos neste modelo ¢ impedido, e assim a diluicdo deste
elemento somente ¢ possivel pelo crescimento da regido da austenita, consumindo a ferrita
presente e explicando a cinética mais acentuada de consumo de ferrita quando comparada

com os resultados experimentais, apresentada na Figura 76(b).

Figura 78 — Posicao da interface em fungao do tempo de simulagio obtido via DICTRA.
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Fonte: Autor.

5.3.4. Influéncia da adi¢cao de Mn na simula¢ao (modelo 3.1)

A simulacdo do modelo 3 para tempos a partir de 240 horas foi impedida pelo
software, com o sistema apresentando erro relacionado a tentativa de formacao de nitretos.
Desta maneira, foi realizada a simulacdo do modelo 3.1 com a adicdo de Mn buscando o
aumento da solubilidade do N na austenita. Assim, apresenta-se a seguir a comparacdo dos

modelos 3 e 3.1 visando verificar a influéncia da adi¢ao de Mn nas simulagoes.
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A Figura 79 apresenta a porcentagem de fase sigma em funcao do tempo de tratamento
para condicdo experimental, simulada a partir do modelo 3 e simulada a partir do modelo 3.1.
E possivel notar que a adi¢io de Mn retardou a formagdo de fase sigma, uma vez que se
observa claramente o deslocamento para direta da curva vermelha. J4 os dados de
porcentagem de ferrita em funcdo do tempo de tratamento, apresentados na Figura 80,
mostram que a adi¢do de Mn melhorou a representacdo do comportamento experimental até
12 horas de simulagdo, contudo o modelo falha na queda acentuada observada
experimentalmente entre 12 e 120 horas, e apresenta uma fra¢do de 16% em 1.000 horas de

simulagdo contra 0% observado experimentalmente no mesmo tempo.

Figura 79 - Porcentagem volumétrica da fase sigma em func¢do do tempo de envelhecimento
obtidos experimentalmente ¢ apos simulagdao dos modelos 3 e 3.1.
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Figura 80 — Porcentagem volumétrica da fase ferrita em fun¢do do tempo de envelhecimento
obtidos experimentalmente e ap6s simulagdo dos modelos 3 e 3.1.
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Segundo dados reportados por Gavriljuk e Berns (1999) e Merello et. Al (2003) a
presenga de elementos como Cr e Mn aumentam a solubilidade do nitrogénio na austenita,
desta maneira, a atividade deste elemento diminui fazendo com que ele diminuia a tendéncia
de formagdo de nitretos e no caso dos modelos simulados, diminua a necessidade de
crescimento da austenita para diluicdo do N ali presente. Contudo, as micrografias da Figura
27 a 35 mostram a presenga de nitretos, provavelmente do tipo Cr2N, como simulado por
ThermoCalc e discutido por outros autores (LO et al., 2009; SANTOS, 2013;). Assim,
avangos nestas areas de pesquisa devem prever a simulacdo de modelos que permitam a
formagdo ndo s6 de sigma, mas também de nitretos, durante o envelhecimento isotérmico a
940 °C, numa demonstracao de que também a parti¢ao de N e a formag¢ao de nitretos afetam a
formacgao de fase sigma.

As influéncias observadas nas fracdes de ferrita e sigma podem estar relacionadas a
necessidade de difusdo do Mn para que as transformacdes de fase ocorram, de maneira que a
difusdo deste elemento pode ter resultado no retardo de formacao da fase sigma observado na

Figura 79.
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Por fim, apresenta-se na Tabela 16 a comparacdo da composi¢do quimica das fases

obtidas experimentalmente e via simula¢do dos modelos 3 e 3.1. Nota-se que se considerado o

desvio padrao das medidas, os dados obtidos a partir da simulagao do modelo 3.1 encontram-

se coerentes com os observados experimentalmente, mas ressalta-se que o modelo 3.1 nao

atingiu o equilibrio termodinamico em 1.000 horas de simulagdo, ja que ndo foi visto a

estabilizagdo da fracdo volumétrica das fases no fim do tempo de simulagao.

Tabela 16 — Comparag¢do da composi¢do das fases, austenita, ferrita e sigma, obtidas no fim

da simulacao dos modelos 3 e 3.1.

(% em massa) Cr Ni Mo N Fe
o - ThermoCalc 25,48 3,48 3,53 0,01 Bal.
o - DICTRA

- DICIRA 24,98 3,11 3,15 0,01 Bal.
o - DICTRA 25,99 3,11 2.88 0,01 Bal.
Modelo 3 — 240h

o - DICTRA 24,36 3,85 3,75 0,01 Bal.
Modelo 3.1 — 240h

v - ThermoCalc 19,15 6,99 227 0.13 Bal.
v - Experimental i + + -

- 21,4402 6.340,1 2.2+0.1 Bal.
Y- DICTRA 20,20 6.75 2.34 0.23 Bal.
Modelo 3.1 — 1000h

vy - DICTRA 20,59 7,43 2,32 0,19 Bal.
Modelo 3 — 240h

v - DICTRA

v DICIRA 20,69 6.54 2.52 0.30 Bal.
o - ThermoCalc 31,14 2,55 11,33 0 Bal.
o - Experimental n + + -

o- L 29.9+0,2 2.7+0.1 9,8+0,1 Bal.
o - DICTRA

o DICIRA o 30,74 272 10.46 0 Bal.
o - DICTRA

o-DICIRA 31,86 4,00 9.73 0 Bal.
G - DICTRA 30,58 291 10,78 0 Bal.

Modelo 3.1 —240h

Fonte: Autor.
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5.4 RESUMO DOS COMPORTAMENTOS OBSERVADOS E COMPARACAO DOS
RESULTADOS OBTIDOS PELOS MODELOS SIMULADOS.

A Figura 81 apresenta a comparacdo da fracdo volumétrica de fase sigma obtida
experimentalmente, com os resultados obtidos pela simulacdo dos 4 modelos no software
DICTRA®. Os dados obtidos pela simulagio do modelo 1 mostraram que o esquema o-G
(inativa) ndo ¢ capaz de representar a cinética de formagao da fase sigma, uma vez que o
modelo ndo apresentou potencial de crescimento desta fase embora tenha permitido a
nucleagdo, conforme pode ser visto na Figura 81. A falha na descricdo provavelmente estd

relacionada a auséncia da fase austenita, impedindo a parti¢ao de elementos como Cr e Mo.

Figura 81 — Fracdo volumétrica da fase sigma em fun¢do do tempo de envelhecimento a
940 °C.

16

¢ Experimental
— - Modelo 1
—Modelo 2

= T

14 -

—
(==
N } T

% vol. Sigma

0,1 1 10 100 1000
Tempo [h]

Fonte: Autor.

Legenda: Comparagdo dos dados obtidos experimentalmente com os resultados oriundos da
simula¢do computacional dos 4 modelos em estudo. Base de dados termodinamica
TCFES e difusional MOB 2

A simulacdo computacional da cinética de formacdo da fase sigma pelo modelo 2
permitiu a descricdo da formagdo da fase sigma nos instantes iniciais, contudo falha na
descricdo da evolucao microestrutural a partir de 2 horas de simulagdo. A maxima fra¢ao da

fase sigma encontrada por este modelo foi de 1,32% atingida em 100 horas. A falha na
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descri¢do do comportamento experimental a partir de 2 horas ¢ atribuida, mais uma vez, ao
impedimento do reequilibrio das fases ferrita e austenita, o que ndo permite a redistribuicao
dos elementos quimicos para continua¢do do crescimento da fase sigma. Contudo, os perfis de
composi¢ao apresentados por este modelo descrevem qualitativamente o comportamento
experimental esperado, mostrando os gradientes de Cr mais suaves e largos na ferrita e mais
acentuado na austenita, permitindo a correlagdo com o comportamento eletroquimico deste
material observado em trabalhos anteriores desta autora (Morais, 2014).

O Modelo 3 apresentou 6tima aderéncia entre os resultados experimentais e simulados
até 24 horas de simulagdo, conforme observado na Figura 81. A fragdo de fase sigma obtida
em 240 horas de simulacdo foi de 7,93% mostrando que esse modelo permitiu o crescimento
da fase intermetalica. Os perfis de composi¢ao obtidos mostraram que nos instantes iniciais de
simulagdo o principal mecanismo ¢ o reequilibrio das fases ferrita e austenita, como
observado nos resultados experimentais, € que este mecanismo continua em tempos maiores
paralelamente a formacao da fase sigma, ajudando no entendimento da particao dos elementos
de liga entre as fases durante envelhecimento, e sua influéncia nas transformagdes de fase.
Contudo, este modelo ¢ incapaz de descrever o intenso gradiente na interface sigma/austenita
causado em decorréncia da formagdo da fase intermetélica. O equilibrio do sistema nao foi
atingido em 240 horas, e o software nao foi capaz de prosseguir com a simulagao para tempos
maiores devido a tentativa de formacao de nitretos.

O modelo 3.1 foi simulado com o objetivo de aumentar a solubilidade de N na
austenita. Os dados obtidos mostraram que a adi¢cdo de Mn retardou a cinética de formagao da
fase sigma e diminui a fragdo de austenita formada a partir da ferrita, sem contudo trazer
melhores definigdes na cinética de formagao da fase sigma. Além disso, a partir da simulagao
do modelo 3.1 foi possivel verificar a viabilidade na descri¢ao da cinética de formagao da fase
sigma com modelos simples que consideram somente os elementos Fe, Cr, Mo, Ni e N, ja que
adicdo de Mn afetou negativamente a aderéncia entre os resultados experimentais e
simulados.

Finalmente, a partir dos dados reportados foi possivel verificar a importdncia do
modelo 2 no estudo da relacdo dos gradientes de composicao, gerados em fun¢do da formacgao
da fase sigma, no comportamento eletroquimico, tanto da austenita quanto da ferrita. Ja o
modelo 3 apresentou bons resultados para estudos envolvendo transformagdes em tempos
mais longos, descrevendo o reequilibrio entre as fases ferrita e austenita e mostrando a
particdo dos elementos devido esta transformacdo, que pode afetar por exemplo, o

comportamento mecanico do material (BADJI; BRAHIM; KHERROUBA; BRACOIX,
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2014). Vale ressaltar que ambos modelos precisam de melhores desenvolvimentos, a fm de
aumentar a aderéncia entre os resultados experimentais e simulados. Contudo, os resultados
aqui apresentados mostram a viabilidade do uso de simulacdo computacional para a previsao

do comportamento de acos duplex no envelhecimento isotérmico.
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6 CONCLUSOES

O presente trabalho realizou o estudo da cinética de formagao da fase sigma a 940 °C

por modelos computacionais simulados nos softwares DICTRA®, base dados MOB2 e

ThermoCalc®, base de dados TCFES, e foram realizados ensaios experimentais visando a

validagdo dos modelos estudados. As principais conclusdes encontradas seguem apresentadas

nos itens abaixo:

a)

b)

d)

As micrografias das amostras envelhecidas mostraram que a fase sigma se
forma inicialmente nos contornos ferrita/ferrita e na interface ferrita/austenita,

com crescimento preferencial pelo consumo da fase a.

A fracdo volumétrica das fases em fungdo da temperatura mostrou que até 2
horas de envelhecimento a transformagdo principal ¢ o reequilibrio das

fases oL e .

O modelo o—oc(inativa), ou Modelo 1, ndo foi capaz de representar a cinética de
formacao da fase sigma. Houve nucleagdo da fase intermetélica, mas ndo houve
potencial de crescimento da fase sigma, provavelmente devido a auséncia da

fase austenita, ndo sendo possivel a redistribuicao de elementos como Cr e Mo.

O modelo a-c(inativa)-y, ou Modelo 2, ¢ capaz de descrever os instantes
iniciais de formagdo da fase sigma. Até 2 horas de envelhecimento € observada
aderéncia dos dados simulados com os experimentais. Contudo, a partir deste
tempo, o impedimento de reequilibrio das fases, austenita e ferrita, pode ndo ter
permitido a continuagdo do crescimento da fase sigma, fazendo com que o
modelo preveja fragdes significativamente menores que as obtidas

experimentalmente.

Os perfis de Cr, Mo, Ni e N obtidos pela simulagdo do modelo a-c(inativa)-y
(Modelo 2) representaram qualitativamente o comportamento experimental,
mostrando o empobrecimento dos elementos Cr € Mo nas regides adjacentes a

formacgao da fase sigmaO modelo y—a—c(ativa), ou Modelo 3, apresentou boa



g)

h)
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aderéncia na previsdo da evolugdo da fragdo de fase sigma até 24 horas de
simulagdo. A fracdo volumétrica de sigma apresentou valor abaixo do obtido
experimentalmente, provavelmente porque o equilibrio do sistema nao foi
atingido nos tempos simulados nem nos tempos de envelhecimento explorados

experimentalmente.

Os perfis de Cr, Ni, Mo e N obtidos pelo modelo y—a—c(ativa) (Modelo 3)
mostraram que nos intantes iniciais de simulagdo o principal mecanismo ¢ o
reequilibrio das fases austenita e ferrita, confirmando as observagdes
experimentais, e para tempos maiores de simulacdo foi observada a
continuidade deste mecanismo paralelamente ao consumo da ferrita para a
formagao da fase sigma, também em aderéncia as observacdes experimentais.
Contudo, este modelo ndo permite o estudo do intenso gradiente de Cr na
interface sigma/austenita, visto nos dados obtidos a partir da simulagdao do

modelo 2.

A adicdo de Mn (modelo 3.1) retardou a cinética de formagdo da fase sigma,
necessitando de mais tempo para formar a mesma fracdo observada

experimentalmente e pela simula¢dao do modelo 3.

O modelo 2 representou melhor os gradientes de composi¢do presente na
interface o/c e y/c em decorréncia da formagdo da fase sigma, permitindo a
correlacdo com o comportamento eletroquimico das fases austenita e ferrita. Ja
o modelo 3 apresenta boa representacdo da fracao volumétrica da fase sigma,

mas nao € capaz de descrever os gradientes na interface y/G.

Para a descricao da formacao de fase sigma em AID, os modelos de cinética da
transformagdo de fases devem permitir o equilibrio entre as fases ferrita e
austenita, pois a particdo destes elementos entre as fases originais gera as
diferencas de potencial termodinamico necessarias para nucleagdo e crescimento

desta fase.
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SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS
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a) Simulagdo do modelo 3 com a composi¢ao quimica completa a fim de verificar

b)

a influéncia na cinética de formagao da fase sigma.

Simulacao de modelo CroN-y—a—c permitindo a presenga de nitretos e

verificar a influéncia na cinética de formacao da fase sigma.

Simulagdo de modelo y—a—oc—y—a buscando obter boa descri¢do ndo s6 da
fracdo de sigma como dos gradientes de composi¢do quimica na interface

sigma/austenita.
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APENDICE A — ARQUIVO DE REGISTRO DE COMANDOS UTILIZADO NO
SOFTWARE DICTRA® PARA SIMULACAO DO MODELO o0-6 mativa OU
MODELO 1.
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Modelo 1_(X,-O'inativa
Apresenta-se em negrito o que foi digitado no software, os comentarios antecedidos por @@

foram adicionados a fim de esclarecer as etapas de simulagao.

Thermo-Calc / DICTRA

Only for use at 10213: Centro Universitario da FEI, Dept. de Metallurgia e Materials is Local
contact Prof. Rodrigo Magnabosco Inst-100828

SYS: @@ O commando log file foi utilizado para criacio da uma Macro (DCM) que
salva o comando de texto utilizado na simulacao.

SYS: set-log-file

SYS: LOGFILE GENERATED ON PC/WINDOWS NT DATE 2016- 5-31

SYS: Modell_LM_lin400

SYS: go da

THERMODYNAMIC DATABASE module

Current database: Steels/Fe-Alloys v8.0

VA DEFINED
L12 FCC B2 BCC B2 VACANCY
HIGH SIGMA DICTRA_FCC_Al REJECTED

TDB_TCFE8:@@ Definicio dos elementos a serem utilizados na simulagio, e
posteriomente as fases que estario presentes no modelo.

TDB_TCFES: def_sys fe cr ni mo n

FE CR NI

MO N DEFINED

TDB TCFES: rej ph *

GAS:G LIQUID:L BCC_A2
FCC_Al HCP_A3 CEMENTITE
MC_ETA MC_SHP Al KAPPA
KAPPA Z PHASE FE4N_LPI
FECN_CHI PI SIGMA

MU _PHASE P PHASE R_PHASE
CHI A12 LAVES PHASE Cl14  CR3SI
NBNI3 NI3TI CRZN17

NIZN TP2 BETALI GAMMA

ALSFE4 REJECTED



TDB TCFES: rest ph bee sigma

BCC A2 SIGMA
RESTORED

TDB TCFES: get
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TDB TCFES: :@@ Adicao da base de dados de mobilidade e definicio do sistema de

maneira similar a definicio na base termodinamica.
TDB TCFES: app Mob2
Current database: Alloys Mobility v2.4
VA DEFINED
GAS:G REJECTED
APP: def sys fe cr ni mo n

FE CR NI

MO N DEFINED

APP: rej ph *

BCC A2 CEMENTITE FCC_Al

FE4N HCP_A3 LAVES PHASE

LIQUID:L MC _ETA MU PHASE

P PHASE R _PHASE SIGMA
REJECTED

APP: rest ph bce sigma
BCC A2 SIGMA
RESTORED
APP: get
'Estimated from data presented in Landholt-Bornstein, Volume
26, ed. H. Mehrer, springer (1990); Impurity diffusion of Ni in bcc Mo.'
-OK-

APP:@@ Mudanca para o moduto DICTRA-monitor para definicio do modelo

geométrico; posicionamento, dimensiao e composicio das fases; temperaturae tempo de

simulacio;

APP: go d-m

NO TIME STEP DEFINED

*** ENTERING SIGMA AS A DIFFUSION NONE PHASE
DIC> set-cond global T 0 1213; * N
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DIC> enter-region ferrita

DIC> @@ A fase ferrita tera uma dimensdo de 46e-6 metros dividos em 400
incrementos.

DIC> enter-grid ferrita 46e-6 lin 400

DIC> enter-phase act ferrita matrix bee

DIC> @@ Definicao da fase sigma, considerada inativa pois, para um tempo de 0 s a
mesma nio esta presente no modelo.

DIC> enter-phase inact

ATTACH TO REGION NAMED /FERRITA/: ferrita

ATTACHED TO THE RIGHT OF FERR /YES/: yes

PHASE NAME: /NONE/: sigma

DEPENDENT COMPONENT ? /NV/: fe

REQUIRED DRIVING FORCE FOR PRECIPITATION: /1E-05/: 1E-05

DIC> @@ Os elementos quimicos variam linearmente dentro da fase.

DIC> enter-comp ferrita

PHASE NAME: /BCC_A2/: BCC_A2

DEPENDENT COMPONENT ? /NI/: fe

COMPOSITION TYPE /MOLE_FRACTION/: w-p

PROFILE FOR /CR/: er lin 23.93 23.93

PROFILE FOR /MO/: mo lin 3.87 3.87

PROFILE FOR /N/: n lin 0.04 0.04

PROFILE FOR /NV/: ni lin 4.33 4.33

DIC>@@ Geometria linear.

DIC> enter-geo 0

DIC>@@ Definicao do intervalo em que os dados devem ser salvos. Este intervalo deve
ser definido pois, caso seja mantido o padriao do software sera salvo todos os tempos o
que levara a um grande niimero de dados a ser armazenado e resultara em problemas
na geracdo dos resultados. Para esta simulacio sera usado um intervalo (save
workspace) de 600.

DIC> set-sim-cond

NSOI1A PRINT CONTROL : /0/: 0

FLUX CORRECTION FACTOR :/1/: 1

NUMBER OF DELTA TIMESTEPS IN CALLING MULDIF: /2/: 2

CHECK INTERFACE POSITION /NO/: NO



VARY POTENTIALS OR ACTIVITIES : /ACTIVITIES/: ACTIVITIES
ALLOW AUTOMATIC SWITCHING OF VARYING ELEMENT : /YES/: YES
SAVE WORKSPACE ON FILE (YES,NO,0-999) /YES/: 600

DEGREE OF IMPLICITY WHEN INTEGRATING PDEs (0 -> 0.5 ->1):/.5/: .5
MAX TIMESTEP CHANGE PER TIMESTEP : /2/: 2

USE FORCED STARTING VALUES IN EQUILIBRIUM CALCULATION /NO/: NO
ALWAYS CALCULATE STIFFNES MATRIX IN MULDIF /YES/: YES
CALCULATE RESIDUAL FOR DEPENDENT COMPONENT /NO/: NO
DIC>@@ Tempo de simulag¢io 1000 horas (3600000 segundos)

DIC> set-sim-time

END TIME FOR INTEGRATION /.1/: 3600000

AUTOMATIC TIMESTEP CONTROL /YES/: YES

MAX TIMESTEP DURING INTEGRATION /360000/: 360000

INITIAL TIMESTEP : /1E-07/: 1E-07

SMALLEST ACCEPTABLE TIMESTEP : /1E-07/: 1E-07

DIC>

DIC> set-inter

—-OK---
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APENDICE B - ARQUIVO DE REGISTRO DE COMANDOS UTILIZADO NO
SOFTWARE DICTRA® PARA SIMULACAO DO MODELO o—-cativa-y OU
MODELO 2.
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Modelo 2_o-Ginativa~y
Apresenta-se em negrito o que foi digitado no software, os comentérios antecedidos

por @@ foram adicionados a fim de esclarecer as etapas de simulagao.

Thermo-Calc / DICTRA

Only for use at 10213: Centro Universitario da FEI, Dept. de Metallurgia e Materials is Local
contact Prof. Rodrigo Magnabosco Inst-100828

SYS: @@ O commando log file foi utilizado para criacio da uma Macro (DCM) que
salva o comando de texto utilizado na simulacao.

SYS: set-log-file

SYS: LOGFILE GENERATED ON PC/WINDOWS NT DATE 2016- 5-31

SYS: Modell_LM_lin400

SYS: go da

THERMODYNAMIC DATABASE module

Current database: Steels/Fe-Alloys v8.0

VA DEFINED
L12 FCC B2 BCC B2 VACANCY
HIGH SIGMA DICTRA_FCC_Al REJECTED

TDB_TCFE8:@@ Definicio dos elementos a serem utilizados na simulagio, e
posteriomente as fases que estario presentes no modelo.

TDB_TCFES: def_sys fe cr ni mo n

FE CR NI

MO N DEFINED

TDB TCFES: rej ph *

GAS:G LIQUID:L BCC_A2
FCC_Al HCP_A3 CEMENTITE
MC_ETA MC_SHP Al KAPPA
KAPPA Z PHASE FE4N_LPI
FECN_CHI PI SIGMA

MU _PHASE P PHASE R_PHASE
CHI A12 LAVES PHASE C14  CR3SI
NBNI3 NI3TI CRZN17

NIZN_TP2 BETA1 GAMMA



ALSFE4 REJECTED

TDB TCFES: rest ph bec fee sigma

BCC_A2 FCC Al SIGMA
RESTORED

TDB TCFES: get
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TDB TCFES: :@@ Adicao da base de dados de mobilidade e definicio do sistema de

maneira similar a definicao na base termodinamica.
TDB_TCFES8: app Mob2
Current database: Alloys Mobility v2.4
VA DEFINED
GAS:G REJECTED
APP: def sys fe cr ni mo n

FE CR NI

MO N DEFINED

APP: rej ph *

BCC_A2 CEMENTITE FCC_Al

FE4N HCP_A3 LAVES PHASE

LIQUID:L MC _ETA MU PHASE

P PHASE R _PHASE SIGMA
REJECTED

APP: rest ph bcc fee sigma
BCC_A2 FCC_Al SIGMA
RESTORED
APP: get
'Estimated from data presented in Landholt-Bornstein, Volume
26, ed. H. Mehrer, springer (1990); Impurity diffusion of Ni in bcc Mo.'
-OK-

APP:@@ Mudanca para o moduto DICTRA-monitor para definicio do modelo

geométrico; posicionamento, dimensiao e composicio das fases; temperaturae tempo de

simulacio;

APP: go d-m

NO TIME STEP DEFINED

*#* ENTERING SIGMA AS A DIFFUSION NONE PHASE
DIC> set-cond global T 0 1213; * N
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DIC> enter-region ferrita

DIC> @@ A fase ferrita tera uma dimensdo de 46e-6 metros divididos em 400
incrementos.

DIC> enter-grid ferrita 46e-6 lin 400

DIC> enter-phase act ferrita matrix bee

DIC> enter-region austenita

ATTACH TO REGION NAMED /FERRITA/: FERRITA

ATTACHED TO THE RIGHT OF FERRITA /YES/: YES

DIC> enter-grid austenita S4e-6 lin 400

DIC> enter-phase act austenita matrix fcc

COMPOSITION SET /1/: 1

DIC> @@ Defini¢ao da fase sigma, considerada inativa pois, para um tempo de 0 s a
mesma nao esta presente no modelo.

DIC> enter-phase inact

ATTACH TO REGION NAMED /FERRITA/: ferrita

ATTACHED TO THE RIGHT OF FERR /YES/: yes

PHASE NAME: /NONE/: sigma

DEPENDENT COMPONENT ? /NVI/: fe

REQUIRED DRIVING FORCE FOR PRECIPITATION: /1E-05/: 1E-05
DIC> @@ Os elementos quimicos variam linearmente dentro da fase.
DIC> enter-comp ferrita

PHASE NAME: /BCC_A2/: BCC_A2

DEPENDENT COMPONENT ? /NVI/: fe

COMPOSITION TYPE /MOLE_FRACTION/: w-p

PROFILE FOR /CR/: er lin 23.93 23.93

PROFILE FOR /MO/: mo lin 3.87 3.87

PROFILE FOR /N/: n lin 0.04 0.04

PROFILE FOR /NV/: ni lin 4.33 4.33

DIC> enter-comp austenita

PHASE NAME: /FCC_Al/: FCC_A1

COMPOSITION SET /1/: 1

DEPENDENT COMPONENT ? /NV/: fe

COMPOSITION TYPE /MOLE_FRACTION/: w-p
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PROFILE FOR /CR/: er lin 20.23 20.23

PROFILE FOR /MO/: mo lin 2.53 2.53

PROFILE FOR /N/: n lin 0.3 0.3

PROFILE FOR /NV/: ni lin 7.02 7.02

DIC>@@ Geometria linear.

DIC> enter-geo 0

DIC>@@ Definicao do intervalo em que os dados devem ser salvos. Este intervalo deve
ser definido pois, caso seja mantido o padriao do software sera salvo todos os tempos o
que levara a um grande nimero de dados a ser armazenado e resultara em problemas
na geracao dos resultados. Para esta simulacido sera usado um intervalo (save
workspace) de 600.

DIC> set-sim-cond

NSO1A PRINT CONTROL : /0/: 0

FLUX CORRECTION FACTOR :/1/: 1

NUMBER OF DELTA TIMESTEPS IN CALLING MULDIF: /2/: 2

CHECK INTERFACE POSITION /NO/: NO

VARY POTENTIALS OR ACTIVITIES : /ACTIVITIES/: ACTIVITIES

ALLOW AUTOMATIC SWITCHING OF VARYING ELEMENT : /YES/: YES

SAVE WORKSPACE ON FILE (YES,NO,0-999) /YES/: 600

DEGREE OF IMPLICITY WHEN INTEGRATING PDEs (0 -> 0.5 -> 1):/.5/: .5

MAX TIMESTEP CHANGE PER TIMESTEP : /2/: 2

USE FORCED STARTING VALUES IN EQUILIBRIUM CALCULATION /NO/: NO
ALWAYS CALCULATE STIFFNES MATRIX IN MULDIF /YES/: YES

CALCULATE RESIDUAL FOR DEPENDENT COMPONENT /NO/: NO

DIC>@@ Tempo de simulag¢io 1000 horas (3600000 segundos)

DIC> set-sim-time

END TIME FOR INTEGRATION /.1/: 3600000

AUTOMATIC TIMESTEP CONTROL /YES/: YES

MAX TIMESTEP DURING INTEGRATION /360000/: 360000

INITIAL TIMESTEP : /1E-07/: 1E-07

SMALLEST ACCEPTABLE TIMESTEP : /1E-07/: 1E-07

DIC>

DIC> set-inter

—-OK---
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APENDICE C - ARQUIVO DE REGISTRO DE COMANDOS UTILIZADO NO
SOFTWARE DICTRA® PARA SIMULACAO DO MODELO 7y-0—cativa OU
MODELO 3.
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Modelo 3_y-a-Gativa
Apresenta-se em negrito o que foi digitado no software, os comentarios antecedidos por @@

foram adicionados a fim de esclarecer as etapas de simulagao.

Thermo-Calc / DICTRA
Only for use at 10213: Centro Universitario da FEI, Dept. de Metallurgia ¢ Materialsis
Local contact Prof. Rodrigo Magnabosco Inst-100828

SYS:macro

SYS: LOGFILE GENERATED ON PC/WINDOWS NT DATE 2016- 5-31
NO SUCH COMMAND, USE HELP

SYS: Model2_LM_lin400

NO SUCH COMMAND, USE HELP

SYS:

SYS: go da

THERMODYNAMIC DATABASE module

Current database: Steels/Fe-Alloys v8.0

VA DEFINED

L12 FCC B2 BCC B2 VACANCY
HIGH_SIGMA DICTRA_FCC_ A1l REJECTED
TDB_TCFES: def_sys fe cr ni mo n

FE CR NI

MO N DEFINED

TDB TCFES: rej ph *

GAS:G LIQUID:L BCC_A2
FCC_Al HCP_A3 CEMENTITE
MC ETA MC_SHP Al KAPPA
KAPPA Z PHASE FE4N _LPI
FECN_CHI PI SIGMA

MU PHASE P PHASE R_PHASE
CHI A12 LAVES PHASE Cl14 CR3SI
NBNI3 NI3TI CRZN17
NIZN_TP2 BETA1 GAMMA

ALSFE4 REJECTED



TDB TCFES: rest ph bec fee sigma

BCC A2 FCC Al
RESTORED

TDB_TCFES: get

REINITIATING GESS .....

ELEMENTS .....

SPECIES ......

PHASES .......

PARAMETERS ...

FUNCTIONS ....

-OK-

TDB_TCFES: app Mob2

SIGMA

Current database: Alloys Mobility v2.4

VA DEFINED
GAS:G REJECTED

APP: def_sys fe cr ni mo n

FE CR NI

MO N DEFINED

APP: rej ph *

BCC_A2 CEMENTITE

FE4N HCP_A3

LIQUID:L MC _ETA

P PHASE R_PHASE
REJECTED

APP: rest ph bcc fec sigma

BCC_A2 FCC _Al
RESTORED

APP: get

ELEMENTS .....

SPECIES ......

PHASES .......

PARAMETERS ...

FUNCTIONS ....

FCC Al
LAVES PHASE
MU _PHASE
SIGMA

SIGMA
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-OK-
APP: go d-m
NO TIME STEP DEFINED
*** ENTERING SIGMA AS A DIFFUSION NONE PHASE
DIC> set-cond global T 0 1213; * N
DIC> enter-region austenita
DIC> enter-grid austenita S4e-6 lin 400
DIC> enter-phase act austenita matrix fcc
COMPOSITION SET /1/: 1
DIC> enter-region ferrita
ATTACH TO REGION NAMED /AUSTENITA/: AUSTENITA
ATTACHED TO THE RIGHT OF AUSTENITA /YES/: YES
DIC> enter-grid ferrita 46e-6 lin 400
DIC> enter-phase act ferrita matrix becc
DIC> enter-region intermetalica
ATTACH TO REGION NAMED /FERRITA/: FERRITA
ATTACHED TO THE RIGHT OF FERRITA /YES/: YES
DIC> enter-grid intermetalica 0.1E-6 lin 400
DIC> enter-phase act intermetalica matrix sigma
DIC> enter-comp austenita
PHASE NAME: /FCC_Al/: FCC_A1
COMPOSITION SET /1/: 1
DEPENDENT COMPONENT ? /NVI/: fe
COMPOSITION TYPE /MOLE_FRACTION/: w-p
PROFILE FOR /CR/: er lin 20.23 20.23
PROFILE FOR /MO/: mo lin 2.53 2.53
PROFILE FOR /N/: n lin 0.3 0.3
PROFILE FOR /NV/: ni lin 7.02 7.02
DIC> enter-comp ferrita
PHASE NAME: /BCC_A2/: BCC_A2
DEPENDENT COMPONENT ? /NVI/: fe
COMPOSITION TYPE /MOLE_FRACTION/: w-p
PROFILE FOR /CR/: er lin 23.93 23.93
PROFILE FOR /MO/: mo lin 3.87 3.87



PROFILE FOR /N/: n lin 0.04 0.04

PROFILE FOR /NV/: ni lin 4.33 4.33

DIC> enter-comp intermetalica

PHASE NAME: /SIGMA/: SIGMA

DEPENDENT COMPONENT ? /NVI/: fe

COMPOSITION TYPE /MOLE_FRACTION/: w-p

PROFILE FOR /CR/: er lin 31.14 31.14

PROFILE FOR /MO/: mo lin 11.33 11.33

PROFILE FOR /NI/: ni lin 2.55 2.55

DIC> enter-geo 0

DIC> set-sim-cond

NSOIA PRINT CONTROL : /0/: 0

FLUX CORRECTION FACTOR : /1/: 1

NUMBER OF DELTA TIMESTEPS IN CALLING MULDIF: /2/: 2
CHECK INTERFACE POSITION /NO/: NO

VARY POTENTIALS OR ACTIVITIES : /ACTIVITIES/: ACTIVITIES
ALLOW AUTOMATIC SWITCHING OF VARYING ELEMENT : /YES/: YES
SAVE WORKSPACE ON FILE (YES,NO,0-999) /YES/: 950

DEGREE OF IMPLICITY WHEN INTEGRATING PDEs (0 -> 0.5 ->1):/.5/: .5
MAX TIMESTEP CHANGE PER TIMESTEP : /2/: 2

USE FORCED STARTING VALUES IN EQUILIBRIUM CALCULATION /NO/: NO
ALWAYS CALCULATE STIFFNES MATRIX IN MULDIF /YES/: YES
CALCULATE RESIDUAL FOR DEPENDENT COMPONENT /NO/: NO
DIC> set-sim-time

END TIME FOR INTEGRATION /.1/: 864000

AUTOMATIC TIMESTEP CONTROL /YES/: YES

MAX TIMESTEP DURING INTEGRATION /86400/: 86400

INITIAL TIMESTEP : /1E-07/: 1E-07

SMALLEST ACCEPTABLE TIMESTEP : /1E-07/: 1E-07

DIC>

DIC> set-inter

—-OK---
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