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Resumo

As propriedades dos agos inoxidaveis os tornaram indispensaveis em
diversas areas da engenharia. Estas propriedades estdo relacionadas com a
quantidade de ferrita delta e, portanto, o calculo desta quantidade ao final de
processos ideais de solidificagdo é importante para uma comparagdo com a
quantidade prevista pelos diagramas empiricos. Esta investigagédo pode ser feita
através da termodinamica computacional, que emprega os modelos da teoria
termodinamica de solu¢bées para determinar a estabilidade das fases através da
minimizagdo da energia livre de Gibbs. Um dos programas mais utilizados no campo
da termodinamica computacional € o THERMO-CALC®, que fornece diversas
ferramentas para analisar os aspectos de interagdo entre os elementos e entre as
fases presentes em um sistema. Foram feitas analises no sistema ternario Fe-Cr-Ni,
um dos sistemas chave para os agos inoxidaveis, através da termodinamica
computacional. Os resultados do calculo da fragédo de ferrita, obtidos através da
simulagdo de processos de solidificagdo em condigdes de equilibrio (Regra da
Alavanca) e néo-equilibrio (Regra de Scheil), mostraram coeréncia com a teoria de
redistribuicdo de soluto e com as quantidades de ferrita delta previstas pelos

diagramas de Schaeffler, DeLong e Siewert.



Abstract

The properties of the stainless steels have made them indispensable in
several areas of engineering. These properties are related to the quantity of delta
ferrite and, hence, the calculation of this quantity at the end of ideal solidification
processes is important to a comparison of the quantity expected in the empirical
diagrams. This research may be done through computational thermodynamic, which
employs the thermodynamics theory of solutions models in order to determine the
phases stability through the Gibbs free energy minimization. One of the most used
softwares in computational thermodynamic field is THERMO-CALC®, which provides
several tools to analyse the interaction aspects among elements and among phases
included in a system. The analyses of the Fe-Cr-Ni ternary system, one of the key
systems for stainless steels, were made through the computational thermodynamics.
The calculation results of the ferrite fraction, achieved through the solidification
processes simulation in equilibrium conditions (Lever's Rule) and in non-equilibrium
conditions (Scheil's Rule), have shown coherence solute redistribution theory and
with the quantities of delta ferrite expected in the Schaeffler, DelLong and Siewert

diagrams.
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1 Introducao

Os agos inoxidaveis sdo o objeto de estudo do presente trabalho. O
descobrimento destes materiais data do inicio do século XX[1] e as propriedades de
resisténcia a corrosdo e oxidagdo, dureza, resisténcia mecénica em baixas e altas
temperaturas, e soldabilidade tornaram estes materiais indispensaveis para diversas
aplicagdes industriais[2].

Existem diversos diagramas empiricos que ajudam a prever as fragbes das
fases solidas, principalmente a de ferrita delta, nos agos inoxidaveis em fungéo da
composicdo da liga[3,4]. Nestes diagramas existe a divisdo entre elementos
ferritizantes e austenitizantes, cujas colaboragdes sdo descritas atraves de
expressdes de cromo equivalente (Cr,) e niquel equivalente (Nip,). Estes
diagramas sdo obtidos empiricamente e tém grande utilidade pratica. No entanto,
através da termodinamica computacional, também é possivel obter a quantidade de
fases pelo menos em duas situagdes de solidificagdo: equilibrio e nao-equilibrio, isto
é, mistura completa nas fases sélidas (Regra das Alavancas) e sem a existéncia de
difusdo de soluto nas fases sélidas (Regra de Scheil-Gulliver), respectivamente.

A compreensdo sobre o comportamento da matéria, definida na sua forma
mais generalizada como uma substancia ou mistura de substancias, reside no
estudo da termodindmica[5]. Entender como os atomos de uma substancia
interagem com o meio que os envolve, sujeitos as condigbes impostas pelo
ambiente, & o objetivo do estudo desta area da ciéncia. Ao condicionar um sistema
termodinamico através do controle de variaveis facilmente mensuraveis, tal qual
temperatura e pressio, é possivel analisar o efeito do ambiente sobre o estado de
equilibrio do sistema, seja ele inicial ou final[5].

No entanto, para a compreenséao de fendmenos como o de solidificagéo de
ligas multicomponentes, o entendimento apenas dos estados inicial e final &
insuficiente. E necessario compreender outro aspecto do problema, os quais
compreendem as interagdes entre as espécies existentes dentro do sistema, que
através das fungdes termodinamicas, determinam as condigbes de estabilidade de

uma ou mais fases, assim como as transformagdes envolvidas na passagem de um



estado termodindmico para outro. A obtengdo destas fungdes pode ser feita com
base na teoria termodinamica das solugées.

Portanto, a analise da previsdo de fases apds a solidificagéo utilizando a
termodindmica computacional € um primeiro passo para se obter as fragdes de fases
através de ferramentas teéricas, minimizando a quantidade de experimentos praticos

a serem realizados.

1.1 Objetivo

O objetivo principal do trabalho é a previsdo da fragao de fases existentes nos
acgos inoxidaveis, especialmente a de ferrita delta, apds a solidificagao em condigbes
de equilibrio e nao-equilibrio e comparar com os resultados obtidos através dos

diagramas praticos disponiveis na literatura.



2 Reviséo Bibliografica

2.1 Modelos de Redistribui¢cdo de Soluto

2.1.1 Regra das Alavancas

A regra das alavancas € um modelo de redistribuicdo de soluto onde o tempo
de solidificagdo ou os coeficientes de difuséo sao suficientemente grandes para que
a fase liquida e as fases solidas tornem-se completamente homogéneas do ponto de
vista quimico[6]. Para definir uma equagdo que descreva a regra das alavancas &

necessario assumir algumas hipéteses|[7}:

a) equilibrio local na interface sélido-liquido;
b) crescimento plano;

c) mistura total nas fases liquida e sdlida;

d) coeficiente de partigdo de soluto constante;

e) sistema fechado e isotérmico, mas temperatura decrescente com o tempo.

A solidificagdo é uma transformagéo fisica que néo pode ocorrer caso 0
sistema apresente-se em equilibrio termodinamico[6]. O equacionamento desta
transformagéo depende do superresfriamento global e as hipoteses supracitadas

auxiliam na simplificagcédo do problema:

Onde T, é a temperaturas liquidus da liga, T, € a temperatura de fusado do
solvente, m; é a inclinagao da curva liquidus e C; é a concentragéo de soluto da fase
liquida na interface. O equacionamento para a temperatura solidus T € analogo e,

assumida as hipéteses acima, pode-se garantir que um sistema termodindmico



situado em um campo bifasico tera as concentragdes de soluto das fases sélida e
liquida, na interface, fixadas pelo diagrama de fases (Fig.1):

Cifi+ Gsfs = Co (2)

Ou ainda, utilizando o conceito de coeficiente de partigéo:

. _ KCo
Cs = a0 (3)

Onde C; e C; sdo as concentragdes de soluto das fases liquida e solida na
interface, f;, e fs séo as fragdes da fase liquida e solida, C, é a concentragéo inicial
de soluto da liga e K é o coeficiente de particdo. A possibilidade de obter as
concentragdes de soluto nas fases, e ndo somente na interface, reside na hipétese
de mistura completa. No entanto, essa igualdade (Cs = Cs5,C; = C,) sO € valida
durante o processo e nao é possivel obter o perfil de concentragéo de soluto na fase
solida apés a solidificagao (Fig.2).

A hipétese do coeficiente de particdo constante & simplificadora, mas néao é

essencial, ja que é possivel tratar o problema por métodos numericos.
‘o

Liquido
el

=

§ Tl
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Composigao —>

Figura 1 - Concentragées de soluto segundo a Regra das Alavancas[7].
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Figura 2 - Perfil de concentragdes segundo a hipétese de mistura completa nas fases sélida e
liquida[6].

2.1.2 Regra de Scheil-Gulliver

A regra de Scheil-Gulliver € um modelo de redistribuicido de soluto onde nao
ha difusdo nas fases sélidas e a difusdo na fase liquida é suficientemente grande
para torna-la homogénea. Esta regra garante que as composi¢bes de cada
diferencial de fragdo das fases solidas permanecerdo inalteradas ao longo do
tempo[7]. Para deduzir a equagdo que descreve a regra basta tratar a fase sélida
sem difusdo e manter todas as outras hipéteses do caso anterior. Sendo assim, a
concentragdo de soluto na fase liquida continua sendo descrita pelo diagrama de
fases, mas o mesmo nao é valido para a fase sélida (Fig.3). O equacionamento

considerando o efeito da difusdo no sélido é assim definido:

dc}
dt

Ldfs . 1 pXi(t)ac AfL e
G+l Grdx+ itz =0 @

dt

Onde L corresponde ao comprimento do sistema na dire¢cdo perpendicular a

interface.
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Figura 3 - Concentragdes de soluto segundo a Regra de Scheil-Gulliver([7].

O segundo termo da eq.(4) representa a variagdo da composicdo das fases
sélidas ao longo do tempo e, segundo a hipétese assumida, € nulo. Manipulando

esta equagao e integrando:

Cs =KCo(1— f)*D ®)

Com este modelo, a igualdade C¢ = Cs(x/L) é valida e & possivel extrair o
perfil de concentragdo de soluto da fase solida (Fig.4). Segundo a eq.(5), quando
fs—=1, Ci—> ». O resultado gerado nao condiz com a fisica do processo[6]. A
concentragdo de soluto na fase solida pode aumentar até o limite de solubilidade
descrito pelo diagrama (Csy) € o restante do liquido solidificara segundo a
concentragdo de soluto de um ponto invariante (Cg), eutético ou peritético, como
pode ser visto na figura 3.

Caso o coeficiente de particdo ndo seja constante, ainda é possivel resolver o
problema por métodos numéricos, mas neste caso a solidificagdo também pode

terminar quando o coeficiente for igual a unidade[7].
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Figura 4 - Perfil de concentragdes segundo as hipéteses de mistura completa na fase liquida e fase

sélida sem difusédo[6].

2.1.3 Modelo de Brody-Flemings

Este modelo é intermediario entre a Regra das Alavancas e a Regra de
Scheil-Gulliver. Ele permite considerar o efeito da difusdo nas fases solidas,
enquanto a fase liquida é mantida homogéneal[7]. Combinando a eq. (4) com a

segunda lei de Fick:

+f, %% (6)

* « 4f 1 aCs
(€ —C5) > == Dg—= dat

2 == p;—=
dat L ox Ix.(t)

Onde Ds é o coeficiente de difusdo do soluto na fase sélida. Cada termo da

equacgao é representado por uma das areas no grafico (Fig.5).

G
Co
Cs
4 dCs Ar= (Ci-Cs) dx
kC, _f@fv\ Ao= (Lx) dCL
% Ay As = (55/2) dCs

Figura 5 - Representagio grafica da equagio que considera as hipéteses de mistura completa no

liquido e difusio na fase sélida[6].



A equacao da area Az € uma simplificagdo do efeito de difusdo na fase solida.
Considerando crescimento linear (dx/dt =L/t;) onde t, € o tempo total de

solidificacao:

* * 7] * L
(C; — Cdfs = dC3 + (1 - f5) - (7)

Onde 65 = 2Dst;/L é a camada limite. Substituindo o termo e incluindo o

coeficiente de parti¢éo:

D

Cs(1— K)dfs = (1 - f)dC3 + K252 dC3 (8)
E possivel obter a equagio para o crescimento parabélico utilizando o mesmo
raciocinio. A eq.(8) é valida apenas para difusées lentas no sélido, onde a camada
limite & menor que a regido solidificada, validando a equacéo para a area A; e,
consequentemente, o balango de massa para a camada limite[6].

Esta equagéo possui uma incongruéncia: o termo adimensional de “difus&o de
retorno” a = Dst;/L?. Quando « = 0, a equagéo é reduzida a equagao de Scheill
como esperado; no entanto, reduz-se a regra das alavancas quando a = 0,5, 0 que
nao descreve a fisica do equilibrio. Este problema foi resolvido mais tarde em um
trabalho de Clyne e Kurz.[6]. Novamente, como ha difusdo nas fases sélidas, nao €
possivel obter o perfil de concentragédo de soluto apés a solidificagao.

Quanto menos hip6teses restritvas em um modelo, mais prdéximo da
realidade ele estara. Este modelo nao faz parte do escopo do trabalho, mas é do
interesse geral saber que existem modelos mais complexos para descrever a

redistribuicao de soluto.

2.2 Termodinamica das Solugdes

De forma geral, a energia livre de Gibbs molar de uma solugdo pode ser

descrita por:



GM = HM — T.sM (9)

Onde HY é a entalpia molar e SM é a entropia molar desta solugao.
Esta energia livre de Gibbs molar também pode ser dividida nas seguintes

contribuigdes:

GM = G° + AGM? + AGXS (10.a)
onde:

G® =Y X;G (10.b)
AGMid = —T ASMid = RT ¥ X;InX; (10.c)
AG*S = AHXS — T.AS*S (10.d)

Em que G° & uma energia livre molar resultante da contribuicdo do estado
hipotético de mistura mecénica dos elementos puros com energia livre molar GY;
AGMid & a contribuicdo de mistura aleatéria, também chamada de parcela ideal de
mistura, e que se relaciona diretamente com a entropia de mistura ideal ASMid =
—RY X;InX;; AG*S é o termo chamado de energia livre de excesso de mistura,
representando o acréscimo do efeito de mistura em relagéo a parcela ideal.

A energia livre de Gibbs molar de uma solugdo também pode ser escrita em
funcdo das energias livres de Gibbs parciais molares, também chamadas de

potenciais quimicos dos componentes da solugdo, como mostrado abaixo:
GM =3, X:G, = X Xupy (11)

Onde X; é a fragdo molar do componente i e G, é a energia livre de Gibbs

parcial molar do componente i, assim definida:

= a
Go=m=(32)  =ul+RTInyX, (12)

O/ T Py
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Onde u = G? é o potencial quimico do elemento puro, que é igual a energia
livre molar do elemento puro; y; € o coeficiente de atividade raoutiana e R é a
constante dos gases ideais.

Combinando as Egs. (11) e (12), tem-se para a energia de Gibbs molar total

da solugéo

GM =3, X;G) + RT Z; X; Iny:X; (13)

2.2.1 Lei de Raoult e Lei de Henry

Considerando a solugdo de uma fase condensada (liquido ou sélido), a
pressio parcial do componente i, denominada P;, em um gas em equilibrio com esta

solugéo pode ser escrita pela seguinte relagéo:
Pi/P) = yiX; (14)

Onde P? é a pressdo de vapor do elemento i puro [8]. Em 1886, Raoult
propds um comportamento para solugdes onde y; = 1. Esta proposi¢ao, que se
verifica em condigdes especiais como as de uma solugdo ideal, ficou conhecida
como a lei de Raoult.

Quando esta lei é vélida, a solugdo é chamada de ideal, modificando a Eq.
(12) para:

= d
G=wi=(5)  =ul+RTIyX, (15)

a_n" T.P,n}-*i
e implicando em AG*® = 0 na Eq. (10.a), resultando em:

GM = G°+AGMH (16)
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O comportamento raoultiano ou de solugdo ideal ao longo de todo espectro de
composicées de uma solugdo binaria A-B implica em que as forgas de interagao
entre os componentes A-A, B-B e A-B séo idénticas [5].

A maioria das solugées nio é ideal, ou seja, o comportamento do soluto néo e
raoultiano (y; # 1) . Entretanto, quando o soluto esta presente em concentragées
suficientemente baixas, y; pode ser considerado constante em uma faixa restrita de
composi¢des (solugdes diluidas) apesar de y; # 1. Esta proposta de coeficiente de
atividade y; constante (y; = k) para uma faixa de composigcdes correspondente a
uma solugéo diluida ficou conhecida como lei de Henry. Quando aplicada a Eq. (12),

obtém-se:

pi = 4 + RTInk + RT In X; (17)

Os atomos de solvente de uma solugao diluida e de uma solugéo concentrada
contribuirdo de forma diferenciada para o potencial quimico do solvente (Fig.6). Esta
contribuicdo é ponderada pelas forgas de interagdo entre os componentes e reflete

no desvio do comportamento raoultiano (Fig.7).

Figura 6 - Esquematizagio do efeito das for¢as de interacio na pressio de vapor do solvente. (3)

solugio diluida, (b) solugdo concentradai8].



12

() TetA)> "o(A) (o) YogA) < "o(A)
PA P°A
Hetwy's law //
-4 / -~
E ,/ ,/ i
’
st
Pars 4
§ ,/«d* §
P
o X4 1

Figura 7 - Variagdo da pressio de vapor do solvente em fungdo da concentragéo da solugdo. (a)

desvio positivo da lei de Raoult, (b) desvio negativo da lei de Raoult[5].

A lei de Henry descreve de forma mais completa o comportamento das
solugdes diluidas, ao passo que a lei de Raoult pode ser entendida como um caso
especifico, onde as forgas de interagéo entre componentes séo incapazes de alterar

a equivaléncia raoultiana [8].

2.2.2 O Modelo das Solugoes Regulares e Sub-Regulares

A entalpia parcial molar de formagdo de uma solugdo qualquer para o

componente i (AHM) pode ser descrita através da equagédo de Gibbs-Helmholtz:

_AﬁiM _ d(RIny; X))
T? ar

(18)

Em solugbes ideais diluidas, descritas pelas leis da segdo 2.2.1, a entalpia de
formacdo da solugdo é nula, pois nenhum dos termos dentro do diferencial da
eq.(18) varia com a temperatura. O mesmo ndo ocorre para solugdes reais, onde o
coeficiente de atividade é funcdo da temperatura[5]. Reescrevendo o termo de
energia livre de Gibbs parcial molar do componente i em solugéo:

G-lI" — GiM,id + G-iM,Re

(19.a)
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Onde:
GM'® = RTInX; (19.b)
GM'R¢ = RT Iny, (19.¢)

Pela eq.(19.b), é possivel separar a “contribui¢do de mistura ideal”. Gi"“d éa
energia livre de Gibbs parcial molar do componente i em solugéo ideal e G = GX5
& a contribuicdo necessaria para atingir o valor real, também conhecida como
energia livre parcial de excesso do componente i. E importante ressaltar que esta &
uma forma de simplificar a visualizagdo do problema e que o termo RT Iny; existe no
equacionamento da energia livre de qualquer solugdo, mas nos modelos de
solucées ideais este termo néo representa a “contribuicdo de mistura real”.

Portanto, de acordo com a equac¢do de Gibbs-Duhem, a equagao da energia
livre de formac&o de uma solugéo real a partir dos elementos puros pode ser escrita

mais claramente da seguinte forma:
AGM =¥, X,G? + RT ¥ X;InX; + ¥, X;G*S (20)

Em 1895, Margules propds o mais simples modelo para tratar solugbes
reais[5,8]. Supondo um sistema isotérmico contendo uma solugéo binaria, ele propbs

que os coeficientes de atividade fossem expandidos em uma série de poténcias:

lnyA= a1X3+%a2X§+§a3Xg+"- (21a)

Inyp = BiXa+5PoXE +3BsX5 + (21.b)

Margules demonstrou que, se os coeficientes de atividade fossem descritos
somente pelos seus termos quadraticos, entdo a, = f, = au[5,8]. As solugbes
englobadas neste formalismo foram denominadas solugdes regulares. Combinando
as eq.(21.a) e (21.b) com a equagéo de estado das misturas de Van der Waals, tem-

se.

Ay = o= (22)
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Os coeficientes de Margules para solugdes regulares (ay) séo fungdo do
inverso da temperatura. Esta aproximagéo é valida para temperaturas distantes da
temperatura critica do sistema, onde é valida a substituigdo do volume molar parcial
do componente i (7;) pelo volume minimo caracteristico da equagéo de Van der
Waals (b;)[5,8,9].

Para solugdes regulares, o termo de excesso da energia livre de Gibbs, que
corresponde a diferenga entre o valor real e o valor calculado assumindo idealidade

da solugéo, € igual a entalpia de formagéo da solugéo:
GXS = RTaMXAXB = a,XAXB = AHM (23)
O resultado do modelo de solugbes regulares € uma variagdo quadratica

(Fig.8) da energia livre de Gibbs em fungéo da composi¢éo, com eixo de simetria no

valor X; = 0,5.

I I o

| aiiana sy

08 I

2 AT =20

0.4

0.2

ac¥mna -39)

AdYANG -2

0.2
0.4
0.6
.08 | 1 | |
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
A B8
Xg

Figura 8 - Efeito da constante a’ na entalpia e na energia livre de mistura[S].

O modelo de solugbes regulares € aprimorado quando se assume que a

constante especifica depende da composigao da solugdo. Essa hipotese é realista,
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ja que, como foi visto anteriormente, a magnitude das forgas de interagéo entre os

componentes é fungao da composigao:
a' =a+bXg+ cX;+dX3+ (24)

As constantes a, b, ¢, d, ... ndo possuem significado fisico. Elas s&o utilizadas
para aproximar o modelo aos resultados experimentais (Fig.9). A eq.(24) reduz-se
ao modelo das solugdes regulares quando apenas a primeira constante é diferente
de zero. Caso as duas primeiras constantes sejam diferente de zero, obtéem-se o

modelo das solugdes sub-regulares:

GXS = RT(a + bXB)XAXB (25)

-10000 - 7

1350 K

-12000 " i i L
0 0.2 0.4 086 08 1.0

Ag XAy Au

Figura 9 - Uso do modelo sub-regular na aproximacdo da energia livre de Gibbs do sistema Ag-Aua
1350 K[5]. Pontos circulares: resultados experimentais.

Em ambos os modelos, o coeficiente de atividade é descrito em fungéo da
composicdo da solugdo, mas ndo em fungdo da temperatura, ou seja, as constantes
deduzidas para estes modelo a partir de resultados experimentais séo validas
somente para as temperaturas em que foram realizados os experimentos. Segundo
Gaskell[5;(p.263)], “A influéncia da temperatura no comportamento das solugbes
sub-regulares pode ser acomodada pela introdugdo de uma terceira constante, 7, ...",

o que resulta na eq.(26):
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G*S = RT(a + bX5)XsXp (1 — o) (26)

2.2.3 O Formalismo Wagner-Lupis-Elliott (WLE)

A base do formalismo WLE é a expanséo da energia livre parcial de excesso

dos elementos da solugdo em uma série de Taylor[9]:

GXS 0 dlny; dlny; dlny; 2 8%Iny;
= =Ilny; = Iny; +[Xl- 3%; + X 2%, + Xy 2%, + X ox7 +

a lny" .o RN}
X; X] a%:9%; + ] + (27)

Esta expansao ¢é feita em torno do zero, ou seja, concentragéo nula de
solutos, representando o solvente puro . As fragdes molares dizem respeito apenas
aos solutos e o uso desta equacgio esta restrito aos solutos em solugdes diluidas.
Desconsiderando os termos de segunda ordem e de ordens maiores, uma equagao
linear em fungao das fragdes molares dos solutos é obtida, e assim sendo, os

coeficientes de interagao de primeira ordem podem ser estabelecidos:

GXS

=y, = Iny? + [Xief + Xjel + Xpel + ] (28)
No entanto, Lupis e Elliott[10], contestaram a eficacia dos coeficientes de
interagdo de primeira ordem. Eles alegaram que a incluséo dos termos de segunda
ordem na expansao ajudaria a obter melhores resultados na descrigdo de solugdes
menos diluidas. Em seu trabalho, eles mostraram métodos matematicos e graficos

para determinar estes coeficientes (Tab.1):

-XS

“=Iny; = Iny! + X7 eij X; +Z}"Z',?plj X; X (29)
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Tabela 1 - Defini¢iio dos coeficientes de interagido para solugdes diluidas[10].

Ordem Coeficiente Sistema necessario para extrair o coeficiente

. Zero Iny Binario solvente — i
L. & Binario solvente — i
Primeira . L. o
g Ternario solvente — i —j
z i cns o T '
Vi Pt Binario'solvente — | |
‘Segunda  p/ Ternario solvente — i — j

/& Quatemériosolvente~i-j-k

Através de manipulagbes matematicas de limites das derivadas parciais da
série de Taylor, os autores determinaram algumas relagdes entre os coeficientes de

interacéo e as denominaram relagdes de reciprocidade[10]:

Eij — gji (30.a)
pii’j + eij = Zp} + ¢ (30.b)
it = et = o)+ el 30)

Mais tarde, devido ao uso extensivo do formalismo WLE para descrever as
propriedades termodinamicas em ligas de ferro, Bale e Pelton[11] apontaram que o
modelo deveria ser utilizado com cuidado, pois apresenta inconsisténcias
termodindmicas em concentragdes finitas. Eles propuseram a inclusdo de um termo

relativo ao coeficiente de atividade do solvente no equacionamento.

2.2.4 As Solugoes Substitucionais

Foi visto anteriormente que a energia de excesso de uma solugdo pode ser
expandida por uma série de poténcias em fungédo da concentragdo. A qualidade

dessa aproximagéao depende do polindmio escolhido para a expansao.
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Redlich e Kister[12] propuseram, em um frabalho sobre a separagéo de
solugdes nao-eletroliticas em colunas de destilagéo, o que ficaria conhecido como o
polindmio de Redlich-Kister. No trabalho, os autores citam a importancia de
desenvolver uma expansio em série de poténcias para as fungdes termodinamicas
cuja variavel seja simétrica ao longo do espectro de composigdes (Fig.10). Para uma
solugéo binaria A-B:

G*S = XaXp Zﬁ:o LﬁB (XA - Xs)k (31)

Onde L%; é o coeficiente de interagdo da k-ésima ordem do polindbmio de

Redlich-Kister da solugdo A-B.

-0.1
AT L

Figura 10 - Efeito do acréscimo de coeficientes de interagio no polinémio de Redlich-Kister[13].

Em diversas referéncias[5,8,13], alguns conceitos sobre os termos “solugées
regulares” e “solugdes substitucionais” se misturam. A Unica diferenga entre estes
termos provém do nome dado as solugdes reais estudadas pelos modelos. Como o
polinémio de Redlich-Kister & amplamente utilizado em conjunto com o modelo sub-
reticular (sera visto na préxima segdo) e este modelo emprega o termo “solugéo
substitucional”, tornou-se comum denominar assim as “solugbes regulares” cujas

equagdes sao escritas através do polindmio de Redlich-Kister.
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2.2.5 O Modelo de Sub-reticulado

Para obter um modelo mais realista das propriedades termodindmicas de uma
solucdo em fungdo da sua composicdo, € necessario um modelo baseado na
constituicdo do sistema, ou seja, na distribuigdo dos atomos da solugao[13]. Esta
proposicao fica mais clara quando se separa, dentro de um sistema termodinamico,
0s conceitos de numero de atomos do elemento i (N;) e numero de unidades de

formula do composto C (N¢):

aGM

ke = (52-) =T Nf (32)
T.,P.Np,NEg..

O potencial quimico do composto C em solugédo (uc) € igual a soma dos
produtos entre os nimeros totais de atomos dos elementos em uma unidade de
formula do composto C (N7,Nf,Ni,..) e seus respectivos potenciais quimicos
(4o i)y ks - ). Uma solugéo qualquer pode ser descrita em funcdo das quantidades
de seus compostos e a forma de distribuir essas quantidades dentro de uma solugao
recebe 0 nome de “sub-reticulado”[13].

Os sub-reticulados sdo baseados na ideia dos arranjos cristalinos, mas séo
matematicamente conceituais em sua natureza e com o devido tratamento €
possivel simular (Fig.11) com eficacia o ordenamento atémico de uma grande

variedade de solugdes (e.g. intersticiais, intermetalicas, idnicas)[14].
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Figura 11 - Modelo de sub-reticulado da estrutura cibica de corpo centrado (CCC). As posi¢des de

centro e de arestas representam sub-reticulados distintos.[14].

Segundo Hillert[13;(p.460)], “As solugdes substitucionais sédo aquelas em que
todos os sub-reticulados sdo equivalentes e uma solugédo pode ser formada a partir
da substancia pura substituindo seus atomos por novos tipos de atomos”. Portanto,
as solugdes estudadas até a segdo anterior podem ser vistas como um unico
composto cuja composi¢do é a mesma do sistema.

No entanto, no modelo de sub-reticulados, um atomo da espécie A ocupando
um sub-reticulado do tipo s ndo é termodinamicamente equivalente a um atomo da
espécie A ocupando um sub-reticulado do tipo t, o que indica que as interagbes
entre os elementos que ocorrem em uma solugdo real ndo dependem apenas da
composicao do sistema[13,14]. E notavel, portanto, que a fragdo molar da espécie A
(X,) deve ser substituida por outro tipo de quantia molar que represente estas
diferengas. Esta quantia molar sera definida como a fragéo de sitios da espécie A no

sub-reticulado do tipo s (y3):

va = Ni/ZiNP (33)

Onde N; é o nimero de atomos do elemento A no sub-reticulado do tipo s por

mol de solugéo. Para obter a fragdo molar da espécie A segundo este modelo:

Xa= Zu@yi/2ud’ (34)
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Onde a® é o namero de sitios do sub-reticulado do tipo s e o indice u indica a
contribuigdo de todos os tipos de sub-reticulados para a fragdo molar do elemento A.
Através da eq. (34) conclui-se que este modelo se reduz ao modelo substitucional
quando existe apenas um tipo de sub-reticulado (a equagéo se reduz a X, = y,).

Outro ponto importante do modelo é a inclusdo do conceito de lacuna. Para

entender o conceito, & necessario imaginar o seguinte cenario:

a) Solugéo binaria A-B;
b) Dois tipos de sub-reticulados (s e t);

c) Os elementos A e B estéo restritos a apenas um tipo de sub-reticulado.

Neste cenario, como a fragdo de sitio de cada elemento em seu respectivo
sub-reticulado é igual a unidade, o nimero de sitios dos sub-reticulados pode ser
entendido como a estequiometria do composto, ou seja, AgsB .

No entanto, existem fases sdlidas que podem ser descritas por este cenario e
nao apresentam a estequiometria esperada, ou seja, a fragdo de sitio de uma das
espécies & menor que a unidade e pode variar dentro de um limite sem que haja
descaracterizagdo do arranjo entre os atomos do composto[13].

Esta variagdo pode ser entendida, dependendo da composicéo de referéncia,
como presenca ou falta de atomos (lacuna). Supondo, neste caso, apenas variagéo

da fragdo molar da espécie A:

Xa= a’.yi/(a’ +a* —a’yjq) (35.2)
Ou de forma mais ampla:
Xg=Zua®yi/2ua® — Xy @ Yya (35.b)

Onde y,, &€ a fragdo de sitio da lacuna. Ao inserir este termo no
equacionamento, 0 modelamento do arranjo atdbmico de solugbes com elementos
intersticiais (elementos que ocupam posi¢des vazias do arranjo cristalino) torna-se
possivel.

A equacgéo da energia livre de Gibbs de formagdo de uma solugéo real pode
ser escrita conforme eq. (10.a), mas é necessario redefinir os seus termos de acordo

com o modelo de sub-reticulados.
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A energia livre de referéncia da solugdo é definida a partir dos compostos e

ndo mais a partir dos elementos puros (Fig. 12).

°Ggp
°Gge
__..»—""""
°Gac Q/ /]
BC .
BD
°Gap
AC AD

Figura 12 - Modelo da superficie de energia livre de referéncia da solugdo (A,B)a(C,D)s[13].

Uma solugdo quaternaria A-B-C-D que possui dois tipos de sub-reticulados e
os elementos A e B ocupam apenas um dos sub-reticulados e os elementos C e D
ocupam apenas o outro, possui a descrigéo (4, B),(C, D). segundo o modelo de sub-
reticulados. A primeira vista, parece que existem trés graus de liberdade para definir
a composi¢do da solugdo, mas como y, +yz =1 e yc+yp =1, sé existem dois
graus de liberdade e, portanto, todas as composi¢bes possiveis podem ser
expressas em um diagrama plano, onde os cantos representam os quatro
compostos de referéncia (4: C,A:D,B:C e B: D) [13].

O diagrama na figura 12 mostra que a superficie de energia livre de referéncia
para esta solugdo quaternaria € uma superficie ndo plana, pois, na maioria das
vezes, & impossivel tragar um plano pelos quatro pontos que representam as
energias livres dos compostos de referéncia. A equagdo desta superficie de

referéncia é a equacgéo aceita dentro do modelo de sub-reticulado:

Glacp = YaYcGic + YeVcGoc + Ya¥oGiap + ¥e¥oGip (36)

Onde GJ. é a energia livre de referéncia do composto AC. A presenga de

lacunas pode ser descrita por um composto de ordem menor (y,Yy,Gi ou

Ya¥YcYva G;?c)“ 3].
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A parte relativa a “contribuigdo de mistura ideal” da energia livre deve ser
escrita em fungéo das fragbes de sitio dos elementos da solugéo:
GM = RT[a. (yaInya + ¥sInyp) + c. (e Inyc + ypInyp)l/(a+c) (37)
Onde a e c representam o nimero de sitios dos respectivos sub-reticulados. E
importante ressaltar dois pontos:

a) caso um sub-reticulado possua elementos e lacunas, esta equagédo sé sera
valida se as fragdes de sitio dos elementos contabilizarem a presenga das
lacunas, de acordo com a €q.(35.b).

b) caso um sub-reticulado esteja preenchido totalmente por lacunas, ele nao
contribui para o termo de mistura ideal, j4 que nenhum atomo pode ocupar
estes sitios, ou seja, para uma solugdo descrita pela formula
(4,B),(C,D).(Va), a equagéo se reduziria a eq.(37).

A parte relativa a “contribuicdo de mistura real” da energia livre de formagéo

da solugdo ou energia de excesso &, como foi dito anteriormente, normalmente

descrita no modelo de sub-reticulado pelo polindmio de Redlich-Kister:

Gi3cp = Ya¥eYclap:c + Ya¥eYplas.p + YaYc¥Yplaco + Y8YcYoLa:cp (38)

Onde L,z pode ser entendido como o polindmio de Redlich-Kister que
descreve a interacédo entre os compostos AC e BC. A contribuigdo das lacunas na
equacdo da energia livre de excesso pode ser inserida neste modelo através da

fragao de sitio y,, e dos parametros de interagéo L;;.;,[13].

2.2.6 Os Métodos de Extrapolagao para Sistemas Multicomponentes

Os métodos de extrapolagdo sdo métodos numéricos que permitem a
estimativa das propriedades de solugbes de um sistema com n elementos a partir
das propriedades das solugdes de sistemas de menor ordem contidos no sistema

com n elementos (n—1,n—2,..,n—n+ 2 elementos) sem a necessidade de
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acessar todas as informagbes que as solugbes de menor ordem podem
disponibilizar[13].

Como foi visto anteriormente, a energia livie de excesso é o termo que
representa as interagcbes entre elementos e entre componentes dentro de uma
solugao real e, portanto, € o Unico termo da energia livre de formagdo da solugéo
(GM) que pode ser descrito através da extrapolagéo das interagbes nos sistemas de
menor ordem. A energia livre de excesso de uma solugéo ternaria A-B-C pode ser

assim aproximada:

Gipc = XaXplap + XpXcLlpe + XgXcLac (39)

Onde L;; é o polindmio de Redlich-Kister dos sistemas binarios que compéem
o sistema ternario A-B-C. Os termos desta equagao podem ser entendidos como as
contribuicbes das interagdes binarias para a energia livre de excesso. Estas
contribuicées podem ser ponderadas de diversas formas, e estas formas configuram
os métodos de extrapolagao[13,14].

Os métodos mais utilizados[13—16] sdo os métodos de Kohler, de Toop e de
Muggianu (Tab.2).

Tabela 2 - Equagdes dos métodos de extrapolagdo para uma solucio ternaria A-B-C reduzidas

pelos polinémios de Redlich-Kister de segunda ordem[14].

Método Equagédo
X, Xp X4 — Xp
— Ky + X s + e (i)}
C (XA I B) XA T XB XA i XB LAB it LAB X‘A I XB
X Xs X
AL 1 ¢
Kohler | + (X, + Xo)? X+ XoXq + Xe {L“C + Lac (X +XC)}

2 L 1 )}
3 (XHJ’X") XB+XCXB+XC[ sc L (XB+XC

GX;C = XAXB{LAB + L}QB (XA - XB - XC)} + XAXC{LgC + L}K‘(XA - XC - XB)}
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Os métodos de Kohler e de Muggianu ponderam simetricamente as
propriedades dos trés binarios enquanto o método de Toop diferencia o peso de um
dos binarios (Fig.13). Cada método fornece uma solugdo distinta para a
extrapolagao e a escolha do método que melhor descreve o sistema € de extrema

importancia[16].

i
24b 32/-/ AW

b
Modelo de Kohler Modelo de Toop Modelo de Muggianu

Figura 13 - Descri¢io geométrica (G*s = aX;Xz + bX;X3 + ¢X1X3) dos trés métodos de extrapolagio

através dos binarios da solugio ternaria 1-2-3[16].

Um exemplo da importancia da escolha sdo as solugbes ternarias onde uma
das espécies esta muito diluida. Para esta situagdo, o método de Toop se destaca

como a melhor extrapolagdo na maioria dos casos (Fig.14)[16].
1 1

:
C
A /
Q p
a c
2 o 3 2/ [ \3 26— 3

b b
Modelo de Kohler Modelo de Toop Modelo de Muggianu

Figura 14 - Descrigio geométrica (G* = aX; X3 + bXzXs + cX1X3) dos trés métodos de extrapolagio

através dos binarios de uma solucio ternaria 1 diluido em 2-3[16].

O método de Muggianu é a extrapolacao frequentemente utilizada pela
capacidade do método de reproduzir as contribuigbes binarias da energia livre de
excesso segundo a aproximagao pelo polindbmio de Redlich-Kister, como pode ser

visto na tabela 2.
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2.3 Os Binarios do Sistema Fe-Cr-Ni

2.3.1 O Binario Fe-Cr

O binario Fe-Cr (Fig.15) tem sido extensivamente estudado e, segundo a
literatura, ha pelo menos 18 diferentes versdes do diagrama de fases, incluindo

diagramas experimentais e calculados ou computacionais[17].
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Figura 15 - Diagrama binario Fe-Cr experimental. Retirado do ASM Handbook{17].

As fases existentes no diagrama de equilibrio sdo: a fase liquida (L), a fase
austenita (y), a fase ferrita (a), que pode estar presente tanto na forma rica em ferro

(a") como na forma rica em cromo (a")[18] e a fase sigma (o).

Segundo a definicdo dos reticulados de Bravais, a fase ferrita € uma fase

cubica de corpo centrado (CCC) e a fase austenita € uma fase culbica de face
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centrada (CFC). A fase sigma pode ser descrita na cristalografia pelo simbolo de
Pearson (tP30)[19] ou pelo simbolo de grupos espaciais (P4,/mnm)[20].

O diagrama mostra também os campos de equilibrio bifasico, através dos

quais nota-se:

a) as transformagoes que envolvem a fase liquida e a fase ferrita[17,21];

b) o campo fechado da fase austenita e as transformag¢ées que envolvem a fase
austenita e a fase ferrita[17,18];

c) a decomposigao sélida envolvendo as fases ferriticas e a fase sigma[17,18];

d) o “gap” de miscibilidade entre as fases ferriticas[17,18].

Existem ainda diversos pontos de discussao referentes ao diagrama, como
por exemplo a temperatura de fusdo do cromo puro e os limites do campo

austenitico[17], mas estas discussdes ndo fazem parte do escopo deste trabalho.

2.3.2 O Binario Fe-Ni

Em 1996, Yang, Williams e Goldstein[22] avaliaram uma grande quantidade
de trabalhos experimentais e tedricos sobre o diagrama binario Fe-Ni e combinaram
com resultados de microscopia eletrénica de amostras de meteoritos para proporem

uma versao para este diagrama (Fig.16).
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Figura 16 - Diagrama bindrio Fe-Ni. Linhas rachuradas: transformag¢6es metaestiveis, linhas

pontilhadas: transformagdes magnéticas.[22].

Na literatura, a regido do binario rica em Fe recebeu grande atengédo nos
trabalhos experimentais, ao passo que o lado rico em Ni foi tratado através de
modelos computacionais capazes de simular as complexas contribuicbes

magnéticas da fase austenitica[23].

Alguns trabalhos[24,25] trataram, através de modelos computacionais, as
regiées das linhas liquidus e solidus do diagrama Fe-Ni (Fig.17), a partir de dados

experimentais obtidos deste e de outros sistemas envolvendo estas espécies.
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Figura 17 - Regido das linhas liquidus e solidus do diagrama binario Fe-Ni. BCC: ferrita, FCC:

austenita[25].

Os pontos a serem ressaltados no diagrama Fe-Ni s&o:

a) a transformagédo peritética envolvendo as fases liquida, ferrita e
austenita[21,25];

b) a transformagdo monoeutetdide y,(41,2 wt.%Ni) ‘:’8—905 a(6,6 wt.%Ni) +
¥2 (47,5 wt.%Ni) envolvendo ferrita e austenita, da qual deriva a existéncia de
um “gap” de miscibilidade entre duas fases austeniticas, uma delas mais rica
em Fe[22,23];

c) a existéncia da fase intermetalica (y' — NizFe), que possui ordenamento
atdmico ao longo de uma larga faixa de composigdes. O campo desta fase se
estende de 65,5 wt%Ni até a concentragdo maxima de Ni por volta dos 100°C
no diagrama mostrado na figura 16 [22,23].
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2.3.3 O Binario Cr-Ni

O binario Cr-Ni (Fig.18) &, a primeira vista, relativamente simples comparado

com os outros dois binarios:
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Figura 18 - Diagrama bindrio Cr-Ni experimental, (Cr)=ferrita e (Ni)=austenita. Retirado do ASM
handbook[26,27].

No entanto, como no caso do binario Fe-Cr, ha discordancia entre resultados

experimentais e computacionais quanto a temperatura de fuséo do Cr puro.

Outra questiao importante é a fase y' do binario Cr-Ni. Estudos sobre esta
fase[26,27] a classificam como um intermetalico do tipo Ni,Cr, que possui arranjo

cristalino oP6 segundo a terminologia da nomenclatura de Pearson (Fig.19).
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Figura 19 - Arranjo cristalino oP6 da fase y' — Ni,Cr[27].
Por fim, os outros pontos que merecem atengao neste binario sdo:

a) o ponto eutético do diagrama que descreve areagdo L » a +y;

b) a auséncia da fase sigma.

2.3.4 O Ternario Fe-Cr-Ni

Em alguns estudos experimentais [18,28] levantaram-se as isotermas do
ternario Fe-Cr-Ni (Figs. 20-22).
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Figura 20 - Isoterma 1000°C do sistema Fe-Cr-Ni[18].
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13 630°C Lsolherm of Cr—Fe—Ni system, alter
Refs, 18,20-22,37

Figura 22 - Isoterma 650°C do sistema Fe-Cr-Ni[18].

Rivlin e Raynor [18] discutem as transformagdes do sistema, destacando a
transicdo entre o peritético e o eutético na solidificagdo e as transformagdes
envolvendo a fase sigma. A transi¢ao do peritético para o eutético ocorre quando a
quantidade de ferro no liquido diminui a tal ponto que a composi¢ao da fase liquida
restante pode ser descrita no ternario por uma composi¢cdo mais proxima do binario

Cr-Ni. As transformagdes que envolvem a fase sigma e a fase ferrita provém do
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binario Fe-Cr e a inclusdo da austenita nestas rea¢des depende principalmente da
concentracdo do Ni, que expande o campo fechado de austenita que pode ser

visualizado neste binario. Um esquema da influéncia dos binarios nestas reagdes

pode ser visto na figura 23[18].

Fe-Ni Cr-Fe-N| Cr-Fa Cr-Ni
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L+OFe=YFe
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YFe e FeNiy
ed [440°C
Iy
ed [ 345°C
YFe=QFeNiy
e cutectic
ed gutectoid
peritectic

r transformation

Figura 23 - Esquematizac¢iao das transformagdes dos trés sistemas bindrios e do sistema

ternario[18].

Ainda segundo os autores[18;(p.31)], “[...] A transformacgao eutetdide a 440°C,
que representa a temperatura limite minima da fase sigma no binario Fe-Cr
presumivelmente se estende para o ternario, mas os limites sdo desconhecidos”. A

dificuldade de prever estes limites justifica a imprecisao de isotermas abaixo de

550°C[18].

Um outro ponto importante a ser ressaltado &€ a sequéncia de solidificagéo

para ligas de composicdes diferentes deste diagrama (Fig.24).
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Figura 24 - Secdo vertical com 19% de Cr do ternario Fe-Cr-Ni mostrando os modos de

solidificagdo[29].

Existem quatro possiveis caminhos de solidificagdo no ternario Fe-Cr-Ni [29]:

ModoA:L->L+8§ -6
ModoB:L—=L+6->L+6+y—-38+y
ModoC:L->L+y->L+y+8-oy+4d

ModoD:L->L+y-y

Estes caminhos ajudam a descrever a microestrutura final da liga e, por

conseguinte, suas caracteristicas e propriedades.
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2.3.5 Os Diagramas de Schaeffler, DeLong e Siewert

O diagrama de Schaeffler (Fig.25) foi, entre os trés, o primeiro diagrama
empirico capaz de prever a fragdo das fases presente nos agos inoxidaveis
soldados[3,4].

O método que Schaeffler propds foi o uso de equagdes que ponderassem os
percentuais em peso dos elementos presentes no ac¢o, dividindo estes elementos

entre ferritizantes e austenitizantes(3,4]:

CTeq = %Cr + %Mo + 1,5.%Si + 0,5.%Nb (40.a)
Nigq = %Ni+30.%C + 0,5%Mn (40.b)
30 CURVE 430055
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Figura 25 - Diagrama de Schaeffler[4]

Chromium Equivolent =% Cre XMo+1.5x %5/ +0,5x %Cb
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Mais tarde, Delong[3] alegou discrepdncias entre os valores calculados
através do diagrama de Schaeffler e alguns resultados experimentais[3], propondo,

desta forma, as seguintes modificacées:

a) inclusdo do N entre os elementos austenitizantes. O acréscimo do termo
30.%N na eq.(40.b) é a unica modificagao relativa as equagdes do diagrama
de Schaeffler;

b) aumento da inclinagéo das linhas de iso-ferrita para corrigir os erros entre os

valores calculados e os valores experimentais dos agos do tipo 309 e 316;

As linhas de iso-ferrita do diagrama de Delong (Fig.26) estendem-se por uma
pequena faixa de constituigdes no trabalho original (0-14%), j4 que na época nao

haviam dados suficientes para expandir o diagrama[3,4].
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Figura 26 - Diagrama de DeLong[4].

Em um estudo posterior, Siewert, McCowan e Olson[4] verificaram que os

diagrama de Schaeffler e Delong estavam apresentando muitos erros na estimativa
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da quantidade de ferrita dos agos inoxidaveis desenvolvidos na época de seu
estudo[4].

Os autores analisaram uma série de trabalhos experimentais e discussdes
sobre a influéncia de cada elemento na previsdo das fases, e o resultado deste
trabalho foi o diagrama de Siewert (Fig.27)[4].

As equagdes propostas para o diagrama séo:
CTeq = %Cr + %Mo + 0,7.%Nb (41.a)

Nigq = %Ni+ 35.%C + 20.%N (41.b)
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Figura 27 - Diagrama de Siewert[4].
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2.4 A Termodinamica Computacional

A termodindmica computacional é o resultado da combinagdo entre os
principios termodindmicos e as formulagbes matematicas derivadas com base na
natureza do problema. Quando estas formulagbes tornam-se muito complexas, o
que ocorre na maioria dos casos, 0 uso de computadores torna-se muito importante
para economizar tempo nos calculos e permitir a resolugédo de problemas similares

através da alteragao de algumas variaveis.

Um dos modelos aceitos pela comunidade cientifica, e extensivamente
utilizado, € o CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams). Este modelo € uma forma
de descrever as propriedades termodindmicas de uma fase e permite analisar a
estabilidade de diversas fases, simultaneamente, através da minimizagéo local ou

global da energia livre de Gibbs[14].

Atualmente, existem diversos programas que utilizam o método CALPHAD,
entre eles 0 THERMO-CALC®, FactSage™, JMatPro e 0o PANDAT ™.
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3 Materiais e Métodos

O THERMO-CALC?® foi o programa de computador escolhido para simular a
solidificacdo dos agos inoxidaveis em condigdes de equilibrio (Regra das Alavancas)
e nado-equilibrio (Regra de Scheil). O sistema ternario Fe-Cr-Ni foi tratado no
programa devido a sua importancia para a previsdo das quantidades das fases

presentes nos acgos inoxidaveis, como foi visto na segéo 2.3.5.

O banco de dados escolhido no programa foi o TCFE (THERMO-CALC®
Software Steels/Fe-alloys Database). Este banco de dados foi construido a partir de
uma série de estudos sobre sistemas compostos por elementos comuns nas
composi¢cdes de agos e portanto, é a escolha mais indicada para simular a

solidificagéo de agos inoxidaveis.

A faixa de composigdo analisada dentro do sistema foi demarcada pelo
interesse em comparar as fragbes das fases sélidas obtidas pelo programa com as
fracbes das fases soélidas calculadas pelos diagramas de Schaeffler, DelLong e
Siewert, na regido das linhas de iso-ferrita destes diagramas. Nas condi¢gbes de
equilibrio, as fragdes das fases liquida, ferrita, austenita e sigma foram avaliadas
dentro da faixa limite de confiabilidade do sistema ternario Fe-Cr-Ni simulado pelo
banco de dados TCFE (550°C-650°C), a partir de duas formas distintas:

a) considerando a fase sigma no equilibrio devido sua estabilidade nas
condi¢des de equilibrio dentro do sistema ternario Fe-Cr-Ni.

b) sem considerar a fase sigma no meta-equilibrio devido sua lenta cinética de
precipitacdo em acgos inoxidaveis. Os ag¢os inoxidaveis possuem carbono e,
geralmente, nitrogénio, que sao insollveis na fase sigma e a presenga destes

elementos na matriz dificulta a nucleagao desta fase[30].
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3.1 O Protocolo CALPHAD

O protocolo CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams) é o método utilizado
no programa THERMO-CALC®. Este protocolo emprega a teoria revista na segao
2.2, adotando polinémios dependentes da temperatura e estados de referéncia
baseados nos elementos presentes na solugdo (SER - Standard Element

Reference) para as fung6es termodinamicas. Para o elemento A da mistura tem-se:

G) =G, —H{ER =a+b.T+c.TInT +33d,. T" (42)

Onde a, b, ¢ e d,, sa0 constantes que dependem do elemento e GJ é a energia
livre de Gibbs de referéncia do elemento A em fungdo da temperatura. Esta energia
Gj é obtida através da diferenca entre a energia livre de Gibbs do elemento puro A
no mesmo estado (sélido, liquido ou gasoso) e temperatura da solugdo (G,) e a

E

entalpia de referéncia do elemento A (H3ER), estipulada igual a zero em T =

298,15 K no estado mais estavel do elemento puro[31].

O protocolo CALPHAD adota também expressdes para as contribuigcbes
magnéticas e baricas (efeito da pressao) na energia livre de Gibbs. No entanto, para
pressdes préximas a ambiente (1 atm), o termo barico pode ser desprezado para as
fases condensadas[31].

A expressao frequentemente utilizada para o termo magnético (G™%9) é a

equacao desenvolvida por Inden[13], [32]:

GMY =RTIn(B + 1).f(1) (43.a)
7911 474 (1 73 z° 13
fO=1- 155+ G-)G+m o4 paarsi (43.0)

=15 -25

TS5 o1 T
f(@= _(T-I— 315 T 1500

)/A parat>1 (43.0)
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=30 p B (2 (43.d)

T 1125 15975 \p

Onde t = T/T, é a temperatura normalizada pela temperatura de Curie (T¢),

B € o numero de Bohr e p € um parametro que depende da estrutura da fase.

Para utilizar esta equagédo na descrigdo termodindmica de ligas metalicas, é
necessario tornar seus pardmetros dependentes da composicdo. A maioria dos
estudos realizados utilizando o protocolo CALPHAD adota T, e f como fatores
dependentes, ao passo que p € mantido constante para cada estrutura[13]. Os
parametros dependentes da estrutura usualmente utilizados sédo p, =04 e p, =

0,28[32).

3.2 OBanco de Dados TCFE

O TCFEZ2 (THERMO-CALC® Software Steels/Fe-alloys Database, versédo 2.0,
1999) é um dos diversos bancos de dados do THERMO-CALC?® e foi escolhido para
o presente trabalho por ser o mais indicado para sistemas onde o Fe é o elemento
majoritario, caso dos agos inoxidaveis. A tabela 3 apresenta os limites de
composigao sugeridos pelo THERMO-CALC® para utilizagdo do TCFE.

Tabela 3 - Limites de composi¢io {(%m) do banco de dados TCFE[33].

Elemento Limite Elemento Limite Elemento Limite Elemento Limite

Al 5% Cu 1% Nb 1% Si 5%

B trago Mg 0,1% Ni 20% Ti 1%

(o3 2% Mn 1%5% O traco v 5%
Co 15% Mo 5% P traco w 15%

Cr 30% N 1% S traco Fe min 50%
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Ao acessar um sistema dentro do banco de dados, o usuario recebe toda a
literatura sobre a qual as equagdes do sistema estdo escritas. Essa literatura é
composta por trabalhos prévios cujos resultados foram incorporados.

3.3 Equagbes das Fases no THERMO-CALC®

As equagdes para o calculo da energia livre de Gibbs das fases avaliadas no
THERMO-CALC® (AGM) sdo equivalentes a eq.(10.a), com acréscimo do termo

magnético nas fases onde ele é relevante, como apresentado abaixo:

AGM = AG™®S + AGM + AG™ + AG™?9 (44)

Onde AG™ & a energia livre de referéncia da fase, AG™*4 é a contribuigéo de
“mistura ideal” para a energia livre da fase, AG*® é a energia livre de excesso da fase
e AG™49 ¢ a contribuigdo magnética para a energia livre da fase. O meétodo de
Muggianu e o polindmio de Redlich-Kister sdo utilizados para descrever a energia
livre de excesso da fase (AG*®). O banco de dados fornece as energias livres de
referéncia e os pardmetros do polindmio de Redlich-Kister, da energia livre de

excesso e do termo magnético[14,32].

Uma vez descrita as equagbes para cada fase, basta estabelecer as
condigdes iniciais do problema para que o THERMO-CALC® procure as
composicdes, tipo e quantidade das fases que fornecem a minima energia livre de
Gibbs do sistema de fases.
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3.3.1 A Fase Liquida

A equacgao para o calculo da energia livre de Gibbs molar da fase liquida pode
ser escrita utilizando-se o modelo de solugdo substitucional (seg¢do 2.2.4),
equivalente ao modelo de sub-reticulados contendo um unico sub-reticulado. Esta
equacao estd escrita abaixo e os seus parametros, segundo o banco de dados

TCFE, estdo descritos na tabela 4:

Gllo = XcrGer + XpeGpe + XniGri + RTZ(XInX)crreni + XerXrelerpe + XerXnilerni +
XreXniLreni + XcrXpeXnilcrreni (45)

Onde G}, € a energia livre molar da fase liquida, G séo as energias livre de
referéncia dos elementos puros no estado liquido e L;; € o polindbmio de Redlich-
Kister que descreve as interagdes entre os elementos dos sistemas binarios. As
energias livres de referéncia sao calculadas a partir do estado estavel do elemento
puro a 298,15 K, que no caso do cromo e do ferro ¢é a fase ferrita € no caso do niquel
é a fase austenita. Os polinébmios de Redlich-Kister que descrevem as interagdes
entre os elementos dos sistemas binario na fase liquida possuem coeficientes até

segunda ordem, ou seja, L;; = LY, + L}, (X; — X)).

Como foi visto anteriormente, para um sistema ternario, a extrapolagéo de
Muggianu reproduz perfeitamente os termos de interagdo entre os elementos dos
sistemas binarios na equacgao da energia livre de excesso da solugdo, quando esta é
escrita através dos polinébmios de Redlich-Kister. No entanto, o termo de interagao
do sistema ternario néo faz parte da extrapolagéo, e portanto, L;;x € um parametro
proposto para estipular esta interagao e ndo é um verdadeiro polindmio de Redlich-

Kister.
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Nas tabelas 4 a 7, o termo SGTE (Scientific Group Thermodata Europe)
aparece ao lado dos termos cujas equagdes podem ser encontradas no artigo
“SGTE Data for Pure Elements” [31].

Tabela 4 - Descrigdo da fase liquida e os seus parametros segundo TCFE.

Termo Equagao
G, GCRLIQ (SGTE)
(5 GFELIQ (SGTE)
G GNILIQ (SGTE)
Ler.re —~17737 + 7,996546.T — 1331, (X¢r — Xre)

B 318 — 7,3318.T + (16941 — 6,3696.T). (X¢r — Xni)
Lreni —16991 +5,1622.T + (10180 — 4,146656.T)(Xpe — Xni)
e 36583. Xcp + 13254, Xp, — 10018. Xy,

3.3.2 A Fase Ferrita

A fase ferrita recebe a seguinte formulagdo para o sistema ternario:
(Cr,Fe,Ni),(Va);. Esta descrigdo denota a existéncia de quatro sub-reticulados na
fase ferrita: um que contém os elementos de liga Cr, Fe, Ni e outros trés preenchidos
por lacunas (vazios). Esta descrigdo é condizente com a realidade, ja que todos os
elementos do ternario ocupam prioritariamente posigées substitucionais na célula. A
equagio para o calculo da energia livre de Gibbs molar da fase ferrita (G}fy) esta
apresentada abaixo e os seus parametros, segundo o banco de dados TCFE, estao

descritos na tabela 5.

GFMER = }ICrYVaGgr:Va + yFeyVaGge:Va + YNiyVaGl(\)li:Va + RT [Z a Z(y In y)Cr,Fe,Ni,Va]/Z a-+
YerYreYvalerreva * YorYniVvalcrniva * YreYniYvalreniva +
YerYreYniYvalcr reniva + RTIn(B + 1. f () (46)
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Onde G}, séo as energias livre de referéncia dos elementos puro no estado
da fase ferrita (0 composto I: Va é equivalente ao elemento I puro), a representa o
numero de sitios dos sub-reticulados da fase ferrita, L; ;.y, € 0 polindbmio de Redlich-
Kister que descreve a interagdo entre os elementos dos sistemas binarios na fase
ferrita (a interagdo entre os compostos I:Va e J:Va é equivalente a interagéo entre
os elementos I e ]), L;; x.vq € O parametro proposto para estipular a interagao entre
os elementos do sistema ternario na fase ferrita, t € a temperatura normalizada pela
temperatura de Curie da fase ferrita do sistema Fe-Cr-Ni e § é o numero de Bohr da

fase ferrita do sistema Fe-Cr-Ni.

Tabela 5 - Descrigio da fase ferrita e seus pardmetro segundo TCFE,

Termo Equacao
Geriva GHSERCR (SGTE)
GPeva GHSERFE (SGTE)
 GRiva | GNIBCC (SGTE)
Lerreva 20500 — 9,68.T
 Lerwiva 17170 — 11,8199.T + (34418 — 11,8577.T) VerYva — YniVva)
Lreniva ~956,63 — 1,28726.T + (1789,03 — 1,92912.T) (YreYva — YniVva)
Lerrentva | i —2673 +2,0415.T
TC _311:5-yCryVa + 1043-}’FeyVa + 575-yNi.VVa + YerYreYva- [1650 +
' 550. (YerYya = YreYva)l + YerYniVva- [2373 + 617. (Ve Yya — YniYya))
ﬁ ‘—'0,008}'(_‘;-37[};1 g zazzyFeyVa et OJBSyNEYVa = OaBSyCryFeyVa + 4V YniVva

A equacéo da energia livre molar da fase ferrita é escrita em termos das
fracbes de sitio (y;) porque existe dois sub-reticulados distintos na descricao da
fase. A priori, a existéncia de trés sitios de lacunas na descrigdo da ferrita parece
improcedente, porém estes sitios contabilizam, de acordo com o modelo de sub-
reticulados, a propor¢cdo entre a quantidade de posigdes substitucionais e a
quantidade de posi¢des intersticiais no arranjo cristalino da ferrita. Eles estado
desocupados porque nao ha elementos intersticiais na fase ferrita do sistema

ternario Fe-Cr-Ni.
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Por defini¢cao, a fase ferrita (Fig.28) possui arranjo cristalino do tipo cubico de
corpo centrado (CCC). Ela também pode ser descrita pelo simbolo de Pearson c/2 e
pelo simbolo de grupos espaciais I'm —3m e seus parametros de célula séo
a=b=c=0287nmea=8=y=90°34].

| o O/B

Figura 28 - Modelo da estrutura CCC[35].

3.3.3 A Fase Austenita

A fase austenita recebe a seguinte formulacdo para o sistema ternario:
(Cr,Fe,Ni),(Va),. Esta fase apresenta maior fator de empacotamento em
comparagao com a fase ferrita, fato refletido pela menor quantidade de sub-

reticulados de lacunas em sua descrigcao.

Na fase austenita, todos os elementos do sistema ternario Fe-Cr-Ni ocupam
prioritariamente posi¢gdes substitucionais na célula. A equagido para o calculo da
energia livre de Gibbs molar da fase austenita (G4!,;) esta apresentada abaixo e os

seus parametros, segundo o banco de dados TCFE, estao descritos na tabela 6.
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Gs = YerWaGlrwa + YreYvaGlewa + YniVvaGaiva + RT [Z a(yln y)Cr,Fe,Ni,Va]/Z a+
YerYreYvalcrrewva + YerYniYvalcrniva + YreYniYvalreniva +
YerYreYniYvalcr reniva + RTIN(B +1). f (1) (47)

Onde o significado dos simbolos desta equagédo s&o equivalentes ao

significado dos simbolos apresentados na eq.(46), mas relativos a fase austenita.

Tabela 6 - Descrigio da fase austenita e seus parametro segundo TCFE.

Termo Equagao

— YNiYva) =

—1109.¥¢rYvq — 201. YreYya + 633. YniVva — 3605V YniVva T
YreYniYva-[2133 — 682. (VreYva — YNiVva)l

A fase austenita (Fig.29) possui termo magnético e é o estado de referéncia
para o Ni. Ela apresenta estrutura cuibica de face centrada (CFC), mas também pode
ser descrita pelo simbolo de Pearson cF4 e pelo simbolo de grupos espaciais
Fm — 3m. Seus parametros de célula sd8o a=b=c=03577nm e a=f=y =
90°[36].
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Figura 29 - Modelo da estrutura CFC|[35].

3.3.4 A Fase Sigma

A fase sigma recebe a seguinte formulagdo de sub-reticulados para o sistema
ternario Fe-Cr-Ni: (Fe, Ni)g(Cr),(Cr,Fe,Ni) 5. Esta descricao possui trés sub-
reticulados distintos: o primeiro sub-reticulado pode ser ocupado por atomos de ferro
e de niquel, o segundo somente por atomos de cromo e o terceiro comporta atomos

dos trés elementos. Ha controvérsias quanto a esta designagao[20,35].

A fase sigma é uma fase intermetalica com cinco tipos diferentes de sub-
reticulados descritos pelas posicdes Wyckoff: 2a,4f,8i,8i’,8j com nUmeros de

coordenacao 12, 15, 14, 12 e 14, respectivamente[20,35].

O esquema de Kasper[38] orienta a divisdo dos elementos dentro da fase
sigma. Os elementos que apresentam-se a esquerda do Mn na tabela periddica (Cr,
Mo, V) ocupam prioritariamente o sub-reticulado com maior nimero de coordenacgéo
€ os elementos que apresentam-se a direita do Mn na tabela periddica (Fe, Ni, Co)
ocupam prioritariamente os sub-reticulados com menor nimero de coordenagéo. O

comportamento € misto nos sub-reticulados com nimero de coordenacgao 14[38].
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Esse comportamento pode ser correlacionado com o nimero de coordenagao
das estruturas de referéncia tipicas destes elementos (CCC=14, CFC=12),

justificando a tendéncia de ocupar sub-reticulados com estrutura préxima[37].

A escolha de como reduzir esses cinco tipos de sub-reticulados em trés é a
natureza da controvérsia[37]. A descrigcao da fase sigma considerada neste trabalho
separa o sub-reticulado 4f, de maior nimero de coordenacéo, para o Cr e 0 sub-
reticulado 8i', que possui estrutura proxima ao arranjo CFC, para o Fe e o Ni,
enquanto os outros trés sdo anexados como um sub-reticulado de comportamento
misto.

Uma outra descrigao aceita € a descricdo que une os sub-reticulados 2a e 8i'
para o Fe e o Ni e deixa apenas os sub-reticulados 8i e 8j para o comportamento

misto, reduzindo a formulagao para (Fe, Ni),,(Cr),(Cr, Fe, Ni)¢[37].

A fase sigma (Fig.30) apresenta estrutura com simbolo de Pearson tP30 e
simbolo de grupos espaciais P4,/mnm. Seus parametros de célula sdo a=b =
0,87966 nmec = 0,45582nme a = f = y = 90°[36).

Figura 30 - Modelo da estrutura da fase sigma([39].
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A equacado para o calculo da energia livre de Gibbs molar da fase sigma
(GHM.) esta apresentada abaixo e os seus paradmetros, segundo o banco de dados
TCFE, estao descritos na tabela 7.

M _
GSIG -

1) (2 2 1), .(2)
yF(e)yC(r)yCr)GFe CriCr + le yc(‘r)yCr) GNl {CriCr + yF('e)yCr yFe)GFe :Cr:Fe +

1 2 (1 2 3 1 2 3
ylsl)ngr)ype)Gm :CriFe + y )yC('T)yIEIl)GFE:CT:Nl + y( )y(gr)ylsl)GNi:Cr:Ni +

RT[ZaX(yny)crrenil/Ta (48)

Onde Gﬁ,zK é a energia livre de referéncia do composto |JK no estado da fase

sigma e os indices n nas fragdes de sitios dos elementos y,(”) representam o sub-
reticulado que esta sendo referenciado. O composto Fe:Cr:Ni ndo é igual ao
composto Ni:Cr.:Fe porque esta equacgdo considera a diferenca entre os sub-
reticulados segundo o esquema de Kasper, ou seja, a diferenga entre sub-
reticulados com comportamento ferritico e com comportamento austenitico[20]. Esta
equacdo nao possui parametros de interagao porque o THERMO-CALC® a

considera suficiente para calcular a energia livre de Gibbs molar da fase sigma.

Tabela 7 - Descri¢do da fase sigma e seus parametros segundo TCFE.

Termo Equagao
i ag.-;,.-.c-, o 8.GFEFCC + 22.GHSERCR + 92300 — 95,96.T (SGTE) |
Gorcrcr 8.GHSERNI + 22.GHSERCR + 221157 — 227.T (SGTE) .
GFe CrFe 8.GFEFCC +4.GHSERCR + 18.GHSERFE + 117300 — 95,96.T (SGTE) I
GYicrre 8.GHSERNI + 4. GHSERCR + 18. GHSERFE — 50000 (SGTE)
Gl 8.GFEFCC + 4.GHSERCR + 18.GNIBCC + 175400 (SGTE) !

GO icrni 8.GHSERNI + 4.GHSERCR + 18.GNIBCC + 175400 (SGTE)
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3.4 A Regra de Scheil-Gulliver no THERMO-CALC®

Devido ao grande uso do modelo de Scheil-Gulliver pela sociedade cientifica,
um médulo de acesso rapido esta disponivel no THERMO-CALC®. Este médulo foi

utilizado no presente trabalho.

A simulagcdo do processo de solidificacdo é feita passo a passo, com
temperatura decrescente. Apds um passo, a nova composi¢ao do liquido é assumida

como a “composicao local da liga” para executar o passo seguinte.

A sequéncia de evolugdo do processo de solidificagdo em termos

computacionais (Fig.31) é:

a) o processo inicia na temperatura liquidus T; da liga de composicéo X;;

b) a temperatura é decrescida até T, (o usuario escolhe a extenséo do passo) e
um novo equilibrio é calculado, gerando a fragao de fase sélida e a fragao de
fase liquida com composigao X,;

c) A composi¢ao da liga é igualada a X, pelo sistema. Esta operagao traduz que
o sistema ignora a fase sélida formada previamente e sua composi¢ao
permanecera inalterada;

d) A simulagdo segue até que o critério de parada seja atingido, o qual fica a
critério do usuario, podendo ser ou temperatura ou fragéo de liquido para

interromper a interagao.
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Figura 31 - Esquema da sequéncia de evolu¢iao do mdédulo de acesso rapido da regra de Scheil no
THERMO-CALCB®. S, e S3: fases s6lidas, "Ni: fragdo do componente i no passo n[40].

Este mddulo do programa pode trabalhar com duas ou mais fases solidas
precipitando ao mesmo tempo. Caso um equilibrio eutético seja atingido, a
composic¢ao da fase liquida seguira o “vale eutético” e caso um equilibrio peritético
seja atingido, a fase soélida instavel é retirada do equilibrio local da interface
liquida[40].

E importante ressaltar que este € um médulo de acesso rapido desenvolvido
no THERMO-CALC®, o que nao limita o usuario em montar seus proprios modulos

com as ferramentas disponiveis no programa.
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4 Resultados e Discussao

A primeira parte desta se¢do apresentara uma comparagdo entre os
diagramas binarios calculados pelo THERMO-CALC® e os diagramas binarios
existentes na literatura. Algumas sec¢des isotérmicas do ternario Fe-Cr-Ni também
serdo apresentadas da mesma forma. O intuito desta comparagéo € discutir a
qualidade do calculo do THERMO-CALC® quando o sistema ternario Fe-Cr-Ni é
acessado dentro do banco de dados TCFE.

A segunda e a terceira parte desta segdo apresentardo os resultados do
calculo das fragdes das fases sélidas para as condigbes de equilibrio (Regra das
Alavancas) e para as condigbes de nao-equilibrio (Regra de Scheil). Estas
quantidades serdo comparadas com as quantidades calculadas pelos diagramas de
Schaeffler, DeLong e Siewert. Os modos dos caminhos de solidificagdo serdo

apresentados comparativamente com o critério proposto por Nayal e Beech[41].

4.1 Verificagao da Base de Dados

Foi visto na seg¢do 2.2.6 que os métodos de extrapolagdo utilizam as
propriedades dos sistemas binarios para prever o comportamento do sistema
ternario. Os diagramas binarios Fe-Cr, Fe-Ni e Cr-Ni foram calculados utilizando o
THERMO-CALC® e a comparagdo com os diagramas binarios disponiveis na
literatura é apresentada nas figuras 32, 33 e 34, respectivamente.

Existe uma boa congruéncia entre os binarios no que diz respeito aos limites
dos campos das fases e aos pontos de transformagdes univariantes (eutético,
peritético e eutetdide). No entanto, & importante notar que os pardmetros fornecidos

pelo banco de dados TCFE do THERMO-CALC® calculam, para o cromo puro, uma
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temperatura de fusdo mais elevada que a analisada experimentalmente. Outro ponto
importante é a diferengas entre coeficientes de particdo, calculados e experimentais,

da regido rica em Cr do binario Fe-Cr, discrepancia que é refletida nas linhas
liquidus e solidus do binario.

. . 2 . 100 X 3 \ ' 1 1 -

Temperature, °C

ed~830°C/46%Cr
800 ~845°C -

Asmammmmm

MOLE PERONT(R

(a)

Figura 32 - Comparacio do diagrama binario Fe-Cr. (a) Diagrama binario Fe-Cr calculado pelo
THERMO-CALCS, (b) Diagrama binario Fe-Cr experimental[17]. Linha tracejada: limite de
comparac¢io
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Figura 33 - Comparagio do diagrama binario Fe-Ni. (a) Diagrama binario Fe-Ni calculado pelo
THERMO-CALC®, (b) Diagrama binario Fe-Ni experimental[25].
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Figura 34 - Comparacdo do diagrama binario Cr-Ni. (a) Diagrama bindrio Cr-Ni calculadoe pelo
THERMO-CALC®, (b) Diagrama bindrio Cr-Ni experimental[26,27]. Linha tracejada: limite da
comparagao

A avaliagdo destas diferencas & importante para uma analise critica e
especifica dos resultados calculados pelo THERMO-CALC®, porém, quando sao
considerados os limites de trabalho do banco de dados TCFE (%m: 20Ni, 30Cr)[33],

a qualidade dos resultados fornecidos supera as expectativas.

A verificagao final da qualidade da base de dados depende da comparagéo
entre as segdes isotérmicas do sistema Fe-Cr-Ni calculadas pelo THERMO-CALC® e
as segbes isotérmicas experimentais. Estas comparagdes foram feitas para as
se¢bes isotérmicas a 550°C, 650°C, 1000°C e 1200°C e sao apresentadas na
sequéncia das figuras 35-40. As se¢des isotérmicas calculadas apresentam uma
mudancga de eixos em relagdo as isotermas experimentais (%om de Cr ao invés de
%m de Fe), mas esta mudanga & graficamente valida e as segbes podem ser
diretamente comparadas.
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1200°C

Figura 35 - Comparagio entre as seges isotermas a 1200°C. (a) Secdo isoterma calculada pelo
THERMO-CALCY, (b) Secio isoterma experimental[18]

Figura 36 - Comparacio entre as se¢des isotermas a 1000°C. (a) Segao isoterma calculada pelo
THERMO-CALC®, (b) Sec¢ido isoterma experimental[18]
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Figura 37 - Se¢do isoterma a 650°C experimental[18]
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Figura 38 - Se¢do isoterma a 650°C calculada pelo THERMO-CALC®
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Figura 39 - Secdo isoterma a 550°C experimental[18]

Figura 40 - Secio isoterma a 550°C calculada pelo THERMO-CALC®
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As secgbes isotérmicas calculadas pelo THERMO-CALC® possuem boa
precisdo, na regiao rica em ferro do ternario, em relagdo aos resultados

experimentais, mas alguns pontos merecem destaque:

a) a isoterma a 1200°C calculada pelo programa apresenta um desvio no
equilibrio entre os campos a e a + y em relagdo ao resultado experimental.
Este desvio é mostrado pela area (1) da figura 35(a);

b) a isoterma a 650°C calculada pelo programa apresenta equilibrio entre os
campos a +y e a +y + o mais elevado em relagdo ao percentual em massa
de niquel, como pode ser visto na area (2) da figura 38;

c) também a 650°C ha o ponto de transi¢do entre os campos y, y+ocey+o+
a' (a' é a ferrita rica em cromo) que estd mais elevado em relagdo ao
percentual massico de ferro do que a estimativa feita através dos resultados
experimentais. Esta andlise esta destacada pela area (3) da figura 38;

d) a isoterma a 550°C calculada pelo programa mostra que os campos de
estabilidade a +y e a+y + 0 sdo mais extensos do que a estimativa feita
através de resultados experimentais, como pode ser visto na area (4) da
figura 40;

e) a verificagdo da validade da seg¢ao a 550°C foi limitada a composigbes onde
Fe(%m) = 60%, pois abaixo deste valor é necessario confiar em

extrapolag¢ées feitas a partir dos resultados experimentais.

Apesar destes pequenos desvios, fica evidente que o THERMO-CALC®,
através da base de dados do TCFE, reproduz bem o sistema ternario Fe-Cr-Ni na
regido dos acos inoxidaveis (regido rica em ferro) e até supera a expectativa quanto

a qualidade da reprodugdo acima da limitagdo do banco de dados (%m: 30Cr-20Ni).

Como foi mencionado na introdugdo da sec¢édo 3, para calcular as fragdes das
fases sélidas nas condi¢gbes de equilibrio, o limite de confiabilidade do sistema
ternario calculado pelo THERMO-CALC® é de 550°C ou 650°C, dependendo das
composigdes analisadas. A justificativa para a existéncia deste limite é a falta de
dados experimentais suficientes para validar a simulagdo abaixo destas
temperaturas[18]. Portanto, foi assumido, para as condigdes de equilibrio, que nada

além acontece abaixo do limite de confiabilidade e as fragdes calculadas séo as



60

fracbes das fases solidas a temperatura ambiente, apds o processo de solidificagao,

segundo a regra das alavancas.

4.2 Calculo da Fragao de Ferrita Delta e Determinagiao do Modo de

Solidificacdo através da Termodinamica Computacional

As composi¢des escolhidas para verificar a fragdo em massa de ferrita
calculada segundo as condi¢des de equilibrio e a fragdo em massa prevista pelos

diagramas de Schaeffler, DeLong e Siewert sdo apresentadas na figura 41:
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Figura 41 - Diagrama de Schaeffler mostrando as composic¢des escolhidas. Pontos: composicoes
escolhidas, nimeros: referéncia das composicdes, linha azul: limite de trabalho indicado pelo
banco de dados TCFE.
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Esta distribuicao foi escolhida porque ela avalia os resultados do THERMO-
CALC® para um espectro de composicées sobre o qual o campo bifasico a + y dos

diagramas empiricos esta descrito[3,4].

Para analisar os resultados do THERMO-CALC® na solidificagdo segundo as
condi¢cbes de equilibrio, foram tragadas curvas da fragcdo em massa das fases
solidas em funcdo da temperatura. Algumas destas curvas sdo mostradas nas
figuras 42-44:
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Figura 42 - Curva da fracdo em massa das fases sélidas X temperatura, nas condigdes de equilibrio.
Calculada no THERMO-CALC® para o ponto 1.
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Figura 43 - Curva da fra¢do em massa das fases sélidas X temperatura, nas condigdes de equilibrio.
Calculada no THERMO-CALC® para o ponto 4.
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Figura 44 - Curva da fracio em massa das fases sdlidas X temperatura, nas condi¢des de equilibrio.
Calculada no THERMO-CALC® para o ponto 11.

Estas curvas demonstram o que aconteceria em um processo de solidificagéao

quando houvesse tempo suficiente para que o equilibrio metaestavel (a fase sigma
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foi excluida do equilibrio) fosse atingido. Todavia, este processo de solidificagao &
irreal, mas os dados fornecidos pela simulagdo deste podem ser utilizados para

comparagao com os diagramas empiricos.

A figura 42 descreve a solidificagdo nas condi¢des de equilibrio de um ago
inoxidavel com composi¢édo Cr,, = 28 e Ni,, = 6. Pode-se notar que a solidificagao
ocorre com formagéo de ferrita, porém, abaixo de 1100°C, ja no estado sélido, a fase
austenita comega a ficar termodinamicamente estavel e ocorre a sua precipitagéo na
ferrita.

A figura 43 descreve a solidificagdo nas condi¢gdes de equilibrio de um ago

inoxidavel com composigéo Cr,, =24 e Ni,, = 10. Nesta curva, nota-se que a

austenita é a primeira fase a precipitar, mas antes que a solidificagao termine, a
ferrita precipita entre os bragos de dendrita da fase austenita, e esta precipitagéo &
caracterizada na figura 43 pelo pico na curva de fracdo de ferrita no intervalo de
solidificagdo. A solidificagdo termina em um campo de estabilidade bifasico, mas ao
decorrer do processo ocorre precipitagdo de austenita na ferrita interdendritica até
que o ago torne-se totalmente austenitico, o que pode ser visto na figura 43 pelo

decréscimo apds o pico na curva da fragéo de ferrita.

A figura 44 descreve a solidificagdo nas condi¢gées de equilibrio de um aco

inoxidavel com composig¢édo Cr,, =34 e Ni,, = 12. Como no caso mostrado na

figura 42, a solidificagdo ocorre com formagao de ferrita e no transcorrer do
processo, quando se encontra no estado sélido, a austenita precipita na fase ferrita.
No entanto, é importante notar que, para o caso mostrado na figura 42, abaixo de
800°C a ferrita comega a precipitar novamente, o que nao ocorre na figura 44. Esta
comparagdo mostra que o célculo da fragdo de ferrita, apdés o término de um
processo de solidificagdo que ocorreu segundo as condi¢cdes de equilibrio, pode
fornecer uma leitura errénea sobre qual € o0 modo de solidificagao, e portanto, estes

modos de solidificagdo precisam ser avaliados.

Para analisar os resultados do THERMO-CALC® na solidificacdo segundo as
condi¢cdes de nao-equilibrio, foram tragadas curvas das fragbes em massa das fases
solidas em fungdo da temperatura. Algumas destas curvas sdo mostradas nas
figuras 45-47.
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Figura 45 - Curva da fra¢do em massa das fases soélidas X temperatura, nas condicdes de nio-
equilibrio. &8: curva da ferrita, y: curva da austenita. Calculada no THERMO-CALC® para o ponto 5.
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Figura 47 - Curva da fracdo em massa das fases so6lidas X temperatura, nas condigdes de nido-
equilibrio. é: curva da ferrita, y: curva da austenita. Calculada no THERMO-CALC® para o ponto 9.

As curvas 45-47 descrevem as fragbes das fases ao longo do processo de
solidificagao, mas o THERMO-CALC® destaca um dado adicional: a temperatura
inicial de precipitagdo da fase que nao foi a primeira a precipitar. Este dado é
destacado através da mudanca de cor na curva. Outro ponto importante & que estas
figuras ndo mostram a evolugdo da fragao da fase liquida durante a solidificagdo e

portanto, a soma das curvas so é igual a unidade no final da solidificagao.

A figura 45 descreve a solidificagao nas condigdes de nao-equilibrio regidas
pela regra de Scheil de um ago inoxidavel com composigéo Cr,, = 34 € Ni,, = 6. A
ferrita precipita até o final da solidificacdo e o liquido restante precipita com a

composicao do ponto invariante.

As figuras 46 e 47, representam os processos de solidificagdo regidos pela
regra de Scheil quando ha a precipitagdo das duas fases antes do ponto invariante
ser atingido. A figura 46 apresenta o processo de solidificagdo quando a ferrita € a
primeira fase a se precipitar, enquanto que na figura 47 a austenita se precipita

inicialmente.

Para determinar a fracdo de ferrita delta segundo os diagramas, foram
utilizadas as equag¢des deduzidas por Martorano, Padilha e Tavares[2] através da

interpolacao linear das linhas de iso-ferrita:
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Schaeffler: Ferrita (%) = a.( ) +b (49.2)
Creq—54

Nieq—(a1+a2.(.‘req)

DeLong e Siewert: Ferrita(%) = —————
1 2:«Teq

(49.b)

Onde aq, b, a,, a,, b, € b, sdo as constantes determinadas através do estudo
para cada intervalo entre duas linhas de iso-ferrita dos respectivos diagramas. Estas
equagdes, assim como os respectivos diagramas, fornecem a fragdo em volume de
ferrita delta (%wvol). No presente trabalho, foi assumido que as densidades das fases
ferrita e austenita sédo suficientemente préximas (pser/paus = 1) para todo espectro
de composicées e portanto as equagdes fornecem a fragdo em massa de ferrita
delta (%vol = %m).

As fragbes de ferrita para as condigbes de equilibrio e nao-equilibrio foram
calculadas no THERMO-CALC® com o uso dos modulos POLY e SCHEIL,

respectivamente.

As fragbes de ferrita delta nos agos inoxidaveis representados pela
distribuicdo escolhida, previstas pelos diagramas empiricos, e as fragbes de ferrita
calculadas a temperatura ambiente através do THERMO-CALC® nas condigdes de
equilibrio, sdo apresentadas na tabela 8. O simbolo N na tabela 8 representa que
nao é possivel determinar a fragao de ferrita delta, pois seria necesséario extrapolar
as eqs. (49.a) e (49.b) para além do espectro de composi¢des no qual elas foram
deduzidas.
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Tabela 8 - Fragiao de ferrita delta prevista pelos diagramas empiricos e fragio de ferrita delta

calculada nas condigdes de equilibrio e de ndo-equilibrio 4 temperatura ambiente.

Ponto Comp. Fragao de ferrita delta prevista Fracao de ferrita (%m)
(%m) (%m)

Schaeffler | DeLong | Siewert | Equilibrio Nao-

Equilibrio

1 [ 28Cr6Ni | 9590 N N 98,62 98,51

"2 | 24Cr-10Ni | 35.20 N N 72,83 87,75
T3 [21Cr13Ni | 6,60 10,12 | 860 52,36 53,51
4 | 20Cr-14Ni 0 3,84 2,93 45,24 22,84
5 | 34Cr-6Ni 100 N N 96,65 99,00
6 | 32CreNi 93,24 N N 85,27 97,92
7 | 28Cr12Ni | 40,15 N N 62,35 84,04
8 | 24Cr-16Ni 6,35 12,37 9,46 38,97 41,93
97 [23Cr17Ni 0,58 6,69 4,00 32,99 21,77
10 | 22Cr-18Ni 0 0,92 0,68 26,93 10,19
11 | 34Cr-12Ni | 78,66 N N 32,03 89,20
12 | 30Cr-16Ni | 19,60 N N 20,45 68,01
13 | 26Cr-20Ni 1,22 912 4,51 11,55 19,63
14 | 25Cr-21Ni 0 3,53 157 9,51 9,99
15 [ 38Cr-24Ni | 15,36 N N 28,63 52,61
16 | 34Cr-28Ni 2.28 N N 21,38 20,19

importante salientar que €& preciso analisar estes resultados

concomitantemente ao modo de solidificagdo. O modo de solidificagdo depende

principalmente da composi¢do quimica do ag¢o inoxidavel, que pode ser descrita

através da relagdo Cr,,/Ni.,. Para determinar o modo de solidificagdo de um

processo real, o critério de Nayal e Beech[41] estabelecido a partir das equagdes de

Creq € Ni,, de Hammar e Svensson[42] foi utilizado:

CTeq/Nigg:>2,0 — ModoA: L>L+8-6
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Creq/Nieq: 1,5—2,0 — Modo B : L—)L+6—)L+8+y—)5+y
Creq/Nieq: 1,38—1,5 — Modo C : L—)L+y—)L+‘y+6_)y+6

Croq/Nieg: <138 — ModoD: L-oL+y—y

Para determinar o modo de solidificagdo segundo as condigdes de equilibrio e
de nao-equilibrio, foram utilizadas as segbes verticais do ternario Fe-Cr-Ni com
composicdo fixa de ferro, mostradas nas figuras 48-51, e as curvas das fragées em
massa das fases sélidas em fungdo da temperatura, como apresentado nas figuras

45-47, respectivamente. A tabela 9 apresenta comparativamente estes resultados.

:
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Figura 48 - Secio vertical do ternario Fe-Cr-Ni de composicdo Fe-66% e ampliada nas
proximidades do equilibrio entre as trés fases. Linhas tracejadas: modo de solidificacdo em
condicoes de equilibrio. Plotada no THERMO-CALCS®.
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Figura 49 - Se¢ido vertical do terndrio Fe-Cr-Ni de composi¢ao Fe-60% e ampliada nas
proximidades do equilibrio entre as trés fases. Linhas tracejadas: modo de solidificacio em
condigdes de equilibrio. Plotada no THERMO-CALC®,
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Figura 50 - Segio vertical do ternario Fe-Cr-Ni de composi¢do Fe-54% e ampliada nas
proximidades do equilibrio entre as trés fases. Linhas tracejadas: modo de solidificacio em
condigdes de equilibrio. Plotada no THERMO-CALC®.
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Figura 51 - Secdo vertical do ternario Fe-Cr-Ni de composi¢do Fe-38% e ampliada nas
proximidades do equilibrio entre as trés fases. Linhas tracejadas: modo de solidificacio em
condigoes de equilibrio. Plotada no THERMO-CALC®,

Tabela 9 - Comparacao entre os modos de solidificagdo de um processo real e de um processo
segundo as condigdes de equilibrio e de ndo-equilibrio.
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Composigao

Ponto Creq/Nigg Modo de Solidificagao
(Yom)
Nayal - Nao-
Equilibrio
Beech Equilibrio
12 30Cr-16Ni 1,87 B B B
13 26Cr-20Ni 1,30 D C C
14 25Cr-21Ni 1,19 D C C
15 38Cr-24Ni 1,58 B B B
16 34Cr-28Ni 1,21 D C C

Para facilitar a visualizagdo da analise combinada e, consequentemente, a

discussao, foi feita a disperséo da fragéo de ferrita em fungéo da relagéo Cr,,/Ni,,.

Os resultados sao mostrados nas figuras 52 e 53.
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Figura 52 - Dispersao da fracao de ferrita X Creq/Nieq - Regra das Alavancas e Diagramas (Creq/Nieq
> 2,00).
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Figura 53 - Dispersdo da fracdo de ferrita X Creq/Nieq - Regra das Alavancas e Diagramas (Creq/Nieq
<2,00).

A figura 52 apresenta os pontos da distribuicdo com relagao Cr,,/Ni,., = 2,00.
Pela tabela 9, todos estes pontos possuem modo de solidificacao ferritico (modo A)

nas condi¢des de equilibrio, e portanto, estao condizentes com o critério de Nayal e

Beech.

Dentre os pontos da distribuicao da figura 52, aqueles com valores de
Creq/Nigq = 4,67 apresentam valores de fragdo de ferrita, tanto calculada nas
condicdes de equilibrio como prevista pelo diagrama de Schaeffler, acima de 90%. O
mesmo nao ocorre para os pontos da distribuigdo com relagao Cr.,/Ni., entre 2,00
e 4,67, onde os valores de fracdo de ferrita calculado para as condi¢des de equilibrio
oscila, tornando impossivel uma correlagdo com o diagrama. Conforme as figuras
48-51, os pontos entre 2,00 e 4,67 possuem composi¢cdes que os aproximam do
campo bifasico a + y do diagrama de equilibrio. Como a precipitagao da austenita é
relativamente lenta no estado sélido em condi¢des reais de solidificacao[30] e os
diagramas empiricos foram levantados sobre estas condi¢cdes, a oscilagao
representa como a solidificacdo em condi¢gdes de equilibrio superestima a cinética

de precipitacao da ferrita e da austenita no estado sélido, as quais sao relativamente

lentas.
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Ainda analisando a figura 52, a fragao de ferrita calculada pela regra de Scheil
é maior do que a prevista pelo diagrama de Schaeffler, exceto para o ponto 5
(Crq = 34;Ni,, = 6). Para estes pontos, o modo de solidificagao previsto pelo
critério é ferritico (modo A), enquanto que pela regra de Scheil é ferritico-austenitico
(modo B). Isto ilustra as condigdes da regra de Scheil, as quais impossibilitam o fim
da solidificagdo sem que a concentragdo do liquido tenha atingido a composigdo

equivalente a do ponto invariante, justificando assim a excegao.

A figura 53 apresenta os pontos da distribuigdo com relagéo Cr,,/Ni., < 2,00.
Dentre os pontos, aqueles com razdo Cr,,/Ni.,, = 1,50 apresentam modo de
solidificagdo ferritico-austenitico (modo B) segundo as condigdes de equilibrio e

condizem com o critério estabelecido por Nayal e Beech[41].

Entre os pontos com razéo Cr,,/Ni.q < 1,50, todos apresentam modo de
solidificagdo austenitico-ferritico (modo C) nas condi¢gbes de equilibrio e ndo estao
condizentes com a transigdo entre os modos austenitico-ferritico (modo C) e
austenitico (modo D) estabelecido pelo critério de Nayal e Beech[41]. Pode-se
prever entdo que, para estes pontos, a fracdo de ferrita calculada segundo as
condicdes de equilibrio serd maior que a fracdo de ferrita delta prevista pelos
diagramas, uma vez que a solidificagdo terminara dentro do campo bifasico da

sec¢do vertical de equilibrio. De fato, € 0 que ocorre, conforme figura 53.

Ainda analisando a figura 53, a fra¢ao de ferrita calculada pela regra de Scheil
é maior do que a prevista por qualquer diagrama em todos os pontos. Nestes
pontos, quando os modos de solidificagdo ferritico-austenitico (modo B) e
austenitico-ferritico (modo C) sao previstos pelo critério, estes também séo
esperados segundo a regra de Scheil. Um fato interessante é que, nesta
distribuigdo, o valor de transi¢do entre os modos B e C segundo o critério
(Creq/Nigq = 1,50) ficou evidente pela simulagdo da solidificagdo através da regra de
Scheil, uma vez que nas proximidades deste valor é possivel observar um grande
declive (no sentido negativo do eixo horizontal) da fragdo de ferrita calculada (figura
53).
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Dentre estes pontos, aqueles que apresentam modo de solidificagéo

austenitico (modo D), possuem modo austenitico-ferritico (modo C) segundo a regra

de Scheil, devido a mesma razao constatada anteriormente.

Em resumo, as seguintes relagbes puderam ser estabelecidas para_ esta

distribuicéo:

a)

Quando a fragdo de ferrita delta prevista pelo diagrama de Schaeffler é
maior que 90% e a relagdo Cr,,/Ni,, = 4,67 é valida, a fragdo de ferrita
calculada apés a solidificagdo nas condi¢cdes de equilibrio € maior que
90% e o modo de solidificagdo de equilibrio € o modo ferritico (modo A).
Quando a fragao de ferrita delta prevista pelo diagrama de Schaeffler é
maior que 30% e a relagdo Cr,,/Ni,, esta entre 2,00 e 4,67, nada pode
ser dito sobre a fragdo de ferrita calculada ap6s a solidificacdo nas
condi¢des de equilibrio e o modo de solidificagdo de equilibrio € o modo
ferritico (modo A).

Quando a fragao de ferrita delta prevista pelo diagrama de Schaeffler é

menor que 20% e a relagéo Cr,,/Ni.q < 2,00, a fragéo de ferrita calculada
apos a solidificagdo nas condigdes de equilibrio € sempre maior do que as
fragcbes de ferrita delta previstas pelos diagramas empiricos e 0 modo de
solidificacdo de equilibrio possui boa aderéncia ao critério em relagédo ao
modo ferritico-austenitico (modo B), mas prevé modo austenitico-ferritico
(modo C) para a maioria dos pontos que o critério prevé modo austenitico
(modo D), com excegdo de um ponto que nao apresenta o menor valor
Creq/Nieq entre os pontos da distribuigdo, indicando que a relagao
Crpq/Nieq néo é suficiente para demarcar a transi¢do entre estes modos
na solidificagdo segundo as condigdes de equilibrio.

como esperado pela teoria da regra de Scheil, os Unicos modos de
solidificagdo obtidos para a distribuigéo foram os modos intermediarios.
quando a fragdo de ferrita prevista pelo diagrama de Schaeffler & maior
que 70% e a relagdo Cr,,/Ni., = 2,83 € valida, a fragdo de ferrita
calculada através da regra de Scheil € maior que 80%.

quando a fragao de ferrita prevista pelo diagrama de Schaeffler esta entre
6% e 80% e a relagéo 1,50 < Cr,q/Ni., < 2,83 & valida, a fragéo de ferrita
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calculada através da regra de Scheil fica entre 40% e 90%, sendo maior
que as fracdes previstas pelos diagramas para todos os pontos. O modo
de solidificagao para estes pontos esta de acordo com o critério.

Quando a fragao de ferrita prevista pelo diagrama de Schaeffler € menor
que 7% e a relagéo Cr,,/Ni,, < 1,50 & valida, a fragao de ferrita calculada
através da regra de Scheil fica entre 10% e 30%, sendo maior que as

fragdes previstas pelos diagramas para todos os pontos.
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5 Concluséao

Com auxilio da termodindmica computacional foi possivel calcular a fragao de
ferrita para as condigdes de equilibrio e nao-equilibrio dada uma distribuicdo de
composi¢gées que delimita o campo bifasico a +y dos diagramas de Schaeffler,

DelLong e Siewert[3,4]. A partir dos resultados obtidos foi possivel concluir:

a) a solidificagdo segundo as condi¢des de equilibrio superestima a cinética de
precipitagéo da ferrita e da austenita na fase sélida.

b) a simulagdo da solidificagéo segundo a regra de Scheil para esta distribuigédo
demarcou bem o valor de transi¢do entre os modos de solidificagao ferritico-
austenitico e austenitico-ferritico do critério de Nayal e Beech[41].

c) Ficou evidente que o valor de transigdo entre os modos de solidificagdo
austenitico e austenitico-ferritico em processos descritos pelas condigées de
equilibrio é diferente do valor de transigcéo estabelecido pelo critério de Nayal
e Beech[41].

Estas conclus6es mostram a importancia da termodindmica computacional na
simulagéo de fendbmenos de solidificagdo. A compreensao desta ferramenta permite
reduzir problemas complexos através de algumas hipéteses e assim extrair

resultados que ajudem a entender o fenémeno global.

A solidificagdo de acgos inoxidaveis € um problema amplo para a
termodinamica computacional e muitos estudos estdo sendo realizados na area. A
compreensdo das interacdes entre os elementos de liga € uma das vertentes mais
importantes do problema e, como foi visto na revisdo deste trabalho, encontra-se em

expansao.

Uma sugestdo para continuagdo deste trabalho é a inclusdo do carbono no
sistema de anadlise. Os agos em geral s&o descritos como ligas de ferro e carbono, o
que demonstra a importancia da inclusdo deste elemento na analise termodindmica
para aproximar os resultados provenientes da termodindmica computacional aos

resultados experimentais.
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