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RESUMO

No presente trabalho foram estudados os aspectos morfolégicos e cinéticos da
decomposicdo da austenita em ligas Fe-Ni-C. O efeito do teor de niquel nestes
aspectos foi avaliado com o uso de pares de difusdo na faixa de composigéo de
5%Ni a 10%Ni. Os pares foram produzidos por colaminagdo a quente de chapas de
Fe-5%Ni e Fe-10%Ni. Amostras do material foram cementadas a 0,3%C e 0,6%C
em atmosfera gasosa e submetidas a tratamentos térmicos de austenitizagéo por 20
minutos seguido por austémpera nas temperaturas de 550 e 600 °C por 30 minutos.
Nos tratamentos a 550 °C no par com 0,3%C foram observadas regibes de perlita
degenerada e grande volume de ferrita pro-eutetéide, que predominou para teores
intermediarios de niquel; no par com 0,6%C foram observadas regides de perlita
lamelar grosseira, também acompanhada de grandes volumes de ferrita pro-
eutetéide. Nao foram observados produtos da reagao eutetéide nos pares tratados a
600 °C, sugerindo que a transformacédo da ferrita, neste caso, é sob o regime de
paraequilibrio. Tratamentos de descarbonetagdo também foram conduzidos nas
amostras dos pares de difusdo. Foram observadas camadas de ferrita crescidas a
partir da superficie com interfaces planas em relagdo a matriz. Na descarbonetagéao
realizada a 650 °C a espessura medida da camada de ferrita apresentou boa

correspondéncia com o modelo considerando efeito de paraequilibrio.

Palavras-chave: Decomposigdao da austenita. Ferrita. Perlita. Descarbonetagao.

Tratamentos térmicos. Transformagdes de fases.



ABSTRACT

In the present work, the morphological and kinetics aspects of austenite
decomposition were studied in Fe-Ni-C alloys. The nickel effect in these aspects was
evaluated using diffusion couples with the composition range of 5%Ni to 10%Ni. The
couples were produced by hot co-rolling of two plates of Fe-5%Ni and Fe-10%Ni.
The samples were carburized to carbon contents of 0,3%C and 0,6%C and
submitted to solution treatment at 900 °C for 20 minutes, followed by isothermal heat
treatment at 550 °C and 600 °C for 30 minutes. In the treatments made at 550 °C in
the couple with 0,3%C, degenerate pearlite and proeutectoid ferrite were observed.
With increasing the nickel content, the formation of degenerate pearlite ceases, and
ferrite is the only product of austenite decomposition. In the same temperature,
regions of lamellar pearlite were observed in the couple with 0,6%C. In the
treatments at 600 °C eutectoid products weren't seen, suggesting the ferrite
formation is made under paraequilibrium conditions. Decarburization experiments
were also made with the diffusion couple samples. Ferrite layers from the surface
with planar interface to the matrix were observed. The ferrite layer thickness
measured in the experiments conducted at 650 °C showed a good fitting with the

thickness predicted by the model considering paraequilibrium.

Keywords: Austenite decomposition. Ferrite. Pearlite. Decarburization. Heat

treatment. Phase transformations.



LISTA DE ILUSTRACOES

Figura 2.1 — Aproximagao linear do gradiente de soluto. Adaptado de Aaronson et al.
= T O OO PPV R PSSP TSI PSPPSRI 20
Figura 2.2 — Diagrama de fases Fe-C. A regido delimitada em azul corresponde ao
campo de composigdes e temperaturas utilizadas nas descarbonetagoes. Calculado
utilizando o banco de dados TCFE do software Thermo-Calc®............ccccooieeninnn 22
Figura 2.3 — Tipico perfil de carbono encontrado em um experimento de
descarbonetacédo. Adaptado da referéncia [23]........cccoiiiiiii 23
Figura 2.4 — Visualizagdo geométrica do equilibrio entre ferrita e austenita em um
sistema ternario Fe-X-C. Adaptado de Van der Ven & Delaey, 1996 [24] e Gilmour et
AL, 197226 .o ieeeeeeeie et s 26
Figura 2.5 — Isoterma do ternario Fe-X-C mostrando a influéncia da razéo D44/D22 no
formato dos contornos Cl. A regido delimitada pelas linhas sélidas trata-se do campo
de €QUILIDIIO. .. .o 29
Figura 2.6 — Perfis de composigdo quimica nas proximidades da interface a:y de
duas ligas hipotéticas: (a) uma liga C, situada na perna vertical do contorno Cl, e (b)
uma liga D, situada na perna horizontal do contorno Cl. Adaptado de Van der Ven &
Delaey, 1996 [16]. .. .ccceiiireriiiii i et 30
Figura 2.7 — (a) Representagao da superficie de energia livie molar de Gibbs e da
condigdo de paraequilibrio entre ferrita e austenita no sistema Fe-X-C; (b) Curvas de
energia livre molar de Gibbs obtidas em na isopleta a-b do sistema Fe-X-C.
Adaptado de Van der Ven & Delaey, 1996 [16] e Gilmour et al., 1972 [17]............... 32
Figura 3.1 — Ciclos térmicos das amostras submetidas a tratamentos isotérmicos. .36
Figura 3.2 — Representagdo da geometria do corpo de prova de dilatometria.
(D310 200 == 1. 10 110 0 VO OO PP PP PPPPRPRP P 38
Figura 3.3 — Ciclo térmico ao qual as amostras foram submetidas durante o
tratamento de descarbonetagao. ..........ccuvviviiriiiiiiiiii i 38
Figura 4.1 — Isoterma a 600 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de
dados TCFE do software Thermo-CalcO®. ........cccoovvviiiiiieii e 41



Figura 4.2 — Isoterma a 550 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de
dados TCFE do software Thermo-Calc®. .........ccccorniiiiiii e, 41
Figura 4.3 — Isoterma a 630 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de
dados TCFE do software Thermo-Calc®. ..........cccccveevviiiminiiiie 42
Figura 4.4 — Isoterma a 640 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de
dados TCFE do software Thermo-Calc®. .........cccccvvieeeieimiiniiiiiiiiiiiiieeeeeececc 42
Figura 4.5 — Isoterma a 650 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de
dados TCFE do software Thermo-Calc®. .........ccccovviiiiiiiiciiiiiiiiiiieerrrrcsas 43
Figura 4.6 — Curvas de atividade Raoultina em fungdo do teor de carbono para agos
com diferentes teores de Ni. (a) Representacao da obtengado das composi¢des nos

extremos dos pares com 0,6%C. (b) Idem para os pares com 0,3%C. Diagramas

obtidos pelo banco de dados TCFE do software Thermo-Cale®..............cccooeenn 45
Figura 4.7 — Regiao do gradiente de niquel no par com 0,3%C tratado a 550 °C.
AtAQUE: NItAI 2%0...eee ettt e 46

_Figura 4.8 — Regiao de baixo niquel do par de difusdo Fe-Ni-0,3%C tratado a 550 °C.
(a) MO. (b) MEV — elétrons secundarios. A seta indica carbonetos lamelares no
contorno de grao. Ataque: Nital 2%............cooor 47
Figura 4.9 — Regiao de baixo niquel do par de difusdo Fe-Ni-0,3%C tratado a 550 °C.

A seta indica carbonetos orientados em diferentes diregées em uma mesma coldnia.

Figura 4.10 — Morfologias observadas para teores intermedidrios de niquel. (a)
Imagem obtida por microscopia 6ptica. Aumento: 500X; (b) Detalhe do precipitado
apontado pela seta. Imagem obtida por MEV. Ataque: Nital 2%......................o.e. 48
Figura 4.11 — Regido do gradiente de niquel no par com 0,3%C tratado a 600 °C.
N T A YO PP 49
Figura 4.12 — Ferrita pré-eutetéide observada no par de difusdo com 0,3%C tratado
a 600 °C. (a) Regidao de baixo niquel; (b) Regido de niquel intermediario. Ataque:
e A Y OSSR 49
Figura 4.13 — Regiao do gradiente de niquel no par com 0,6%C tratado a 550 °C.
AtAGUE: NItAl 2%, .. .eeieeiiiieeee e 50



Figura 4.14 — Morfologias observadas na regiéo de baixo niquel do par Fe-Ni-0,6%C
tratado a 550 °C. As setas indicam algumas ilhas de martensita.............................. 51
Figura 4.15 — Detalhe dos produtos observados na regiéo de baixo niquel do par Fe-
Ni-0,6%C tratado a 550 °C. (a) MO. (b) MEV, detector de elétrons secundarios. .....51

Figura 4.16 — Ferrita pro-eutetéide observada no par de difusdo com 0,6%C tratado

a 600 °C. Ataque: Nital 2%.......ccccoorviriiiiiiiii e 52
Figura 4.17 — Regido do gradiente de niquel no par com 0,6%C tratado a 600 °C.
NI 20, et e ettt e e et e e et e e e e e aae s e e e aa b rt e e e s e e e a e e et e e e e R n e e e e e bbb s 52

Figura 4.18 — Morfologias de ferrita observadas na regiao de baixo niquel do par Fe-
Ni-0,6%C tratado a 600 °C. (a) Ferrita alotriomorfa. Aumento: 500x; (b) Indicado pela
seta, morfologias de dentes de serra. Ataque: Nital 2%............ccoccoviniin 53
Figura 4.19 — Regido correspondente ao fim da precipitagéo de ferrita no par Fe-Ni-
0,6%C tratado a 600 °C. A seta indica uma particula de ferrita no estagio inicial de
crescimento. Ataque: Nital 2%. ........oooveiiiiiiii 54
Figura 4.20 — Curvas de dilatagéo obtidas para as condigdes (a) Fe-5%Ni-0,3%C a
550 °C; (b) Fe-5%Ni-0,3%C a 600 °C; (c) Fe-5%Ni-0,6%C a 550 °C; (d) Fe-5%Ni-
0,6%C @800 °C......oveiieeiiii it eee ettt e e e s 55
Figura 4.21 — Microestrutura das amostras submetidas a ensaio de dilatometria a
600 °C. (a) Fe-5%Ni-0,3%C; (b) Fe-5%Ni-0,6%C. Atague: solugdo saturada de

K2S205 M AQUA. ... .eoiiiieiriieeie et st e e s etk 57
Figura 4.22 — Cinética da decomposi¢ao difusional da austenita nas ligas Fe-5%Ni-
0,3%C e Fe-5%Ni-0,6%C a (a) T =550 °C; (b) T=600 °C.....crevviiiiiiiniiire 57
Figura 4.24 — Regido do par de difusdo em que a camada de ferrita deixa de ser
formada nas amostras descarbonetadas a(a) T=630°Ce (b) T=640°C. ............ 59
Figura 4.23 — Vis&o geral da regido de baixo niquel das amostras descarbonetadas a
(@) T=630°C e (D) T=B40 °C. ..ot 59
Figura 4.25 — Vis&o geral da regido de baixo niquel das amostras descarbonetadas a
650 °C por (a) 64 minutos € (b) 256 MINULOS. ... 60

Figura 4.26 — Regi&o do par de difusdo em que a camada de ferrita deixa de ser
formada nas amostras descarbonetadas por (a) 64 minutos e (b) 256 minutos........ 60
Figura 4.27 — Fim da precipitagdo de carbonetos no par Fe-Ni-0,6%C tratado a 650
°C. AtaQUE: NItAE 2%, ..eeiviieieeieieee e e 62



Figura 5.1 — Produtos da decomposigdo eutetéide em ligas Fe-C observados por
Furuhara e colaboradores. DP indica uma col6nia de perlita degenerada, enquanto
LP indica uma regido de perlita lamelar. Extraido da referéncia [18]. ....................... 64
Figura 5.2 — Isoterma de paraequilibrio a 600 °C. As ligas tracejadas correspondem
a curvas de isoatividade da austenita na temperatura de cementagéo (assumido 900
°C). Os pontos indicados com o simbolo o apontam para as composi¢des em que
se constatou o fim da transformacgao nos pares de difus@o. .............cccein 65
Figura 5.3 — Isotermas de paraequilibrio do sistema Fe-Ni-C para (a) T=630 °C; (b)
T=640 °C; (c) T=650 °C. A faixa azul indica o intervalo de composigéo do par de
difusdo, enquanto as linhas tracejadas correspondem as linhas de isoatividade na

temperatura de cementagao das amostras (900 °C). ... 68



LISTA DE TABELAS

Tabela 3.1 — Composicdo quimica das ligas Fe-5%Ni e Fe-10%Ni, obtidas por
analise quimica na Villares Metals S A. ... 34
Tabela 4.1 — Tempos de tratamento isotérmico utilizados nos experimentos de
o 1= 100 14 L= A - FOTUUUOTR U 54
Tabela 4.2 — Valores de f;, obtidos para cada condigao de dilatometria. ................. 56
Tabela 4.3 — Comparacédo entre os valores teéricos e experimentais das fracoes
VOIUMELrICas de fITIEA. .....ceveeee e rere e s e e s 58
Tabela 4.4 — Composicoes interfaciais utilizadas como parametros do modelo de

AESCATDONELAGAD. .. ..eei ettt ee e e 61



SUMARIO

1 INTRODUGAD .....coccirricrerescesremsmssnes s ssssssssesn s s et asssasssnss s sasvasannssmsassssmssananas 13
2 REVISAO BIBLIOGRAFICA ... eereesssessssmssssissssssssssssssssnssssnsssssssssssess 15
2.1 MORFOLOGIAS DE PRECIPITADOS EM MATERIAIS METALICOS................ 15
2.2 NUCLEAGCAO E CRESCIMENTO DIFUSIONAL DE PRECIPITADOS ............... 16
2.3 MODELOS CINETICOS DE FORMACAO DE PRECIPITADOS .........cccocvovvienes 18
2.3.1 Crescimento difusional de precipitados ..., 18
2.3.2 Crescimento de ferrita pro-eutetéide durante descarbonetacio............... 21
2.4 CONSIDERAGOES CINETICAS EM LIGAS TERNARIAS. ..o 24
2.4.1 EQUIlibrio 10Cal...cccvvmiiimnnininiccr et s 25
2.4.2 Paraequilibrio .......cccccimirennienineemmemmmnene s sss s s s e san s 29
3 MATERIAIS E METODOS ...oueivcereirennseraessnsressassssassssssassssensssresnsstssssssssssassassasssns 33
3.1 PRODUGAO DOS PARES DE DIFUSAOQ .....cccoovoiiiiiiiieinininee e 33
3.2 TRATAMENTOS DE CEMENTAGAOD .....oooiiiieiiieie e 34
3.3 TRATAMENTOS TERMICOS .....oiiiiieeeeeeeeeeeee ettt 35
B4 DILATOMETRIA ..o e e e et e e e s ettt e s nnaaseaaaaa s e e 35
3.5 TRATAMENTOS DE DESCARBONETAGCAO ......cooi i 37
3.6 MODELAMENTO DA CAMADA DE FERRITA DESCARBONETADA ................ 38
3.7 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL.......c.ccoiiiiiiiiiiiirn e 39
4 RESULTADOS .. ..ot cccitirermmiiiiisssnerreesssnssssmtenenssssssssssssnssnssssssssnsssestsessnssssssnmnnnnnnnnas 40
4.1 CALCULOS TERMODINAMICOS NO SISTEMA Fe-Ni-C .....ccccveriviiiiciiins 40
4.2 PERFIL DE CARBONO NAS AMOSTRAS CEMENTADAS...........coooiiiee 42
4.3 TRATAMENTOS ISOTERMICOS DOS PARES DE DIFUSAO...........ccccceinnnn. 45
4.3.1 0,3%C — 550 °C por 30 minutos .......cccceriiiinemmininnesien s 45
4.3.2 0,3%C — 600 °C por 30 minUtoS ........ccccmmtiimiiiiiincsinne e aaeesans 48
4.3.3 0,6%C — 550 °C por 30 minutos ....cc.covvieeriiiiniimninene s 49
4.3.4 0,6%C — 600 °C por 30 minutoS.........ccemmmmininnmmrrnrnnn s e 50
4.4 DILATOMETRIA ..ottt e ettt e et e e e st st eenaae e s et ae e e aans 53
4.5 TRATAMENTOS DE DESCARBONETACAO ......c.ooiiiiereeeie et 58
4.5.1 630 °C e 640 °C por 64 minutos......c.ceeveemrriicininmiinnnen s ersssssssnsnans 58

4.5.2 650 °C por 64 € 256 MINUEOS........iiiiimiinimniiem s 59



4.5.3 Modelo para predigao da espessura da camada de ferrita..........c.cc....ce. 61

B DISCUSSAQD ....cciiciririeceesiresrsesssssnessansssnsaessssssssssssanssms st essnessensstassnssnssanssnssansen 63
5.1 TRANSICOES MORFOLOGICAS E CINETICAS NAS LIGAS Fe-Ni-C .............. 63
5.1.1 Pares de difusdo tratados isotermicamente.............cccoovviiiimmnnninnnnnnsiiicennnn, 63
B5.4.2 F@-BYNI-C ...cciirmrmnriiiiinerriirireeetissnnnsssssssesseesssssssssasssssssnnsnsssssnasnansnnnenssasssnnnnns 65
5.2 CRESCIMENTO DA FERRITA DURANTE A DESCARBONETAGAO................ 66
6 CONCLUSOES.....cciiiieeiesecnerrnessnsssissssssssssassssssssassssssssmnssssssssassssssssssnsssssassssensnnns 69

REFERENCIAS......cccvrtreeesersrsesismsssssrsssssssssssssmsasasissssstssesssassssnssans sonssssssasassssnsssssses 70



13

1 INTRODUGAO

O ago é a liga de uso industrial mais versétil que se tem conhecimento,
exibindo uma diversa gama de microestruturas que combinam diferentes
resisténcias e tenacidades. Por sua vez, a manipulagdo de transformagdes de fases
& a maneira mais efetiva de se moldar a microestrutura e as propriedades das ligas
ferrosas. Na maioria dos agos, a decomposigéo da austenita — entendida como uma
fase alotrépica do ferro de estrutura cristalina clbica de face centrada — gera as
mudangas de fases de maior importancia e interesse tecnolégico.

A adicdo do carbono no ferro, por si s6, é suficiente para torna-lo um ago.
Entretanto, o termo ago & muito genérico e aplicavel para uma vasta gama de
composigbes. E fato conhecido dos forjadores ha milénios que a adicao de
pequenas quantidade de carbono ao ferro (de 0,1 a 0,2%, por exemplo) € suficiente
para aumentar significativamente a resisténcia do material [1]. A maioria das ligas
atuais de aplicacdo pratica, porém, contem mais do que somente o carbono como
elemento de liga. Enquanto a decomposi¢céo da austenita na liga binaria Fe-C &
relativamente simples de ser analisada, a adigdo de um elemento substitucional X (X
= Mn, Ni, Cr, Si, Al, etc.) aumenta significativamente a complexidade do problema.

Do ponto de vista experimental, uma complicégéo surgida no estudo das ligas
Fe-X-C remete ao incremento do ndmero de experimentos necessarios para
avaliacdo dos efeitos de todas as varidveis. Tendo em vista esta dificuldade,
Hutchinson e colaboradores descreveram o uso de pares de difusdo para estudo de
transigbes de comportamento em ligas Fe-Ni-C [2] e Fe-Nb-C [3]. O processo
consiste na obtencdo de um material com um gradiente do elemento X ao longo da
amostra. Apds a confecgdo do par, o material pode ent&o ser cementado até o teor
de carhono desejado. Dessa maneira, mudangas criticas de comportamento em
fungdo da composi¢do quimica podem ser estudadas sem a necessidade de se
fundir dezenas de ligas diferentes, o que seria extremamente dispendioso tanto em
termos de tempo quanto em termos financeiros. Este experimento &, portanto,
analogo ao ensaio Jominy, em que um gradiente de taxas de resfriamento ¢ utilizado

na determinagéo da temperabilidade de agos [1].
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Por sua vez, o niquel como elemento de liga € um dos mais importantes da
industria do ago. Em agos inoxidaveis, sua capacidade de estabilizar a austenita é
utilizada com a intengdo de se produzir um material austenitico a temperatura
ambiente, fase que também melhora a capacidade do material contra corrosédo. A
austenita estabilizada pelo niquel também possui excelentes propriedades de
tenacidade, inclusive a temperaturas criogénicas. Por este motivo, agos ligados ao
niquel tém sido extensivamente usados no armazenamento e transporte de produtos
liquefeitos a baixas temperaturas/temperaturas criogénicas.

O presente trabalho objetiva o uso de pares de difusao Fe-5%Ni/10%Ni-C
para determinagéo de transigbes mérfolégicas e cinéticas em fungdo da composigao.
Para tanto, foram realizados tratamentos isotérmicos de austémpera, ensaios de

dilatometria e tratamentos de descarbonetagao.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 MORFOLOGIAS DE PRECIPITADOS EM MATERIAIS METALICOS

A primeira classificagdo das morfologias comuns de particulas decorrentes da
decomposicdo da austenita foi feita por Dubé et al. [4], posteriormente ampliada por
Aaronson [4]. Segundo a classificagdo de Dubé, as principais classes de particulas
de contornos de grao séo alotriomorfos, placas (ou agulhas — em uma segao plana
nao & possivel determinar com exatiddo sua morfologia), dentes de serra e
idiomorfos (particulas aproximadamente equiaxiais). Alotriomorfo € entendido como
particula “sem semelhanga com a estrutura cristalina”, ou seja, que conta com pouca
ou nenhuma relagdo com os planos de habito do cristal do qual se origina a
particula. Em contraste, idiomorfos sao particulas “semelhantes a estrutura
cristalina”. Isto se deve ao fato de tais particulas, normalmente formadas no interior
de grios, estarem restritas a relagbes cristalograficas mais rigidas do que aquelas
dos alotriomorfos e, portanto, apresentarem uma forte semelhanga com a estrutufa
do cristal em escala atdmica e visivel relagdo com seus planos de habito. A
classificagdo aumentada por Aaronson também inclui particulas formadas no interior
do grao (idiomorfos e particulas alongadas) e uma estrutura “macica’.

Placas e dentes de serra ainda podem ser primarios — quando crescem
diretamente do contorno de grao — ou secundarios — quando crescem a partir de
uma particula de contorno de gréao pré-existente. Particulas secundarias podem ser
formadas a partir do crescimento de uma instabilidade morfolégica em uma interface
plana (ou uma interface com raio de curvatura suficientemente grande para que,
matematicamente, a hipotese de interface plana seja uma simplificagéo razoavel), ou
pela nucleagdo de uma nova particula da fase nova em uma interface entre a matriz
e o produto. A este evento, em que a fase produto nucleia heterogeneamente na
interface entre o cristal recém formado e o cristal pré-existente da matriz, da-se o
nome de nucleagao simpatica. Aaronson et al. [5] fizeram uma revisao do assunto

em 1995. Durante a formagao de uma fase o a partir de uma fase méae f, a

composicdo da interface o/p € préxima daquela dada pelo diagrama de equilibrio
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na fronteira dos campos de a+f/p € o/ +f, OU Sua extrapolagdo em uma outra
regido do diagrama (como, por exemplo, a extrapolag&o da linha solvus a+Y no
campo de a+Fe,C no diagrama Fe-C). Nessa condi¢&o, como a interface encontra-

se sob equilibrio local, a forga motriz para a nucleagdo de um novo cristal da fase
produto deveria ser proxima de zero, e a taxa de nucleagéo deveria ser efetivamente
nula. Entretanto, nucleagéo simpatica € um evento que ocorre com uma frequéncia
consideravel.

Apesar de essa classificagdo aparentemente descrever muito bem as
microestruturas normalmente encontradas na maioria das ligas metélicas, ela é
baseada em observagdes feitas em segbes planas e ndo levam em conta a
distribuigdo ou morfologia tridimensional das fases. Nos dltimos anos, muita atengao
tem sido dada a analises tridimensionais, a maioria baseada em segdes sucessivas,
ou seja, observagdo de sucessivos planos finamente espagados, por meio de
remogao controlada de material. Nesse campo de trabalho, tem especial destaque o
trabalho de Kral e Spanos, e eventuais colaboradores. Kral e Spanos apresentaram
estudos da estrutura 3D de cementita pré-eutetdide por meio de ataques quimicos
profundos [6] e segbes sucessivas [7]. Kral et al.[8] revisitaram os resultados de
1962 obtidos por Hillert [9], que realizou segdes sucessivas de uma colbnia de
perlita, resultados que forneceram evidéncias inequivocas de que cada colénia de
perlita & composta por monocristais de ferrita e cementita, e mostraram
definitivamente que a idéia de nucleagao sucessiva de ferrita e cementita deveria ser

descartada.

2.2 NUCLEACAO E CRESCIMENTO DIFUSIONAL DE PRECIPITADOS

Considerando novamente um precipitado o se formando em uma fase mae B,
o nucleo tendera a apresentar uma relagdo de orientagdo com a matriz de modo a
reduzir a energia interfaciail, sempre que houver uma compatibilidade razoavel entre
os dois reticulados. O nucleo apresentara, portanto, interfaces coerentes e
semicoerentes. No entanto, a interface do cristal abrangera todas as possiveis

orientacdes, de modo que possa englobar toda a particula. Em algumas orientagdes,
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a compatibilidade entre os reticulados favorecera a formagéao de interfaces de baixa
energia. Nas demais interfaces, a interface sera incoerente com diferentes graus de
desordem. Aaronson et al. [10] propuseram que a mobilidade da interface é
geralmente uma grandeza dependente de sua estrutura. Dessa forma, as relagoes
de orientagédo entre o precipitado e a matriz desempenham um papel importante no
controle da cinética e o mecanismo de crescimento. A anisotropia da mobilidade
decorrente dessa definicdo tem implicagbes determinantes na morfologia do
precipitado.

Quando a nucleagéo ocorre heterogeneamente, ou seja, sobre uma superficie
pré-existente, o raio critico para que a flutuagéo se torne um nucleo € o mesmo que
para nucleagdo homogénea (no interior do gréo). Logo, como s&o necesséarios
menos atomos para se formar um nicleo com o mesmo raio de curvatura, o nucleo
se forma mais facilmente [11]. Neste caso, os sitios de nucleagcdo séo destruidos
rapidamente, sendo substituidos pelas particulas. No entanto, a nucleagéo interfere
diretamente na disposigdo das particulas durante os estagios iniciais da reagao,
desempenhando papel importante na estrutura final ap6s a reagéo.

A energia interfacial é o fator mais importante que afeta a taxa de nucleagao
[12]. Resultados na literatura [13,14] confirmam tal hipétese, mostrando como
mudangas na orientagéo do contorno tém consequéncias na taxa de nucleagéo. Isso
se deve principalmente a influéncia da cristalografia na energia do contorno e,
portanto, na energia necessaria para a formagéo do ntcleo. Como forma de baixar a
energia superficial, as particulas tendem a se formar com relagdes de orientagao
com a fase matriz. Em geral, tais relagdes correspondem a planos (normalmente os
de maxima densidade atdmica) e diregbes cristalograficas paralelas entre
precipitado e matriz.

Interfaces com orientagdes particulares em geral sdo compostas por arranjos
de discordancias. Por apresentarem baixa mobilidade, estas interfaces se deslocam
predominantemente por meio de um mecanismo de degraus. Uma vez que a
interface deve englobar todo o precipitado, regiées em que a estrutura da interface é
desordenada sdo inevitaveis, dispondo-se em formato de degraus. As extremidades
dos degraus correspondem a regides sem correspondéncia cristalografica entre
precipitado e a matriz, tendo, portanto, alta mobilidade. Portanto, ¢ de se esperar
que, decorrido algum tempo apds a nucleagdo, a morfologia do precipitado exiba
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sinais da diferenca de mobilidade entre as interfaces de baixa energia, que possuem
menor mobilidade, e de alta energia.

Quando a particula se forma em um contorno de grao, ela deve apresentar
uma interface de baixa energia com um dos grdos. Entretanto, como o proprio
contorno de grdo é uma interface desordenada, o contato da particula com o outro
grao &, normalmente, também uma interface desordenada de alta energia e
mobilidade. Uma vez que a nucleagao tenha estabelecido as relagbes de orientagao,
a particula formada cresce ao longo do contorno e para dentro do grdo. Geralmente,
os alotriomorfos crescem para apenas um dos dois grdos da matriz. Isso se deve a
natureza do lado nao invadido, que possui uma relagdo de orientagédo racional entre
o0 precipitado e a matriz.

A difusdo nas interfaces exerce papel importante nessa condi¢éo. Devido a
sua estrutura, a interface desordenada nao apresenta grande obstaculo ao
crescimento da particula, uma vez que sua movimentagdo requer apenas saltos
atémicos ao longo da interface. Em alguns casos, essa situagdo permite taxas de
crescimento maiores que as permitidas pela difusdo no volume. Segundo o
mecanismo da placa coletora, definido por Aaronson e Aaron [15] e Brailsford e
Aaronson [16], a alta difusividade do soluto no contorno de grao faz com que a
difusdo ocorra primeiramente do volume para o contorno de gréo (entre os dois
graos da fase matriz) e posteriormente pelo contorno até a interface entre o
precipitado, de onde se difunde para dentro da particula. Assim, as taxas de difusao
no contorno de gréo, interface e particula ajudam a determinar a morfologia do
precipitado. Por exemplo, precipitados que tenham a interface com a matriz que
apresente baixa difusividade tenderdo a crescer rapidamente ao longo do contorno,

mas seu crescimento para dentro do grao sera lento.

2.3 MODELOS CINETICOS DE FORMAGAO DE PRECIPITADOS

2.3.1 Crescimento difusional de precipitados
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Zener [17] abordou o crescimento difusional de precipitados em ligas binarias.

Ele considerou que a interface do precipitado o com a matriz B era desordenada e

que a difusdo do elemento de liga na matriz controlava o crescimento da particula.
Além disso, as composicdes interfaciais seriam dadas pelo equilibrio entre as duas
fases. Para simplificar os calculos, Zener considerou que o perfil de composigao do
elemento de liga na fase matriz poderia ser aproximado por uma reta e que,
portanto, seu gradiente seria constante (figura 2.4). Por fim, neste trabalho classico,
o autor fez o desenvolvimento para o crescimento precipitados esféricos. No
entanto, a mesma solugéo pode ser simplificada para interfaces planas.

O desenvolvimento do modelo leva em conta que o fluxo do soluto através da

interface o./p pode ser calculado por duas maneiras distintas. A primeira, que leva

em conta o balango de massa na interface, € expressa por:

ds

alfp _ a+p/p alu+p
JB - (XB — Xg ) dt

(2.1)

em que x2*¥* e x¥*** sdo as fragBes molares interfaciais do soluto B na fase g e na
. ds . . o . x
fase o, respectivamente, e & é a derivada da posi¢éao da interface em relagéo ao

tempo.
A segunda maneira é por meio da hipotese de que o crescimento da particula
é controlado pelo fluxo de soluto na fase matriz. Assim, adota-se a lei de Fick na

interface:

p
JeP — _Df %;B (2.2)

|3 .
em que % é o gradiente da fragao molar de B na fase B calculado na interface.
S

Adotando a simplificagéo do gradiente linear, tem-se:

o a+H ala+ ds Axﬂ
JEP = (x&HPP _ xg! p)gt—EDgA—sB (2.3)
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Figura 2.1 — Aproximagcao linear do gradiente de soluto. Adaptado de Aaronson et al. [18].

Uma vez que a quantidade de soluto que entra na matriz g (representado por

A2 na figura 2.4) deve ser a mesma quantidade de soluto que sai da fase o (A1),

tem-se, da igualdade A1 = A2:
(X2 — X2y = %(xg”“ﬁ —x2)As 2.4)

Isolando As na expressédo (2.4) e substituindo na equagao (2.3), chega-se a:

ds _ Db (X - x0y

xu+[}/[} _ Xcz/a+[3 — 25
s > )t = 2 (x§ — xg/***) (-3)
Por fim, integrando e utilizando a condigdo de contorno s(t=0)=0:
B2 s atPip 0
S — (DBt) (XB XB) (2.6)

(Xg+[3/[3 _ Xg/aﬂ} )1/2(Xg _ Xg/owﬂ )1/2
Por meio da expressao acima € possivel, portanto, determinar a posigao da
interface com base nos parametros termodinamicos — composicbes interfaciais e

composicgao inicial da liga — e dos parametros cinéticos — coeficiente de difusdo do
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soluto na matriz — do material. Além disso, estabelece que a velocidade de avango
da interface é proporcional a raiz quadrada do intervalo de tempo.

2.3.2 Crescimento de ferrita pré-eutetéide durante descarbonetacao

Embora o modelo de Zener para o crescimento difusional de precipitados
apresente boa correlagdo qualitativa com resultados experimentais [18], a
quantificagdo da cinética do crescimento da ferrita pro-eutetéide nestas condiges
encontra problemas quando feita para taxas de transformagdo elevadas. Nestas
situacoes, ocorre o encontro de particulas de ferrita nucleadas adjacentemente em
um mesmo gréo. Além disso, ocorre a gradativa diminui¢éo do volume de matriz nao
transformada e, portanto, o perfil de composigao do soluto (neste caso, o carbono),
antes considerado estacionario, altera-se com o tempo. Estes dois fendbmenos
retardam a transformagéo e, portanto, tratamentos isotérmicos se tornam de dificil
aplicacao na quantificagdo de fendmenos de natureza cinética.

Por sua vez, o processo de descarbonetagdo tem-se mostrado satisfatorio na
producdo de camadas de ferrita a partir da superficie de agos [19-22]. Nestes
experimentos, a camada de ferrita adquire um aspecto colunar, desenvolvendo uma
interface plana em relagdo & matriz. Por este motivo, os fendmenos indesejados
discutidos acima ndo acontecem e, portanto, a validagdo dos modelos de
crescimento da ferrita torna-se razoavelmente mais facil de ser realizada.

No procedimento de descarbonetagdo o ago (aqui, por simplificacéo,
considerado um ago carbono) é aquecido até o estado austenitico em temperaturas

intermediarias ao eutetdide e a temperatura da transformagéo alotrépica y - o do

ferro puro. Esta faixa de temperaturas é representada no diagrama de fases Fe-C da
figura 2.2. Nesta condigdo, o material é submetido a uma atmosfera oxidante,
responsavel por reagir com o carbono e remové-lo na forma de Oxidos gasosos.
Assim, o potencial de carbono na superficie do material torna-se zero e, devido ao
gradiente de composigdo quimica surgido, o carbono do interior do ago € forgado a
se difundir em diregao a superficie, alimentando a reagdo de oxidagdo. Como, na
' temperatura de tratamento, a fase em equilibrio do ferro puro € a ferrita, surge uma

camada desta fase que cresce na medida em que a descarbonetagao prossegue.
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Figura 2.2 — Diagrama de fases Fe-C. A regido delimitada em azul corresponde ao campo de
composi¢gdes e temperaturas utilizadas nas descarbonetagdes. Calculado utilizando o
banco de dados TCFE do software Thermo-Calc®.

Caso as condi¢des de contorno na superficie sejam adequadas, a camada de
ferrita avanga na forma uma interface plana em dire¢é@o ao nucleo. Neste aspecto, a
escolha da atmosfera oxidante propicia é importante. Se nao tomada a devida
precaugao, o metal também sofre de oxidagao, formando uma camada aderente que
impede a reagao do gas com o carbono. Para contornar tal dificuldade, costuma-se
utilizar uma atmosfera rica em hidrogénio — redutora em relacdo ao ferro —
umedecida — oxidante em relagdo ao carbono. Na industria, o processo de
descarbonetagao é utilizado em agos elétricos pré-processados [23,24] como forma
de diminuir o carbono do material, deletério para suas propriedades magnéticas [25].

Um tipico perfil de carbono obtido em um experimento de descarbonetacéo é
mostrado na figura 2.3. Como pode ser observado, enquanto o gradiente de
composi¢ao na ferrita faz com que o carbono se difunda no sentido da superficie,
alimentando a reagéo de oxidagao, na austenita, a difusdo do carbono no sentido da
interface retarda seu avango. Assim, ambos os fluxos difusivos possuem papéis
importantes na cinética de crescimento da camada de ferrita. E curioso notar que,
devido as composi¢des interfaciais, o gradiente de carbono na austenita pode ser

ordens de grandeza maior que o gradiente de carbono na ferrita. No entanto, o fluxo
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Figura 2.3 — Tipico perfil de carbono encontrado em um experimento de descarbonetacgdo.
Adaptado da referéncia [23].

atdbmico na ferrita tende a prevalecer devido ao seu maior coeficiente de difusao do
carbono em relagéo a austenita.

O problema da camada de ferrita crescendo durante o processo de
descarbonetacdo pode ser tratado de forma analitica ou de forma numérica.
Malakhov e Purdy [19,26] desenvolveram uma rota para o modelamento do
problema de descarbonetagdo. Em seu modelo, os autores consideram um balango
de massa na interface ferrita/austenita, de forma semelhante ao que fora feito por
Zener, mas também considerando a parcela do fluxo difusivo da ferrita. Os
pesquisadores também fazem uso das leis de Fick para o célculo dos perfis de
carbono nas duas fases. Ao fim do equacionamento, eles chegaram a uma solugéo
analitica para o problema, na forma de uma equagéo implicita, somente possivel de
ser resolvida por métodos numéricos. Curiosamente, na solugéo obtida, a distancia

da interface o/ y até a superficie também varia com a raiz quadrada do intervalo de

tempo, assim como no problema de Zener.

O problema também pode ser abordado numericamente, neste caso podendo
ser assumidos diversos outros tipos de varidveis. O mesmo principio do modelo de
Malakhov e Purdy pode ser seguido, ou seja, calcular os perfis de carbono na ferrita
e na austenita e, utilizando o balango de massa, resolver a equagdo de
movimentacéo da interface. Tornar a solugdo mais generalizada também & possivel,

como a adogéo de coeficientes de difusédo variaveis em fungéo da composigéo. Na
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literatura, a abordagem numérica de problemas de descarbonetagédo normalmente é
feita com o auxilio do método de diferengas finitas utilizando o método das malhas
variaveis para contabilizar a movimentagéo da interface [19,27]. Seguindo este
algoritmo, sao construidas duas malhas numéricas, uma para a ferrita e outra para a
austenita. Os perfis de carbono sdo entdo calculados numericamente pela
discretizagdo da segunda lei de Fick em cada uma das malhas. Em posse destes
perfis, é possivel calcular os gradientes de carbono na interface e,
consequentemente, o fluxo difusivo liquido. Utilizando um balango de massa
semelhante a equagéo (2.3), obtém-se a velocidade de avango da interface. Apébs
esse passo, as malhas sdo atualizadas para a nova posigéo da interface e o

processo é iterado até o tempo desejado.

2.4 CONSIDERACOES CINETICAS EM LIGAS TERNARIAS

Em ligas binarias, como o sistema Fe-C, assumir que a interface entre a fase
produto e a fase matriz estd em equilibrio local é uma hipétese razoavel. As
composi¢des sao extraidas diretamente do diagrama de equilibrio e a velocidade de
avango pode ser determinada pela resolugéo simultanea das equagoes de difuséo
nas proximidades da interface e da equagdo de balango de massa do elemento
particionado.

Enquanto a decomposi¢ao da austenita na liga binaria Fe-C é relativamente
simples de ser analisada, a adigao de um elemento substitucional X (X = Mn, Ni, Cr,
Si, Al, etc.) aumenta significativamente a complexidade do problema.

Por um lado, devido a interagéo destes elementos com a interface em avango,
estes elementos tendem a segregar, em maior ou menor intensidade, para
contornos de grao. Quanto maior é esta interagdo, maior € a quantidade de energia
livre dissipada pelo arraste de soluto, diminuindo a velocidade de movimentagéo da
interface. A interagdo do elemento X com a interface entre as duas fases e dificil de
ser quantificada experimentaimente. Entretanto, € sabido que as energias de
interagdo do soluto com os contornos de grao estdo diretamente relacionadas ao
efeito do tamanho do atomo de soluto [28]. Assim, assumindo que a mesma relagao

se mantenha para as energias de interface entre as fases produto e matriz, €
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possivel classificar os elementos de liga de acordo com esta interagéo e, portanto,
também de acordo com o efeito de arraste de soluto [2].

Por outro lado, devido a grande diferenga de difusividades entre o elemento
substitucional e o carbono, a velocidade de avango da interface pode mudar
significativamente caso o elemento substitucional seja particionado entre a fase
produto e a matriz ou ndo. Portanto, dependendo do potencial termodinamico (forga
motriz), diferentes configuragdes da distribuigao do solut6 na transformacao de fase
s3o obtidas. Deste ponto de vista, dois tipos de situagdo abordam a cinética da
transformagéo: o estabelecimento do equilibrio local (EL) entre as duas fases na

interface e o paraequilibrio (PE).

2.4.1 Equilibrio local

Para um sistema ternario, a condigdo de equilibrio local, desprezando os
efeitos de capilaridade, requer a igualdade entre os potenciais quimicos dos trés
elementos nas duas fases. Assim, para o caso do crescimento da ferrita pré-

eutetoide:

Ko = MC
Hx = KX (2.7)
Hee = Hre

O equilibrio entre duas fases pode ser visualizado geometricamente como um
plano tangente as superficies de energia molar de Gibbs da austenita e da ferrita
(figura 2.4). A projegao da linha que une os pontos de tangéncia e que passa pela
composicéo da liga trata-se da tie-line daquela composigéo. Apo6s o estabelecimento
do equilibrio, as composigdes de ferrita e austenita serdo dadas pelas extremidades
da tie-line que abrange a composi¢do da liga. Durante a transformagao isotérmica

Y —a+v, no entanto, ndo necessariamente as composigdes de ferrita e austenita

em equilibrio na interface serdo dadas pela tie-line que passa pela composigéo

média da liga. A curva que de fato compreende a composigédo da liga e as
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Figura 2.4 —- Visualizagao geométrica do equilibrio entre ferrita e austenita em um sistema
ternario Fe-X-C. Adaptado de Van der Ven & Delaey, 1996 [24] e Gilmour et al., 1972 [26].

composi¢goes das fases em equilibrio na interface & conhecida como contorno de
composicéao interfacial (contorno Cl) e depende da cinética da transformacéo.

Os contornos Cl também dependem do formato da interface da fase em
avango. Uma abordagem pode ser feita considerando o crescimento da ferrita por
uma interface plana, analogamente ao problema estudado por Zener. Para o sistema
ternario Fe-X-C, as leis de difusdo de Fick podem ser alteradas, incluindo
coeficientes independentes. Assim, os fluxos difusivos na austenita passam a ser

dados pelas equagdes:
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Jy, = -DI,Vx}, ~ DL,V
Jj = -Dy,Vx}, ~ DL,V

(2.8)
D!, e D}, sao os coeficientes de interdifusdo e computam o efeito do

gradiente de X no fluxo de carbono e vice-versa. Em ligas Fe-X-C, o gradiente de

carbono geralmente tem um efeito desprezivel no fluxo de X, embora o oposto nao

seja valido. No entanto, para simplificagdo dos calculos, Df, e D3 serao

desprezados. Coates [29] apontou que esta consideragdo néo afeta o resultado

qualitativamente. Dessa maneira, as expressoes em (2.8) séo reduzidas a:

JL = DI, Vx,
Ji = ~D3,Vx}

(2.9)

que, para o caso unidimensional, sdo expressbes idénticas as equagdes que
governam a difusdo em sistemas binarios. Portanto, € possivel utilizar solugao de
Zener para avango de interface plana de precipitados (equagdo (2.6))
independentemente para C e X, obtendo a posigédo da interface de ferrita em fungao
do tempo. Ou seja:

" (xe™ =)
s= a+yly ala+y 12 alu+y 12
(%3 ) (xe—xg*")
V2l oy (2.10)
. (D,t) (x ) ,
a+ / u. o+ u. o+ 12
(=) 6 )

As expressbes para a posigao da interface, como consequéncia do balango

de massa na interface, devem ser satisfeitas simultaneamente. Logo:

a+yly 0 a+yly 0
(™ =x%) D, (xg™" -xe)

112 w2 T 12 12
a+yly afa+y 0 _ alaty D a+yly _ alaty 0 __ ala+y
(g ==t ) (x5 - x5 ) 2 (XE - x% X3 — X
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A equacéo (2.11) estabelece que a relagéo entre a composigdo média da liga,

definida por x‘; e X?(, e as composigdes de ferrita e austenita na interface, Xg””,

J W ol . _ .
Xz X e xy ™" . A curva tragada utilizando esta equagao passa por todas as ligas

que possuem as composigdes interfaciais previamente estabelecidas, ou seja, trata-
se do préprio contorno Cl. Por sua vez, estas composigdes interfaciais sdo dadas
por uma tie-line pré-fixada; a cada tie-line ha um contorno Cl correspondente.

E interessante notar que, uma vez fixadas as composi¢des interfaciais,

variando os parametros cinéticos D,, e D,,, o formato da curva se modifica. O
efeito da relagao D,,/D,, no formato do contorno pode ser visualizado na figura 2.5.

Para valores muito grandes de D,,/D,,, a curva tende a adquirir um vértice no

formato de angulo reto. E o que acontece na pratica, tendo em vista que, por
exemplo, para carbono e niquel a razdo entre seus respectivos coeficientes de
difusdo difere em cerca de seis ordens de grandeza {30]

O formato do contorno Cl tem uma importante implicagdo do ponto de vista de
transicoes cinéticas na transformagdo sob equilibrio local. O lugar geométrico
formado pelo conjunto de todos os vértices do contorno Cl determina uma fronteira
que separa duas formas distintas de particdo do elemento substitucional. Esta
fronteira, por motivos discutidos adiante, € conhecida como envelope de nao-
parti¢ao.

Se considerada um liga cuja composigdo média se encontra sobre a perna
vertical do tridngulo formado pelo contorno Cl, como representado pelo ponto C na
figura 2.6(a), a composicéo da ferrita e da austenita na interface séo dadas pela tie-
line EF. Na mesma figura, os perfis de C e X nas proximidades da interface s&o
mostrados ao lado. Neste caso, a particdo de carbono na interface € acompanhada
de um gradiente praticamente desprezivel na austenita. Por sua vez, o gradiente do
elemento X se estende para o interior da fase matriz. Logo, deve haver consideravel
redistribuicdo do soluto substitucional e sua difusdo deve controlar a cinética da
transformacgédo. Devido a esta caracteristica, esta situagdo €& conhecida como
equilibrio local com partigao de soluto (EL/P).

Uma segunda situagdo pode ser discernida quando a composigdo média da
liga repousa sobre a perna horizontal do contorno Cl, representado pelo ponto D na
figura 2.6(b). Ao contrario da situagdo de EL/P, o gradiente de concentragéo de
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Figura 2.5 — Isoterma do ternario Fe-X-C mostrando a influéncia da razao D,4/D,; no formato
dos contornos CI. A regido delimitada pelas linhas sélidas trata-se do campo de equilibrio.

carbono se estende para o interior da austenita e, portanto, deve controlar a cinética
da transformag&o. Por parte do elemento substitucional, surje uma “crista” de
concentragédo na interface. Entretanto, ndo ocorre consideravel particido de X entre
as fases matriz e em crescimento. Por conta disso, esta situagédo & conhecida como

equilibrio local com particao desprezivel de soluto (EL/PD).

2.4.2 Paraequilibrio

A hipétese de paraequilibrio foi formulada de modo a se analisar o caso
extremo em que a mobilidade do soluto substitucional é tao baixa em relagdo ao
soluto intersticial que de fato sua partigdo ndo chega a ocorrer. Duas fases que
estdao em paraequilibrio uma em relacdo a outra estdo em real equilibrio com
respeito ao componente de maior mobilidade, no presente caso, o carbono. A

composig¢ao de X, por sua vez, torna-se a mesma ao longo das duas fases, ou seja,
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posigao

Figura 2.6 — Perfis de composi¢ao quimica nas proximidades da interface a:y de duas ligas
hipotéticas: (a) uma liga C, situada na perna vertical do contorno Cl, e (b) uma liga D,
situada na perna horizontal do contorno Cl. Adaptado de Van der Ven & Delaey, 1996 [16].

é fixada. Nesta situagdo, assume-se que o0s potenciais quimicos de carbono na
interface entre as fases em paraequilibrio sdo iguais. Evidentemente, as demais
igualdades de potencial observadas na equagdo (2.7) ndo sao constatadas neste
caso. Em troca, as relagdes termodinamicas que estabelecem o estado de

paraequilibrio na interface sao dadas por:



31

o 7

He = He
] NG (2.12)
HQ‘P-x =_(u;e_“Fe);i)_
X

em que Xge e X?( correspondem as fragées molares de Fe e X na composigdo media
da liga.

A condicdo de paraequilibrio também a pode ser visualizada geometricamente
nas superficies de energia livre molar de Gibbs, como ilustrado na figura 2.7(a). A
reta que determina a composigéo interfacial entre as duas parafases trata-se da tie-
line de paraequilibrio. Como a composigao de X agora é fixa, ha a diminuigdo de um
grau de liberdade do problema. Assim, a interpretacdo destas curvas passa a ser
semelhante ao caso do sistema binario e a composigao interfacial das fases sera

dada pela reta tangente as curvas de energia livre obtidas na isopleta do sistema
(figura 2.7 (b)).
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Figura 2.7 — (a) Representacao da superficie de energia livre molar de Gibbs e da condigéo
de paraequilibrio entre ferrita e austenita no sistema Fe-X-C; (b) Curvas de energia livre
molar de Gibbs obtidas em na isopleta a-b do sistema Fe-X-C. Adaptado de Van der Ven &
Delaey, 1996 [16] e Gilmour et al., 1972 [17].
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1 PRODUGCAO DOS PARES DE DIFUSAO

Lingotes de duas ligas de composigdo nominal Fe-5%Ni e Fe-10%Ni foram
produzidos em um forno de indugéo a vacuo na empresa Villares Metals S.A. A
composi¢cdo quimica das ligas, obtida via analise quimica na propria empresa, €
mostrada na tabela 3.1. Os lingotes foram forjados no formato de chapas de 30 mm
de espessura e cortadas com aproximadamente 200 mm de comprimento.

Os pares de difusdo foram confeccionados a partir da colaminagao a quente
(cladding, cladeamento) de ambas as chapas na empresa Serras Saturnino.
Resumindo o processo, as chapas tém inicialmente suas superficies retificadas, de
modo a se conseguir um bom acabamento, unidas por corddes de solda laterais e
entio laminadas conjuntamente até o material atingir a espessura de 20 mm (cerca
de 70% de redugéo).

A partir da chapa cladeada foram cortadas amostras nas dimensbes
aproximadas de 10 mm x 10 mm x 20 mm. Em seguida, foram tratadas a 1350 °C
durante 48 horas em um forno Linn High Therm para formagédo da regiao de
gradiente de niquel nas proximidades da interface das duas ligas iniciais. Para este
tratamento, as amostras foram previamente encapsuladas em tubos de silica
selados a vacuo, de forma a prevenir o material de severa oxidagdo. Experimentos
com resultados indesejados’ foram réalizados quando a atmosfera protetora se
mostrou ineficiente.

Mesmo apés este tratamento longo, calculos utilizando o valor do coeficiente
de difusdo do niquel sugeriram que a extensao do gradiente de difuséo do Ni deveria
ser inferior a 300 um, o que dificultaria a caracterizagao das transigées no material.
De forma a contornar esta limitagao, os pares foram laminados em repetidos passos
de 5% de deformagdo até que a redugdo de espessura total atingisse 90%. Em

fungéo desta etapa, a espessura das amostras foi reduzida de 10 mm para 1 mm, e

' Em alguns experimentos, devido ao rompimento das cépsulas de silica, houve formag&o de
compostos de baixo ponto de fusdo entre os 6xidos produzidos naquela temperatura, tendo como
consequéncia a danificagéo de soleiras de fornos.
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Tabela 3.1 - Composig¢io quimica das ligas Fe-5%Ni e Fe-10%Ni, obtidas por analise
quimica na Villares Metals S.A.

C Ni Si Mn Cr Mo w Vv
Fe-5%Ni 0,01 491 |10,03| 0,03 0,09 0,04 |<0,010(<0,010
Ti Nb Co Cu Al P S N
<0,0050|<0,010| 0,01 | 0,05 |<0,0050|<0,0050( 0,001 | 0,0024
C Ni Si Mn Cr Mo w Vv
Fe-10%Ni 0,003 | 9,94 | 0,02 |<0,010| 0,09 0,04 0,03 |<0,010
Ti Nb Co Cu Al P S N
<0,0050|<0,010| 0,01 | 0,05 |<0,0500|<0,0050| 0,001 | 0,0021

a regido de variagao de composigdo alongou-se até o comprimento aproximado de 3
mm.

A laminagéo, no entanto, induz a formagéo de irregularidades no gradiente de
composicdo decorrentes de bandas de cisalhamento decorrentes da deformagao.
Por este motivo, as amostras foram submetidas a um tratamento de
homogeneizagao a 1300 °C (no campo austenitico) por 40 horas sob as mesmas

condi¢bes de vacuo e de equipamento impostas no tratamento de difusao.

3.2 TRATAMENTOS DE CEMENTAGCAO

As amostras laminadas foram submetidas a tratamentos termoquimicos de
cementacdo. Duas composi¢gdes de carbono ao longo de todo material foram
utilizadas: 0,3%C e 0,6%C.

Os pares de difuséo de 0,3%C foram cementados em fornos laboratoriais de
cementagdo gasosa (atmosfera controlada de CO/CO,) pelo professor Hatem S.
Zurob, na McMaster University, Hamilton, Provincia de Ontario, Canad4. Por sua
vez, as amostras de 0,6%C foram cementadas na empresa Maxitrate Tratamento

Térmico e Controle Ltda., também em atmosfera gasosa de CO/COs..
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3.3 TRATAMENTOS TERMICOS

Como proposto por Bain e Davenport [31], para o estudo da morfologia dos
produtos da transformagéo isotérmicas, as amostras de pares de difusdo foram
submetidas a tratamentos térmicos em um dilatbmetro Bahr. A figura 3.1 ilustra os
ciclos térmicos reproduzidos nesta parte do trabalho. Os tratamentos foram
compostos por duas etapas: austenitizagdo por 20 minutos a 900 °C seguido de
austémpera e manutengao das amostras em temperatura constante por 30 minutos.
Durante a segunda etapa isotérmica do tratamento, foram utilizadas duas
temperaturas pra o presente trabalho, 550 °C e 600 °C. Foram aplicadas as taxas de
10 °C/s, durante o aquecimento, e -100 °C/s, durante o resfriamento. O aquecimento
das amostras no equipamento foi feito por uma bobina indutora de cobre refrigerada
a 4gua, enquanto o resfriamento foi executado por fluxo passante de gas hélio nas
amostras. A geometria dos corpos de prova € descrita no tdpico seguinte.

A grande vantagem de seu uso na condugéo dos tratamentos térmicos
consiste no acurado controle da temperatura (feito por um termopar tipo S soldado
no corpo de prova) e pela rapidez da obtengao dos resultados.

A escolha das temperaturas foi feita com base nos diagramas de equilibrio e
paraequilibrio do sistema Fe-Ni-C, calculados pelo software Thermo-Calc e
compreendem a regido de inicio da decomposi¢do eutetdide da austenita para a
regido de alto niquel do par de difuséao.

3.4 DILATOMETRIA

Além de servir como meio de tratar termicamente as amostras, ensaios de
dilatometria foram executados com o propésito de determinar a cinética das
transformacdes nas mesmas temperaturas dos tratamentos de austémpera, i.e., 550
°C e 600 °C. Quando utilizado nos pares de difusdo, os ensaios dilatométricos dos
pares de difusdo fornecem resultados que mesclam os efeitos de toda a faixa de

composicao utilizada. Por este motivo, apenas amostras com 5% Ni, obtidas a partir
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Figura 3.1 — Ciclos térmicos das amostras submetidas a tratamentos isotérmicos.

da extremidade de baixo niquel dos pares de difusédo, foram utilizadas. Amostras da
outra extremidade do par, ou seja, de 10% Ni, ndo foram submetidas aos ensaios de
dilatometria, por motivos discutidos na se¢éo 4.4.

A fabricante do equipamento recomenda que o corpo de prova utilizado
possua uma geometria cilindrica de 4,0 mm de didmetro por 10 mm de comprimento.
No entanto, devido a limitagdo das amostras produzidas no trabalho (apds todas as
etapas de produgdo dos pares, as amostras possuiam 1 mm de espessura), a
geometria dos corpos de prova foi modificada. A figura 3.2 ilustra o desenho do
corpo de prova utilizado nos ensaios, também utilizado nos experimentos descritos
na se¢ao anterior.

No interior do equipamento os corpos de prova sdo mantidos suspensos entre
dois tubos de silica de 4 mm de didmetro externo por agdo da presséo exercida por
uma mola acoplada a um dos tubos e pelo atrito causado nas faces em contato. No

entanto, como a geometria plana e delgada do corpo de prova provém uma menor



37

area de contato de suas faces com os tubos, foram usinados duas pequenas
protuberancias em cada extremidade do corpo de prova que, de forma planejada, se
encaixam no interior dos tubos. O comprimento Gtil do corpo de prova foi mantido em
10 mm.

3.5 TRATAMENTOS DE DESCARBONETACAO

Os tratamentos de descarbonetagdo foram elaborados com o intuito de
determinar a cinética de crescimento de ferrita pré-eutetdide a partir da superficie.
Os experimentos foram conduzidos em batelada, uma amostra a cada experimento.
As amostras submetidas a descarbonetagéo tiveram inicialmente suas faces lixadas
até lixa 600. Com o auxilic de um arame, foram entio posicionadas no interior de um
tubo de silica de 12 mm de didmetro interno que, por sua vez, foi colocado no
interior da retorta de ago de um forno tubular Lindberg. Um termopar tipo K foi
também posicionado no interior do tubo, de modo a controlar a temperatura das
amostras. O tubo de silica foi selado por rolhas de borracha conectadas as
mangueiras do sistema de circulagédo de gas.

Ap6s a preparagao do aparato, o conjunto todo foi submetido ao ciclo térmico
mostrado na figura 3.3. Antes que o processo de descarbonetagéo efetivamente
comecasse, as amostras foram austenitizadas a 900 °C por 20 minutos sob fluxo
passante da mistura gasosa de N;-10%H. seco. Sob a mesma atmosfera, as
amostras foram resfriadas no interior do forno até as temperaturas de
descarbonetagao, 630 °C, 640 °C e 650 °C, as quais foram mantidas constantes
durante todo tempo descarbonetagao (64 e 256 minutos). Assim que a temperatura
de descarbonetagao foi atingida, a mistura gasosa do gas de entrada passou a ser
borbulhada em agua destilada mantida a temperatura ambiente. Dessa forma, o gas
pode atingir sua saturagdo em &gua, antes de passar a percolar as amostras no
interior do tubo. O inicio da passagem deste gas umedecido também marca o inicio

ao processo de descarbonetagéo.
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Figura 3.3 - Ciclo térmico ao qual as amostras foram submetidas durante o tratamento de
descarbonetagao.

3.6 MODELAMENTO DA CAMADA DE FERRITA DESCARBONETADA

O crescimento de ferrita nos experimentos de descarbonetagéo foi feito

numericamente adotando o método de diferengas finitas e o algoritmo de malha
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mével para contabilizagdo da movimentagéo da interface. O problema foi abordado
no formato unidimensional e foi considerado o coefieciente de difusdo do carbono na
austenita dependente da composigdo e da temperatura. Para tanto, foi utilizada uma
equagao empirica obtida por Lee et al.,, 2011 [32]. O coeficiente de difuséo da ferrita

foi estimado pela equagao empirica obtida por Agren, 1982 [33].

3.7 CARACTERIZAGAO MICROESTRUTURAL

A fim de identificar as transicdes morfolégicas e eventuais variagbes de
produtos de decomposicdo da austenita presentes devido ao gradiente de
concentragédo de Ni ao longo do par de difuséo, as amostras tratadas termicamente
foram preparadas metalograficamente e caracterizados por meio de microscopia
6ptica (MO) e microscopia eletrénica de varredura (MEV).

O procedimento de preparagdo metalografica consistiu do embutimento das
amostras em baquelite curada a quente, lixamento até lixa d'agua 1200 e
subsequente polimento por panos de polimentos borrifados com suspensédo de
diamante de 6, 3 e 1 pm. Por fim, as amostras foram submetidas a ataques
metalograficos com reagentes quimicos adequados para cada proposito. No
presente trabalho, os reagentes utilizados foram Nital 2% e solugdo saturada de
K>S,0s5 em agua.

Os equipamentos utilizados para obtengdo das micrografias foram o
microscépio Optico Olympus BX60M com camera CCD acoplada, situado nas
dependéncias do Laboratério Didatico de Caracterizagdo Microestrutural “Hubertus
Colpaert” (LCMHC), e o microscépio eletronico de varredura Phillips XL30, do
Laboratorio de Microscropia Eletronica e de Forga Atémica (LabMicro), ambos
vinculado ao Departamento de Engenharia Metalurgica e de Materiais da EPUSP. A
quantificagdo da composigdo quimica (teor de Ni) do material nas regides criticas
das transi¢des foi feita por espectroscopia de dispersdo de raios X (EDS) por meio

de detector acoplado ao citado microscopio eletrénico.
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4 RESULTADOS

4.1 CALCULOS TERMODINAMICOS NO SISTEMA Fe-Ni-C

Como mencionado anteriormente, a escolha das composigoes da ligas e das
temperaturas dos tratamentos térmicos foi feita com base nos diagramas de
equilibrio e paraequilibrio obtidos por calculos termodindmicos no software Thermo-
Calc®. A maneira mais pratica de representagéo de equilibrios entre fases & na
forma de mapas bidimensionais, onde o equilibrio de fases é tomado como fungéo
de duas variaveis. No entanto, como ha frequentemente mais de duas variaveis
independentes a serem avaliadas, torna-se impossivel representar em um Gnico
mapa todas as combinagdes de condigdes experimentais estudadas. Levando isso
em conta, faz-se necessario a fixagdo de algumas dessas variaveis na
representagdo. O presente trabalho procura avaliar o efeito de trés variaveis
independentes nas transigdes morfolégicas e cinéticas referentes a transformagoes
de fases — carbono, niquel e temperatura. Sendo assim, para representagao dos
diagramas de fases, é necessaria a fixagdo de uma dentre estas variaveis. Neste
caso considerou-se mais adequado fixar a temperatura, uma vez que as tie-lines,
cuja representagdo & de interesse neste trabalho, estdo contidas no plano das
isotermas. Assim, foram calculados diagramas isotérmicos — de paraequilibrio e
equilibrio — nas temperaturas dos tratamentos térmicos executados no trabalho:
550 °C, 600 °C, 630 °C, 640 °C e 650 °C. Tais diagramas sdo representados da
figura 4.2 a figura 4.5. Os diagramas de paraequilibrio foram representados na forma
do prolongamento das fronteiras de paraequilibrio entre a austenita (neste caso,
paraaustenita) e a ferrita e cementita (também parafases). E interessante notar que

o cruzamento entre as fronteiras de paraequilibrio Y/ e y/cementitacorresponde

ao ponto de eutetdide de paraequilibrio. Assim, ligas cujo teor de niquel é inferior ao
teor de niquel deste ponto estéo sujeitas, na realidade, ao paraequilibrio entre as
parafases de ferrita e cementita.

Todas as condi¢bes estudadas no trabalho recaem, em algum ponto do par

de difusio, no interior do campo de equilibrio de austenita + ferrita + cementita.
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paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de dados

TCFE do software Thermo-Calc®.
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Figura 4.1 — Isoterma a 600 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de dados
TCFE do software Thermo-Calc0®.
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Figura 4.3 — Isoterma a 630 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de dados
TCFE do software Thermo-Calc®.
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Figura 4.4 — Isoterma a 640 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de dados
TCFE do software Thermo-Calc®.

4.2 PERFIL DE CARBONO NAS AMOSTRAS CEMENTADAS

A cementagdo em meio gasoso pode ser descrita pela seguinte reagao:

CO

2(9)+Q <:‘—) 2CO(9)
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Figura 4.5 — Isoterma a 650 °C do sistema Fe-Ni-C. (a) Equilibrio. (b) Fronteiras de
paraequilibrio entre austenita e ferrita e cementita. Diagramas obtidos pelo banco de dados
TCFE do software Thermo-Calc®.

A reagao acima — de particular aplicacdo em problemas de pirometalurgia —
trata-se da reag¢ao de Boudouard, que determina o equilibrio da mistura gasosa de
CO/CO; com o carbono. No sentido da deposigéo de carbono (cementagao) é uma
reacdo exotérmica e, portanto, favorecida quando a ftemperaturas baixas. No
entanto, a difusao do carbono para o interior do material é significativamente mais
lenta que a deposicao em si, sendo, portanto, a etapa controladora do processo.
Além disso, quanto menor a temperatura, a cinética da difusdo do carbono tende a
também ser menor. Assim, para fins industriais, sdo normalmente utilizadas
temperaturas da ordem de 900 °C.

A condicdo de equilibrio entre o carbono da amostra e os gases CO e CO;

pode ser expressa pela expressao:

Peo  _ exp[_ AG, ]
Pco, " 8¢ RT

(4.1)

em que 8; € a atividade do carbono na amostra e AGy € a energia livre padrao da

reacdo de Boudouard.
Nos fornos da McMaster a composi¢do da atmosfera foi acertada de modo

que o equilibrio entre o0 gas e o carbono na amostra conduzisse a um teor de 0,3%
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de carbono para a liga Fe-7,5%Ni (meio do par de difusdo). Nos tratamentos
conduzidos na Maxitrate, as amostras foram tratadas em um forno utilizado na
cementacdo a 0,8%C de pegas de agos carbono e de agos de baixa liga. Ao
contrario das amostras de 0,3%C, a atmosfera nao foi acertada de acordo com o
teor de Ni. Portanto, devido a disparidade da composi¢do quimica do material
costumeiramente tratado no equipamento e dos pares de difuséo, o perfil de carbono

do material foi calculado em funcgao do teor de niquel.

Uma vez possuidos os pardmetros da cementagéo, ou seja, P, Pco,© @
temperatura 7, a partir da equagéo (4.1) pode-se determinar o valor da atividade do
carbono &;. Este valor, por sua vez, € fungao da composigdo quimica do material,

ou seja, do préprio carbono depositado durante a cementagdo e dos demais
elementos de liga. Com o auxilio do software Thermo-Calc® estas curvas de
atividade foram tragadas para um ago carbono (sistema Fe-C) e para os extremos
dos pares de difusao, Fe-5%Ni-C e Fe-10%Ni-C (figura 4.6(a)).

Os parametros do tratamento de cementagdo n&o foram fornecidos pela
Maxitrate. No entanto, assumindo a temperatura de cementagdo igual a 900 °C e
que o tratamento produz uma camada cementada de 0,8%C em um aco carbono,
pode-se determinar a atividade do carbono em equilibrio com a atmosfera de
tratamento. Esta construgdo pode ser observada na figura 4.6(a). O valor da
atividade Raoultiana do carbono na liga Fe-0,8%C é de aproximadamente 0,10. Para
este mesmo valor de atividade, os teores de carbono em equilibrio com a atmosfera
nas ligas com 5 e 10%Ni séo de 0,68 e 0,57%. Assim, o teor médio de carbono nos
pares de difusdo pode ser estimado pela média aritmética destes dois valores, ou
seja, 0,63%.

Com a inclusdo da curva de atividade do material a 7,5%Ni, pode-se fazer
procedimento analogo nas amostras tratadas pelo professor Zurob, como mostrado
na figura 4.6(b). O valor da atividade Raoultiana do carbono na liga Fe-7,5%Ni-
0,3%C é de aproximadamente 0,43. Para esta mesma atividade, os teores de
carbono em equilibrio com a atmosfera nas ligas com 5 e 10%Ni sédo de 0,33 e

0,27%, respectivamente.
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