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Resumo

As propriedades magnéticas dos agos elétricos sdo afetadas pela precipitagdo de fases
secundarias e estes precipitados podem atuar como um requisito fundamental para
desenvolver propriedades magnéticas adequadas quando controlados no processo de
fabricacdo, ou os mesmo podem se tornar residuos nocivos quando estdo presentes.

Neste trabalho foram analisadas fases secundarias (precipitados) de um ago elétrico de
grao orientado de alta permeabilidade magnética. As amostras desse aco foram encapsuladas
em quartzo sob vacuo e submetidas a um duplo recozimento seguido de resfriamento rapido
em agua. Foram feitas experiéncias em diferentes temperaturas de recozimento, durante 2h de
encharque. Réplicas em carbono das amostras foram feitas para analise por espectroscopia de
energia dispersiva em raio X (EDX) no microscopio eletronico de transmissdao (TEM) e
amostras do bulk foram analisadas por EDX no microscopio eletronico de varredura (SEM).
Além disso, foram utilizadas extracdo eletroquimica e andlises por espectroscopia de emissao
optica por plasma indutivo acoplado (ICPOES) para investigar a composi¢do quimica destas
fases secundarias. Adicionalmente, foi aplicado a termodinamica computacional para acessar
o equilibrio de fases multicomponentes e as transformacdes de fases do sistema, tornando
possivel a comparacdo dos resultados das experiéncias mencionadas com os previstos pelo

método Calphad utilizado no software de termodinamica computacional Thermo-Calc™.
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Abstract

The magnetic properties of electrical steels are affected by precipitation of secondary
phases. The precipitates can work as a key controlled requirement as part of the
manufacturing process or as an unwanted harmful residual in the final product.

In this work, secondary phases (precipitates) of high permeability grain oriented
electrical steels (HGO) were studied. The samples were encapsulated in a vacuum sealed
quartz tube and annealing was carried out in two temperatures followed by quenching in
water. These experiments were realized at different temperatures during 2h of soaking.
Carbon replicas were used to analyze the samples through energy dispersive spectroscopy in
X-ray (EDX) in a transmission electron microscope (TEM) and also bulk samples was
analyzed in scanning electron microscope (SEM). In addition, we used electrochemical
extraction and optical emission spectroscopy inductively coupled plasma (ICP-OES) to study
the chemical composition of secondary phases. Additionally, we also applied computational
resources to access the multi-component phase equilibrium, and phase transformation for the
system, also compare the results of the experiments mentioned with those predicted by the

CALPHAD method used in computational thermodynamic software, Thermo-Calc ™.
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1. Introducéao

Acgos elétricos sdo materiais magnéticos macios utilizados em aplicagdes
elétricas, tipicamente como nucleo magnético para transformadores, motores elétricos e
geradores. Sua principal fungdo ¢ amplificar o fluxo magnético externo, com alta
permeabilidade e baixa perda magnética.

Os agos siliciosos podem ser classificados em duas categorias sendo um deles de
grao nao orientado (GNO) e outro de grao orientado (GO). Os acos GNO sao
processados de modo a desenvolver isotropia magnética planar pois sdo aplicados em
maquinas de nucleo rotativo como motores e geradores elétricos. Por outro lado, os agos
GO s3o anisotropicos e sdo empregados em transformadores. Esta anisotropia
magnética estd intimamente relacionada ao alto grau de alinhamento dos cristais do
material com a textura Goss {110}[100] que ¢ desenvolvida através do fendmeno
conhecido como crescimento anormal dos grdos ou simplesmente, recristalizagdo
secundaria. Essa textura alta permeabilidade magnética na dire¢do de laminagdo o que
torna adequado a compor nucleo de transformadores.

Para promover a recristalizagdo secunddria dois requisitos essenciais sao
necessarios: 1) presenga um inibidor de crescimento de grdo. ii) uma adequada estrutura
com finos graos recristalizados com a orientagdo de Goss. Durante o reaquecimento da
placa, particulas de fase secundaria sdo dissolvidas e posteriormente reprecipitadas
como uma fina dispersdo na laminacdo a quente ou durante os recozimentos do material.
Quando estes processos sdo concluidos, a distribuicdo inicial dessas particulas esta
estabelecida, embora ainda possa ser modificada por processos subsequentes.

Grande nimero de trabalhos tem tratado da precipitacdo de sulfetos e nitretos em
acos porém sdo poucas as pesquisas relacionadas aos nitretos e sulfetos em agos
siliciosos. Além disso, os pesquisadores, muitas vezes concentram-se em trabalhos da
fase a quente em uma uUnica faixa de fase austenitica (y) ou ferritica (o). Embora a
deformacdo a quente e os tratamentos térmicos dos acos siliciosos de grao orientado 3%

silicio tipicos sdo realizados dentro de um campo bifasico.



2. Objetivos

Este trabalho visa aplicar recursos de termodindmica computacional para acessar o
equilibrio de fases multicomponentes e as transformacdes de fases do ago silicio de grao
orientado de alta permeabilidade magnética; desenvolver um método para investigar a
precipitagdo de fases secundarias que acontecem no equilibrio termodinamico deste aco;
comparar os resultados das experiéncias com os previstos pelo software de

termodindmica computacional.



3. Reviséao bibliografica

3.1 Desenvolvimento e producédo dos acos elétricos de gréao
orientado

As tiras utilizadas como nticleos de transformadores sdo geralmente feitas de
acos com 3% Si seus requisitos essenciais sdo alta permeabilidade e baixas perdas por
histerese magnética causadas por correntes parasitas (correntes de Foucault). A
magnetizagdo ¢ facilitada na direcio <100> ") Fig. 1 e é feito um controle para que a
orientacao de Goss seja desenvolvida na dire¢ao de laminagao, conforme esquematizado
na Fig.2. As propriedades magnéticas sao otimizadas pelo tamanho de grao adequado e
espessura reduzida. Finalmente ¢ desejavel ainda, ter o menor tamanho possivel e a

méxima mobilidade de parede do dominio®®.
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Fig. 1 Magnetiza¢do de um monocristal de Fig.2 Representagdo esquematica da
a-Fe para trés orientagdes cristalinas textura Goss na dire¢do de laminagdo

distintas

O processo de fabricagdo comumente empregado ¢ decorrente do trabalho de

Goss®?

que patenteou uma técnica para o desenvolvimento da textura {110}<001>,
Fig.2 na direcdo de laminacao. Este processo ¢ conhecido como método Armco, ou
método de duas etapas de laminagdo. Um fluxograma de dois métodos de

processamentos tipicos ¢ resumido na Fig. 3
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Fig. 3 M¢étodos da (a) Armco e da (b) Nippon Steel para processamento de agos

elétricos de grao orientado

Ha trés requisitos importantes no método Armco: (i) Promover a nucleagdo de
graos {110} <001>, (ii) esses graos devem ser capazes de crescer e (iii) graos de outras
orientagdes ndo devem crescer.

A textura {110} <001> aparece pela primeira vez durante a laminacao a quente
devido ao atrito entre o tira e os cilindros de laminagdo. Essa textura seria em grande
parte perdida durante a laminacdo a frio sendo substituida por duas componentes da
fibra-a. {112} <110> + {111} <110>®. O uso de duas etapas de laminagdo a frio
assegura que sua presenga ¢ controlada. Além disso, a textura Goss permanece,

separando as orientagdes acima citadas e, nestas condi¢des sua nucleacao ¢ favorecida



de modo que os graos {110}<001> aparecem apds a etapa de descarbonetacdo. Estes
graos sao pouco maiores que os das outras orientagdes e durante o recozimento final
eles crescem preferencialmente por crescimento anormal de graos (recristalizagdo
secundaria) e predominam na estrutura final.

As condic¢des necessarias para este crescimento sdo fornecidas pelo controle da
microestrutura. Uma fina dispersdo de particulas secundarias (precipitados), para este
caso o sulfeto de manganés (MnS), ¢ gerada pelo resfriamento adequado antes de
lamina¢do a quente. Estas particulas sdo resistentes ao coalescimento rapido e impedem

o crescimento de grio normal

mantendo o tamanho de grao da matriz pequeno durante
os primeiros estdgios do recozimento final a temperatura elevada. Durante o
recozimento final ocorre a matura¢ao de Ostwald e¢ o crescimento anormal de graos
torna-se possivel. Assim, os graos de Goss orientados crescem e ocupam a
microestrutura.

Um fluxograma de processamento diferente foi desenvolvido e patenteado pela
Nippon Steel Corporation”. Detalhes adicionais deste processo, que utiliza uma tnica
fase de laminagao a frio, e o nitreto de aluminio (AIN) como inibidor de crescimento de
grao, também estdo resumidos na Fig. 3 (b). Tipicamente, esses acos contém ~0,025%
de aluminio e ~0,01% de nitrogénio. As particulas de AIN coalescem rapidamente por
esse motivo o processamento envolve um resfriamento rapido apos a laminacdo a
quente (2°* etapa na Fig. 3 (b)). Pela mesma razdo, a lamina¢do a frio em duas etapas
com recozimento intermediario ndo ¢ realizada. A forte reducdo da espessura na
laminagdo a frio resulta no decréscimo da componente {110}<001> e um maior
tamanho de grao, mas isso ¢ compensado por uma maior perfei¢do da orientagdo final.
A camada de MgO presente entre as espiras durante o tratamento de recozimento final
contém aditivos de que ajudam a controlar a dissolug@o das particulas de AIN.

No trabalho(g), dois lotes de materiais, um contendo apenas MnS como inibidor e
outro contendo MnS e AIN foram processados utilizando o método de laminagao direta
e dupla laminacdo a frio. O crescimento anormal de graos (recristalizagdo secundaria),
com uma acentuada textura Goss, ocorreu na presenca de particulas de nitreto de
aluminio, independentemente do processo de laminagdo empregado. Quando apenas as
particulas de MnS estavam presentes, o crescimento anormal de graos ocorreu somente
apds duas etapas de laminacdo a frio. Neste material a textura foi descrita como

{334}<9,13,3>, que ¢ semelhante as texturas do tipo {111} encontrado em agos de



baixo carbono recozidos. E geralmente aceito, que o processo da Nippon Steel leva a

uma textura Goss mais perfeita, mas com tamanho de grao maior.

3.2 O desenvolvimento da textura Goss

A textura {110}<001> desenvolve se a partir das proximidades da superficie dos
graos recristalizados durante o recozimento final em alta temperatura, € embora este
seja um fator critico no processamento ndo ha ainda uma explicacdo das bases
cientificas amplamente aceita deste fendomeno, como foi testemunhado pelo grande
numero de trabalhos expressando opinides contraditorias e breves revisdes criticas”. Os
fatores que sao considerados importantes incluem o tamanho relativo dos graos de Goss
iniciais, a sua orientagdo com relacdo a de outros grdos, bem como o papel das
particulas de segunda fase. Os dois ultimos fatores sdo consistentes com o fato de que o
inicio do crescimento anormal de grios exige uma acentuada textura ou uma
ancoramento dos contornos pelas particulas da segunda fase.

Tamanho — Teorias construidas sugeriram que os graos primarios Goss tém uma

(10’(“), mas isto nao foi

vantagem de tamanho sobre os graos de outras orientagdes
confirmado pelo trabalho seguinte'®.

Orientac&o cristalina - E geralmente aceito que a orientacio cristalina ¢ o fator
mais importante na determinagio do crescimento dos grios de Goss secundarios®. Ha
relativamente poucos graos de Goss na microestrutura primdria, mas muitos graos estdo
relacionadas com a orientagdo {111}<112> mais abundantes pelas relacdes de
orientacdes proximas a sitios de rede de alta coincidéncia CSL (Z9)

Mobilidade de contorno - O crescimento anormal de graos pode ocorrer devido
a diferengas na mobilidade de contorno, uma maior mobilidade dos contornos proximos
a X9 tem sido apontado como a causa do crescimento anormal de grios Goss®'?. No
entanto, ha poucas evidéncias de um aumento da mobilidade das fronteiras').

Particulas de fases secundaria — O crescimento anormal de grdos ocorre
quando particulas inibidoras de crescimento coalescem e dissolvem. A pressdo de

ancoramento de Zener nos contornos de graos pelas particulas ¢ diretamente

proporcional 4 energia de contorno, e ha algumas evidéncias"* que isso pode permitir o



crescimento preferencial dos contornos CSL de baixa energia. Embora nao haja
evidéncias diretas de energia mais baixa para X9 em ago, isso poderia ser responsavel
pelo desenvolvimento da microestrutura e da textura durante o crescimento anormal em
ferro-silicio'”. Embora isso ndo pareca ter sido considerado, mas também ¢ possivel
que os efeitos indiretos, tais como a dissolugdo das particulas mais rapidas nos
contornos CSL comparada com outros contornos poderia desempenhar um papel

importante na nucleagdo crescimento anormal.

3.3 O desenvolvimento dos acgos elétricos de gréo orientado

Espessura fina, alto teor de silicio, alinhamento cristalino adequado e pequeno
tamanho de dominio magnético sdo as caracteristicas fundamentais de um aco GO de
boa qualidade!'”. Os desenvolvimentos recentes envolvem: Otimizacdo da composicio
quimica, aperfeicoamento da textura final, redu¢des na espessura da tira, controle da
estrutura de dominio, desenvolvimento de material com textura cubo, etc.

Composicdo quimica - E geralmente aceito que as propriedades magnéticas de
acos elétricos podem ser consideravelmente melhoradas pelo aumento no teor de silicio,
mas, este aumento além do limite de 3,1% em massa leva a fragilizagdo durante a
laminagdo a frio"®. No trabalho mencionado foram produzidos agos por um Gnico
estagio de laminagdo a frio contendo até 3,7% de Si, com especial aten¢ao aos aspectos
de crescimento anormal de graos. Verificou-se que a eficacia de inibicao do crescimento
de graos no processo de estdgio unico diminuiu com aumentou do teor de silicio e que o
crescimento anormal de graos ndo ocorreu completamente com 3,7% de Si (0,285 mm
de espessura final). No entanto, o alto teor de silicio utilizado neste estudo alterou a
relacdo entre as fases ferrita (o) e austenita (y) indicando que ha uma real possibilidade
de que isso pode ter afetado o estado de inibicdo dos precipitados de MnS e AIN.
Assim, foi feito um ajuste no teor de carbono desses agos, de modo a manter uma
constante relacdo o/y a uma temperatura de 1150 °C. Muitas mudangas pequenas de
composicdo tém sido investigadas, especialmente em relagdo aos inibidores de
crescimento, sendo a maioria dos detalhes encontrados apenas na literatura de patentes,

extensas e superficiais. O selénio e antimonio reagem com manganés para formar



apropriadas fases de inibi¢do e quando usado em conjunto com AIN o desvio médio da
diracdo <001> para os grios de Goss ¢ melhorado"”

Espessura - E bem conhecido que as perdas magnéticas por correntes parasitas
sdo substancialmente reduzidas em tiras finas, mas até o inicio de 1980 o material mais
fino produzido foi de 0,30 mm de espessura. Atualmente tiras de 0,23, 0,18 ¢ 0,15 mm
estao disponiveis, mas a produgdo destas ¢ dificultada. O crescimento anormal de graos
produz uma quase perfeita textura Goss na espessura 0,60mm, mas ocorre perda da
textura quando o material torna-se cada vez mais fino"'®. Isto foi atribuido a redugio na
eficiéncia da inibigdo do crescimento que permitiu graos de orientagdes indesejaveis
chegarem a superficie e se estabilizar.

Textura cubo - Se uma acentuada textura {100} <uvw> pode ser induzida, o ago
resultante teria duas dire¢des <100> no plano da tira. Vantagens que existiriam para tal
produto seriam em particular para a textura cubo {100}<001>. O desenvolvimento
dessa textura foi relatado pela primeira vez ha muitos anos em finas (<0,6 mm) tiras de
ferro silicio"®"?. Crescimento normal de grios foi retardado em tiras finas e grandes
graos com a superficie {100} plana apareceram. Foi reconhecido que um processo de
energia de superficie controlada, crescimento de grdo anormal (as vezes referido como
recristalizacdo tercidria) ocorria e verificou-se que, na presenga de enxofre os graos com
uma superficie {100} plana crescem na estrutura da matriz. Se o enxofre for removido
graos tipo {110} crescem. Pensou-se naquele momento que o oxigénio poderia ser um
ativador na promogdo de grios {100}“%, mas isso foi considerado improvéavel. Dos
outros elementos do grupo VI a superficie de adsor¢ao do selénio leva ao crescimento
preferencial de grios orientados {111} superficiais®". Apesar das aparentes vantagens
oferecidas por essa tira, varias dificuldades permanecem. O tamanho do grio ¢ cerca de
quatro vezes maior do que a tira de textura Goss e o tamanho do dominio ¢ maior; e
ambos os efeitos sio indesejaveis®. Como em outros produtos a textura nunca &
perfeita e a estrutura que prevalece na tira ¢ ligeiramente desorientada e a desorientacao
pode ocorrer sob cada uma das diregdes {100}. Esses fatores asseguram que, em alguns
casos, a textura cubo ndo pode competir com o textura Goss. Uma abordagem diferente
para a producdo de tiras com cubo orientado foi realizada®" para uma liga de Fe-Si de
3,26% processada diretamente para 0,37 mm de espessura, antes de laminagdo final.
Nao foram utilizados inibidores e o controle da energia de superficie do crescimento do
grao ocorreu. Apesar da falta de inibidores uma acentuada textura {100}<uvw> foi

desenvolvida com a diminuigdo da espessura da tira final para 0,15 mm.



Dominio magnético - No entendimento da metalurgia fisica dos agos elétricos
tem-se desenvolvido interesses pela estrutura de dominio magnético. A Fig 4 mostra a
estrutura do dominio na superficie de uma tira de um ago com 0,23mm de espessura.
Destacam-se o grande tamanho de grao, a extensdo da desorientagdo local e a variagdo
do espagamento da parede de dominio entre 0,25-1,1 mm"'>. Idealmente, o espacamento
deveria ser pequeno e isso pode ser induzido parcialmente por um revestimento isolante
aplicado a superficie, que desenvolve alta tensdo de superficie. No entanto, o
comprimento dos dominios € regido principalmente pelo tamanho do grao, que ¢ grande
em material altamente texturizado. O problema pode ser resolvido arranhando
levemente a superficie em uma dire¢do normal a direcdo de laminagdo, a pequena
desorientacdo local produzida age como um contorno de grdo artificial. O refino de
dominio deste tipo € realizado pela irradiacdo via laser pulsado, que produz uma tensao
local muito pequena na superficie, sem afetar as camadas isolantes e as perdas

magnéticas sao reduzidas, sem afetar a permeabilidade.

Fig. 4 Dominios magnéticos em aco de graos orientados de alta permeabilidade

Na Fig. 5 ¢ apresentado um resumo do historico da reducdo da perda magnética

nos agos elétricos e as descobertas e as respectivas invengdes cientificas mais relevantes
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Fig. 5 Historico do desenvolvimento da reducao da perda magnética nos agos elétricos

de grao orientado

3.4 Termodinamica dos sdélidos classica

3.4.1 A nucleacdo em solucfes sdlidas

A razdo fundamental pela qual uma transformacao de fase ocorre em um sistema

¢ que o estado inicial é termodinamicamente instavel em relacdo ao estado final, ou seja,

a transformagdo de fase permite que o sistema se mova para um estado de energia mais

baixa. Para uma transformacdo de fase que ocorre a uma pressao e temperatura

constantes a estabilidade relativa do sistema ¢ determinada pela energia livre de Gibbs

G, Eq (1):
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G=H-TS (1)

ondeH ¢ a entalpia, T ¢ a temperatura absoluta ¢ s ¢ a entropia do sistema. A mudanca
da energia livre entre o estado inicial e final AG determina se a reag@o ocorre ou ndo, ou
seja, para o sistema baixar seu estado de energia livre, AGdeve ser negativo ou,
alternativamente, dG/dr deve ser negativo para um embrido continuar a crescer.

Portanto, um critério necessario para qualquer fase ¢, Eq. (2):
AG=G, -G, (2)

ondeG,e G, sdo as energias livres dos estados final e inicial, respectivamente. Para uma

nucleacado homogénea e onde a energia de deformacao entre a segunda fase e a matriz
hospedeira ¢ desprezivel, a variacdo da energia livre AGpode ser apresentada por uma

forca motriz e uma forca contraria Fig. 6 Eq. (3):
AG =2 2 AG, + 4t
e v Vs (3)

onde r ¢ o raio de particulas, y, ¢ o coeficiente de energia interfacial
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Fig. 6 Energia livre de Gibbs de formagdo de um nticleo estavel onde a contribuicao da

energia de deformacao da superficie ¢ desprezivel.
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Para uma solug¢@o ideal, a forga motriz AG, ¢ dada por:
AG, =RTInK (4)

onde K¢ o produto de solubilidade.

A energia de ativacdo AG*e o raio do embrido critico podem ser derivados da

Eq.(3) dﬁTG -0 Assim, tem-se Eq (5) e Eq (6):

-2y
r¥=——-5
AG, (5)
167y ’
AG* = —"5
3AG, ? (6)

Qualquer embrido formado por perturbacdes na matriz crescerd somente se seu
raio exceder o raio criticor*. Se for menor que este valor, este poderd diminuir sua
energia livre pela redissolugdo na matriz

No equilibrio AG,pode ainda ser expresso em termos da entropia e temperatura de

equilibrio Eq. (7):

AH(T -T.) _AHAT

AGV = TE TE (7)

Um super resfriamento proporciona uma grande forca motriz para a mudanca de

fase, ou seja, abaixo da temperatura de equilibrio T a for¢a motriz AG, € negativa e
cresce com o resfriamento. Os valores da energia de superficie y, sdo geralmente

assumidos independentes da temperatura. Desta forma, substituindo AG,

-2y Te
r*= =2
AG, 7s (AHAT ) (8)
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AG*=167Z7/33:167U/S3 T. Y 0
3AG,” 3 \AHAT

Assim, r* e AG* podem ser avaliadas em termos da dependéncia com a temperatura:

(10)

Por esta abordagem nota-se que pelas Egs. (10) que um super resfriamento
resulta em pequenos embrides criticos € uma pequena energia de ativagdo € necessaria a
nucleacao desses embrides. Como resultado, a taxa de nucleagdo seria alta e produziria

geralmente particulas finas.

A precipitagdo de fases secundarias pode causar deformagdo na rede cristalina
por diferengas de espaco na rede entre a matriz e o precipitado, ou ainda por diferenca

de densidade entre esses dois. Assim, um termo adicional de retardamento AG, na Eq.

(3) referente a energia livre de volume deve ser acrescentado, Eq. (11)
AGz—gﬂr}(AGv +AG, )+4ar’yq (11)

O desajuste estrutural sdevido a diferencas no espacamento da rede entre o

(24-(26)

precipitado e a matriz pode ser expresso pela Eq (12)

onde a ¢ a,sdo os parametros de rede do precipitado e da matriz, respectivamente

A magnitude desta deformacdo na rede pode ser determinada por nimero de fatores,
sendo o mais importante deles a coeréncia, as caracteristicas elasticas das fases, a
natureza da deformacao e forma, das particulas. Para particulas esféricas, a energia de

deformagdo ao redor das particulas coerentes ¢ dada por®*®®, Eq (13)

13



_ 69,,V5’
£ coe +4g|v| (13)
3K

onde g,, ¢ o médulo de cisalhamento, K é o modulo do bulk e v o volume da particula e

para particulas incoerentes“®, Eq (14)
AGgiincoe :6gM\/§2 f(:) (14)

onde f(cj ¢ uma funcdo que considera o formato dimensional das particulas de fases
a

secundarias.

Assim a energia de deformag¢do AG, € positiva, para ambos os valores de
desajustes &, positivo e negativo e a forga motriz AG, € negativa, o resultado ¢ que a

tensdo na rede aumenta a energia de ativagdoAG *e o raio critico r* para nucleacdo de
novas fases, conforme as Egs. (8) ((9)) e (11). O efeito global ¢ que a taxa de nucleacao
N de novas fases pode ser significativamente reduzida ou completamente interrompida.
O efeito da energia de deformagdoAG nos parametros da nucleagdo homogénea (raio
critico r*, energia de ativacdo AG* e taxa de nucleagdo N) foi investigado para uma

liga de Cu-lat% Co com desarranjo de rede sde 1,7% os resultados sdo mostrados na

Fig. 7
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Fig. 7 Efeitos da energia de deformacdo sobre (a) o raio critico r* normalizado pelo
raio atdmico a (b) a energia de ativacdo AG* normalizado por kTe e (c) a taxa de
nucleacdo N. Em todos os trés casos sdo mostrados em fun¢do da temperatura de

T /T (e)resfriamento onde Te é temperatura de equilibrio de solubilizacdo

O sistema pode ainda reduzir a energia de deformagdo ao redor das particulas
por diversos modos, como pela formacdo deslocagdes de desajustes, formagdo de
saliéncias e dobra na interface e eventualmente perda completa da coeréncia com a

matriz.

3.4.2 Nucleacao heterogénea em solucdes soélidas

Nucleagdo de uma segunda fase pode ser tanto de forma homogénea ou
heterogénea. A nucleagdo homogénea ocorre quando os embrides formam-se
aleatoriamente na matriz, enquanto a nucleacdo heterogénea os embrides crescem em
sitios preferéncias como: Discordancias ou deslocagdes, lacunas, contornos de grao,
falhas de empilhamento, em outros precipitados e inclusdes. Essa preferéncia por sitios
diminui a barreira de nucleacdo geralmente diminuindo as energias de superficie e de
tensdo de oposicao durante a nucleacdo de fase secundéria, e entdo, uma menor energia
de ativagdo ¢ requerida para a nucleagdo heterogénea do que para a homogénea.

AG,, >AG;,, A Fig. 8 ilustra o balagco da energia de superficie de uma nucleagdo

heterogénea para as particula « ¢ g ambas duas na matriz M
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Fig. 8 Nucleagdo heterogénea de uma particulae sob outra particula g na matrizm onde

¢ ¢ o angulo de contato do embrido ocom a particula g,y ., »,,© y,, sd0 as

respectivas energias interfaciais

Quando a nucleagdo ocorre sob uma particula existente, ao invés de nuclear

homogeneamente na matriz, uma certa area de superficie da particula A ¢ removida do

sistema. Isso fornece for¢a motriz adicional para a nucleagdo e entdo a energia livre de

nucleacao heterogénea em uma superficie pode ser expressa por Eq (15):
AG :_V(AGV _AGL-)+ Aa7Ma+Aﬂ(7aﬂ_7Mﬂ) (15)

A Eq. (15) indica que o sistema preferencialmente ird selecionar aqueles sitios com alta

energia primeiro, onde ira ganhar mais energia atraves da for¢a motriz adicional Ay, ,

para a nucleagdo de fases secundarias.

3.4.3 Taxade nucleacdo de uma fase secundaria

De acordo com a teoria classica de nucleacdo, uma equagdo geral para uma
nucleagdo homogénea, isotérmica e dependente do tempo pode ser expressa por Eq.

(16):

- dN AG * T
N=—= NOZﬁexp(— T jexp(tj (16)
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ondeN,¢ o numero de potenciais sites para a nucleagdo, z ¢ o fator de Zeldovich que
leva em consideracdo o nimero de embrides criticos que deixam o estado de equilibrio
de concentragdo, g ¢ o fator de frequéncia, que representa o nimero de atomos que

alcangam os embrides, este parametro ¢é fungcdo do coeficiente de difusdo

Q
D=D
OGXP( kT

), r € o tempo de incubagdo e k ¢ a constante de Boltzmann

Se o periodo de incubagdo ¢ relativamente longo comparado com o de
transformagdo t uma nucleagdo transiente ird ocupar uma fracao significante do tempo
total de transformagdo isotérmica. A razdo r/t cresce consistentemente com o aumento
de AG* entdo esses efeitos transientes sdo significantes quando a nucleagdo ¢
dificultada. No caso do mecanismo de recristalizacdo por migragdo de contornos
induzida pela deformacdo onde embrides pré-existentes (interfaces recristalizadas pré-
existentes) sdo envolvidos, acredita-se que um tempo de incubagdo “aparente” melhor
representa o lento crescimento ou desenvolvimento de embrides pré-existentes antes de
atingir um tamanho critico onde o crescimento ¢ mais rapido e termodinamicamente
possivel.

Se t>>7 a Eq. (16) pode ser reduzida a, Eq. (17)

. dN AG*
N =g NOZ/i’exp(— T j (17)

A taxa de nucleacdo N ndo ¢ uma constante na maior parte das vezes, mas
decresce com o decréscimo da forca motriz de nucleagdo com o tempo de uma solugao
supersaturada. Nesta abordagem ¢ assumido que todos os embrides sdo formados em
estagios muito primitivos da transformagdo ou sdo ativados uniformemente com o

tempo em uma matriz nao transformada.

3.4.4 Crescimento de precipitados em uma matriz supersaturada

Quando a nucleagdo estd praticamente completa, ou seja N ~0, as particulas
continuam a crescer de uma matriz ainda supersaturada a uma taxa controlada pela
difusdo dos elementos envolvidos. Este fendmeno pode ser descrito pela expressdao

cinética®”, Eq. (18)
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r’—r; =2DAC(t-t;) (18)

onde r, e t. sdo o raio ¢ o tempo da particula, respectivamente. Quando a nucleagio

cessa e todos os nucleos posteriores crescem apenas através da difusdo dos solutos da
matriz.AC ¢ a diferenca de concentracdo de soluto entre a superficie da particula e a

matriz que a cerca e D ¢ o coeficiente de difusdo do soluto na matriz.

3.4.5 Coalescimento dos precipitados

Quando o crescimento dos precipitados de uma matriz supersaturada ¢ encerrado
e a matriz alcanca um estado de quase-equilibrio, o sistema continua a diminuir sua
energia livre através do coalescimento, onde as particulas grandes crescem em
detrimento das menores, ao contrario do crescimento normal a partir de uma

supersatura¢do onde a for¢a motriz ¢ procedente da diminuic¢do da energia livre AG, , a
for¢a motriz para o coalescimento ¢ a diminui¢do da energia de superficie total .} A

do sistema. Com a dissolucdo das particulas menores do material a populagdo de

particulas maiores aumenta. Esse processo pode ser expresso pela Eq (19)3%®

—5 —3 8ysDCV,’t
r-r, =—————— 19
‘ 9RT (19)

onde r, ¢ o tamanho médio da particula quando inicia-se o coalescimento, D¢ o
coeficiente de difusdo do elemento mais lento do soluto, C ¢ a contracdo de equilibrio e
v, representa o volume molar do precipitado.

A taxa que o processo de coalescimento em sistemas soélidos ocorre ¢€
praticamente sempre controlada pela difusdo do soluto que dissolve para a particula que
cresce, a alternativa de controle do mecanismo pelo confinamento de interface ¢ apenas

para sistemas liquidos e apenas para alguns sistemas solidos especificos.
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3.4.6 Dissolucéo de precipitados acima da temperatura solvus

Durante a dissolugdo os precipitados tém um raio inicial finito ndo nulor, e

diminuem o tamanho pela transferéncia de solutos incorporados pela matriz recuando a
interface. Consequentemente, o perfil de concentragdo de soluto resultante ¢ diferente
do obtida durante o crescimento Fig. 9

Como no caso do coalescimento, a dissolu¢cdo de particulas ¢ controlada
principalmente pela difusdo de solutos na matriz. Para uma matriz idealmente infinita, a

velocidade de precipitados esféricos pode ser expressa®*®" por, Eq (20).:

dR D D
dt:k(R+ ;J (20)
onde:
_ 2(C| _CM)
“=7¢c.Zc, @1

Como ilustrado na Fig. 9, ¢, ¢ a composi¢cdo do precipitado e pode ser
considerado constante para uma particula com raio re tempo t. c, € a concentragido de
soluto na interface precipitado-matriz, c,, € a concentra¢do de equilibrio na matriz e D

¢ o coeficiente de difusdo do soluto na matriz.

A concentragdoc, , varia com a curvatura da interface e pode ser expressa pela

equacdo de Gibbs-Thompson modificada® Eq (22):

V
C, =C, () exp( F};.?.;rj (22)

onde ,, ¢ energia interfacial especifica na interface precipitado-matriz, X ¢ a fracdo

molar do soluto no precipitado.

A equacao Eq (20) pode ser resolvida paraRpelas seguintes condigdes de

(31(32)

contorno C(R,t)=C, 0<t<w € C(r,0)=C, r>R
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Fig. 9 (a) Perfil de concentracdo de soluto ao redor de um precipitado dissolvendo que
estava inicialmente em equilibrio com a matriz esgotada em soluto e seu diagrama de
fases correspondente, (b) comparagdo esquematica do perfil de concentragdo do soluto

para um precipitado crescendo e dissolvendo em fun¢ao do tempo.

Visto que, maioria das ligas tem pequeno parametro de supersaturagdo,
tipicamente k ~0,1 (C,-C,)>>(C,-C, ), ¢ a inequagdo de concentra¢do (C,-C, ) ao
invés da reacdo da interface, que controla a cinética de dissolucao dos precipitados em

. rqe 31
sistemas s6lidos®?

3.5 Termodinamica computacional

3.5.1 O método Calphad

O método Calphad iniciou-se com a visdo de combinar dados termodindmicos e
propriedades atdmicas como o magnetismo em um modelo unificado e consistente.
Hoje ¢ um método poderoso com um vasto campo de aplicacdo usado para célculo de
propriedades e simulagdes de transformagdes de materiais multicomponentes reais. O

4

sucesso deste método ¢ intimamente relacionado ao desenvolvimento de uma solida
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base de dados de multicomponentes que descreve varios e diferentes tipos de fungdes
termodindmicas de modo consistente com os dados experimentais. O desenvolvimento
de novos modelos e o avango de calculos por primeiros principios (ab initio) tem
tornado a construcdo de base de dados e as técnicas de otimizacdo, dindmicas e
desafiadoras.

Uma fase pode, as vezes, ter caracteristicas fisicas ou quimicas que requer um
modelo especial para ser precisamente descrita. Sempre que uma expressao matematica
generalizada pode ser obtida, ¢ chamado de formalismo da energia de compostos (CEF).
Um CEF generalizado deveria ser capaz de lidar com casos quando varios constituintes
adicionados a fase comportam-se de modo diferente, por exemplo, algum destes pode
dissolver nos intersticios ou causar ordenamento. De forma geral, o modelo de energia

de Gibbs total de uma fase ¢ pode ser expresso por, Eq (23) :

GI=""GY+M"G! —T'S! +EG! (23)

O indice m significa que a energia de Gibbs esta normalizada pelo numero de

mol. O indicesfr € o estado de referéncia e representa energia da mistura que ndo reagiu
dos constituintes da fase, ndo incluido neste é a quantidade PG’ que € a contribuigdo

do modelo fisico, como transicdes magnéticas, estes modelos podem ser dependentes da
composi¢do através de entidades fisicas como temperatura de Curie € numero de

magnéton de Bohr. O indice cnf representa a entropia configuracional da fase 6 e ¢

baseada no numero de possibilidades de disposicdes dos constituintes em uma
determinada fase. Esta, pode ser estendida de modo a incluir arranjos aleatorios de
varias subredes. O indice E¢é o excesso de energia de Gibbs e descreve parte da energia
de Gibbs real restante de uma fase quando os trés primeiros termos estdo sendo
subtraidos da energia total real. Este particionamento significa que, ndo ha nenhuma
tentativa de modelar as origens fisicas da energia de Gibbs, com exce¢do daquelas ja

consideradas em P»G’. Assim os termos “'GY e FG’ incluirdo as contribuigdes
vibracionais, eletronicas e outras. Existem varios modelos da contribuicdo de: sfr, phys,
cnf , E entre outras, para a energia de Gibbs total que descrevem o comportamento

o ) . (33)
termodinamico de sistemas multicomponentes™ .

Os softwares de termodinamica computacional que empregam a método

Calphad, como o Thermo-Calc™, utilizam essas informagdes que estdo nas bases de
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dados na forma de equagdes algébricas e através de métodos numéricos, por exemplo o
de Newton-Raphson, encontram minimos para energia de Gibbs total de todas as fases
possiveis do sistema setado para valores constantes de temperatura, pressao e fracdes
molares dos componentes ou outras condi¢des, desde que zerem os graus de liberdade
deste sistema. A energia de Gibbs pode ter varios minimos compativeis com as
condig¢des, o valor mais negativo representa o minimo global ¢ corresponde ao estado de

equilibrio, os outros sd3o minimos locais e correspondem a possiveis fases metaestaveis.

3.6 O crescimento anormal de gréos (recristalizacao
secundaria)

Haé situagdes em que a microestrutura torna-se instavel e alguns graos podem
crescer excessivamente, consumindo os graos recristalizados menores. Este processo
pode levar a um diametro de grao de varios milimetros ou mais ¢ conhecido como o
crescimento anormal de grdos. Devido a este crescimento descontinuo dos graos
selecionados ter semelhanga a cinética de recristalizagdo primdria e algumas
similaridades microestruturais, como mostra a Fig. 11, este fendmeno ¢ conhecido como
recristalizagcdo secundaria. O crescimento anormal de grdo ¢ um importante método de
produgdo de materiais com graos grandes e contribui para o processamento de ligas de
Fe-Si para aplicagdes elétricas. O crescimento anormal de graos em altas temperaturas e
¢ um aspecto importante do controle do tamanho de grio em agos e outras ligas. Uma
extensa revisao de crescimento anormal de graos em uma grande variedade de materiais

pode ser encontrada na literatura®®

Frequency
Frequency

Y

 J

log (Grain diameter) log (Grain diameter)

(a) (b)
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Fig. 10 Representacao esquematica da mudanga na distribui¢do do tamanho de grao

durante (a) crescimento normal e (b) crescimento anormal dos graos

Fig. 11 Crescimento anormal dos graos em Al-1%Mg-1%Mn recozido em 600°C

3.6.1 O fendmeno da recristalizacdo secundaria

A for¢a motriz para o crescimento anormal de graos normalmente ¢ a redugdo da
energia do contorno de grao. No entanto, em materiais finos uma for¢a adicional pode
surgir a partir da dependéncia com a orientagdo da energia de superficie. O crescimento
anormal de grdo origina-se pelo crescimento preferencial de alguns grdos que tém
alguma vantagem especial sobre o crescimento de seus vizinhos, e o progresso do
crescimento anormal de grios pode ser descrito em alguns casos®” pela equagio
cinética IMAK®Y

Uma questdo importante a considerar ¢ se o crescimento anormal de graos pode
ocorrer ou ndo em um “conjunto de graos ideais", ou seja, onde ndo ha impurezas e a
energia de contorno € constante. A resposta a esta pergunta pode ser deduzida a partir da

teoria de crescimento de grios® baseada no modelo microestrutural de células®”

que
podem ser grdos, subgrdos ou qualquer arranjo destes. Por aproximagdes para graos
idealmente geométricos'®, pode-se obter condigdes para o crescimento anormal, porém
essa condi¢do teodrica nunca ¢ alcancada. Assim, um grdo muito grande sempre vai
crescer mais lentamente do que os graos médios em relagdao ao conjunto de graos, e

acabard por se juntar a distribuicdo de tamanho normal. Portanto, o crescimento anormal

de graos ndo pode ocorrer em um “conjunto de graos ideais”.
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Simulagdes do crescimento anormal de grdos em Monte-Carlo produziram
resultados semelhantes (40’ aos tedricos. O crescimento anormal de grios, portanto, so
pode ocorrer quando o crescimento normal ¢ inibido, a menos que o grao cresca
anormalmente gozando de alguma outra vantagem do que o tamanho sobre seus
vizinhos.

O processo de recristalizacdo em materiais bifasicos ¢ normalmente bastante
complexo. As particulas de fases secundarias podem retardar ou acelerar o processo de
recristalizagdo, se comparado a um material de uma unica fase, dependendo das
condi¢des. Por exemplo, a presenca de precipitados pode afetar a intensidade e a
homogeneidade durante a deformacao a frio. Quando a liga ¢ plasticamente deformada,
as particulas ndo-cisalhantes causardo aumento da densidade de deslocagdes,
aumentando assim a for¢a motriz para recristalizacdo subsequente, se comparado com
um material de fase Uinica. As regides ao redor das particulas grandes podem também
atuar como sitios de nucleagdo preferencial devido a deformagdo heterongénea
(particulas estimulando nucleagdao) enquanto ao mesmo tempo, pequenas particulas ou
as espacadas, podem ancorar o contorno de grao limitando o efeito da sua mobilidade.
Os elementos dissolvidos (atomos de soluto e aglomerados) podem também afetar a
cinética de recristalizacdo pela segregacdo de deslocagdes, contornos de subgrio e
contornos de grao resultando na reducao da mobilidade pelo ancoramento das particulas
de fase secundaria.

As circunstancias tornam-se mais complexas com o a realizacdo simultanea ou
sequencial de processos de transformagdo como nucleacdo e crescimento, ou a
transformagao de precipitados para um estado mais estavel e a recristalizacao. No caso
de precipitados semicoerentes transformado para o estado incoerente, seguido por
coalescimento, uma for¢a motriz extra ¢ fornecida no processo com a energia do sistema
reduzindo ainda mais e isso promove a recristalizagdo continua". Particulas grosseiras
podem formar nas microbandas de cisalhamento considerando que precipitados

I . . X 43-(46
metaestaveis podem formar e isso pode conduzir a uma evolugio microestrutural ¢

3.6.2 O ancoramento de Zener

A interacdo das particulas com o contorno de graos ou subgrdos pode ser

explicada pelo efeito de ancoramento de Zener®” Quando o contorno de grio migra
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para dentro do campo de uma particula esférica incoerente de concentracio N por

unidade de volume, de raio médio r e cuja energia interfacial 5, ndo ¢ alterada pela

passagem de um contorno de grao de alto angulo, a reducao na forga motriz por unidade

de volume também conhecida como for¢a de ancoramento, é entdo dado por, Eq %

_ 3}/SVV

P
T 4r

(24)

A equagdo sugere que finos precipitados e grandes fragdes molares v, (ou

precipitados finos mais espacados) sdo mais efetivos para ancoramento de contornos de
grao ou subgrao. Em geral a forga motriz para a recristalizacdo (tipicamente 10" Jm>) €
trés ordens de grandeza maior que a for¢a de ancoramento de Zener (tipicamente
10*Jm~ para fragdes volumétricas razoavelmente baixas e para poucas particulas
coalescidas) Consequentemente, pequenas quantidades de tamanhos médios a grandes
de precipitados nos contornos de grao podem nao ter efeito termodinamico significativo
na recristalizacdo. No entanto, se particulas pequenas no tamanho e grande em niimero
terdo efeito através do impacto sobre a mobilidade dos contornos de grao ou subgrao.
Analises do efeito do ancoramento por solutos ou por impurezas ao redor de um
contorno movendo ¢ mais complexo que o efeito pelas particulas, mas esse efeito de
ancoramento existe ¢ foi mostrado muitas vezes. Por exemplo, alguns trabalhos**C"
observaram o inicio de retardacdo da recristalizacdo em alta concentracdo de dtomos de
soluto e isso foi seguido pela recristaliza¢ao acelerada e posterior coalescimento. A Fig.
12 mostra o efeito dos atomos do soluto e a sua posterior precipitagao e coalescimento
na recristalizacdo, ou seja, em alta temperatura de recozimento, a recristaliza¢do
procede a precipitagdo enquanto em temperatura menores de recozimento hd uma
interacdo entre precipitagdo e recristalizacdo, e o ultimo ¢ retardado e s6 acelera depois

da precipitagdo e coalescimento das particulas.
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Fig. 12 Dependéncias do tempo do inicio da precipitagdo t, € o do inicio da

recristalizagdo

A condigdo geral para a recristalizagcdo prosseguir ¢ entao, Eq (25):

P,+P,>P, (25)

onde P, =ag,b’AN, (bé o vetor de Burgers e AN, ¢ a diferenca da densidade de
deslocag¢des do estado deformado ¢ o estado recristalizado) P, sdo for¢as motriz devido

a deformacdo e a precipitacdo de fases podendo ser entendido para a Eq (4) para
solucdo ideal

Em casos extremos do efeito de ancoramento de Zener, o processo de
recristalizagdo pode parar completamente, esse fenomeno ¢ conhecido como
recristalizacdo aprisionada mostrado esquematicamente na Fig. 13 na faixa de

temperatura entre T, e T; para o caso de densidade de deslocagdes p,. Além disso, este

efeito pode ser manifestado por um grande desvio da linearidade do termo de Avrami

expoencial n como mostrado Fig. 13
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Fig. 13 O efeito do ancoramento de Zener no processo de recristalizag¢do para particulas

de 6xidos em Talio

3.7 Precipitacdo de fases secundérias em acos
3.7.1 O nitreto de aluminio

O nitreto de aluminio (AIN) cristaliza-se na estrutura hexagonal compacta
(wurtzite hep), tem densidade de cerca de 3,262g.cm™ ©?.Seus parametros de rede sio a
=0,311nm e ¢ = 0,4975 nm (53), assim a razao a/c é cerca de 1,599. Provavelmente
devido a alta barreira de nucleagdo de rede da fase hcp-AlIN, foi relatado que o AIN
nucleia-se primeiro como uma fase metaestavel coerente cubica de corpo centrado (fcc)
e depois transforma se em uma estrutura hcp estavel e incoerente®*”. Alguns autores
observaram nitretos na forma de (ALX)N onde X pode ser metais ou semimetais®®.
Entretanto, o mecanismo pelo qual essas fases metaestaveis se transformam em hcp-
AIN estavel ndo esta claramente identificada.

Os precipitados de AIN sdao encontrados de diferentes formas dependendo das
condicdes de tratamento termomecédnico e composi¢do quimica, podendo ser desde
particulas aciculares até particulas irregulares grosseiras e achatadas®”.

As expressoes classicas para o produto solubilidade do AIN na fase y-Fe do aco

silicio de baixo carbono pode ser expressa por Eq. (26) ¢ .:
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log(%AlI%N) = @ +1,95 (26)

e para a fase a-Fe®, Eq. (27):

log(%Al%N) = — 8296

+1,69 (27)

O diagrama precipitagdo tempo temperatura (PPT) para o AIN Fig. 14 mostra a
temperatura em que a precipitagdo ocorre de forma mais rapida(e o tempo necessario
para inicio desta precipitagdo) ¢ cerca de 14s em 1100 °C. Para um resfriamento

continuo cerca de 2 °C/s de um material reaquecido a 1300 °C a precipitagdo comegaria

em 1160 °C ©®
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Fig. 14 Curvas de precipitagdo-tempo-temperatura e resfriamento continuo para o AIN

para o Fe-Si 3%

3.7.2 Relagdes cristalogréaficas do AIN com matriz e MnS
Experiéncias com difracdo de elétrons em acos de baixo carbono relevaram que

cristais de hcp-AIN e a matriz austenitica (y-Fe) desenvolvem entre si as seguintes

relagdes cristalograficas®:

[0110] 5y [112]
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(0001)  (111) f,

(2110) 4y (110)

Para um cristal de AIN (tipo NaCl) a relagdo com uma matriz a-Fe (ferritica) ¢ do
(55,(70).

tipo

(001) iy (100) e

[110]yy [001] e

Foram observados ainda relagdes hcp-AIN com a matriz o-Fe®>

(0334) 4y (110) ¢,

[2110],,, [223]

aFe

As relagdes de um cristal hcp-AIN e fcc-MnS encontradas foram":

(0001) yy (111) s

[1010],y [12 s

[2110], [110] ¢,

Pode-se notar que as relagdes desenvolvidas do hcp-AIN com fcc-MnS sdo as mesmas

do hep-AIN com a-Fe
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3.7.3 O sulfeto de manganés e cobre

Enxofre pode estar presente em acos na forma de 4tomos de soluto ou como
sulfeto. Em geral, os sulfetos em agos abrangem uma ou mais fases, como FeS, MnS,
CuS, Cu,S, CaS, podem haver ainda uma extensiva lista de outros elementos presentes

comoo sulfetos®®

, ho entanto a fase MnS ¢ a mais encontrada em diversos acos. O MnS
(alabandite) tem uma estrutura cristalina cubica de corpo centrado (fcC) com um
pardmetro de rede de 0,522 nm®”, dependendo da razdo Mn/S e da taxa de resfriamento
do aco podem ser encontradas quantidades variadas de FeS. Desta forma, a difusdo pode
entdo ocorrer durante o reaquecimento subsequénte de modo a produzir MnS
praticamente isento de ferro.

A morfologia do MnS dependendo da concentragdo de enxofre e oxigénio na
liga pode ser globular, dendritico, angular ou mesmo como inclusdes multifasicas®” .
Em geral, o grau de desoxidag@o contribui para aumenta a mudanca morfologica de
globular para o tipo angular®©®?. A deformacdo a quente pode alterar a morfologia para
o tipo agulha ou mesmo tipo achatado afetando adversamente as propriedades
mecanicas. Geralmente, célcio e elementos terras raras € mesmo cério pode ser
adicionado para controlar o formato dos sulfetos.

Os sulfetos de cobre podem aparecer combinados com o6xidos de silicio
hexagonal, bastonetes cubicos, formato de concha ou como nanoparticulas
(63,76)

esféricas

As discrepancias das diversas expressdes para o produto solubilidade de MnS
em acos silicio podem ser atribuida a diferente composicdo quimica dos acos e
diferentes métodos e técnicas experimentais empregadas nas analises. Classicamente as
equacdes foram feitas para a fase a-Fe e sdo Eq. (28) “?, Eq. (29)

(67), Eq. 30) ®®, Eq. (31) " ¢ Eq. (32) ™

10g<%Mn%s>=_%6°+o,n (28)
log(%Mn%S) = —MTﬂ +63 (29)
log(%Mn%S) = —M'Tﬁ +6,82 (30)
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log(%Mn%S) = ——=+4,092 (31)
log(%Mn%S) = —@ +3,74 (32)

A fase mais provavel de sulfetos de cobre em acgos ¢ digenita (Cu,S) nao

estequiométrica’? (73),

,comx =0 -0,25, devido a grande quantidade de lacunas na rede
Assim, o parametro de rede dessas fases ¢ 0,5735 nm para Cu,S e 0,556 nm para Cu, sS.
Porém, as informagdes encontradas na literatura acerca da precipitacdo de sulfeto de
cobre em agos sdo escassas € inconsistentes. De acordo a unica experiéncia de

(64)

solubilidade de Cu em aco""”’ a temperatura de dissolugdo Cu,S é 1250 °C. Baseada na

mesma informacio, foi proposto!’”

um valor de 1196 °C para a dissolug¢ao, também foi
notado que a estabilidade termodinamica de Cu,S é maior que o MnS para temperaturas
inferiores a 1100°C. Entretanto, de acordo com o diagrama de fases binario Cu-S o

ponto congruente de fusdo ¢ 1130 °C.

A expressdo para o produto solubilidade de Cu,S para ago silicio de grao

orientado””” pode ser expressa por Eq(33) “*:

log(%Cu’ %S) = —@uégl (33)

Dependendo da taxa de resfriamento, razdo Mn/S e teor de Cu no aco o enxofre
pode estar como atomo de soluto ou na forma de sulfetos. A Fig 15 mostra um

diagrama PTT de sulfetos de manganés e cobre para um aco de baixo carbono
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Fig. 15 Diagrama precipitacdo tempo temperatura de sulfetos para um ago de baixo

carbono

No trabalho”™ ndo foram detectados precipitados puramente MnS, mas foi
estabelecido que a temperatura de solubiliza¢do do (Mn,Cu)S esta entre 1100 1150 °C e
para o CuS/Cu2S ¢ 950 °C

Trabalhos aplicando termodindmica computacional consideram que a

precipitagdo da fase Cu,S é instavel em agos de baixo carbono ®”

, segundo os autores
essa fase pode precipitar nas etapas do processo onde o estado de equilibrio
termodinamico nao ¢ alcancado. Além disso, o acumulo de atomos de Cu na interface
MnS/matriz devido ao decréscimo da solubilidade do Cu no MnS com a diminui¢ao da
temperatura, e a forca motriz positiva para formacdo de Cu,S em regides onde outros
sulfetos ndo formam devido a alguma razio cinética, juntamente com a baixa barreira
energética de nucleacdo na fase a-Fe devido ao bom ajuste das redes poderiam ser
provaveis motivos para a formacao desta fase instdvel. A precipitagdo incompleta de
MnS ¢ proposto como fator decisivo para a distribuicao de finos precipitados de Cu,S

em conjunto com o seu mecanismo de endurecimento.
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3.7.4 Relacdes cristalogréaficas do sulfeto de cobre com matriz

E relativamente comum encontrar cobre associado ao MnS devido ao uso de
sucatas na fabrica¢do do ago. Foi sugerido que fase CuS (covelita) com parametros de
rede a = 0,379 nm e ¢ = 1,633 nm apareceria ao redor das particulas de MnS devido ao
baixo desajuste cristalino, cerca de 6%, entre o CuS e uma matriz a-Fe. As relagoes

cristalograficas encontradas foram

(000T)cys (110) 5

[2110] s [110], -,

Em outros trabalhos”® foram também identificados arcos de (Cu,Fe)S ao redor
de MnS. Finas particulas de Cu2S. A relagdo cristalografica entre este precipitado ¢ a

matriz a-Fe ¢ ¢ do tipo cubo-cubo:
(00T)¢y s (001) 4,

[001]c,,s [110].r

3.8 Meétodos de deteccao de precipitacéo

As abordagens existentes para detectar a precipitagao sdo baseadas nas técnicas
classicas: microscopia eletronica, extracdo quimica ou eletroquimica e andlise das
propriedades mecanicas

Microscopia eletrénica — Amplamente utilizada para investigar particulas de
fases secundarias devido a alta sensibilidade de detec¢do além da capacidade de
fornecer informagdes cristalograficas. Quando esta técnica ¢ usada sdo empregadas
amostras de folha fina ou de extragdo de réplica em carbono. Para examinar pequenos
precipitados, a sensibilidade do método de folha fina ¢ maior que o método de réplica.

No entanto, o método da réplica tem se mostrado adequado para medir o tamanho
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médio e distribuicdo de muitos precipitados. Em contraste com o método de folha fina,
a réplica ¢ mais facil de executar, além de mais preciso quando o tamanho médio da
particula ¢ comparavel ou maior do que a espessura do filme de carbono.

Extracdo quimica ou eletroquimica — A etapa chave deste método envolve a
extragdo de precipitados da amostra por técnicas quimicas ou eletroquimicas, seguido
por um meio de medicao destes precipitados, como espectrofotometria, difracdo de raio
X ou microscopia eletronica. Este método pode fornecer alguns pardmetros uteis
relativos & precipitacdo, como a fracdo em massa, composi¢do quimica e em alguns
casos especificos o tamanho médio e estrutura das particulas de fase secundaria.

Analises mecanicas - Medidas diretas da cinética de precipitagdo em alta
temperatura sdo possiveis através da andlise das propriedades mecénicas. Estes
experiéncias podem ser realizadas diretamente na temperatura que a precipitagdo ocorre,
favorecendo a investigagdo do comportamento da precipitacdo de fases instaveis em
temperatura ambiente. Ha varios tipos de técnicas mecanicas para monitorar a

precipitagio. Por exemplo, tensdo-relaxacio™", teste de compressdo sob resfriamento

(82(83) (84)

continuo e fluéncia
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4. Metodologia experimental

Neste estudo foi empregado: o software de termodindmica computacional Thermo-
Calc com a base de dados TCFE6; um forno de inducdo Inductotherm TSS com 7,5kW
de poténcia, um microscopio 6ptico Leica DMRM com um software Leco para anélise
metalografica quantitativa; um espectrometro de emissdo Optica por plasma indutivo
acoplado (ICPOES) PerkinElmer Optma 5300DV; um microscopio eletronico de
varredura (SEM) Phillips XL 30 de 30kV e um microscopio eletronico de transmissao

(TEM) Jeol 2100 de 200kV

4.1 Calculos termodinamicos computacionais

O Thermo-Calc for Windows versdo 5.0 com a base de dados TCFE6 (TCS
Steels/Fe-Alloys database 6.2) para obter algumas previsdes acerca das transformagdes
de fases que ocorrem no equilibrio do ago elétrico de grao orientado de alta
permeabilidade (HGO) cuja composi¢ao quimica simplificada adotada para os célculos
foi: C=7,0-10*, Si=31.102, Cu=1,0-10°, Mn = 6,0-10*, S = 2,0-10*, Al = 20-10*, e N

= 8,0-10°. Todos esses teores estdo em fragdo em massa.

4.2 Material utilizado

A liga emprega neste estudo ¢ um ago elétrico de grao orientado de alta
permeabilidade (HGO) produzido na ArcelorMittal Inox Brasil, cuja composi¢do
quimica resumida ¢ mostrado na Fig. 16 (a). Amostras laminada a quente deste material
foram encapsuladas em tubo de quartzo sob vacuo Fig. 16 (b), com objetivo de assegura
variagdes minimas na composicdo quimica durante os tratamentos térmicos em alta

temperatura
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Fig. 16 (a) Composi¢cdo quimica da sétima corrida do aco utilizado no trabalho e (b)

exemplar de uma amostra encapsulada em tubo de quartzo sob vacuo.

4.3 Tratamentos térmicos

Os recozimentos das amostras encapsuladas foram realizados em um forno de
inducdo da Fig. 17 (a). Neste experimento amostras foram submetidas a um duplo
recozimento seguido de resfriamento rapido Fig. 18 (a). Para tal, apés o segundo
recozimento (R2) o tubo era quebrado e a amostra era imersa em 4agua fria
(aproximadamente 1 °C), Fig. 17 (a). O primeiro recozimento (R1) foi realizado a 1350
°C durante 20 minutos e teve o objetivo de minimizar a heranga dos tratamentos
anteriores. O segundo (R2) foi realizado em diferentes temperaturas (1300, 1200, 1100,
1000, 900 e 800°C) durante 120 minutos visou a precipitagao das particulas de fase

secundarias presentes neste material.
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Fig. 17 (a) Recozimento da amostra no forno de indugdo e (b) imagem infravermelho do

perfil térmico da amostra durante o recozimento.
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Fig. 18 (a) Ciclo térmico esquematico do duplo recozimento realizado no forno de

inducdo para cada uma das amostras identificadas na Fig 16 (b)

4.4 Analise da microestrutura

Amostras do material recozido foram embutidas em baquelite, lixadas na
sequéncias de grana 220, 320 e 600 mesh, e o polidas usando lubrificante a base de
alcool etilico e abrasivo de diamante na sequéncia de polidores 9, 3 e 1 um . As
amostras foram entdo submetidas a um ataque quimico com uma solucao de 2% nital e
4% picral durante cerca de 5 a 7 segundos. Para quantificagdo de fases ferrita e austenita

no microscopio optico mencionado anteriormente.

4.5 Replicas em carbono

Para extracdo dos precipitados em réplicas de carbono amostras embutidas,

lixadas e polidas conforme descrito foram submetidas a ataque quimico foi feito em
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nital 10% durante cerca de 15 segundos para expor a maior quantidade de precipitados,
uma fita adesiva foi colada cercando as extremidades da amostra e foi depositada uma
fina camada de carbono de aproximadamente 20 nm sobre a amostra em uma
evaporadora a vacuo. Depois disso fez-se uma malha de cortes de cerca de 2 x 2 mm
com um bisturi cirurgico na amostra. O filme foi despreendido por meio de ataque
eletrolitico realizado com corrente constante 0,5A em eletrélito composto de 40mL de
trietanolamina, 10g de tetrametilamoniocloreto, 0,02g de hidréxido de litio em 1 L de
metanol. As amostras foram entdo imersas em metanol, onde os filmes de carbono se
desprendem, com uma pinga ¢ grade de Ni passa-se o maior numero desses filmes
dispersos para um recipiente contendo agua destinada, onde o filme de carbono se
desenrola, e de onde ¢ novamente coletado em grade de Ni para observacdo no

microscopio eletronico. A Fig. 19 ilustra o procedimento desta preparacao.

Lixamento / Polimento Metalizagio
Metal

Amostra exposto

Camada de
Fita carbono
durex

@
Ataque Eletrolitico
Representagao
Amostra Final 30 do furo

Amostra
do MET

Porta amostra

destilada Camada de
Py Carbono

< m

Fig. 19 Desenho esquemadtico da preparagdo de réplica em carbono

4.6 Extracao de precipitados e analise via ICPOES

Para avaliar a extensao da precipitagdo para as varias temperaturas mencionadas

anteriormente foram analisados os teores de Al, Mn e Cu como precipitados. Para tal os
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precipitados foram extraidos por dissolugdo eletrolitica ou quimica da matriz. Para
extracdo dos sulfetos foi utilizado dissolucao eletrolitica em solucao de trictanolamina
dissolvido em metanol e a corrente ¢ mantida constante em 0,4A durante as 3h da
extracao.

Para extracdo dos nitretos foi utilizado iodo dissolvido em metanol em 60 °C. As

montagens experimentais sao mostradas nas Fig. 20 e Fig. 21

(b)
Fig. 20 (a) Detalhes da montagem experimental para extracao eletroquimica de sulfetos

antes de iniciar a extragdo e (b) nos estdgios finais.

Fig. 21 Detalhes da montagem experimental para extragdo de nitretos
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Ap0s as extragdes, ambas as solugdes sao filtradas através de uma membrana de

teflon de 0,2 mm. A seguir esta membrana ¢ submetida a um banho ultrasdnico em

solugdo de acido cloridrico (HCI) Fig. 22

(b)

Fig. 22 (a) Detalhes da filtragem a vacuo através da membrana de teflon e (b) banho

ultrasonico da membrana filtradora em HCI.

Esta solugao ¢ filtrada em papel filtro, depois se adiciona de 4cido nitrico quente
arrastando os particulados com agua quente. Por fim, faz-se novamente uma filtragem
armazenando as solugdes uma em cada baldo, conforme a Fig. 23. Foram feitas trés
dissolugdes de sulfetos e nitretos e analises no ICPOES para cada valor de temperatura

do segundo recozimento (R2).
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Fig. 23 Filtragem final com papel filtro e armazenamento em baldo da solucdo que

reagiu com HCl e HNOs;Resultados

5.1 Resultado das simulacdes do Thermo-Calc™

Resultados da fragcdo em massa das fases em equilibrio (BPW(*)) em funcao da
temperatura em °C (TEMPERATURE_CELSIUS) estdo representadas na Fig. 24 onde
ALN pode ser entendido como a fase AIN, BCC A2 a fase ferrita, FCC Al#I1 a fase
austenita, MNS a fase MnS, LIQUID a fase liquida e finalmente CEMENTITE a fase

cementita.
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Fig. 24 Fracdo em massa, BPW(*) das fases em equilibrio em funcao da temperatura em

°C

A isopleta do carbono deste material é representada pelas Fig. 25 e Fig. 26
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Fig. 25 Isopleta do carbono para temperaturas entre 600 a 1600 °C
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Fig. 26 Isopleta do carbono para temperaturas entre 1000 a 1450 °C

As Fig. 27, 28 e 29 mostram a parti¢do dos elementos Al, Mn e Cu respectivamente em

funcao da temperatura. A notagdo W(*,X) representa a fracdo em massa do elemento X

em todas as fases existentes no equilibrio
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Fig. 27 Parti¢do do Al em fragdo massica, nas fases em equilibrio em fungao da

temperatura
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Fig. 28 Particdo do Mn em fragdo méssica, nas fases em equilibrio em fun¢ao da

temperatura
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Fig. 29 Parti¢ao do Cu em fragdo massica, nas fases em equilibrio em fungao da

temperatura (a) destacando o Cu junto a fase MNS e (b) as fases ferrita e austenita

5.2 Resultados da metalografia por microscopia optica

As Fig 30 a Fig. 36 mostram micrografias Opticas das amostras tratadas em

diferentes temperaturas. A fase escura ¢ resultante da transformacdo da austenita no

resfriamento rapido.

Azz - 13500(25‘)\\\

28Bun
NN

(b)

Fig. 30 Micrografias da amostra E135 recozida em 1350 °C durante 20 minutos com

aumento de (a) 25X e (b) 50X
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BC(2za') 1388C(128°)

Fig. 31 Micrografias da amostra E13 recozida em 1350 °C durante 20 minutos € em
1300 °C por 120 minutos com aumento de (a) 25X (b) 50X (c) 200X (d) 500X e (e)
1000X

48




1z@@cc12a’ )

Fig. 32 Micrografias da amostra E12 recozida em 1350 °C durante 20 minutos € em
1200 °C por 120 minutos com aumento de (a) 25X (b) 50X (c) 200X (d) 500X e (e)
1000X
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Fig. 33 Micrografias da amostra E11 recozida em 1350 °C durante 20 minutos ¢ 1100
°C por 120 com aumento de (a) 25X (b) 50X (c) 200X (d) 500X e (e) 1000X
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Fig. 34 Micrografias da amostra E10 em diferentes aumentos recozida em 1350 °C
durante 20 minutos e em seguida em 1000 °C por 120 minutos com aumento de (a) 25X

(b) 50X (c) 200X (d) 500X e () 1000X
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Fig. 35 Micrografias da amostra E9 em diferentes aumentos recozida em 1350°C

durante 20 minutos e em seguida em 900°C por 120 minutos com aumento de (a) 25X

(b) 50X (c) 200X (d) 500X e (e) 1000X




A16~ -ga'sactza' ) BeAc(12@’) ..

Fig. 36 Micrografias da amostra E§ em diferentes aumentos recozida em 1350°C

durante 20 minutos e em seguida em 800 °C por 120 minutos com aumento de (a) 25X

(b) 50X (c) 200X (d) 500X e () 1000X

A fracdo volumétrica de austenita foi estimada a partir da fragdo em 4rea medida no
software analisador de imagem. Os resultados quantitativos das analise das Fig. 30 a
Fig. 36 sdo sintetizados na Fig. 37
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Fig. 37 Resultados na analise quantitativa das fases ferrita e austenita das Fig. 30 a Fig.

36 em funcdo da temperatura do segundo recozimento (R2) no formato (a) grafico e (b)

tabela.

quantitativa das fases ferrita e austenita ¢ mostrado na Fig. 38. A linha representa os

A comparagdo entre os resultados calculados pelo Thermo-Calc e a anélise

valores calculados pelo Thermo-Calc e os pontos sdo referentes a analise metalografica

quantitativa por microscopia optica.
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Fig. 38 Comparagao entre os resultados da porcentagem das fases ferrita e austenita
calculado via Thermo-calc e da analise metalografica quantitativa por microscopia

optica em func¢do da temperatura do segundo recozimento (R2)

5.3 Resultados da analise por espectroscopia de emissao
Optica por plasma indutivo acoplado (ICPOES)

Os resultados do teor em massa do aluminio como nitreto, do manganés e do
cobre como sulfetos, em fung¢do da temperatura do segundo recozimento (R2) sdo

mostrados nas Fig. 39 a Fig. 40 respectivamente.
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Fig. 39 Teor em massa de aluminio como nitreto em fung¢do da temperatura de
recozimento R2
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Fig. 40 Teor em massa de manganés e cobre como sulfetos em funcao da temperatura de
recozimento R2
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Assumindo-se que o Mn esteja sob a forma de MnS e o Cu como Cu,S, pode-se
estimar o teor em massa de S como precipitado, como ¢ mostrado na Fig. 41

300
250 +
200 +
E 0
w :
100 +
50 +
of
1000 1100 1200 1300
Temperatura R2 (°C)
mmm S do MnS mmm S do Cu2S S Total ‘

Fig. 41 Comparagdo entre a soma do enxofre equivalente das fases MnS e Cu,S com o

enxofre total do aco em fung¢ao da temperatura do segundo recozimento (R2)

A comparagao entre os resultados calculados via Thermo-Calc e as analises
realizadas no ICPOES sdo mostrados nas Fig. 42 e Fig. 43. As linhas representam
valores calculados no Thermo-Calc e os pontos sdo os resultados da anélise no ICPOES

para ambas as figuras.
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Fig. 42 Comparacdo do teor em massa de Al como nitreto em func¢do da temperatura de
recozimento R2. Os valores calculados via Thermo-Calc sdo representados pela linha

continua e os valores medidos via ICPOES sao os pontos.
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Fig. 43 Comparacdo do teor em massa de Mn como sulfeto em fung@o da temperatura
de recozimento R2. Os valores calculados via Thermo-Calc sao representados pela linha

continua e os valores medidos via ICPOES sao os pontos.
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5.4 Resultados da analise por microscopia eletrénica de
varredura (SEM)

As amostras embutidas foram analisadas por espectroscopia de energia dispersiva

em raio X. Esta andlise consistiu em varrer uma area de aproximadamente 142.10° m’

em cerca de 100 campos. Foram analisados em média 180 particulas em cada amostra.O
resultado do teor em massa de manganés em funcdo do teor em massa de enxofre da
amostra E8 recozida em R2 = 800 °C é mostrada na Fig. 44(a). A Fig. 44 (b) sintetiza os
parametros dos precipitados que contém manganés e enxofre analisados nas amostras.
Onde <r> ¢ o raio equivalente destes precipitados, m € o coeficiente estequiométrico
para precipitados sob a fase de MnS, este valor ¢ a razdo Mn/S em massa = 55/32 =
1,7188. m’ ¢ o coeficiente angular do ajuste linear (linha tracejada) do grafico do teor
de manganés em funcdo do teor enxofre, ambos em % em massa. Cu/S e Cu/Mn ¢ a
razdo atdmica supondo-se uma fase do tipo (Mn,Cu)S, a Fig. 45 mostra o grafico das

razdes atdmicas Cu/S e Cu/Mn em funcdo da temperatura de recozimento R2.
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Mn .
Ne de Area m fixo S fixo
R2 (°C) articulas <r> (um) (pm”2) m
P H — cu/S |cu/Mn
estequiométrico
800 149 0,14 | 1,54E+05 1,2997| 0,3224| 0,244
900 212 0,17 | 1,56E+05 1,3567 | 0,2669| 0,211
1000 246 0,18 | 1,50E+05 17188 1,5540| 0,1060| 0,096
1100 159 0,24 | 1,55E+05 ' 1,4384| 0,1949| 0,163
1200 126 0,34 | 1,55E+05 1,4631| 0,1747| 0,149
1300 23 0,79 | 1,19E+05 1,2174| 0,4118| 0,292
(b)
050 ¢
0,45
0,40
0,35 &
S g
£ 030+
«© C
© 025 +
3 F
N 0,20 -
a4 C
015 +
0,10 £
0,05
0,00 i f f : } * } } } |
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Temperatura R2 (°C)
‘—O—Cu/S —=— Cu/Mn

(c)

Fig. 44 (a) Teor de manganés em funcdo do teor de enxofre para a amostra recozida em

R2 =800 °C (b) tabela dos parametros medidos para precipitados de manganés e

enxofre em funcao da temperatura de recozimento R2.
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5.5 Resultados da analise por

transmisséao (TEM)

microscopia eletréonica de

O resultado da andlise realizadas por espectroscopia de energia dispersiva em

raio X (EDX) via microscopia eletronica de transmissdo da amostra E9 recozida a R2 =

900°C sao mostradas nas Fig 45 a Fig. 48.

50 rifr)
 E—

Full scale counts: 3395
3000
2000

10004

Cu
Ni
Mn
0

900(4)

Al

(a) (b)

Element FMet  Weight % Weight % Atom % Atom %
Line Counts Errar Errar
ok 2261 7761 +-2.03 og.84 +- 232
PN 12090 18.29 +-0.19 932 +-0.10
Sk g/ 1.9 +-0.11 0.53 +- 0.06
Sk 1717 2.02 +-0.07 0.87 +- 0.03
fn b 521 006 +- 0.01 0.0z +- .00
Mi K 958 008 +-0.00 0.0z +- .00
Cu ke 532 004 +-0.00 0.m +- .00

Total 100.00 100.00

(©)

Fig. 45 (a) Micrografia de um precipitado na amostra E9 (R2 = 900°C), (b) espectro de

raio X e (c) tabela dos elementos quimicos encontrados nesta particula

Analogamente, os resultados para a amostra E10, recozida a R2 = 1000°C sao

mostradas nas Fig. 45 a Fig. 48
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Fig. 46 (a) Micrografia de um precipitado na amostra E10 (R2 = 1000°C) e (b) espectro

de raio-X desta particula
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Fig. 47 (a) Micrografia de um precipitado na amostra E10 (R2 = 1000°C) e (b) espectro

de raio-X desta particula
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Fig. 48 (a) Micrografia de um precipitado na amostra E10 (R2 = 1000°C) e (b) espectro

de raio-X desta particula no ponto 1
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Fig. 49 (a) Micrografia de um precipitado na amostra E10 (R2 = 1000°C) e (b) espectro

de raio-X desta particula

Do mesmo modo, os resultados das analises da amostra E11 recozida em R2 =

1100 °C sao mostradas nas Fig 49 a Fig. 51
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Element Net K-Factor Waeight®: Waeight%: Afom3: Atom %:
Line Counts Error Error
CK 1] . 0.00 0.00 +j- 0.00
AlK a7ov7a = 49018 +-0.43 490.86 +i-0.43
SiK 1313 = g.31 +- 0.35 8.04 +i-0.34
SK 240 --- 1.07 +-0.12 0.91 +-0.10
TiK 16 - 0.01 +-0.02 0.m +-0.01
Mn K ] - 0.00 +- 0.01 0.aa +-0.01
FeK 78 - 0.0z +- 0.01 0.m +-0.00
Ni K 1986 - 0.36 +-0.02 07 +i- 0.01
Cuk 1] . 0.00 0.00 +j- 0.00
SnL 19 . 0.05 +-0.049 0.0m +-0.02

Total 100.00 100.00

(c)
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Element MNet K-Factor Weight3: Weight%: Atom %z  Atom %
Line Counts Error Error
CK 1] n.0o n.0o +/- 0.00
AlK 17300 18.81 +-0.22 23.658 +/-0.29
SiK 1235 1.36 +-0.18 1.67 +-0.22
SK 91217 54,60 +/-0.33 58.71 +/-0.34
TiK 1174 0.44 +-0.04 0.3z +-0.03
Mn K 114109 21.97 +-012 13.78 +-0.08
FeK 11091 1.54 +/- 0.06 .95 +/-0.03
Ni K 7432 1.33 +/-0.03 nya +/-0.02
CuK 1648 024 +/-0.02 n13 +/- 0.01
BrK 11 n.0o +/- 0.00 n.0o +/- 0.00
Total 100.00 100.00

(8)
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Line Counts Error Error
CK 1311 52,29 +- 243 71.449 +- 3,33
AlK A962T 40.58 +- 022 2470 +-0.14
SiK 2004 3545 +- 016 207 +-0.09
SK 31580 316 +/- 0.09 1.62 +/- 0.04
TiK 13 n.o0 +/- 0.00 0.00 +/- 0.00
Mn K 2095 .30 +- 0.01 0.049 +/- 0.00
FeK 324 n.o3 +/- 0.00 0.01 +/- 0.00
Ni K 1508 n.oa +/- 0.00 0.0z +/- 0.00
CuK B4 Q.00 +- 0.00 0.00 +- 0.00
sniL 1] n.o0 0.00 +-0.00

Total 100.00 100.00

(1)

Fig. 50 (a) Micrografia de um precipitado da amostra E11 (R2 = 1100°C), (b) espectro

de raio X do ponto 1, (c) tabela dos elementos quimicos encontrados no ponto 1, (d)

espectro de raio-X do ponto 2, (e) tabela dos elementos quimicos encontrados no ponto
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2, (f) espectro de raio-X do ponto 3, (g) tabela dos elementos quimicos encontrados no

ponto 3, (h) espectro de raio-X do ponto 4 e (i) tabela dos elementos quimicos

encontrados no ponto 4
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Element Net K-Factor Waeight2: Weight%: Atftom %z Afom %
Line Counts Error Error
CK 1] 0.o0 0.o0 +-0.00
AlK TEO46 a7 .64 +i- .33 4384 +-0.39
SiK 6249 5.24 +- .22 5.87 +-0.24
SK arr1a 43.29 +i- .35 4243 +-0.34
Ti K 358 n.oa +-0.02 0.04 +-0.01
CrK 324 0.04 +i- 0.01 0.03 +-0.01
Mn K 48569 11.46 +- .09 6.56 +- 0.05
FeK 13441 1.13 +i- .05 0.63 +-0.03
Ni K aov3 0.66 +- .03 0.36 +-0.02
CuK 6213 0.44 +- 0.02 0.2z +- 0.01
Total 100.00 100.00
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Fig. 51 (a) Micrografia de um precipitado da amostra E11 (R2 = 1100°C), (b) espectro
de raio-X do ponto 1 (c) tabela dos elementos quimicos encontrados no ponto 1, (d)



espectro de raio-X do ponto 2, (¢) tabela dos elementos quimicos encontrados no ponto
2 e (e) espectro de raio-X do ponto 3
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5. Discusséao

As simulagdes realizadas no software Thermo-Calc, permitiram acessar o
equilibrio de fases multicomponentes ¢ as transformagdes destas fases para um sistema
de 8 elementos (Fe, C, Si, Al, N, Cu, Mn e S). As principais previsoes da base de dados
TCFE6 na faixa que compreende este estudo sdo: maximo de austenita em cerca de
1170 °C; temperatura de fusdo da liga HGO ¢ aproximadamente 1490 °C; temperatura
de solubilizacdo de AIN ¢ cerca de 1190 °C e para o MnS ¢ aproximadamente 1292 °C,
conforme as Fig. 24 a Fig 26. Nota-se ainda, que os elementos Al e Mn s3o descritos
majoritariamente como fase secundaria pela base de dados mencionada, de acordo com
as Fig 27 e Fig. 28. O cobre, por sua vez, contribui com menos de 10° de sua fragio em
massa na fase MnS, conforme a Fig 29 (a). Este elemento é considerado principalmente

como constituinte das fases ferrita e austenita, vide Fig 29 (b).

As andlises da microestrutura por microscopia Optica das amostras apresentaram
uma fase escura com aspecto morfologico da martensita Fig 30 a Fig 36 possivelmente
devido a transformagao de fase adifusional da austenita ja que a liga HGO nao apresenta
nenhum elemento para estabilizar a fase austenita em baixas temperatura. Nota-se ainda,
em aumentos de 500 a 1000X, a presenga de particulas que podem ser precipitados
investigados neste trabalho, uma vez que o ataque quimico utilizado nas andlises
metalograficas via microscopio Optico ¢ semelhante ao da preparacdo de réplicas em
carbono. Os resultados quantitativos das fases ferrita e austenita apresentaram
correspondéncia com os simulados usando a base de dados TCFE6 no Thermo-Calc. As
pequenas discrepancias sao atribuidas aos erros experimentais das técnicas de analise

empregadas.

Os resultados da analise de nitretos via ICPOES indicam que ha menos de 10
ppm em massa de Al como nitreto em 1200 °C Fig 39. Este resultado correspondente
com as previsdes do software de termodindmica computacional Thermo-Calc usando a
base de dados TCFE6. A comparagdo entre estes valores apresenta correspondéncia para
temperaturas acima de 1000 °C. Para o valor de R2 = 800 °C as previsoes do Thermo-
Calc indicam um teor em massa de aluminio no nitreto cerca de 66 ppm (44%) superior
aos medidos pelos ICPOES, e para R2 = 900 °C ¢ aproximadamente 46 ppm (32%)
superior, vide Fig 42. Possivelmente isso ¢ devido a precipitagdo incompleta do AIN, ou

seja, tempos superiores a 7200 s (2 h) sejam talvez necessarios para precipitar todo o
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7 referente a Fig. 14 ndo explorou

aluminio disponivel em solucdo solida. O trabalho
os campos de temperatura 800 a 900 °C nem estimou as curvas isotérmicas de final de
precipitagdo. Outro motivo possivel sdo os erros experimentais introduzidos pelos

métodos de extracdo eletroquimica.

As experiéncias de ICPOES feitas para o sulfeto de manganés indicam que em
1200 °C hé cerca de 15 ppm de manganés como sulfeto e em 1300 °C ha menos de 5
ppm. Assim, pode-se afirmar que a temperatura de solubilizacdo desta fase ¢ mais
proxima a 1300 °C, Fig 40 com razoével correspondéncia ao previsto pela base de dados
TCFE6 do Thermo-Calc. A base de dados empregada neste estudo, ndo contém
informagdes acerca de fases de sulfeto de cobre, por esse motivo ndo & previsto
nenhuma fase secundaria deste tipo no equilibrio nas Fig 24 e Fig 25. O Cobre ¢
descrito majoritariamente em solucdo sélida nas fases austenita e ferrita na faixa que
compreendeu este estudo, Fig 29(b). Além disso, a dissolu¢do do Cu na fase MnS ¢
considerada insignificante, Fig 29 (a). Possivelmente, o longo tempo dos segundos
recozimentos R2 ¢ a razdo para ter sido encontrado teores entre 570 ppm (52 % do Cu
total) a 890 ppm (80 % do Cu total) de Cu sulfeto, vide Fig. 15. Assumindo que as fases
MnS e Cu,S podem formar-se nas temperaturas R2 em que foram feitas as experiéncias,
a soma do enxofre equivalente dessas duas fases ¢ proxima do enxofre total do ago para
as temperaturas R2: 900, 1000 e 1100 °C. Nas temperaturas R2: 800, 1200 e 1300 isso
nao foi observado, possivelmente devido a razdes cinéticas a 800 °C mencionadas
anteriormente e pela dissolu¢do dos precipitados em temperaturas de 1200 a 1300 °C o
que diminui a fragdo volumétrica dos precipitados no equilibrio, conforme Fig. 24. Os
resultados do ICPOES sugerem, assim a existéncia de uma fase de um sulfeto rico em
cobre, Fig. 40 e este cobre tém grande contribuicdo na competi¢do pelo enxofre para
formagdo de sulfetos, Fig 41. Por esse motivo, ha pouca correspondéncia entre os
resultados do Mn como sulfeto previsto pelo Thermo-Calc com as medidas realizadas

no ICPOES, Fig 43.

As microanalises realizadas por espectroscopia de energia dispersiva em raio X
(EDX) no microscopio eletronico de varredura (SEM) identificaram principalmente
particulas contendo Mn e S. Possivelmente devido a razdes de limitagdo da resolugdo do
sistema de deteccdo do EDX para particulas pequenas e fendomenos relacionados a
nimero atdémico, absor¢do e fluorescéncia (ZAF) dos elementos da matriz com os

elementos dos precipitados, ndo foram resolvidos os picos do espectro de EDX para os
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outros elementos constituintes dos precipitados estudados. No entanto analisando o
desvio da estequiometria, Fig 44 (b) € possivel supor fases para um composto do tipo

(Mn,CuX)S(m podendo o valor de x variar entre 0,1 a 0,4.

De modo geral, os resultados das microanalises das amostras recozidas a
temperatura R2: 900 °C (E9), 1000 °C (E10) e 1100 °C (E11) por microscopia eletronica
de transmissao sugerem que as particulas de sulfetos tendem a se apresentar esféricas ou
na forma de bastonetes com extremidades arredondadas. Os nitretos se apresentam
como pequenos bastonetes de formas retas, ou pequenos prismas. O pico do espectro
EDX referente ao nitrogénio ndo foi detectado, possivelmente devido a atenuagdo pelo
carbono da réplica. Além disso, nitretos tendem a se conectar aos sulfetos, formando
precipitados conjugados. Nao foram detectadas particulas de fases secundarias nas
amostras recozidas a temperatura R2 1350°C (E135) e 1300 °C (E130). O pico do
espectro EDX referente ao Ni ¢ proveniente das grades do porta amostras para TEM

empregado nas analises.
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6. Concluséao

As simulagdes realizadas pelo Thermo-Calc com a base de dados TCFE6
mostraram ser uma ferramenta util para previsdo das transformagdes de fase que
acontecem no estado equilibrio para o sistema HGO. De um modo geral, pode-se
afirmar que a metodologia das experiéncias realizadas neste trabalho apresentou estreita
concordancia com os simulados para as fases ferrita, austenita e AIN considerando
passos de temperatura de 100 °C. As divergéncias encontradas sao atribuidas a possiveis
erros experimentais dos diversos métodos empregados.

Acredita-se que a formagao de sulfetos de cobre em agos 3%Si ¢ semelhante a
que ocorrem em acos de baixo carbono instavel ou metaestavel (80’, podendo precipitar
onde o estado de equilibrio termodinamico ndo ¢ alcancado ou devido a outras razdes

cinéticas, ndo investigadas neste trabalho.
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7. Sugestoes para trabalhos futuros

Recomenda-se realizar experiéncias de difracdo de elétrons utilizando
microscopio eletronico de transmissdo (TEM) para analisar as fases e relagdes
cristalograficas entre precipitados-matriz e precipitado-precipitado que sdo formadas
nas amostras recozidas pelo programa proposto. Também ¢ recomendado experiéncias
no TEM para determinar a fragdo volumétrica e tamanho dos precipitados investigados.
Sugere-se ainda, realizacdo de trabalhos minuciosos no campo da termodinamica
computacional utilizando de técnicas de avaliagdo e otimizagdo, para simular o

equilibrio e a cinética de precipitagao de fases secundarias para a liga HGO.
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