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Resumo

UNFRIED S., Jimy, Mecanismo de fratura por queda dietilidade em ligas Ni-Cr-Fe,
Campinas: Faculdade de Engenharia Mecéanica, Unideels Estadual de Campinas, 2010. 213
p. Tese (Doutorado).

A fratura por queda de ductilidade (FQD) é um tijgofalha que ocorre em temperatura
elevada e que afeta adversamente diversos matexgdddicos com estrutura cristalina cubica de
faces centradas (CFC), tais como, ligas de NigGebre e acos inoxidaveis. Na FQD é
observada uma forte reducéo da ductilidade e a@uwa de fratura intergranular no intervalo de
temperatura homologa entre 0,4 e 0,8, e sob apticde esforcos de tensdo. Diversos autores
tém proposto alguns fendmenos metallirgicos, taimoc@ escorregamento ao longo dos
contornos de gréo e a precipitacdo de carboniteettasbonetos, como fatores que influenciam o
comportamento da FQD em estrutura bruta de saifio de ligas de Niquel. Ndo obstante, o
mecanismo fundamental operante neste tipo de &aimda ndo esta totalmente esclarecido.
Neste trabalho € estudado o mecanismo operant®BDael funcdo do papel da precipitacédo de
carbonitretos e das caracteristicas microestrgtuaiestrutura bruta de solidificacéo de ligas Ni-
Cr-Fe endurecidas por solucdo solida. Foram fatleicae avaliadas cinco ligas experimentais
baseadas na composicdo da liga 690 com e sem sdigd&b, Mo e Hf, as quais foram
projetadas com o suporte do método Calphad. A ap&i da FQD foi realizada a través da
aplicacao iterativa de técnicas de caracterizagdedrlas em microscopia eletrénica, combinada
com a determinacdo experimental da energia de thampilhamento (EFE) usando radiacéo
sincrotron e 0 uso de ensaio termomecamicaitu em temperatura elevada acoplado a um
microscopio eletrénico de varredura (MEV), cujosuteados permitiram realizar mapeamento da
deformacéo a partir de imagens digitais. O test&tu facilitou o acompanhamento, em tempo
real, do fendbmeno de FQD dentro do intervalo deptaturas entre 500C e 1000°C,
evidenciando a ocorréncia de escorregamento ao ldog contornos de grao, o que por sua vez
permitiu a identificacdo das etapas do fendbmeno saas respectivas caracteristicas. Nas ligas
experimentais com adi¢cdes de Nb e Hf foram obtow#ornos de grédo fortemente ondulados
devido a alta freqiiéncia de precipitados primdritergranulares finos. A adicdo de Mo nas ligas
experimentais juntamente com as adicdes de Nbomhtfibuiram para uma forte diminuicdo da
EFE. Os contornos de grao ondulados foram reladmsiacom o bloqueio mecéanico do
escorregamento que ocorre ao longo dos mesmos, soigerido por diversos autores. A
presenca de Mo na rede cristalina e a baixa EFHilooitam na restricdo da mobilidade de
discordancias em temperaturas elevadas. As cdsditi®s anteriores foram relacionadas com o
aumento da resisténcia a FQD. Finalmente, baseadevidencia experimental obtida neste
trabalho é proposto um mecanismo fundamental der@oma da FQD em estruturas brutas de
solidificagédo por soldagem de ligas Ni-Cr-Fe simda mecanismo de fluéncia sem dominio da
difusdo com escorregamento ao longo dos contorm@séb proposto pdRachinger.

Palavras chaveFratura, Metais - Ductilidade, Ligas de Niqueln@uwno de grao.
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Abstract

UNFRIED S., Jimy, Ductility-dip cracking mechanismNi-Cr-Fe alloys, Campinas: School of
Mechanical Engineering, University of Campinas, 213 p. Thesis (Doctorate).

Ductility-dip cracking (DDC) is a high temperatuiracture phenomenon, which affects
several face centered cubic (FCC) metallic matrisich as Nickel alloys, Copper alloys, and
stainless steels. DDC is observed as a drasticctieduof ductility that leads to intergranular
fracture at homologous temperature range betweénafd 0,8 under tensile stress. Diverse
theories related to the grain boundary sliding @ndarbides and carbonitrides precipitation were
proposed to describe DDC behavior in Ni-alloys; boer, the fundamental mechanism of DDC
is not clear yet. In this work is investigated fobadamental mechanism of DDC, as well as the
role of carbonitride precipitates and metallurgichlaracteristics on this phenomenon in as-
welded solid-solution strengthened Ni-Cr-Fe alldygperimental alloys were designed by means
of Calphad methodology using the alloy 690 chemmaposition as the start point. Five
compositions with Nb, Mo and Hf additions were sdgently fabricated and evaluated. The
DDC evaluation was performed using electron miappgc characterization techniques,
experimental measurements of stacking fault en€8jE) using synchrotron radiation, and a
scanning electron microscopy thermo-mechanicaitu test that allows a strain mapping from
digital images. Then situ test has allowed obtaining at real time informatabout of DDC
phenomenon on the temperature range between°80@nd 1000°C. Evidences of grain
boundary sliding (GBS) were obtained through higinperature experiments, consequently
allowing the recognition of DDC stages charact@msstWavy grain boundaries were obtained in
Ni-Cr-Fe alloys with Nb and Hf additions due to tlmgh frequency and homogeneous
distribution of fine intergranular primary precigiés. Mo, Nb, and Hf additions contributed for a
perceptible SFE reduction. Several authors sugddsiE wavy grain boundaries block GBS,
while the Mo presence in the crystal lattice lealSSFE reduction, which is related to the
restriction of dislocations mobility at high temptire and to the increase of DDC resistance.
Finally, a new fundamental mechanism of DDC is psmul based on experimental evidences for
as-welded structures of Ni-Cr-Fe alloys, which imi&r to the creep mechanism without
diffusion, involving grain boundary sliding mechsmi proposed bRachinger

Key words: FractureMetals - Ductility, Ni-based alloys, Grain boundary
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massica de: (a) matrig)(e (b) carbonitreto primério (MX). (c) Posicdo da
interfaceglL. em funcdo do tempo. Distribuicdo de elementosnao (t) e ao

final (tr) da solidificacdo (d) Ni, (e) Cr, (f) Fe, (g) O e (i) Ti. A distribuicéo

de elementos para cada fase dentro da cela dispdem direito a fase gamg) (

e do lado esquerdo a fase MX, segundo 0 €SQUEMA.........cceevvveriiiieeerenriinennn. 89

Resultados da simulacao cinética da solidifioana liga-A. Fracdo massica de:

(a) Matriz @); (b) Carbonitreto primario (MX); (c) posicdo dadrfacegl em

funcdo do tempo. Distribuicdo dos elementos aoanit) e ao final () da
solidificacao, (d) Ni; (e) Cr; (f) Fe; (g) Mo; ()i e (i) Nb. A distribuicdo de
elementos para cada fase dentro da cela disp&edodireito a fase gamg) (e

do lado esquerdo a fase MX, SeguNdO 0 ESQUEMB caaae.cceveeeerrrrriiiiiiiaeeeeeeeaaan 91

Resultados da simulacdo cinética da solidifioana liga-B. Fracdo méssica de:
(&) MatriZg), (b) Carboneto primario (MX); (c) posicao da mfaee gL em
funcdo do tempo. Distribuicdo dos elementos aoanit) e ao final () da
solidificacdo, (d) Ni; (e) Cr; (f) Fe; (g) Nb; (ijf e (i) Mo. A distribuicdo de
elementos para cada fase dentro da cela disp&adodireito a fase gameg) (e
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do lado esquerdo a fase MX, SeguNdO 0 ESQUEMB aaaue.cceeeeeerrirriniiiieeeeeeeeeaen 92

Resultados da simulacdo cinética no estaddosdb carboneto MCs para as
ligas experimentais: (a) ERNiICrFe-7 (b) Liga-A Bmga-B..........cccceeeeeiveeeeeennnn. 94

Resultados e modelo de solubilizacao de catbdvh;Cs durante o aquecimento

a uma taxa de 10TC.s". O tamanho (raior;) do precipitado foi suposto como o
tamanho da precipitacdo obtido ao final do modaiético. O eixo vertical da
liga-B é multiplicado pelo fator I0..........c.coevieeeeeeee et 97

Representacdo esquematica dos resultados do nedélico utilizado. A figura
mostra o corte transversal da estrutura de saatifio resultante do resfriamento
em condi¢des cinéticas. (a) Cela priméaria de sigdadlapara materiais sem
elementos que favorecem a precipitacao, (b) esquesrakhda microestrutura
simulada obtida ap06s juntar celas primarias em staaa direcdes, (c) Cela
primaria de simulacdo para materiais com elemergoe favorecem a
precipitacdo, (d) esquema da estrutura com a #acg@o de precipitados na
regido interdendritica. MX: carbonitretg; gama-linha,s: sigma,d: delta; g

inter. Matriz interdendritica @inya.: Matriz interdendritica................oovvceeemennnnn. 101

Comparacdo das temperaturas de transformacdfragdio massica de
carbonitretos MX e carbonetos,Ms precipitados em condi¢des cinéticas nas

ligas experimentais.,I: Temperatura de inicio precipitagao.........mm.eeeeeeeee. 108
Difracdo de raios-X das diferentes ligas eenmts antes da soldagem. (a)
Niquel, (b) liga-2, (c) ERNiCrFe-7, (d) liga—A @ (@a—B.............ccceeeeevieiiiiennnnn. 10¢
Difracdo de raios-X das diferentes ligas eenwis ap0s soldagem. (a) Niquel,
(b) liga-2, (c) ERNICrFe-7, (d) liga—A e (e) liga=B.........coeeeeiiiiiiiiiiic, 10¢
Macro- e micro-estrutura bruta de solidifieac@le: (a) e (b) Niquel

comercialmente puro e (c) e (d) liga-2 (Ni-29Cr-épRVIB: Metal de base. As
setas em (d) indicam o detalhe de contorno de migmado na estrutura da liga-

2. Microscopia Optica. Reagente usado no NiquekSQu + HCI + Agua
destilada e na liga-2: ataque eletrolitico ACIATCO 10X o1...eevvvvrrrrrrniiieeeaeeannn. 107

Estrutura bruta de solidificacdo na liga ERN&7. (a) macroestrutura e (b)
microestrutura onde os precipitados submicrométrita regido interdendritica
sdo destacados pelas setas brancas. MB: Metal sie bHcroscopia 6ptica.
Ataque eletrolitico Acido CromiCo 1QJa.....cceeeeeeerereeeeiiiiicie e e e e e e e eeeeeeeeee 10¢

Estrutura bruta de solidificagéo (a) e (balge (c) e (d) liga-B. Observe-se no
detalhe das figuras (b) e (d) locais de contorreogrdo que mudam de direcao
constantemente assim como precipitados na regi@odeandritica destacados
pelas setas brancas. MB: Metal de base. Microsaggiaa. Ataque eletrolitico

b= i [0 [0 0o (0] g [ ToTo T 0 LY 10¢
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Microestrutura de solidificacdo dos diferenteseriais e ligas selecionadas. (a)
Niquel, (b) liga-2, (c) liga ERNiCrFe-7, (d) liga-& (e) liga-B. Microscopia
eletrénica de varredura. Elétrons secundarios. ugatp Niquel: quimico com
CwSO; +HCI +Agua destilada e na liga-2: eletrolitico caimido crémico

Estrutura, segregacao e identificacdo de ptados. (a) estrutura celular e (b)
distribuicdo de Cr na liga-2. (c) Estrutura celdgrrecipitados ricos em Ti e (d)
distribuicdo de Ti na liga ERNiCrFe-7. (e) estratucolunar dendritica e
precipitados ricos em Nb e (f) distribuicdo de NMe na liga-A. (g) Estrutura
colunar dendritica e precipitados ricos em Hf eeNh) distribuicdo de Nb, Mo e

Hf na liga-B. A distribuicdo de elementos foi reatla por XEDS no MEV
operado a 25 kV. Ataque eletrolitico acido cronti®8%,o|..........evvvvvvrrrvrncieeeennnnn. 112

Precipitados na liga ERNICrFe-7. (a) Imagem mpostra a regiao interdendritica
decorada de precipitados. (b) e (c) DistribuicdoTde Cr na microestrutura
mostrada na imagem (a). (d) Identificacdo quirdeaim carbonitreto de Ti em
um contorno de grdo na mesma liga. Resultados deoamalise quimica no
precipitado (e) e tabulacdo de resultados (f). XEDBIEV operado a 12 kV
(Correca@o usada MELOUO ZAF).......uuiiiiieeeeeeee e e e e eeeeeer e eeeaeens 113

Morfologia de precipitados primarios obsernsmadoa estrutura bruta de
solidificacdo do material ERNIiCrFe-7. (a) Regido tradendritica e
interdendritica do material. (b) Precipitado paliéol facetado do tipo Ti(C,N)
encontrado em regifes intradendriticas. (c) e (dBcipitados cruciformes
observados em regides interdendriticas. MEV-FEGramjue a 5 kV. Ataque
eletrolitico ACidO CrOMICO L0 ... .ccuuniiiiee it eee e e e e e e e 114

Analise de um precipitado poliédrico observau liga ERNICrFe-7 (a)
Morfologia do precipitado. Distribuicdo de elementb) Ti, (c) N e (d) Cr. Na
tabela e espectro adjuntos sdo mostrados a corapadsste tipo de precipitado

e 0 dominio do Titanio na composi¢cdo quimica. Micopia eletronica de
transmMIiSSA0 (MET), 200 K&V ......uuuuiiiiie e 115

Aglomerado de carbonitretos de Ti com morfelogruciforme observado na
estrutura bruta de solidificacao da liga ERNiICri-¢aj Imagem de campo claro

gue mostra os diversos fragmentos da particulaadmonitreto na matrizg). (b)

Padrdo de difracdo de elétrons do precipitado degtacom a seta, o qual foi
identificado como um precipitado primario do tipgQ;N) e a matriz@ ambos

no eixo de zona [101]. Na parte inferior de (byegaorta a relacéo de orientacéo
cubo a cubo entre o carbonitreto e a matriz. MBD, KEV............cceevvviivnennnnnn. 116

Precipitados observados na liga-A. (a) Imagem questra a regido
interdendritica decorada com diversos precipita@astribuicdo de (b) Ti, (c)
Nb e (d) Mo na microestrutura mostrada na imagem(é Detalhe de outro
precipitado na regido interdendritica. A tabela esgpectro da analise da

XVii



5.34

5.35

5.36

5.37

5.38

5.39

composicao quimica correspondem ao precipitadolddadNimagem (e). XEDS

— MEV operado a 15 kV (Correcdo usada método ZAE)..........cccccvvvvvvrnvnnnee. 117

Morfologia de precipitados na estrutura brdéasolidificacdo da liga-A. (a)
Localizacdo dos precipitados na regido interdeiodri{b) Precipitado complexo
mostrando particulas de MX rico em Nb (particulanares) associadas a fase
Laves. (c) Precipitados arredondados do tipo (NEZTN). (d) Precipitados
alongados ricos em Nb com morfologia ramificadaEMMFEG operado a 5 kV.
Ataque eletrolitico Acido cromico 1QJa.......ccoeeeeriirreiiiiiiiciee e eeeeeee e 118

Crescimento da fase Laves junto a carbonitXorico em Nb na estrutura
bruta de solidificacdo da liga-A. (a) imagem de pantlaro mostrando a
morfologia complexa e localizacdo relativa da fasees e do carbonitreto
Nb,Ti(C,N). (b) Padréo de difracdo da fase Lavaentada no eixo de zona
[301]. Na parte inferior se mostra a distribuic@alementos Ni, Ti, Nb e Mo
deixando evidencia da delimitagdo entre o carbewitrNb,Ti(C,N) (parte
inferior) e a fase Laves (Ni,Cr,R@)b,Mo,Ti) (parte superior). MET, 200
KV e ————— et ——————— 119

Precipitados observados na liga-B. (a) Imagem questram a regido
interdendritica decorada com diversos precipita@astribuicdo de (b) Hf, (c)
Nb e (d) Mo na microestrutura mostrada na imagemAdabela e o espectro
correspondem ao precipitado destacado com a setmagem (a). XEDS —
MEYV operado a 14 kV (Corregdo usada metodo ZAE) . o......ccoviuiieiieeennnnnne. 120

Morfologia de precipitados primarios na esiraitbruta de solidificacdo da liga-
B. (a) Localizac&o dos precipitados no materigl.Rtecipitado arredondado do
tipo Hf(C,N) observado nas regides intradendritic@d Precipitados semi-
esféricos do tipo (Hf,Nb)(C,N) observados na regiaterdendritica. (d)
Precipitados com morfologia complexa, provavelmemt@m crescimento
concomitante de Laves e MX. MEV-FEG operado a 5 Rtaque eletrolitico

FoTod [0 (o e o] g ToTo TR KO LY TR 121

Observacéo experimental do crescimento delé&®s junto com carbonitretos
ricos em Hf na estrutura bruta de solidificacadigaB. (a) Imagem de campo
claro mostrando a morfologia da fase laves e dikag#@io do carbonitreto. (b)
Padrdo de difracao da fase Laves e da f@g®e(tencente & matriz orientadas nos
eixos de zona [101] e [211], respectivamente. MEOD KV...........ccvvvvivvniiinneennnn. 122

Célculo da fracdo massica experimental usandoftware SVRNA — System.
As imagens (a), (b) e (c) correspondem as regibaksadas e as imagens (d),
(e) e (f) correspondem as analises usando o tratande imagens. A cor
amarela indica a regido intradendritica, entante qu verde a regiao
interdendritica ambas pertencentes & matriz; aveanelha corresponde aos
precipitados. As imagens correspondem as anaksdigadas em: (a) e (d) liga
ERNICrFe-7, (b) e (e) Liga-A e (c) e (f) Liga-Bndgens MEV-FEG. 5 kV......... 124
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Distribuicdo de elementos obtida através tlailos cinéticos (linhas continuas)
comparadas com medidas experimentais na microastrde solidificacdo na
liga ERNICrFe-7. Os simbolos representam as mediglpsrimentais realizadas
COM XEDS NO MEV ...t eeenneaees 126

Distribuicdo de elementos obtida através tlailos cinéticos (linhas continuas)
comparadas com medidas experimentais na microastrde solidificacdo na
liga-A. Os simbolos representam as medidas expetaise realizadas com
XEDS NO MEV ..ottt e e aaa s 127

Distribuicdo de elementos obtida atravées tlailos cinéticos (linhas continuas)
comparadas com medidas experimentais na microastrde solidificacdo na
liga-B. Os simbolos representam as medidas expetaise realizadas com
XEDS NO MEV .ottt e e e 127

Distribuicdo de elementos ao longo de diferentesldias em um mesmo gréo

na estrutura bruta de solidificacdo da liga ERN&TE (a) Regido na qual foi
realizada a medida experimental, indicando a tragtcom a seta. (b)
Distribuicdo de elementos ao longo da trajetériadide As setas largas na
distribuicdo mostram os locais de mudanca de tedweSr e Ti. EDS no MEV
COM 15 KV d€ ENEIQIA......cceeiiiiiiiiiiiiimmmmme et e e e e 128

Distribuicdo de elementos ao longo de duas desdeta um mesmo grao na
estrutura bruta de solidificacdo da liga-A. (a) Eegna qual foi realizada a
medida experimental, indicando a trajetdria cometa.s(b) Distribuicdo de
elementos ao longo da trajetoria medida. A sealaa distribuicdo mostra os
locais de mudanca de teores de Cr e Ti. EDS no B 15 kV de energia....... 128

Distribuicdo de elementos ao longo de duasiides em um mesmo gréo na
estrutura bruta de solidificacdo da liga-B. (a) iBegna qual foi realizada a
medida experimental, indicando a trajetéria cometa.s(b) Distribuicdo de
elementos ao longo da trajetoria medida. A sealaa distribuicdo mostra os
locais de mudanca de teores de Cr e Ti. EDS no B 15 kV de energia....... 129

Mapa de microscopia de orientagcdo da imagehv)(@a estrutura bruta de
solidificacdo do Niquel. A seta indica a direcaefprencial de crescimento dos
[0 =0 1S 1 01 ] PSSP 130

Mapa de microscopia de orientacdo da imagehv)(@a estrutura bruta de
solidificacdo da liga-2. A seta indica a direcaefg@rencial de crescimento dos
[0 = 0 1S 1 010 S 130

Mapa de microscopia de orientagcdo da imagehv)(@a estrutura bruta de

solidificacdo da liga ERNiCrFe-7. A seta indica mechio preferencial de
crescimento dos graos [L00].......ccueiiiiiiuiaaee e 131
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5.49 Mapa de microscopia de orientagcdo da imageh)(@a estrutura bruta de
solidificacdo da liga-A. A seta indica a direcaefprencial de crescimento dos
o = 0 1S 1 01 131

5.50 Mapas de microscopia de orientagcdo da imadgeid)(da estrutura bruta de
solidificacdo da liga-B. A seta indica a direcaefprencial de crescimento dos
[0 =0 1 1 1 ] SRS 132

5.51 Ajuste linear das relagdes engks11b, e <e5”>/a para os elementos puros Ag,
Al, Au, Cu e Ni. O simbolag é equivalente a EFE. O valor da constante linear
K111 o mostrado corresponde ao valor obtido usando agior de Zener de
acordo COM a €QUAGAD 4.5........ceuuieeeiieeeeeeeetieiiisss e s e e e e e e e e eeeeeeeeseneees s nnnnnnenes 136

5.52 Energia de falha de empilhamento (EFE) em &ond o teor (%s) de
elementos que favorecem a precipitacdo de cartompebmarios (Ti, V, Nb e
HE) € 0 tEOF T8 Ni.uuuuiiiiii et ee e e e e e eeeaeees 138

5.53 Energia de falha de empilhamento (EFE) em &ondo o teor (%s9 de
elementos que favorecem o endurecimento por sokita (Cr, Fe e Mo) e 0
L0 1 G0 1= 0 NP 138

5.54 Seqiéncia de imagens da liga-2 a durante deforneaa¢f6°C. As setas indicam
a direcao do esforco externo de tracdo. (a) Antesiglicacdo do esforco de
tracdo. (b) Durante a deformacéo e antes da abeattutrinca. Os pontos 1, 2, 3
e 4 sado caracteristicas do material em ambos os k&l um contorno de grao
gue se conservam durante o0 ensaio. Usados parearami método do
paralelogramo. Os circulos vazios indicam as ceristicas observadas na
aplicacao do MEtodo das liNNAS............. .o e oo eeee e 141

5.55 Comportamento da microestrutura durante apaetade deformacdo a
temperatura elevada observado nos materiais e $iglesionados através do
ensaioin situ. Distinguem-se trés etapas de deformacéo antéatdaa final. O
namero na esquina superior indica a deformacad lomézontal ) de cada
etapa. As setas menores indicam o local de abettutenca em cada material.
As setas maiores indicam o esforco externo dedrdgéagens MEV de elétrons
Y=o [ 0o F= T4 o 1SR P SRR PPRRR 143

5.596 Esquema representativo do comportamento da micobest durante a
deformacdo em temperatura elevada: (a) Antes deagfb de temperatura e do
esforco externo. (b) com aplicagdo do esforgo deédtr e a temperatura de
ensaio, surgem bandas de deformacéo. (c) Em tetape@nstante, mantendo
a velocidade de deformacdo observa-se a acumutlc@ieformacéo ao longo
dos contornos e a acomodacao dos graos por roaa¢é@e da abertura da trinca
na regido critica de 0DServaGao............ceeeeee i 144
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Representacdo esquematica dos tipos de egmmeato. (a) Escorregamento

puro (B), e (b) escorregamento por deformacgadg).(E...............ccieiiniiiinn 145

Curvas de tensédo de tracdo de engenhariargg@ddfwlo deslocamento para cada
tipo de material testado, em funcéo da temperataransaio. O deslocamento
mostrado corresponde ao deslocamento das garrastelur ensaio de tracdo; (a)
Niquel; (b) Liga-2; (c) Liga-A e (d) Liga-B....ceeeeeeeiiiiieeeeve 149

Susceptibilidade a fratura intergranular peedp da ductilidade dos materiais
selecionados no intervalo de temperatura entreG0® 1000C. A linha
pontilhada representa o valor minimo de ductilidddeerminado poZHANG
ET AL.,(1985), para a observacdo de DDC em ligas de.Nic......cccovvvvvrrrrnnnnns 150

Morfologia de fraturas intergranulares formadasadte os ensaiom situ a
temperatura elevada nos materiais selecionadosisTaxlfraturas intergranulares
observadas sédo do tipo W ou cunha. (a) e (b) Ni¢p)eLiga-2; (d) ERNiCrFe-

7, (e) liga-A e (f) Liga-B. Cada imagem apreserdgarte inferior a informacao
dos parametros de ensaio e o valor da deformacab s setas indicam o local
da abertura da fratura. Imagens de elétrons segaaddo MEV. As setas
indicam a direcao do esforco de tracao aplicadlargura da abertura tipica das
trincas oscila entre 5,0 @ BN.........ooooiiiiii i 153

Imagens da aparéncia do interior das fratureeygranulares por queda de
ductilidade observada em ligas de Niquel. (a) eL{g®-2 a 700°C. (c) e (d)
Liga-B a 1000°C. Microscopia eletronica MEV-FEG 5 KV.......cccceeeiiiiiiiiinnnnn. 154

Andlise cristalografica da estrutura brutasdidificacdo de cada material na
regiao suscetivel a FQD antes da deformacdo emetatopa elevada. O esfor¢o
de tracdo externo aplicado estd no sentido hoatamd plano contido na
S0 o1 g {0 F= W o= Vo |1 - U 157

Andlise cristalografica da estrutura brutasdidificacdo de cada material na
regiao suscetivel a FQD depois da deformacao empeiiura elevada. As setas
pretas indicam o local onde se apresenta a abettutdnca em cada caso. O
esforco de tracédo externo aplicado esta no sehtdeontal no plano contido na
U] o=l (o= e b= o = T[] = PP 158

Andlise de deformacéo nas etapas préviasrtuebea trinca para Niquel a 905
°C. As setas indicam o local de abertura da trinca.............ccooovvvieiiiiiiiiiicinennn. 611

Andlise de deformacédo nas etapas préviasréuebea trinca para liga-2 a 900
°C. As setas indicam o local de abertura da trinca............cccooevvveeiiiiiiiiiccnnnennn. 162

Andlise de deformacgéo nas etapas préviasriuebda trinca para liga-A a 1000
°C. As setas indicam o local de abertura da trinCa............ccccceeeeeviiiiiieeeeeeeennnnn, 63L
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Andlise de deformacado nas etapas préviasrtuebéa trinca para liga-B a 998
°C. As setas indicam o local de abertura da trinca.............coooevvvveiiiiiiiiicinnnnn. 164

Mecanismo de endurecimento por deformacgéonda mnatriz de Niquel em
presenca de atomos de molibdénio em solucdo s@liflaNo niquel puro pelo
alto valor de EFE é facilitado o escorregamentodesvio em discordancias tipo
hélice. (2) O baixo valor de EFE pela presencatdm@s de Mo em solugéao
solida no Ni dificulta o escorregamento por des{8).Sob aplicacdo de esforgos
os atomos de Mo dificultam a dissociacdo de disowids e facilitam o
surgimento de jogs de discordancias aumentando o0 encruamento.
Comportamento de ligas binarias de Ni com teordda@feriores a 5%so...... 169

Evidencia do blogueio realizado pelos carbettis MX intergranulares a
propagacédo de trincas por FQD. (a) Liga-B, carlpetatrico em Nb e Hf. (b)
liga-A, carbonitreto rico em Nb. Imagem elétroncwelarios MEV-FEG.
Ataque eletrolitico BCrOs. ..o 172

Relac&o entre os valores de energia de faleghilhamento com os valores de
deformacd@o minima horizontal para cada um dos raetex ligas testados. A
linha pontilhada indica o valor minimo de defornagé@gerido poZHANG ET

AL., (1985) para ocorréncia de FQD em ligas de Niquel............cccccovvvvvviinnnnns 176

Comportamento da microestrutura durante ogssacde fratura intergranular em
temperatura elevada. Mecanismo de: (a) Escorregamdencontorno de gréo de
Rachinger. (b) Escorregamento de contorno de ggdofshitz............................. 177

Representacdo esquematica do mecanismo popesicorréncia de FQD em
estrutura bruta de solidificagdo obtida por soldagen ligas Ni-Cr-Fe. A figura
representa a metade de um ponto de soldagem. Etepasorréncia: (a) Antes
da aplicacao de deformacéo. (b) Aplicacdo de esfdectracdo em temperatura
elevada e ativacdo de sistemas de escorregamangim8nto de bandas de
deformacédo. (c) Acumulagdo da deformacdo no cootode grao e
escorregamento do contorno. (d) Rotacdo dos graosegido critica (setas
pretas) no sentido do esfor¢o de tragao e abestgdrincas intergranulares. As
setas vermelhas indicam o sentido do esfor¢o gadra................cceeeeevvvveeevnnnnns 179

Representacdo esquematica do mecanismo pelo quahtesiais com estrutura
bruta de solidificacdo que possuem uma distribuigggular de precipitados
intragranular e precipitados intergranulares, asstom uma rede de
microsegregacao de Mo apresentam maior resist@nftatura intergranular em
temperatura elevada. (a) Estrutura bruta de §ohgéo obtida por soldagem
com abundante presenca de precipitados intra ergrateilares. (b)
Detalhamento que mostra os graos e os contornadamtus. (c) Aumento da
resisténcia ao interior do grdo devido a interagho discordancias com
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1. INTRODUCAO

1.1. Considerag0es iniciais

A fratura por queda de ductilidade (FQD) é um peotd metallrgico conhecido de longa
data BENGOUGH 1912). Este tipo de fratura afeta diversos maiegom estrutura cristalina
cubica de faces centradas (CFC), como ligas deshiggos inoxidaveis, ligas de aluminio e ligas
de cobre, entre outros. A FQD preocupa cientistadigstriais, pois se trata de um fenémeno que
acontece em diferentes processos metallrgicoscoa® conformacdo plastica, lingotamento
continuo, soldagem, fundicdo, entre outros.

Apesar dos ingentes esforcos e inUmeros estudtizackss, até hoje, a FQD continua
sendo um fendmeno cujo mecanismo fundamental deéowia ndo esta bem esclarecido. Os
avancos que permitam alcancar um melhor entendiméat mecanismo fundamental deste
fendbmeno gerariam um alto impacto tecnoldgico etifieo, possibilitando o desenvolvimento
de materiais e produtos de melhor desempenho.

Atualmente, as ligas de niquel sdo materiais amgaidée utilizados em diversos tipos de
industria, entre elas: (i) Quimica bésica, destdoas® a operacdo em ambientes hiperacidos em
combinag&o com altas temperaturas; (ii) Nucleagragfio de energia, correspondente ao uso de
reatores nucleares, circulacdo de aguas brandasaglgs, assim como o uso de combustiveis
alternativos; (iii) Aeroespacial, a qual utilizaveisos componentes em turbinas e propulsores,
(iv) indastria Petroquimica e refinacdo de petrplea qual € necessario o processamento de
combustivel usando meios hiperéacidos. Na fabricdgdalispositivos utilizados nestes processos
sao utilizadas ligas de niquel tanto endurecidapgeipitacdo, como por solucao sélida.

As ligas de niquel endurecidas por solucéo s@atsuem como principal caracteristica a
combinacdo de uma moderada resisténcia mecaniaaiealsténcia a corrosdo e a fluéncia em
temperaturas elevadas e ambientes agressivos. rAgaserise mundial econbmica que vem
afetando os mercados desde o ano 2008, a quabdezim uma queda importante dos precos
internacionais do niquel quando a tonelada passduS$50000 a US$10000 no decorrer do ano

2009, tanto a demanda quanto a producdo de ligasiqleel com propriedades superiores



continua aumentando. N&o obstante, algumas ligasigleel endurecidas por solugédo solida
apresentam uma elevada susceptibilidade a FQD.difitulta e, em alguns casos, limita a

fabricacdo de componentes submetidos a processosngolvem elevada restricdo mecéanica em
altas temperaturas.

Existem diversas hip6teses sobre a origem do fenénue fratura intergranular em
temperaturas elevadas em sistemas metélicos. Nmtenthd limitagcbes importantes nessas
hipoteses que ndo explicam satisfatoriamente ar@ooa da FQD em materiais monofasicos
com auséncia de precipitados, e ainda, em elempatos. Como discutido p&IETER (1967),

o conceito de ductilidade sugere oposicado a faaglk, a resisténcia mecanica e a dureza. Uma
alta ductilidade implica facil conformabilidade emateriais metalicos. Do ponto de vista
macroscopico, € amplamente aceito definir a ddetillé de forma simplificada como a maxima
deformacédo plastica admitida sem fratura durandépligacdo de um esforco em um agregado
policristalino.

A ductilidade é a caracteristica mais importantecoaformacdo de metais, jA que junto
com a resisténcia ao fluxo plastico, determinanprapriedades de conformabilidade de um
determinado material. O comportamento da ductkdasta condicionado por diversos fatores,
como: temperatura, taxa de esforgos e estadoadgatidade, assim como pela natureza e estado
da estrutura cristalina, composi¢cdo quimica, pigseyu ndo de particulas de segunda fase,
segregacdo e particdo de elementos quimicos, entiras. Desta maneira, a medida da
ductilidade é influenciada pela técnica utilizadpog diversos fatores ambientais, tais como a
temperatura e a natureza do méi&RTZBERG1995). O objetivo deste trabalho € estudar o
mecanismo fundamental de fratura por queda de lidiackte em temperaturas elevadas na
microestrutura bruta de soldagem de ligas de N~&€endurecidas por solucéo sélida.

1.2. Motivacao

O estudo do mecanismo fundamental de ocorrénckda em temperatura elevada em
sistemas metélicos representa um grande desafeo ga&iéncia e a engenharia de materiais.
Observar, medir e quantificar a FQD em temperatetagadas implicaria avaliar, estudar e

relacionar, simultaneamente, diversos aspectoslimgitaos fundamentais, tais como: estrutura
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cristalina e os seus defeitos, deformacéo plastideansformacdes de fase, entre outros. Deste
modo, € necessario considerar e caracterizar enmestodo abrangente a cristalografia e a
mesoestrutura, os fendmenos relacionados ao egaoremto de contornos de grédo, a
microestrutura e as suas relacdes com a compogigatca tais como: particdo de elementos
qguimicos e a historia térmica prévia. Por sua iraplicaria relacionar os conceitos anteriores
com o comportamento durante a aplicacdo de esfagdsacdo em temperaturas elevadas. Isto
sugere o uso combinado de técnicas de caractevizdpéersas, entre elas, microscopia
convencional e avancada, simulacdo computaciossilnacomo uso de técnicas e equipamentos
especialmente projetados para estudar a ductilideskas condigdes.

A avaliacao da FQD requer dispositivos adequadespgrmitam estudar o fendmeno em
tempo real e, a0 mesmo tempo, avaliar os aspeattalirgicos associados a FQD. Motivado
pelas consideracdes abordadas, foi desenvolvidaahoratério Nacional de Luz Sincrotron —
LNLS uma plataforma de ensaios termomecaninositu, na qual € possivel avaliar diversos
fendbmenos metaldrgicos em uma ampla faixa de teahpes (entre 25C a 1000°C). O
dispositivo acoplado a um microscoépio eletrbnicovalgedura consta de um sistema universal de
tracdo com capacidade para aguecimento controtadoal permite realizar estudos situ de
deformacéo.

Utilizou-se este dispositivo em conjunto com deeer técnicas de caracterizacdo com o
intuito de aproximar-se do mecanismo de ocorréa@ieQD, de forma a desvendar os elementos
basicos deste fenbmeno metallrgico. Neste trabalh@studar a ductilidade da estrutura bruta
de solidificacdo obtida por soldagem de um conjulgdigas de niquel em temperatura elevada
pretendeu-se gerar um conjunto de dados e infoonagita na busca deste proposito. A
combinacdo de estudos de cristalografia através tétmica de difracdo de elétrons
retroespalhados (EBSD) e dos ensaisitu permitiu evidenciar algumas relagcdes importantes
entre a mesoestrutura e a deformacdo plasticaizadal em temperatura elevada. Esses
resultados juntamente com o estudo da deformac@oapélise de imagens permitiram a
construcdo de uma idéia do que acontece com atwatrdo agregado policristalino antes,
durante e depois da FQD.

O meétodo Calphad foi utilizado para realizacdocdkiulos de equilibrio e cinéticos
baseados nos softwares Thermo-Calc® e Dictra®amahte com bases de dados comerciais.

Esta técnica proporcionou uma poderosa ferrameetaprédicdo do comportamento da
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microestrutura e da particdo de elementos na eerbtuta de solidificacdo apds soldagem. Esta
informacgdo, juntamente com os resultados obtidoavés das técnicas de caracterizacdo
convencionais e avancadas baseadas em microsdepi@iea forneceram dados relacionados
com o envolvimento das diferentes peculiaridadesmileroestrutura e a sua influéncia no

comportamento da deformacéo plastica em temperalevada.

Informacao fundamental baseada na determinacaerimgntal da energia de falha de
empilhamento das ligas e materiais, a qual foiilagtalatravés do método de analise dos perfis de
picos de difracdo de raios-x, utilizando radiacdacrstron, a qual permitiu relacionar a
composicao quimica e a estrutura com o comportantggses materiais durante a deformacéo a
quente. Finalmente, a realizacdo de uma andlisangbnte baseada na informacéo
microestrutural, quimica e cristalografica congtita base para a construcdo de uma nova Visao
fenomenoldgica da fratura por queda de ductilidée®@D), sobre a qual se fundamenta a

motivacédo principal da realizacao deste trabalho.



2. FUNDAMENTOS TEORICOS

2.1. Ligas de Niquel

O Niquel (Ni) € um elemento de transicdo do grupitB, o qual possui uma série de
caracteristicas Unicas que o tornam uma exceleatiézrpara fabricar ligas resistentes a corrosao
para operagdo em temperaturas elevadas. Entrgeties.se destacar a preservacao da estrutura
cubica de faces centradas (CFC) em um amplo intedeatemperaturas, excelente resisténcia a
corrosdo e alta estabilidade eletroquimica. Adalioente, o Ni admite em solucdo sdlida
quantidades significativas de diversos elementtizgados na formulacdo de ligas de engenharia,
tais como: Fe, Cr, Mo, Co e W, entre outo&)RAN-CHARRE1997).

As ligas de Niquel sdo materiais amplamente atllis em condicdes que demandam boa
resisténcia mecanica, excelente resisténcia aséwre ao impacto, baixa fluéncia e resisténcia a
fadiga no intervalo de temperaturas de servigo ceemgido entre 700°C a 1200°C. Existem
dois importantes tipos de ligas baseadas em Niiggs endurecidas por precipitagéo e (ii) Ligas
endurecidas por solucéao soliddQWMAN 2004; GALEN-HODGE 2006;DUPONT, 2009). A
familia de ligas Ni-Cr-Fe endurecidas por solucélida (ESS) séo utilizadas, particularmente
onde ha necessidade de elevada resisténcia a&@wmeos ambientes altamente agressivos e uma
boa resisténcia mecéanica durante tempos longopatagio a alta temperatura.

Diferentemente das ligas endurecidas por precgitaas ESS possuem relativa facilidade
de conformacéo e fabricacdo, tornando-as mateamais versateis. As propriedades das ligas
ESS dependem da condicdo do tratamento térmicongiataestrutura final obtida. Na inddstria
sao utilizadas ligas de Ni (ESS) tanto com estauhruta de solidificacéd@$-cast quanto com
estrutura bruta de conformacédo plastiaa-\frough), sendo este ultimo tipo o mais utilizado
(DONACHIE 2002;KLARSTROM1984). Uma das principais aplicacdes das ligddid&SS) é
a fabricagdo de componentes estruturais utilizansdiversas industrias tais como: nuclear,
quimica, petroguimica e aeroespacial.

A Figura 2.1 apresenta uma classificacdo gerdlgds de Ni endurecidas por solucéo
sélida (GALEN-HODGE 2006). Os dois tipos mais importantes de ligadld- ESS do sistema
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Ni—-Cr—Fe sdo as ligas Inconel® 600 e 690. A lig,6fuja composicdo quimica base é Ni—
15Cr-8Fe (%9, foi desenvolvida em 1931 como resposta a netadsi de incrementar a
resisténcia a corrosdo do Niquel de pureza conhemmahecido como liga 200. A liga 600
continua sendo produzida até hoje. A liga 690 fesethvolvida em 1967 como uma versao
melhorada da liga 600 incrementando o teor de €ane adicdo de Mo. Sua composicéo base é
Ni—29Cr—8Fe (%es9 com a adi¢do de pequenas quantidades de elensamtws Ti, Mn, Al, Si,

etc. Este material visa a melhorar a soldabilidadessisténcia mecanica, a resisténcia a fratura

por corrosao sob tensao, a oxidacao a altas tetapgsa a fluéncia.

Monel
Inconel 400 Inconel
600, 690 671
Fe Cu
Cr Cr
Fe
Incoloy 800
Mo, Cu . Hastelloy
Niquel B-2, B-3 VDM
| Incoloy 825 | 200, 201 Mo B-4
Cr + Mo
Hastelloy
— Fe | c276, c22,c2000 | enO
astelloy Inconel 686 VDM 59 MA Inconel 625
G-3, G-30 Menor MAT 21. Hastelloy G-35
teor Mo

Figura 2.1. Classificacao geral de ligas de Ni endurecidassptucao sélida (ESS) baseada nos elementos dioadic
(GALEN-HODGE 2006, p.30).

Os materiais de adicdo desenvolvidos para soldaligas 600 e 690 sdo as ligas
classificadas sob norma AWS A5.14 ERNICr-3 e ERRN&Y, também conhecidos como
materiais de adicdo 82 e 52, respectivamente. Al&ghl mostra os intervalos de composicéo
guimica tipicos destes materiais. Comparada &6l§a a liga 690 apresenta melhor resisténcia a



corrosdo, maior resisténcia tanto a fratura poroséo sob tensdo (SCCStress Corrosion
Cracking, como a fratura intergranular por corrosdo soisde (IGSCC intergranular Stress
Corrosion Cracking, assim como resisténcia mecanica e dureza me(IB&ENG-YUAN2002).

O material de adicdo ERNICrFe-7 é ideal para aag@dh da liga Inconel 690 na manufatura de
geradores de vapor, tubulagbes de aguas brandates ém instalacdes nucleares, recipientes
para armazenamento de lixo radiativo e re-processtmde combustivel que utiliza solucdes de
HNO; — HF. No entanto, a susceptibilidade a fratur@rgranular por queda de ductilidade
(FQD), como resultado da operacéo de soldagemnzariio o material de adicdo ERNiCrFe-7, &

maior quando comparada com juntas soldadas reatizgdizando material de adicdo ERNICr-3.

Tabela 2.1.Intervalos de composi¢éo quimica tipicos das 1823 e 600 e dos materiais de aporte ERNiCrFe-7 e

ERNICr-3. O teor do Ni reportado € minino. Teoréximos de Mn, Ti, C, Si, Al, Cu e Mo. Teores em.9

Material Ni Cr Fe Mn Ti C Si Al Cu Mo Nb
Liga 600 72 14 - 17 6 -10 1,0 -~ 0,15 05 0,25 0,50~ -
Liga 690 58 27 -31 7-11 05 -~ 005 05 0,2 0,50~ -

ERNiCrFe-7 (FM-52) 53 28-315 7-11 1,0 10 0085 11 030 05 10-25

ERNICr-3 (FM-82) 67 18 - 22 3,0 25-35 0,75 0,05 - 050 - 20-30

2.2. Transformacdes de fase em Ligas de niquel endureeis por solugéo solida

As ligas de Ni (ESS) possuem uma matriz com unhaitesa cristalina cubica de face
centrada (CFC) rica em Ni, a qual possui outrosmelgos dissolvidos em solucao solida, sendo
denominada fase gamg.(Estas ligas possuem uma variedade de fasesdsg@sicuja natureza
depende dos elementos de liga. As principais fasegndarias que podem surgir neste tipo de
ligas sdo: carbonetos CFC ordenados do tipo MgCle MsC, carbonetos com estrutura
hexagonal compacta (HCP),@%, fases ordenadas, entre elas, gama linhag qual é cubica
ordenada Lido tipo Ng(Al,Ti); gama duas linhas ), Tetragonal ordenada D@de corpo
centrado (TCC) do tipo B\b; eta () hexagonal compacta (HCP) do tiposNj laves, sigma

(s), e delta () a qual é ortorrdombica ordenada do tipgNtii. As fases’, " e sao conhecidas



como geometricamente compactas (GCP), enquantoaguses , me Laves sdo conhecidas
como fases topologicamente compactas (TORNACHIE 2002).

Dependendo da composi¢do quimica e das condighesodindmicas e cinéticas, a
solidificacéo de ligas de Ni inicia-se com uma &saprimaria do tipo L ouL MC, até

que a reacao eutética mostrada na Equacéo 2.freseata.

L  +MC (2.1)

Apols esta reacdo se apresenta uma segunda red€ficaedo tipo L + Laves, cuja
ocorréncia depende da relagdo C/Nb, sendo queaaeatética mencionada pode ser suprimida
para valores altos desta relacRBJPONT ET AL.1998). Em termos gerais, o tipo e natureza da
precipitacdo de segunda fase depende do teor deemies de adicdo e das condigbes de
processamento. Na literatura é proposto um secimeaito de reacbes de decomposicao de
carbonetos de alta temperatura MC para ligas dendurecidas por precipitacdo, o qual é
mostrado na Equacéo 2.2. Esta reacéo foi deteraip@ds observacbes que mostram a presenca
de My3Cs € ' ao redor de um carboneto MC degenerddd@V ET AL.20049.

+ MC« MyCg+ '’ (22)

Em termos gerais, os carbonetos MC fazem parte cdogpostos mais estaveis da
estrutura de ligas de Ni. Elementos como Ti, Zr, N, Hf e V estabilizam os carbonetos
primarios do tipo MCJENA e CHATUVERDI1984). Os carbonetos hexagonais de Cr, Mo e W
podem decompor em carbonetos primarios MC, enquamy carbonetos ortorrdmbicos néo
decompdem facilmente em carbonetos de alta tenypargior causa da diferenca nos raios
atdmicos. Adicionalmente, os carbonetos ortorroogmodem decompor com relativa facilidade
em carbonetos CFC do tipo,ACs.

Os carbonetos MC geralmente s&o distribuidos dgteeamente ao longo da
microestrutura tanto de forma intergranular quantcagranular, neste ultimo caso ocupando,
geralmente, posi¢cOes interdendriticas. Habitualmewns carbonetos MC exibem diferentes
formatos, tais como grosseiros, globulares, faostagl escrita chinesahinese-script eles

podem estar distribuidos na microestrutura de foateatoria ou em blocos. J&, os carbonetos
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M23Cs sao preponderamentemente intergranulares, usugmeom formato irregular ou
arredondado distribuidos de forma descontinua ohlecos PONACHIE,2002).

De forma geral, a formacdo dos carbonetos se eqgeepor uma reacao sequencial no
estado solido, como mostrado na Equacéo 2.3, pdecdd decomposicdo do carboneto primario
MC. A precipitacdo do carboneto MC pode comecaaiher a solidificagdo a partir do liquido,
mas também é possivel que se apresente no estalin $6m termos gerais, os carbonetos MC
sao formados em temperaturas elevada&; Bm temperaturas intermediarias e;84 e M;C3

em temperaturas mais baixas.
MC MgC MxuCs M/Cs (2.3)

O processamento termomecanico inadequado de adgligas de Ni pode ocasionar a
precipitacdo continua de carbonetogs84 ao longo dos contornos de grédo, comprometendo a
ductilidade do material. Igualmente, filmes contisule carbonetos MC ao longo dos contornos
de grdo e estruturas celulares de carbonetgfdVbao indesejaveis em ligas de Ni, ja que
reduzem a ductilidade a quente e a resisténciatard Presenca de carbonetos ao longo dos
contornos de grao, associados a zonas livres dgpagao podem resultar em empobrecimento
de Cr na regido. Em ligas de Ni endurecidas paripitacdo, a presenca de carbonetegdylem
camadas envolvendo a fase secundam@ longo dos contornos de grao tem sido sugeadso
a morfologia ideal para inibir o escorregamentocdntorno de grdo e melhorar a resisténcia a
fluéncia KOTVAL ET AL1972). A Tabela 2.2 sumariza as mais importantescteisticas das
principais fases secundarias presentes em lighl eledurecidas por solucdo solida, baseadas no
sistema Ni-Cr-FeONACHIE,2002).

2.3. Elementos que favorecem o endurecimento por soluc&adlida

Solutos que mostram alta solubilidade soélida ® albeficiente de endurecimento
contribuem com um incremento apreciavel do encruémelém de melhorar a resisténcia a
fluéncia em ligas de NUENA e CHATUVERDI1984). Na Figura 2.2 é mostrado um diagrama
de comparacdo de diametros atomicos de diversoseptes em relacdo ao Ni, ilustrando a
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probabilidade desses elementos formarem ligasisufighais ou intersticiais com o Ni. A partir

da Figura 2.2 conclui-se que os elementos Ti (gitpp Be (Grupo IVA), todos os elementos

dos grupos VA até VIIIA e os elementos Cu, Au, &h,Ga, Si, Ge, Sn, As e Sb dos grupos IB

até VB, possuem significante afinidade ao Ni. Ntaeto, esta afinidade também depende do

coeficiente de endurecimento de cada elemento.

Tabela 2.2.Descricao e caracteristicas de fases e precigitalolgervados em ligas de Ni-Cr-Fe.

Estrutura Parametro do o o
Fase S - Composicéo Caracteristicas
cristalina reticulado (nm)
Gama () CFC a= 0,35 a 0,37 Rica em Ni Matriz austenitica
O formato pode variar entre esférico e cubico,
sendo geralmente cuboidal nas ligas Ni-Cr-Fe. A
adicdo de Mo e a alta relagdo Al/Ti modificam o
) CFC formato do precipitado. O desajuste de estrutura
Gama’l linha (ordenada a, = 0,3561 a 0,3568 Al — Nig(ALTi)  entre / ' modifica o formato na segginte ordem:
() L1,) esférica, globular, blocos, cuboidal. Maior
desajuste e exposicdo a temperaturas acima de
700°C causam formacédo indesejavel das fases
Surge com altas relacdes Ti/Al. Pode se formar
Hexagonal ap = 0,5093 o intergranular em forma celular ou intragranular
Eta () (DO, 08276 Ni3Ti como placas aciculares com  formato
C=0Y Widmanstétten.
Particulas em formato de disco (600 A de diametro
Gama duas TCC ap = 0,3624 . e 50-90 A de espessura) formadas nos planos {100}
linhas () (ordenada 07406 NisNb da matriz; observavel em MET no modo campo
DO,y €= escuro.
A a8, = 0,5106 a 0,511
Ortorrémbica ) Possui formato acicular quando formado em
Delta () (ordenada bo = 0,421 20,4251 NisNb temperaturas entre 815 a 980°C.
ClsTh Gy = 0,452 20,4556
O Titanio tem algo de solubilidade por N, Zr, Mo.
Carbonetos CEC ap = 0,430 2 0,470 TiC, NbC, Hfc Precipitam a alta temperatura acima de 1038 °C.
(MC) Formato globular ou em blocos.
O formato da precipitagdo € o mais importante.
Carbonetos Cr-C Filmes, glébulos, placas, lamelas e celas sao
M :Co CFC 8 =1,0502a1,070 (Cr,Fe,Vz\i,l\(/slo)aCG formatos comuns todos precipitando no contorno
de grao.
ap = 0,475 a 0,495 FeNb, FeTi, E rara em ligas Ni-Qr-Fe. Usqalmente apresenta
Laves Hexagonal morfologia globular e irregular, as vezes alongada,
Co = 0,770 a 0,815 FeMo ou placas depois de uma extensa exposi¢éo a alta
temperatura.
FeCrMo,
_ 3,=0,8802a0,910 ) Formato de glébulos irregulares alongados. Forma-
Sigma () Tetragonal ~ CrFeMoNi, se depois de longa exposicdo a temperaturas entre

Em geral, os atomos de soluto aumentam o encriuamelevando a resisténcia a

movimentacg&o de discordancias. Como consequénaadidao de elementos de liga em solucéo
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sélida, a energia de falha de empilhamento (EFEdézida, apresentando um incremento na
distor¢cdo, mudanca no médulo de cisalhamento dmtatio e maior dificuldade para ocorréncia

de deslizamento cruzad@rpss slif) de discordancias dissociadas na solucéo soliddigasde

Ni, os parametros metalUrgicos mais importantesngei@oram a resisténcia a fluéncia de metais
sdo: baixa difusividade, baixa EFE e alto mddulo alasticidade. Quanto maior seja a

temperatura de fusdo do soluto menor é sua difissie@ na matriz. Portanto, solutos com alto

ponto de fusdo séo excelentes para melhorar aémses a fluéncia.

Figura 2.2. Diagrama comparativo de tamanhos atémicos eméaelag NiquelJENA & CHATUVERD|1984).

Os elementos Mo, W e Ti tém alto ponto de fusaairiouindo com alto coeficiente de
endurecimento por solugdo solida e, mesmo queamdain uma alta solubilidade no Niquel, séo
os elementos mais indicados para formar ligas denbliirecidas por solucéo sdlida. Ja elementos
como o Fe e o Cr, que sao os dois elementos pdmdd solucéo sdlida das ligas em questao, a
embora apresentem elevada afinidade ao niquebeuaikimidade de diametros atdmicos (ver
Figura 2.2), possuem um baixo coeficiente de emiluento por solugéo sdlida. Por outro lado,

11



elementos como o Si e 0 Mn, ainda dentro da refa&oravel como elementos de soluto,
diminuem a maleabilidade, a ductilidade a quenta eesisténcia a fluéncia, favorecendo a

formacdo e propagacéo de trincas nos contornosige g

2.4. Elementos que favorecem a formacao de precipitados

Os precipitados aumentam o grau de encruamenématucomo obstaculos durante a
movimentac&o de discordancias, de tal maneira @g@recipitados podem ser contornados ou
cortados pelas discordancias. No primeiro caso,sfwr@ necessario para tal efeito é
inversamente proporcional a separacéo entre plagiccendo maior quanto menor for o tamanho
das particulas em um sistema com fracdo volumétecprecipitados fixo. No segundo caso, €
proporcional a raiz quadrada do tamanho do precipitPortanto, a resisténcia mecanica 6tima
apresentar-se-4 quando o espacamento seja sufiiemie pequeno para impedir que a
discordancia se movimente contornando a partidddacaracteristicas mais importantes que
determinam o esfor¢o requerido para cortar os pitadios sdo: deformacgéo elastica coerente ao
redor dos precipitados, energia de contorno defagetide precipitados ordenados, energia
interfacial, as diferencas entre o modulo eladstieoEFE entre a matriz e o precipitado.

A grande maioria dos precipitados coerentes sagaostos intermetalicos binarios que
contem aproximadamente 75%,de Ni. Estes precipitados coerentes possuem umauea
cristalina ordenada, cuja presenca em ligas deuNieata a resisténcia mecanica da matriz.
Quase todos os precipitados coerentes sao do g bnde X representa um elemento que
possui algum grau de afinidade e solubilidade nqudli de acordo com a informacdo do
diagrama mostrado na Figura 2.2.

Os elementos Al, Ti, V, Nb, Ta, Mo, Ga, In, Si, 6&n formam compostos estaveis do
tipo NizX a temperaturas relativamente altas, sendo quie &mos eles s6 o N € formado por
uma reacdo de ordenamento e 0os demais por umabrpagéética. A Tabela 2.3 apresenta as
caracteristicas mais importantes de alguns dos @stogp intermetalicos do tipo M. A Figura
2.3 apresenta de forma esquematica a comparac&eldasinitarias cristalinas do Niquel (CFC),

gama linha g (L1,) e gama duas linhagy- (DO2y).
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Tabela 2.3.Caracteristicas mais importantes de compostosmetalicos do tipo NX.

Temperatura

Elemento Nome do - Parametro Desajuste Solubilidade no
X Composto de estabilidade Estrutura (nm) Niquel (%)
P (K) (%) quet (%o
; L1,
Al Gama linha 1668 o a=3,567 1,2 21
() tipo CwAu

DOy, a=5,1010

Ti Eta () 1651 ~ 2 2.4 14
tipo Ni;Ti €= 8,3067
Gama duas DOz, a=3,5424

v inhas (") 1318 ipoALT  c-7i7aL 0512 43
a=>5,1100

Nb Gama duas 1703 Tipo Cgli 0= 42500 25_46 14

linhas ()

c=4,5400
a=5,064

Mo Beta () 1183 Tipo CuTi b=4,223 16-2,7 28
C = 4,449

i L1
Si Gama linha 1313 o a= 3,504 0,6 18
(") tipo CwAu

Uma alta coeréncia entre a interface precipitadtiim pode levar a um apreciavel
aumento no encruamento da liga. Uma pequena deféomeoerente relativa e uma baixa
energia superficial associadas aos precipitado®itas resultam em uma distribuicdo uniforme
dos precipitados e alta resisténcia ao crescingmtgrao. Os planos da matriz rica em Ni e dos
compostos NiX, os quais contem arranjos atdmicos similares pofdemar interfaces coerentes.
A Figura 2.4 mostra as sequéncias de ordenamemiu/hamento e relagdes de orientacdo nos
principais compostos X comparados ao NODENA e CHATUVERDI1984).

A instabilidade da microestrutura em ligas de dig@ser causada pela presenca excessiva
de elementos de soluto com estrutura cristalinacaitbe corpo centrado (CCC) como Cr, Fe,
Mo, Ta, Nb e W. Por tal motivo, o teor de Cr nagadi € limitado a maximo 3Q¥%, A
instabilidade da matriz Y pode resultar na formacdo de compostos interioesatipo TCP
(topologicamente compactos), os quais precipitanicema de placas ao longo dos contornos de
gréo. O fato anterior reduz a ductilidade, diminuésforco necesséario para ruptura e induz a
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fragilidade, transformando esses precipitados ertefde iniciacdo, propagacao de trincas e falha
fragil. A ruptura em temperatura elevada na mateidigas policristalinas de Ni pode iniciar nas

mencionadas fases TCP localizadas ao longo dosroost

Figura 2.3. Comparagédo das celas unitarias cristalinas deNi@)el (CFC), (b) Gama linha) (L1,) e (c) Gama
duas linhasd’) (DO,,) (JENA & CHATUVERDI1984).

2.5. Elementos formadores de carbonetos e carbonitretos

7

A precipitacdo de carbonitretos é importante egaslide Ni ESS para aumentar a
resisténcia mecanica e melhorar a resisténciaéadia. A presenca de particulas discretas de
carbonetos distribuidos uniformemente ao longoocdosornos de grao € desejavel, ja que retarda
a migracdo e o escorregamento do contorno de gmndimentando efetivamente o grau de
encruamento, além de melhorar a ductilidade em destyras elevadaDONACHIE 2002,
JENA & CHATUVERDI1984). As caracteristicas, propriedades e mayfaldos carbonetos sao

influenciadas pelo tipo de elementos de adicazatibs na fabricacéo de ligas.
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Figura 2.4. Sequéncia de ordenamento, empilhamento e relagdesi@htacdo nos principais compostogXN\em

relacdo com a matriz de Niquel. Seqiiéncias de kampénto mostrando o arranjo atdmico para: (a) cstopalo
tipo L1, no plano (111); (b) compostos do tipo.pAo plano (001); (c) compostos do tipo,pAo plano (112); (d)
compostos do tipo GUi no plano (010); (e) fase gang (o plano (111); (f) Composto do tipo Juortorrémbico
alinhado com uma cela HCP com o eixo ¢ perpendiadalano de folhaJENA e CHATUVERDI1984).

Na Tabela 2.4 séo listadas as caracteristicas im@igrtantes de diversos carbonetos
formados a partir de elementos de transicdo. Umpatos cubicos sdo mais estaveis, enquanto
que, os ortorrdbmbicos sdo 0s menos estaveis. Etemeomo Ti, Ta, Nb, Hf e V séo fontes
estabilizadoras dos carbonetos tipo MX.

Os carbonitretos de Hf fazem parte dos composttermetalicos mais estaveis da
natureza. A estabilidade energética dos carboostrdlX depende do elemento formador
principal M. Os elementos que proporcionam a mestabilidade s&o na sua ordem os seguintes:
Hf, Ta, Nb, e Ti DONACHIE 2002). Por outro lado, os mesmos elementos, thenoinversa,
definem a ordem preferente de formacdo. Entdo boodreto de Ti precipita com maior
facilidade. Neste tipo de carbonitretos o elemenétalico (M) pode facilmente ser substituido
por outro elemento, obtendo-se, por exemplo, (T(GIIN). No entanto, elementos menos
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reativos como Mo, Cr e W podem entrar como elensesidstitucionais no reticulado, formando
carbonitretos complexos como (Ti,Nb,W)(C,N), poemplo. Apesar de o Hf apresentar baixa
solubilidade no Ni, a presenca deste elementosattdormato dos carbonitretos MX, facilitando
a formacdo de morfologias arredondadas. Adicionalejeo Hf favorece o refinamento dos
carbonitretos, melhora a ductilidade em temperat@wi@vadas, altera a morfologia da fase
secundaria gama linha’l e reduz a precipitagéo de carbonetos de sediaiseaVh:Cs (KOTVAL

ET AL.,1972,ZIMINA ET AL, 1986).

Tabela 2.4.Caracteristicas de diversos carbonetos formagastia de elementos de transigo.

Elemento Grupo Espacial Tipo de Carboneto Estrutura
Cristalina
Ti Fm-3m TiC
Zr Fm-3m 7rC
Hf Fm-3m HfC
v e ve Cu(k():icF;: 'zipo
R3-mH V,Cs Nacl
Nb Fm-3m NbC
Pm-3m NRCs
Ta Fm-3m TaC
Cubica
o Fm-sm CCo ordenada L
Cr Pm-cn [
Pn-ma CiC,
Mo Pb-cn MeC Hexagonal
P63mmc MoC compacta
W P63mmc W.C
P6-m2 WC
Mn Fm-3m MnaCe Cubica
ordenada L
Hexagonal
v Pnma MAC compacta
Fe Pn-ma FE€/FeC
Co Pn-ma CeC Ortorrémbica
Ni R3-cH NisC

2.6.Relacdes entre a microestrutura e os defeitos deldagem nas ligas de Ni

A soldabilidade de ligas de Ni-ESS, entendida camobtencdo de uma estrutura de

soldagem livre de defeitos (em especial, o desgmaehto de trincas durante a fabricacéo), esta
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influenciada fortemente pela segregacédo durantdidifeacéo. A estrutura de solidificacdo de
ligas de Ni estd baseada em uma matriz austef@i€€ rica em Ni), a qual possui uma forte
tendéncia a segregacao de elementos e acumulagépuiezas QUPONT, LIPPOLD, KISER,
2009). O comportamento da estrutura bruta de §iohgéo e a sua relacdo com os defeitos estado
estreitamente relacionados com a microestruturaltaeée ao final da solidificacdo e a
distribuicdo de soluto. A tendéncia a forte segréganfluencia a formacao de:

Trincas de solidificacéo;
Trincas por fragilizacdo durante o tratamento téonpiés-soldagem;

Trincas de liguacédo na zona afetada pelo calor (ZA@a zona fundida (ZF).

Por outro lado, algumas ligas de NIi-ESS sdo stiseep a fratura por queda de
ductilidade (FQD). Dependendo da liga e das vaisade processo utilizadas durante a sua
soldagem, a distribuicdo e localizagdo de defeitoestrutura bruta de solidificacdo podem ser
associadas com a natureza dos contornos obtidosedo de solidificacdo da microestrutura.

Na estrutura da matriz austenitica em ligas dES& podem ser observados trés tipos de
contornos basicos: contornos de grao de solidéieacontornos de subgréaos de solidificacédo e
contornos de grao migrados. Os subgraos de solddb compreendem as estruturas mais finas
que separam as células ou dendritas na estrutwaliddicacao.

Os contornos de grao (CGs) séo as estruturasegfmmmam como resultado direto do
crescimento competitivo na poca de solidificacdaadie o resfriamento, visivelmente
correspondendo a intersecao dos grupos de subgraos.

Os contornos de grao migrados (CGM) sédo contordes solidificacdo que se
movimentaram da sua localizagdo original, arragtaswhsigo a componente cristalogréfica de
alto angulo de desorientacamigorientation correspondente com o CG origin@PONT,
LIPPOLD e SIEKER2009). A Figura 2.5 mostra de forma esquematicipas de contorno
achados em estruturas de solidificacao de ligasigeel. (IPPOLD ET AL.,1992)

A distribuicao de soluto durante a solidificac&olidas de Ni pode ser calculado usando a
equacao d&cheil(Equacao 2.4). Neste calculo assumem-se condigdgusao insignificantes

no solido, equilibrio na interface solitiquido e completa difuséo no liquido.
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Figura 2.5. Representacdo esquematica dos contornos achadistrotura austenitica de solidificacao de ligas de
Niquel. O deslocamento do CGM é de micrometrosadat#io ao CG originalL(PPOLD ET AL.,1992)

ConsideranddCs como a composi¢cdo do solido na interface soligoiio, C, como a
composicdo nominal da ligé como a fracdo do soélidolkecomo o coeficiente de particdo no

equilibrio, a equacéo d&cheilpode ser expressa como na Equacéo 2.4:

Cs=k "GC1-f k! (2.4)

O modo de solidificacdo e a morfologia resultas#te determinados pelos parametros de
processo, composicdo e superesfriamento consti@icid Figura 2.6 mostra a relagao entre o
superesfriamento constitucional e os modos deictiddo observados em soldagem. A Figura
2.7 mostra os efeitos da variagcdo do gradienteenhpdraturas e a taxa de crescimenino
modo de solidificacdo e na morfologia da estrutumzta de solidificacdo. As variave® e R
dominam o processo de solidificacdo da microest@utlurante a soldagem. O produoR
determina a morfologia da microestrutura, ao pagsn a relaca@/R determina o0 modo de

solidificagéo.
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Figura 2.6. Representacdo esquematica do efeito do superesfrianconstitucional no modo de solidificacdo da
estrutura de soldagem. T: temperatura, S: séliddiguido, M: zona de coexisténcia de liquido ads®ltambém
chamada de zona mole Mushy (KOU, 2003)

Gradiente de temperatura (G)

Baixa
G/R

Taxa de crescimento (R)
Figura 2.7. Efeito do gradiente de temperatuf@) (¢ da taxa de crescimentB)(no modo de solidificacdo e na

morfologia da estrutura bruta de solidificac&0(, 2003)
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2.7. Contornos de grao e o seu papel na deformacdo enmgeratura elevada

Um contorno de gréo (CG) é formado quando dosais desorientados um em relagéo
ao outro se encontram em um agregado policristallh@G é considerado como um defeito
reticular e a0 mesmo tempo, uma regido onde sdnang importantes heterogeneidades
microestruturais em policristais. O desempenho@Bs é essencial durante a deformacéo para
fratura e outros fendbmenos metallrgicos em masepiglicristalinos solicitados em temperaturas
elevadas. Em particular, sdo importantes os fendémeate escorregamento e migracdo de
contornos de gradNATANABE ET AL2005).

O efeito dos CGs no comportamento volumétrimadk) dos materiais depende fortemente
do caréater, distribuicdo e configuracdo geomeéttmsa CGs. Os mecanismos através dos quais 0s
CG determinam o comportamento dos materiais psiaimnos estdo associados com a
movimentagcdo de discordancias e os processos deagéo e absorcdo de lacunas nos CGs,
afetando a ductilidade, a difusédo e o desempenfficéacia. Em termos gerais, a geracao e o
empilhamento de discordancias ao longo dos CGsasagprincipais fontes de aumento da
resisténcia mecanica de um agregado policristéfdd. UMBO ET AL.1998 HIRTH, 1972).

Uma prética comum é descrever a configuracddC@sa partir da desorientagéo relativa
entre graos. Normalmente, usa-se notacdo de ei&ngldos para denotar a translacdo e rotacao
entre grdos. Em alguns angulos de rotacdo ao swbuep reticulado sobre outro formam-se
padrbes especiais caracterizados pela notacdo tids sbincidentes do reticulado, CSL
(Coincidence Sites LattiteCom base nessa notagéo, o grau de desoriergag@oominado ,
onden é a densidade de CSL, segundo o sistema criad@GROWIMER ET AL.,(1974) e
WARRINGTON ET AL(1971). A notacdo CSL é meramente geométricagotsglerando o
plano do CG e os graus de liberdade microscopi@osseqientemente, ndo € possivel relacionar
diretamente as propriedades macroscopicas do alasm as dos CGs através dog
(SCHWARTZ1998).

Os CGs podem ser catalogados como: de baixo eltoledmagulo, torcidos tyvist),
inclinados {ilt), especiais ou aleatorios. A classificacdo do giongrupo esta fundamentada nos
critérios de estrutura e de energia. Convencionatime delimitacdo entre alto e baixo angulo

tem sido o angulo de 15° em cristais cubicos, sep@oneste Ultimo grupo ndo é possivel aplicar
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a teoria de discordancias entre CGs. Os outrosogrugstantes correspondem a classificacdes
puramente geométricas. Os CGs especiais ocorrem &mulos bem definidos.
Convencionalmente, os CGs especiais sdo aquelesaom £ 29. Outros CGs, incluindo >

29, sdo considerados aleatérios. A relacdo moseaud2.5) estabelece a proporcdo de CGs

especiais.

Total deCGsna faixal£ S£ 29
Total deCGs

(2.5)

Em geral, é aceito que desorientacdes proximas @alor determinado de, apresentam
propriedades similares a desorientacdo do valotoeXara avaliar essa proximidade existem
diferentes critérios, sendo um dos mais conhecmagitério do BRANDOM, (1966). Nao
obstante, este critério ndo é abrangente. O estaidistribuicdo dos diferentes tipos de CGs com
respeito a , € a forma convencional de caracterizacdo da liisgdo dos CGSBRANDOM,
1966;LANGDON,2006). Em temperaturas elevadas, o escorregamest@@s torna-se 0 mais
importante mecanismo de deformacdo plastica, segde, 0 comportamento deste
escorregamento depende fortemente do carater eestariehtacdo dos CGs. CGs aleatérios
deslizam mais facilmente que os CGs com baixgstal como observado para contornos
coincidentes 3 e 13 (WANATAHBE, 2005). Em geral, a dissociacdo de discordaneras
contornos coincidentes é facilitada com o aumergo d Os CGs aleatérios atuam como
sumidouros de discordancias e apresentam maiomegamento.

Duas formas de interacdo entre os CGs e as d@ésuwwad tém sido observadas: emissao
de discordancias (fonte) e absorcdo de discordaifsiamidouro), considerando-se neste ultimo
caso que a discordancia se movimenta ao longo do eC@roduz seu escorregamento
(WATANABE 2005). O efeito dos fendmenos de mudanca esttidos CGs durante a absorgao
ou emissdo de discordancias e a passagem desgésatto CG sdo as questbes de maior
relevancia no mecanismo de deformacao e fratueagiranular em policristais. Os efeitos antes
mencionados podem ser considerados intrinsecogiasecos a estrutura dos CGs. A absorgéo
de discordancias que ocorre em certa temperatitigagifc) € considerada um efeito intrinseco.
Considerando o que fora anteriormente discutid@lor deTc decresce linearmente com o valor
de . (WATANABE2005).
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2.8. Escorregamento ao longo dos contornos de grédo — ECG

O escorregamento ao longo dos contornos de gi@G)Econhecido pela sigla em inglés
GBS (Grain Boundary Sliding denota o deslocamento que ocorre na vizinhaacetdrface
compartilhada entre dois gréos, os quais deslizamem relacdo ao outro em resposta a
aplicacdo de um esforco externo. Associados aarfend de fluéncia tém sido reportados dois
tipos de escorregamento dos contornos de gra@e{ere-se ao escorregamento relativo de graos
adjacentes, apresentando deslocamento visivel deyréio com respeito ao outro, o qual é
denominado escorregamento deachinger, (1959); (i) O escorregamento que ocorre
exclusivamente como resultado da fluéncia por ddusos modos tanto déabarro-Herring
como deCoble Este ultimo refere-se ao escorregamento que sendelve, exclusivamente,
como consequéncia dos esfor¢os localizados devidifusdo de lacunas. Este tipo de GBS é
conhecido como escorregamentoLafshitz, (1963).

Os mecanismos de escorregamento associados aifluéanto darachingerquanto do
Lifshitz, sdo diferentes desde o ponto de vista mecanicain@eipo requer acomodamento por
escorregamento intragranular, enquanto que o segéndpor Si mesmo, um processo de
acomodacdo convencional por fluéncia. O ECG estélheddo na reducédo da ductilidade que
acompanha os processos de deformacdo a alta teorper@ escorregamento que acontece
nesses processos requer acomodacao dos graos devalongamento geraG(FKINS 1994).
Por se tratar de um fendmeno microscopico, a medigdECG € um desafio experimental. A
deformacéo total produzida sob condi¢Oes de defgimaor fluéncia em alta temperatura pode

ser expressa pela Equacao 2.6:

e[:eg"'egbs"'edc (2.6)

7

Na Equacédo 2.6,4 € a deformagdo associada com o0 processo de mdegaen
intragranular de discordanciasys € a deformagéo devido ao escorregamentdrdchinger
incluindo a acomodacdo devido ao escorregamentagnainular, e o termoqy. refere-se a

deformacéo devido a fluéncia por difusdo ou esgameento dd.ifshitz A contribuicdo do ECG
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total, quando ndo h& condi¢bes de fluéncia posédué expressa de acordo a Equacgéo 2.7, onde

o termo 4 €, na pratica, desprezivel.

X = Eyps/E (2.7)

A Figura 2.8 mostra de forma esquematica o vetoestorregaments associado com a
movimentacdo de grdos durante o ECG. A avaliacdoE@G requer medicdo direta do
deslocamento ao longo de todos os CEANGDON, 2006). A determinacdo matematica do
GBS e os métodos alternativos para sua medida m@&semtados na literatur®AJ, 1971;
ASHBY, 1971 E 1972,GATES 1974).

Figura 2.8. Representacao esquematica da decomposicéo veknmegicorregamento no contorno de grao - EGC nos

vetoresw, v e u. S denota o vetor de escorregamentoceesfor¢o externo aplicadd@siFKINS, 1994).

2.9. Fenbmenos de fratura associados aos contornos dégr

Sob condi¢bes de fluéncia, diversos estudos sobiectilidade e a fratura intergranular
em temperatura elevada de materiais policristalinusstram uma forte dependéncia da
morfologia dos CGs, da presenca de particulas genda fase e da sensibilidade a taxa de
deformagaddqRAJ e ASHBY1971;PAVINICH E RAJ1977) e, em menor escala, do tamanho de
grao PIETER 1968). Os parametros anteriores determinam aotogré de cavidades e o

formato de trincas associados aos fendmenos dedram temperatura elevada.
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Sob condi¢bes de fluéncia dois tipos de formatocdeidades intergranulares sao
distinguiveis: (a) Tipa- ou arredondadas e (b) tiM#-ou em cunha, as quais podem ser
observadas na Figura 2.9. Ambos os tipos de caesdadvolvem a nucleacéo e crescimento de
microcavidades discretas. As cavidades do ttipcescem uniformemente ao longo do CG sob a
influéncia do esforgo normal a esta, enquanto gsieavidades tip@¢ propagam-se a partir de
um ponto triplo a faceta adjacente sob influénoi&@G BAIK e RAJ)1982).

£

Tipo Cunha
A"

Escorregamento

Tipo cavidade

"

N/

Figura 2.9. Representacdo esquematica dos tipos de cavidadeadas nos contornos de grao sob condi¢cdes de
fluéncia (a) Tipow ou cunha. (b) Tipe-ou cavidades arredondaddBA(K e RAJ1982).

Sob condi¢cdes de temperatura e taxa de deformale@iladas e situando-se dentro do
intervalo de deformacédo a quente utilizado na pgdduou conformacdo de algumas ligas
metalicas em engenharia, a ductilidade é baixa enaieriais podem falhar pelo inicio de
cavidades em particulas duras de segunda faséefrgmente dentro dos graos. Em policristais,
o0 ECG e a fratura intergranular sdo observadosasnbicdes de taxas de deformacao elevadas e
temperaturas intermediarias, onde cavidades deWmmmecam a surgir nas arestas e pontos
triplos dos CGs.

Na medida em que a taxa de deformacao € reduaidaemperatura € aumentada, inicia-
se uma transicao para a formagéo de cavidadepabo (GANDHI, 1982; SHAPIRO e DIETER,
1971; GANDHI e RAJ1981;KASSNER, 2003A principal caracteristica das trincas t\ybé a
grande quantidade de ECG envolvido, provendo codasiento necessario para formacéo de

micro-cavidades e propagacéo de trincas. Por ¢tadiiy sob condi¢des de fluéncia, as trincas do
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tipo-W podem admitir maior escorregamento em presencgpatdculas no intervalo de
temperaturas homélogasy) entre 0,4 e 0,7GANDHI E RAJ 1981). As trincas associadas a
formacéo de cavidades do tipépodem ser de dois tipos: (a) formadas por escamegto em
pontos triplos ao longo dos CGs e (b) pela coatesaé&le cavidades alinhadas, como mostradas
na Figura 2.10KASSNER E HAYE3003;WADDINGTON 1968;SHEWMON 1998).

(a) (b)

Figura 2.10.Formac&o de trincas tipo-W (a) Por efeito do GB$umc&o de pontos triplos e (b) por coalescéneia d
microcavidades esféricalKASSNER e HAYEZ003).

Na Figura 2.11 é mostrado um diagrama esquemaicaual sédo relacionadas varias
caracteristicas metalograficas de diferentes fenémenetalirgicos que levam a mudangas no
comportamento da ductilidade em funcdo da temparaf ductilidade mais baixa ocorre em
temperaturas proximas a 0/pTpor causa da movimentagcédo de discordancias, BG&eacéo e
propagacao de trincas. Em temperaturas elevadefgito da recuperacdo e da recristalizacao

comeca operar, levando a recuperacéo da ductildiadeaterial.

2.10. Migracéo de contornos de gréo - MCG

A migracdo de CGs (MCQG) refere-se a movimentagiadtdmos de um grao para o outro

através do contorno na direcao oposta a direca@lifulsiio. O potencial termodinamicariving-
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force) para a MCG é determinado pelo potencial quimieoemergia elastica de deformacéo. A
migracéo apresenta-se pela diferenca entre ososstidenergia de um lado e do outro lado do
CG. A taxa de migracdo é funcédo do potencial temé@ico e da mobilidade do CG. Esta
altima € uma propriedade do material a qual vagiaecbrdo com a temperatura, natureza do CG

e contetdo de impurezas tanto no CG quanto nongedmo.

Figura 2.11. Diagrama esquemético da evolugdo da ductilidadeatemperatura homéloga de materiais metélicos
e sua relacdo com fendmenos metallrgicos. (A) Memtacdo e empilhamento de discordancias nos CGs, (B
nucleagdo e crescimento de microcavidades e trimeasCGs, (C) ECG e crescimento de cavidades, {Bagéo
dos CGs e (E) recuperacao e recristalizagéo. (admpeGIFKINS 1994).

Dependendo das espécies envolvidas durante agadgdns CGs, dois tipos de MCG séo
reconhecidos: (a) Migracdo limpa, na qual se aptasenicamente o rearranjo local de atomos
no CG e (b) Migracao suja, onde o CG acumula ingageapresentando difusdo em uma largura
finita. A precipitacdo primaria e as particulassdgunda fase dificultam a MCG devido ao efeito
de ancoragem local do C&/(NNING ET AL.2002). A microestrutura bruta de soldagem pode
conter os dois tipos de MCG antes mencionados.

Os tipos de mecanismos de migracdo mais recordgseséb: (i) induzida por deformacao
e (ii) induzida por recristalizaca&IMPSON 1972;GIFKINS, 1984;WINNING ET AL,. 2002).
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Durante a deformacdo em temperaturas elevadasseodpresentar o fendmeno de migracao de
contornos de grao induzida por difusdo, o qual pede descrito sucintamente como o
deslocamento de um CG associado a difusdo de wio gple € depositado no volume através do
qual o CG migra. O novo volume leva a componentepasicional sem transformacéao de fase
resultando na remocao de soluto no interior daim@iNG, 1987;CAHN ET AL. 1979).

2.11. Fratura por queda de ductilidade — FQD

A fratura por queda de ductilidade (FQD) é um feano de fratura em estado solido que
acontece em diversos materiais, entre eles ligasigieel, cobre, aluminio e agos inoxidaveis,
cujo mecanismo fundamental de ocorréncia ainda f@o totalmente desvendado. O
esclarecimento dos fundamentos por tras da FQDeaaarm alto interesse tecnoldgico, ja que
este tipo de falha associada a diferentes processtairgicos importantes como: conformacao
plastica a quente (laminacdo e forjamento, priicipate), fundicédo, lingotamento continuo e
soldagem. A FQD prevalece em materiais com esauBFC que possuem tamanho de gréo
grosseiro e que sao submetidos a deformacbes seearatemperaturas intermediarias. O
fenbmeno esta associado a uma severa diminuicaddudd@idade na faixa de temperatura
homologa entre 0,5 e 0,8. Este tipo de fraturactaraa-se por seu carater fragil e intergranular.
A diferenca dos processos de fluéncia lenta a F@@xmesenta quando aplicadas taxas de
deformagdo médias e com tempos curtos.

BENGOUGH (1912) determinou que algumas ligas metalicas @strutura CFC
submetidas a esfor¢cos de tracdo, as quais apresentdevada plasticidade em temperatura
ambiente, mostraram uma reducéo consideravel daidiate em temperaturas intermediarias
(400°C a 1200°C). RHINESe WRAY (1961) reportaram a ocorréncia de queddubdlidade
em ligas de Cu, Ni (como mostrado na Figura 2.12),eassim como, em agos inoxidaveis
austeniticos, associando o fendmeno da fragilizagdluéncia com a obtencédo de um minimo
de ductilidade para taxas de deformacdo medifBRDEA ET AL.,(1962) estudaram o

fendmeno da FQD em acos inoxidaveis e em ligasidasdociando-o a nucleacdo de defeitos e
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desenvolvimento de trincas intergranulares, dent@heira que sdo considerados como fatores
criticos a segregacao de elementos, a presenggpdesizas e ao tamanho de gréo grosseiro.
HADDRILL e BAKER (1965) propuseram que a FQD era a perda de diactdiem um
intervalo de temperaturas abaixo da linha soliduiciente para produzir o desenvolvimento de
trincas sob influencia de deformacéo e esforcomités causados por ciclos de soldagem. Eles
relacionaram a causa principal da FQD com tréscasge (i) morfologia e distribuicao de
carbonetos nos CGs, (ii) Energia de falha de erapiinto (EFE) e (iii) segregacdo de elementos

de soluto para as discordancias.

Figura 2.12.Comportamento da ductilidade de ligas de Ni enpaatura elevadaRHINES e WRAYL961).

HEMSWORTH ET AL(1969), a partir do estudo de estruturas brutasotidificacao de
soldagem e conformacéo plastica, propuseram unsaifit@cdo dos fendmenos de fratura em
temperatura elevada de ligas ferrosas e ndo ferresa dois tipos: Tipo 1 ou fratura por
segregacao, em cujo caso um filme liquido intragearesta envolvido, e Tipo 2 ou fratura por
gueda da ductilidade, onde ndo esta presente nefilmeniquido. No diagrama da Figura 2.13
mostra-se a classificacdo dos diferentes tiposratard em temperaturas elevadas. De acordo
com a Figura 2.13, pode-se observar que existesnvardacdes da FQD de acordo com a sua
localizagdo em uma estrutura de soldagem, ass)ma(aona afetada pelo calor (ZAC), (b) na
zona fundida (ZF) e (c) e na zona fundida reaqaecid
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Fratura em temperatura elevada
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Figura 2.13. Classificagdo dos Fendmenos de fratura em temparaievada associados a soldagem e outros
processos metalUrgicoHHEMSWORTH ET AL1969).

Na Figura 2.14 é apresentado o comportamento cdidade no intervalo de temperatura
de ensaio ARATA ET AL.1977). A susceptibilidade a FQD se caracterizadws aspectos
metallrgicos importantes: O intervalo de tempeeatier queda de ductilidade DTRuctility-dip
Temperature Rangee o limiar de deformacad&di,) para ocorréncia da FQIARATA ET AL.
1977). ZHANG ET AL.(1985) determinaram valores limites para que umirchinada liga
metalica seja considerada resistente a FQD, aBdiR<100°C es,;, 15%.

ARKOOSHe FIORE, (1972) estudaram a FQD em ligas de Ni endurecjoas
precipitacéo, relacionando o fendbmeno com o empohento de elementos em solugcéo solida
na matriz, a precipitacdo massiva de carbonetasesforcos de cisalhamento ao longo dos CGs.
Por outro lado, ABRALOVe ABDURAKHMANOV(1974) eRAMIREZ ET AL.,(2006) tém
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concluido que, independente da quantidade de irnasire desenvolvimento de trincas devidas a

FQD apresenta-se ao longo de contornos normaiegédi do esforgo de tracao aplicado.

Fratura por Fratura por
FQD segregacao

BTR |

Ductilidade

Temperatura
Figura 2.14. Curva esquematica que mostra o comportamento délidade em temperatura elevada.: T

temperatura deiquidus Ts: temperatura d8oliduse Tg: temperatura de recristalizagég;ELimiar de deformacéo
para ocorréncia da FQD; DTR: Intervalo de tempeastwnde ocorre a FQD; BTR: intervalo de tempesatlg

fratura por segregacao.

Outros autores tém documentado a susceptibilidad®D na soldagem de ligas de
Niquel e agos inoxidaveis, reportando o intervaoodorréncia da FQD em ligas de Ni entre
650°C e 1300°COUVALL e OWCZARSKNL967;MATSUDA 1990;KIKEL e PARKER1998;
HEUSCHKEL 1960). A literatura sugere que a susceptibilidadéQD esta relacionada a
diversos fatores como: composicdo quimica da lgjanientos e impurezasiGIBBONS e
HOPKINS 1971, 1974NISHIMOTO ET AL.2006a, 2006b, 2006c), segregacao para os CGs,
teor de H COLLINS ET AL.2004), precipitados intragranulares e intergrameslguncoes triplas
de CGs NOECKER e DUPONT2009a e 20090RAMIREZ e LIPPOLD?2004a, 2004b, 2005;
RAMIREZ e GARZON2008;RAMIREZ ET AL.2006;YOUNG ET AL.2008), orientagao dos
CGs relativos a solicitagdo mecéanica aplicaddBRALOV e ABDURAKHMANOV 1974;
RAMIREZ ET AL.2006) e recristalizacdo dinamid&EITE e TSAI1999;KAZUTOSHI ET AL.,
2001). Hoje ndo ha consenso sobre um mecanismo goiE explique a ocorréncia da FQD. As
hip6teses mais relevantes sobre os possiveis msetamique explicam a FQD podem ser
reunidas em trés grupos, assim: (i) A FQD é deuigemesenca de esfor¢os de cisalhamento ao

longo dos CGs, causando sua ruptura de forma siaifuéncia. Em temperaturas abaixo da
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temperatura de recristalizacdo a nucleacdo e orestv de cavidades tém o tempo suficiente
para coalescer e se propagar causando a fraturmaAda temperatura de recristalizacdo, a
formacao de novos graos dificulta a juncéo dasdealds aniquilando-as e evitando a nucleacao
de novas trincas. Este mecanismo foi inicialmenmt@p@sto porRHINES E WRAY (1969).
Atualmente, o mecanismo proposto pelos aut®&MIREZe LIPPOLD (2004), que explica a
FQD a partir do fenbmeno de ECG, concorda em muspectos com esta hipotese. (i) O
incremento da susceptibilidade a FQD, € determinzela segregacdo de impurezas atdbmicas
para os CGs, fragilizando-os e promovendo a fratuexrgranular devido a acdo de esforcos
resultantes. As observacbes experimentais desedaslporMATSUDA (1984), NISHIMOTO

ET AL (2006a, 2006b, 2006c$AIDA ET AL.(2010) eYAMAGUCHI ET AL (1980) suportam
esta hipodtese. (iii) Efeitos cooperativos de prigagdo nos CGs, escorregamento ao longo dos
CGs (ECG), a migracdo dos CGs (MCG) e a formaca@@eisos favorecem a FQD, como
suportado pelas observacdes experimentais feitaBHANG ET AL(1985).

A FQD ocorre em uma faixa de temperatura similflué@ncia. No entanto, esta ultima
apresenta-se sob taxas de deformacdao inicial anézrie tempos maiores que a FQD. Entre os
aspectos comuns aos dois fenébmenos estdo: (iydratgil e intergranular, (i) diminuicdo da
ductilidade do material junto com a taxa de def@doee escorregamento ao longo dos contornos
de gréo. Por outro lado, algumas diferencas imptasaentre a FQD e a fluéncia sao: (a) O
desenvolvimento de trincas por FQD estd limitado faiaa inferior de temperatura pela
inoperancia do mecanismo de escorregamento doseGtasfaixa superior de temperatura pela
ativacdo da recristalizacdo, o qual elimina a deémdo acumulada nos CGs e pontos triplos
evitando a formacédo de microcavidades. (b) A ocoiggda FQD é favorecida ao longo dos CGs
localizados perpendicularmente a direcdo de aglcaga carga externa de tracdo. (c) A
concentracdo de deformacdo em pontos triplos esirregularidades favorecem a formacgéo de
cavidades intergranulares, as quais potencializaocoaréncia da FQD. (d) A influéncia de
fatores como: tipo, tamanho e distribuicdo dos ipi@clos na microestrutura, segregacéo e
distribuicdo de elementos, assim como na fragéi@amptergranular devido a segregagdo de
impurezas.RAMIREZ e LIPPOLD2004a).

O efeito dos precipitados intra e intergranulasgesiteracdo destes com as impurezas e 0
processo de deformacdo foram identificados comanalgdos fatores preponderantes na
suscetibilidade & FQCRAMIREZ e LIPPOLD2004a e 2004b). Os precipitados intergranulares

31



afetam tanto a migracdo (MCG) quanto o escorreganmdrs CGs (ECG). O efeito intrinseco
dos precipitados intergranulares no processo derregamento dos CGs (GBS) depende
fortemente da natureza, tamanho e distribuicAced4RAMIREZ e LIPPOLD2004;MINTZ ET
AL., 1993). Os precipitados dificultam a migracao @&s, resultando em um tamanho de gréo
menor e no aumento da ondulacdo dos mesmos, alifjualta o escorregamento dos CGs. No
entanto, o efeito dos precipitados intergranulatetenémeno de fratura por escorregamento dos
CGs é controverso. Alguns autoréATHEW ET AL.1993 eDIX ET AL, 1971) discutiram
que os precipitados intergranulares restringem coresgamento dos CGs (GBS), permitindo
uma maior deformacéo do gréo, resultando em umarrdactilidade no material. Pelo contrario,
diversos autoresZHANG, ET AL. 1985,MINTZ, ET AL, 1993, MATSUDA, ET AL.1984)
concluiram que a precipitacéo intergranular reddadilidade do material e, por conseguinte, do
agregado policristalino.

Existem diversos estudos sobre o efeito dos ptadgs intergranulares no
comportamento de ligas de Ni em alta temperatunaeNanto, a maioria da literatura disponivel
encontra-se nas areas de fluéncia e fluéncia gdadCAHN ET AL.,1979,CORDEA ET AL.,
1962; TIPLER ET AL, 1978). Portanto, torna-se um desafio relaciooapapel destes
precipitados com o fenbmeno de FQD. Um resumo doxipais efeitos da precipitagao
intergranular em fenémenos de fluéncia e fluénathga das ligas de Ni e acos inoxidaveis,
baseado nas observagfes de diversos autores érdpdesa seguir:

(a) O efeito dos precipitados intergranulares ddpeala etapa da fluéncia. No inicio eles
alargam a vida da fluéncia pela reducéo da defamago entanto, no final da vida da fluéncia a
nucleagédo de cavidades estd associada aos préofpitdergranulareK(HARA ET AL, 1980).

A concentracdo da deformacdo em torno aos pregqstaausa nucleacdo de microcavidades
(CAHN ET AL., 1979, CORDEA ET AL., 1962), seja pela separacdo da interface
precipitado/matriz GIFKINS, 1984; CORDEA ET AL.,1962), ou pela falha do precipitado
(GIFKINS,1984;CHEN ET AL, 2002);

(b) Em relacdo ao formato dos precipitados, film@stinuos ao longo do CG facilitam a
propagacao de trincaKQTVAL ET AL. 1972). Por outro lado, precipitados isolados camd
dos CGs podem beneficiar a resisténcia a fraturdeemperatura elevada, devido a reducéo do
escorregamento dos CQEINTZ ET AL.,1993;KIHARA ET AL, 1980;CHEN ET AL, 2002);
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(c) Em materiais com CGs livres de precipitadodermacédo em temperatura elevada
favorece o escorregamento dos CGs, facilitandoradgao de trincas tipd# preferencialmente,
nos pontos triplos. Entretanto, se os CGs estive@gorados com precipitados, o
escorregamento dos CGs seria dificultado, mas aermeatao poderia se concentrar em torno

desses precipitados, causando a formacao de casidag¢dondadaBX e SAVAGE1971);

(d) O efeito do espacamento entre precipitadossdgunda fase na fluéncia é
contraditorio. Aparentemente, os precipitados grarulares menos espacados tém um efeito
sinérgico facilitando a formacéo de cavidades riediaza ductilidadeKLECK ET AL, 1975);

(e) Quanto maior é o tamanho do precipitado iméenglar, maior € o tamanho da
cavidade formada durante a deformacéo em tempearalevadalHINOA ET AL.1978);

(f) Alteragcbes na interface carbondtoatriz podem melhorar a resisténcia a fratura em

temperatura elevada de agos inoxidaveisl(e RAJ 1984);

(g) A energia do CG tem um papel preponderantedefarmacdo em temperaturas
elevadas. Os CGs com baixo numero de CSL sado nmopensos a formacdo de cavidades
durante a deformacéo em temperaturas elevé&@ldE\WMOM 1998; DAVE ET AL, 2004). A
engenharia de contornos de grao (obtencéo propdsitama distribuicdo de CSL) ndo muda a
susceptibilidade a FQD em ligas de NEHRRICK e FLOREENL978;DAVE ET AL, 2004);

(h) A morfologia do CG afeta a resisténcia mecam®@ fratura em temperatura elevada.
Os CG ondulados reduzem o escorregamento destegntando a resisténcia a formacéo de
trincas nos pontos triplos sob condicdes de flE@HHERRICK e FLOREEN1978) e fadiga de
baixo ciclo Low cycle fatigue Como discutido poRAMIREZ e LIPPOLL2004a, 2004b) e por
COLLINS ET AL(2002, 2003 e 2004), esta é pode ser uma solugfisigsora para aumentar a
resisténcia a FQD, como mostrado na Figura 2.15;

(i) A segregacédo de elementos intersticiais condrddénio e Oxigénio na interface
precipitadématriz pode promover a reducdo da ductilidade dGs.Qsto foi verificado em
estudos de FQD, sugerindo-se uma relacdo com onfmd de plasticidade local potencializada
por Hidrogénio COLLINS e LIPPOLD2003;COLLINS ET AL.2004 e 2005);

() Os precipitados intragranulares aumentam #téexia em temperatura elevada e

reduzem a deformacéao por fluéncia devido ao etdt@ncoragemp(nning) das discordancias.

33



No entanto, grdos pouco ducteis concentram asrdafdres ao longo dos CGs, favorecendo a
formacgao de cavidades nos pontos tripdaTHEW ET AL.1993).

Concentracdo severa .
de deformacin i F T TRy S, ’ Concentracko de deformacio &
L . / LML ETRT adalr O UTrT GHU ‘ B ;,f'
i 4/ i x I (
[/ 1 e\ L N\
| 1 -l N\ _ I )
S Iy » eandade P B AN -
— - . a Y rd N _ AR T . WS |
— — 7 AP T = g / A= d_
f o\ ™ | caddade
A" W/
_______ B 'Y
cavidaoe N L 9
1Y Y
™ - =
Fa Ty Feat =T
\a} W, L ~,

Figura 2.15.Influéncia dos precipitados intergranulares naceatracdo da deformacéo e na formacéo de cavidades
no fendmeno de FQD. (a) CGs retos resultam em &BSS e alta concentracdo de deformacao em panppbsst

(b) Bloqueio do GBS pela precipitacao intergrangkusando concentracdo de deformacéo ao redoredpitado;

(c) GB ondulado e decorado com precipitados blosg@anecanicamente o GBS distribuindo melhor a dedgéo

e reduzindo a probabilidade de formacédo de cav&lae setas mostram o sentido do esforgo exterlicadp em
cada casoRAMIREZ e LIPPOLD2004b)

Nas estruturas de solidificacdo, os precipitadestringem a migracdo dos CGs,
modificando seu formato e resultando no aumentaed@sténcia a fratura intergranular. A
formacdo de carbonitretos intergranulares eutétiestaveis do tipo MX resulta em CGs
ondulados, os quais aumentam a resisténcia a géolea propagacdo da FQEJLLINS e
LIPPOLD, 2003 eCOLLINS ET AL.,2004 e 2005). Portanto, adicdes de Niobio e Qarbo
ajudariam a diminuir a suscetibilidade a FQNIHIMOTO ET AL.2001;RAMIREZ ET AL,.
2006). Tém-se demonstrado o efeito benéfico dedadignenores de Nb e Ti em ligas
ERNICrFe-7 no aumento da resisténcia a FQD, quamdtiada mediante ensaios de deformacéao
a fratura. O efeito foi estimado pelo menor numegotrincas sob deformacgéo no intervalo de
temperaturas entre 650°C a 1200°C. Contudo, o eerfedb nestas ligas ndo permitiu o
acompanhamento dos aspectos fundamentais do fendmeeRQD RAMIREZ ET AL.2006 e
RAMIREZ e GARZON2008). Pesquisas recentes e importantes mostiaragjadicdes de Mo e
Nb na liga ERNiCrFe-7 aumentam a resisténcia a F@Rayés do aumento dos precipitados MX
0S quais, por sua vez modificam a morfologia dotmmo de grdo incrementando a sua
ondulacdo. Nestas pesquisas o papel do Mo ndesdtiecido e ainda é atribuida a precipitacao

do carboneto MCs uma importante participacdo no aumento da FQjrely como barreiras
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ao ECG no intervalo de temperaturas entre %G 1200°C, (NISSLEY e LIPPOLD2008,
2009;KISER ET AL.2008,AFONSO ET Al 2010).

Outra pesquisa sobre a FQD em ligas Ni-Cr-FOUNG ET AL. 2009) propde um
mecanismo baseado em uma forma de fratura indpoidprecipitacdo, quando aplicados ciclos
térmicos de reaquecimento no estado sélido, comoegemplo, em cordfes de soldagem
multipasses, envolvendo a participacdo de carbenktaCs. A FQD resultaria a partir da
combinagéo de esforgos globais produzidos durafiisdo e esforcos locais gerados durante a
formacao dos precipitados semicoerentesOyl ao longo dos CGINOECKERe DUPONT
(2009) realizando testes na liga ERNiCrFe-7 atraleesimulador termomecanico GleeMee
complementados com caracterizagcdo microestrutacalréraram que o escorregamento ao longo
dos contornos de grdo (ECG) é o mecanismo primdaid-QD. O ECG é acentuado pelos
esforcos locais devidos a precipitagdo dgddao longo dos CGs. Todas as pesquisas anteriores
utilizaram depositos de soldagem sob condicbesedguecimento ou tratamento térmico poés-
soldagem.RAMIREZ e GARZON (2008) avaliaram o papel dos precipitados prinsaréo
secundérios sob o ponto de vista das transformadéedase em condi¢cdes cinéticas e
termodinamicas, relacionando as suas caractedstira a FQD.

2.12. Técnicas experimentais para avaliagdo da FQD

Dois tipos diferentes de ensaios tém sido utibsapara avaliar a FQD associada as
estruturas de soldagem: (i) O ens¥arestraint,0 qual esta atualmente em desuso para este
proposito SINGH ET AL, 1997) e (ii) o ensaio de deformacéo para FratUub&®F (STF Strain
to fracturg, amplamente utilizado na avaliacdo da FQIISSLEY 2002;MANDZIEJ 2005). O
ensaio DPF é realizado num simulador termomecd&aieeble™ usando um corpo de prova de
secdo meédia reduzida similar ao do ensaio de tram@ocuja regido central encontra-se o
material com uma estrutura de solidificacdo simalancontrada em condi¢des de soldagem em
campo. O corpo de prova é aquecido e mantido npeertura de ensaio desejada (ensaio
isotérmico), momento no qual é aplicada uma defo@gmaontrolada a uma velocidade ou taxa

de deformacgdo determinada. Posteriormente, a anéstxaminada no microscopio 6tico para
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contagem do numero de trincas abertas na superficielacdo entre a macro-deformacgéo
imposta e o niumero de trincas é o resultado daer3antre as vantagens mais importantes do
ensaio DPF estdo: a capacidade de um rigorosoot®rde diversos parametros de ensaio,
possibilitando a aplicacdo de diferentes taxas qlee@mento ou resfriamento, assim como a
aplicacdo de taxas de deformacdo dentro de um antplyalo. Uma importante desvantagem é
a impossibilidade de fazer um seguimento dos fenosi@m tempo real. Como resultado do
ensaio, gera-se uma relacéo entre o porcentuafdentacao (ductilidade), numero de trincas e a

temperatura em forma de curva como a mostradaguasa2.16.
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Figura 2.16. Exemplo de curva de reducdo da ductilidade e aralagdo com o nimero de trincas observadas.

Curva obtida com o ensaio DPF para o aco inoxidai®l 310. (veldingengineering.osu.edu/materials/testing)asp

Um novo ensaio termomecéniao situ, desenvolvido nd_aboratorio Nacional de Luz
Sincrotron— LNLS, encontra-se disponivel@QRRES2008). Neste ensaio uma plataforma de
deformacédo com controle de temperatura esta a@pladn microscopio eletrénico de varredura
(MEV). A plataforma agrupa um sistema de aquecimexdm controle PID, uma pequena
maquina de ensaios de tracdo e um detector deredé&ecundarios para temperaturas elevadas.
Recentemente, com este novo ensaio foi possivebadiversos aspectos da FQD em ligas de
Ni do tipo ERNICrFe-7 e ERNICr-3, assim como obaer® quantificar a participacdo do ECG
no fenbmeno de FQD, como mostrado na Figura 2.1plataforma de ensaios termomecanicos

in situ e detalhes dos seus componentes sdo mostradaguna Z18.

36



Figura 2.17. Resultados obtidos com 0 novo ensaisitu desenvolvido no LNLS. (a) Curva de porcentagem de
deformacéo contra temperatura e (b) imagens danieg;do do ECG na liga ERNiCr3:ORRES2008)

A principal vantagem do novo ensaio termomecaimcgitu € a capacidade de obter
imagens em tempo real dos fendbmenos que ocorrentemperaturas elevadas. A principal
desvantagem esta relacionada com o limitado interda aplicagdo de carga de tracdo (e
compressao) até 4000 N, o que restringe a espatasieamostras a serem avaliadas.

2.13. Modelagem computacional utilizando o método Calphad

Existe uma ampla variedade de métodos computasiarneis para calcular e modelar
termodinamicamente sistemas metalUrgicos multicomapies. A metodologia Calphad
(CALculations of PHAse Diagramgé hoje uma das ferramentas de modelagem maiéteesre
utilizadas para simulagdo termodinamica. AtualmenteCalphad envolve a metodologia de
calculo, protocolo de geracao de bases de dadsmsisdido interdisciplinar e publicacdo de dados
e artigos cientificos. A metodologia baseia-sesolacéo através de programas computacionais
de modelos termodinamicos, assim como, a derivdedmodelos cinéticos de diversas areas da
ciéncia e a engenharia dos materiais, permitinddiaavos comportamentos termodinamicos e
cinéticos de sistemas multicomponentes, bem conmavalados experimentais e tedricos, retro-

alimentar bases de dados autoconsistentes e mpdetassos tecnoldgicos.
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Figura 2.18. Plataforma de ensai@s situ no microscépio eletrénico de varredura (MEV) do INI(a) Detalhe do
microscépio e os controladores para o0 ensaio; (bB)afprma de deformacdo; (c) Camara do MEV com os
equipamentos do experimento (a) peca polar, (Bctmtde elétrons retro-espalhado de alta temperétil-BSE),
(c) detector de elétrons secundarios (SE), (d) @nmravermelha, (e) painel de luzes infravermegliea (f)
isolamento térmico. Exemplos de resultados des@byeposicdo de um mapa de deformagdo e a miarngstno
material ERNiCrFe-7 e (e) Mapeamento da deformat@iomicroestrutura do material ERNiCrFe-7 durante a

deformacdo em temperatura elevada obtida atravémgeograma de analise computacional.
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A literatura possui uma ampla discussao deste eemregomenda-se a leitura de algumas
referencias, tais comoENGSTROM ET AL1994;ANDERSSON ET AL2002;SAUNDERS e
MIODOWNIK, 1998; GARZON e TSCHIPTSCHJN006). Os algoritmos da metodologia de
calculo Calphad estdo fundamentados na minimizagdenergia livre de Gibbs de sistemas
multicomponentes, atraveés da simplificacdo e solud@ equacdes polinomiais em funcdo de
diversas variaveis, entre elas: pressao, temparatacomposicao quimica.

O fato interessante desta metodologia € a padssitté de avaliar e a aperfeicoar 0s
parametros termodinamicos e quimicos das basesdtes dlisponiveis. E possivel, através da
selecédo de dados experimentais e os modelos adejuadamente com os parametros de ajuste,
maximizar a correspondéncia entre dados experiigertaalculos. A metodologia permite
predizer, com um alto grau de precisdo, atravésusio de dados provenientes de sistemas
binarios e ternarios, propriedades termoquimicasdiagramas de fase de sistemas
multicomponentes complexos. Na Figura 2.19 € mdstm@ algoritmo estendido do método
Calphad, utilizado nos programas comerciais The@Qalo® e Dictra®, para modelagem
termodinamica e cinética de sistemas multicomp@&@semnespectivamente.

Para realizacdo de calculos cinéticos € necesdéfilmr a geometria do sistema e definir
uma serie de condicbes. O software Dictra® possuilimitado nimero de geometrias de
simulacéo, restringindo a solucdo dos problemasticms a configuracbes unidimensionais. E
possivel usar trés grupos de modelos geométrisesna(i) planar, correspondente a uma placa
com espessura definida e largura infinita; (ii)indlico, correspondente a um cilindro de
cumprimento infinito com raio definido; (iii) geomnia circular, simulando uma esfera de um
raio definido. A simulacdo com Dictra® requer queproblema seja adaptado as limitacbes
geométricas anteriormente descritB8QTRA USER’S GUIDE2008). E claro que uma boa
simulacao requer critérios claros para uma coselacdo da geometria pertinente ao problema
em guestao e, geralmente, a melhor solucédo dewnsaminhada a simplificacéo.

Para realizar célculos de equilibrio termodinaméco um sistema multicomponente é
necessario estimar a configuracdo do sistema guénima a energia livre de Gibbs, como

mostrado pela Equacéo 2.8.

G S nG/ = minimo (2.8)
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Informacéao Regras empiricas Fundamentos
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Thermo-Calc® Dictra®

Modelos de propriedades termodindmicas de cad&s@seP, v,...)
Modelo cinético para cada process@, P, vy, v, t, s,...)

A
Bases de dados para os parametros|da

modelagem

A\ 4
Célculos preditivos: Propriedades termodinamicas
Estado do equilibrio, estado metaestavel,
Diagramas de fase, diagramas de propriedades.

Simulac@es preditivas: Quantificacdo cinética, estruturas espaco-tempo
perfis de composicéo, evolugcdo microestrutural.

Figura 2.19.Metodologia Calphad aplicada em software come(ti@iC USER’S GUIDE2008).

Na solugéo de sistemas binarios assume-se quedsdassicdes reticulares sdo equivalentes, ou
seja, que existe uma mistura aleatéria dos compenéne B na solucdo. Nesse caso, a descricdo

de G para cada faseé dada pela Equacgéo 2.9:

G =XG,+ %G, - TDS +°G +™G (29

Onde as componentes, e x, séo as fragdes molares dos componentes A é@, e
°G, séo as energias livres molares de A eTBS é a contribuicdo entropica a energia livre
devida as diferentes possibilidades de configuragdianistura AB,*G/ é a energia livre de

excesso que representa o desvio com relacéo a alogs regular €9G/ é a contribuicdo a

energia livre de Gibbs a partir das interacfes m@dcas. Nas Equacdes 2.10 a 2.12 sao definidas
as contribuicdes entropicas da configuracdo, dagendivre de excesso e da contribuicdo

magnética, respectivamente.
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- TS =RT  xIn(x) (210

"G =XXgl ap (219
MG = RTIn(b+1)f (¢) (212
Na Equagdo 2.11) 5 = “Lag(Xa- Xg)“onde:Lag € um pardmetro de ajuste que

representa o desvio com relagéo a uma solucicare¢id Equacao 2.1:12,:T/T e € o numero
C

de spin de elétrons ndo emparelhados, enquanta fiuecdo f (¢) é calculada dependendo do

valor de , p e A os quais dependem da estrutENGSTROM ET AL.1994; GARZON e
TSCHIPTSCHIN2006). As Equacdes 2.13 e 2.14 definem as exj@esdilizadas para sistemas

de ordem maior.

G = x°G+RT In(x)+ xx L+ XX XL g Foeene 213

i i i i k>

Lk =X% L?,j,k *X Lil,j,kaLiz,j,k (214

Além da avaliacdo termodinamica de sistemas noutiponentes € possivel o estudo da
cinética associada aos mesmos, quando as trangfiemastdo controladas por difusdo. A
difusdo em sistemas multicomponentes € definidasdels dd-ick estendidas, cujas expressdes
matematicas sdo apresentadas nas Equacdes 2.15.eA2velocidade de migracdo de uma
interfase durante o crescimento de uma fassn detrimento de uma fase controlada por
difusdo é dada na Equacdo 2.17, no caso em qualgrem condicdes de equilibrio e

formatagao plana nessa interfase.

_ n ; n ﬂﬂ? ﬂcj
3 == L JmlG (2.19
‘ i=1 ‘ =1 ﬂCJ’ .
2
ﬂ& -D 11T1xczl (216)
nb
—b[Xf ] X;]:ka -3¢ k=12.n-1 (217)
nm

41



Na Equac&o 2.17/¢é o potencial quimico de cada espécie do sistémé@,um fator de
proporcionalidade que depende da mobilidade atord&Eacada espécik, n”é a taxa de

migracdo da interfase%, n’é o volume molar da fasex. ex? sdo as fragbes molares do

componenték na fase e na fase a cada lado da interfaseJ¢ eJ? s&o os fluxos atdmicos do

componentek. Os célculos necessarios para o crescimento desagumnda fase em uma matriz
estdo baseados na equacgéo de balancgo do fluxtenfase de movimentacédo dada pela equacéao.
As leis deFick e um marco de referencia onde ndo existe fluxoocorostrado pelas Equacdes
2.18 e 2.19.

J2= J’=0 (218)
i=1 i=1
Javea = Jv? (219)

i
i=1 i=1

OndeV* e V,” é volume molar das fasese . Exemplos de programas computacionais

comerciais baseados na metodologia Calphad sdermndhCalc® e o Dictra®. O primeiro serve
para calcular diagramas de fase e realizar a g@aliaritica de sistemas sob condi¢cbes
termodindmicas e seu método de calculo € supopetis Equacdes 2.8 a 2.14. O segundo
permite resolver as equacdes cinéticas que descravdifusdo em sistemas multicomponentes
em uma dimensdo, mediante métodos numéricos baseagloequacdes que estruturam a
termodinamica computacional. O Dictra® fundamemrtaas Equacdes 2.15 a 2. BAUNDERS

e MIODOWNIK 1998;LUKAS ET AL.2007).

As ligas de Niquel sdo sistemas multicomponengealtd complexidade bastante dificeis
de modelar. Pela diversidade e numero de elemeanti&los nas ligas de Ni, o método Calphad
torna-se uma importante ferramenta de projeto rigsbede materiais. A disponibilizacdo de
novas e melhores bases de dados, juntamente cafidag@o experimental, tem possibilitado a
obtencdo de melhores aproximac¢des na simulacaoodegsos metallrgicos neste tipo de ligas
(DUPONT ET AL.,1999). As primeiras tentativas de modelagem dasligoncentraram-se
principalmente em subsistemas ternarkKBWFMAN e NESOR1974;ANSARA 1979). Alguns

exemplos da aplicacdo de Calphad em ligas de Mobedisponiveis na literatura, entre eles,

42



destacam-se os trabalhos SAUNDERS(1996), SAUNDERS ET A{2000), GRAFE ET AL.
(2000) eTURCHI ET AL (2006).

A disponibilidade de novas e melhores bases desjgdntamente com a validacéo
experimental, tem possibilitado obter excelentesoamacdes Uteis para o entendimento de
processos de fabricacdo. Os modelos mais recesrtest@m calcular intervalos de solubilidade e
propriedades termodinamicas de ligas de Ni conteondgpostos intermetalicos, tais como gama
linha (') com um alto grau de aproximacd8®AUNDERS1996a).0s compostos intermetalicos
com estequiometria definida sdo modelados com ivelatacilidade através de equacdes
matematicas que descrevem propriedades fundameatais entalpia e entropia dos sistemas.
Nessas equacgfes ao serem combinadas com outrotomoudematicos permitem calcular os
efeitos da energia liviANSARA1979). Os principais modelos utilizados parawak cinéticos
e termodinamicos de ligas de Ni sdo: modelo tiposstutional e modelo de sub-reticulado

multiplo, descritos pelas Equacfes 2.20 e 2.2pertivamente.
DG = DG* + DG+ DG (229

m

DG,= XxDG°+RT xInx+  xx W(x-x)’ (229

[ [ E v

Onde,DG’ é a energia livre da fase em sua forma pD& " é o termo da mistura
mecanica ideal BGnix *° € a energia livre em excesso de mistura dos coempestx € a fracdo
molar do componente DG é a energia livre do componente pird é a temperatura B a
constante universal dos gas®g;é um coeficiente de interacdo dependente do valQuando

v=1, a solucdo € igual ao modelo regular descritcsegfo anterior; Q<1 corresponde ao
modelo sub-regular. Na pratica costuma-se usaralar dev < 2 (SAUNDERS1996a e 1996Db).
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3. OBJETIVOS

3.1. Objetivo geral

O objetivo geral deste trabalho € estudar o mepanifundamental de ocorréncia da
fratura por queda da ductilidade, avaliando os tefeida composicdo quimica, as
caracteristicas metalirgicas e a agdo dos predigitaresentes na microestrutura bruta de
solidificacédo por soldagem de um conjunto de maitebhaseados na composicao quimica da
liga AWS A5.14 ERNICrFe-7 (FM-52), com e sem adgde Ti, Nb, Mo e Hf.

3.2. Obijetivos especificos

a) Estudar, projetar e selecionar, mediante o amsgunto e iterativo do método
Calphad e de técnicas de caracterizacéo, os eftaadicdes de Ti, Nb, Mo e Hf na liga
ERNICrFe-7 com o intuito de selecionar ligas compeeffico comportamento da ductilidade
em temperaturas elevadas. Fabricar as ligas setetas mediante fusdo ao arco voltaico.

b) Analisar através de técnicas de caracterizhgdeadas em microscopia eletrénica
(MEV e MET) e técnicas conexas (XEDS e EBSD) arithisicdo de elementos, a morfologia
dos contornos de grdo e as caracteristicas dofpipados presentes na estrutura bruta de
solidificacéo obtida por soldagem nas ligas sefeas.

c) Avaliar a través da técnica da andlise de Ipeefipicos de difracdo de raios-X, a
energia de falha de empilhamento (EFE) com o mtdi¢ relacionar seu valor com o

comportamento da deformacdo em temperaturas elepada cada liga selecionada.
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d) Determinar o comportamento da ductilidade nerwalo de temperaturas entre 500
°C e 1000°C nas ligas selecionadas através de ensaios tewaonresin situ dentro do
microscopio eletrénico de varredura (MEV), com oparsito de estudar as caracteristicas do

fendmeno de fratura por queda de ductilidade (FQD).

e) Deduzir as possiveis relacbes entre as divergeacteristicas microestruturais
estudadas, a composicdo quimica das diferentesdgjacionadas e os resultados dos ensaios
termomecanicosn situ para inferir hipéteses sobre o mecanismo fundaahamterante no

fendmeno de FQD em ligas Ni-Cr-Fe.
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4. MATERIAIS E METODO EXPERIMENTAL

4.1. Método experimental

O método experimental aplicado neste trabalhoifadido em duas tarefas: (i) Projeto
e obtencdo de materiais e (ii) Caracterizacdo ai@nsle ductilidade a temperatura elevada.
Todas as atividades do método experimental e as ister-relagbes sdo sumarizadas no
diagrama de blocos mostrado na Figura 4.1 Nas cbéseseguintes sao descritas
detalhadamente cada uma destas atividades justificeua utilizacdo e a sua relacdo com os

objetivos do trabalho.
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Figura 4.1.Diagrama e sequenciamento das atividades assodiagdisacdo do método experimental.
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4.2. Projeto e obtencédo de materiais

4.2.1. Pré-selecéo e selecao das ligas

A selecdo de um grupo de ligas de Ni-Cr-Fe endmscpor solugcédo solida com o
intuito de analisar a sua resposta a deformacdo temperatura elevada e eventual
comportamento a FQD envolveu um minucioso estudditelatura, a pratica iterativa de
calculos baseados no método Calphad, a fusdo gks éim forno a arco e a avaliagdo da
microestrutura bruta de soldagem utilizando téanab@ microscopia. Inicialmente, durante a
pré-selecdo escolheram-se os intervalos adequado®lamentos de adicdo, tentando
maximizar a fracdo de precipitados primarios MX @imizar a fracdo de outras fases.
Posteriormente, na etapa de selecdo foi escolhmdogwpo de ligas denominado como

definitivas para avaliar sua deformacédo em tempexaievada.

(i) Uso do método Calphad e sele¢cédo de elementosadicao

A simulacéo de transformacdes de fase necesg@tiasjudar na pré-selecao e selecao
das ligas de Ni utilizadas neste projeto foi desbnda utilizando o método Calphad
mediante o uso dos softwares comerciais Thermo®Caliessico (TCC) versdo S e o Dictra®
versao 25BORGENSTAM ET AL2000). Realizaram-se calculos em condicfes diilaip
e de resfriamento sob condi¢des cinéticas. Esimailsimulando condicbes de resfriamento
préprias do processo de soldagem. Foram utilizadakases de dados termodindmicas Ni-
data® v-7 e Fe-data® v-6, assim como as basesdies dinéticas MobNi® e Mob2®. A taxa
de resfriamento utilizada na simulacdo cinéticad®i100°C.s*, a qual é representativa do
resfriamento do processo de soldagem por fusdoigas tHe Ni RAMIREZ e GARZON
2008). Na Tabela 4.1 se mostra a composicao deri@atle adicdo ERNIiCrFe-7 (FM-52)

determinada experimentalmente, o qual foi utilizadmo material para a fabricacdo das ligas.
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As ligas experimentais foram baseadas na liga ERFé¢-7 (ver Tabela 4.1), na qual
foram adicionados elementos que favorecem tantadarecimento por solucao soélida, como
a precipitacdo de carbonetos primarios MX. Os eldns escolhidos de acordo com os
objetivos deste trabalho foram: titanio, niobio, limdénio e hafnio, cuja selecdo esta

sustentada nos seguintes argumentos:

Tabela 4.1.Composi¢éo quimica do metal de adicdo ERNiICrAeM-%2) utilizado neste projeto (%,).

Ni Cr Fe C N P S Ti Nb Al Mn Si

Bal. 29,13 10,08 0,027 0,015 0,0040,0037 050 0,02 0,71 025 0,17

(1) Nas ligas de Ni a adicdo dos elementos Ti,eNHf favorece a precipitacdo de
carbonitretos estaveis MX (onde, M representa oneho metalico, enquanto que X
representa a quantidade de C e N, em uma propogg@estequiomeétrica). O Ti possui uma
alta afinidade pelos elementos C e N que o tornanfioute formador de carbonitretos do tipo
MX durante a solidificacdo de ligas de ND@QNACHIE, 2002). O Nb tem um comprovado
efeito positivo no aumento da resisténcia a FQD ligess ERNICr-3 (FM-82) e ligas
experimentais baseadas no ERNICrFeRANIREZ e LIPPOLD 2005; RAMIREZ e
GARZON 2008;NISSLEY e LIPPOLDP2009). Acredita-se que o efeito do Nb sobre a FQD
esta relacionado com a precipitacdo de carborstrst® ricos em Nb. Por outro lado, as
adicOes de Hf em ligas de Ni tém um comprovaddceefie melhoramento da ductilidade em
temperatura elevad®(UHL e SULLIVAN 1971;ZIMINA ET AL, 1986), mesmo assim, o Hf
tem um relevante efeito no formato dos carbonetd KIOTVAL ET AL, 1972).

(2) A adicao de Mo confere resisténcia a fluémciacremento da resisténcia a tracéo
através do aumento da distor¢cao da rede cristalmadificacdo do modulo de cisalhamento,
0 que por sua vez, dificulta & movimentacdo deodiEmncias JENA e CHATUVERDI1984;
BLOOM ET AL, 1985). Experimentalmente foi observado o incrameia resisténcia a FQD
em ligas Ni-Cr-Fe, similares as estudadas nesjetpracom adi¢cdes simultaneas de Nb e Mo
(CHABENAT ET AL 2004;NISSLEY e LIPPOL[2007 e 200KISER ET AL.2008).

Em relacdo aos intervalos de adi¢cdo dos elemsetesionados, as quantidades de Nb

e Ti utilizadas neste trabalho foram iguais aszatilas em pesquisas previas feitas no mesmo
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tipo de ligas Ni-Cr-FeNISSLEY e LIPPOLX2007 e 200KISER ET AL.2008;RAMIREZ e
GARZON 2008). O intervalo selecionado para o Mo baseines efeitos observados em ligas
similares em relagcdo com o seu efeito benéficqpngriedades mecéanicas a alta temperatura
(KRAFT e EXNER1998). Nao obstante, calculos que levam em cansalubilidade e a
precipitacdo de fases indesejaveis na estruturbgdaoram realizados para aperfeicoar o
intervalo de adigdo de Mo. Inicialmente, para debear o intervalo de adicdo de Hafnio, foi
levada em conta a solubilidade maxima do Hafnidlfguel (<1%es9. O intervalo final deste

foi aperfeicoando através de célculos de simulde@modinamica e cinética desenvolvida
juntamente neste trabalho. Na Tabela 4.2 sédo apeekes os intervalos de composicao pré-

selecionados para obtencéo das ligas experimentais.

Tabela 4.2.Intervalos de adicdo dos elementos para pré-sei@cas ligas experimentais a serem modeladas.

Intervalo de adi¢éo do elemento X (%9

NUmero de Tipos de adicéo X
elementos de adicd  (FM-52 + X) Ti Nb Mo Hf

Ti 0,5-1,0* Sem adicdo  Sem adicdo Sem adicéo
Um elemento de Nb Sem adi¢éo 0,5-3,0 Sem adig¢éo Sem adi¢éo
adicao Mo Sem adic&o Sem adi¢&o 2,0-5,0 Sem adic&o

Hf Sem adicdo Sem adicdo  Sem adicdo 0,2-1,0
Ti+ Nb 05-1,0 0,5-3,0 Sem adicdo Sem adicdo

Dois (;Igirgaecl)’\tos de Nb + Hf Sem adicéo 1,0-3,0 Sem adicéo 0,2-1,0
Nb + Mo Sem adicdo 0,5-3,0 1,0-5,0 Sem adicéo

Trés elementos de  \p, 4 \1o + Hi Sem adico 05-30  1.0-50 0,20-1

adicao
* A liga ERNiCrFe-7 possui na sua composicio oagh5%.s.de Ti (ver Tabela 4.1)

A pré-selecéo e a selecao de ligas por meio deagfb iterativa do método Calphad e
de experimentac&o envolveu as seguintes etapas:

(1) Inicialmente, as ligas foram obtidas realizandalculos sob condi¢cGes
termodinamicas as isopletas (diagramas pseudob®)éei os diagramas de fracdo de fases
contra temperatura das ligas pré-selecionadasjas sfo mostradas na Tabela 4.2.

(2) A partir dos resultados anteriores foram miédonadas ligas experimentais
especificas (i.e. ligas com quantidades especifilasadicdo dos elementos escolhidos),
levando em conta os seguintes critérios: (i) A mamcao de precipitados do tipo MX; (ii) a

reducdo (total ou parcial) na formacdo de fasesrslrias que poderiam afetar o material,
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especialmente aquelas do tipo TCP, e (iii) A reduté@ temperatura de inicio de precipitacéo
e fragcdo massica final de carbonetos do tipeQy!

(3) As ligas selecionadas na etapa anterior fgreoduzidas por fusdo em forno a arco
com atmosfera inerte de Argonio. Produziram-sed®t10 mm) e lingotes del0 mm X
100 mm) com 20 g e 100 g, respectivamente. As figasn encapsuladas sob vacuo em tubos
de quartzo e tratadas termicamente a 1ZD@urante 16 h para homogeneizacdo quimica e
solubilizacdo da maior quantidade possivel de pitacios de segunda fase. A composicao
guimica de cada liga produzida foi medida mediflnt@escéncia de raios-x (FRX).

(4) Amostras das ligas fundidas e homogeneizaatasnf cortadas em cilindros. Uma
das superficies foi lixada e, posteriormente, die@pum ponto de soldagem, utilizando as
condicbes mostradas na Tabela 4.3, a fim de olnter estrutura bruta de solidificagdo com
distribuicdo radial de CGs de solidificagdo. As atress com estrutura bruta de soldagem
foram embutidas em baquelita e preparadas paravelgé® metalografica. Foi realizada

observacao através de técnicas de microscopiaegtztronica.

Tabela 4.3.Pardmetros de aplicagéo de processo para obtdagsirutura bruta de solidificagéo por soldagem

Gas de protecdd  Comprimento de arco
vazdo (L.min") (mm)
GTAW 2,0-4,0 40 Argbnio/ 6,4 0,8-1,0

Processo Tempo de arco (s) Corrente (A)

(5) Finalmente, dentre as ligas observadas na etaferior se selecionaram as ligas
consideradas definitivas. Os critérios de selegdizados foram: (i) Observacdo de maior
namero de contornos de grdo ondulados; (i) A mguantidade de precipitados MX nas
posicdes intragranulares e intergranulares obsesvadmbas as caracteristicas estao
fortemente relacionadas com a resisténcia a FQRDo abscutido na se¢ao 2 deste trabalho.

Uma vez selecionadas as ligas experimentais tlefisj calcularam-se seus
respectivos diagramas pseudobinarios no intervaléethperatura entre 40C e 1800°C,
com o objetivo de mostrar os campos de estabilidadaliversas fases. Assim mesmo, foram
obtidos os diagramas de fragcdo massica de fasd&isademperatura no equilibrio. As fases
envolvidas nesses calculos foram: LiquigoMX, d, ¢, sigma, eta, delta, B4Cs e Laves.

Para cada caso foi utilizada a composicdo quimac@abela 4.1 e os intervalos de adicdo da
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Tabela 4.2. Calculos cinéticos foram realizados ganular as transformacdes de fase durante
a solidificacéo e o resfriamento no estado durarseldagem.

(i) Modelos para realizar célculos cinéticos

Com o objetivo de simplificar os complexos calsulginéticos dos sistemas
multicomponentes, modelos geométricos unidimengorfi@aram programados usando o
software Dictra®. A simulacao cinética das transiacdes de fase durante a solidificacéo e o
resfriamento decorrentes do processo de soldagemividida em trés etapas, assim: (i)
solidificagéo (reacao eutética® g+ MX), (ii) Precipitacdo da fase MCs e (iii) precipitacao
de outras segundas fases. Para cada etapa faddefima cela de calculo com tamankald
acordo com as fases e condi¢des envolvidas emutadaNa Figura 4.2 é mostrado o modelo
geral cinético.

Na etapa inicial de pré-selecéo das ligas o tamdatcela (¢) para cada simulagéo foi
estimado por tentativa e erro (até a convergénaiaalculo), dentro de um intervalo entre
0,57m e 100m, dependendo do caso. Uma vez que as diversasfogam fabricadas e o
conjunto de ligas definitivas foi selecionado derdo com as observacdes experimentais, 0
tamanho da cela foi ajustado usando o tamanhadceaistema medido por MO. O tamanho
da cela para transformacgéo eutética durante aifszdigho foi escolhido como a metade da
distancia entre bracos de colunas primarios. Orihmda cela (g final foi estabelecido entre
1,0mm e 80nm durante a simula¢do. O tamanho da cela de siGwla@ra transformacoes de
fase no estado soélido foram iguais ao tamanho gidaele segregacao interdendritica, cujo
valor foi determinado a partir dos calculos préwasre 0,5Mm e 5,0mm.

O modelo da Figura 4.2(d) representa a etapa tldifisacdo governada pela
transformacao eutética do liquido nas fases ga@na @ carboneto priméario (MX) (® g+
MX). A temperatura de inicio da simulagéo paraachga foi escolhida de acordo com os
resultados dos calculos no equilibrio. O tempo deulacdo foi ajustado de forma que
coincida com o intervalo de solidificagdo. Pelongie nimero de elementos envolvidos nos
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calculos foi considerado um maximo de até dez @6)elementos e fases escolhidos em cada
caso serdo detalhados nos resultados. Por outwp dadparametros referentes ao nimero de
iteracbes e dos limites numeéricos foram ajustagesmitindo a convergéncia do célculo
dentro de um erro maximo de 15%. Como resultadstadtapa de simulacdo foram obtidos a
fracdo de matriz sélida e de Carbonitreto formadssim como a distribuicdo final de

elementos na cela, o qual é equivalente a parti¢ao.

- (d)
VMX[)QAX )d JMX J <//— L [)€ )42] = - JL
k=1,2,..n-1 g"gﬁw k=1,2,..n-1

o7 O[T+ 960 g
9
=

Figura 4.2. Modelo de transformagfes de fase cinéticas e asrelagdes com a estrutura bruta de solidificacdo
(a) Localizagéo dentro do ponto de soldagem, (tglipacéo na regido colunar ou dendritica, (c)lipagédo da
cela dentro de um brago dendritico primario. (dpriesentacéo esqueméatica do modelo de solidificagfica.

(e) Crescimento de carbonitretad@s. (f) precipitacdo de segundas fases no estadiosdlédo ha diferenca entre

a composicao dg dentro das esferas. Para todos os modelos, Lidéigg gama (matriz), MX: carbonitreto

primario, MysCe: carboneto secundarig; gama-linhag’: gama-duas-linhas: sigma e ¢ tamanho da cela.
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Calculos cinéticos com o método Calphad em litgks complexas, como as
consideradas aqui, estdo na fronteira do conhetimenda aplicacdo deste tipo de
metodologia. Portanto, para desenvolver esta ethlpasimulacdo foi preciso realizar a
modificacdo da base de dados termodinamica Ni-dat&®com a ajuda do seu criador,
NIGEL SAUNDERSThermotech®), para permitir a diferenciacdo easa&gfo durante os
calculos das fases CFC da matigy € o carbonitreto (MX). Esta modificacdo foi inicla
COmo uma opc¢ao permanente na nova base de dadiada®-v-8.

Em uma segunda etapa da modelagem, foram simuleasransformagdes de fase
em estado solido: (1) Precipitacdo do carbonetgCMM (2) Precipitacdo da fase Laves e (3)
Precipitacédo de segundas fases, principalmente-gahza(@), gama duas linhagj() e sigma
(s). A composicdo quimica da matriz na regido intedditica foi obtida na primeira etapa do
calculo. A precipitacdo de carbonetos:0 e das segundas fases foi calculada na regido
interdendritica (coincidindo com as observacfeseexyentais como a regido com maior
probabilidade de precipitacdo), enquanto que aiptacdo destas mesmas fases em regides
intradendriticas foi ignorada. A composicao quindeamatriz ) foi selecionada igual ao
caso anterior. A partir da simulacdo de cada lgam obtidos os seguintes resultados: a

fracdo massica, composi¢ao quimica e o tamanhadiefase formada.

4.2.2. Fabricacéo de corpos de prova

As ligas selecionadas foram fundidas em forno a@ aoltaico com atmosfera de
Argbnio (DEMA-UNICAMP e LNLS), utilizando a liga lse ERNiCrFe-7 (Tabela 4.1) em
formato de arame cortado em segmentosldem aos quais foram adicionados elementos de
alta pureza em forma de cavaco, lamina ou pelletkys eles pesados em balanca analitica
(precisédo det 0,0001 g). Na operacdo de fusdo a arco utilizoagieacdo mecanica e
eletromagnética, assim como sucessiva re-fusédoaderial para homogeneiza-lo.

Os lingotes obtidos foram encapsulados em tubogjudetzo com atmosfera de

Argdnio a uma pressdo levemente menor que a atriuasfés ligas obtidas foram tratadas
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termicamente (homogeneizagcédo) durante 16 h a°f2@én forno elétrico de resisténcia de
SiC (Globart — HARPER) de 15 kW e resfriadas adeatro da cdpsula de quartzo (Instituto
de Fisica IFGW-UNICAMP) (ver Figura 4.3(a)). Conmeegatamento térmico foi garantida a
solubilizacdo completa de fases indesejaveis comyCdMlaves,d, g’ e sigma, obtendo-se
uma estrutura de gréos equiaxiaisgd®mm contornos de grao decorados com precipitados d
tipo MX e uma distribuicdo homogénea sem macrogagéo final na espessura do lingote.
Do processo de fusdo e homogeneizagdo obtiverdmgsdes de dimensdes 80 mmA20
mm com um peso entre 80 g e 100 g (Figura 4.3(a)).

Duas amostras em formato de discos4eR® mm e entre 10 a 20 mm de espessura
foram cortadas de cada lingote. Em cada disco, cagadas duas faces foi preparada (lixa
100) garantindo o paralelismo entre elas. Em ung fdees paralelas de cada disco foi
aplicado um ponto de soldagem com aproximadam&btenm de didmetro com parametros
apresentados na Tabela 4.2. Posteriormente, cada sibldado foi montado em baquelita e
preparado para analise metalografica (ver Figudéb¥). Em cada tipo de liga foi realizada a
determinacdo de elementos por fluorescéncia des-KidFRX) (DEMA - Unicamp),
espectrometria de plasma, gravimetria (Ni), confmustireta (C) e Fusdo sob gas inerte (N)
(IPT - S&o Paulo). Para cada liga foi determinad@lor da microdureza tanto na estrutura
bruta de fusdo obtida por soldagem quanto na estrtiomogeneizada. A partir de amostras
soldadas foram obtidas laminas finas contendo ratest bruta de fusdo das quais foram
extraidas amostras de microscopia eletronica dertrissdo (MET) através de lixamento e
polimento mecéanico seguidos de polimento inico.

O material restante dos lingotes de cada ligdafminado a frio utilizando redugdes
sucessivas entre 20% e 40% da espessura inicitlf{DEUnicamp) SIZEK 2006), as quais
foram alternadas com tratamento térmico de recatim@maciamento) a 120C durante 14
h em um forno elétrico sob vacuo (POLI-USP). A sspea final de laminacéo foi entre 1,0 a
1,2 mm (IPT-SP). A partir da chapa fina livre dedas e de outros defeitos metalirgicos
foram cortados mediante eletroerosao, corpos deaara 0s ensaios termomecanicositu
(como observado na Figura 4.3(c)), com as dimens@gsometria mostradas na Figura 4.4.
Os retalhos de laminacédo foram aproveitados patarcohapas de 10 mm 10 mm para

caracterizagao (LME-LNLS) e difracdo de raios-X (DEMUnicamp).
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Ni + 29%peso Cr + 10%peso FE

Figura 4.3. Etapas de fabricacdo das ligas e dos corpos de.pf@vLingote fundido e tratado. As marcas pretas
indicam os locais a partir dos quais foram extimidenostras de composicdo quimica e caracterizgb#io.
Amostra embutida e preparada com estrutura brusoliidificacdo por soldagem (PS: Ponto de soldagéah)

Materiais laminados com as marcas dos perfis dgmsale provén situ antes do corte por eletroeroséo.

Figura 4.4.Corpos de prova para ensaiositu mostrando as suas dimensdes e a geomeifidir RES2008)

Sobre uma das superficies no centro de cada amumta ensaios situ foi aplicado
um ponto de soldagem autégeno com o processo GTAll¥ando os parametros mostrados
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na Tabela 4.4 com o objetivo de obter uma estrubutda de solidificagdo com uma
distribuicdo radial de graos. Observa-se na Tahelaque foram utilizados parametros de
soldagem diferentes de acordo com a composicaocicuiha liga em questdo com o objetivo
de produzir estruturas livres de trincas de satidgao.

Os corpos de prova soldados foram preparados ogetficamente com ajuda de
dispositivos especiais de fixagdo. Utilizaram-gadina seguinte sequéncia de granulometria:
100, 220, 400, 600, 1200, 2000. Logo depois as masobxadas foram polidas com pasta de
diamante de 6im e 1mm seguindo um procedimento padrdo. Posteriormastgmostras
foram desmontadas dos dispositivos, lavadas cusdawlente e atacadas de acordo com as

condicOes descritas na Tabela 4.5.

Tabela 4.4.Pardmetros de aplicagdo dos pontos de soldagenopaorpos de prova dos ensaiositu

Vazao e tipo de gas de UEWZD el
Processo Corrente (A) Tipo de material o e g soldagem
protecao (s)

Materiais com alto teor de a .
15-20 . Argobnio, 6,51 min. 4,0
GTAW elementos de liga

autogeno

Materiais com baixo teor a ., 4
30-35 de elementos de liga Argbnio, 5,0 " min. 2,0

Tabela 4.5.CondicBes e pardmetros de ataque utilizados paedar a estrutura bruta de solidificagdo obtida po

soldagem nas amostras para 0s ensaisitu.

Caracteristicas
reveladas

Tipo de Tipo de

P ataque Reagente quimico  CondigGes de aplicagéo

CwSO, +
, . Imersdo do material ~
Ni - puro  Quimico HCI + durante 20 s Contorno de gréo

Agua destilada

HoNO5 (60%4,)** Contorno de gréo,
precipitados e
segregacao

interdendritica

Ataque eletrolitico entre
60se 150 s,tensdo 1,5a
H.CrO; (40%y0.)** 2,0 V e catodo na amostra

Ligas de Eletrolitico
Ni-Cr-Fe *

* O uso de acido nitrico permitiu melhor visualidage precipitados; no caso do acido cromico estaipu
uma melhor visualizacao dos contornos de grao.ni*&gua destilada.
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4.3. Caracterizagdo de materiais

As técnicas de caracterizacdo e 0s equipamentmdogam utilizadas nas etapas de
pré-selecdo, selecdo e caracterizacao definitivéodas as ligas e materiais usados neste
trabalho, assim como o seu propésito e localizdedequipamentos sdo descritas a seguir:

(@) Determinacdo da composicdo quimica: Fluoresgéme raios-X (FRX).
Espectrometro de fluorescéncia de raios-X da MRIGAKU®, modelo RIX-3100, com alvo
de Rédio com poténcia maxima de 4,0 kW, com detestale cintilacdo (SC) para os
elementos pesados com numero atdbmico maior que @dtector contador proporcional (PC)
para os elementos com numero atdmico até 21 (DENMAieamp). Outras técnicas utilizadas
foram espectrometria Optica e de plasma, gravimépara Niquel), combustdo direta (para
Carbono) e Fuséao sob gas inerte (para Nitrogélrd){ Sao Paulo).

(b) Ensaios mecanicos: Avaliagdo da microdurezizarido um microdurémetro
SHIMADZU® HMV-2 Series, utilizando uma carga de §0e um tempo de aplicacdo de
carga de 15 s (LNLS). Ensaios de tragcdo em madeikC DI-2000 na escala de 10 kN de
forca maxima, os quais foram desenvolvidos a teatpex ambiente e uma velocidade de
deslocamento de mordacas de 5,0 firtL&ILS).

(c) Caracterizacdo de fases: Difracdo de raioi em difratbmetroPanalytical
X'Pert-PROmodelo MPD com um detect®iXcele alvo de Cd (Ka) (DEMA — Unicamp).

Os seguintes parametros foram utilizados: 30 mAkM45 passo 0,0Zmin., 60 gponto e
geometriag-2g. A varredura foi feita no intervalo entre°3® 100. A difracdo de raios-X foi
realizada utilizando as chapas de dimensdes 10 nih mmcom preparacédo de lixa com
granulometria 1200. Corpos de prova com e semtesdrde soldagem foram testados. Para
obter as chapas com estrutura de soldagem fozaealium Unico cordao de soldagem (10
mm de largura) autégeno usando o processo GTAWmeaahapa fina de 20 mm50 mm’

1,0 mm, utilizando os parametros de soldagem apedes na Tabela 4.2 e uma velocidade
de soldagem de0,5 mm.&, logo as chapas foram cortadas aproximadamensemeamas

dimensdes dos CP sem soldagem deixando o cordsmdigem no centro da amostra.
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(d) Caracterizacdo bésica de fases e macroestruMiicroscopio Optico de luz
refletida (MO) Olympus PME3B acoplado com um sisiee aquisicao e analise de imagens
PAX-It® (LNLS).

(e) Caracterizacdo basica de fases e observacamiateestrutura: microscopia
eletrbnica de varredura (MEV), utilizando um miad@gio JEOL SEM 5900-LV acoplado
com Espectroscopia de raios-x dispersiva em enékdt®S) e Difracdo de elétrons retro-
espalhados (EBSD), permitiu a aquisicdo de mapasridatacao cristalografica (ver secao
4.6). O microscopio foi operado em tensdes entree 3B kV. A analise de microregides
utilizando XEDS foi usada para avaliar a composigéonica de fases e a particdo quimica
resultante da solidificacdo e as transformacodaskeno estado sélido. Foi utilizado também
um microscopio MEV-FEG SEIZZ SUPRA 55V com canh@oetétrons Schottky operado
entre 5 e 10 kV para obter imagens detalhadasveesdis aspectos microestruturais (LNLS).

(f) Caracterizagdo avancada de fases e microestruMicroscopia eletronica de
transmissdo convencional (MET) e por varredura (MEUtilizando um microscopio JEM
2100 ARP com filamento termo-iénico de LaB®perado com uma tensédo de aceleracéo de
200 kV. As observacdes em MET foram complementades Espectroscopia de raios-x
dispersiva em energia (XEDS), difracdo de elétamsrea selecionada (SAD), assim como
imagens de campo claro e escuro (LNLS).

4.4. Ensaiosn situ em temperatura elevada

A finalidade dos ensaids situ € acompanhar em tempo real 0 mecanismo de fratura
intergranular por queda de ductilidade (FQD) ngadiestudadas de modo a obter informacdes
gue permitam esclarecer o mecanismo fundamentgbapel dos precipitados na FQD. Este
ensaio, além de quantificar o grau de suscept#nibda FQD das diferentes ligas, também
permite inferir correlacdes entre os aspectos restraturais bem como a sua composicao
quimica para cada material testado e a sua evoligé@mte a ocorréncia do fenbmes

ensaios termomecanicossitu foram realizados na plataforma de ensaios mostradagura
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4.5, e de acordo com a metodologia experimenta&miedvida e amplamente documentada na
dissertacdo de mestrado HOTORRE$2008, 2010).

Todos os corpos de prova foram testados com uraada deslocamento inicial das
garras de fixacaas(roke constante e igual a 0,05 mi.£ada ensaio foi desenvolvido a uma
temperatura fixa, previamente escolhida a qual dontrolada mediante dispositivo de
aguecimento especialmente desenvolvido para tal(fMf®NTORQ 2009). Realizaram-se
entre cinco e seis ensaios em cada tipo de ligegndb-se dados do comportamento a
deformacéo plastica na estrutura bruta de soldagemtervalo de temperaturas entre: 500° C
a 1000° C. Foram realizadas entre duas e tréxasplie cada ensaio para cada liga. A regiao
critica de ensaio localizou-se dentro da estrutadal de soldagem de cada corpo de prova na

regido perpendicular ao eixo de tragdo como mastnad-igura 4.5Torres 2008).

Transductor de Garras de
deslocamento fixacdo Redutor de
(b) velocidade
Termopar

[ S

Regibes
criticas

Vv

Figura 4.5. (a) Esquema do corpo de prova mostrando as regi@@sas de observagdo dentro do ponto de

Cela de carga [ Forno /

: Barreira
20 mm Barreira térmica Motor
— térmica

soldagem. (b) Detalhe dos principais componenteplat@forma de ensaids situ utilizada neste trabalho.
(MONTORQ 2009).

Durante os ensaias situ 0 microscopio eletrénico de varredura foi operadm uma

tensdo de 25 kV, arranjo Optico de alto contraspet(size60) e com formacédo de imagens
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utilizando o detector de elétrons secundéarios (®Bjlo que o estagio de tracdo permite a
aplicacdo de uma carga maxima de 4000 N, a sea@svtrsal dos corpos de prova foi
limitada de acordo com o esforco maximo de ruptier@ada material testado. Os parametros
de ensaio de tracdo a alta temperatura foram ragist no software M-test®, através do qual
se realizou o controle do estagio de tracdo, mudtram tempo real uma curva de carga
contra deslocamento das mordacas. Foram progrardagsisas paradas durante as diferentes
etapas da deformacdo mantendo a carga constaat®lpi@r imagens com a melhor relacéo
sinalruido (RSR). A magnificagdo do microscopio mantsgesonstante a 700 X nos ensaios.
O software Camtasia® foi utilizado para registean formato de video digital em
tempo real, os dados tanto do teste de tracdotadas imagens obtidas no MEV referente as
mudancas microestruturais que ocorreram a temparate ensaio na regido escolhida da
amostra. A regido observada localizou-se ‘ad@leixo de tracdo, a qual € considerada como
a regido critica altamente susceptivel a FQD, comostrado na Figura 4.5ABRALOVe
ABDURAKHMANOQOV,1974; TORRES 2008). Os videos foram armazenados com uma
velocidade de 30 frames / minuto e as imagens comwelocidade de 2 frames/minuto.
Andlises e medidas do escorregamento de contangrab (GBS) foram realizadas
seguindo o procedimento do paralelogramo e da lodsenvolvidos no LNLFTORRES
(2008); TORRES e RAMIRER010)). O método do paralelogramo, mostrado garki4.6,
consiste na escolha e localizacdo de quatro paidoseferencia (defeitos, precipitados ou
sujeiras) localizados entre dois graos adjacer@agada regido critica, 0s quais permanecem
sempre identificaveis ao longo do ensaio tantamagens quanto no registro de video. Como
esquematizado na Figura 4.6, os pontos 1, 2, 8 estpontos 1',2’, 3' e 4’ correspondem as

posicdes de caracteristicas microestruturais oiei final do ensaio, respectivamente.

Nas imagens obtidas ao inicio e final do ensaiarh tracejadas linhas (usando um
software simples i.epaint®) juntando os pontos selecionados formando umlglaggamo.
De acordo com a teoria da plasticidade, as relagbdie as posicdes dos vértices do
paralelogramo e a deformacdo geral da regido chdarpodem ser descritas atraves das
Equacbes 4.1 a 4.5. Dois tipos de escorregamentmiatorno de grao foram diferenciados

nesta medida, o escorregamento por deformacao (Bgale o escorregamento puropfE
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Neste Ultimo caso, os grdos sao considerados campw< rigidos. O escorregamento do
contorno de gréo devido a deformacéo locg) (frante o ensaio de tracdo a alta temperatura

pode ser calculado utilizando a Equacéo 4.1:

1
E, = Z(e”' - ely.)(L3 +L,) (4.2)

Na Equacédo 4.1,3, e 1y representam a deformacdo projetada sohre L; na

direcdo y’, respectivamente. A definicdo mateméatiea duas deformacdes anteriormente

mencionadas é mostrada nas Equacdes 4.2 e 4.8ctiegamente.

Figura 4.6. Representacdo esquematica do método do paralelogpara medicdo do escorregamento do
contorno de grédo envolvido na deformacado plastiedtaatemperatura. O sistema cartesiano de refiererg
coincide com a direcéo do esforco externo aplicadotanto que o sistema rotado x’-y’ coincide conoontorno
de gréo observado. As setas maiores indicam odeetd aplicagdo do esforgo de tragdo. As setas amlicam
o sentido dos esforgos cortantes responsaveisgselmregamento do contorno de grao. As linhas peetas

azuis representam o material antes e depois dentleféo, respectivamentd @RRES2008)

e, - — 1y "1y (4.2)
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_ y =3y
e,, = — 3 (4.3)
3y’
Por outro lado, o escorregamento purg),(& qual € devido a translagéo relativa entre
0S gréaos, € calculado mediante a diferenca entlestcias dos centros dos gréos na direcao

y' antes e depois da deformacédo, como mostradoguplacéo 4.4:

. L',
e NV (4.4)

As medidas do valor da deformacéo antes do iai@bertura de trincas calculadas
com o método do paralelogramo nas regides de rsasmeptibilidade na estrutura bruta de
soldagem foram utilizadas para construir um grafleodeformacédo, no sentido do eixo de
tracdo, em fungéo da temperatura de ensaio. Par kado, os resultados do calculo de ECG
foram utilizados para comparar os modos de defdimpgeponderante nos materiais testados.
Finalmente, a informacéo extraida a partir dosiegasa situ, juntamente com a informacao
obtida na caracteriza¢cdo, assim como, a informda@anudancas microestruturais observadas
durante o ensaio foram utilizadas para elucidareoamismo operante na fratura por queda de

ductilidade nos materiais e ligas estudadas.
4.5. Determinacao experimental da energia de fallde empilhamento (EFE)

Com o intuito de determinar aspectos fundamentatacionados com o
comportamento das ligas de Ni-Cr-Fe avaliadas negp@lho durante a deformacao plastica
em temperatura elevada, foi determinada experiimeatde a sua energia de falha de
empilhamento (EFE), usando o método de analiseedes e picos de difracdo de raios-X
(REED e SCHRAMM1974). O método baseia-se na medida do alargantenfoerfil de
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difracdo de raios-X e o deslocamento das posi¢éeBrdgg as quais sao produzidas pela
reducdo dos dominios coerentes de difracdo, arcistentre esses dominios deformados e os
defeitos de empilhamento introduzidos pela defoE0d8ORGES ET Al.1988).

De acordo com o método de determinacdo experitndat&FE, além do grupo de
materiais nos quais sera avaliado experimentalméntecessario escolher um conjunto de
metais puros cujas propriedades sejam extensivenwarthecidas para determinar alguns
parametros de medidas, os quais serdo explicadosatdes seguintes. Neste trabalho, os
metais puros escolhidos sao: Ag, Al, Au, Cu e Na WNabela 4.6 sdo apresentados 0s
parametros e as condi¢bes do recozimento dos niess e ligas de Ni em pd, o qual foi
desenvolvido em um forno elétrico com baixo flux® Argbénio. As medidas de difracdo de
raios-x foram realizadas na linha DRX-1 do LNLSlizdindo os seguintes parametros de
medicdo: Energia E: 8,7 keV e comprimento de dndg3938 A. Cada perfil de difraco foi
medido com uma duracdo minima de 10 s por pontaptaedo entre 10 e 15 pontos por

perfil. No minimo trés perfis foram medidos pardaamostra.

Tabela 4.6.Condi¢Ses de recozimento dos materiais em poéaditiz para determinacao experimental da EFE.

Material Temperatura (°C) Tempo (h)
Ag 660 0,5
Au 660 0,5
Al 450 0,5
Cu 800 0,5
Ni 1000 0,5
Ligas de Ni 1000 1,0

A experimentacdo iniciou-se com a determinacdavafr de experimentacdo de
difracdo na condicaq-2q dos perfis correspondentes aos picos (111), (2q@R2) de todas
as ligas e materiais preparados em formato denpd dom tamanho de particula< 50 mm,
as quais tinham sido previamente encapsuladas gitarea de vidro tanto no estado recozido
(material de referencia), quanto em estado defoomAd amostras em po de cada material
foram obtidas limando a superficie de pellets (@socdos metais puros) e lingotes (no caso
das ligas de Ni), a qual foi previamente limpadaapeavitar oxidos, poeira e gordura. A

operacao de obtencéo de cada p6 foi desenvolvidadnsamente para ndo aquecer a regiao
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de extracdo e, assim, evitar efeitos indesejavaiante a medida. As ferramentas para
obtencao do p6 foram exclusivas para cada tipoaterial a fim de ndo misturar os materiais.
A definicdo matematica da relacdo entre o valoEB& e as medidas experimentais

determinadas através da experimentacdo de difidedaios-X é mostrada na Equacao 4.5,
onde €%s04> é o valor médio da microdeformacdo quadraticagirda sobre uma coluna

atdbmica com comprimento de 50 A;é a probabilidade de falha empilhamert®j; é o
modulo de cisalhamento do material ao longo dog(adl);a, € o parametro de redeAeé o
parametro de correc¢éao de Zener, o qual pode semadetdo pela Equacéo 4.6 ordesao os
coeficientes elasticos de rigide2EED e SCHRAMML974;LEDBETTER,1985).

K(lli)WOG(lli)aO < eszoA >111 A 037

py3 a

Na Equagéo 4.5, os termKg 1) € Wy S0 constantes relacionadas com a configuracéo

EFE = (45)

dos defeitos de empilhamento, a densidade de dé&wcoias, a anisotropia elastica e os tipos

de discordancias sobre os planos (111).
2C
A=_ s (46)
(Cil_ Ciz)

O termoa pode ser calculado através da Equacéo 4.7, naDgfiaé Rec.indicam o
estado do material como deformado e recozido, ctispemente WARREN e WAREKQIS

1955), enquanto queé o angulo de Bragg.

453 1
qu: (257200' qull)Def - (2[7200' qul:l)Rec =- 73 tamzoo' Etarqlll (4-7)

O método experimental utilizado para determin&fF& foi dividido em duas partes;
na primeira parte, determinou-se experimentalmentalor do termo constan#(111\Wo, NO

conjunto de metais puros através do ajuste linetneeo valor da EFE (os quais foram

extraidos da literatura) e os valores dssa>, G111, @ € a (0s quais foram determinados

experimentalmente). Na segunda parte foram detadosios valores da EFE das ligas de Ni
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experimentais usando o termo constaffewo, anteriormente determinado, e as medidas

experimentais de difracdo de cada liga.

(@)

Medido Perfis
<
2
()
8 |
8 nstrumenta
‘0
c
9
£

Estrutural

Angulo de Difracéo (2 )

Figura 4.7. Componentes do método de andlise de perfis de piedlifracdo de raios-)REED e SCHRAMM,
1974). (a) Diferenciacdo do efeito instrumental gas de difracdo ajustados com fungdes pseudyt;voi
representa a largura na media altura (FWHM) doilperédido p,), instrumental Iif; e estrutural ifs). (b)
Dependéncia do valor médio da microdeformagdo @tiadr integrada sobre uma coluna atdmica com o

comprimento de integracdo (profundidade no ma)erial

Utilizaram-se os softwares FOURYAKEARY e COELHQP1992) e BREADTH-4
(BALZAR 1992), para filtrar os efeitos instrumentais deslidas, determinar os coeficientes
de Fourier seguindo 0 método MARREN-AVERBACKL950) e estimar o valor degsos>,
como mostrado na Figura 4.7. O ajuste dos perfaifdacéo foi realizado utilizando a fungéo

pseudo-voigt e o software comercial Origin®.

4.6. Cristalografia por difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD)

A caracterizagdo cristalografica da estruturaéme solidificacdo das ligas de Ni
utilizadas neste trabalho foi desenvolvida usand@caica de difracdo de elétrons retro-
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espalhados (EBSD Electron Backscattering Diffractiona qual é amplamente discutida na
literatura SCHWARTZ; KUMAR; ADAM2000). A técnica se baseia na formacgéo de linhas
de Kikuchi pela difracdo de elétrons retroespalhados em platonicos favorecidos pela lei
de Bragg formando dois cones de difracdo. Cada banda odephnhas representa um plano
cristalografico particular.

A técnica de EBSD foi empregada neste trabalha gais propésitos, o primeiro foi
caracterizar a natureza dos contornos de graotdduga bruta de solidificacdo em cada tipo
de liga testada e o segundo foi estabelecer as npaslacristalograficas associadas a
deformacéo em alta temperatura na estrutura britsottlagem. A preparacdo do primeiro
grupo de amostras embutidas em baquelita incluia preparagdo padréo para observagao
metalografica, polimento com diamanten@ e 1rmm) e polimento final com silica coloidal
(0,05 mm) com duracdo de algumas horas, lavagem e seaadoalcool isopropilico. No
segundo grupo a preparacgao foi similar, mas as taeasodeformadas ndo foram embutidas em
baquelita, sendo necessario prepara-las em dismosispecial de fixacdo e sé foi lixado
usando granulometria 2000 previa aplicacdo do golimfinal.

Os parametros de aplicacdo da técnica foram:ademe aceleragcdo de 25 kV,
inclinacdo de 79 passo entre 0,26Bm e 5nm e uma distancia de trabalho de 27 mm. O
equipamento utilizado foi um detector de EBSD daLBKe o software de adquisicdo e
andlise de dados Channel-5®. O EBSD esté acopladoiaoscopio eletrdnico de varredura
JEOL JSM 5900-LV disponivel no LNLS. Como resultadia aplicacdo desta técnica foram
obtidos por mapeamento de figuras de polo invdfe)( classificacdo dos contornos de grao
identificados através da distribuicdo de sitioncidientes de reticulado CSE)( mapas de
orientacdo cristalografica (textura) e analise dtorf de Schmid. Todas as andlises foram
realizadas utilizando o software associado ao aguemto.

4.7. Mapeamento de deformacgdes por analise de image

Com o objetivo de estudar a distribuicdo da deémdo na microestrutura deformada

antes da abertura de trincas intergranulares emeiertura elevada obtiveram-se mapas de
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deformacédo utilizando a técnica de mapeamento derndacdes por andlise de imagens
implementada no LNLSRETERNELLA, 2007; RIGHETTQQ10). A técnica baseia-se na
aplicacdo de correlacdo digital de imagens @jial Image Correlation a uma sequéncia
de imagens obtidas durante o processo de deformacéiu no MEV. Esta andlise foi
realizada de forma semi-automética usando um progrdesenvolvido no MATLAB®. O
processo foi dividido em duas tarefas: o alinhameetimagens e o calculo de deformacéo.

O processo iniciou-se com a selecdo de uma seQi@mémagens obtida a partir dos
videos dos ensaida situ, como descrito na secao 4.4. A selecéo foi reddizavando em
conta critérios de qualidade da imagem tais conumtraste adequado, continuidade da
sequéncia e permanéncia de detalhes visiveis em docbnjunto. As imagens escolhidas
foram submetidas aos processos de melhoramentordeaste, alinhamento automatizado,
divisdo da imagem em sub-regides e, finalmenteedida da deformacéo, tudo dentro do
programa especifico no ambiente de MATLAB®. Os dtgws de calculo de deformacdes
supdem que cada imagem sofre uma transformacaar.lihNéo obstante, nesse processo a
deformacéo pode ser ndo linear, sendo que o pragpamite que as imagens sejam dividas
em regides pequenas, onde a aproximacao lineaa-serrvalida. Entdo, em cada regido da
imagem é realizado o calculo de deformacgfes paaic@agem obtida.

Como resultado desta analise determinaram-sefasydedes parciais entre pares de
imagens sequenciais, as quais sdo somadas (acas)ubeata, finalmente, calcular o tensor de
deformacéo total (Equacéo 4.7) utilizando o conogé deformacao verdadeira (Equacéo 4.8).
As deformacbes verdadeiras foram somadas, obtendwapas de deformacéo para todas as

componentes no plano sem incluir o efeito da ratfREGHETTO,2010).

e, 176 16
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Nas Equacdes 4.7 e 4.8, os termos representém:tensor de deformacéo sofrida pela

amostraL € o Comprimento da amostra apos a deformégfé;o0 comprimento original da
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amostra; xx € a componente da deformagéo no eixgxg a componente da deformagéo no
eiXxo y; xy € yx Sdo as componentes da deformacédo nos eixos simyltaneamente; G € a
superficie da amostra (imagem). Finalmente, as oaemtes auxiliares derivadas dos termos

das Equacbes 4.7 e 4.8 sao definidas nas Equaébas4.3:

1
e, = > (exx + eyy) (49
e.-e,
Gvax = % + efy (410)
e=e, +% (411
e =e,- % (412
Cet = \/g (912 +€ + 9192) (413

Nas Equacdes 4.9 a 4.13 € deformacdo médiaguax € a deformacgdo cortante

maxima;€; e €, sdo as componentes principais da deformag@péea deformacéo efetiva no

plano. Na Figura 4.8 é mostrado um exemplo de nmapeto de deformacé&o obtido em um
aco RIGHETTO,2010).

Figura 4.8. Exemplo de um mapa de deformacdo de um aco (ajo&fittutura com superposicdo de mapa
colorido de deformagdo com sua respectiva eschjaM@pa de deformacgdo efetiva (a). O eixo do esforg
externo aplicado é horizontaRIGHETTQ 2010).
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5. RESULTADOS E DISCUSSAQO

5.1. Selec¢éo de ligas e materiais

5.1.1. Pré-selecao de ligas

A liga ERNIiCrFe-7 (FM-52) no estado bruto de sfitdcdo apresenta uma estrutura
celular de grao grosseiro, com baixa precipitagderdendritica de carbonitretos (MX) ricos em
Titanio, o qual favorece a formacdo de contornosggd® migrados. A liga possui também
carbonetos secundarios do tipa4Cs, localizados preferencialmente nas regides irdergares
e cuja fracdo depende do ciclo térmico experimentaoimo discutido pelos autorB®AMIREZe
GARZON, 200& COLLINS ET AL., 2004 A Figura 5.1 mostra detalhes da estrutura kateta

solidificagdo do material ERNiCrFe-7 utilizado reestbalho.

Figura 5.1. Estrutura bruta de solidificacdo da liga ERNICi¢a) Vista superior do ponto de soldagem. (b)

contornos de grdo migrados (c) Detalhe do contdengrdo. Microscopia 6ptica e ataque eletrolitimm ¢4L,CrOs.

De acordo comYOUNG ET AL., 2008NOECKER e DUPPONT, 2009a e 2009b;
RAMIREZ ET AL., 2006e RAMIREZ e GARZON, 200&s caracteristicas anteriormente
descritas relacionadas a baixa precipitacdo deow#rbtos primarios MX e a presenca de
carbonetos MECs na estrutura bruta de solidificacdo da liga ERREEY favorecem a baixa
resisténcia a FQD. Baseado no anterior resultadieessante estudar os efeitos das adi¢des dos

elementos propostos (Nb, Mo, Ti e Hf) sob os dipisstde precipitados antes mencionados e na
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microestrutura de solidificagdo deste material. bdrdagem realizada nesta secdo do trabalho
para estudar tais efeitos foi dividida em duasfaaregrimeiro, foram avaliados os efeitos gerais
de todos os elementos associados a producéo destrmtura de solidificacéo por soldagem sem
defeitos; segundo, realizou-se a avaliacdo dasctesisticas microestruturais observadas nas

ligas pré-selecionadas para realizar a selecégakedefinitivas.

(i) Avaliacao dos efeitos das adi¢coes de Nb, Ti, MoHf na liga ERNiCrFe-7

Os efeitos da adicdo de Nb e Ti na liga ERNICri&-m sido estudados na literatura.
Adi¢cbes de Ti maiores a 1,0 %peso estimulam a ptaco das fases gama-linig) [ eta
NisTi (h). Por outro lado, adigées de Nb maiores a 3,@Jpropiciam a precipitagdo das fases
gama duas-linhagy(), delta NgNb (d), além de trincas de solidificagdo (ver secbese224)
(RAMIREZ e GARZON, 200&ortanto, intervalos iniciais de adicao de Ti,& %pesoe de Nb <
3,0 %esomostrados na Tabela 4.2 foram usados neste tmbalNo caso da adicdo de Mo (<
4,0 %es9 Na liga ERNiCrFe-7, embora na literatura abomrlapapel na sua contribuicdo no
aumento da resisténcia a FQBI$SLEY e LIPPOLD2008, 2009 CHABENAT ET AL.2004,
AFONSO ET AL.2010), ndo h& uma clara argumentacéo dos setigsefigis transformacdes de
fase, na precipitacdo na estrutura bruta de scbdi@io nem o seu papel na FQD.

Em relacdo ao teor adequado de Mo em ligas derifieCKRAFT e EXNER1998)

observaram que para formar uma matriz Gawjae( evitar a precipitacdo de fases TCP
(especialmente fase Sigmsg)), sob condicdes de resfriamento préximas a uxeda 100C.s*
o teor deve estar limitado pela solubilidade maxidoa Cr no sistema. Na Figura 5.2 sao
mostradas sec¢des do diagrama quaternério Ni-Cr-#;,eekibindo os limites da concentragédo de
Cr, Fe e Mo em funcéo da sua solubilidade méaximsistema multicomponente. A Equagédo 5.1
define o conteddo maximo de Mo em funcéo do tedZidea liga para uma porcentagem fixa de
Fe maxima de 10 34, (KRAFT e EXNER1998).

(YopesoMO) £ 26 — 0,65 (YpesoCr) (5.1)
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Figura 5.2. Diagramas pseudobinarios mostrando a regido dbikkdade da faseg{ Gama rica em Ni em fungdo da
concentracao de um elemento (a) Cr, (b) Mo e (cBesetas indicam o sentido de deslocamento dpcala fase
g em funcdo da concentracdo no sistema. As linhaSnt@s representam a sec¢éo restrita do diagrasmiates

pontilhadas, o equilibrio. L: Liquidg;, gamas: sigma. (Figura adaptada HRAFT e EXNER1998, p.380)
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De acordo com a Equacao 5.1, a maxima solubilidaddo na liga Ni-Cr-Fe esté restrita
a um maximo de 6,53, considerando somente os teores de Fe e Cr insluid liga
ERNICrFe-7. No entanto, quando considerados oso®udétementos contidos nessa liga o
intervalo de adicdo deste elemento pode ser esttim valor ainda menor. Calculos da predicao
da precipitacdo da fase Sigmm),(feitos em funcdo do teor de Mo na liga ERNICiFeao
equilibrio usando TCC®, sugerem que a maxima skidialoie entre 800 e 85 esta entre 3,5 a
4,5 %esoantes da precipitacdo de outras fases como mosteaérigura 5.3. Conseqiientemente,
a adicdo maxima de Mo que sera usada nas ligasimegogais deste trabalho foi restrita a 4,0
Y%pesode Mo. Devido a proximidade do valor obtido usandmétodo Calphad e o resultado da

literatura KRAFT e EXNERL998), considerou-se desnecessaria a confirmagimental.

L
° g
]
[}
£
@ g+h g+s+h
+s+h+
- g
g+s+h+d+d

Molibdénio (% em peso)
Figura 5.3. Diagrama pseudobinario no equilibrio indicando ampo de estabilidade de Gamg (a liga
ERNIiCrFe-7 em fungéo do teor de Mo. Calculado c@@Tbhase de dados Ni-data v-7 suprimindo a preciutae

carbonetos. L: liquiddy: eta,d: delta,g matriz Gama rica em N$: Fase sigma rica em Fe, Cr e Mo.

A determinacgao do intervalo adequado de adicablfdea liga ERNiCrFe-7 ndo possui
dados disponiveis na literatura aberta. Deste mfudoecessario realizar de forma iterativa
calculos usando o método Calphad e experimentaa@odelimitar o intervalo de adicdo deste
elemento. A selecéo iniciou-se com a restricdo digda de Hf de acordo com o valor de
solubilidade maxima deste elemento no niquel dg-d.%GUPTA 2001).

72



Experimentalmente foi corroborado que a adicédiflate 1 %esona liga ERNiCrFe-7
incrementa substancialmente a precipitacéo de o@réms MX ricos em Hf, como mostrado na
Figura 5.4(a). Nao obstante, a particdo de Hf dararsolidificacdo aumenta rapidamente o teor
deste elemento na regido interdendritica, ampliamdlatervalo de solidificacdo e, portanto, a
susceptibilidade a formacdo de trincas de solalii® como observado nas Figuras 5.4(b) e
5.4(c). Por conseguinte, o intervalo de adicdoedeleimento devera ser limitado.

14+
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Figura 5.4. Relacdo entre o teor de Hf adicionado a liga ERREC7, o incremento da fracdo massica de
carbonitretos MX e a susceptibilidade a formacao tilecas de solidificagdo. (a) Fracdo massica de MX
(experimental e calculada) em fungéo do teor deddfiga ERNiCrFe-7. (b) Teor de Hf remanescenteeubo
interdendritica (%s9 em fungéo do teor de Hf adicionado & liga ERNESTE 0s pontos pretos correspondem a
valores de teor remanescente calculados. (c) Di@gmseudobinario da liga ERNiCrFe-7 em funcéo do de Hf
remanescente, mostrando a ampliacdo do intervalsoligificacdo e precipitacdo de fase gama-linha. satas
indicam o resfriamento de duas ligas com diferetgeres inicias de Hf.
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Na Figura 5.5 sdo mostradas imagens detalhadegidiancia experimental de trincas por
solidificagdo, observadas na estrutura bruta ddich¢cdo da liga ERNiCrFe-7, modificada com
a adicao de 1 %&,de Hf. Uma vez que as trincas por solidificaca@ro observadas em ligas
com adicdo a partir de 0,45,% o intervalo de adicdo deste elemento foi restiiéoesse valor
na selecéo de ligas experimentais definitivas.

(@)

Figura 5.5. Trincas de solidificag8o observadas na estrutirtalile solidificacdo da liga ERNiCrFe-7 modificada
com a adi¢do de 1 %4.de Hf. (a) Detalhe da trajetéria intergranular ttacas. (b) Detalhe da estrutura dendritica

achada no interior das trincas observadas.

(i) Avaliagdo das caracteristicas microestruturaisias ligas pré-selecionadas

Baseados nos resultados dos intervalos de adigdisados na secdo anterior foram
fabricados botbes de ligas experimentais, em cadadas quais foi obtida microestrutura bruta
de solidificacdo por soldagem. Essa estrutura malisada experimentalmente para observar
caracteristicas potencialmente favoraveis paraaraila resisténcia a FDQ, tais como, profusa
precipitacdo primaria de carbonitretos MX e contgrde grao ondulados.

Nos arranjos mostrados nas Figuras 5.6 e 5.@m&sentadas as principais caracteristicas
microestruturais observadas através de microsaqyiiea para cada uma das ligas fabricadas e
estudadas durante o processo de pré-selecdo.assdggdo agrupadas de acordo com o ndmero
de elementos adicionados a liga base ERNiCrFesitnasim primeiro grupo com um elemento

adicionado; um segundo grupo com dois elementws &rceiro com trés elementos.
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Elemento Quantidade de elemento(s) de adicdo Lo -
o : Principais caracteristicas
adicionado Baixa Elevada
Titénio (Ti)
Moderada fracdo de
Intervalo de precipitados intragranulares,
o observa-se pouco aumento |na
adicéo ~
ondulacdo dos contornos de
0,5-1,0 grédo. Crescimento celular.
%peso
Niobio (Nb) Aumento consideravel da
fracdo de precipitados
intragranulares, refinamento
Intervalo de S ]
da estrutura de solidificacdo
adicao com o aumento do Nb, leve
1,0-3.0 aumento na ondulacéo ~d DS
contornos de graa.
Yopeso Precipitados alongados.
Molibdénio
(Mo) Refinamento da estrutura, com
possivel mudanca do modo (e
solidificacdo, passando de
Intervalo de celular para colunart
L dendritico. Pouco incremento
adicéo da fracdo de precipitadgs
1,0-5,0 intergranulares e na ondulaggo
dos contornos de gréo.
%peso
Hafnio (Hf)
Incremento da fracdo dags
Intervalo de preC|p|tado§ intragranulares |e
na ondulacdo dos contornos de
adicéo grdo com o aumento do
conteudo do Hf. Precipitadags
0,1-1,0 .
finos e arredondados.
%peso

Figura 5.6. Caracterizacdo microestrutural da liga ERNiCrFgtiando modificada com o acrescimento de um
elemento de adi¢do. Os valores mostrados na paptisr correspondem ao teor de adicédg.{)b Microscopia

Optica MO. Ataque eletrolitico com,8rOs.
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Elemento Quantidade de elemento(s) de adicdo Lo .
= : Principais caracteristicas
adicionado Baixa Elevada
Com o aumento de Nb e Tji,
Titanio (Ti) + ocorre aumento consideravel
Nidbio (Nb) da fracdo e tamanho dos
Intervalos de precipitados intragranulares,
adicdo na ondulacao dos contornos de
, grdo, no refinamento da
05-1%Ti estrutura e mudanca no modo
0,5-3% Nb de solidificacdo de celular
para colunar-dendritica.
Niobio (Nb) + Mudanga no modo dg
Molibdénio solidificacdo de celular para
(Mo) colunar-dendritica.
Intervalos de Espacamento dendritico
adicdo secundario menor, aumento da
fracdo dos precipitados intra|e
0,5-3%Nb intergranulares com aumento
1—4% Mo do teor de Nb.
NA%?LC;O(I?:%JF Alto refinamento da estruturja
de solidificacéo, grads
Interv_alf)s de menores, maior ondulagdo dps
adicao grdos, aumento da fracdo de
1— 3% Nb precipitados intragranulares
com o aumento do teor de Hf.
0,01 — 1% Hf
Elemento Quantidade de elemento(s) de adicdo Principais caracteristicas
adicionado Baixa Elevada
Incremento na ondul¢do dos
contornos de grdo até obter
Ni6bio + uma ondulacdo que parece
Molibdénio + serrilhado com o aumento do
Hafnio Hf. Refinamento da estrutuna
Intervalos de de solidificacdo, obtendo-ge
adicéo grdos menores. Aumento da
fracdo de precipitados tanto
0,3 - 3%Nb intergranulares, quanto
1 — 4% Mo intragranulares com D
0.01 — 1% Hf aumento dos teores de Nb|e
' Hf. Assim como, o aumentp

do refinamento dendritico com

o0 aumento de Mo. Estrutur
colunar-dendritica.

a

Figura 5.7. Caracterizagdo microestrutural da liga ERNiCrFggando modificada com dois e trés elementos de

adi¢do simultaneos. Os valores mostrados na paptErisr correspondem aos teores de adiggg.f{¥Microscopia

Optica MO. Ataque eletrolitico com,8rOs.



De acordo com os critérios de selecdo para as tighnitivas pré-estabelecidos na secéo
4.2.1(i), as observacdes das ligas avaliadas eradast nas figuras 5.6 e 5.7 foram classificadas
estabelecendo para cada critério um valor pondecagios resultados estdo resumidos na Tabela
5.1. A escala do valor ponderado para cada carstatar observada no processo de selecéo, foi
situada de maneira arbitraria e discreta na segdantna: um valor de 0,0 para qualificar um
critério como baixo; de 0,5 para médio e de 1,@& gdevado. Os critérios relacionados a fracédo
de precipitados do tipo MX e a temperatura de anita precipitacado de carbonetos;® foram
complementados com calculos termodinamicos e cogtrealizados utilizando os softwares
Thermo-Calc® e Dictra®.

Tabela 5.1.Tabela de valores ponderados para as caractesistiservadas em cada liga modificada testada.

Elemento e intervalo de F_ra_(;éo da Temper_at_ura de inicio  Contornos de gréo
adic0 (Yoree) Precipitagcdo MX da precipitacdo M,:Cg ondulados Total
¢ pes Baixa*  Elevada* Baixa Elevada Baixa  Elevada
Ti N.A 0,5 N.A 0,5 N.A 0,5 15
Nb 0,5 1,0 0,5 0,5 0,5 0,5 2,0
Mo 0,0 0,0 0,5 0,5 0,5 0,5 15
Hf 1,0 1,0 0,5 0,5 1,0 1,0 25
Ti+ Nb 1,0 1,0 0,5 0,5 1,0 1,0 25
Nb + Mo 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 3,0
Nb + Hf 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 3,0
Nb + Mo + Hf 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 3,0

* As indicagOes de baixa e elevada estéo relaciorwatas: quantidade do elemento adicionado dentiotdovalo avaliado.

Os resultados mostrados na Tabela 5.1, mostraragjligas com adi¢cdes simultaneas dos
elementos Nb e Mo, Nb e Hf, e Nb, Mo e Hf a ERNi&iFapresentam os maiores valores
ponderados dentre do conjunto de ligas avaliadado@ue a combinacdo de Nb e Hf s6 redne
elementos que favorecem a precipitacdo de carbtostMX, foi decidido que este sistema nao &
interessante para os fins deste trabalho. Finabneast ligas modificadas com adicdes de Nb e
Mo, e Nb, Mo e Hf foram escolhidas para avaliarua ductilidade em temperatura elevada.
Observe-se que a selecéo, assim como os valoretedelos de adicdo dos elementos Nb e Mo,
coincide com a escolha que outros autores fizersted elementos para favorecer o aumento da
resisténcia a FQD em ligas baseadas no sistema-NeCHABENAT ET AL.2004;KISER ET
AL., 2008;NISSLEY e LIPPOLD, 2008 e 2009

Por outro lado, observou-se que a adicdo de Hf gvenum substancial aumento da
fracdo de precipitados primarios MX (tanto intragdares quanto intergranulares), comparado
aos outros elementos que contribuem para ested#pprecipitacdo e, a0 mesmo tempo, a
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presenca deste elemento incrementa fortementeatecandulado dos contornos de gréo. Esses
argumentos sdo considerados critérios de maiorridipga para escolher uma liga com adi¢éo
de Hf dentro do grupo de materiais a serem avaiadomo motivacao adicional neste trabalho
se geraria uma série de dados inéditos sobre d gagdf na fratura por queda de ductilidade
(FQD), dado seu potencial favoravel ao aumento widildlade em temperaturas elevadas em
ligas de niquel4IMINA ET AL, 1986;KOTVAL ET AL, 1972;DUHL e SULLIVAN1971).

5.1.2. Selecéo de ligas e materiais definitivos

Baseado no objetivo geral deste trabalho € fundtheelecionar um conjunto de ligas
baseado no sistema Ni-Cr-Fe, que permita avaliguongdamentos do fendbmeno da FQD e o
papel dos precipitados na ductilidade em tempeaatelevadas. Portanto, as ligas experimentais
com adicdo simultanea de Nb e Mo e de Nb, Mo eféiim escolhidas de acordo com os
critérios discutidos na secao anterior. Essas bgpsrimentais serdo comparadas com a liga base
ERNIiCrFe-7 sem adic¢bes.

N&o obstante, é preciso estudar sistemas que tparndontrastar o comportamento
daqueles sistemas com alto contetdo de precipitatEsse sentido e acolhendo o discutido
pelos autoredlISSLEY(2008) eNISSLEY e LIPPOLIP2009), foi decidido incluir dois sistemas
sem precipitados para comparacao. O primeiro éebeseado no sistema ternario Ni-Cr-Fe com
a mesma proporc¢éo destes elementos Ferro e CrofigadeRNICrFe-7. A partir dos resultados
da avaliacdo deste sistema espera-se ter informedgéta e indireta sobre o papel dos
precipitados MX e do Molibdénio. O outro materialezionado € o niquel comercialmente puro.
Decidiu-se escolher este material ja que o compaméo da sua ductilidade a quente € bastante
discutido na literatura. Por outro lado, este matési utilizado como referéncia na determinagao
experimental da energia de falha de empilhamentdigas experimentais neste trabalho. Além
disso,NOECKER e DUPONT{2009) sugerem a inclusédo deste material em esta FQD.

Os materiais selecionados como definitivos pardiaava seu comportamento a FQD
foram os seguintes: uma liga ERNiCrFe-7; duas Iigadificadas com adi¢des de Nb e Mo, e de
Nb, Mo e Hf, baseadas na liga ERNiCrFe-7; uma lgaaria Ni-Cr-Fe com as mesmas
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proporcdes de Cr e Fe contidos na liga ERNiCrFenigael comercialmente puro. Um resumo
das principais caracteristicas relacionadas a FQ@Dnahteriais e ligas selecionados é mostrado

na Tabela 5.2.

Tabela 5.2.Ligas e materiais selecionados como definitivos paestudo do mecanismo do FQD.

Composicao
Material quimica Principais caracteristicas Justificativa
(%peSt)

Niquel de _

pureza Elemento comercialmente puro
comercial 99,9995-Ni sem precipita¢gdo nem L o

) endurecimento por solugao solida Avaliacéo da ductilidade em
(Niquel-1) temperatura elevada sem

precipitados.

Liga- 2 Ni+ 28-Cr + 10-Fe 9@ endurecida por solug&o

(Ni-Cr-Fe) solida sem precipitacao

Comportamento da ductilidade

ERNIiCrFe-7  Ni+ 29-Cr + 10-Fe em temperatura elevada

(FM-52) + 0,03-C + 0,5-Ti Liga base conhecido e alta
susceptibilidade & FQD
Liga-A ERNICIEe-7 + Liga com comprovada alta
resisténcia a FQD e contornos de .
(Nb+Mo) 2,5Nb + 4,0Mo ~ Sistemas com profusa
grao altamente ondulados. L .
precipitacdo de carbonitretos
_ ERNiCIEe-7 + Liga experimental com contornos Ncl,)r(,fufggézmﬁz dic?er?no
Liga-B de gréo bastante ondulados. quep

2,5Nb + 3,0Mo + S : .
(Nb+Mo+Hf) 0 35Hf Precipitados intragranulares fino

e distribuidos homogeneamente

Sfavorecer a resisténcia a FQD.

5.1.3. Sumario de resultados da selecao das liganateriais

Adicbes de Nb, Mo, Ti e Hf usando intervalos decadiadequados modificaram fortemente

a estrutura bruta de solidificacédo da liga ERNICTFe

As ligas experimentais obtidas foram avaliadas a@d®d com critérios pre-estabelecidos

procurando favorecer a resisténcia a FQD de aamraoa literatura atual.

Foram selecionadas cinco ligas com o intuito déiaavseu comportamento a FQD.
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Os materiais selecionados para avaliacdo experaineetalhada do fenbmeno da FQD
foram os seguintes: a liga ERNIiCrFe-7; dois matesam precipitados, um deles baseado
no sistema ternario Ni-Cr-Fe e o outro € o Niquehercialmente puro; e, finalmente, duas
ligas com profusa precipitacdo de carbonitretos adipdes simultaneas de Nb e Mo, assim

como Nb, Mo e Hf, respectivamente.
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5.2. Modelagem de ligas selecionadas

5.2.1. Célculos termodinamicos

(i) Diagramas de fases no equilibrio

Na Figura 5.8 sédo apresentadas secdes isotérnuatiagtama ternario do sistema Ni-Cr-
Fe em condi¢cdes de equilibrio no intervalo de teatpeas entre 1200C e 600°C, as quais
foram calculadas usando o software TCC versdo Rasa de dados Ni-data v-7. Em cada secéo
é apresentada a localizacdo da composi¢éo da liiya29Cr-10Fe) em %s, mostrando que a

liga permanece como uma liga monofasica no intersaltemperaturas mostrado.

(a) T: 1200C (b) T: 1000C
S q ~
g % $ %,
S % & %
& % 3 %
Q a d » < 2 g %
ag \ ag \
°
Niquel (% - peso) Niquel (% - peso)
(c) T: 800C (d) T: 600C5—
a
\ G Q
é”a %o dbao\ 63
&S~ & § S~ %
& e o o
«é\ g %9 ‘L$ g %oJ
a—" adg %. a g R.
Niquel (% - peso) Niquel (% - peso)

Figura 5.8. Secdes isotérmicas de diagramas ternarios d& laydiferentes temperaturas. (a) 1200 (b) 1000°C,

(c) 800°C e (d) 60C°C. O ponto indica a localizacao da liga e a sat@o caminho de solidificacdo da mesma.
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A liga-2 solidifica com uma estrutura CF@) (ica em Ni com quantidades apreciaveis de
Cr e Fe dissolvidos em solucao solida. Como indigaela seta em cada diagrama (Figura 5.8),
durante o resfriamento espera-se um amento daléeGr e Fe no liguido. Da mesma forma, sob
condi¢cbes termodinamicas existe a possibilidadgmeipitacdo de uma segunda fase CCC
chamadagd) rica em Cr em temperaturas abaixo de 8®DQFigura 5.8d).

Para melhor compreender as transformacdes das riigéticomponentes no equilibrio,
obtiveram-se diagramas pseudobinarios para os etemée adicdo de cada liga. O diagrama
pseudobinario em fungéo do teor de Ti mostradoigar& 5.9 apresenta a liga ERNiICrFe-7 na
linha pontilhada. Para esta liga, no inicio dadsfitiacdo em condi¢des de equilibrio precipitam-
se particulas da fase MX ainda na fase liquideormad de Nitretos de titanio (TiN), até que se
apresenta a solidificagdo da matge @ matriz @) CFC rica em Ni com Cr e Fe dissolvidos em
solucéo solida, juntamente com quantidades memaresitros elementos. O carbonitreto (MX)
CFC é rico em Ti. No intervalo compreendido en#8Q°C e 1150°C, coexistem a matrizj( e
carbonitreto MX. Aproximadamente a 118G, inicia-se a precipitacdo em estado sélido do
carboneto MsCs rico em Cr. Abaixo de 80TC, coexistem a Matriz gamg){ MX, M23Cs junto

com as fases gama-linhg) (e Alfa (a) fase rica em Cr e Fe.

Figura 5.9. Diagrama pseudobinario no equilibrio do materi®NECrFe-7 em funcdo do teor de Ti; a linha

tracejada mostra a localizacdo da composicao dalkgnteresse.
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Os diagramas pseudobinarios das ligas experinseiftae -B em funcdo dos teores de Nb
e Mo, assim como de Nb e Hf sdo mostrados nas &3gbirl0 e 5.11, respectivamente. Os
calculos foram realizados supondo os materiais comodificacdes da liga ERNiICrFe-7 com a
adicado desses elementos. O diagrama pseudobimarfargdo do teor de Mo da liga-B, ndo é

ilustrado aqui, mas o0 mesmo apresenta um compantamauito similar ao da liga-A.

Figura 5.10.Diagramas pseudobinérios no equilibrio da liga ERRRe-7 modificada com adi¢cdes de até 2,5%

de Nb e 4,0%s.de Mo, respectivamente. A linha pontilhada moatliga em questao.

Figura 5.11. Diagramas pseudobinarios no equilibrio da liga ERRe-7 modificada com adi¢bes de 0,35%de
Hf, 2,5%s,de Nb e 4,0%s,de Mo. A linha pontilhada mostra a liga em questéo
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Comparadas a liga ERNICrFe-7, as ligas experingenfae -B apresentam as menores
temperaturas de inicio e final da solidificagademalos de solidificacdo mais amplos e um
maior numero de fases secundarias ao final doiaesfnto. Similarmente ao caso da liga
ERNICrFe-7, o processo de solidificacao iniciowzem a precipitacdo de um Nitreto de Titanio.
A 600°C a liga-A (Figura 5.10) apresenta as seguintessfaGamad), carbonitreto primario
(MX) rico em Nb, deltad-NisNb), gama-linhad), Alfa (a) CCC rica em Cr, Mo e Fe e sigma
(s-NiCrFeMo). Nesta liga a precipitagcdo do carbondtaCs rico em Cr e Mo iniciou-se em
temperaturas menores que na liga ERNiCrFe-7. No dadiga-B (Figura 5.11) apresenta-se a
precipitacdo das seguintes fases: gaghac@arbonitretos MX ricos em Hf, Nb e Ti; deltd (
NisNb), gama-linhad), Alfa (a) CCC rica em Cr, Mo e Fe e signeNiCrFeMo), com algum
nivel de enriquecimento em Hf. O comportamento fask durante a precipitacdo do carboneto
M23Ce na liga-B merece destaque especial, pois at€ 60 mesma € suprimida quando ha um
enriqguecimento de Hf maior a 0,83% no material. Finalmente, apesar da fase LavegXNi
ter sido incluida nos célculos termodinédmicos, ameendo se apresentou estavel em nenhuma

das ligas avaliadas.

(i) Fracao de fases no equilibrio

De forma complementar aos diagramas de equilibalzularam-se diagramas de fracao
de fases em funcédo da temperatura dentro dos ahdervde adicdo das ligas escolhidas
selecionados. Os resultados sao apresentadosura Bid2 e neles sdo apreciaveis os efeitos dos
elementos de adicdo no intervalo de solidificac@asfracdes das fases primarias e secundarias
de cada liga. A liga-2 (Figura 5.12a) mostra q4é@°C existe 90% de fase gang f{ica em Ni
e 10% de faseal rica em Cr. A liga ERNIiCrFe-7 (Figura 5.12b) nrastjue a 400C a fase
predominante é a matrig)(rica em Ni (80%), seguida das fasa} fica em Cr £14%) e gama-
linha (@) com composicao N(Ti,Al) (5%). As fracOes de carbonitretos primar{dX) ricos em
Ti e do carboneto MCs rico em Cr totalizam menos de 1% da fracdo massiah

A 600°C na liga A (Figura 5.12c), predomina a fase gagh&-66%), juntamente com

as fases gama-linha-10%), alfa ¢13%), delta {6%) e sigma 4%). Os carbonitretos e
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carbonetos totalizam1% nesta liga. Na liga-B (Figura 5.12d) predomintase ) (~68%),

juntamente com as fases gama-linka1Q0), alfa ¢15%) e delta 5%). Os carbonitretos e

carbonetos totalizaml% da fracdo nesta liga

Figura 5.12. Diagramas de fracdo massica de fases no eqaibbmifuncéo da temperatura das ligas-2, ERNiCrFe-
7, -A e -B. O enquadramento do centro mostra emllteta regido destacada com linha pontilhada veandls

fases presentes sdo gama ou magjidiguido (L), carboneto primario (MX), Carbonetecundario (MkCs), Sigma

(s), delta ), alfa @) e gama-linhad).
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(iii) Célculos de solidificacdo usando o modelo decheil-Gulliver

Na Figura 5.13 sdo mostrados os resultados dosglaglde solidificacdo usando o modelo
de Scheil-Gulliver(SAUNDERS ET AL2004), para todas as ligas selecionadas. Estelmod
baseado na conhecida equacaoSadbeil permite realizar uma aproximacdo a solidificacao,
assumindo condicdes de difuséo insignificante finlgdequilibrio na interface sélidéquido e

completa difusdo no liquido (ver se¢éo 2.6).

Figura 5.13. Diagramas de fragdo massica de fases em fungdengzeratura, obtidos utilizando o modelo de

Scheil-Gulliver L: liquido, MX: carbonitretog gama ou matrizj: gama-linhas: fase sigmag: fase delta.
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Os calculos de solidificagdo com este método s@bahte (teis, pois representam uma
primeira aproximacgéo a solidificacdo em condi¢cdesaldagem (cinética). O calculo 8eheil-
Gulliver torna-se importante porque permite aceder a irdo&m do inicio da solidificacao
(temperatura déquidus e precipitacdo primaria) e a temperatura na quaescada fase até o
final do intervalo de solidificacdo. Os resultadesstram a fracdo das fases soélidas formadas em
funcéo da temperatura, dentro do intervalo de ifickd¢&do. Da Figura 5.13a é possivel observar
que o intervalo de solidificacdo da liga-2 encosgaentre 142C e 1370C, formando-se uma
Unica fase no final do intervalo de solidificac@atordo com a reacdo @ L+g ® Q).

A liga ERNICrFe-7 apresenta uma pequena precimtagicial de nitreto MN dentro do
liquido e logo ap6s a reacdo (L L + MX + g MX + g),), no intervalo entre 142Q e
128C0°C, como mostrado na Figura 5.13b. A liga-A, idenliga ERNICrFe-7, inicia sua
solidificacdo com uma pequena precipitacao detoi(ddN) seguida das reacdes (LMX + g+
L® L+ MX+g+s® L+ MX+g+s +d® MX + g+ s +d) dentro do intervalo 137C a
108CC, segundo a Figura 5.13c. A liga-B tem um compoetato bastante similar a liga-A, mas
apos a precipitacao inicial do nitreto MN, as rescdentro do intervalo 138D a 1050C séo as
seguintes: (L L+MX+g®L+MX+g+s® L+ MX+g+s+d® L+ MX+g+s +d+
g ® MX +g+s +d+d). Nao obstante, deve se lembrar que estas tnanaf@es representam
uma primeira aproximacao aos calculos cinéticofie nepresentam as condi¢cdes de soldagem
que, por sua vez, sao bastante diferentes.

A partir dos resultados obtidos utilizando o modue Scheil-Gulliver podem ser
destacadas duas caracteristicas nas ligas avaliddasiro, existe uma diferenga notavel no
valor da temperatura de precipitacdo da pequepadrde nitretos entre as ligas ERNiICrFe-7, -A
e -B. Enquanto que, a temperatura inicial de pi@gi@o de nitretos na liga ERNICrFe-7 é 1475
°C, nas ligas -A e -B sdo 158C e 1560°C, respectivamente. O segundo fato destacavel € o
tipo de reacao presente durante a solidificacasasesés ligas, a qual corresponde a uma reacéo
eutética L®& MX + g Levando em conta as caracteristicas antericesegao seguinte, sdo
realizados calculos cinéticos deste mesmo conjdatligas experimentais para melhor entender

as reacoes e transformacgdes em condi¢bes foraudieq.
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5.2.2. Calculos cinéticos
(i) Solidificacéo da liga Ni-29%Cr-10%Fe

Os resultados da simulacdo em condicées cinéiaslidificacdo (taxa de 10C.s%) da
liga ternaria Ni+29Cr+10Fe (39 sdo apresentados na Figura 5.14. Os resultadssam que
a liga-2 solidifica formando uma unica fase CFCaeimada gamagj durante um intervalo de
tempo menor a 0,15 s (Figuras 5.14a e 5.14b). hal @la solidificacdo a particdo de elementos
mostra que a regido interdendritica (localizad&€itd nas Figuras 5.14c, 5.14d e 5.14e) possui
uma composicao de 61,25 Ni, 29% Cr e 9,75% Fgss{0A regido intradendritica (localizada a
esquerda nas Figuras 5.14c, 5.14d e 5.14e) apaesera composicao de 62,2% Ni, 27% Cr e
10,8% Fe, (%s9. Em ambos os casos, apesar de que os teores @eF€rtém um leve
incremento, ainda estdo dentro do intervalo debdlalade no Ni. Portanto, ao final do rapido
resfriamento produzido pela soldagem, espera-ser alpha estrutura homogénea com ligeira
segregacao e sem precipitacdo de outras fases.
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Figura 5.14. Resultados dos célculos cinéticos durante aiicligdo da liga-2 (Ni-29%Cr-10%Fe). (a) Fracao
massica da fasg em funcdo da temperatura; (b) Posicdo da intefdcem funcdo do tempo. Distribuicdo dos
elementos ao iniciojte ao final (t) da solidificacdo: (c) Ni, (d) Cr e (e) Fe.
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(i) Simulagéo da transformacao eutética

Nas Figuras 5.15 a 5.17 sdo apresentados osagssiltla simulacdo da transformacéo
eutética em condi¢gbes cinéticas das ligas ERNiCrH&ga-A e liga-B. Nos resultados séo
apresentadas as fracdes massicas da mgtezdp carbonitreto MX, a posicéo da interfgte a
distribuicdo de cada elemento dento da cela dalag&o, mostrando as diferentes regides que

representam cada fase solidificada.

Fracdo méassica de gama (g
Fragdo méassicade MX (" 104
Posicdo dainterface " 106 (m)

Temperatura (°C) Temperatura (°C) Tempo (s)

MX
—
«©

Teorde Niquel (Yopeso)
l

Teorde Cromo (Yopeso)

Teor de Ferro (Yopeso)

Distancia (m) Distancia (m) Distancia (m)

Teorde Carbono (%peso)
Teor de Nitrogénio (Yopeso)
Teorde Titanio (Ypeso)

Distancia (m) Distancia (m) Distancia (m)
Figura 5.15. Resultados da simulagéo cinética da solidificatd@itiga ERNiICrFe-7. Fracdo massica de: (a) matriz
(9) e (b) carbonitreto primario (MX). (c) Posigdoidgerfacegl em funcéo do tempo. Distribuicdo de elementos ao
inicio (t;) e ao final () da solidificac&o (d) Ni, (e) Cr, (f) Fe, (g) O (N e (i) Ti. A distribuicdo de elementos para
cada fase dentro da cela dispde no lado direids@ damag] e do lado esquerdo a fase MX, segundo o0 esquema.
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De acordo com os resultados mostrados na Figlifa &.fracdo méssica da fase gama é
99,775% e do carbonitreto (MX) 0,225%. Nao ha uitégo definido para estabelecer com
exatiddo o limite da regido interdendritica. Masyasiacdo mais importante na composicao
localiza-se no sentido da esquerda para direiapnimeiros 2rim da cela, como mostrado nas
Figuras 5.15d a 5.15f. A composic¢éo quimicac(doda fase gameg( na regido intradendritica
(lado direito das celas 5.15c a 5.15e) € 60,5%MNipQ@r, 11,5%Fe, 0,5%Ti, 0,25%Al e 0,25%Mn
(os trés ultimos ndo mostrados). Na regido intetdeoa a composi¢éo quimica () da fase
gama §) é 54%Ni, 37%Cr, 7,5%Fe, 1,1%Ti e 0,4%Al.

Para melhor entender o comportamento da distébudps elementos no carbonitreto
MX, observe-se que a escala da distancia tém sailuzida nestas trés figuras antes
mencionadas. Este mesmo esquema sera mantidospauéras ligas. A avaliacdo da composicao
quimica do carbonitreto (MX) durante a solidificacéa liga ERNiCrFe-7, apresentada nas
Figuras 5.15g a 5.15i, mostra que 0 mesmo possuitgieo rico em Ti e N, formando TiN e
uma camada externa é enriquecida em C, formandoadboonitreto do tipo (Ti(C,N)). Ao final
da solidificacéo o carbonitreto de Ti possui umdaho final entre 16 e 18 nm. Observe-se que
os resultados da simulacéo cinética predizem umpegacao leve de Ti, Al e Cr para a regiao
interdendritica, assim como empobrecimento de [Fenesta mesma regiao.

A Figura 5.16 mostra os resultados da toamscdo eutética na liga-A. As Figuras 5.16a
e 5.16b, mostram as fracdes massicas da mgjrie (99,62% e do carbonitreto (MX) de 0,38%.
Neste caso, a regido interdendritica considera4sgido com a mudanca mais importante na
composicao quimica, localizando-se, no sentidosd@erda para direita nos primeirosth da
cela nas Figuras 5.16d a 5.16f. A composi¢éo @airf¥pes9 intradendritica da matriz gamg) (
(lado direito da cela nas Figuras 5.16d a 5.16gpréximadamente 55%Ni, 28,5%Cr, 11,8%Fe,
2,75%Mo, 0,75%Al, 0,95%Nb e 0,25%Ti. A composicaonjca (%esq interdendritica (lado
esquerdo da cela nas Figuras 5.16d a 5.16g) € 48¥\6%Cr, 5%Fe, 6,6%Mo, 0,3%Al,
22%Nb e 2,6%Ti. As Figuras 5.16h e 5.16i mostradis&ribuicdo de Ti e Nb no interior do
carbonitreto (MX), respectivamente. Este carbotatiricia a solidificagdo como um nitreto de
titanio (TiN) para finalizar como uma particula quexa de (Ti,Nb)(C,N) com um tamanho

médio entre 23 e 25 nm.
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Figura 5.16. Resultados da simulacdo cinética da solidificagdidiga-A. Fracdo massica de: (a) Matmg; (b)
Carbonitreto primario (MX); (c) posigdo da inteapl. em funcdo do tempo. Distribuigdo dos elementos@mm
(t) e ao final (t) da solidificacéo, (d) Ni, (e) Cr, (f) Fe, (g) Md) Ti e (i) Nb. A distribuicdo de elementos pasaa

fase dentro da cela disp&e no lado direito a faseaf) e do lado esquerdo a fase MX, segundo o esquema.

A liga-B apresenta ao final da solidificacdo umaag&io massica de 99,39% de maig)ze(
0,61% de carbonitreto (MX) como mostrado nas Fig@rd7a e 5.17b. A regido interdendritica
considerada a regido mais importante, mostrando modanga na composi¢cao (no sentido da
esquerda para direita nos primeirosn® da cela nas Figuras 5.17d a 5.17f). A composi¢cao
intradendritica (a direita das Figuras 5.17d af.4B55%Ni, 29%Cr, 12%Fe, 2,1%Mo, 0,7%Al,
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0,5%Ti, 0,6%Nb e 0,1%Hf. A composicao interdendaitfa esquerda das Figuras 5.17d a 5.17f)
mostra uma composicao de 47,45%Ni, 12%Cr, 2,7%FaVa, 0,35%Al, 2%Ti, 22%Nb e
6,5%Hf. O tamanho do carbonitreto (MX) € ligeirateemenor na liga-B em relacdo com a liga-
A, atingindo um tamanho médio entre 18 e 20 nmomosi¢cao do carbonitreto (MX) nesta liga
é diferente as liga-A e ERNiCrFe-7. O MX inicia ammim nitreto complexo de (Hf,Ti)N, o qual
enriguece em Nb ao final da solidificagéo, comotmao® nas Figuras 5.17g e 5.17h.
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Figura 5.17. Resultados da simulagdo cinética da solidificagddiga-B. Fracao massica de: (a) Mafgyz (b)
Carboneto primario (MX); (c) posicao da interfage em funcéo do tempo. Distribuicdo dos elementom&o (1)
e ao final () da solidificacao, (d) Ni, (e) Cr, (f) Fe, (g) Nt Hf e (i) Mo. A distribuicdo de elementos paeda
fase dentro da cela disp&e no lado direito a faseaf) e do lado esquerdo a fase MX, segundo o esquema.
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Os resultados da simulagdo em condi¢des cinét@sdigas-A e -B predizem uma forte
segregacao interdendritica dos elementos Mo, Nb,TAle Hf. A forte segregacdo destes
elementos para esta regiao favorece o crescimentiivdrsas fases secundarias entre elas gama-
linha (Nis(Ti,Al)), gama duas-linhas (Bb), delta (N§Nb) e sigma (NiCrFeMo). No entanto,
por causa do forte enriqguecimento da regido intehdéca em Nb (>20%s9 em ambas as ligas,
outra fase ndo prevista na simulacdo termodinééiesperada em condi¢des cinéticas. Trata-se
da fase Laves (NKX) onde X representa um elemento metalico, prinopate Ni, Hf, Mo, Ti,

Cr ou Fe. Devido a alta segregacao presente naor@gierdendritica as transformacdes de fase
ocorrem com maior intensidade. Portanto, a simolagiprecipitacdo de fases no estado solido
das ligas ERNiCrFe-7 concentrar-se-a s nestaaegia

(iii) Transformacdes de fase no estado solido

Na Figura 5.18 sdo apresentados os resultadosada@of massica do carbonetosiUs
obtidos através de simulacdo em condi¢cdes cinét@asisigas ERNiICrFe-7, -A e -B. Os calculos
da fragdo massica do carbonetos;®4 foram desenvolvidos tomando em conta o tamanho da
regido interdendritica obtida para cada caso naosagterior. Na Tabela 5.3 sdo mostrados os
resultados da precipitacdo em condi¢des cinétioasacboneto MCs, incluindo a composicao
quimica e o tamanho do precipitado. Observaranssgeguintes caracteristicas importantes nos
resultados obtidos nesta simulacao:

(i) A alteracéo das temperaturas de precipitagicadboneto ICs. De acordo com 0s
calculos, as temperaturas de precipitacdo cinés@asmaiores que as calculadas no equilibrio.
No entanto, a maior temperatura de precipitaca@rghda na liga ERNiCrFe-7 € preservada
quando comparada as outras duas ligas. Observaesag)temperaturas de precipitacdo do
carboneto M:;Cs foram 1328°C para a liga ERNiCrFe-7 e 1100 para as ligas -A e -B.

(ii) Ocorre 0 aumento da fragdo massica do catoad¥esCs em condicdes cinéticas para
todas as ligas no intervalo simulado, comparandoagées obtidas em condi¢des de equilibrio.
Entretanto, ao passo que na liga ERNiICrFe-7 obtmmsa fracdo massica €8,8% (frente a
~1,1% no equilibrio), nas ligas -A e -B se obtéh1% e~2,2% (frente a 0,95% e 1,0%),
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respectivamente. Isto pode ser explicado pelo atomela segregacdo de Cr na regido
interdendritica durante a solidificacdo em condigéiaéticas.
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Figura 5.18. Resultados da simulagéo cinética no estado sdtidoarboneto MCsg para as ligas experimentais: (a)
ERNICrFe-7 (b) Liga-A e (c) Liga-B.

Tabela 5.3.Fragéo, tamanho e composicéo quimicg.{y@o carboneto MCs precipitado em condi¢Ges cinéticas

Liga (AdicBes) Tipo Tamanho(hm) Ni Cr Fe C Mo Fracéo (%)
ERNICrFe-7 (Cr,Fe,NpCs 60 70 8,0 25 550,0 5,8
A (Nb-Mo) (Cr,Mo,Fe,Ni)sCe 100 30 72,0 1,0 5,0 19 11
B (Nb-Mo-Hf)  (Cr,Mo,Fe,Ni}¢Cs 110 50 745 15 5,0 14 2,2

Dos resultados da Tabela 5.1, pode ser observagla ffacéo de BJCs diminui nas ligas
A (~81%) e B {£62%) em relacdo com a liga ERNiCrFe-7. Nenhum desentos que
favorecem a precipitacdo primaria MX (Ti, Nb e Ky parte da composi¢do do carboneto de
segunda fase nas ligas estudadas. Por outro laidwboneto € enriquecido em Mo nas ligas A e
B. A influéncia dos teores de NRAMIREZ e GARZON, 20p8 de Hf na fracdo massica deste
tipo de carboneto é notoria nestes resultad@sT{VAL ET AL.1972,ZIMINA ET AL, 1986).

Uma causa provavel deste comportamento é a mesonibilidade de C ao final da
solidificagéo, devido a formacdo de uma maior foad@ carbonitretos MX em temperaturas mais
altas e a menor quantidade de Cr segregado pagséa linterdendritica podem influir na cinética
da precipitacdo de carbonetos:W nas ligas -A e -B. Observa-se que as fracfes ladiasi em
condicdes cinéticas deste tipo de carboneto mosteanitados ndo despreziveis. Nao obstante

deve lembrar-se que estes sao resultados prowdeiecipitacdo na regido interdendritica.
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Na Tabela 5.4 sdo apresentados os resultadosdpifacdo em condi¢des cinéticas da
fase gama-linhag)). Similar aos calculos do carbonetd@s, nos calculos da fase gama-linha
utilizou-se o tamanho integral da regido interdéiwdr de cada liga. Os resultados da Tabela 5.4
mostram que nas ligas -A e -B a precipitacéo da ¢mena-linha diminui com a adicdo de Mo,
Nb e Hf. Por outro lado, nas ligas A e B os elemerntr, Fe, Mo, Hf e Nb entraram em
substituicdo dos elementos Ti e Al na estruturstalina da fase gama-linha. Deve destacar-se
que a presenca de Nb nestas mesmas ligas podériadtensformacao da fase gama-linga (
em delta ) ou em gama duas-linhag) as quais sao fases ricas em Nb.

Dada a forte segregacdo de Nb e Mo para a regi@alendritica nas ligas -A e -B, tem-
se condic¢des propicias para precipitacdo de fagesLdo tipo NiX (onde X é geralmente uma
combinagéo de Nb, Mo e Ti), como discutido BAXDAKRISHNA e PRASAD RAMI97). Na
Tabela 5.5 sdo apresentados os resultados da dgagpoguimica, fracdo e tamanho da

precipitacédo de precipitados associados a faseslemmecondicdes cinéticas.

Tabela 5.4.Fracéo, tamanho e composi¢éo quimicg{yda fase gama-linha precipitado em condicBes ciagti

Liga . Tamanho : . Fracao
(Adicoes) Tipo (nm) Ni Cr Fe Ti Al Mo Nb Hf (%)

ERNiCrFe-7  Ni(Ti,Al,Cr,Fe) 0.14 77 25 15 17 2,000 0,0 0,0 0,1350

A (Nb-Mo)  Nix(Ti,Al, Cr,Fe,

5.0 54 25 15 5004 146 27 0,0 0,0160
Mo, Nb)
B (Nb-Mo-Hf)  Nis(Ti,Al, Cr,Fe,
Mo, Nb, Hf) 3.4 65 3,0 1,0 5010 05 11 135 0,0135

Tabela 5.5.Fracéo, tamanho e composigéo quimicg{y@a fase Laves precipitada em condi¢Ges cinéticas

Liga Tipo Tamanho . : Fracao
(AdicGes) (nm) Ni Cr Fe Ti Mo Nb Hf (%)

A (Nb-Mo)  (Ni,Fe,Cry(Nb,Mo,Ti) 70 34 20 45 15 9,0 31,0 00 0,025
B (Nb-Mo-Hf) (Ni,Fe,Cry(Nb,Mo,Ti) 36 38 20 53 05 2,7 335 0,0 0,037

Finalmente, os célculos em condi¢gbes cinéticasigdaERNiCrFe-7 ndo mostraram a
precipitacdo das fases deltd),(gama duas-linhagj{) e sigma €). Nas Tabelas 5.6 a 5.7 sdo
apresentadas as caracteristicas das fases deliNb)]N sigma g) precipitadas em condi¢des

cinéticas para as ligas -A e -B.
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Tabela 5.6.Fracéo, tamanho e composigéo quimicg{yda fase delta precipitada em condi¢des cinéticas

Liga . Tamanho . . Fracao
(Adicoes) Tipo (nm) Ni Cr Fe Ti Mo Nb Hf (%)
A (Nb-Mo) Niz(Nb,Mo,Cr,Fe) 9,5 6050 15 75 05 255 0,0 0,02

B (Nb-Mo-Hf)  Niz(Nb,Mo,Cr,Fe) 3,0 6140 10 10 05 325 0,0 0,04

Tabela 5.7.Fracéo, tamanho e composicéo quimicg.{yda fase sigma precipitada em condi¢des cinéticas

Liga . Tamanho . : Fracdo
(Adicoes) Tipo (nm) Ni Cr Fe Ti Mo Nb Hf (%)

A (Nb-Mo) CrMoNiFe 0.82 150 45 10 0,030 0,0 0,0 0,021
B (Nb-Mo-Hf)  CrNiMoFe 12 235 53 6500 17 00 0,0 0,013

(iv) Decomposicao de carbonetos primarios e secunilzs

Um dos principais focos de discussdo sobre o nsoanda fratura intergranular por
queda de ductilidade (FQD) em ligas Ni-Cr-Fe estgoeiada a precipitacdo de carbonetos
primarios e secundarios durante o reaquecimentesttatura bruta de soldageMISSLEY ET
AL., 2009; YOUNG ET AL., 2009; NOECKER e DUPPOR10). De acordo com os calculos
realizados utilizando o método Calphad e mostradoBabela 5.8, as adic6es de Nb e Mo, e Nb,
Mo e Hf as ligas -A e -B, respectivamente, indunir aumento da temperatura de precipitacao

dos carbonitretos MX e a reducéo da temperatupaetgpitacdo do carbonetohCs.

Tabela 5.8.Temperaturas de precipitacdo de carbonetos poméarsecundarios

Temperatura de precipitacéo fC)

( A:;gges) _ Qgrbonitreto priméri_o MX _ _Carboneto MEC§ _
Cinética* Termodinamica Cinética Termodinamica
ERNICrFe-7 1410 1430 1327 1067
A (Nb-Mo) 1353 1554 1100 849
B (Nb-Mo-Hf) 1360 1548 1080 755

* Temperatura do inicio da transformacao eutétinacendicdes cinéticas.

A Tabela 5.8 apresenta as temperaturas de peegdpitdos carbonetos. Deve-se notar
que, de acordo com os calculos cinéticos, a teryrarae precipitacdo dos carbonitretos MX

coincide com a temperatura de fusdo de cada ligatad modo que, para solubiliza-los é

96



necessario fundir completamente a liga. Por sua dezacordo com o pico de temperatura
experimentado, seja durante a aplicagdo do primeowao (o ponto) de soldagem ou
posteriores, € possivel solubilizar parcialmentecabonitretos contidos na linha de fusédo e
transferi-los até a zona fundida. Posteriormentese® precipitados podem experimentar
crescimento anormal dentro da poca. No caso da®metos MsCs sua solubilizagdo parcial ou
total em condicbes cinéticas depende da taxa decegento ou do tempo de duracdo em uma
temperatura determinadidOECKER e DUPPONT010).

Para avaliar o comportamento da solubilizacaoadbaneto MsCs na matriz ¢) das ligas
consideradas neste trabalho realizaram-se simagfle duas condicbes usando o meétodo
Calphad. Em uma condicdo simulou-se 0 aquecimesbdbermico em uma temperatura,
ligeiramente, superior a temperatura de precipitd6&C a mais) do carboneto com o objetivo
de observar o tempo que leva a sua solubilizacamutra condicdo, simulou-se o aquecimento a
uma taxa de 100C.s*, partindo desde uma temperatura ligeiramenteiorfér temperatura de
precipitacdo (53C a menos) do carboneto. Em ambos os casos fostsugoe o carboneto estava
rodeado da composicéo interdendritica da fgseld liga em questdo. O modelo de simulagcéo

estudado e os resultados do calculo em condi¢cfiéaas sdo mostrados na Figura 5.19.

ERNiCrFe-7 Liga-A Liga-B

Fracao massica de M,3Cg

Tempo (s)

Figura 5.19. Resultados e modelo de solubilizacdo de carbdvigi6s durante o aquecimento a uma taxa de 100

°C.s". O tamanho (raior;) do precipitado foi suposto como o tamanho daipitacdo obtido ao final do modelo
cinético. O eixo vertical da liga-B é multiplicagelo fator 1G.
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De acordo com os resultados mostrados na Figlifa 6s carbonetos MCs precipitados
na regiao interdendritica sdo totalmente soluldbzaquando aplicado aquecimento isotérmico
nas condicdes mencionadas em tempos maiores as28@0 outro lado, quando expostos a taxas
de 100°C.s" a solubilizac&o total ocorre em tempos menoresaBsse resultado é importante
porque indica que sO em condicbes de reaquecimeoto altas taxas (neste caso de
aqguecimento) o carboneto solubilizaria, voltandopr&cipitar-se durante o resfriamento,

dependendo da taxa imposta, como poderia ocorrasotagem multipasses.

5.2.3. Discusséo e interpretacdo dos resultados

S&o poucos os trabalhos que fazem uso intensivmétodo Calphad para predicdo da
microestrutura e simulacdo de precipitacdo de fasesondicdes cinéticas e ao mesmo tempo
aplicados em ligas de Ni-Cr-Fe. Nesta secao toneroesno referéncia os resultados dos
trabalhos d&ISSLEY, (20063 RAMIREZ e GARZON, (2008No caso do trabalho ddSSLEY
(2006), o autor utilizou o softwar&MatPro® para realizar célculos termodinamicos, assim
como solidificacdo pelo modelo decheil-Gulliver usando o mesmo software, de forma a
comparar ambos os resultados com andlise expeameat DTA. Existe um Unico material
comum aos resultados apresentados aqui e o tradalNeSSLEY (2006)Trata-se da liga-A
(material FM-52H no trabalho do citado autor), espondente a liga ERNiICrFe-7 com adicéo de
Nb e Mo, o qual, por sua vez, se baseia na patier@ABENAT ET AL.2004. Os valores das
temperaturas de transformacdes de fase obtidas treftalho sob condi¢des cinéticas e os
obtidos no trabalho do Nissley sdo mostrados nal@dh9.

Dos resultados mostrados na Tabela 5.9 obsergasecom excecdo dos valores das
temperaturas de transformacéo lidgiidus sigma e laves, existem diferencas entre os \alore
obtidos neste trabalho e os obtidos PHSSLEY (2006). As diferengas distinguidas estéo
relacionadas com as diferentes bases de dadosédcudos de célculo utilizados. Especialmente,
a diferenca na modelagem de precipitados primdidsjue no caso do NISSLEY foi tratada de
forma separada em nitretos e carbonetos. Jatnakttho, o calculo considerou uma unica fase

CFC que pode comecar como MN e terminar como MQN.oBtro lado, objetivando validar os
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calculos termodinamicos realizados neste trabadhanf realizadas medidas em DTA com as
ligas-2, ERNICrFe-7, -A e —B. Os resultados destesaios comparados com os calculos de

Scheil-Gulliversao apresentados na tabela 5.10.

Tabela 5.9.Temperatura de inicio de transformacgé&o das difesefases para cada liga em condi¢des cinéticas

Temperatura (°C)

Fase/
Temperatura Liga-2 ERNiCrFe-7 Liga-A Liga-B FM-52H*
Liquidus(faseg) @ 1418 1410 1353 1360 1353
Solidus(faseg) @ 1378 1370 1235 1238 1100
12922
Mx® 1470 1550 1560 12049
M 2:Cs 1327 1100 1080 N/A
Sigma 6) 979 1210 1171
Laves 1160 1150 1134
Gama-linha ¢) 920 914 980 N/A
Delta @) 980 1200 1125

'Para efeitos de comparacéo foi colocada aqui peeatura calculada com o modeloStheil-Gulliver
*Calculos realizados utilizando J-MatPro® e o madde solidificacadNISSLEY 2006)

@ calculado como MN
® calculado como MC

Tabela 5.10.Temperaturas de inicio de transforma¢cédo medidas@DA e comparadas com os calculos

Liga Intervalo de solidificagaoLiquidus — Solidus(°C) Seqiiéncia de solidificacéo
(% peso Scheil-Gulliver Cinético* DTA (Scheil-Gulliver)
(2) Ni-29Cr-10Fe 1418 — 1378 1419 - 1406 1416 8138 L® L+g®g
ERNICrFe-7 1410 - 1370 1410-1300 1396-1361L L+MX+g MX+g
L MX+g+L® L+ MX+
A (Nb-Mo) 1353 - 1235 1357 - 1225 1362 -1294+s® L+ MX +g+s +d®
MX +g+s +d

L L+MX+g® L+MX+

B (Nb-Mo-Hf) 1360 — 1238 13611230 1367 — 127%3: ‘:'/S +Lg++'\gx+’:j%r+ gs ®+ ﬁf(

+g+s+d+g
* Considerando o intervalo de temperaturas obtmaéaiculo em condig6es cinéticas neste trabalho.

As medidas experimentais de DTA foram realizadas @ finalidade de comparacéo,
utilizando uma taxa de aquecimento e resfriameptd@°C.s*. De acordo com os resultados

apresentados na Tabela 5.10, as coincidéncias aaglas utilizando o método Calphad e as
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medidas experimentais sdo razoaveis. As medidascrafse apenas as temperaturas de inicio e
final do intervalo de solidificacdo, as quais s@émblmais similares as ligas -2 e ERNiCrFe-7 que
as outras duas ligas.

Em relacdo com os resultados do trabalhBAMIREZ e GARZOKR008), embora esses
autores tenham trabalhado apenas com adi¢cées adeTibas temperaturas de precipitacdo de
carbonetos WECs na regido interdendritica em condi¢des cinétiéas mparaveis as obtidas
nas ligas -A e -B deste trabalho. No entanto, agpéeaturas deoliduse liquidus sdo bastante
diferentes por causa das adicbes de Mo e Hf (elemele alto ponto de fusdo que promovem
forte segregacao) nas ligas experimentais aqudadti

Na Figura 5.20 sdo mostradas representacfes e&ticeslo resultado da simulacdo em
condicbes cinéticas da microestrutura obtida aal fita solidificacdo, tanto nas ligas que nao
possuem precipitados, quanto nas ligas que posdiwarsos precipitados. Cada representacéo
esquematica foi construida levando em conta tardcstabuicdo de elementos final quanto a
localizacdo das fases obtidas de acordo com asigéasdcinéticas e a cela de simulacao
propostas. A representacéo é valida na medida ersejpensa que cada cela representa a metade
da distancia interdendritica, tal como foi expliecatb método experimental. Ao juntar varias
celas em todas as dire¢Bes supondo que elas simalaaiidificacdo de bragos dendriticos
crescendo em todas as direcoes obtém-se a re@g@entostrada na Figura 5.20.

A representacdo esquemadtica das estruturas idéisatdo mostradas nas Figuras 5.20b
e 5.20d podem ajudar a melhor entender os ressltakidos a partir da simulagéo cinética. A
diferenca nos tons de cinza de cada esquema refaeaediferenca quimica da matriz nas
posi¢cdes interdendritica e intradendritica. Maierge obtiveram ao final da solidificacdo baixa
segregacao formam uma estrutura homogénea com pdacenca quimica como € o caso da
liga-2. No caso das ligas restantes (ERNiCrFeJa-A e liga-B), a forte segregacdo e
precipitacdo de fases localizadas na regiao imelriteca € bem representada pela Figura 5.20d.
As figuras nédo representam as diferencas entripas de precipitados que podem se obtiver ao
final da solidificagdo para cada liga nem o formdts precipitados, devido a simplificacao
geomeétrica dos modelos utilizados. A largura caldalda regido segregada € menor na liga

ERNICrFe-7 em comparacdao as ligas -A e -B.
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Figura 5.20.Representacédo esquematica dos resultados dotosatmeticos. A figura mostra o corte transvedzal
estrutura de solidificacao resultante do resfrigameam condi¢des cinéticas. (a) Cela primaria deukigiio para
materiais sem elementos que favorecem a precipitdbd esquema final da microestrutura simuladadabapos
juntar celas primarias em todas as dire¢Ges. (& @emaria de simulagdo para materiais com eleoseque
favorecem a precipitagdo. (d) esquema da estraturaa localiza¢éo de precipitados na regido intehdéca. MX:
carbonitretog: gama-linha,s: sigma,d: delta;ger. Matriz interdendritica gi.w..: Matriz interdendritica e MCe:

carboneto rico em Cr.

5.2.4. Sumario de resultados de modelagem de ligesdecionadas

Um completo estudo de simulagdo baseado no métaedjth&, utilizando os programas
Thermo-Calc® e Dictra®, bem como bases de dadosewnais, (as quais foram
especialmente adaptadas para este trabalho) femdasido para calcular as transformacdes

de fases associadas a condi¢cOes de equilibricééiazis, neste ultimo caso, simulando uma
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taxa de 100C.s*, nas ligas selecionadas. Foram calculadas as tatapes de precipitacéo,

a composicao quimica, a fracdo massica, o tamaaHoaalizacédo das diferentes fases.

Os resultados mostram que a liga-2 (Ni+29Cr+10E&fuando submetida a resfriamento
em condi¢des cinéticas (taxa de P@s®) obtém como resultado uma estrutura com fase
gama ¢) CFC rica em Ni que contem Fe e Cr dissolvidosehlcao sélida. Observa-se uma
leve segregacdo de Cr e Fe na regido interderadi{#it%eso de ambos os elementos),
obtendo-se um material quase homogéneo sem peslpito final do resfriamento (similar
ao mostrado na Figura 5.20Db).

No caso da liga ERNiCrFe-7 obteve-se uma estrigueapossui matriz e precipitados na
regido interdendritica. A matriz é a fase gamjaQFC, rica em Ni contendo Fe, Cr e Ti
dissolvidos em solugéo solida. Os precipitadogdetedriticos obtidos por simulacao foram:
carbonitretos priméarios do tipo Ti(C,N), carbonetds:Cs e gama-linha ). Moderada

segregacao de Ti e Cr para a regido interdendf@tigaevista na microestrutura final.

Os resultados da liga-A mostram que a microestiuinal € composta por uma matrg (
rica em Ni, Cr, Fe, Nb e Mo acompanhada de pregfad de carbonitretos primarios
Nb(Ti)(C,N), de carbonetos MCs, assim como fase Laves (Ni,Cr,K&b,Mo,Ti), gama-
linha (@), sigma §) e delta §). Uma forte segregacdo de Nb e Mo é prevista paemiado

interdendritica.

Na liga-B prevé-se a formacéo de uma matjizica em Ni, Cr, Fe e Mo, acompanhada de
precipitacdo de carbonitretos priméarios Hf,Nb,TN{;, carbonetos MCs, assim como as
fases: laves, gama-linhg)( sigma €) e delta €). Forte segregacéao de Nb e Mo e leve de Hf

€ prevista para a regido interdendritica.

Em todos os casos a fracdo massica de mg}riai (maior que 95%. A porcentagem restante
foi das outras fases presentes, sendo o carbonkt&te o carboneto MCs as fases com
maior fragdo massica, seguidas da fase laves e-lgama As outras fases, gama duas

linhas, delta e sigma apresentam uma fracdo massiita menor.
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Na Figura 5.21 sumarizam-se os resultados obtidosmulacdo termodinamica e cinética
das ligas selecionadas. Observa-se 0 aumento halavieacdo de carbonitretos MX e a
diminuicdo na fracdo de carbonetog:® com a adicdo de Nb e Mo, e de Nb, Hf e Mo nas
ligas -A e -B, respectivamente. Ao mesmo tempoaumento no intervalo de solidificacédo
juntamente com a diminuicdo das temperaturasotiduse liquidus para este mesmo tipo de

ligas. O Niquel comercialmente puro possui tempesade fusdo em1455°C.

- Y e — o
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1400 - [ .
Solidus o0
81200 7
SN Tl - 004 8
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0 i ' | | ’

Liga-2 ERNICrFe-7 Liga-A Liga-B

Figura 5.21. Comparacao das temperaturas de transformacaqaofraassica de carbonitretos MX e carbonetos

M.3Cg precipitados em condi¢8es cinéticas nas ligasrerpatais. 5. Temperatura de inicio precipitacao.
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5.3. Caracterizacédo de materiais

5.3.1. Composicao quimica e propriedades mecanicas

Nas Tabelas 5.11 e 5.12 sdo apresentadossaftados da determinacdo experimental da
composicdo quimica e dos ensaios mecanicos (microdureza na estrutura de soldagem e de
laminacdo, assim como a resisténcia a tragdoestrutura laminada) nos materiais e ligas
selecionados. Observa-se que todas as ligasupm teores de Ni, Cr e Fe dentro da
especificacao da liga 690 (ver a Tabela 2@pmparando a dureza dos materiais nos estados de
laminag&o e de soldagem, juntamente com o Eaesisténcia a tracao, verifica-se o efeito do
endurecimento por solucdo lisd dos elementos adicionadoBevido a pregitacdo de

carbonetos nas ligas -A e -B obteve-se um alio ge encruamento durante a deformacéao a frio.

Tabela 5.11.Composigdo quimica medida experimentalmente nos materiais e ligas selecionagps. (%

Elemento Niquel Liga-2 ERNIiCrFe-7 Liga-A Liga-B
Ni 100* 61r0,5 59,2r 0,5 54,9r 0,5 55,8r 0,5
Cr 29 10,25 29,1r0,1 27,4r0,1 27,4r0,2
Fe 10 r 0,25 10,3r 0,1 9,6r0,1 9,4r0,1
Mo 4,4r10,4 3,15r0,3
Nb 2,3r0,2 2,4r0,2
Hf 0,37 10,01
Ti 0,48 r 0,01 0,44r 0,05 0,5r 0,01
Mn 0,28 r 0,02 0,29r0,01  0,26r0,01
Al 0,45 r 0,05 0,66r0,1 0,69r 0,02
cW 270 220 250
N® - 280 280 220

* Tracas de Zn e Cu <0,000%:? Teores de Nitrogénio e Carbono em PPM.

Tabela 5.12 Ensaios mecanicos (microdureza e resistééadtracao) nos materiais e ligas selecionados
Resisténcia a Tracdo (MP&)

Microdureza Vickers da estrutura bruta (50 gf/15 s)

Material De Laminago® De Soldagem Maxima Limite de Escoamento
(M) (V) (0,2%)
Niquel 255r6,8 130r 14,7 300r 15 60r10
Liga-2 446 r12,2 221r9,2 600r 40 340r 17
ERNIiCrFe-7 465 r 16,7 235r 15,9 905r 45 7601 38
Liga-A 500 r 18,0 310r 9,5 1330r 66 1180r 60
Liga-B 510 r 34,8 263r 7,4 1420r 70 1280r 64

* Laminag4o a frio final com reducéo de 30%8.Valores determinados experimentalmente.
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5.3.2. Difragao de raios-X

Nas Figuras 5.22 e 5.23 sao apresentadospestess de DRX convencional obtidos para
0s materiais e ligas selecionados antes e dafmwisoldagem, respectivamente. A partir dos
resultados pode-se observar que a Unica fasetdda com este método de caracterizagédo é a
matriz CFC gama J. Nenhuma outra fase foi detectada, inclusive com um estudo bem
detalhado de alguns dos intervalies interesse para cada tipo fdse priméaria e secundaria
obtida na secéo anterior. O fato autke é atribuido a fases como MX,,Ms, Laves e outras
fases secundarias, ainda que @néss nas ligas experimentajsie possuem fracfes volumétricas
menores a 5%, ndo sendo possivel detecta-las meditateécnica. Ao se comparar 0s espectros
obtidos no mesmo material em condicdes amsem soldagem, observam-se diferencas na
intensidade dos picos da fase d&da. Este efeito é devido a test cristalografica esperada nas

estruturas bruta de deformacéo pela laminacdm #antes da soldagem)na estrutura bruta de
solidificagcéo obtida por soldagem.

(@) (b) ()

Intensidade(u.a)

(d) (€)

Intensidade(u.a)

2-Theta (27
Figura 5.22. Difracdo de raios-X das diferentes ligas e maiterantes da soldagem. (a) Niquel, (b) liga-2, (c)
ERNiCrFe-7, (d) liga—A e (e) liga=B
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(@) (b) (©)

Intensidade(u.a)

(d) (e)

Intensidade(u.a)

2-Theta (27
Figura 5.23. Difracdo de raios-X das diferentes ligas e maite apds soldagem. (a) Niquel, (b) liga-2, (c)
ERNICrFe-7, (d) liga—A e (e) liga—B.

Alguns autores tém utilizado esta técnica paeatificacdo de fases na estrutura bruta de
solidificacdo de materiais silares aos utilizados aguhnFONSO ET AL.2010). Esses autores
observaram picos de fases, taisnoocarbonitretos MX e carbonetos,#@;. Nao obstante, no
trabalho supracitado a estrutura bruta de agch foi obtida reagqeendo um depdsito com
multipasses de soldagem, apresentado a possil@ldadolubilizacdo e re-precipitacdo de fases,
como foi estudado na secdo anterior. Neste tnabalestrutura de solidificacao foi obtida sobre
uma estrutura homogeneizada sem presenca prévia de carbonetos secundarios e usando energiz

de soldagem menores.

5.3.3. Caracterizacéo microestrutural

A caracterizacao microestrutural da estrubuaa de solidificacdo das ligas selecionadas

é apresentada a seguir. Os resultados da cazactw e a sua respectiva discussdo séo avaliados
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juntamente com os resultados da simulacédo caélis transformacdes de fase para cada liga e

materiais selecionados, os quais for@oresentados na se¢cao anterior.

() Estrutura bruta de solidificagéo

Na Figura 5.24 é mostrada a estrutura bdetsolidificacdo do Niquel puro e da liga-2.
Na figura € mostrado o detalhe distribuicdo radial da estrutrobtida pela aplicacdo de um
ponto de soldagem autdgeno usando o processo G3 AMjA classificacdo da estrutura final sera

feita de acordo com os critérios estabelecidos na se¢éo 2.6.

500 An 50 Fn

500 P 20 An

Figura 5.24. Macro- e micro-estrutura bruta de solidificacéo (@ e (b) Niguel comercialmente puro e (c) e (d)
liga-2 (Ni-29Cr-10Fe %s9. MB: Metal de base. As setas em (d) indicam o detalhe de contorno de gréo migrado na
estrutura da liga-2. Microscopia 6ptica. Reagente usado no Niqu&lOCH HCI + Agua destilada e na liga-2:
ataque eletrolitico acido cromico 1Q%
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A estrutura bruta de solidificacdo dddsgem do Niquel possui grdos grosseiros sem
precipitados, com contornos de grao retos @liesa com crescimento planar, como mostrado na
Figura 5.24b. A estrutura de solidificacdo deldagem da liga-2 (Ni-29Cr-10Fe) possui
crescimento celular livre de precipitados. BEstgrutura tem um espagamento intercelular muito
fino (< 0,5 An), com contornos de grao predominam@te retos. Na lay2 foram observados

contornos de grao migrados com dteiiéncia, como mostrado na Figura 5.24d.

= 100 R 20 RAn

Figura 5.25. Estrutura bruta de solidificacdo na liga ERNiCrFe-7. (a) macroestrutura e (b) microestrutura onde os
precipitados submicrométricos na regido interdendr&&m destacados pelas setas brancas. MB: Metal de base.

Microscopia Optica. Ataque eletrolitico acido cromico 1%

Na Figura 5.25 é mostrada a estrutura bdetsolidificacdo da liga ERNiICrFe-7, a qual
apresenta estrutura celular, com tamanho de gn@sseiro e espacamento intercelular entre 0,5
fn e 1,0 An. A estrutura contem uma disparsdina de precipitados localizados
majoritariamente na regidota@rdendritica, como mostradol@erigura 5.25. Os contornos de
grao sao essencialmente retos.

As estruturas de solidificacdo das ligas eAB sdo bastante similares entre si, mas
substancialmente diferentes em comparagao aossaugteriais estudados. A estrutura da liga-A
(Figuras 5.26a e 5.26b) é lagpar dendritica, com elevad nimero de precipitados
interdendriticos e contornos dedo fortemente ondulados. Ofg@ipitados e a mrosegregacao
visivel aparece finamente distribuida com espacamento interdendritico entrébe 10 An. A

estrutura de solidificacdo de soldagem da Bga-colunar dendriticagom profusa precipitacao
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interdendritica e contornos de grao altateeondulados. A liga—B (Figuras 5.26¢c e 5.26d)
apresenta uma distribuicdo de precipitados ietaddticos e microsegregacéo fina (entr&be
10 M), similar aos da liga-A, mas com precpibs de menor tamanho e distribuidos mais

uniformemente.

200 Fn 20 Bn

200 An 20 Fn
Figura 5.26. Estrutura bruta de solidificacéo (a) e (b) liga-A)ee(¢d) liga-B. Observe-s® detalhe das figuras (b)
e (d) locais de contornos de grdo que mudam de direcdo constantemente assim como precipitados na regido

interdendritica destacados pelas setas brancas. MBI Metaase. Microscopia Optica. Ataque eletrolitico acido

crémico 10%,,.

Na Figura 5.27 sé&o apresentadas imagens detalhadas da estrutura bruta de solidificagéo de
soldagem realizada por microscopia eletrénica de varredura de cada um dos materiais
selecionados. Na Figura 5.27 podem-se obseogrdetalhes da mudanca no modo de

solidificagé@o dos diferentes materiaim funcdo da composicdo quimica.
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Figura 5.27. Microestrutura de solidificacao sldiferentes materiais e ligas sete@das. (a) Niquel, (b) liga-2, (c)
liga ERNIiCrFe-7, (d) liga-A e (e) liga-B. Microscopia eletrdnica de varredura. Elétrons secundarios. Ataque do

Niquel: quimico com G&$0, +HCI +Agua destilada e na liga-2: eletrolitico com &cido crémico,40%

Em relacdo ao Niquel puro (Figura 5.27a), igdade elementos em solucéo solida (Cr e
Fe) na liga—2 (Figar 5.27b) promove a mudanca de modo didifioacédo de planar para celular.
A adicado de um pequeno teor de Ti na ligd\lERRFe-7, a qual possui a mesma propor¢ao de Cr

e Fe contidos na liga-2, promove a precipitad@ocarbonitretos que inibem parcialmente a
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migracdo dos contornos de grao, conservando a estrutura celular com uma leve segregacao de Ti
e Cr na regiao intercelular. Adicbes de Mo, &blf promoveram uma eatura de solidificacao
colunar dendritica, forte segregacédo e profuseaipitacao interdendritica nas ligas -A e -B.

As diferencas entre os precipitados, quamesentes na microestrutura, e no formato dos
contornos de grao sao evidentes na Figura E@8etanto, o Niquel pur® a liga-2 ndo possuem
nenhum tipo de precipitado, as ligastantes apresentam diversip®s de precipitados. A liga
ERNICrFe-7 apresenta precgilos finos e esporadicos. A di\ apresenta precipitados
alongados em um grande numero na regido ietehdtica. A liga-B possui precipitados em um
grande numero, de forma similar a liga-A. Todavia, sua morfologia é arredondada e com menos
espacamento entre si. Na secéo seguinte ses@otidos em detalhe os precipitados observados

nestas trés ultimas ligas.

(i) Precipitacéo e distribuicdo de elementos

A morfologia e o tipo de precipitados s#rvados nas ligas selecionadas estao
condicionados pela composi¢do quimica e disttémide elementos. Na Figura 5.28 apresentam-
se mapeamentos realizados com a técnica de X#D8ma ampla regido da microestrutura das
ligas experimentais.

A partir da Figura 5.28 verdam-se as observacdes relaeidais com a distribuicdo de
elementos, assim como a localfZao e a morfologia de precipitaduara cada liga. A liga-2 nao
possui precipitados de nenhurpdie apresenta leve segregaci@oCr e Fe (Figuras 5.28a e
5.28b).

A liga ERNICrFe-7 possui uma estrutura colunar com moderada segregacao de Ti
(mostrada) e de Cr (ndo mostrada), decoradaprecipitados esporadicos nos contornos de grao
e pequenos precipitados ricos em Ti, com anggijgacamento entre si localizados nas regides
interdendriticas. Nas Figuras 5.28c e 5.28d se obspre os precipitados submicrométricos e a
microsegregacao de Ti na regido interdendriecéiga ERNIiCrFe-7, os quais se confundem, nao
permitindo distinguir claramente se os primgigio precipitados ricos em Ti, como previsto

pelos célculos cinéticagilizando o método Calphad.
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Liga-2 (b) ERNiCrFe-7 (d)

10 Fn 10 Fn
———Cr ——Ti
Liga-A (f) Liga-B (h)
/
Hf(C,N
10 10 An
[ 1ND: 1 Mo 1NDb 1Mo | 1 Hf

Figura 5.28. Estrutura, segregacédo e identificacdo de precipitddpestrutura celular e )(llistribuicdo de Cr na
liga-2. (c) Estrutura celular e precipitados ricos em Ti e (d) distribuicdo de Ti na liga ERNi(@)eestrutura
colunar dendritica e precipitados rices1n Nb e (f) distribuicdo de Nb Klo na liga-A. (g) Estrutura colunar
dendritica e precipitados ricos em Hf e &lh) distribuicdo de Nb, Mo e Hf niga-B. A distribuicdo de elementos

foi realizada por XEDS no MEV operado al2%. Ataque eletrolitico acido cromico 1Q%o
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Nas Figuras 5.28e e 5.28f pertencentebga-A, observa-se a forma alongada dos
precipitados ricos em Nb, a forte segregacdd\dee Mo e 0 menor espacamento entre 0s
precipitados em relacdo a liga ERNiCrFe-7.liga-B (Figuras 5.28g e 5.28h) observa-se que 0s
precipitados sao, arredondados e uniformemgistabuidos comparados com a liga-A.

A segregacdo de Nb e Mo €& menor na-By no entanto, ndo foi observada forte
segregacao de Hf. Observa-se que todogresipitados nestas duas Ultimas ligas estdo
localizados nas regifes interdendriticas. Parhonestudar a natureza, a morfologia e o tipo de
precipitados desenvolveram-se tarefas de caraatéid especificas baseadas em microscopia de

varredura de alta resolucaonécroscopia de transmisséo.

(iii) Precipitados da liga ERNiCrFe-7

Na Figura 5.29 sdo apreserdadliversas caracteristicas ghwscipitados primarios MX e
da segregacao de Ti e Cr observadas naopstiutura de soldagem da liga ERNiCrFe-7.

ERNiCrFe-7 Ti (K )| cr (K) (c)
(e)
keV
(f) Elemento % peso %-Erro (1)
Ti 86 0.4
Al 1 0.1
N 13 0.3

Figura 5.29. Precipitados na liga ERNiCrFe-7. (a) Imagem questra a regido interdendritica decorada de
precipitados. (b) e (c) Distribuicdo de iCr na microestrutura mostrada na imagem (a). (d) Identificacdo quimica
de um carbonitreto de Ti em um contorno de grémesma liga. Resultados da microanalise quimica no precipitado
(e) e tabulacao de resultados (f). XEDS — Mipérado a 12 kV (Correcao usada método ZAF).
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Essencialmente todos os ppetados interdendriticos obsedos na liga ERNiICrFe-7 sédo
ricos em Ti, como mostradoa Figura 5.29. Ainda que, umvk enriqguecimento em Cr é
observado na regido interdendrdti tal e como foi previsto pelos calculos cinéticos na secéo
anterior. Precipitados ricos e@r ndo foram observados nemsnagides interdendriticas nem
nos contornos de grao. Na Figura 5.30 sé&o ilustradamorfologias de precipitados encontrados
na estrutura de solidificacdo do material ERNfe-7. Precipitados do tipo Ti(C,N) poliédricos

facetados de grande tamanho (entre 1,0 ef)0foram observados esporadicamente em regioes

mais proximas a linha de fus&o. Precipitadosciformes com comprimento menor a 1H
(SILVA 2010) foram observados com maior frequiéneaiaegiao interdenitica (Figuras 5.30c e
5.30d).

Figura 5.30. Morfologia de precipitados primios observados na estruturaithr de solidificagdo do material
ERNICrFe-7. (a) Regido intradendritica e interdendriticamaterial. (b) Precipitado poliédrico facetado do tipo
Ti(C,N) encontrado em regides intradendriticas. (c) e (d) Precipitados cruciformes observados em regides

interdendriticas. MEV-FEG operado a 5.kMaque eletrolitico acido cromico 1Q%o
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Os precipitados poliédricos facetadosmo o observado na Figura 5.30b, contém um
nacleo de (Ti,Cr)N e uma regido externa rgga TiC, a qual forma um carbonitreto Ti(C,N),
como mostrado na figura 5.31. Pelo graridemanho observado nestes precipitados e sua
localizagdo préxima a linha desi@io na estrutura brutie solidificacéo, deduze que este tipo de
carbonitreto foi parcialmente dissolvido e s#&rido desde o metal de base, o qual foi
previamente homogeneizado na regd#blX a uma temperatura de 12@p por 12 h. O anterior
coincide com as observacOes feitas a respeito pelos aRAMHEREZ e LIPPOLD(2004). No
caso dos precipitados cruciformes observadoegid@o interdendritica ndo tém sido reportados
para este tipo de liga em outros traballim concordancia com os trabalhogH1#ANG (1997)

e SILVA (2010), sugere-se que a morfologia € devida ao crescimento eutético de um nucleo de
TiN, o qual enriqguece com carbona regido interdendriticaimando o precipitado observado
nesta configuracdo. Na Figura 5.32 apresentamdmsdamplementares da caracterizacdo deste

tipo de precipitados, 0s quais possuem relagaorientacdo cubo a cubo com a matriz.

Figura 5.31. Analise de um precipitado poliédrico observado na liga ERNIiCrFe-7 (a) Morfologia do precipitado.
Distribuicdo de elementos (B), (c) N e (d) Cr. Na tabela e espectrjuatbs sdo mostrados a composicao deste tipo
de precipitado e o dominio do Titdnio na composi¢cdo quimica. Microscopia eletronica de transmissdo (MET),
operado a 200 keV.
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(@)

Figura 5.32. Aglomerado de carbonitretos de Ti com morfologia cruciforme observado na estrutura bruta de
solidificacédo da liga ERNiCrFe-7. (a) Imagem de campmadimre mostra os diversos fragmentos da particula do
carbonitreto na matriz ). (b) Padrdo de difracdo de elétrons do precipitado destacado com a seta, o qual foi
identificado como um precipitado primario do tipo Ti(C,N) e a matfizafnbos no eixo de zona [101]. Na parte

inferior de (b) se reporta a relacédo de orientacédo awdo entre o carbonitee¢ a matriz. MET, 200 keV

(iv) Precipitados da liga-A

A liga-A apresenta notavel segregacdo de eNIMo na regido terdendritica como
produto da cinética e dos teores iniciais desses elementos,madiga influencia a morfologia e
a guantidade de precipitados presentes nessa réy@SLEY e LIPPOL2009) discutem a
caracterizacdo de fases presentes na regiaoléntritica contidos em uma liga com teores de
Nb e Mo, similares aos contidos na liga-A desabalho. Eles observaram que os precipitados
MX presentes nesta regido, em sua grande maioria, sdo ricos em Nb e possuem morfologia
alongada ramificada chamada dsquelética, também s&o obsels outros precipitados de
morfologia arredondada, como os observado no trabalAg@&ISO ET AL(2010).

De forma similar ao trabalho realizado nesta tese, a precipitacdo de outras fases como
Laves, sigma e delta foram estudados atrale@salculos baseados no método Calphad nos
trabalhos ddNISSLEY(2006) eNISSLEYe LIPPOLD (2009). Contudo, nes$ trabalhos ndo se

apresentou evidencia experimental dos predps diferentes aos do tipo M(C,N) e
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localizados na regido interdendritica e, eventeate, na regidao inten@nular. As observacoes
realizadas na liga-A deste trabalho mastrgue tanto a morfologi quanto os tipos de
precipitados observados nas regiggerdendriticas sdo muito mais complexos e variados do que

observado nos trabalhos supracitadosfarme sé&o ilustrados na Figura 5.33.

Ti (K (b)[|[Nb (L ©
Mo (L (d)| |[Liga-A |
Elemento % peso Y%-erro ( r)
Nb 19.1 0.2
Cr 24.4 0.3
Ti 3.0 0.1
Ni 475 0.8
Fe 7.0 0.2

Figura 5.33. Precipitados observados na liga-A. (a) Imagem que mostra a regido interdendritica decorada com
diversos precipitados. Distribuicdo dg T, (c) Nb e (d) Mo na microestrutura mostrada na imagem (a). (e) Detalhe
de outro precipitado na regido interdendritica. A tabela e o espectro da andlise da composi¢éo quimicae&arrespon
ao precipitado de Nb da imagem (e). XEDS —\Miperado a 15 kV (Corre¢do usada método ZAF).

Na liga-A foram observados trés tipos de morfologia difereteprecipitados, como
mostrado na Figura 5.34. A primeira correspoadena forma complexa regularmente associada
a aglomerados de MX, que crescem juntdase Laves, como mostrado na Figura 5.34b.
Morfologias mais arredondadaspmo a mostrada na Figuta34c, tipicas de carbonitretos

(Nb,Ti)(C,N) foram esporadicamente obselas coincidindo com as observacfesAONSO
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ET AL.(2010). A morfologia de carbdretos observada com maioefjiéncia nesta liga foi uma
mistura entre grafia chinesa (Chinés-Script) e esquelética como a mostrada na Figura 5.34d,
coincidindo com as observactesNISSLEY(2006) eNISSLEY e LIPPOLR009).

Figura 5.34. Morfologia de precipitados na estrutura brute solidificacdo da liga-A. (a) Localizacdo dos
precipitados na regido interdendritica. (b) Precipitado complexo mostrando particulas de MX rico ertidutagoar
menores) associadas a fase Laves. (c) Precipitados arredondados do tipo (Nb,Ti)(C.N). (d) Precipitados alongados

ricos em Nb com morfologia ramificada. MEV-FEG operado a 5 kV. Ataque eletrolitico acido cromigp 10%

Alguns precipitados interdendriticos analiea apresentam teorsgnificativos de Nb e
Ti juntamente com teores importantes de Ni (provavelmente da matriz) como observado na
Figura 5.34. De acordo com os calculos redl®ganeste trabalho, na liga-A prevé-se forte
enriguecimento de 10%so, de Nb e 30%s, de Mo, na regido intdendritica, o qual sob
condi¢des cinéticas, poderia produzir &qgipitacdo de fase Laves do tipo (Nif€)como
observado pelos autorBADAKRISHNA e PRASAD RAM97). Comparando os resultados de
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calculos cinéticos e 0 estudo por microscopia@iéta de varredura e XES sugere-se, entao,
que a presenca da fase Laves algumas vezes € concomitante com a precipitacdo de MX na regiac
interdendritica. Na Figura 5.35 apresentam-sagegns de MET mostrando a morfologia destes

precipitados complexos como evidencia expental do crescimento de Laves junto a MX.

(@)

Laves

(Nb,Ti)

—~

C.N)

Figura 5.35. Crescimento da fase Laves junto a carbonitretorddX em Nb na estrutura bruta de solidificacdo da
liga-A. (a) imagem de campo claro mostrando a morfal@gimplexa e localizacédo relativa da fase Laves e do
carbonitreto Nb, Ti(C,N). (b) Padréo de difracdo da fase Laves orientadeondeezona [301]. Na parte inferior se
mostra a distribuicdo de elementos Ni, Ti, Nb e Nwixando evidencia da delitagdo entre o carbonitreto
Nb,Ti(C,N) (parte inferiore a fase Laves (Ni,Cr,R€)\b,Mo, Ti) (parte superior). MET, 200 kV.

(v) Precipitados na liga-B

Na liga-B a presenca de Héafnio alteratdmente a morfologiaos precipitados, assim
como a sua distribuicdo na regido interdéimd quando comparados aos da liga-A. Foi
observado que os precipitados em sua granderia sdo arredondados e apresentam menor

espacamento entre si. Na Figura 5.36 observguee os precipitados maiores com formato
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esférico sdo ricos em Hf, enquanto que aipitados com formato mais irregular possuem

teores relevantes de Nb.

HF (L 0 {[[Nb (L) (©)
Mo (L (d) .
Elemento % peso %-erro ()
Hf 95 2.4
Nb 1.1 0.1
Cr 2.4 0.1
Hf
keV

Figura 5.36. Precipitados observados na liga-B. (a) Imagem que mostra a regido interdendritica decorada com
diversos precipitados. Distribuicdo dg Hf, (c) Nb e (d) Mo na microestrutura mostrada na imagem (a). A tabela e
0 espectro correspondem ao precipitado destacado cota assémagem (a). XEDS — MEV operado a 14 kV

(Correcéo usada método ZAF).

A mudanca na morfologia dos precipitadaesificados e de escrita chinesa como o0s
observados na liga-A, para precipitados esfémrcdscretos na liga-B, concorda muito bem com
as observacgOes dos auto®TVAL ET AL.(1972),ZIMINA ET AL (1986),DAHL ET AL.
(1973) eDUHL E SULLIVAN(1971). Observa-se que na regiderdendritica da liga-B ndo ha
segregacao forte de Hf nem de Mo, como ptevi®s calculos cinéticos e mostrado nas analises
experimentais (Figura 5.36). Ootede Mo € menor na liga-B ogparado ao da liga-A e o Hf
parece ser consumido todo na precipitacacagleonitretos rice neste elemento.

Na Figura 5.37 apresentam-se as diferemtedologias dos precipitados observados na
liga-B. Os precipitados arredondados comanastrados nas Figuras 5.37b e 5.37c s&o ricos em
Hf e contem teores baixos de Nb. Alguns preéagons com morfologias mais irregulares (como o
observado na Figura 5.37d), o qual estd formaamiodiversos fragmentos e aglomerados de

varios precipitados menores alguns ricos em Nbecontendo Ni (cuja picedéncia nas anélises
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esta relacionada com a composi¢cao quimica daznéoram observados na estrutura bruta de
solidificacdo desta liga. Esses precipitadosam observados com uma menor freqiéncia na
estrutura da liga-B comparado a liga-A. De forsmailar ao observado na liga-A, na liga-B é
prevista a precipitacdo em cogdés cinéticas da fase Laves, na qual ndo foi identificado

experimentalmente contetdo de Héafnio, tal cdonprevisto pelos calculos cinéticos.

Figura 5.37. Morfologia de precipitados primés na estrutura bruta de soliddicdo da liga-B. (a) Localiza¢éo dos
precipitados no material. (b) Precipitado arredondado do tipo Hf(C,N) observado nas regides ifttcader{dy
Precipitados semi-esféricos do tipo (Hf,Nb)(C,N) observados na regido interdendritica. (@jtaiescicom
morfologia complexa, provavelmente com crescimento concomitante de Laves e MX. MEV-FEG operado a 5 kV.

Ataque eletrolitico acido cromico 1Q%o

Na Figura 5.38 mostram-se imagens que ewvidem a precipitacdo de fase Laves junto
com a fase MX na liga-B. Tal como foi caladb na simulacdo utilizando o método Calphad, a
fase Laves precipita a uma temperatura menordase MX, tanto nada-A quanto na liga-B.

N&o ha clareza sobre o tipo de mecanismo giigzieste tipo de crescimento concomitante entre
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a fase Laves e MX neste tipo de ligas. Sege que a precipitacdo primaria durante a
solidificacdo na regido interderitica em cada liga, empobrece a vizinhanca de elementos tais
como Nb e Hf. Quando ocorrer o empobrecirndntal antes mencionado poder-se-ia mudar a
cinética da solidificacdo dessas regifes, a qoahbinada com os efeitos da alta taxa de
resfriamento durante a soldagem pode favorecer a precipitacdo de fase Laves, de forma analoga &
discutida pelos autord8UPONT ET AL.(1998a, 1998b e 1998c)RADAKRISHNA e PRASAD
RAO(1997). Observa-se que em esiras de soldagem por fuséoldgs e superligas de Niquel,

a fase Laves rica em Nb precipita na regdterdendritica com moofogia eutética, sendo
associada a processos de formagéao de trincafdificacdo, coincidindo com o discutido pelos
autoresDUPONT ET AL (1998a) SILVA (2010). Em materiais enduidos por solucéo solida
deste tipo é bastante rara a precipitacdo slesfdCP e Laves como observado neste trabalho,
motivo pelo qual se propde que crescimento concomitantda fase Laves junto com

carbonitretos do tipo MX seja alvo de aiproposta de pesquisa posterior.

Figura 5.38. Observacao experimental do crescimento de fase Laves junto com carbonitretos ricos em Hf na
estrutura bruta de solidificacdo dadiB. (a) Imagem de campo claro nrastlo a morfologia da fase Laves e a
localizacdo do carbonitreto ricem Hf. (b) Padréo de difracdo da fase Laves e da fagmitencente a matriz

orientadas nos eixos de zona [10]2E1], respectivamente. MET, 200 kV.

Finalmente, a observacdo experimental da precipitacdo do carbon€wfdi avaliada
em todas as ligas, de forma que em nenhurtzs dei observado este precipitado. Considera-se

que a baixa fragdo massica de;®4, produzida em condi¢des cinéticts como foi previsto nos
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calculos usando o método Calphad, é a principal ree&oqual este tipo de precipitado nao foi
observado na liga base. Para a liga-A, o resultadwide com o observad@ estrutura bruta de
soldagem da liga FM-52H (equivalente a liga-ANISSLEY ET AL(2009). Em tanto que para
liga-B, como discutido pelos autor@AHL ET AL (1973), a formacdo de MX rico em Hf
consome o C disponivel, inibindo a formacaocdebonetos de segunda fase. Este resultado é
bastante interessante, uma vez que, a auséncia ou presenca do carbsiend@dvigoverna o
mecanismo da FQD como observado no trabalhé@eNG ET AL(2009) e como discutido na
secao 2.11 neste trabalho.

5.3.4. Comparacéao entre resultados deodelagem e a caracterizacéo

Nas subsecdes anteriores foi amplameigeutido o tipo, a morfologia e a composicao
quimica dos precipitados observados, bem como a segregacdo em cada liga. Aqui sera
apresentada a comparacdo dos resultados daetaacio e os resultados da modelagem. A
partir dos resultados obtidaturante a avaliacdoxperimental da composicdo quimica e da
segregacao, foram novamente realizados todos os célculos em condiéfieascpara cada liga
experimental, os quais tinhandsidesenvolvidos para composi¢cdes genéricas na secao anterior.
Na Tabela 5.13 apresenta-se a compilacdogedaltados da fracdo massica de precipitados
primarios e de carbonetos de segunda faseqaata tipo de liga experimental avaliado e a sua

comparacao com os dados calculados preliminarmente.

Tabela 5.13.Compilacao de resultados de célculos cinéticebnpinares e refinados usando o método Calphad

Fracdo massicaMX (%) Fracg&o massicaM »:Cg (%) IREHMESTELIE €D D

Liga precipitagdo MX ( )
Preliminar Refinada  Preliminar Refinada Preliminar Refinada

ERNiCrFe-7 2,2 1,3 5,8 51 1410 1412
A (Nb-Mo) 3,5 3,7 11 1,0 1353 1372
B (Nb-Mo-Hf) 6,0 4,5 2,2 2,1 1360 1375

* Fragdo massica na regido interdendritica de cada liga

O resultado da fragdo méssica de precipitag@capia, obtida a partir do refinamento dos
calculos cinéticos utilizando amposicdo quimica medida expaantalmente para cada liga, foi

comparado com medidas da fracdo feitas atrdeésstereografia com separacdo de fases via

123



software. Na Figura 5.39 sdo mostrados exemgsnétodo utilizado para avaliar a fracao
massica de precipitados nasabg experimentais usando software SVRNA - System®,
desenvolvido na Universidade Federal do @earqual foi gentilmente disponibilizado pelos
autoredDE ALBUQUERQUE ET AL(2010). As analises foram realizadas utilizando pelo menos

cinco diferentes imagens de alto contraste de cada liga.

(d) (€) (f)

Figura 5.39. Célculo da fracdo massica experimental usando o software SVRNA — System. As imagens (a), (b) e (c)
correspondem as regifes analisadas enagens (d), (e) e (f) correspondém andlises usando o tratamento de
imagens. A cor amarela indica a @giintradendritica entanto que arde a regido interdendritica ambas
pertencentes a matriz; a cor vermelha corresponde aositaidoip As imagens correspondem &s analises realizadas
em: (a) e (d) liga ERNiCrFe-7, (b) e (e) Liga-A e (c) e (f) Liga-B. Imagens MEV-FEG, 5 kV.

Na Tabela 5.10 sdo sumarizados os resultddazilculo refinado em condi¢des cinéticas
da fracdo massica, composicdo quimica e temtyer de precipitacdo de carbonitretos MX,
usando a composicdo quimica de cada liga exeetal mostrada na Hala 5.7, as quais tém
sido comparadas com a morfologia observadead& precipitado. Dado que o modelo cinético
das transformacgdes foi baseado em uma simplificacdo geométrica unidimensional, a morfologia
dos precipitados calculados ndo é compalr@aom a morfologia dos mesmos observados
experimentalmente. A variacdo ttamperatura de inicio da prpitacdo de MX calculada usando
a composicdo quimica medida e mostradaTabela 5.9 é menor que 10% em relacdo aos

calculos preliminares apresentados na secderian Entretanto, a &cdo de precipitados
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primarios recalculados variou bastante enag@b aos calculos preliminares, principalmente

devido as diferencas nos teores dos elénsegue promovem a precipitacao primaria.

Tabela 5.14.Caracteristicas dos carbwatos MX observadas nas ligas selecionadas.

Lioa Fracdo méssica Tipo de carbonitreto Temperatura*  Morfologias
9 Calculada Experimental’ Calculada Observado (&) observadas
. . . Cruciforme
ERNiICrFe-7 1,3 1,0-2,0 (Ti,Cr)(C,N) (Ti)(C,N) 1412 Poligonal
A Ramificada
3,7 35-45 (Nb,Ti,M0)(C,N) (Nb,Ti,M0)(C,N) 1372 Poligonal
(Nb-Mo)
Arredondada
Arredondada
B B : (Hf,Nb)(C,N) .
(Nb-Mo-Hf) 4.5 35-45 (HETLND)(CN) i Tie Ny 1375 Poligonal
Ramificada

*Temperatura de inicio de precipitacdo calculada avés do método Calphad com a composicdo das ligas

produzidas: Classificadas em ordem de impot& na seqiiéncia de precipitacittervalo de valores medidos.

Algumas observacdes podem explicar asrelifeas observadas entre as fracbes massicas
calculadas e as experimentais. No caso daHRNICrFe-7, a fracdo massica de MX calculada
nao leva em conta os precipitag@scialmente solubilizados e tsdaridos para a poca de fusao.

No caso das ligas -A e -B, ndo foi levado eonta nos célculos cinéticos a precipitacdo
simultanea dos diversos tipos de carbonitréfld§ Em relacdo ao anteriormente exposto, ja
existe uma solucao recentemente desenvolvidagadgalar precipitacasimultanea de multiplos
carbonitretos MX em uma mesma liga durante a solidificacdo usando o método CRPpR& (
ET AL, 2007, 2008), mas ainda ndo tem sido incorpoeax$ pacotes comerciais disponiveis.

Para comparar a composicado quimica e aillistdo de elementasa estrutura bruta de
solidificacdo e os perfis de composicdongoh em cada cela de calculo cinético, foram
confrontados com medidas de perfis de ocosigiio obtidos por médio de XEDS no MEV,
replicando tamanhos comparaveis aos utilizadassimulagdo numérica. Os resultados séo
mostrados nas Figuras 5.40 a 5.42 para as ligas ERNIiCrFe-7, liga-A e liga-B, respectivamente.
Em cada representacao, o eixo da distancia fenamonalmente colocado na escala logaritmica
para conseguir ilustrar em umesmo grafico as regides inteadlritica, intedendritica e do
carbonitreto incluidas na transformacao eutética LJ+ MX, a qual foi executada no célculo
numeérico. A distribuicdo esta ddida em trés regides que representam a composi¢cado da matriz
nas regides intradendritica e interdendritisasim como no carbonitref®X). Dos resultados
mostrados nas Figuras 5.40 a 5.42 pode-se obspreaa distribuicdo de elementos em solucéo
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sélida, tanto calculados quanto didos experimentalmente, coidei bem. Em todos os casos
observa-se que a distribuicdo dos elementoscipais em cada material coincide de forma
razoavel entre as medidas experimentais ienalacdo numérica. Observe-se a largura é maior

nas regides interdendriticas das ligas-A eeBiparada as observadas na liga ERNiCrFe-7.

100 _
Matriz (J Carbonitreto

90 A (MX)
80 - Regiéo Regiéo %
Intradendritica Interdendritica = % [}

70 -

60

HO—

50

—Ni
Cr

—Fe

p —Ti

40

30

Teor de elemento (%pes,)

20

10
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10 1 01, 0,01 0,001
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Figura 5.40. Distribuicdo de elementos obtida através deutd$ cinéticos (linhas continuas) comparadas com

medidas experimentais na microestruteasolidificacdo na liga ERNiCrFe-7. Os simbolos representam as medidas
experimentais realizadas com XEDS no MEV.

Finalmente, nas Figuras 5.43 a 5.45 ga@ostrados os resultados das medidas
experimentais dos perfis de composicdo quimiaaestrutura bruta dsolidificacdo das ligas
ERNICrFe-7, liga-A e liga-B. Na liga ERNiCrFefFigura 5.43), observa-se a redugao no teor de
Ni e Fe e o0 aumento do teor de Cr e Ti negido interdendritica em relacdo a regido
intradendritica. Na liga-A (Figura 5.44), observaena reducdo no teor de Ni, Cr e Fe e o
aumento dos teores de Nb e Wregido interdendritica.

Na liga-B, observam-se a reducao dos teores de Ni, Cr e Fe e o aumento do teor de Mo e
Nb na regido interdendritica. A distribuicdo ddsmentos medidos experimentalmente para cada
liga coincide razoavelmente com as predi¢cfes auks mediante os calculos cinéticos. O fato
anteriormente exposto leva em consideracéesticdo do XEDS, em relagcdo com a resolucao
espacial (tamanho da sonda e o volume imteracdo formado) neste tipo de medidas

experimentais.
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Figura 5.41. Distribuicdo de elementos obtida através deutds$ cinéticos (linhas continuas) comparadas com
medidas experimentais na microestrutura de solidificacdo na liga-A. Os simbolos representam as medidas
experimentais realizadas com XEDS no MEV.
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Figura 5.42. Distribuicdo de elementos obtida através deutd$ cinéticos (linhas continuas) comparadas com

medidas experimentais na microestrutura de solidificacdo na liga-B. Os simbolos representam as medidas
experimentais realizadas com XEDS no MEV.
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Figura 5.43. Distribuicdo de elementos ao longo de diferentes dendritas em um mesmo gréo na esittatdea br
solidificacdo da liga ERNiICrFe-7. (a) Régina qual foi realizada a medidgerimental, indicando a trajetria com
a seta. (b) Distribuicdo de elementos ao longo da trajetéria medida. As setas largas na distribuicdo mostram os locais

de mudanca de teores de Cr e Ti. EDS no MEV com 15 kV de energia.

Figura 5.44. Distribuicdo de elementos ao longo de duas dendritas em um mesmo gréo na estrutura bruta de
solidificacéo da liga-A. (a) Regido na i@ realizada a medida experimentaklicando a trajetéria com a seta. (b)
Distribuicdo de elementos ao longotdgetdria medida. A seta larga na distribuicdo mostra os locais de mudanga de

teores de Cr e Ti. EDS no MEV com 15 kV de energia.

5.3.5. Cristalografia e morfobgia dos contornos de grao

Nas Figuras 5.46 a 5.50 sdo apresentados mapas de microscopia de orientacdo da imagern

(OIM) da matriz de cada material selecionado, nos quais cada cor representa as orientagées dos
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cristais em relacdo a direcdo normal a superficie (contida no plano da folha) de acordo com os
eixos cristalograficos fixos exibidos na figurardéeréncia ao lado de cada mapeamento. A partir
das observacdes experimentais, tém sido distingaigaliferencas na miologia do contorno de
grao que nao tinham sido observ@adaando microscopia eletrénica.

As diferencas estdo associadas com a ngadda direcdo a@hgo do contorno de grao
na sua extensao. Se as mudancas sdo suwaés, o contorno € considerado reto ou liso. Por
outro lado, se ha mudancas danses de direcdo, o contoraaconsiderado ondulado. Em todos
os casos foram observados gré@pesseiros proprios da estruidubruta de solidificagdo por
soldagem. O Niquel e a liga-2, os quais sdamageriais livres de precipitados e da forte

segregacao, mostram comtos de gréo retos.

Figura 5.45. Distribuicdo de elementos ao longo de duas dendritas em um mesmo gréo na estrutura bruta de
solidificagcéo da liga-B. (a) Regido na it@ realizada a medida experimental, indicando a tragettom a seta. (b)
Distribuicdo de elementos ao longotdgetdria medida. A seta larga na distribuicdo mostra os locais de mudanga de
teores de Cr e Ti. EDS no MEV com 15 kV de energia.

As andlises da liga ERNiCrFe-7 igbra 5.48) mostram que, mesmo contendo
carbonitretos MX precipitados em temperatura &leve segregacdo modiasade Ti e Cr na
regido interdendritica, esta gsmi morfologia nos seus contornds grdo bastante similar a
observada na liga-2. Ndo entand liga ERNiCrFe-7 apresenta tamanho de grao ligeiramente

menor, conforme verificado na escala.
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Figura 5.46. Mapa de microscopia de orientacdo da imagehl)@a estrutura bruta de solidificacdo do Niquel. A

seta indica a direcdo preferendal crescimento dos gréos [100].
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Figura 5.47. Mapa de microscopia de orientacdo da imagem j@H/estrutura bruta delslificacao da liga-2. A

seta indica a direcao preferendal crescimento dos gréaos [100].

As ligas-A e -B mostram morfologia dertorno essencialmente diferente aos exibidos
pelo Niquel, as ligas -2 e ERNICrFe-7. Atpatdas Figuras 5.49 e 5.50 séo evidentes contornos
de grédo altamente ondulados, assim como grads es&reitos e menores nas ligas -A e -B em
relacdo aos outros trés materiagudados. Os tipos de contorraes gréo na liga-B sédo mais
serrilhados, quando comparados com a liga-A. Aaotaristicas da morfoyia de contornos de
grao observadas nas ligas ERNHEY7 e -A coincidem com as observacdes realizadas por outros
autores em materiais similard$I$SLEY e LIPPOL[2006, 2008 e 200KISER ET AL, 2008;;
NOECKER e DUPONT2009b).
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Figura 5.48. Mapa de microscopia de orientacdo da imagéhv) da estrutura bruta de solidificacdo da liga

ERNICrFe-7. A seta indica a dire¢do preferencial de crescimento dos grédos [100].
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Figura 5.49. Mapa de microscopia de orientacdo da imagem (OIM) da estrutura bagdbdifecacdo da liga-A. A

seta indica a direcao preferendel crescimento dos gréaos [100].

A diferenca no grau de ondulacdo dos caomdsrde gréo, coincidindo com os autores
supracitados, esta estreitamente ligada a tempardéumicio de precipitacdo, fracdo e tipo de
carbonitretos primarios, os quais interferera taxa de migracdo dos contornos durante o
resfriamento e apos solidificacdo, como discutidessecdo 3 deste trabalho. A auséncia total de
precipitados na estrutura de solidificacdo no Nigueh liga-2 facilitea migracdo de contornos
de grdo como observado nestes materiais. No caso da liga ERNICrFe-7 e a pesar de conter
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carbonitretos primarios MX que precipitam a temgiura elevada, estes parecem nao funcionar
como barreiras efetivas a migracdo, como obsermadmracterizacdo da estrutura. A explicacéo
para o fato anterior estd na baixa fracdopdecipitados e o grande espacamento entre eles
(esporadicos), como discutido @RAMIREZ e LIPPOL2004a e 2004b).

Algum grau de ondulacao foi observado eguak contornos de grao na liga ERNiCrFe-
7, mas, em todos os casos, este foi assocsminpre a precipitados de grande tamanho
localizados em regides intergrdares. Nesta liga os predguilos de grande tamanho e de
formato poligonal foram localizados em posgdatradendriticas. CGanteriormente exposto
sugere que é preciso de um tamanho critico minRhO$ 1987) e uma determinada freqiiéncia

(quantidade e distribuicéo) de precipitados gjuele a conter a migracdo dos contornos de grao
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Figura 5.50. Mapas de microscopia de orientacdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de solidificagéo da liga-B. A

seta indica a direcao preferendal crescimento dos gréos [100].

As ligas-A e -B possuem as maiores digtates de fragcdo massica de precipitados MX,
0S quais estdo bem distribuidos dentro da ma&izada liga. A alta frequéncia e fracdo de
precipitados MX tem ajudado nestas duas liga®raer a migracdo de contornos de grao de
forma mais eficiente, gerando comtos de grédo mais ondulados.sBitva-se que a eficiéncia na
producdo de contornos ondulados € maior em prasee precipitados risoem Hf em relacao
aos produzidos pelos precipitados ricos em éNliente pelo maior grao de ondulacédo e quase
serrilhado do primeiro. Isto ja foi observado durante a selecdo de materiais e ligas definitivos.

Este fato indica que o ondulado pode estaci@i@do com o aumento da ductilidade presente
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em ligas de Niquel que contem este elemento. O efeito pronunciado na ondula¢do do contorno de
grao com um formato quase serrilhado na liga-B esta bem relacionado com a maior fracédo
massica e com a melhor distribwoc@maior freqiéncia e menor espacamento entre precipitados
primarios) dos carbonitretos ricos éthnas posi¢cdes interdendriticas.

Existem diversos métodos para estabel diferencas no nivel de ondulacdo dos
contornos de grao de materiais, mas nestaltralndo foi medido este parametro dado a grande
diferenca evidente entre os materiais comparados. A avaliacdo dos sitios coincidentes de
reticulado (CSL) desd® até &g na estrutura bruta de solidificacdo, utilizando EBSD em cada
uma das ligas selecionadas, mostrou uma baaxd@drde contornos especiais, tal como esperado

em uma estrutura bruta de solidificagéo.

5.3.6. Sumaério de resultados de caracterizagédo

x Foi desenvolvida a caracterizacao da microastbruta de solidificacéo e das propriedades
mecanicas mais relevantes (dureza e @Igidd a tracdo a temperatura ambiente) nos

materiais e ligas selecionados.

x Foram observadas e avaliadas as diferencas na quantidade de segregacdo, no tipo de
contorno de grdo e na precipitacdo entre owerads selecionados. As caracteristicas mais

relevantes sdo sumarizadas nas Tabelas 5.15 e 5.16.

x Os materiais escolhidos como definitivaosostraram uma variedade de caracteristicas
microestruturais que, em relacdo com as hipéteses atuais de fratura intergranular de queda de
ductilidade (FQD) séo favoraveis ou desfaveiawno intuito de aumentar a resisténcia a
FQD. Essas caracteristicasaesrelacionadas a fragdo massica, a morfologia e a distribuicao
de precipitados primarios MX de carbonetos secundariogs®4 assim como a morfologia
dos contornos de grdo, as quais tém didalicionalmente estudadas e diretamente
correlacionadas a FQD. Destaca-se que ndob®érvada experimentalmente a precipitacdo
de carbonetos p4Cs em nenhuma das ligas.
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Tabela 5.15 Distribuicao de elementos, precipitados e contornos de grao dos materiais selecionados.

Elementos predominantes

Tipo de liga  Estrutura de Enriquecimento Precipitados Morfologia dos
ou material  Solidifica¢éo Matriz ( J na regido observados contornos de gréo
interdendritica
Niquel Planar Ni N. C. N. C. Retos ou planos
Liga-2 Celular Ni-Cr-Fe Cr (leve) N. C. Retos ou planos
Cr. Ti Carbonitretos Plana com regifes
ERNiCrFe-7 Celular Ni-Cr-Fe ’ primarios ricos em que contem alguma
(moderada) . ~
Ti (MX) ondulagéo
Carbonitretos
Liga-A dcéglclijr?t?cra Ni-Cr-Fe-Mo MON(E gg(:‘t::;da)‘ primarios ricos em Z?]réiﬂzgt:
Nb (MX), Laves
Carbonitretos
. Colunar . Mo (moderada), primarios ricos em Fortemente
Liga-B dendritica Ni-Cr-Fe-Mo Nb (forte) Nb e Hf (MX), ondulados
Laves

N.C: Nao contem.

Tabela 5.16. Caracteristicas dos carbonitretpemarios MX e carbonetosesundarios precipitados nas ligas

selecionadas.

Liga Tipo e Localizagio Intervalo de Distancia média Morfologia
freqiiéncia tamanho () (Pn) @ predominante
Niquel N. C. N. C. N. C. N. C. N. C.
Liga-2 N. C. N. C. N. C. N. C. N. C.
MX — Intergranular, Cruciforme
ERNICrFe-7 Esporadica intragranular 001-20 > 50 poligonal
M,3Cq Nao observado Nao observado Nao observado Nao observado
Intergranular, Rarmﬁcadps,
Liga-A MX — Profusa intragranular 0,02-10 10-50 poligonais,
arredondados
M,3Cq Nao observado Nao observado Nao observado Nao observado
Intergranular Arredpndados,
. MX — Profusa : ' 0,01-5,0 5,0-10 ramificados e
Liga-B intragranular . .
poligonais
M,3Cq Nao observado Nao observado Nao observado Nao observado

D Distancia entre regides interdendriticas que contem precipitados (largura das colunas). N.C: N&o contem.

X A segregacdao e a distribuicdo dos elementoscedidos as ligas experimentais -A e -B sdo

caracteristicas muito importantes, as qu#® tém sido reportadas em nenhum estudo

relacionado a FQD e que, para o escopoed@abalho, resulta de suma importancia. A

guantidade de Hf adicionada a liga-B ndo segrega fortemente para a regido interdendritica e

estimula uma forte precipitacdo de carbatis MX com morfologia arredondada, com

distribuicdo muito uniforme e com tamanhadi O Nb e o0 Mo segregam fortemente e
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moderadamente, respectivamente, em ambégaasA e —B, estimulando a precipitacdo de
fase Laves na regido interdendritica. O Méalde segregar moderadamente para a regiao
interdendritica, nas regibes intradendritiadistribui-se homogeneamente, sem formar

precipitados ricos nesse elemento.

Uma correlacao razoavel foi achada entre tutids cinéticos basdas no método Calphad

e a caracterizacao experimental, validand@egéio massica de precipitados primarios MX, a

sua composi¢do quimica, a segregacao e a distribuicdo de elementos na matriz e suas regides
As caracteristicas anteres incidiram fortemente na micsteutura de solidificacdo de cada

liga estudada.
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5.4. Determinacao experimental da Energide Falha de Empilhamento (EFE)

O primeiro objetivo proposto na determinacéxperimental da energia de falha de
empilhamento foi o célculo da constaitg; & através do ajuste linear entre o valor da EFE do
conjunto de metais puros (0s quais foram extrafldobteratura como explicado na secédo 4.5) e

os valores do valor médio das microdeformac@aadraticas integrad sobre uma coluna

atémica com comprimento de 50 A Bys>), com o modulo de cisamento do material ao

longo do plano (111)3111), com 0 parametro de redm), com o parametro de correcdo de Zener
(A) e com a probabilidade de falha empilhamen®os quais foram determinados
experimentalmente. O valor determinado destsstante foi utilizado para aplicar o método de
analise de perfis de picos de difracao de rXio® grupo de ligas e matars de Ni selecionado.

Na Figura 5.51 apresentam-se os Iltados do ajuste linear e a constalig; &, cujos
valores obtidos estdo de acordo com os val@eperimentais repodas por outros autores
(REED e SCHRAMM1974) eMARTINEZ ET AL(1992)). Os coeficiates de rigideL; foram
determinados de acordo cé®EED e SCHRAMMO974 eL,EDBETTER,1985.

Kin 0=520
R=0,983

Figura 5.51. Ajuste linear das relagfes enti&;;ib, e <K Dpara os elementos puros Ag, Al, Au, Cu e Ni. O

simbolo Jneste grafico € equivalente a EFE. O valor da constante Knea$% mostrado corresponde ao valor

obtido usando a corregdo Aenerde acordo com a Equacao 4.5.
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Na tabela 5.17 sdo sumarizados os valaredidos experimentalmente por difracdo de
raios-X para o grupo de metais puros e os valoatculados a partir destmedidas que tém sido

utilizados no célculo da consta linear mostrado na Figura 5.51.

Tabela 5.17 Valores utilizados para o calculo da constante likgar& para os elementos puros

: < Gin D EFE* <Q>/. 10°JG..b
Materil (%0;71)11 ORI B OO E S

Ag 2,008 2,56 2,13 4,070 1,662 22 0,0944 0,52

Au 1,422 2,42 1,03 4,074 1,663 50 0,138 1,24
Al 0,496 2,47 0,90 4,05 1,652 163 0,389 3,99
Cu 3,514 4,08 295 3,66 1,494 62 0,119 1,02
Ni 9,702 7,03 465 352 1,439 220 0,2086 2,18

* Valores extraidos do trabalho B&ED e SCHRAMM1974);a é o parametro de redégé o vetor de Burguers .

Para calcular a EFE das ligas e mategalecionados foi utilizado o valor do médu®) (
cortante na direcdo [111] de 684 N.m?% Os valores da EFE das ligas e materiais

selecionados determinados experimaenéadte sdo apresentados na Tabela 5.18.

Tabela 5.18 Resultados do célculo da energia de falha de empilhamento das ligas experimentais.

, < <6 /. EFE
Material (UO) (%‘g;)“ ad) by (A) (Slf(;;)l s
Ni 4,65 9702 352 1,439 0,2086 220
Liga-2 44,22 536 357 1,457 1,2119 61,0
ERNiCrFe-7 40,77 170 354 1,447 0,4169 20,8
Liga-A 51,23 160 360 1,472 0,3123 15,9
Liga-B 69,96 53,1 359 1,468 0,0759 3.8

A partir dos resultados experimentaisistrados na Tabela 5.18, observa-se, como
esperado, uma forte reducéo no valor da EFE iniaela pelos elementae adicao utilizados
em cada liga. Para melhor entender os efeitos dos elementos de adicdo em cada liga, foram
gerados graficos da EFE em funcdo do contelelelementos que favorecem a precipitacdo de
carbonetos primérios e dos que favorecem o endurecimento por solugdo soélida, os quais sao
apresentados nas Figuras 5.52 e 5.53, respectivantgmtrelacdo ao Ni, a reducao da EFE nas
ligas experimentais é: Liga-2 (72%), ERMie-7 (91%), liga-A (93%) e liga-B (98%).
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Figura 5.52. Energia de falha de empilhamento (Efef funcéo da relacéo entre o teopdPode elementos que
favorecem a precipitacédo derlsanetos primarios (Ti, M\b e Hf) e o teor de Ni.
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Figura 5.53. Energia de falha de empilhamento (fEEEn funcéo da relagéo entre o teopdPode elementos que
favorecem o endurecimento por solucao sélida (Cr, Fe e Mo) e o teor de Ni.
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Nas Figuras 5.52 e 5.53 sdo mostrados deresm da EFE de outras ligas de Ni
experimentais que foram medidas junto com gaslie materiais seleciatias neste trabalho. Na
Tabela 5.19 sdo mostrados os valores da ElBseelementos de adicdnilizados. Pode se
observar que, efetivamente, a adicdo demehtos de liga reduz o valor de EFE como
normalmente € aceito na literatura. Todaviafeito dos elementos diferenciado e depende

fortemente do tipo de ligacdo que eles realizem com o Ni.

Tabela 5.19.Valores calculados de Energia de falha de empilhamento de ligas de Ni com diversas adi¢des.

Referencia Tipo de liga e adi¢do em %, EFE (mJ.m?)
a ERNICrFe-# 1,0Ti 11,14
b ERNICrFe-7+ 1,0V 25,42
C ERNICrFe-7+ 1,0Nb 25,43
d ERNiCrFe-7 + 1,0Ti + 1,0Nb + 1,0V 13,85

A partir dos resultados mostradosms Figuras 5.52 e 5.53 s&o evidentes duas
caracteristicas. A primeira € que os elemerdsgjuais favorecem o endurecimento por solucéo
sélida, possuem em conjunto um efeito maike na reducdo da EFE comparados com o0s
elementos que favorecem a precipitacdo de cérbtws. A segunda caracigtica € que o Hf,
quando presente, em combinagdo com adicddsbde Mo produzem uma severa reducédo da
EFE, em relacdo com os valores obtidos nas outras ligas que ndo contem Hf.

A forte reducéo do valor de EFE nas ligapazimentais € um indicide caracteristicas
relevantes durante a deformacéo plastica em dmtyras elevadas, entre elas: o aumento na
dificuldade na reassociacdo de discordanciasigpa e na reducdo da recuperagao. Um valor
baixo de EFE sugere caminhos livres menores para movimentacdo de discordancias durante a
deformacéo, dificultando o rearranjo de discord@@interior dos graos, de forma a obter uma
subestrutura de discordancias mais homogénea, a qual dificulta a mobilidade e,
consequentemente, reduz a recuperacdo durante a deformacdo a quente favorecendo a
recristalizacao.

E relevante destacar que os menores vattadsFE apresentaram-se nas ligas com adi¢&o
de Nb e Mo, e Nb, Mo e Hf, correspondentedigas -A e -B, respectivamente. Estas ligas
apresentam a tendéncia de represar discordatei@msma intragranular ajudados pela presenca e
distribuicdo de precipitadosnfds (MX) e dos atomos em solucdo sdlida (Cr, Fe e Mo,
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principalmente) dispersos de forma homogénaamatriz como observado na caracterizacao
microestrutural. Isto pode resultar relevadigrante a deformacédo plastica em temperaturas
elevadas, significando que a wvaltade de movimentacdo descbrdancias, os locais de
acumulacéo de deformagéo e o valor da deformacdo acumulada serdo marcadamente diferentes
de uma liga para outra.

Uma classificacdo dos materiais avaliadosen&rstbalho em funcdo da EFE mostra trés
grupos claramente distinguiveis, assim: Nigueo, com um valor de EFE elevado (220 md):m
ligas-2 (60,97 mJ.if) e ERNiCrFe-7 (20,83 mJ:f com valores intermédios de EFE e, ligas-A
(15,90 mJ.if) e -B (3,85 mJ.fM), com valores baixos de EFE. Valores elevados de EFE
favorecem a recuperacdo da estrutura duranteformacdo, ao passo que valores baixos
favorecem a tendéncia a recristalizacdo. Finalmente, observa-se na Tabela 5.18 que a presenca d
elementos com raio atbmico grande (i.e. Nb, Mo e Hf) expandem o parametro de@)rede (
alterando a mobilidade de discordancias durante a deformagcdo o que pode ser um fator

importante que influencia a ductilidade em temperaturas elevadas, portanto, a resisténcia a FQD.

5.4.1. Sumario de resultados da determinacdo experimental da energia de falha de

empilhamento (EFE)

x O meétodo da andlise dos perfis de difracadaales-X foi aplicado d&sfatoriamente para
determinar de forma experimental a enemgafalha de empilhamento (EFE) nas ligas e

materiais selecionados.

x Uma forte reducdo nos valores de EFE foi obskv@m a adicdo de elementos de liga. Os
elementos que favorecem o endurecimento pog&oladlida (Cr, Fe e Nl@ a adicdo de Hf

reduziram de forma drastica o vatta EFE nas ligas experimentais.

X As ligas e materiais selecionados foram ddagdi em trés grupos de acordo com o valor da
EFE experimentalmente medido, assim: EFE @Napuro), EFE intermédia (ligas-2 e
ERNICrFe-7) e EFE baixa (ligas-A e -B).
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5.5. Ensaiosn situ em temperatura elevada

Neste capitulo sdo apresentados os resultados dos ensagits desenvolvidos neste
trabalho de acordo com os parametros e asnmagdes descritas nagsio 4.4. Estes ensaios tém
fornecido importante informacdo relacionadamcas seguintes itens: deformacdo local,
comportamento da estrutura do material e as suas relacbes com as caracteristicas metalurgicas, «

comportamento da ductilidade em tengtera elevada e agisténcia a FQD.

5.5.1. Estudo do comportamento da deformacao antes da fratura

Com o objetivo de estudar o comportameeda deformacao durante os ensacstu em
temperatura elevada foram selecionados oddenostrando tanto a sequéncia completa de
deformacé&o quanto a evolucdo da fratura a detarminada temperatura para cada tipo de
material selecionado. A deformacdo no exxpkl) e o escorregamento dos contornos de gréo
foram medidos usando o método das linhas @atalelogramo, respectivamente, através do
estudo de imagendrdmeg, antes da abertura da trinca na regido de alta suscetibilidade

previamente escolhida, como expticana se¢éo 4.5 e mostrado na Figura 5.54.

Figura 5.54. Sequéncia de imagens da liga-2 a durante deformacéo & 788 setas indicam a direcdo do esforgo
externo de tracdo. (a) Antes da aplicacdo do esforgoad@&o. (b) Durante a deformacéoantes da abertura da
trinca. Os pontos 1, 2, 3 e 4 sdo caracteristicas do material em ambos os lados de um contorno de grédo que se
conservam durante o ensaio. Usados para aplicar o método do paralelogramo. Os circulos vazios indicam as

caracteristicas observadas nhcagdo do método das linhas.
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A sequéncia de imagens mostrada na Rigub5 corresponde &wmagens selecionadas
gue mostram, para cada material, o estado ininiekmediario e 0 momento antes da abertura da
trinca durante o ensaio termomecariitaitu em temperatura elevaddas imagens sao visiveis

0S seguintes aspectos relewsn¢ comuns ao longo do teste:

() Em todos os materiais, foi observanl@urgimento de bandas de deformacdo dentro
dos grédos entre a etapa inicial e a intermediaria. A direcdo e a intensidade das bandas de
deformacéo dependem da relacdo entre a dire¢ésistemas de escorregamento em cada cristal
e a direcédo do esforco de tracao aplicado, bemo do niumero de sistemas de escorregamento

ativados termicamente durante o ensaio.

(i) Uma vez que a deformacédo atingiu wstado de saturacdo no interior do grao,
observou-se a tendéncia a acumular a deformacéo ao longo dos contornos de gréo. Os graos
localizados dentro da regido de ensaio @gemam a se acomodar girando no sentido do eixo de
tracdo. Sugere-se que esta etapa anterior édzapsda tentativa de acompanhar a deformacao
geral sofrida pelo policristal, com o intuito dentexr a continuidade sefarmar vazios. Esta é a
etapa mais critica da defoagéio nas condi¢cdes estudadpejs quando os materiais néo

conseguiram acompanhar tal processo de adag@m surgiram trincas intergranulares.

(iif) Nos materiais que apresentaram precipitaidtragranulares e adicdo de Mo (ligas -A
e -B) observou-se que, o processo antes desodbrreu de forma retardada quando comparados
aos que nao possuem precipitados, nos quais foi mais rapido requerendo uma deformacdo menor.
A descricao anterior esta em concordaroman os valores ddeformacao no eixa (k) das
ligas-A e -B, cujas estruturas exibiramixXaa deformacdo no interior dos grdos quando
comparados a liga-2 na mesma etapa. O Niopostra um comportamento um pouco diferente
aos antes mencionados. Neste material foi acutfaulana deformacéo grande antes da abertura
da trinca que em alguns casosoénparavel com a atingida por materiais com precipitacdo. Nao

obstante, o processo de acumulacao demheigho foi similar ao observado na liga-2.

(iv) Nao foram observados indicios deesmimento de grdo e nem recristalizagéao.
Nenhum dos materiais most indicios de conservar o foato original dos graos durante a

deformacé&o, como indicativo de ocorréncia de fluéncia por difusdereperaturas elevadas.
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Figura 5.55. Comportamento da microestrutura duragetapas de deformacéo a temperaturaddéesbservado nos materiais e ligas seledos através do ensai

situ. Distinguem-se trés etapas de deformacéo antes da fraiakaldindmero na esquina supelidica a deformacéo local horizial (k) de cada etapa. As setas

menores indicam o local de abertura da trinca em cada madarggtas maiores indicam o esfor¢o externo de tracdo. Imadevisi®dlelétrons secundarios.
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De acordo com as observacdes experimentais da deformacdo em temperatura elevada da
microestrutura bruta de solidificacéo, existe ecmmportamento geral comum que € independente
da fracdo de precipitados presentes e do tipesttatura em questdo. Na Figura 5.56 resumem-se
de forma esquematica as etapas de deformacd® databertura da trinca observadas em todos
0s materiais. Na etapa inicial, antes ddicapdo da deformacdo ndo ha alteracbes. Ja na
temperatura de ensaio e uma vez aplicado o esfor¢co de tracdo, surgem bandas de deformacao
Antes da abertura da trinca observa-se uma forte acumulacdo de deformacdo ao longo dos

contornos de gréo, assim como a rotacaoyd®ss na regido critica de observacéo.

(@) (b)
\ §

\

Figura 5.56. Esquema representativo do comportamento daogstmutura durante a deformagéo em temperatura

-_—

elevada: (a) Antes da aplicacdo de temperatura e do esforco externo. (b) com aplicacdo do esforco de tracéo e a
temperatura de ensaio, surgem bandas de deformacd®m(t@mperatura constanteantendo a velocidade de
deformacéo observa-se a acumulag¢édo da deformacao aodosgontornos e a acomodacado dos graos por rotacao
antes da abertura da trinca ngide critica de observacao.
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5.5.2. Escorregamento ao longo dos contornos de gréao

Na Tabela 5.20 sdo apresentados oslteeks dos calculos de escorregamento por
deformacéo (f e de escorregamento puro,XEntre os graos. Os célculos foram realizados
utilizando o método do paralelogramo (secéo d.43 analises de imagens dos ensaissu dos
materiais e das ligas selecionadas, com excecaumatkrial ERNiICrFe-7, gas resultados foram
tomados dos calculos feitos pdto TORRES2008). A definicdo matematica de cada termo foi
apresentada nas Equacbes 4.1 addste trabalho. Um esquem@nesentativo da definicdo dos
tipos de escorregamento € mostrado na Figusd. Para efeitos de comparacdo, as medidas
foram desenvolvidas em todosmsteriais selecionados, escale duas temperat@as de ensaio

(alta e baixa) e angulos de inclinacdo dosamius de grao (ver §ura 4.6), similares.

(a) (b)

DL _ 1 _____] %
){ fa

——————————

——————————

Figura 5.57. Representacdo esquematica dos tipos deregamento. (a) Escorregamento purg),(E (b)

escorregamento por deformacég)(ETORRES2008, p.65)

Os resultados da Tabela 5.14 mostramabéquel apresenta maior escorregamento puro
ao longo dos contornos e menor escorregameevido a deformacédo relativa dos gréos, nas
duas temperaturas de avaliagcdo. O antecmmcorda muito bem com as observacdes do
comportamento do material na regido criticaadte o ensaio em temperatura elevada, como
mostrado na Figura 5.57. A alta ductilidade do Niquel esta relacionada com a sua capacidade de
deformac&o no interior de cada graeide ao elevado valor de EFE (220 mJ)ma qual facilita
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o deslizamento cruzad€foss Slip e a recuperacéo. Sugere-se que cada grao de niquel deforma
rapidamente em temperaturas elevadas, fat@iaped pela quantidade de bandas de deformacéo
observadas no interior de cad@@rao longo do ensaio (Figura 5.pfimeira coluna). Apds a
rapida deformacé&o no interior de cada graosestelurecem ficando mais rigidos, possibilitando

0 escorregamento e a rotacdo dos gréos entriénsifuncdo da temperatura de aplicagédo, a
deformacéo interna de cada gi@mntece mais rapidamente, por conseguinte, quanto maior € a

temperatura de ensaio espera-semenor seja a deformacao local.

Tabela 5.20.Resultados do célculo de escorregamento realizados pelo método do paralelogramo nos diferentes

materiais. Escorregamento purg)E escorregamento por deformacao intragranulgr (eformacao local @,).

Material Temperatura K Morfologia do Angulo Eq Ep

(°C) (%) contorno de grao* (graus) (um) (um)
700 27,2 Plano 68,8 0,13 8,58

Niquel
1000 12,9 Plano 77,1 0,33 4,18
705 9,9 Plano 66,8 1,66 0,98

Liga-2
1000 3,5 Plano 72,9 0,31 0,16
ERNICrFe-7 936 9,1 Plano 61,0 1,72 6,72
730 24,3 Ondulado 72,9 1,34 1,03

Liga-A
990 26,5 Ondulado 57,3 0,55 0,05
702 26,1 Ondulado 61,5 198 0,11

Liga-B
995 18,4 Ondulado 64,1 3,32 0,25

* A morfologia do contorno de gréo é no segmento avaliado.

No caso da liga-2, o escorregamento puro observado nas duas temperaturas avaliadas é
menor comparado ao Niquel. A 7@@0observa-se maior escorregamento por deformacéo, em
relacdo ao Ni, assim como menor defagdo horizontal local devido ao aumento do
encruamento dado pela presenca denés de soluto. A menor EFE (61 m3)nimplica maior
dificuldade para ocorréncia de escorregam@atodesvio, assim como uma maior tendéncia a
recristalizacdo. Na estrutura da liga-2, além @osnos de soluto, ndo ha obstaculos eficientes
para impedir a livre mobilidade de discordancias. A uma mesma temperatura de ensaio, em

relacdo ao comportamento do Niquel, na liga-2, observa-se pouco escorregamento puro entre
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graos antes da abertura dedas. O anteriormente exposto dengue o material provavelmente
falhe no momento de acomodar a deformacéol gleraagregado policristalino na tentativa de
manter a continuidade entre gsauais rigidos, localizados na regido susceptivel a FQD. Como o
material possui um mecanismo adicional aelugecimento (solucdo soélida), a nucleagdo de
trincas pode iniciar-se em temperaturas maisasaixie as observadas no niquel, devido ao maior
encruamento. O fato anterior coincide bem corteagperaturas de inicio de fratura intergranular
(&00 &) observada na liga-2.

O comportamento do escorregamento do graayasERNICrFe-7, cuja baixa resisténcia
a FQD tem sido bastante estudaélaliferente daquele observado mosteriais anteriores. Esta
liga mostra maiores valores de escorregamento puro e por deformacédo quando comparado a liga-
2 e ao Niquel em uma temperatura similar. Além da presenca de Cr e Fe como elementos de
soluto em proporcdes similares as adicionadagae?, a presenca de fiduz uma forte reducao
(91%) do valor da EFE (20,8 mJ%n A reducdo da EFE facilita recristalizacdo, dificulta o
escorregamento por desvio e aumenta o encruamento. Portanto, a liga ERNiCrFe-7 comporta-se
de forma similar a liga-2. Porém, a presencmeipitados primarios de alta temperatura MX
ricos em Ti (do tipo Ti(C,N)), cujo tamanhoédio e fracdo volumétrica sdo pequenas, assim
como as sutis diferencas no formato dos cow®rde grdo podem contribuir para uma leve
melhoria na resisténcia & FQD debgya, quando comparada com a liga-2.

Na liga ERNICrFe-7 a causa provavel mizcleacdo de trincas e a consequente fratura
intergranular sdo as mesmas razdes apontadasapma-2. Nesta liga o0 maior encruamento do
grdo nao acompanha adequadamente o processo de acomodacdo do agregado policristaling
durante a deformacdo, exibindo maior escorregtomemo. Como discutido por varios autores
(YOUNG ET AL.2008 NOECKER ET AL.2009 RAMIREZ ET AL.2006) a presenca de
precipitados intergranulares do tipo,J8s podem jogar um papel importante no fendmeno de
FQD em depositos reaquecidos da liga ERRe&Y. Os precipitados intergranulares de
carboneto de Cr poderiam atuar como sitios de nucleagédo de cavidades durante o escorregamentt
puro quando a deformagdo acumula-se ao seu mdotemperatura elevada. Nao obstante,
chama-se a atencéo que neste trabalho naplicado reaquecimento no depdsito de soldagem,
consequentemente, os precigda de segunda fase ricos &n ndo foram observados. No
entanto, a fratura intergranularnoacaracteristicas de FQD apnefsei-se na estrutura bruta de
soldagem da liga ERNIiCrFe-7, como discutido poA. TORRE$2008).
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Finalmente, os menores valores deoeggamento puro que foram observados a
temperatura elevada nas ligas -A e -B sugevaanvolvimento dos contornos de grao ondulados
junto com os precipitados intergranulareficditando o escorregameném longo dos contornos
de grdo nestes materiais. Pode se obsetaartbém, o comportamento do escorregamento por
deformacédo em ambas as temperatura de avaliagdo devido ao alto grau de encruamento no crista
nestas duas ligas. Este comportatoeesta ligado a presencale na matriz, o qual junto com
Nb e Hf produziram as maiores reducdes d& Em relacdo ao Niquel puro, nas ligas -A e -B
(15,9 e 3,8 mJ.ihrespectivamente). Sugere-se que a déoagdio da segregacdo de Mo (junto
com a de outros elementos como Nb e Ti), odsgs@ mantém em saé@o soélida, a rede de
precipitados primarios e secundarios (em meesrala) e os contornos de grdo ondulados
retardam a nucleacdo de trincas em temperaalexadas. Observa-se que dentre os grupos de
ligas avaliadas, a liga-B apresenta o mawalor de escorregamento por deformacédo a
temperatura elevada, sugerindo uma influéndereiciada do Hf na@®D. Detalhes correlatos
ao papel dos precipitados, contornos de grag, &€particido de elementos serdo discutidos com

maior detalhe na secao 5.6.

5.5.3. Susceptibilidade a FDQ

Na Figura 5.58 sdo apresentados exemplosuwlaas de esforco de tracdo de engenharia
(carga aplicada dividida pelaedr inicial da amostrajontra alongamento, as quais foram obtidas
experimentalmente em funcéo tamperatura para cada tipo de material durante os ensaios
situno MEV. Os materiais avati@s utilizando os ensaias situ em temperatura elevada foram:
niquel puro, liga-2, liga-A e liga-B. As curvas Figura 5.58 mostram abferencas entre o
esfor¢co suportado, assim como as diferencatef@macao total permitindo avaliar a ductilidade
global do material. O alongamento mostrado neBtasas corresponde ao deslocamento das
mordacas do dispositivo de tracdo durante oieres@ao necessariamente o alongamento local
no centro da amostra e na microestrutura.

Observa-se que em geral, os materiais owmor grau de encruamento (ligas-A e -B),
suportam maiores valores de esfor¢o, enqugo a liga-2 e o Niquel obtiveram os maiores
valores de deformacao a temperatura de enSaitvas, como as mostradas na Figura 5.58, sdo
de pouca utilidade para o estudo do mecanismo fundamental da FQD, devido principalmente, a
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nao forneceram informacé&o do local do surgimenttridea. O fato anterior é importante porque
a distribuicdo radial de grdos na microestaitde solidificacdo, intencionalmente obtida para
este estudo, apresenta carastmas durante a deformacdonbediferentes em relacdo as

presentes na escala macroscoépica, quando cadideomo um todo. Por outro lado, o corpo de
prova foi projetado com secdo variavel no aertta amostra, dando o efeito de comprimento

livre zero com o intuito de concentrmdeformacéo no local de observacEORRES2008).
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Figura 5.58. Curvas de tensdo de tracdo de engenharia em funcdo do deslocamento para cada tipo de material
testado, em funcdo da temperatura de ensaio. O desglottamostrado corresponde ao deslocamento das garras
durante o ensaio de tracéo; (a) Niquel; (b) Liga-2; (c) Liga-A e (d) Liga-B.

Entre os aspetos que podem influenaarcomportamento macroscépico observado
durante os experimentas situ em temperatura elevada a@ada material estdo: a baixa
velocidade de deslocamento inicial aplicado (0,05 Mn.as paradas programadas para a
obtencéo das imagens com elevada relacdo RSReteasgeneidades proprias da microestrutura
para cada liga. Com o intuito dbter uma medida representatila ductilidade para cada tipo

de material testado, foi determinada a deformacao noxgi%®) na regido critica para diversas
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temperaturas dentro do intervalo de ensaio (§0@ 1000 &), o qual foi realizado usando o
método do paralelogramo. A medida da deformacdo no eiXdd) é um indicador da
deformacéo antes da abertura da trinca de cada material em funcéo da temperatura. A dispersac
de pontos determinada experimentalmente para logal foi aproximada a uma curva, utilizando

um ajuste polinomial de segundo grau para todos os casos. As curvas de susceptibilidade a FQD
sdo mostradas na Figura 5.59. Neste gréfico € exibido o valor de deformacao iniisb%

para ligas de Ni determinado paHANG ET AL1985.
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Figura 5.59. Susceptibilidade a fratura intergranular por queda da ductilidade dos materiais selecionados no
intervalo de temperatura entre 5§0e 100G§. A linha pontilhada representa o valor minimo de ductilidade
determinado poZHANG ET AL.(1985), para a observacédo de DDC em ligas de Ni.

Uma classificacdo baseada no valor mindealeformacéo observado para cada liga com
sua respectiva temperatura, cujos valores foram relacionados com o limiar de deformacéo para

observacdo de FQD em ligas de &limostrada na Tabela 5.21.
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Tabela 5.21.Valores da deformagédo minim&l() para abertura de trinca na temperatura de ensaio para cada liga.

Deformagéo minina (Hin) Susceptibilidade a

Material [%] Temperatura ( 6¢) FQD
Niquel 14,3 (12,9) * 750 (1000) Intermediaria
Liga-2 3,5 1000 Alta
ERNiCrFe-7 7,3 900 Alta
Liga-A 16,6 1000 Baixa
Liga-B 20,2 900 Baixa

* Para o Ni foram reportados dois valores. O valor entrenpesi& representa o valor minimo a temperatura mais alta.

De acordo com a Figura 5.59, o primeiro gralgomateriais, composto pelas ligas-2 e
ERNICrFe-7, mostram a menor ductilidadangindo os valores minimos de 3,5% a 1@D@
7,3% a 90Qf, respectivamente. Estas duas ligas apresentam do ponto de vista metallrgico as
seguintes semelhancas: graosgeiro, contornos de grao lisssnenor quantidade (ERNiCrFe-7)
ou nenhuma fracéo (liga-2) de precipitados intenglares e intragranulares na estrutura bruta de
soldagem.

O segundo grupo composto pelas ligas -A e -B apresentou os valores minimos de
deformacdo B) 16,6% a 100@c e 20,2% a 90, respectivamente. As caracteristicas
metalurgicas do segundo grupo envolveram: tdrmoade grdo menor na liga ERNiCrFe-7,
profusa precipitacdo intragranular e intergfanude precipitados MX, contornos de gréo
altamente ondulados e enriquecimento por microgagé® de Mo (leve) b (forte) nas regides
interdendriticas. O niquel apresantuma maior ductilidade dentdw intervalo de temperaturas
testado comparado com as ligas-2 e ERNiCrFe-7.

Para o niquel foram determinados datores minimos de ductilidade 14,3% a @@
12,9% a 100@. Observa-se que o niquel apreseatgumas caracteristicas estruturais
semelhantes ao grupo de maior susceptibilidad®@, Fais como, grao grosseiro, auséncia de
precipitados e contornos de gréo lisos. Nao obstapresenta o maior valor de energia de falha
de empilhamento de todos os materiais testados.

O valor da ductilidade em temperatura abkv da liga-A (adicdes de Nb e Mo) foi o
maior quando comparado com a liga ERNiCrFe-7. &asgse que o valor da ductilidade da liga-
A é similar ao reportado pelos auto$SSLEY e LIPPOLIO2008), cujas medidas foram

realizadas com o ensaio STF.
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5.5.4. Morfologia de fraturas por queda de ductilidade

Na Figura 5.60 sdo apresentadas imaggums mostram a morfologia das fraturas
intergranulares formadas nos diferentes materiais durante os ems&itg em temperatura
elevada. Todas as fraturas analisadas surgilemiro da regido cria de observacdo de cada
material e ao longo dos contornos de grao. Nao foram obsefvaitaas transgranulares.

Todas as fraturas observadas foram do tipo cunha (Wrenlge, evidenciando uma
importante separacdo entre grao8safalhar. A maioria das fras em cunha observadas nestes
materiais aconteceu ao longo de contornos de giniples e, somente de forma esporadica, em
pontos triplos dentro dagiio critica observada.

No Niquel (Figura 5.60a e 5.60b), as fratwbservadas séo retas e largas, de acordo com
a morfologia do contorno de grdo deste matemas ligas-2 (Figura 5.60c) e ERNiCrFe-7
(Figura 5.60d) as fraturas possuem menor extensdo e si@niignte onduladas devido a
morfologia dos contornos. Ja nas ligas -A e -Beolmram-se fratais com um aspecto diferente.
Nas Figuras 5.60e e 5.60f é apresentada aofogid das fraturas nas ligas -A e -B,
respectivamente, as quais sdo mais curtasesautam um aspecto fortemente ondulado devido a
natureza dos contornos de grastde materiais. O aspecto dewdas das fraturas na liga-B é

mais serrilhado que na liga-A em concordancia com a natureza da®strsos de grao.

Fraturas intergranulares foram observadas nos ernsaitg na liga-2 dentro do intervalo
de temperaturas entre 7Daté 100Q@C. No caso das ligas -A e —Bs fraturas intergranulares
foram observadas em temperaturas superiores & 9% caso do niquel, as trincas foram
observadas em temperaturas maiores que&f850

As observacdes feitas sobre o surgimento de fraturas e o intervalo de reducdo da
ductilidade permitiram correlacionar a reducdo da ductilidade em primeiro lugar com os
processos de deformacdo local no interdws grdos na regido suscetivel a FQD e,
posteriormente, com a nucleagao e propagacdongas intergranulares no material, como uma
conseqUéncia da perda da coniiiade no agregado policristalino.

Na Figura 5.61 sdo mostradas imagens da thogito do interior deraturas observadas

nos materiais testados com os ensai@stu em temperatura elevada.
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Figura 5.60. Morfologia de fraturas intergranulares formadas durante os ensaiis a temperatura elevada nos

materiais selecionados. Todas as fraturas intergranulbsesvadas sdo do tipo W ou cunha. (a) e (b) Niquel; (c)
Liga-2; (d) ERNiCrFe-7, (e) liga-A e (f) Liga-B. Cadamagem apresenta na parte inferior a informacéo dos
parametros de ensaio e o valor da deformacéo locakefss menores indicam o local da abertura da fratura.
Imagens de elétrons secundarios no MEV. As setagr@saindicam a direcdo do esforco de tracdo aplicado. A

largura da abertura tipica das trincas oscila entre 5,0”rn10
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Figura 5.61.Imagens da aparéncia do interior das fraturas intergranulares por queda de ductilidade observada em
ligas de Niquel. (a) e (b) Liga-2 a 7@. (c) e (d) Liga-B a 100@C. Microscopia eletrénica MEV-FEG 5 kV.

A morfologia do interior das dturas geradas durante o ensai®itu em temperaturas
elevadas concorda com as carast@@ds fractograficas observadas G@LLINS ET AL (2003).
Na liga-2 a 700 sao observadas caracteristicas de soperficie de fratura com alvéolos
(dimpleg, aspecto suave e aparéncreedondada. Ja na liga-B a 10@p é observada uma

superficie com alvéolos e pontas interior da fratura, com umaygerficie de aspecto intrincado.

5.5.5. Cristalografia das regifes deformadas a temperatura elevada

Através da difracdo de elétrons retroelspdbs (EBSD) em amostras selecionadas dos
materiais estudados foram analisados de forma preliminar, alguns aspectos cristalograficos do
processo de deformacéo antes e depois da aplidagésforco de tracao externo em temperatura
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elevada. A alta dificuldade associada as analises de EBSD das amostras deformadas, tanto pele
espessura e geometria dos corpos de provaimpelo tamanho das trincas, ndo permitiu que,

em todos 0s casos, a regido avaliada antes esdegse exatamente a mesma, em especial nos
materiais com dureza baixa. Nas Figuras 5.62 e 5@3m@&sentados os resultados dos mapas de
microscopia de orientacdo da imagem (OIMyligtribuicdo do fator de Schmid e a distribuicéo

da deformacdo na regido estudada de cadarialadelecionado nos estados antes e depois da
deformacdo em temperatur@edda, respectivamente.

Os mapas de microscopia de orientacaordaem (OIM) antes da deformacao (primeira
coluna da Figura 5.62) mostram que, com excelgaestrutura de solidificacdo do Niquel, os
graos nao possuem orientacdes cristalograficadopminantes na regido suscetivel a FQD antes
da aplicacdo da deformacao.

Nos mapas de microscopia de orientacdonsegem (OIM) dos materiais deformados
(primeira coluna da Figura 5.62)bserva-se a predominancia gtenos cristalograficos {111} e
{001}, os quais séo produto da rotacéo e a re@@t dos graos para dire¢cdes mais favoraveis,
de maneira a permitir o facil escoamento mediardévacao dos sistemas de escorregamento i.e.
{111} <110> na estrutura CFC, favorecidas pelsaafio térmica e o esfor¢o externo aplicado.
Medidas da desorientacdo cristalografica realizadas nos materiais estudados tém permitido
observar que ha maior desorientag@ds@rientation nas ligas experimentais comparada ao Ni,
como esperadd5ARZON ET AL2010).

O fator de SchmidBLOCHWITZ ET AL.1996), mostra a relacdo geométrica entre a
orientacdo dos grdos e a tensdo criticalhdsée, e também mostra a favorabilidade
cristalografica que possui um grao para de@osrplasticamente em funcdo do esforco externo
aplicado. Este fator foi medido usando o mesmavswé da analise de resultados de EBSD. Nas
Figuras 5.62 e 5.63 (segunda coluna), observam+s@apeamento do fator de Schmid antes e
depois da aplicacéo de deformacao, respectivamente.

Nota-se que em todos os casos o0 menor valor do fator de Schmid (partes com o tom de
cinza mais escuro nos mapas) esta associaderdamao cristalograficgl11} na (OIM). O fato
mais notavel em relacdo as amostras deformadas € que cada par de gréos associados ao local ¢
surgimento de uma trinca por FQD possui grardiferencas no valor do fator de Schmid. Além
do anterior, observa-se nos mapas qualitativageftemacéao da Figura 5.¢&rceira coluna) um

aumento da deformacado local nesta mesma regido em questdo. Deduz-se das observacoes
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anteriores que graos desfavoravelmente ouesteem relacdo a direcdo da tensdo externa
aplicada, dentro da regido critica de obsemwagdssuem diferencas apreciaveis no fator de
Schmid e séo os locais prefec&is para nucleacao de fradypor queda de ductilidade (FQD).

No estudo de distribuicdo de contorrespeciais (CSL) das amostras, nas condi¢des
anterior e posterior a aplicacdo de deformaeéo temperatura elevada, ndo se observou a
predominancia de um determinado tipo de contorno especial GSL §7) dentro da regiao
suscetivel a FQD. Assim mesmo, a regido deimangfo de trincas intergranulares ndo esteve
associada a um tipo determinado de comt@special nos materiais selecionados.

O anteriormente mencionado coincide ca@a$ observacgdes realizadas pelos autores
COLLINS ET AL (2004) eGARZON ET AL (2010). Na maioria dos casos, os locais de
surgimento de trincas estiveramsociados a contornos de a@togulo, em concordancia com o
fato de que os contornos de baixo CSL possuiea maior resisténcia a fratura em temperaturas

elevadas.

5.5.6. Mapeamento de deformacdes por andlise de imagens

Utilizando um software desenvolvido no LNUsra o estudo de deformacdes locais
através da andlise de imageR$GQUETTO ET AL.2010), cujo principiale funcionamento foi
explicado na se¢édo 4.5 deste trabalho, foram realizados mapeamentos de deformagdo na
microestrutura dos materiais selecionados durdifeeentes etapas do ensaio de deformacdo em
temperatura elevada.

(Para acessar os videos que mostram a segi@rpleta da evolucdo e o mapeamento

de deformag&o nos materiais, entrareamtato com: antonio.ramirez@Inls.br)

Imagens selecionadas da sequéncia derdef@io em temperatura elevada para cada
material selecionado sdo mostradas Mmaguras 5.64 a 5.67. A sequéncia de imagens
(previamente alinhadas via software) mostracagacteristicas da microestrutura durante a
deformac&o em temperatura elevada, as quais@@rastadas com a evolugdo das componentes

de deformacgéo efetivas) e de deformacao na direcdo horizontgl)(
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Figura 5.62. Analise cristalografica da estrudubruta de solidificacdo de cada migena regido suscetivel a FQD

antes da deformacdo em temperatuevada. O esfor¢o de tracdo externticapgo esti no sewid horizontal no

plano contido na superficie da pagina.
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Figura 5.63. Analise cristalografica da estrudubruta de solidificacdo de cada miglena regido suscetivel a FQD
depois da deformacao em temperatura elevada. As setasipdéatas o local onde se apresenta a abertura da trinca
em cada caso. O esforco de tracdo externo aplicado estntido horizontal no phe contido na superficie da
pagina.
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A componente de deformacao efetiva esl@crenada com a raiz quadrada da soma das
componentes principais da deformacdo ngidce analisada (Equacdo 4.13). Portanto, esta
componente fornece informacéo sobre a deformacado local acumulada. A componente horizontal
mostra o comportamento da deformacédo na dirpgéalela ao eixo do esfor¢o de tracao aplicado
externamente. Por definicdo, o valor desta commenge deformacéo pode conter um sinal que
indica o sentido da componente durante ccgsseo de deformacdo em temperatura elevada,
assim, a compressao (definida como negatva)racao (definida como positivo).

Os resultados mostram que em todos oesché acumulacéo de deformacgéo efetiva em
regides adjacentes, onde ocorre a aberturarda A distribuicdo da aenulacédo de deformagéao
efetiva exibe regidbes com valores albaixos de deformacéo efetivig)( localizados nos dois
lados do contorno, como destacado com as setas na sequéncia de imagens. O fato anterior € um;
evidéncia da deformacdo heterogénea que éaeon nucleacdo de trincas intergranulares. As
observagfes sao consistentes com a analise do fator de Schmid na regido suscetivel a formacéo d
trincas para cada material. Isto reforca a higdtlssque a nucleacao e a posterior propagacéao de
trincas intergranulares nos materiais estudadstdo comandadas pelas caracteristicas da
acumulacédo da deformacdo no interior dos graos, em contraste com o processo de acomodacac
das deformacdes por parte do policristal.

De acordo com as andlises das deformsac® Niquel e a liga-2 atingem valores de
deformacéo efetiva ) mais altos no interior dos graospquanto que, as ligas -A e -B
acumulam maior deformacédo nas regides adjacantesontornos suscetiveis ao surgimento de
trincas, como evidenciado pela acumulacao delémde deformacéo nas imagens. A observacao
anterior é coerente com o comportamento dardecdo de cada material em funcdo da sua
energia de falha de empilhamento e com adoslade escorregamento de contornos de gréo
anteriormente analisado.

As andlises da deformacdo horizontsd)( realizadas em cada material mostram que
existem diferencas no sentido da componentdedermacédo horizontal na regido suscetivel a
FQD e préxima a localizagdo dentornos que mostram abertura de trinca como consequéncia do
processo de acomodacao dos graos em resposta a deformacao geral do agregado policristalino

Em relagdo a observagdo anterior, deduz-se que existem regifes de compressao e tracao
com tendéncia a rotacdo no sentido do eixo howoas quais estdo localizadas nos lados dos

contornos de grao, locais nos quais, posteriormeniclearam as trincas intergranulares.
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ObservacOes feitas através de microsc@bedronica de varredura combinada com a
difracdo de elétrons retroespalhados mostramngoeha evidéncias de recristalizacdo nas ligas
experimentais avaliadas apés aplicacdo derahefgéo a temperaturas elevadas. Sugere-se que 0
intervalo de temperaturas avaliado (entre D@ 1000&), a auséncia de deformacéao prévia e
de reaquecimento na estrutura bruta de solatiio, em combinac&o com a velocidade inicial de
deformagéogtroke aplicada e com o tempo de aplicagcdo do esforgo externo tém influenciado a
auséncia de recristalizacdo nos maierensaiados através de experimem@su neste trabalho.

Diversos autoreSJOLLINS ET AL2004;NISSLEY2008;NOECKER ET AL2009) tém
observado a ocorréncia de recristalizagcdo dinamiasmatura bruta de solidificacao de ligas de
Ni ao avaliar a FQD utilizando o ensaio STF. &ores anteriores observaram e reportam este
fenbmeno em temperaturas muito elevadas (> 1800 utilizando depdsitos multipasses
reaquecidos que possuem alta tensao integue éavorecem o processo de recristalizacao.

Os experimentos desenvolvidoa plataforma de ensaigs situ ndo permitiram atingir
temperaturas maiores que 1008. No entanto, a auséncia de recristalizacdo nos ensaios
desenvolvidos neste trabalho péerrelacionar hipoteticamenteste fenbmeno com o limite
superior da ocorréncia da FQD em temperatal@gadas, como discutido na se¢ao 2.11 (Figura
2.14).
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Figura 5.64.Analise de deformacédo nas etapas prévialsertura da trinca para Niquel a 95As setas indicam o local de abertura da trinca.
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Etapa inicial

Etapa intermediaria

Antes da abertura da trinca

Sequéncia de imagens

Componentekt (%)

Componentek), (%)

Figura 5.65.Analise de deformacéo nas etapas pré&vialsertura da trinca para liga-2 a 90 As setas indicam o ldode abertura da trinca.
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Etapa inicial

Etapa intermediaria

Antes da abertura da trinca

Sequéncia de imagens

Componentek} (%)

Componentek), (%)

Figura 5.66.Analise de deformacao nas etapas prévialertura da trinca para liga-A a 1060 As setas indicam o local de abertura da trinca.
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Etapa inicial

Etapa intermediaria

Antes da abertura da trinca

Sequéncia de imagens

Componentekt (%)

Componentek), (%)

Figura 5.67.Andlise de deformacédo nas etapas pré&vialsertura da trinca para liga-B a 9§8 As setas indicam o local de abertura da trinca.
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5.5.7. Sumério de resultados dos ensaiwssitu em alta temperatura

X Foram realizados com sucesso ensaios de deformacdo em temperaturarelgada
MEV, com o objetivo de obsear o fendbmeno de fraturatergranular por queda de
ductilidade (FQD). As caracteristicas dososipde trincas observadas e a redugdo da
ductilidade dentro do intervalde temperaturas entre 5@ e 1000 sao consistentes
com as observagbes do fend6meno realizadifizando o ensaio de deformacdo para
fratura (STF) em ligas similares.

X A avaliacdo dos materiais selecionados através dos eirsaihsem temperatura elevada
mostrou comportamentos da deformacéo que podem ser reunidos em trés grupos distintos,
assim: (1) grupo de alta suscetibilidade a @garia de FQD, do qual fazem parte a liga-2
e o material ERNiCrFe-7; (2) grupo de basxsceptibilidade a FQD, do qual fazem parte
as ligas -A e -B e (3) o Niquel, o qual exilion comportamento intermediario entre os

dois grupos antes mencionados.

X Em todos os materiais, o tipo de fraturarBdacionado a ocorréncia de trincas tipo cunha
(W) cuja morfologia variou em funcdo daorfologia do contorno de grédo onde se
localizou. Assim, materiais sem precipitadosg{d! e liga-2) apresentaram fraturas do
tipo cunha (W) extensas e predominantemeatas. Na liga ERNIiCrFe-7, as trincas
apresentaram um grau de ondulagdo maioma extensao menor comparado aos casos
anteriores, devido as caractécdas dos contornos de gracsthes ligas. Nas ligas -A e -B,
devido aos contornos fortemerdadulados (quasserrilhado na liga-B)a extensao das

fraturas foi menor e sua aparéncia foi fortemente ondulada.

X As analises do escorregamento ao longo dasoenos de grdo, durante a deformacao em
temperatura elevada, foi relacionada contipo de contorno de grdo encontrado no
material. Assim, contornos lisos ou retodqel e ligas-2 e ERNiCrFe-7) apresentaram
maior escorregamento puro, enquanto queocnos de grdo ondulados (ligas -A e -B)
apresentaram maior escorregamento porroefgdo. O anterior evidencia o papel dos
contornos ondulados como obstaculos que limitam o escorregamento ao longo dos

contornos de grao.
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N&o foi observada uma relacdo entre asntaigbes cristalograficas preferenciais e a
ocorréncia da FQD. Porém, os locais prefieiais para nucleacdo e propagacao de trincas
intergranulares dentro da regido suscetivel a ocorréncia de FQD foram associados a graos
com alta desorientacdo cristalografica ¢gracom grande diferenca de orientacdo) e

diferencas apreciaveis no fator de Schmid.

Analises da evolucédo da deformacao durandé@saio em temperatura elevada mostraram
gue materiais com alta e média energia de falha de empilhamento (EFE), como por
exemplo, Niquel, liga-2 e ERNICrFe-7, apresentam uma maior concentracdo de
deformacdo no interior dos grdos comparaaimseles que possuem baixa EFE, como as

Ligas -A e -B.
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5.6. Mecanismo de fratura por queda de ductilidade

Nesta secdo € apresentada a discussédo integral do mecanismo fundamental do fenémeno
de fratura por queda de ductilidade (FQD), emcgo das evidéncias experimentais discutidas
nas subsecdes anteriores. A dss@io desta secao centrar-se-ianflaencia de quatro aspectos
fundamentais: (i) Elementos de adicao; (ii) preadgos; (iii) energia de falha de empilhamento e
(iv) relacBes cristalogificas. No final, e baseado nesta d&s&o, apresenta-se uma proposta para
o mecanismo fundamental de ocorréncia @DFpara ligas Ni-Cr-Fe, comparando-a com as
recentes hipoteses existentes do mecanismo de FQD.

5.6.1. Influéncia dos elementos de adigao na FQD

Para melhor compreender os efeitos desnehtos de adic&o, estes foram divididos em
dois grupos, assim: (i) Elementos que favorecereeaipitacdo de carbonitretos primarios MX e

(i) Elementos que favorecem o emelcimento por solucéo solida.

(i) Papel dos elementos que favoreceanprecipitacéo de carbonitretos MX

De acordo com os resultados de modetage ligas através do método Calphad (secdes
5.1 e 5.2), a escolha dos elementos Ti, Nb e Hiacelementos estimuladores da precipitacdo de
carbonetos primarios do tipo MX foi bem sustdatgelos resultados obtidos. O Ti, que é o
elemento favorecedor de precipitacdo primaria presente na liga base ERNiCrFe-7, produz
carbonitretos de tamanho pequeno, com morfalogruciforme locaiados na regido
interdendritica, com uabaixa fracdo massicagntre 1 e 2%).

O Nb, adicionado nas ligas -A e —B, proditarbonitretos ramificados em sua grande
maioria, primordialmente localizados na regidterdendritica e com uma fracdo massica maior
(a%). O Hf produziu a maior fracdo massica mtecipitados dentro do conjunto de ligas
modificadas @%). Estes precipitados foram localizados, igualmente, em regides interdendriticas
e com uma morfologia diferente em relacao @mesipitados primarios das ligas—A e ERNICrFe-

7. Os precipitados ricos em Ko arredondados e mais finos. A modificacdo da morfologia dos
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contornos de grado nas ligaxperimentais € a principaloetribuicio dos elementos que
favorecem a formacédo de MX pamamento da resisténcia a FQD.

De acordo com a Figura 5.21, as adi¢cdes de Nba liga base ERNiCrFe-7 aumentaram
a temperatura de precipitacdo e a fracdo deipitados primarios MX, 0 que consequientemente
aumentou o grau de ondulacdo do contorno de @géte tipo de liga, como discutido na secéo
5.3. De acordo com os resultadosditribuicdo de elementos eatrutura de solidificacdo, nédo
houve microsegregacao significaivde Hf na liga-B. Nao entanto, os elementos Ti e Nb
favoreceram o enriquecimento por segregacdo em todas as ligas experimentais que os continham.
N&o obstante, a segregacao dos elementodNifavoreceram a formagéo de novas fases, como
a precipitacdo de fase Laves, estimulada pelaenca de Nb em regides interdendriticas.

O envolvimento dos precipitados MX na nucleacéo e propagacao de trincas sera discutido
posteriormente. Por outro lado, o Hf teve torte efeito na fragdo méassica e na morfologia
(particulas mais finas) dos prpitados MX, sem estimular a precipitacdo de outras fases, além

de melhorar a distribuicdma estrutura da liga.

(il) Papel dos elementos que favorecemendurecimento por solugéo sdlida

Os teores de Cr e Fe presentes em tagdigas experimentais forneceram um importante
aumento na capacidade de encruamento em redacBitcquel, como evidenciado pelos resultados
da medida da energia de falha de empilhamé¢BiE). Os raios atobmicos de Cr e Fe séo
ligeiramente maiores que os de Ni, razdo pglal entram no reticulo da matriz como &tomos
substitucionais, gerando campos de tensaoof quando interagiremom as discordancias
(MEYERS e CHAWLA982).

O anteriormente mencionado esta evidasoi na reducdo da energia de falha de
empilhamento das ligas-2 e ERNiCrFe-7, em relacdo ao niquel. As contribuicbes dos elementos
Ti, Nb e Hf na interagdo com os campos de tenséo de discordancias sédo mais fortes em razéo de
seus raios atdmicos maiores. Nao obstanteprodestes elementosgsentes no reticulo € bem
menor comparado ao Cr e Fe. Caso particélar do Mo, cujo teor foi calculado para nao
ultrapassar o limite de solubilidade permitido na matriz, rica em Ni, em presenca de outros

elementos em solucao sélida como Cr e Fe.
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O Mo mostra-se como um atomo de solmmaito efetivo para preservar as propriedades
mecanicas em temperaturas elevadas como discutiddAdTE ET AL(1996). Na Figura 5.68
apresenta-se o esquema de atuacao de atonvbs e solucdo solida em uma matriz de niquel.
Nesta Figura pode ser apreciado que a presgmgaolibdénio reduz fortemente a energia de
falha de empilhamento no material, dificultanddf@iena efetiva a dissociagédo de discordancias,

promovendo a formacao de degrailsg§ e aumentando o encruamento.

Figura 5.68. Mecanismo de endurecimento por deformacdo de matsiz de Niquel em presenca de atomos de
molibdénio em solugéo soélida. (1) No niquel puro pelo alto valor de EFE é facilitado o escorregamento por desvio
em discordancias tipo hélice. (2) O baixo valor de EFE pela presenca de atomos de Mo em solugém [$dlida
dificulta o escorregamento por desvio. (3) Sob aplicacaesfitecos os atomos de Miificultam a dissociacdo de
discordancias e facilitam o surgimento jdgs de discordancias aumentando o encruamento. Comportamento de
ligas binarias de Ni com teores de Mo inferiores 3.5%¥domado d&/IATTE ET AL, 1996).

As caracteristicas incorporadas com a presen¢a de Mo conservam-se em temperaturas
elevadas, preservando o endurecimento por defgim De acordo com o anterior, as ligas que
contem Mo apresentam durante a deformacadeemperatura elevada, menor concentracao de
deformacéo no interior dos graos pelo maiorresfexterno requerido para tal e, portanto, menor
acumulacéo de deformacao nos contomass regides suscetiveis a FQD.

Uma aproximacao plausivel, porém grosseira, € sustentada pelas Equacdes 5.2 e 5.3, as
quais representam a deformacdf/dm funcdo da densidade de discordanci@sq vetor de
Burguers(b), o caminho livre meio de movimentacao de discordanxjaa (elocidade meia de
movimentacao de discordancia, tensao aplicadalf, a energia de ativacaq)(e a temperatura
absoluta 7). Estas equacdes permitem predizer os mecanismos que dificultam (promovem o

retardo) a movimentacao de discordancias no ornteles grédos durante a aplicacdo de esforcos
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externos, podendo ajudar a diminuir a acumwadé deformacdo no contorno de gréao e,
conseqgulentemente, aumentar a resisténcia adrati@rgranular em ligas CFC, em temperaturas
elevadas e em condi¢cdes onde a recristalizagiecuperacdo dinAmicas ndo acontecem como o
observado nos ensaios aqui realizados. Aoxamacao considera que a densidade de
discordancias permanece fixa com a movimaedb, 0 que ndo € exatamente verdadeiro.

Das Equacbes 5.2 e 5.3, um menor caminho livre médio de discord&hciaméntado
pela reducdo da EFE, significa uma menoioieacdo local acumulada; enquanto que, em
termos dindmicos, uma velocidade instantanea média mgmmoMmovida pela menor EFE gera

uma resisténcia maior aos esfor¢cos externos aplicados em funcao da temperatura.

I lbX (5.2)

E

V ok Ve (53)

O efeito combinado das adicbes de Kf Mo na reducdo da EFE, medido
experimentalmente na liga-B, acentua aindasnm efeito de retardo da acumulacdo de
deformacgdo na regido intergranular antes relatedeém seria necessério realizar estudos mais

detalhados para esclarecer o papdHtitanto na EFE quanto na FQD

5.6.2. Influéncia dos precipitados na FQD

De acordo com o observado experimentalmemgste trabalho, o papel dos precipitados
na FQD depende das suas caracteristicas metalsirg°Por um lado, os precipitados primarios do
tipo MX atuam em concordancia com a sua mogil, temperatura de precipitacéo e localizacao
no agregado policristalino. Os carbonitretos MXna@or temperatura de precipitacao, situados
na regido intergranular limitam de forma efet@migracao dos contornos de grao e condicionam
o formato destes de acordo com a quantidaffecgiéncia dos mesmos. Os precipitados MX
ricos em Nb e Hf, presentes nas ligas -A esaB os que oferecem melhor resultado no grau de
ondulacdo do contorno e, por sua vez, sdo 0s de maior temperatura de precipitacdo, como

calculado neste trabalho. Pelmtrdrio, quando comparados aosegiores, 0s precipitados MX
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ricos em Ti presentes na liga ERNiCrFe-7sqaeem um efeito menor na modificacdo da
morfologia do contorno de gréo.

Os precipitados primarios MX sédo locatibs em posicdes intragranulares, dependendo
da sua quantidade, da sua frequéncia, daistrébuicdo, do seu tamanleado seu formato. Estes
precipitados podem funcionar como barreirpara a movimentagdo e como fonte de
discordancias, aumentando a resisténcia armieftho aplicada em temperatura elevada. Nao
obstante, a grande maioria dos precipitados bb$ervados possui, na maioria dos casos,
tamanhos na escala micrométrica e espacamentos demasiado grandas enfre eles, de tal
forma que estes precipitados ndo séo barreirisafgara a movimentacao de discordancias.

Como observado na Figurd.60, os precipitados intregpulares conservam sua
morfologia e posicédo apos a deformacao, unicandedcados pelas bandas de deformacéo que
emergem na superficie durante o ensaio. ®dUge que as tensdesiadas ao redor dos
precipitados MX nas regifesnterdendriticas que, por sua vez, criam discordancias
geometricamente necessarias, acrescentando caldiéfile na movimentacdo de discordancias
funcionando como barreiras e aumentandoreaisténcia dos grdos, como observado
experimentalmente para as ligas -A e -B.

Em concordancia com diversas teorias gagmn a relacdo entre a precipitacdo primaria e
a FQD RAMIREZ E LIPPOLD2004;MATHEW ET AL.1993;MINTZ ET AL, 1993), embora
algumas delas estejam fundamentadas na tetmidluéncia, as anadés e as observacoes
experimentais realizadas neste trabalho mosttaen o papel dos precipitados intragranulares
pode ser controverso. Por um lado a deformacao requerida para fraturar materiais com alto
conteudo de precipitados primarios intragraregdapode ser maior, 0o que, por consequéncia,
aumenta a resisténcia do material em tempexaievada, de acordo com a Equagéao 5.2.

Por outro lado, a presenca dos precipitablo§ intragranulares pode produzir maior
rigidez no interior dos gr&odurante a deformacdo, impedindo a rapida acumulacdo de
deformacéo ao longo dos contornos, evitandoaturfa pela formacédo de vazios ao longo do
contorno de grdo, mas, ao mesmo tempqossibilitando uma boa acomodacao durante a
rotacdo dos graos na regiacseeptivel. Em outras palavras, téerencas explicitas entre o
mecanismo no hivel macroscopico e microscopico.

Esta aparente contradicdo pode ser ex@iqgaalas observacdes experimentais realizadas
nas ligas -A e -B, as quaisgumisam de um maior esforgco externo para fraturar o material,
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precisando de uma maior deformacdo interna rregaglo policristalino associada a profusa
presenca de precipitados prinadgr MX. Observa-se que ha urdderenca substancial na forma

como estes dois materiais conseguem asitosf mencionados. A liga-A admite maior
escorregamento puro ao longo dos contornos deggréie@mperaturas mais baixas. A liga-B, por

sua vez, reduz em temperaturas elevadat ta efeito do escorregamento ao longo dos
contornos, quanto a deformacéo interna dos graos, a qual aumenta com a temperatura (ver Tabele
5.20). O fato anterior sugere a ocorréncia deamsmos diferentes em ambas as ligas durante a
deformac&o em alta temperatura. Sugere-se fprenato e a frequiéncia dos precipitados MX, os

quais séo diferentes nas duas ligas em quesi&@bferente teor de Mo, podem ser a causa.

A freqUéncia e distribuicdo mais homaogé, o formato arredondado e o menor tamanho
dos carbonitretos ricos em Hf tiga-B favorecem a maior deformacéo no interior do grdo em
contraste com a liga-A, a qual pas carbonitretos ricos em Nhaiores, mais espagados, com
formato alongado e maior teor de Mo. Nesses maiteriais, o papel dos precipitados MX parece
coadjuvado pela presenca de atomos de sdkifdo. Infelizmente, pelescopo deste trabalho e
com as evidencias atuais nao € possivel discernir claramente este ultimo efeito sugerido.

Experimentalmente, foi observado o bloqudep propagacéo de frabs por parte de
precipitados primarios ricos eNb e Hf, como mostrado riégura 5.69. Sugere-se que a menor
propagacédo de fraturas por FQD nas ligas -A @oBe estar influenciada, entre outras coisas,

pelo efeito de bloqueio, sem embargo, esteptile ser considerado um fenébmeno geral.

Figura 5.69. Evidencia do bloqueio realizado pelos carbonitrétos intergranulares a propagacéo de trincas por
FQD. (a) Liga-B, carbonitreto rico eib e Hf. (b) liga-A, carbonitreto ricem Nb. Imagem elétrons secundarios
MEV-FEG. Ataque eletrolitico yCrOs.
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A nédo observacdo experimental dos precipitados ricos em CromGg{Mm todas as
ligas experimentais contrasta com o papel atitba este tipo de carboneto na liga ERNiCrFe-7
durante a FQD. De acordo com os autof€dJNG ET AL.(2009) eNOECKERe DUPONT
(2009), a presenca de praitacdo continua de pCs ao longo do contorno de grédo durante o
reaquecimento € a causa pela qual se formam cavidades na liga ERNiCrFe-7 e a consequlente
reducdo da ductilidade em temgierras elevadas, sendo inclusive, nomeado pelo primeiro autor
como o mecanismo fundamental da FQD néigie de ligas. Embora o mecanismo explorado
pelos autores antes mencionados esteja m&#&cionado com a dissolugcdo deste tipo de
carboneto, em depdsitos de soldagem reaquecidos (como em soldagem multipasses) por cause
dos ciclos térmicos subsequentes, a ausénate ¢eecipitado nas ligas trabalhadas aqui e a
obtencdo de trincas intergranulares propris FQD nas condi¢cdes trabalhadas sugerem
claramente que o mecanismo induzido por precipitacdo, indicado pelos M@bKs ET AL
2008 nao é o que prevalecente neste fenbmeno. N&o obstante, sugere-se que a presenca d
carbonetos WCs Nno contorno de grao pode ser um rfaatiamente desfavoravel para a FQD
como discutido pelo autor.

A auséncia de carbonetos,dds nas ligas experimentaigode ser associada com a
particdo de elementos e com o teor de Qoafisrel na liga durante a solidificacdo. Uma leve
reducdo no teor de Cr nas ligas -A e -B, retacdo com a liga ERNiCrFe-7, foi observada na
determinacdo experimental da composiggwimica de cada liga (Tabela 5.11). O fato
anteriormente mencionado juntamente com os rekadtda distribuicdo interdendritica de Cr em
cada liga obtida por simulacdo e observadpeamentalmente mostram como que o teor
remanente de Cr na regidotardendritica atinge valores muito altos na liga ERNIiCrFe-7
(37%pesg €M relagéo com as ligas -A (2899 e -B (31%pes9-

O maior Cr disponivel possibilita maiprecipitacdo deste carboneto quando houver um
teor de Carbono disponivel pded precipitacao, ndo sendo o Unfetor dominante. Observando
a taxa de resfriamento experimental usada, asgualanteve similar para as trés ligas referidas,
sugere-se que o teor de Carbono disponivel pEraransformacdo sob condicbes cinéticas
poderia ser o responsavel peldi$erencas na precipitacdo sie carboneto entre as ligas
mencionadas. Da Tabela 5.11 observa-se que o teor de Carbono é levemente menor nas ligas-A
(220 PPM) e -B (250 PPM) em relacao com a EERNIiCrFe-7 (270 PPM). Como resultado, o

Carbono disponivel no final da solidificacdo emciim da fracdo de precipitados MX formados é
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maior na liga ERNICrFe-7 que para as ligaAse -B, limitando a prcipitacdo do carboneto
M23Cs, rico em Cr.

Baixas fracbes de outros precipitadds segunda fase fora observados nas ligas
experimentais, entre elas a fase Laves rica em Nib. O papel da fase Laves nao é claro neste
tipo de ligas. Por um lado sua presenca emgagies policristalino ricoem Ni pode gerar um
bom comportamento da duadiiide em temperaturas elevadas como mencionado pelo
LIVINGSTON(1992). Porém, esta fase confere fragilidade em baixas temperaturas homadlogas.
Por outro lado, tem sido discutidoeteito negativo da presenca fdse Laves na ductilidade de
ligas de Ni como na liga 625, como discutido pelos autéEdsl e KOCAK(2006). Devido a
baixa fracdo presente e os menores tamanhoasdestes, ndo foi considerado neste trabalho a
relacdo entre a presenca destes precipitddosegunda fase e a FQD. De qualquer forma, a
presenca de fase Laves ndo deixa de ser uemypacdo em aplicacdes criticas deste tipo de

materiais, como na industria nuclear.

5.6.3. Influéncia das caracteristicas cstalograficas da estrutura na FQD

A auséncia de relacdes entre a FQD e autaxtristalografica na estrutura bruta de
solidificagcdo foi discutida na secéo 5.%aefoi avaliada por outros autoreSQLLINS ET AL,
2004,GARZON ET AL 2010). Do ponto de vistcristalografico, os fatos mais notaveis séo a
relacdo entre o fator dechmid e a orientacdo dos graos rgiae critica suscetivel a FQD. Tal
como foi avaliado e mostrado sacédo 5.5, os graos desfavoravelteerientadosa direcao da
tensdo externa aplicada e que possuem diferencas apreciaveis no fator de Schmid sé&o os locais
preferenciais para nucleacéo de trincas intergaaesiisob condicdes de ocorréncia da FQD. As
observacbes anteriores estdo der@d@ com o discutido pelos autorelEMSWORTH ET AL.
(1969),HADDRILL e BAKER1965) eABRALOV ET AL.(1974), os quais postularam em seus
respectivos trabalhos tanto o efeito da orientalg&ogrdos em relagéo ao eixo de tragcdo como o
possivel efeito da energia tlha de empilhamento.

Durante os ensaios em temperatura elemadamateriais selecionados neste trabalho néo
foram observados indicios deecristalizacdo. Inclusive, nosestes realizados no niquel
comercialmente puro, devido a baixa defagdio, a energia acumulada disponivel e as
temperaturas de ensaio parecem ndo ser suéicgara estimular a recristalizacdo dinamica e
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evitar a fratura intergranulaEmbora tenham sido observados expentalmente indicios da
mesma em outros trabalhd3lJPONT ET AL.(2008) NOECKER ET AL(2009), NISSLEY
(2008).

5.6.4. Influéncia da Energia de Falha de Empilhamento (EFE)

O niquel apresenta o maior valor de EFEesios materiais estudados. Uma EFE alta
promove no Ni uma facil recuperacdo dinandcaante a deformacdo em temperatura elevada.
Por outro lado, o Ni apresenta uma alta tendéncia ao deslizamento crGrasl® $lip e a
distribuicdo homogénea dos nds de discordanmasterior do cristal. O anterior favorece a
recuperacdo durante a deformacéo tgldsem temperaturas elevadasU(L, 2001). N&o
obstante, a taxa inicial de deformacao aplicada no emsaitu poderia resultar insuficiente, de
tal forma que o material ndo alcance uma @eaecuperacdo minima,qual permita evitar a
nucleacdo e a propagacdo da uratintergranular. Entretantmestas condicbes ha energia
suficiente para ativar o escorregamento amdodos contornos de grdo, mas a mesma nao é
suficiente para iniciar a recristalizagdimamica que evite a propagacao das trinGAEKKINS,
1994). No niquel a mobilidade massiva de discordancias ndo encontra obstaculos, deslocando-se
facilmente desde o interioréab contorno do grao, acumulando edetal suficiente deformacéao
que favorece o escorregamento ao longo daosenos de gréo e o inicio da FQD.

Durante a deformacdo em temperaturaasavde uma estrutura CFC que possui menor
EFE, a concorréncia entre 0S processos relaistalizacdo e recuperagdo dinamica sao
favorecidos. Neste caso, o matedastribui homogeneamente dscordancias, a probabilidade
de acontecer deslizamento cruzado diminui fortemente, se favorecem os processos de formacao
de degrausJpgs e Kinks) e a mobilidade média de discordancias € menor. Todas as ligas
diferentes do niquel mostraram experimentaleenta diminuicdo importante no valor da EFE.

Depois do niquel os menoresloras de EFE sdo 61,0 e 20,8 mid.mertencentes as
ligas-2 e ERNICrFe-7, respectivamente. A preasede elementos em solucdo sélida (Cr e Fe,
principalmente) favorece a menor mobilidade de discordancias durante a deformacédo plastica
destas ligas, retardando o rapido acumulo de deformacdo nos contornos, como acontece no
niquel. Entretanto, a baixa mobilidade de didéacias aumenta ao mesmo tempo o encruamento
de cada cristal, dificultando o processo de defgéo geral do agregado na regido critica. Ao se
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iniciar o escorregamento ao longcsdmntornos de grao lisos ob&io nestes materiais, devido
a auséncia de precipitados que evitem a migrdpd contornos de forma efetiva, tém-se como
conseqgUéncias a nucleacdo de trincas e a fratura intergranular.

No caso das ligas experimentais eA-B, os valores de EFE, 15,9 e 3,8 nfl.m
respectivamente, sdo os menores entre 0 grupoaleriais estudados. A notavel reducdo no
valor da EFE em relacdo com os outros mateeisi& relacionada com a presenca de Mo e Hf.
Esta condicao favorece a reducdo do acumulo de deformacdo nos contornos de grao, apesar dc
aumento no encruamento dentro dos graosno discutido antesrmente. Na Figura 5.70
apresenta-se a relacdo ento valor de EFE calculado naa cada material avaliado
experimentalmente e o0 seu respectivo valor minimo de deformdgad rfo eixo x, obtido

através dos ensaiossituem temperatura elevada.
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Figura 5.70.Relacéo entre os valores de energia de falhemg@lhamento com os valores de deformac&do minima
horizontal para cada um dos materiais e ligas test@ddisha pontilhada indica o ‘@ minimo de deformacéo
sugerido pelHANG ET AL.(1985) para ocorréncia de FQD em ligas de niquel.
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A Figura 5.70 mostra uma aparente relacdo entre a alta susceptibilidade a FQD e valores
intermediarios de energia de falha de empilham@ara as ligas de niquel estudadas. Nestas
ligas, tanto a mobilidade de discordancias, assim como a tendéncia a recristalizacdo e a
recuperacédo dinamica encontram-se limitadas ammeequéncia do valor da EFE. Nao obstante,

a observacao anterior deve ser considerada@odado, pois a presenca de Mo nas ligas com
baixa susceptibilidade a FQD, assim como aegues de precipitados, condiciona o efeito da

EFE durante a deformacédo em temperatura elevada.

5.6.5. Proposta de mecanismo fundameritda FQD em ligas de Ni-Cr-Fe

De acordo com as observacdes experimerdagigtapas de evolucdo da microestrutura
durante a deformacdo em temperatura elevada das ligas de Ni-Cr-Fe avaliadas neste trabalho
coincidem bastante bem com 0 mecanismo dereg@omento de contornos de grao proposto por
RACHINGER (1959) para explicar o fendmeno driéncia em temperaturas baixas. O
mecanismo de escorregamento proposto [rachingeré proprio de fenbmenos de fratura
intergranular em temperatura elevada por fluénua quais ndo ocoreedominio de processos
por difusdo, como discutido pelos auto@B-KINS (1994), LANGDON (1993) eLIFSHITZ
(1963). A Figura 5.71 mostra as diferengascroestruturais dos pcessos de fratura

intergranular em temperaturaehda com escorregamento ao lodge contornos de grao.

(@) (b)

Figura 5.71. Comportamento da microestrutura durante o processo de fratura intergranular em temperatura elevada.
Mecanismo de: (a) Escorregamento de contorno de grédo de Rachinger. (b) Escorcedarmentorno de grao de
Lifshitz. GIFKINS (1994).
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Como discutido poANGDON (1993 e 2006) durante a deformacdo em temperatura
elevada de agregados policristaliramn tamanho de grdo na escala entrBnle 1000 FRn, o
principal mecanismo de fraturatémgranular € o escorregamentolego dos contornos de grao.
Diversos autores que tem estudade@D concordam com esta observacBANMIREZ ET AL.
2008,NOECKER ET AL2009,NISSLEY e LIPPOLR009). Nao obstantesto é valido também
para os processos de fratura sob condi¢cdeBiu@acia lenta explicados pelos fenébmenos de
Nabarro-Herring ou de Coble.

O processo de escorregamento dos contornos de grdactiénger como mostrado na
Figura 5.71(a), passa primeiro pela formacdo de bandas de deformacdo, a acumulagdo de
deformac&o nos contornos, para posteriormente, iniciar 0 escorregamento e a movimentacao
relativa entre grdos (como mostrado pela lideacontinua tracejadaten os grdos A-B-C da
Figura 5.71(a)) e, finalmente nucldancas intergranulares, preferentemente, em pontos triplos.

Dadas as condi¢cbes de tempo curto e a \@ddei inicial de deformacgao atingida durante
0s experimentom situ aqui desenvolvidos, podemos conclyire experimentalmente o material
nao sofre um processo de fluénkenta. Assim mesmo ocom® mundo real onde o processo de
FQD é rapido também. Pelas observacfes arpatais do comportamento da microestrutura
durante o ensaio em temperatura elevada aatedertura da trinca (Figuras 5.64 a 5.67), pode-
se concluir que a FQD possui como mecanisimddmental um tipo de escorregamento ao longo
dos contornos de gréao similar ao observadoRamhinger.N&o obstante, 0 mecanismo proposto
peloRachingeré um mecanismo de fluéncia senomwéncia de difuséo.

Fundamentado nas observacdes experimentaaadises da microestura realizada em
cada material e nos dados obtidos através dos eripagil € proposto um mecanismo de
ocorréncia da FQD na estrutura bruta de gmatdo, o qual € ilustrado na Figura 5.72. Neste
mecanismo proposto levam-se em conta as segugonsideracoes: (i) uma estrutura bruta de
solidificacdo de grdo grosseiro obtida por sofshag(ii) contornos de gréos retos e livres de
precipitacdo; (iii) idealmente a estrutura é cong@®r uma matriz monofasica, como mostrada
na Figura 5.72a e (iv) no modelo, o papel dasdifundo é predominant@esar das temperaturas
avaliadas serem elevadas, sugere-se queaistmtece como corg@ncia do tempo curto
envolvido no fendmeno. Uma vez o esforco @gdo externo € aplicadoo corpo de prova é

mantido em temperatura elevadanstante, sdo ativados ostemas de escorregamento de
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discordancias como mecanismo principal demheacao plastica, surgindo bandas de deformacéao
ao interior dos graos dmregado policristalino.

A ativacdo dos sistemas de escorregamento e, consequentemente, a intensidade de
surgimento de bandas de deformacédo dentrogiéss depende de qu&o favoravel seja a
orientacdo de cada um destes em relacdoregati de aplicagdo da carga externa, como
observado na Figura 5.72b. Uma vez atingido o esfadsaturacédo da deformacao ao interior
dos gréos, na auséncia de obstaculos fisicogperam a movimentacao livre de discordancias,

a deformacédo é acumulada ao redor dos contornos de gréo.

Figura 5.72. Representacdo esquematica do mecanismo propostecodeencia de FQD em estrutura bruta de
solidificac&o obtida por sdagem em ligas Ni-Cr-Fe. A figura represeatametade de um ponto de soldagem. Etapas
de ocorréncia: (a) Antes da aplicagimdeformacédo. (b) Aplicacdo de esfodgotracdo em temperatura elevada e
ativacdo de sistemas de escorregameBurgimento de bandas de defagdo. (c) Acumulacdo da deformacéo no

contorno de gréo e escorregamento do contorno. (d) Radagagraos da regido critica (setas pretas) no sentido do

esfor¢o de tracdo e abertura das tringgsgranulares. As setas vermeliraicam o sentido do esforco de tragdo

Nesta Ultima etapa ha energia suficienteam ocorréncia do escorregamento ao longo
dos contornos de grao o qual se apresenta semimidada fluéncia por difusdo de forma similar
ao proposto poRACHINGER(1953). O fato anterior acarresando transferéncia de massa por
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difusdo entre os graos deformados e, consequentemente, apresenta-se uma modificacdo da form:
do gréao original como consequéncia da térdatle cada grdo por acompanhar a deformacao
geral do agregado policristalino, conforme obado na Figura 5.72c. Enquanto continua a
aplicacdo do esforco de tracdo externo no adeegmlicristalino, os gré&da regido critica,
localizados em dire¢cdes desfavoraveis paes@amento, tentam girar no sentido do eixo de
tracdo, com o intuito de conservar a integdiel do material, de acordo com o mecanismo de
escorregamento do contorno de grad&dehinger

O surgimento de trincas intergranulares aeoatdevido as diferencas entre a velocidade
de acumulacdo de deformacdo no contorno, o escorregamento do contorno de gréo e a rotagao
dos graos durante a deformacédo plasticaltmaaletapa do mecanismo, reduzindo a ductilidade
do material por inicio da frata intergranular, como mostrado ngufa 5.72d. Fatores como a
EFE e as diferengas cristalograficas influenciarelacidade de ocorréncaas ultimas etapas do
mecanismo proposto, como observado experiaimente nas ligas-2 e ERNiCrFe-7.

O mecanismo proposto considera uma notawahoria da resisténcia a FQD quando a
deformacéo plastica intragranuladerada pela rapida movimentacdo de discordancias (a qual,
por sua vez é acelerada pela ativacdo térmé&agduzida mediante dhsulos eficientes, que
retardam a movimentacdo de discordancias, reduzindo tanto o acumulo de deformacdo nos
contornos quanto o escorregamesxtdongo dos contornos de gréo.

De acordo com a teoria da deformacaotgasxistem mecanismos de encruamento de
materiais metalicos que podem prevalecer empégaturas elevadas e ajudar no propdsito
anteriormente explicado. Entre outros, encaonis®8 0 mecanismo de dispersdo de particulas
incoerentes e semicoerentes (mecanism@mbsvar), bem como o mecanismo de precipitacao
coerente No primeiro mecanismo, cada discordancia que passa através de uma fina rede de
precipitados semicoerentes gera um andbop de discordancias que dificulta a movimentacao
da discordéancia seguinte.

A efetividade do mecanismo depende do tipo, do tamanho e da distribuicdo de
precipitados no material. O mecanismo concaaa a teoria de ductilidade, onde precipitados
muito finos (de tamanho pequeno), homogeneanwsitébuidos melhoramonsideravelmente a
ductilidade a quente.

A Equacao 5.4 que relaciona a distancia entre precipitaflos yetor de Burguerd), o

moédulo de cisalhamentoG] e o esforco aplicado f podem explicar a relagdo entre a

180



deformacé&o no cristal e a distribuicdo de preagws. Por outro lado, a presenca de atomos em
solucéo solida poderia ser um efetivo mecanismo de retardo de acumulacdo de deformacédo ao
longo dos contornos de grdo, de acordom @ Equacédo 5.5, onde o esfor¢co aplicadp §

proporcional & concentracdo siduto (o valor da constaneesta entre 2 <n < 13).

Gb
Y= 54
o (54)
Vv C" (55)

N&o ha suficiente evidencia para indicar quaecanismo de dispersao de particulas seja
0 mecanismo atuante nas ligas-A e -B, principalmente, pelos tamanhos e espagamentos entre 0s
precipitados observados experimentalmente. Por outro lado, o0 mecanismo de endurecimento por
solucéo solida coincide com as observacOesrampntais, principalmdr, com a distribuicéo
das deformagBes. Como avaliado através da medigerimental da EFE, nem todos os atomos
de soluto atuam com a mesma efetividade no blogie discordancias méveis em temperatura
elevada. De acordo com as observacdes expai@amena liga-2, a presenca dos elementos Cr e
Fe em solucéo sélida € menos efetiva que a prasiMo, o qual esta pegde nas ligas -A e -
B. Esta situacdo é reforcada pela determinacdo do comeco do intervalo da fratura intergranular

em temperaturas mais baixas para a liga-2.

Fundamentado na informacéo anterior prepdaim mecanismo quexplica porque as
ligas que contem uma distrigdo regular de precipitadosassim como, distribuicdo e
enriquecimento por microsegregacdo homogénddalddénio na matriz e graos relativamente
pequenos com contorno fortemente ondulados,nsd@is resistentes a fratura intergranular no
intervalo de temperaturas avaliado nestbalho, como mostrado na Figura 5.73.

No mecanismo proposto, os precipitadostrdiuidos uniformemente na estrutura que
contribuem com grupos de discordancias geometangamecessarias ao redor de cada um deles,
juntamente com a microsegregacao de MolibdéNMULFORD e KOCKS1979) conformam

uma efetiva rede que incrementa o endurecimegatmaterial durante a deformacao plastica em
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temperatura elevada, atuando como barreiras para as discordancias, evitando que se movimenten

rapidamente dentro do gréo e retardando mataide deformacédo ao longo dos contornos.

(a) Detalhe da estrutura

Eixode
tracdo

Papel da segregacao de elementos e dos
precipitados intragranulares

o ( ) Papel dos contornos ondulados
(b) Precipitados segregacgéo Precipitados Precipitados
‘] intergranulares  Intragranulares

Discordancias \(
< A /\
' \
% Contorno
degrao Escorregamento

Figura 5.73. Representagdo esquematica do mecanismo pelmsjumhteriais com estrutura bruta de solidificacéo

que possuem uma distribuicdo regular de precipitados intragranular e precipitados intergrassiatfesom uma
rede de microsegregacdo de Mo, apresentam maior reg@séfratura intergranular etemperatura elevada. (a)
Estrutura bruta de solidificacao obtidar goldagem com abundante presencardeipitados intra e intergranulares.
(b) Detalhamento que mostra os grdos e os contornos ondulados. (c) Aumento da resisténcia ao igtédor do
devido a interacdo de discordancias com precipitadosneodtde soluto da microsegregacdo. (d) Mecanismo de

blogueio do escorregamerenvolvendo contornos de gréo ondulados.

A interacdo entre discordancias duranteformacéo, assim como destas com obstéaculos
efetivos (degraus) requerem maior energia, rged@ qual o material admite maior deformacao
durante o ensaio de tracdo em temperatlevada. Os contornos fortemente ondulados
bloqueiam efetivamente o escorregamento dastornos de grdo, em concordancia com o
discutido porRAMIREZ e LIPPOLD(2003). De acordo com WEERTMAN(1955), para

182



fendbmenos de fratura na faixa de temperaturas 0,5T (T: temperatura de fusdo), os
mecanismos responsaveis pelo comportamentesttaitura dependem do nivel de tensdo de
tracdo aplicada \J a través da relacad/G, sendoG o modulo de cisalhamentdEYERS,
CHAWLA 1982). Os fendmenos que ocorrem na fai#® < 10% estdo eficientemente
explicados pelos mecanismos de fluéncia lenta propostdsagiarro-Herring e porCoble Os
fendbmenos que ocorrem nas faixas** VG < 10° e WG > 10° sdo dominados pelo
deslizamento e escalagenlirhb) de discordancias com e sem sigsicia de difusdo de lacunas
no interior dos gréaos, respectivamente. Quandsgnte, a difusdo dadunas contribui para o
aumento do comprimento do grao durante a deformsgi@ondi¢cdes de fluéncia e, finalmente,
no escorregamento ao longo dos contornos de Deiacordo com os valores da tenséo de tracao
aplicada durante os ensaios situ em temperaturas elevadas para os diferentes materiais

selecionados, a difusdo de lacunas pareaenarcontribuicdo no mecanismo de FQD.

No mecanismo proposto, a precipitacdo camtia profusa de uma segunda fase, como o
carboneto CgCs formando uma forte descontinuidade longo dos contornos de grao pode
reduzir a resisténcia geral do paktal. Esta hipotese esta e@wncordancia com o discutido por
YOUNG ET AL (2008). Nao obstante, a sua comprovagsié fora do escopo deste trabalho. Da
mesma forma, a resisténcia a FQD pode diminuir pela acumulacédo de impurezas que causem a

fragilizacdo dos contornos de grao, como propostiNg®SHIMOTOET AL (2006).

Figura 5.74.Evidencia da ocorréncia de fratura por FQD no ndgabase das amostras ensaiadas. (a) Liga-B a 900

&; (b) Niguel a 1000f. Imagens MEV, elétrons secundarios, ataque eletrolitiCo®4, 10%,,.

183



Finalmente, observa-se que o mecanismo prop@ioesta restrito a um tipo especifico
de estrutura obtida por processos de cordgéun e fabricagcdo. O mesmo pode ser extensivo a
estruturas com graos equiaxiais e de menmatdo que os observados na estrutura bruta de
solidificagdo. O anteriormente exposto € fundatado no fato de que em condi¢bes de
ocorréncia de fratura intergranular severana@onas condicdes de ensaio em temperaturas
elevadas aqui utilizadas, observaram-se ecidende FQD no metal de base dos materiais
selecionados e testadospemmostrado na Figura 5.74.

Na Figura 5.74 sao apresentadas evidencigsapemgacdo de trincas através de trajetorias
intergranulares e bandas de defacdo no interior dos grdos meetal de base, as quais sao
caracteristicas associadas a ocorréncia de EQdada na estrutubauta de solidificacdo. O
fato anterior sugere que o0 mecanismo propostterteabalho poderia explicar satisfatoriamente a
ocorréncia de FQD em metais puros, quandodmalicbes propicias pasua ocorréncia. Tais
condi¢cOes estéo relacionadas coma(ielocidade inicial de deformacairpke, (ii) a faixa de

temperaturas de ensaio e (iii) a enamdg falha de empilhamento.
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6. SUMARIO E CONCLUSOES

6.1. Projeto e sele¢éo de ligas de niquel utilizama@ método Calphad

(1) Foi implementada uma metodologia de modelagamérica e analise experimental
baseado no método Calphad, o qual incluiu caldelmsodinamicos e cinéticos, juntamente com
caracterizagdo microestrutural para projetar eciwlar um conjunto de ligas de niquel
experimentais, com o objetivo de avaliar seu comapaento quando submetidos a condi¢des de

deformacéo em temperatura elevada.

(2) O conjunto de materiais selecionado € mostmadotabela 6.1. Estes materiais
apresentaram caracteristicas metallrgicas beneddedas relativas a resisténcia a FQD.

Tabela 6.1.Materiais e ligas selecionadas para este estudtramdo a sua composigao quimica tipica.

Material Intervalo de composicéo tipica e adicdes (%9 Caracteristica
Niquel Ni comercialmente puro, com tracas de Ca & 0,001 -
. . Sem precipitados
Liga-2 Ni + 29Cr + 10Fe
ERNiCrFe-7 Ni +29,1Cr + 10,3Fe + 0,48Ti + 0,0270,628 N
Liga-A ERNIiCrFe-7 + 4Mo + 2,5Nb Com precipitados
Liga-B ERNiCrFe-7 + 3Mo + 2,5Nb + 0,35Hf

(3) Os resultados de modelagem relacionados gg@aqquimica, fracdo e composicao de

precipitados primarios e de segunda fase ajustasabem as observacdes experimentais.

(4) A modelagem numérica dos materiais seleciomgd@bela 6.1) mostrou que as
adicdes de Nb e Hf incrementaram a precipitacdcadeonetos primarios MX, enquanto que o
Mo entrou como soluto para formar parte da matog chateriais sem estimular a formacgéo de

fases ricas neste elemento.

(5) A adicao de Hf na liga-B promoveu a formacéadrbonitretos primarios MX finos e
bem distribuidos (alta freqiéncia e pouca separagée si), bem como a maior ondulacdo dos
contornos de grdo comparados as ligas A e ERNiCrFe-
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6.2. Caracterizacdo microestrutural da estrutura buta de solidificacéo

(1) Na Tabela 6.2 sdo sumarizadas as caractagstigcroestruturais mais importantes

observadas nos materiais selecionados neste estudo.

Tabela 6.2.Sumario das caracteristicas microestruturais mgiertantes dos materiais selecionados.

Caracteristicas dos precipitados

Material Modo de Morfologia dos Precipitados - -
solidificagcdo contornos de grdo  observados Tipo e Localizago Morfologias
freqiiéncia predominantes
Niquel Planar Planos ou lisos N. C.* N. C. N. C. Q\.
Liga-2 Celular Planos ou lisos N. C. N. C. N. C. QN.
) MX — Intergranular,  Cruciforme
_ _Planos e Carbonitretos  Esporadica intragranular  poligonal
ERNiCrFe-7 Celular ligeiramente primarios ricos -
ondulados em Ti (MX) M »Ca Nao N0 observado
observado
) MX Int | Ramificados,
Carbonitretos - nergranuar, poligonais,
Liga-A Colunar Fortemente primarios ricos ~ Profusa intragranular . S o oo
9 dendritico ondulados em Nb (MX), NP
Laves ao 3
M,3Cs observado Nao observado
) MX | | Arredondados,
Carbonitretos - ntergranular, - o ificados e
Lioa-B Colunar Fortemente primarios ricos ~ Profusa intragranular poligonais
g dendritico ondulados em Nb e Hf -
(MX), Laves M,3Cs Néo N&o observado
observado

*N.C. Nao contem.

(2) Experimentalmente foi comprovado que as adigiieNb, Mo e Hf nas ligas -A e -B

aumentaram a fracdo e a temperatura de precipitic@arbonitretos priméarios do tipo MX.

(3) O aumento da fracédo de precipitados primavi¥se sua temperatura de precipitacéo
nas ligas com adi¢cdes de Nb e Hf tiveram uma fafteencia na producao de contornos de grao
fortemente ondulados, quando comparados com osromstde grao da liga ERNiCrFe-7.

(4) A presenca da fase Laves nas ligas -A e -Bdasada pela segregacao de Nb (forte) e

de Mo (leve) para as regides interdendriticas@adi¢cdes de resfriamento impostas.
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6.3. Energia de falha de empilhamento (EFE)

(1) Utilizando o método de analise dos perfis ifi@cio de raios-x e medidas de difracéo

baseadas em radiacao sincrotron foi realizada &da€ed EFE nos materiais estudados.

(2) Adicbes de Nb, Mo e Hf alteraram fortementevalor da EFE. Os valores
determinados foram: 220 mJ°npara o Ni; 61 mJ.if para a liga-2; 20,8 mJ:fmpara a liga
ERNiCrFe-7; 13,5 mJ.inpara a liga-A e 3,8 mJ:frpara a liga-B. Em relacdo ao Ni a reducao
do valor da EFE foi de 72% para a Liga-2, 91% palga ERNICrFe-7, 93% para a liga-A e
98% para a liga-B.

(3) Os materiais estudados foram classificadostrési grupos de acordo a sua EFE e
comportamento esperado durante deformacéo a tetm@erdevada, assim: (a) Materiais com
alta EFE, os quais possuem alta probabilidade deré@wia de recuperacdo e deslizamento
cruzado Cross slip) e baixo encruamento, representados pelo Ni. @teNais com valor da EFE
intermediaria representados pelas ligas-2 e ERNiCZrHc) Materiais com baixa EFE, os quais
possuem alta probabilidade de ocorréncia de raliriastdo e alto encruamento. Estes materiais
possuem como caracteristica a formacao de degragsg, (representados pelas ligas -A e -B. Os
materiais com valores intermediarios de EFE foratacionados com alta susceptibilidade a

ocorréncia da FQD.

6.4. Ensaiosn situ em temperatura elevada

(1) Experimentos de deformacéo situ dentro do MEV no intervalo de temperaturas
entre 500°C e 1000°C foram realizados com sucesso no conjunto de ra@texelecionados,

reproduzindo a ocorréncia de fratura por quedaudtlidlade em todos eles.

(2) Foi determinado o valor de deformacéo loca@essario para a ocorréncia de fratura
por queda de ductilidade, no intervalo de tempesstavaliado para cada um dos materiais
selecionados. Também foi determinado o valor derdefcdo minimae,) neste mesmo

intervalo para cada material. De acordo com o vd®e,, 0S materiais estudados foram
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divididos em trés grupos, assim: Baixa susceptidile, onde aparecem as ligas -A e -B; alta
susceptibilidade, onde aparecem as ligas-2 e ERNiZr e o Niquel que mostra um

comportamento intermediario.

(3) As evidéncias experimentais da ocorréncia efoiiheno de FQD em temperatura
elevada nos materiais estudados mostram que amtdsedtura da trinca, ocorrem etapas que sao
comuns para todos os tipos de materiais testadestadletapas estdo envolvidos os processos de
surgimento de bandas de deformacdo, acumulacadefderécdo e o escorregamento ao longo
dos contornos de gréo, sugerindo a existéncia deeocanismo comum para ocorréncia da FQD.
Uma vez o escorregamento acontece, apresenta-Bertara e a propagacéo de trincas pela

incapacidade da regiéo critica de seguir a defadimdg agregado policristalino.

(4) Nao foi observada recristalizacdo na estruamafinal dos ensaiosn situ em
temperatura elevada. A EFE de cada material faci@hada com a capacidade de deformagé&o no
interior dos graos do policristal e a sua postegimrmulacédo nos contornos de grdo, o que foi

fundamental no entendimento do mecanismo de FQD.

6.5. Mecanismo de fratura por queda de ductilidade- FQD

(1) Materiais que contém Mo e contornos de gramnmante ondulados como
consequéncia da precipitacdo primaria de carboostrX ricos em Nb e Hf apresentaram
menor susceptibilidade a FQD. De forma contraigasl sem Mo na sua composi¢cao quimica e

com contornos de gréo planos apresentaram a meoetibilidade a FQD.

(2) O papel dos precipitados na FQD foi relacien@dm a sua natureza e a sua
localizac&o. A precipitacdo massiva de carbongrgiomarios MX formados em temperatura
elevada contribuiu controlando a taxa de migraggoodntornos de grao e aumentando o grau de
ondulacdo dos mesmos, 0S quais, por sua vez, sedeerblogueio mecanico durante a
deformacédo em temperatura elevada, retardando ito efe escorregamento ao longo dos
contornos. Sugere-se uma participacdo menos dtibalida a este tipo de precipitados quando
localizados em posic¢des intragranulares, serviodeocobstaculos as discordancias do reticulado
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durante a deformacao, interagindo com as discoragigeometricamente necessarias localizadas
nos arredores destes. Pela auséncia de carbomesegdnda fase do tipo,Ms, para este tipo

de precipitados, nao foi atribuido um papel no mescao fundamental.

(3) As observagdes experimentais sugerem que amseeo fundamental de ocorréncia
da FQD em ligas Ni-Cr-Fe, com estrutura bruta delificacédo por soldagem, opera de forma
similar ao mecanismo de fluéncia sem difusdo cotoresgamento ao longo dos contornos de
grao proposto porachinger Em funcao do nivel de tensdes de tracao aplieanlantervalo de
temperaturas avaliado, sugere-se que no mecanismaarhental da FQD atuam tanto o
deslizamento de discordancias (mecanismo prepameégra a difusdo de lacunas (mecanismo

nao preponderante) no interior dos gréos do ageegealitristalino.

(4) De acordo com evidéncia experimental obtidaprecipitados intergranulares ricos
em Nb e Hf atuam como obstaculos eficientes durappagacdo de trincas intergranulares no
mecanismo de FQD. O fato anterior pode explicadaigdo do tamanho das trincas por FQD nas

ligas A e B.
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7. SUGESTAO DE TRABALHOS FUTUROS

Em face aos resultados obtidos nesteattab e com o intuito de aprofundar no
mecanismo fundamental de fratura por quddaductilidade (FQD) em ligas com estrutura

cristalina CFC sugere-se:

(1) Avaliar um conjunto de ligas expmentais sem precipitados e com composicao
quimica Ni (balance) + 29%, Cr + 10%e.so Fe, modificadas com adicdes de Mo na faixa
entre 1,0 a 4,0 (Y9 por meio de ensaios termomecanidassitu no intervalo de
temperaturas entre 50 e 10006 e atraves de técnicas compéntares de caracterizacéo
com o objetivo de determinar o efeito o no mecanismo de fratura por queda de
ductilidade (FQD);

(2) Avaliar um conjunto de ligas expmentais baseadas no material ERNiCrFe-7
(FM-52) com adi¢fes, tanto individsaiqguanto combinadas de Hf (até 0,3&5%e Mo (até
4,0%:es9 sem a presenga de Nb por meio de ensaios termomecamgiasno intervalo de
temperaturas entre 50€ e 10006, sendo complementados cééenicas de caracterizacao

com o intuito de examinar os seus efeitosmexanismo de fratura por queda de ductilidade

(FQD);

(3) Determinar o comportamento da FQD rdetais puros com energia de falha de
empilhamento intermediaria, tal como obo® nas condicbes de estrutura bruta de
solidificacdo e estrutura de recozimento, utilizando ensaios termomecanisids com 0

objetivo de validar a hipétese de ocorrérdafenémeno de FQD neste tipo de materiais;

(4) Avaliar a resisténcia a FQD no nivel macroscopico através de ensaios no

dispositivo termomecanico Gleeble® dentro da faixa de temperaturas enttg QD00 &
com ligas experimentais baseadas na comp@osda liga ERNiCrFe-7 (FM-52), contendo

teores de Nb, Mo e Hf similares ais liga-B proposta rs¢e trabalho;
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(5) Estudar por meio de experimentossitu e através de experi@as convencionais
baseadas em microscopia elato@d de transmisséo a estraucomportamento e acumulo de
discordancias na microestrutura de materiirmados em temperaturas elevadas com o

objetivo de entender sua participagdo no mecanismo de FQD.
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8. PUBLICACOES E TRABAL HOS GERADOS DURANTE O
DOUTORADO

8.1. Publicacdo em periddicos indexados

8.1.1. Publicacfes Aceitas

Titulo: Grain boundary morphology and second-phaseaciatization on as-solidified Ni-Cr-Fe
alloys with Nb, Mo, and Hf additions

Revista: Acta Microscopica

Autor (es): Jimy Unfried S., Conrado MAfonso, Antonio J. Ramirez

Paginas:191-192.

Ano: 2009

8.1.2. PublicacGes em preparacéo

Titulo: Stacking fault energy measurements in sstillition strengthenedi-Cr-Fe alloys using
synchrotron radiation

Revista:Journal of materials science

Autor (es): Jimy Unfried S. , Carlos Mario Gam, Leonardo Wu, Fabio Furlan Ferreira,
Antonio J. Ramirez

Estado atual: submetido

Ano de publicagéo:2011

Titulo: Grain boundary and precipitst characterization in -&®lidified solid solution
strengthened Ni-Cr-Fe alloys moaifi with Hf, Mo and Nb additions

Part I: Numerical modeling and Part Il: Microstructural characterization
Revista:Materials characterization

Autor (es): J. Unfried S., A. J. Ramirez

Estado atual: Em preparacao

Ano de publicagéo:2011
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Titulo: A new approach to fundamental mechanafructility-Dip Cracking (DDC) in as-
welded microstructure of solid solution strengthened Ni-Cr-Fe alloys

Revista:Acta Materialia

Autor (es): J. Unfried S., Augusta Isaac, Ricardo Riguetto, A. J. Ramirez

Estado atual: Em preparacao

Ano de publicacdo:2011

8.2. Capitulos de livros

Titulo: In situ observations of ductilitgip cracking mechanism in Ni-Cr-Fe alloys
Livro: Hot Cracking Phenomena in Welds 11l

Autor (es): Jimy Unfried S., Edwar A. Torres, Antonio J. Ramirez

Editorial: Springer, Bollinghaus, Thomas; LippolJohn; Cross, Carl E. (Eds.)
Ano de publicag&o:1% Edition, 2011, 600 p., Hardcover

ISBN: 978-3-642-16863-5

Titulo: Numerical modeling and experimi@l analysis during weldolidification of Ni-Cr-Fe
alloys with Hf additions

Livro: Mathematical Modellinggf Weld Phenomena 9

Autor (es): Jimy Unfried S., Eduardo B. da FonseCanrado M. Afonso, Antonio J. Ramirez
Editorial: Maney. H Cerjak; H K D H Bhadbsm and E Kozeschnik (Eds.)

Ano de publicagéo:1% Edition, 2011,

ISBN: 978-3901351990

8.3. Participagdo em congressos e eventos

Titulo: Grain boundary morphology and second-phaseatierization on as-solidified Ni-Cr-Fe
alloys with Nb, Mo, and Hf additions

Autor (es): J. Unfried S., C. M. Afonso, A. J. Ramirez

Congresso ou eventdCIASEM 2009
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Forma de apresentacaoPdoster

Local e Ano: Rosario — Argentina, Outubro de 2009

Titulo: Modeling of carbides preci@ition during weld solidification of solid solution
strengthened Ni-Cr-Fe alloygith Hf, Mo and Nb additions

Autor (es): J. Unfried S., Eduardo B. da Fonseca, A. J. Ramirez

Congresso ou eventdnternacional conference ofleanced materials - ICAM 2009

Forma de apresentacédoPdoster

Local e Ano: Rio de Janeiro — Brasil, Setembro de 2009

Titulo: Grain boundary morphology and second-phaseaci@atization on as-solidified Ni-Cr-Fe
alloys with Nb, Mo, and Hf additions

Autor (es): Jimy Unfried S., Eduardo B. da FonseCanrado M. Afonso, Antonio J. Ramirez
Congresso ou eventd” International Seminar NumericAhalysis of Weldability - SEGGAU
2009

Forma de apresentacadoPdsster

Local e Ano: Leibtnitz — Austria, Outubro de 2009

Titulo: Modelagem numérica e andlise experimewi@l precipitacdo de carbonetos durante a
soldagem de ligas de Ni-Cr-Fe miickhdas com adi¢cbes de Nb, Mo e Hf

Autor (es): Jimy Unfried S., Conrado R. M. AfoasRubens Caram Jr., Antonio J. Ramirez
Congresso ou eventd@5° Congresso anual da AssociacaasiBeira de Metalurgia, Materiais e
Mineracdo — ABM

Forma de apresentacdoOral

Local e Ano: Rio de Janeiro — Brasil, Julho de 2010

Titulo: Aspectos metallrgicos que afetam a frattargranular por quedde ductilidade na
soldagem de ligas Ni-Cr-Fe

Autor (es): Jimy Unfried S., Edwar A. Torres, Antonio J. Ramirez

Congresso ou eventoXXXVI CONSOLDA - CongressiNacional de Soldagem

Forma de apresentacdoOral
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Local e Ano: Recife - Brasil, Outubro de 2010

Titulo: In SituObservations of Ductility-Dip Cracking mechanism in Ni-Cr-Fe alloys
Autor (es): Jimy Unfried S., Edwar A. Torres, Antonio J. Ramirez

Congresso ou eventddot cracking phenomena in weld$? Biternational Workshop
Forma de apresentacaoOral

Local e Ano: Ohio - EUA, Julho de 2010

Titulo: In SituSEM Test of Strain at High Temperature

Autor (es): Edwar A. Torres, Jimy Unfried Sfabiano Montoro, Antonio J. Ramirez
Congresso ou eventdCM 17

Forma de apresentacédoPdsster

Local e Ano: Rio de Janeiro - Brasil, Setembro de 2010

Titulo: Investigation of fundamental mechanisof ductility-dip crcking in as-welded
microstructure of Ni-Cr-Fe $id solution strengthened alloys

Autor (es): Jimy Unfried S., Edwar A. Torres, Antonio J. Ramirez

Congresso ou eventdX SBPMat

Forma de apresentacdoOral

Local e Ano: Ouro Preto - Brasil, Outubro de 2010

Titulo: Design of a Ductility-Dip Cracking Redant Ni-Cr-Fe Alloy Thermodynamic and
Kinetic Modeling

Autor (es): Jimy Unfried S., Antonio J. Ramirez

Congresso ou evental0° Calphad - Computer Couplingtiase Diagrams and Termochenistry
Forma de apresentacaoOral

Local e Ano: Rio de Janeiro, Maio de 2011

Titulo: Modeling-based development of solid solutstnengthened Ni-basdl@ys resistant to
ductility-dip cracking

Autor (es): Jimy Unfried S., Antonio J. Ramirez
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Congresso ou eventdt®World Congress on Integrated Cputational Materials Engineering
Forma de apresentacaoPdoster
Local e Ano: Seven Springs, PA, USA, Julho de 2011

Titulo: Intergranular cracking in alloy 690 with witltb, Mo, and Hf additions - in situ SEM
high temperature deformation study

Autor (es): Jimy Unfried S., Antonio J. Ramirez

Congresso ou eventofHERMEC™ 2011

Forma de apresentacaoOral

Local e Ano: Quebec, Canada, Agosto de 2011
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