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EFEITOS DA ADICAO DE NIOBIO NA ESTRUTURA E PROPRIEDADES DOS ACOS
COM MEDIO E ALTO TEOR DE CARBONO.

RESUMO

Atualmente comega-se a utilizar agos com médio e alto
teor de carbono microligados com niébio em componentes forjados pa
ra a indistria automotiva, trilhos ferrovidrios e barras reforga-
das para concreto de alta resisténcia. Porém como a otimizagaodes
ses agos, no que diz respeito a resistencia mecanica e tenacidade
tem sido quase sempre realizada de uma maneira empirica pelos fa-
bricantes, este trabalho foi iniciado, com o intuito de contribuir

para a compreensao dos mecanismos de atuagio do niobio nos mesmos.

Realizou-se uma exaustiva pesquisa bibliografica coletan
do e analisando todas as informacgoes relativas ao uso de elementos
microligantes{V, Ti e Nb) nos agos com médio e alto teor de carbo-.

no.

Foram desenvolvidas equagoes que permitem calcular de
uma maneira rapida e precisa a solubilidade do niébio na austenita

na presenca de carbonetos, nitretos e carbonitretos de nicbio.

Resultados experimentais indicaram que a adigao de 0,03%Nb
em acos com 0,2; 0,4 e 0,83C, forjados a 900°C, levou a uma redu-

cdo de 20 a 50% no diametro do grdo austenitico.

0 niobio em solug@o na austenita atrasou a nucleagao da
ferrita e sua precipitacgao como NbC elevou sua dureza de 150 para
200 VHN (dureza Vickers). O nidbio em solugao na austenita atra-
sou a nucleagao da perlita, aumentou seu espagamento interlamelar
e precipitou como NbC na ferrita da perlita, provocando um efeito

global de nao alteragao na dureza da perlita.

~Anilises com microssonda ionica revelaram que nem o nid
bio, nem o carbono segregam no contorno do grdo austenitico, suge-
rindo que o atraso na nucleagao da ferrita ou perlita estivessem
associados & elevacdo da energia interfacial y/o ou y/perlita , pro
vocado pelo nidbio em solugdo na austenita. O atraso no crescimen
to da ferrita, provocado pelo niobio, foi verificado ser devido a

particao do mesmo entre a austenita e a ferrita.



A adigdo de 0,03%Nb em agos com médio e alto teor de car
bono, resfriados ao ar, elevou em até 150 MPa a resisténcia mecani

ca, sem no entanto, provocar alteragOes significativas na dutilida
de. .

Finalmente foi realizado uma andlise conjunta das Trela-
¢oes entre Composigao-Tratamento Termomecanico-Estrutura-Proprieda
des dos acos com médio e alto teor de carbono microligados com nio
bio.



EFFECTS OF NIOBIUM ADDITION ON THE STRUCTURE AND PROPERTIES OF
MEDIUM AND HIGH CARBON STEELS.

. ABSTRACT

Medium and high carbon steels containing microalloying
additions of niobium have, in recent years, been used for tﬁe manu
facture of forged components in the automotive industry, rails.
and high strength concrete reinforcing bars. However, optimization
of the strength and toughness properties of these materials has
largely been empirical. The present work was therefore initiated
to gain a more basic understanding of the effects of niobium on
the structure and mechanical properties of medium and high carbon

steels.

An exhaustive bibliographical research was made,
collecting and analysing all the information related to the usage
of microalloying elements (V, Ti and Nb) in medium and high carbon

steels.

Some equations to calculate, easy and precisely the so-
lubility of niobium in austenite, in the presence of niobium car-

bides, nitrides or carbonitrides were developed.

Experiments carried out with 0.2; 0.4 and 0.8%C, micro-
alloyed with 0.03%Nb, forged at 900°C, led to an reduction of 20

to 50% in the austenite grain diameter.

The niobium dissolved in the austenite delayed the
ferrite nucleation, and the precipitation of NbC increased the
ferrite hardness from 150 to 200 VHN (Vickers). The niobium
dissolved in the austenite delayed the pearlite nucleation,
increased its interlamelar spacing and precipitated as NbC in the
ferrite of the pearlite. The result of these effects was
that the pearlite hardness was not affected.

Analysis carried out with an Ionic Microprobe showed
that neither niobium nor carbon segregate at the austenite grain
boundary, suggesting that the delay observed in the nucleation of
ferrite or pearlite was associated with the increase of the energy
at the interfaces y/a or y/pearlite provoked by the niobium dis-
solved in the austenite. The delay observed in ferrite growth,
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was verified to be caused by the partitioning of niobjum between
ferrite and austenite.

The addition of 0,03%Nb in medium and high carbon steels,
air cooled, increased the strength of these steels by up to 150 MPa
without decreasing their ductility.

Finally, the complex relationships among Composition-
Thermo-mechanical Treatment-Structure and Mechanical Properties of
the medium and high carbon steels microalloyed with niobium were

analysed.
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CAPITULO 1

INTRODUCAO

Os efeitos de microadigoes (< 0,1% em peso) de elementos
com forte tendéncia a formagao de carbonitretos, como o vanadio,
titdnio e niébio, nas propriedades mecdnicas dos agos com baixo
teor de carbono (C < 0,20%) sao, atualmente, bem conhecidas'=".
Esses elementos refinam o grao ferritico ¢ endurecem a ferrita
pela precipitacao de carbonitretos, causando um aumento na re~
sisténcia mec@nica dos agos. Entretanto, se os efeitos do vana
dio, titanio e niobio nos agos com baixo teor de carbono sdao  bem
conhecidos, o mesmo nao se pode dizer em relagao aos efeitos des-
tes elementos nos agos com médio e alto teor de carbono

(0,20 < C < 0,80%).

As primeiras microadigoes de elementos com forte tenden
cia 3 formacado de carbonitretos, nos acos com médio e alto tcor
de carbono, foram feitos com vanidio®~®, pois, segundo Gladman’,
o nidébio e o titanio nao alterariam as propriedades mecanicas des
tes acos devido a baixa solubilidade destes elementos na austenita,
Entretanto outros pesquisadoresa'_10 verificaram, recentemente, que
o niobio poderia elevar em até 100 MPa o limite de escoamento des-
tes agos, desde que se realizasse o tratamento termomecanico em
temperaturas compativeis com a solubilizagdo do nidbio na austeni-

ta (1200 a 1300°C).

O interesse de se utilizar o nibbio no Brasil reside no
fato do mesmo possuir a maior reserva mundial de minério decste me-
tal conhecida e ser também um grande produtor ¢ exportador de 1i-
gas ferro-nidbio.

Atualmente comega-se a utilizar agos com médio ¢ alto

teor de carbono microligados com nidbio em componentes forjados pi

ra a industria automotivall, trilhos ferrovidrios!2-13 ¢  bharras
reforcadas para concreto de alta resistencial*. DPorém a otimiza-
¢3o das propriedades mecdnicas pelos fabricantes € quasc sempre

feita de uma maneira empirica, pois pouco se¢ conhece sobre os meca
nismos de atuacdao do niobio na estrutura e, consequentenmente, nas

propriedades mecanicas desses agos. Isto leva, certas vezes, i



uma deterioracao na qualidade do ago microligado com nidbio, devi

do a um uso inadequado do mesmol*.

1.1. Objetivo

O objetivo geral deste trabalho, em decorrencia do expos

4:1

to,

"Contribuin para a avaliagao do potencial de  aplicagdo
do niobio nos acos com medioc ¢ afto teor de carbono, com
estrutuna feanitica-perlitica, atraves da compreensdo dos
mecanismos de atuagdo do niobio na estrutura, e por con~
sequinedia nas propriedades mecdnicas desses agos”.

Para alcangar este objetivo foram propostas quatro eta

pas basicas:

a) Analise detalhada de todas as informagoes relativas ao uso de
elementos microligantes (V, Ti e Nb) nos agos com médio e alto

teor de carbono.

b) Estudo dos efeitos do nidbio na formagdo e propriedades da fer-

rita e da perlita.

¢) Estudo dos efeitos do nidbio na estrutura e propriedades meca-
nicas dos agos com médio e alto teor de carbono.

d) Anidlise das relagdes entre Composigdo - Parametros do Tratamen-
to Termomecanico - Estrutura - Propriedades Mecanicas desses

acos.



1.2. Desenvolvimento da tese

Como os agos com médio e alto teor de carbono apresentam
uma solubilidade limitada do niGbio nas temperaturas usuais de la
minagdo ou forjamento (900 a 1200°C), e como na literatura hdo ha
viam tabelas que fornecessem de uma maneira rapida e precisa a so
lubilidade do niobio na austenita na presenga de Nb(C,N) (familia
dos carbonetos, nitretos e carbonitretos de nidbio), este estudo
foi realizado. Observou-se também a afinidade de combinagdo entre
o niobio e manganes, pois sendoc o manganeés o elemento de liga que,
em geral, entra em maior quantidade na elaboragao desses agos, sua
interacdao com o niobio pode afetar a solubilidade do mesmo na aus-

tenita.

Posteriormente estudou-se o efeito do nidbio na cinética
de crescimento do grio austenitico nos agos com médio e alto teor
de carbono, visto que estes dados também ndo eram disponiveis na

literatura.

Como a estrutura predominante destes tipos de agos € de
ferrita e¢ perlita, estudou-se tambem o efeito no nidbio na forma-
cdo (nucleagdo e crescimento) e propriedades (dureza, morfologia,
espacamento interlamelar da perlita, etc) desses constituintes.

Através da microssonda |idonica foram explorados os possi-
veis mecanismos do niobio em atrasar a decomposicdo difusional da
austenita, devido a segregacao e particao em interfaces v/y, v/a e

v/perlita.

A seguir, foram observados os efeitos do niobio na estru
tura e nas propriedades mecanicas (dureza, resistencia mecanica ¢
dutilidade) de acgos submetidos a diferentes tipos de¢  tratamentos

térmicos.

Finalmente, utilizando-se os dados disponiveis no traba-
lho procurou-se obter uma relagao qualitativa entre Composicao ,
Tratamento Termomecanico, Estrutura ¢ Propriedades dos agos com m¢
dio e alto teor de carbono microligados com niobio, com vistas a
uma aplicagdo mais racional deste elemento, no sentido de sc produ
zir agos com alta resistencia mecanica e boa dutilidade.,
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CAPITULO II

SOLUBILIDADE DO Nb(C,N} NA AUSTENITA E NA FERRITA

2.1. 0 Sistema Fe-Nb

0 elemento nicbio & razoavelmente solivel no ferro. A
1200°C consegue-se dissolver 1,4% de nidbio no ferro y, e 1% de
niébio dissolve-se no ferro o a 900°C (figs. 2.1 e 2.2).

2.2. 0 Sistema Fe-C

0 sistema Fe-C & apresentado na fig. 2.3 pois sera usa-

do posteriormente.

2.3. 0 Sistema Nb-C

0 nidbio também combina-se com o carbono formando as fa-
ses Nb,C e NbC (fig. 2.4). Esta Ultima apresenta 10%C em peso,
tendo seu ponto de fusdo ao redor de 3500°C,

2.4, 0 Sistema Fe-C-Nb

2.4.1. Solubilidade do carboneto de nidbio na austenita
0 niébio adicionado na liga Fe-C fica em parte dissolvi-
do na austenita e em parte combinado com o carbono formando o carbo
neto de niobio, segundo a reagao:

I
—
aNb_ + bC_ [Nb_ cb]ppt (2.a)

I

sendo que o aumento da temperatura favorece a reacao II, ou scja,

a dissolugdo do carboneto de nidbio,

A constante de equilibrio dessa reagdo é dada pela ecqua-

gao:
_[eld [

[Nb, Gyl

Kl onde (2.1)
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[Nb]Y & a atividade do nidbio em solugfo e suposta igual & sua
’ porcentagem em peso.
[C]Y & a atividade do carbono em solugdo e suposta igual a

sua porcentagem em peso.
[Nb, Cb]. € a atividade do carboneto de nicbio e tomada como 1.

logo Ky = [Nb]? [C]S (2.2)

0 valor de K, foi calculado ao longo do tempo por varios
pesquisadores como: Kazinczy3 em 1963, Mori* em 1965, Smith® em
1966, Narita® em 1966, Meyer’ em 1967 e Johansen® em 1967. Em
1968 Nordberg? usando todas as equagdes publicadas na literatura
sobre a solubilidade do carboneto de nidobio na austenita, calculou,

por regressdo linear a seguinte exXpressao:

0 87

2 -7520
togyo[Nb], [c],” =

T

+ 3,11 (2.3)

[Nb]Y e [C]Y = § em peso T = Kelvin

que & muito préximo da encontrada por Mori®. Nordberg? também
concluiuique o carboneto de nidbio era deficiente em carbono, ou

seja, sua formula seria NbCy g4 e nao NbC.
¥

i Na realidade a equacao (2.3) assim como todas as outras
encontradas na literatura®~™? expressam o limite de solubilidade do
nidbio na austenita, sem a formagdo do NbCy g7+ Assim para um ago
com 0,4%C a 1200°C, pela equagdo (2.3) calcula-se que o limite de
solubilidade do nidbio na austenita seria de 0,022%. Ou seja, se
esse aco contiver um teor de nioébio menor que 0,022% o mesmo esta
ra em solucao na austenita. Do mesmo modoc se esse ago contiver
mais que 0,022% de nicbio, uma fracdo deste elemento  apresentar-
se~3 na forma de NbCO,BT e outra dissolvida na austenita,

Essa solubilidade de 0,022%Nb em um aco 0,4%C a  1200°C
& 55 vezes menor que a do vanddio e pouco menor que a do titaniona

mesma temperatura (tabela II.1).
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. o]
ELEMENTO TEMPERATURA (°C)
| so0 900 1000 1100 1200 1300
Nb . 0,00028 | 0,0011 0,0035 | 0,0095 0,022 0,047
Ti 0,00042 | 0,0015 | 0,0044 | 0,0110 0,025 | 0,050
v 0,01100 | 0,0140. | 0,1700 0,4900 1,220 | 2,730

Tabela II.1. Solubilidade do nidbio, titanio e vanadio (em % de pg

so) na austenita de um ago com 0,4% C.

As solubilidades da tabela II,1 foram calculadas a par-

tir das seguintes equagoes:

log,, 0], [c])% = 2R v 3.1 2.3 (ref. 9]

: -7000

logyy [Ti], [C], == 2,75 (2.4) [ref.10]}
473 -10800

1ogy [V]Y/ (cl, = Y + 7,05 (2.5) [ref.11]

Essa preocupagdo com a solubilidade do' niobio & fundamen
tada, pois como sera visto posteriormente todos os efeitos do niébio
nos agos (controle do grﬁo-austenitico, endurecimento por precipi-
tacao, retardamento da decomposicdo da austenita por processo di=
fusionais, etc) estdo relacionados com o nidbio dissolvido na aus-
tenita. Um exemplo que ilustra bem este fato sdo os resultados de
Steinenl!?2., Ele observou que © 0,2% Tq (limite de escoamento que
corresponde a 0,2% de deformagao residual no ensaio de tragdo) au-
mentava proporcionalmente com quantidade de nidébio dissolvido na
aqustenita de um aco 0,5% C (fig. 2.5).

2.4.2. Solubilidade do nidbio na cementita

0 carbono tem mais afinidade de combinagdo com o nidbio
do que com o ferro. Isto pode ser demonstrado termodinamicamente:
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(Nb], + 0,87 [C} » NbCy g (2.b)
AGy = -32800 + 15,69 T -
0,87 cal
- 4,575 T logy, ([c]T [Nb]Y) =3 (2.6)

[ref.9,13-16]

(em todas as equagbes de AG, T & a temperatura absoluta (K)})

Cgraf + 0,87 CY _ {(2.c)
- _ 0,87 cal 7
AG, = 8380 - 7,94 T + 4,575 T 1og10[c]Y o1 (2.7)
[ref.9)
Como o AG da reagao
alh + bB + cC + dD & (2.4)
' d
AG = AG®+ RT & [c]” o) -
= n LA]a [B]b | {2.8)
[ref.17]
e como  AG® = aH® - Tas® (2.9)
tem-se pelas equagdes (2.8) e (2.9):
c d
AG = M—[O - TQSD + RT zn _[E].__E.l_ﬁ. (2.10)
a
[(Al® [B)
Logo pafa a reagdo:
Cgraf ~ 0,87 C o 4G sera: (2.0)
0,87
o o] [C ]Y
AG = AHY - TaS” + RT an (2.11)

[C Jgraf
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como [C]

Cloras = 1 , tem-se que:

26 = aH° - Tas® + RT 2n [c ¥ (2.12)

Entao para a reagao

C o AG sera: (2.e)

graf M CY

a6 = aH® - Tas® + RT an [C ], (2.13)

que € a equagdo (2.12) com expoente 1 para o [C ], . Colocando-sccmtex
mos numéricos, obtém-se entdo o seguinte AG para a reagao(Z.e):

= _ - cal
AG; = 8380 - 7.94 T + 4,575 T log), [c]Y =5 (2.14)

A formagdo da cementita poderia ser expressa pelas equagoes :

3 FeT + Cgraf + FesC (2.1)
G, = 671 - 0,65 T %%% (2-15)
[ref.18]

Combinando-se as reagoes 2.e € 2.f obtem-se:

3 + Fe.,C 2,
FeY CY + Feq (2.8)

Cujo 4G sera 4G = AG, - AGy
8Gg = -7709 + 7,284 T + 4,575 1T 1og10[c]Y (2.10)

Logo, para um ago com CY = 1% e T = 750°C obter-se-ia os S¢
guintes valores de energia livre para a formagdo do NbC0 87 (aGl)
¥
e de cementita (ﬂG5)=
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. - cal - cal
. AGy = G738 ol - AG, 257 ol

ou seja, a formagao de NbC0 87 seria muito mais favorecida termo-
¥

dinamicamente que a formagdao da cementita.

19,20 . .
Segundo os estudos de Stuckens nao haveria a possi-

bilidade de formacio de uma cementita substitucional (isto &, sain
do alguns atomos de ferro e entrando outros de niobio) devido as
diferencas de raio atomico?! (Fe = 1,29 X enNp = 1,43 & a 1000°¢C)

e consideracoes termodinamicas desfavoraveis,

2.4.3%. Solubilidade do carboneto de nidbio na ferrita

Hudd?22, calculou a solubilidade do niobio na ferrita, a
partir de dados termodinamicos e chegou a seguinte equagio:

-10960

log,, [NB] [C], = + 5,43

(2,17)

[¥b], [C], = ¢ em peso T = Kelvin

Esta equacao vale quando existe apenas ferrita (néo ha-
vendo cementita ou carboneto de nidbio), ou seja [C]u na realidade
¢ o teor de carbono dissolvido na ferrita e suposto igual ao teor
de carbono total do ago.

Para um aco 0,43C a solubilidade do ni6ébio na ferrita a
800°C & de 0,000041%, ou seja 7 vezes menor que sua solubilidade
na austenita na mesma temperatura.

Entaoc durante a transformagdo y+a praticamente todo o)
nidobio dissolvido na austenita precipita sob a forma de carboneto
de nidbio na ferrita. Isto, obviamente, se houver carbono sufici

ente para promover a precipitagao.

2.4.4. Solubilidade do eutético Fe-NbC

No sistema Fe-C-Nb ha a possibilidade de formagao de um
eutético, o Fe-NbC, de composigdo 90,5%Fe e 9,5iNbC e com ponto dc
fusao em 1310°C (fig. 2.6).
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O aparecimento deste eutético nos agos ocorre nos estd-
gios &? laminagdo a altas temperaturas2®* (1250 - 1350°C). Ele apre-
senta-se nos contornos de graos austeniticos na forma de finas ri
pas25 (200 a 500 nm de largura e 20 3 50 pm de comprimento). Esses
precipitados provocam trincas durante os primeiros estagios de 1la
minacdo controlada dos agos ARBL microligados com nidébio, reduzin-
do a dutilidade e a trabalhabilidade dos mesmos.

Ainda sobre o sistema Fe-C~-Nb existe uma revisdo biblio-
grafica feita por Prince?® de 1955 a 1973,

2.5. 0 Sistema Fe-Nb-N

2.5.1. Solubilidade do nitreto de niobio na austenita

Segundo Mori?7 a solubilidade do nitreto de nidbio na
austenita (Sem a formagdo de NbN)} seria representada por:

A - -10.150
log, [Nb]Y[N]Y E— + 3,79
(2.18)
[Nb]T,[N]T = % em peso T = Kelvin

2.5.2. Solubilidade de nitreto de nidbio na ferrita

A solubilidade do niobio na ferrita {(sem a formagdo do
NbN ou Fez(} foi calculada por Hudd?2, a partir de dados termodina
micos, obtendo-se a seguinte expressao:

_ =-12230
log,, [Nb] [N] = = + 4,96
{(2.19)
[Nb] . [N], = % em peso T = Kelvin
A Teatividade do nitrogénio com o nidbio ¢ maior que &

do carbono com o niobio. Isto pode ser comprovado pelas equagoes:
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log, [Nb]Y[C]S’S? - '—7-%@- + 3,11 (2.3)
logy, [Nb],[C], - if-’-g—@ + 5,43 (2.17)
log,, (], [N, = :-1-9%29 v 3,79 (2.18)
logy, o], IN], = :1-2_;@ + 4,96 (2.19)

Logo,numa liga Fe-C-Nb com 0,02%C a 1200°C haveria a formagéo de
carboneto de niobio com 0,30%Nb. Na mesma temperatura para uma
liga Fe-N-Nb com 0,02%N haveria a formagdo do nitreto de nidbio
com 0,04%Nb. Isto significa que na mesma temperatura € com cCOmpo-
sicoes equivalentes de carbono e nitrogénio, o nitreto de nicbio
seria formado com uma quantidade de nidobio 8 vezes menor que a ne-
cessdria para formar o carboneto de niobio. Em outras palavras
hi uma maior facilidade para se formar o nitreto do que o carbone-
to de nidbio na austenita.

Na ferrlta, ocorre o mesmo. Para uma temperatura de
600°C seria necessario de 4x10 “S9Nb para a formagdo do carboneto de
niobio numa liga Fe-C-Nb com 0 ,02%C. Para uma liga Fe-N-Nb com
0,023N seria necessario de 4x10" %Nb para formar o nitreto de nidbio
a 600°C. | Isto significa que € mais ficil a formagao do NbN do que
a do NbC também na ferrita.

2.6. 0 Sistema Fe-C-N-Nb
2.6.1. Solubilidade do carboneto do nidbio na austenita

Houghtdn28 desenvolveu um modelo matemdtico bascado  em
observacoes experimentais, para prever & calcular o teor de nidbio
dissolvido na austenita em agos microligados com niébio e titanio.
Seu modelo, no entanto, implica na resolugao de uma equagao  para
cada valor de nidbio, carbono e nitrogénio, tornando dificil sua

aplicagao.

Hudd?2 desenvolveu uma equagdo para se calcular a solubi
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lidade do nidbio na austenita na presenga de NbC N 1-x) " A resolu
cao da mesma formece dois tipos de respostas; ou nao apresenta raiz
‘real, ou apresenta 2 raizes reais. No primeiro caso, isso pode in
dicar que ou todo o nidbio estd dissolvido na austenita ou pratica
mente todo o niobio esta precipitado na forma de carbonitreto. No
segundo caso (2 raizes reais) nao se sabe qual e a correta, Em

vista disto conclui-se que a equagdo de Hudd?? € de nenhuma utili-

dade pratica.

Keown?® obteve equagdes para prever a sequéncia de preci
pitagio do NbC e do NbN. Seu método, no entanto, tem duas limita-
¢bes; nao permite calcular o teor de nidbio dissolvido na austeni
ta ¢ trata o NbC e o NbN como precipitados independentes, quando
na realidade sabe-se que o precipitado formado seria um carboni-

tretoll,

Irvine!l e Mandry3? desenvolveram equagbes para se cal-
cular o limite de solubilidade do nidbio na austenita, empregando-
se o teor de carbono e de nitrogénio do ago. Porém, obviamente,
essas equacbes nao calculam o teor de nidébio dissolvido na austeni

ta, na presenga do NbCXNy.

As equacBes encontradas Irvinell e Mandry3? foram:

L .. 12 _ -6770

logy, [Nb]. [C + 75 NI, reall 2,26 (2.20)
- 20,83 10,14 _ =9800

logyy [Nb], [€1°°7 IN]»77 = ==+ 4,46 (2.21)

2.6.2. Solubilidade do carbonitreto de nidbio na ferrita

Hudd?2 desenvolveu uma equagao para sc calcular a solubi
lidade do carbonitreto de niSbio na ferrita na presenga dc¢ cementi
ta, empregando os resultados de Petrova®!. Entretanto os resulta-
dos obtidos com sua equagao nio concordaram com os dados experimen
tais encontrados na literatura. Porém como na literatura sé  ha-
viam resultados experimentais de um unico pesquisador, Hudd?? nao
pode concluir se era sua equagdo que estava errada ou se as medi-

das experimentais do outro pesquisador.
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2.7. 0 Sistema Fe-C-N-Nb-X

. Outros elementos além do nitrogénio e carbono podem in-
fluir na solubilidade do nidbio na austenita. Koyama3? observou
que 0 manganes, € O Cromo € o niquel aumentavam a solubilidade do
nidbio na austenita e silicioc a diminuia(fig. 2.7).

Com a adicao destes elementos na liga Fe-C-Nb as  equa-
¢des experimentais de limite de solubilidade do nidbio na austeni

ta passariam a:

log,, [¥] [C] - '7270 £ 3,31 + ( lﬁ%l - 0.9) [Mn] -

- ( %ﬁ - 0,0504) [Mn] * (2.22)

log,, [Nb] [C]= "?370 + 3,31 - ( E%E__ 0,348))[31] (2.23)

log,, [¥b] [C] - '7370 + 3,31 + ( l%li - 0,691 )[Cr] .

i, ( %g - 0,0228 ) ﬁerzs | (2.24)

log,, [¥] [C] - w73?0 + 3,31 + (;E%Q - 0.0904) [Ni] +

2
. ( Eéé - 0,0068) [Ni] (2.25)
T = Kelvin [ 1 =% em peso

Os efeitos de tais elementos foram atribuidos & mudanga
da atividade tanto do nidbio como o do carbono. Koyama3? observou
que o manganés e o cromo diminuiam a atividade do carbono ¢  que

o silicio e o niquel a aumentavam.
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A diminuicdo da atividade do carbono pelo manganes e cro
mo pmk&iaexplicar o aumento da solubilidade do nidbio, pois o car-
bono diminuiria seu potencial de combinagd@o com o nidbio para for-
mar o carboneto de nidbio. De maneira analoga, o aumento da ativi
dade do carbono pelo silicio poderia explicar a diminuig@o da solu
bilidade do nidbio na austenita. Porém o niquel aumenta a ativida
de do carbono e aumenta ligeiramente a solubilidade do nidbio na
austenita. Entdo outros aspectos devem ser levados em conta para
para esta andlise, como a tendéncia a formar carbonetos ou a muddﬂ
ca a atividade do niobio pelos outros elementos de liga, além do
carbono. Na tabela II.2 estao sumarizadas estas tendéncias:

mronento | S | ina'y | carbonsto
Mn ¥ t Ndo
Cr ¥ * Fraco
51 t ¥ Ndo
Ni 4 ‘4 pouco Nao

Tabela II.2. Influencia dos elementos de liga
na solubilidade do nidbio'na aus

tenita.

2.8. Resump:

EquacOes para o limite de solubilidade na austcnita

~7520
T

0,87
NbC 1o Np] [c]V:° = + 3,11 .9
0.87 glo [ J[ ] [_TCf ]
NbN logy, [Nb] [N] = :lglég + 3,79 [ref.27]
NbCN log,, [Nb] [C + % N) = 28770 4 5 26 [ref.11]
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NbCy g5 Ng g4 10839 [¥0] [C]

NbC +

NbC +

Mn

Si

Cr

Nb(C +

NbC +

Ni

togyy (Nb] [C]

1ogyy [Nb] [C]

log,, [Nb][€]

log;, [Nb][C]

10310 ETi] [C]
log,, V1" €]’

Equagoes para o

log; o [Nb] [C]

log;y (0] [N]

22

0,83 ry10,14 . 23800, 4 46 [ref.30)

_ 27970 L 5 g s ( 1;?1 ) 0'9) [Mn] -
T

_ ( 75 - 0,0504 ) [Mn]” [ref.32]

‘7‘%70 + 3,31 - ( % . 0,348) [si]

[ref.32]

Z7970 4 3.31 +-(1113 - 0.691) [cr] -

T T -

2 .

(3—8 - 0,0228 ) [cr] [ref.32]

T
7970 4 5 31 + ( 148 _ 0,0904) [Ni] +

T T
( §T_5 - 0,0068 ) [Ni]” [ref.32]

T
- -10800 7,05 [ref.11]
T

limite de solubilidade na ferrita

-10960
T

1

+ 5,43 [ref.22)

- :_1_?_'?_39. + 4,96 [ref.22]
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CAPITULO III

EFEITO DO NIGBIO NO CRESCIMENTO DO GRAQ AUSTENITICO

3.1. Introdugao

do, onde influem o tempo e a temperatura.

0 crescimento do grao € um processo termicamente
Outros fatores porém po

dem influir na migracao dos contornos de grdo. Entre

estes,

26

ativa-

tem-se

a concentracio de elementos de liga nos contornos de grao e as par

ticulas precipitadas {carbonetos, nitretos, etc) na matriz.

Mill

médio do grio

cdo obtida de

1
er  observou que para uma certa temperatura, 0

raio

austenitico, em aco carbono, variava segundo a equa-

experiéncias realizadas (Tab. III.1)

B
R = — t" (3.1)
VA
R = raio médio do grao
t = tempo de aquecimento numa certa temperatura
B,n = constantes que dependem do material (ver Tab. I111.31)
Teor de carbono (% em peso)
Temp.
(9C) 0,08 0,20 0,60 0,88
B n B n B n 3 n
815 - - - - 0,10 { 0,131 0,03 0,16
925 0,12 | 0,08 | 0,14} 0,08 0,19 | 0,10 0,07 | 0,15
1040 0,17 0,05 0,20 0,09 0,30 6,09 0,11 0,19
1260 0,36 0,06 0,40 0,17 0,60 0,09 0,33 0,23

Tab. III.1 - Falores de

no comercial. R = % th,

ref.[1].

B e n para varios tipos de ago carbo

onde R = mm ¢ t = horus.

Porém o crescimento do grao austenitico pode scr modifi-

cade com a adigao de elementos como Nb, V, Ti, Al, etc., ou scja ,

elementos que produzem precipitados finos e dispersos.
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Existem 2 tipos principais de curvas para crescimento
de grad, identificadas por Bain e Paxton?. Nos agos carbono sem
adigao de aluminio, Bain e Paxton? observaram um aumento gradual
do tamanho de grdo, a medida que a temperatura era aumentada. Com
a adigao do aluminio, o grao crescia pouco até um determinade va-
lor de temperatura (fig. 3.1). Depois disso, havia o <crescimento
de alguns graos (processo conhecido como recristalizagao secunda-
ria) e a estrutura tornava-se mista (graos grossos e finos). Au-
mentando-se mais ainda a temperatura ocorria o crescimento dos
graos restantes formando uma estrutura uniforme de granulagao gros
seira. A temperatura a partir da qual era observado um crescimen-
to acentuado do grao foi denominada de "Temperatura critica para o

crescimento de grao (Tcg)". Estas inflexoes observadas na curva

de crescimento de grio austenitico nos agos com aluminio, foram
atribuidas & formacdo de particulas de nitreto de aluminio (impe-
dindo o crescimento do grio) e posterior dissolugdo ou coalescimen
to das mesmas com o aumento de temperatura (l1iberando o contorno
de grdao).

Com a adigdo de niébio no ago carbono o efeito € seme-
lhante, devido & formagdo de particulas finas de Nb(C,N) (familia
do carboneto, nitreto e carbonitreto de niébio). Essa preocupagao
com o tamanho de grdao-do ago é fundamentada, pois como serd visto
posteriormente o tamanho de grio austenitico influi ndo s6 na re-
sisténcia mecdnica e dutilidade do ago, mas também na sua tempera-
bilidade.

3.2. Aspectos tedricos da influéncia de particulas precipitadas

sobre o crescimento de grac dos metais

Apés a constatacdo de que finas particulas precipitadas
no aco (ex.: ALN, NbC, VC, etc) provocavam um retardamento no Cres
cimento do grao austenitico, surgiram oS modelos matematicos que

tentavam prever este crescimento.

7ener3 considerou a relagdo entre grdos esféricos dc
raio R, e particulas de precipitado também esféricas, de raio T,

Em seu modelo Zener? chegou @ seguinte equagao!

3 T
R:.—-—-——_—-— 3.2
7 r: (3.2)
onde _ .
f = fracdo volumétrica do precipitado.
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Substituindo-se os valores de r ¢ f medidos experimental
mente na equacdoc 3.2 chega-se a valores de R muito maiores que 0s
observados no material. Isto deve-se ao fato de que em seu modelo,
Zener® ndo previu a interagio entre os grados do material, o que
também ajuda a impedir o crescimento de um grio.

Posteriormente, Hillert' relacionou a energia livre com
o crescimento de grdo, obtendo & equagdo:

dR

1
—~ =aMo ( _— ) (3.3)
at R,

Wl o=

t = tempo

R = raio de um grao qualquer da matriz
Re = raio critico

o = fator de proporcionalidade

M = mobilidade do contorno de grdo

¢ = tensdo interfacial do contorno de grao

. 4 - . -
Hillert observou que os graos grandes cresciam &s cus-
tas dos pequenos, e que grdos com um raio maior que um certo raio

critico (R » Rg) cresciam, -enquanto que grdos com R < Rg dimi-

nuiam.

Coube a Gladman® desenvolver uma teoria geral sobre o
efeito das particulas precipitadas: no crescimento do grao austeni-
tico., Em seu modelo matematico o aprisionamento (pinning) do con
torno de grao (suposto plano) era feito por particulas esféricas.

Sabe-se que os graos metalicos de uma estrutura nao pos
suem o mesmo tamanho e forma, porém segundo Gladman® uma forma geo
métrica que se assemelharia ao grdo real seria o cubo-octacdro ou
o tetracaidecaedro (fig. 3.2). O modelo desse metal numa represch
tacdo plana seria o da figura 3.3, onde existe um grao maior  que
seus vizinhos. O raio médio dos graos seria Rg. Com essc modelo
Gladman5 chegou a4 seguinte expressao para a variagao de energia

com o crescimento do grao:

S 2 3
o () (3.4)
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Figura 3.2 - Rcﬁresentagﬁo do cubo-octaedro
(ou tetracaidecaedro). [ref.5 ]

Figura 3.3 - Modelo do crescimento do grao B
(raio R) em uma matriz de raio
médio Ry. [ref. 5]
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onde:
y = energia superficial por unidade de drea
Ey = energia livre para o crescimento do grao
S = deslocamento do contorno de grao
Ry, = raio médio dos graos da matriz
7 = fator de heterogeneidade ='—%€

R = raio do grao que esta crescendo

E 6bvio pela equagio 3.4 que o crescimento de gréao € es-
pontaneo (Em < 0) para Z > % ., ou seja, se existir uma heterogenei
dade nos graos da matriz, de tal modo que o didmetro dos graos maio
res excedem os graos menores em 33% (isto &, independente do mate- -
rial apresentar precipitado de_2E fase). Se o material apresentar
precipitados (supostos esféricos), a fracgdo volumétrica destes pre

cipitados seria dada por:

4
f = " T n, | (3.5)

r = raio dos precipitados

ny = nimero de precipitados por unidade de volume

. . ~ . 5 -
A partir de consideragoes de energia, Gladman: chegou a
seguinte equagao para o raio critico das particulas de precipitado:

6 RO f 3 2 -1
( - ) (3.6)
T 2 z

=
]

Isto significa que se o raio das particulas de precipita
do fosse maior que r. (r > r¢) nado haveria o aprisionamento dos
contornos do grio da matriz, ou seja, haveria o crescimento do grao.
Para valores de r < r. nao haveria crescimento de grdo. L[ importn
te notar qué quanto menor for o tamanho de grdo da matriz, menor
deveri ser o tamanho dos precipitados para segura-lo. Também quan
to mais heterogenea for a matriz (maiorﬁo valor de Z), mais difi-
cil sera "segurar" o crescimento de grdo. Ainda deve-s¢ notar que
o raio critico depende da fragdo volumé€trica das particulas ({),ou
seja, quanto maior for a densidade de particulas mais fdcil  serd

"segurar' o crescimento do grao.
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. Definindo agora V, como o volume médio das particulas,

e usando a equagao:

f
Ilv = T (3.7)
n, = nimero de particulas por unidade de volume

5 - - - -
Gladman  chegou a seguinte equagdo para descrever 0 Numero critico

de particulas por unidade de volume:

3 ) 1 ( 4u ) 2/3 (5.9)
nch(z Z)BR 37 '

O

| Isto significa que o nimero de particulas por unidade de
volume for maior que n. (n > n.) nio havera crescimento do grao .
Analogamente se 1 < n_ havera o crescimento do grao.

Usando valores de Ry = 14 wm e Z entre v2 e 2 Gladman®
resolveu a equacdo 3.8 (fig. 3.4) e comparou oS resultados obtidos
com os valores experimentais obtidos para o NbC e o AlN, observando
que eStes permaneceram dentro da faixa de variagao esperada. Nota
se pela figura 3.4 que quanto menor forem as particulas, maior se
ra a quantidade necessiria das mesmas para impedir o crescimento
do grao.

3.3. Crescimento de particulas de 22 fase em um sistema dec dois

- componentes

0 crescimento difusional de uma 22 fase em um sistema de
dois componentes envolve ndo apenas a transferéncia de atomos atra
vés da interface 22 fase/matriz mas também a redistribuigao dos
itomos, pois a fase que estd crescendo tem uma composicido diferen
te da matriz®. O crescimento de precipitados a partir de solugdes
solidas supersaturadas & um exemplo (Ex.: FezC crescendo en matriz
de ferrita). A taxa de crescimento da particula de 28 fasc depen-
dera da velocidade com que os atomos sao trazidos para a interfn

ce (crescimento controlado por difusa@o) ou dua velocidade com  que
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Cilculo tedrico do nimero critico de par-
ticulas (nc) em fungdo do volume médio das
particulas (V) usando a equagao:

s 2\ 1 [ax)?%/3
n. = (’z - ‘z) 3R, E‘sﬂ (3.8)

onde!

Z
Ro

fator de heterogeneidade da estrutura.

raio médio dos graos da matriz, Suposto

igual a l4um.

Foram colocados valores experimentais obti

‘dos com agos, onde havia precipitacao  dec

AIN e NbCN, para uma cOmparagao com i curva
tedrica prevista pela equagio 3.8. bﬁf.S]
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os atamos cruzam esta interface (crescimento controlado por inter-
face).. Em muitos casos entretanto, © crescimento ocorre por um
processo misto, envolvendo o controle por difusdo e interface .
Neste . . caso @ velocidade com que os Atomos sao trazidos para
a interface é proxima da velocidade com que eles cruzam a interfa-
ce. Na figura 3.5 sao apresentados esquematicamente OS perfis de
distribuicao dos atomos nos trés processos de crescimento de parti

culas de 22 fase.

7.%3.1. Crescimento controlado pela interface

Neste modelo & assumido que a difusdo do soluto na  ma-
triz (difusdo por volume) é muito mais rapida que O processo de
interface (difusao pela interface). Llogo a composigao do soluto
na matriz permanece constante (o solutc seria, por exemplo, o cay
bono no caso do crescimento do FezC em matriz ferritica).

A taxa de crescimento linear seria expressa porb:

a{C(t) - C
ax (60 - %) (3.9)

at (¢, - Cp)

onde: _
r = raio do precipitado

a = constante

C. = concentracio de soluto do precipitado (ver fig. 3.5)
C(t) = concentragao de soluto na matriz (varidvel com o tem
po)

Cg = concentragio de equilibrio matriz/precipitado (obti-
da pelo diagrama de fases, fig. 3.10}.

3.3.2. Crescimento controlade por difusdo

7.3 2.1. Primeiro estigio de crescimento devido @ su-

persaturagao

Se, por exemplo, uma liga Fe-C (fig. 2.3), com. 0,015%C
for aquecida a 750°C conterd apenas ferrita. Porém se esta  for
resfriada bruscamente para 600°C, observa-se pelo diagrama Fe-Cque
a mesma sera uma solugdo supersaturada de carbono em ferrita (ou
seja, existira mais carbono dissolvido na ferrita do que aquele que
seria possivel de estar dissolvido em equilibrio). Haverd entdo,
uma forga motriz para provocar a nucleagdo e crescimento do Fe3C.
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Diz-se.entao que estd ocorrendo um crescimento devido & supersatu-
ragdo. . Durante essa precipitagdo o teor de carbono comega a dimi-
nuir na ferrita e quando o mesmo alcangar o valor de 0,0058C o pro
cesso de nucleagado e crescimento do FesC serd interrompido, pois
n3o ha mais supersaturagao (embora possa haver coalescéncia que

serd vista a seguir).

0 crescimento de particulas de 22 fase (ou seja, parti-
culas com composigao diferente da matriz) foi estudado inicialmen-
te por Wert? para a reacd3o de precipitacdo da cementita em solu-
c¢ao supersaturada de ferrita. Zener® utilizando os dados de Wert?
propés um modelo matemdtico simples para o crescimento dessas par-
ticulas. Em seu modelo a particula era isolada, em forma de pla-
cas e o crescimento unidireciomal (fig. 3.6). Também ele assumiu
que o tempo necessario para um atomo cruzar a fronteira  entre o
precipitado e matriz seria pequeno em comparagac com 0 tempo neces
sirio para um atomo- difundir-se da matriz até o precipitado.  Sob
essa condicio a concentrag@o do soluto na interface matriz/precipj
tado & assumida como a concentracdo de equilibrio obtida pele dia
grama de fase. (Estas equacles sdo desenvolvidas para sistemas bi
narios, como o Fe-C, sendo o soluto neste caso, o carbono. Para
sistemas ternarios, como Fe-Nb-C, o equacionamento é muito mais di
ficil, pois existe a difusdo do nidbio e do carbono dentro da ma-

triz de ferro).

Zener® simplificou ainda mais o seu modelo supondo um per
£i1 linear de concentracao entre a interface precipitado/matriz e
a concentracgdao inicial do soluto na matriz (Co) (fig. 3.7). A equa
¢3o deste perfil & calculada sabendo-se que as dreas A; e A, deven

8

ser iguais. A partir dessas consideragdes Zener® chegou a scguin

te equagdo para prever o crescimento unidirecional de uma particu-

la isolada com interface plana:
X = o4 /Dt (3.10)

onde:

(3.11)
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e
D = coeficiente de difusao
= concentragdo do soluto em atomos/cm3
t = tempo.

. 9 -
Posteriormente Wert e Zener adaptaram essas equagoes pa
ra crescimento de precipitados esféricos, com interferencia entre

as particulas.

Ham!® utilizando um modelo de precipitados esféricos iso

lados de raio r, chegou a equagdo:

2(C_ - C
r = € - %) . /Dt (3.12)
(. - Cp)

Ham'® também desenvolveu um modelo para precipitados es-
f8ricos, em arranjo regular repetitivo, supondo particulas de igual
tamanho e composigao (fig. 3.8). Chegou a seguinte equagao para o

crescimento dos precipitados:

_ZD[C(x,O)-CE]l/St 3/2

[C(x,t)-Cg] = [C(X;O)-CE].exp - (3.13)
2 1/3
Ty (CC-CE)
1
valida para F(fjt? <
C(0,t) 2
+ = raio da esfera (e nio o raio da particula observadeo

s
na superficie e igual a r) (fig. 3.9).

1 . ~ - -
Ham'? ainda desenvolveu equagbes para precipitados elip
ticos e cilindricos em distribuigdo peri6dica ¢ nio peridédica na

matriz.

3.%.2.2. Segundo estagio de crescimento deviso i  con-
lescencia
Apds o crescimento por supersaturagdo oCorTe um Processo
de coalesceéncia, ou seja,as particulas precipitadas maiores come-
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cix,
SUPERFICIE r ' | e
/ Co
A // “

(o)

Figura 3.9 - Modelo de crescimento para precipitado esferico

proposto por Ham.
a) o raio da esfera (rg) € diferente do raio ob

servado na superficie (r).

b) C(x,t) fornece o perfil de distribuigao do
soluto, a partir da interface precipitado/mg
triz, em fungao da distancia e do tempo.
[ref. 10)

TEMPERATURA
| CONCENTRACAO DE
- ! \
u A
cs
T2 a+f3
ol ——————————7
DISTANCIA CONCENTRAGAO
(v}

{a)

Figura 3.10- g)Perfil de distribuigao do soluto entro
duas particulas de precipitado, para
crescimento por coalescéncia, no mode-
1o de Lifshitz.

b)Em um resfriamento brusco de Tj para TZ.
havera crescimento da fase B dentro da
fase a. A concentracdo da fasc a diminui

ra gradativamente de Co até Cg. [ref.12]
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gam a crescer a partir do soluto retirado das particulas menores,
até estas desaparecerem.

A forca motriz desse processo € a minimizagdo da energia
interfacial (poucas particulas ‘com grande volume tém menor drea
que muitas particulas com pequeno volume).

Lifshitz!? propos uma equagao para descrever o crescimen
to de particulas esféricas no estagio de coalescencia. A concen-
tracio de soluto na superficie.da particula (C4) seria dadu por (fig.
3.10):

Ci = Cg + ~ (3.14)
onde
o = (L) veg (3.15)
KT
V = volume do atomo de scluto
Cp = concentragdo de soluto na matriz (em equilibrio)
vy = tensdo superficial de interface matriz/precipitado
T = temperatura em Kelvin
r = raio do precipitado
K = constante de Boltzmann
Pela equacgdo (3.14) observa-se que quanto maior for o
raio do precipitado (r), menor serd a concentragido do soluto na

superficie do mesmo.

Assumindo que a supersaturagac na matriz (A) scja peque-
na {4 = Cy - Cp << 1, onde C,, € a concentragdo real de soluto na
matriz e CE a concentragdo de equilibrio do soluto na matriz), Lifs

hitz*? chegou ao seguinte valor para o raio critico:

T, = — - (3.10)

ou seja, particulas com r > r. Cresceriam e as com I < r. diminui

riam de tamanho.
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Lifshitz!? também desenvolveu uma equagao para calcular

-

a cinética de coalescimento da particula de precipitado:

4YDV  1/3 1/3 1/3
T = ( %7 ) . t .+ Cg (3.17)

ali >>
valida para T T.

onde
- r = raio médio das particulas

3 4. Efeito do nidbio no crescimento do grio austenitico nos_agos

com baixo carbono

Gladman'?® trabalhando com ago baixo carbono (C < 0,20%)
observou que a ''temperatura critica para o crescimento de grao"
Tcg, aumentava a medida que aumentava o teor de nidbio no ago (fig.
3.11). Ele tambénm observou que o crescimento do grdo ocorria por
um processo onde alguns grios cresciam rapidamente, enquanto oS
outros permaneciam com seus tamanhos originais, isto &, pelo pro-
cesso de recristalizacdo secundaria. Depois de 1200°C a estrutura
tornava-se totalmente grosseira e o crescimento do grao  desenvol

via-se como em ago carbono nao microligado.

Gladman'® observou que o teor de carbono e nitrogeénio do

aco ndo tinham influéncia na Tcg.

Gladman®® também estudou a distribuigao de tamanhos de

particulas do NbCN, observando 3 grupos principais. O primciro cra
de particulas do eutdético NbC-Fe, com diametro de 3000 R. ocorren
do em acos com alto teor de niobio ( %h > 0,4). O segundo, de par
ticulas de NbCN ndo dissolvidas na temperatura de solubilizagao
(1150°C). Finalmente ele observou um grupo de particulas pequenas
(100 a 1000 R) resultante da precipitagao do NbCN durante o reaqug
cimento. (Este ago foi solubilizado 3 1150°C, resfriado em agua e
depois reaquecido 3 viarias temperaturas para s¢ observar a precipi
tacdo do NbCN). Na figura 3,12 observa-se a scquencia de procipi
tacdo das particulas de NbCN. Gladman!® notou que o volume  das
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TEMPERATURA CRITICA DE CRESCIMENTO DO GRAD Teg {*cC}

1noo

1050

o 0.10%e H

Baixe
1600 $0.15°%C [Njtrogé-
M a 0.20%cC |nio
. Alto
Nitrogenie

.

$50 L
0. 0.[0 0.20

Nb, {*e EM PESO}

Figura 3.11 - Efeito do niobio na temperatura de crescimento
de grao nos acos baixo carbono (C < 0,20% em
peso). [ref.13 ]
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Figura 3.12 - Seqiiencia do tratamento térmico utilizadopor Gladmat’

para o estudo da precipitagio do Nh{CN).
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particulas do NbCN aumentava proporcionalmente com a temperatura
de reaquecimento (fig. 3.13). Neste grafico nao foi computado ©
volume das particulas do eutético Fe-NbC. Gladman!3 também correla
cionou a quantidade de niébio das particulas finas (ou seja, as re
sultantes da precipitac@o do NbCN durante o reaquecimento) com &
temperatura de crescimento do grao (fig. 3,14}, observando uma Tg
lagao linear entre essas grandezas. Ele entao concluiu que apenas
as particulas finas de carbonitreto de nidobio, isto, as precipita-
das durante o tratamento térmico e/ou mecanico, € que limitavam o
crescimento do grao austenitico, pois sendo finas e dispersas elas

dificultavam a movimentagdo do contorno de grao.

Veltando agora a figura 3.11, Gladman'?® concluiu que o
gumento Tcg com a elevagao do teoT total de nidbio no ago ocorria
porque um acréscimo no teor total de nidbio em um ago baixo carbo-
no provocaria.um aumento na fracio volumétrica do NbCN precipitado.
Como a eficiencia de um precipitado em "segurar' o contorno de
grao, depende nao s5 do tamanho desse precipitado como também  de
sua fragao volumétrica (eq. 3.7), a explicagao de Gladman'?® parece

satisfatoria.

Embora Gladman® tenha calculado o valor de T¢ (eq. 3.6),
deve-se notar que as particulas de 22 fase coalescen, ou seja,
existe o crescimento das particulas maiores pelo consumo das meno-
res. Devido ao coalescimento das particulas de segunda fase, 0
seu raio antes menor que Tc, pode superar este vﬁlor apds um aque~-
cimento prolongado do material a altas temperaturas ndo evitando o
crescimento do grao austenitico.

Segundo Gladman'®, o crescimento da particula de 28 fase

se daria de acordo com a equagao:

r = Ko t1/3 exp-a/T _ (3.18)

Ko ,o = congtantes
t = tempo
T = temperatura

(Gladmanl3 nio cita a origem desta equacdo, mas ela € proximu a de
Lifshitz!? (3.17)).
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Figura 3.13 - Efeito da temperatura do tamanho da
particula de carbonitreto de nidbio
para 1 hora de aquecimento. A curva
para o nitreto de aluminio foi colpo
cada para efeito de comparagio
[ref. 13].
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Gladman!? encontrou a seguinte equagaoc experimental para
o crescimento de particulas de Nb(C,N), apos 1 hora de aquecimento:

5167
T

log10 T = - + 2,593 (3.19)

T = micron T = Kelvin

Combinando as equacoes (3.18 e 3.19), Gladmanl!? obteve n

seguinte equagao:

5167 1
log n T = - + 2,593 + — log,, t - (3.20)
10 T 3 10
t = segundos r = micron T = Kelvin

Com esta equagao pode—se‘entéo prever o tamanho das par
ticulas de Nb(C,N) com a temperatura T, e o tempo t.

Com as equagoes 3.20 e 3.6

6 Ro £ 3 2
T, = - 3.6
— (7 7) 0

nioc se pode prever a temperatura do crescimento de grio. pois pela
equacio (3.6) nao se comhece a variagio de Ro, f e Z com a temperg
tura. Mesmo assumindo que Ro € Z mao variem muito com a temperatu
ra, ou seja, possam ser assumidos como constantes, sabe-se que a
fracdao volumétrica do precipitado {(f), varia com a temperatura,

Gladman!?® ent3do desenvolveu uma equagdo para se¢ calcular
a fracio volumétrica de um precipitado MX (por exemplo NbC} em {fun

cdo da temperatura:

M X
f s —— (Am + Ax) ( — + — )
Py ) Am  Ax

4Am AX -H 1/2
1 - 1 - MX - a.exp (w—)
(MAX + XAm)Z BT
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= densidade da matriz (ago no caso)
= densidade de MX

Am = peso atomico de M

Ax = peso atomico de X

T = Kelvin

,H = obtidos ga equagdo de solubilidade
] = a.exp [ﬁfJ

_ M e X da equagao (3.21) nao sao claramente definidos no
trabalho de Gladman'® (R € a constante dos gases)*

A partir das equagdes 3.20 e 3.21 pode-se entao prever a
temperatura critica de crescimento de grao (Tcg). Para isto basta

calcular o valor de r. e r para varias temperaturas. Na fig. 3.15

c :
tem-se um exemplo deste calculo, para agos com precipitado de AlN,
o qual tem atuacdo parecida com o NbCN no que se refere ao cresci-
mento do grao austenitico. Na fig. 3.15a foram calculados os valg

res de r para 1 e 8 horas de aquecimento, e os valores de r_ para

tamanho de grao austenitico entre 7 ¢ 8 da escala ASTM, gupondo
Z=1,5. A intersecgdo entre r e r_ fornece a Tcg. Na fig. 3.15b
nota-se que as curvas de r s3o as mesmas que para 3.15a, havendo
diferenca apenas nas curvas de r. devido ao aumento do teor de alu

minio (0,02% para 0,043%).

Uma conclusio importante que se pode tirar da  figura
3.15 & que nao existe uma Unica Tcg para um certo ago, mas uma fai
xa de temperatura, pois a Tcg dependera do tempo de aquecimente em
que foi submetida a amostra. Aumentando-se o tempo de aquecimento
a Tcg diminuird, pois havera um maior coalescimento dos precipita
dos que estdo ''segurando” o contorno de grao ¢ este "escapara' mais

facilmente, ou seja, com uma temperatura menor.

0 uso das equagdes 3.20 e 3.21 deve ser feito com cuida-
do pois elas assumem que todo o precipitado estava dissolvido an-
tes do reaquecimento. Porém, em agos comerciais, principalmente
os com alto teor de nidbio, existem algumas particulas dc NbCN
nio dissolvidas, o que podem levar a uma superestimagao da Teg. Um

*A notagao convencional da constante dos gases € R, mas empregou=-sc
R para n3o haver confusdo com o raio do grdo austenitico, denomj-
nado de R.
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Figura 3.15 - Cilculo da temperatura critica de crescimento de
grao (Tpg) a partir dos valores de T, e T.

a) ago com 0,02% Al ¢ 0,008% N,
b) aco com 0,04% Al e 0,008% N.

Para a figura 3.15a observa-se que para 1 hora de
aquecimento e sﬁpondo que o ago inicialmente te-
nha granulacao entre 7 e 8 ASTM, a Tcg seria 1000
a 1020°C. Se para esse mesmo ago o0 tcmpo de aque-
cimento for aumentado para 8 horas a Tcg cairia
para 960-980°C.

Aumentando-se o teor de aluminio do ago, ecmbora o
valor de r nao se altere, o valor de r. aumenta
para um mesmo valor de temperatura. Lopo a Tcp ¢©
também aumentada, pois ha uma maior quantidade dc
particulas disponiveis de AIN para "segurar" o
contorno de grao. [ref.13]
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exemplo disso & mostrado por Gladman'?® para agos com precipitados
de AIN.(fig. 3.16). Nota-se que a amostra com particulas de Nh(C,N)
nio dissolvidas antes do reaquecimento apresentou uma Tcg menor
que a calculada. Apos um tratamento de solubilizagdo a 1350°cC,
a Tcg apresentou o resultado previsto pelo cdlculo tedrico. Na fi

13 obtidos pela compa

gura 3.17 observa-se os resultados de Gladman
racdo da Tcg medida e calculada para agos com precipitados de AIN
ou NbCN. Observa-se novamente que para agos sem particulas preci-
pitados antes do reaquecimento os resultados sd@o bastante satisfa-
tério. Porém para os agos com particulas precipitadas antes do
reaquecimento a Tcg medida € menor que a Tcg calculada, e as equa-

coes 3.6 e 3.20 podem ser usadas apenas para estimar a Tcg.

Finalmente, Gladman!® concluiu que o crescimento do grao

austenitico ocorreria em tres faixas de temperaturas distintas:

a) abaixo da Tcg: o crescimento do grao austenitico com
o aumento da temperatura era pequeno devido ao ancora
mento dos contornos de grao pelas particulas de preci

pitados;

b) acima da Tcg e abaixo da temperatura de dissoluglo das
particulas: o crescimento do gréo austenitico era
grande devido a perda de eficiéncia das particulas de
precipitado em ancorar o contorno de grdo. Isto ocor
ria. devido ao coalescimento das particulas com o au-
mento da temperatura e & diminuigdo de sua fragido vo-
lumétrica devido a dissolugio parcial das mesmas;

¢) acima da temperatura de dissolugdo das particulas: o
crescimento era controlado por inclusdes inertes, C¢oO
mo algumas -ndo metdlicas, ou por ativagdo térmica so-

mente, se nao houvessem tals inclusoes.

0 processo de crescimento, segundo Gladman!®  ocorreria
por recristalizacao secunddria,ou seja, um grao maior que a media
1ibertaria-se das particulas que o prendem devido ao conlescimento
das mesmas durante o aquecimento, e Cresceria consumindo scus visi-
nhos menores. Com o passar do tempo, um segundo graoc cresceria pelo
MESMC Processo € assim sucessivamente, até toda a estrutura {icar

grosseira.
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3.5. Efeito do nidbio no crescimento de grdo austenitico dos agos

com médio teor de carbono

Apoés 10 anos da publicagao do trabalho classico de
Gladman e Pickeringl3 sobre o crescimento de grao austenitico om
acos com particulas de 22 fase, Coladas e colaboradores!*.!3 publi
caram um trabalho sobre os efeitos do nidbio no crescimento de
grio dos acos com médio teor de carbono, cujos resultados sCrio

analisados a seguir:

3.5.1. Tamanho de graoc austenitico

Para acos sem a adigdo de nidbio, Coladas!“.13 observou
que o crescimento do grao austenitico variava exponencialmentc conm

a temperatura (fig. 3.18), conforme a equagdo:

-Q
o eXp E" (3-22)

=~
It

onde:

= fator que depende do tempo

= constante dos gases*.

Kelvin

= energia de ativagao

= raio médio do grdo austenitico

= 0 H PR
I

Pela figura 3.18, Q foi calculado, encontrando-se o V&
lor médio 75 £ 8 kJ mol~1.K-1l. A energia de ativagdo ndo pareceu
variar significativamente com o teor de carbono entre 0,4 e 0,8%
em peso.

A equacdo 3.22 pode ser obtida a partir da equagio de

Shewmon'® para crescimento normal de grio:

2 2 e g

D - Do = Klt (3.23)
*a diferenca entre a constante dos gases (R) ¢ a constante de
Boltzmann (K), € que a primeira refere-se a 1 mol dec atomos ou mo

1éculas (energia/mol.grau) e a segunda referc-sc a 1 dtomo ou mo-
R

6,02 x 1073

lécula (energia/atomo-grau). Logo K =
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onde:
4 vy oM
Ky = ——— (3.24)
§ a
y = energia associada ao contorno de grao
¢ = volume atomico do material
M = mobilidade da interface
§ = espessura do contorno de grao
a = constante de proporcionalidade
Como o processo € termicamente ativado tem-se:
M= Mo exp { — (3.25
P RT) )
A partir das equagdes 3.23-25 e supondo Do = 0 obtém-se
4 vy @ Mo -Q
D = ——— exp —_—
§ o ZRT
2 y 2 Mo -Q
R = — e exp | — ou
8 o 2RT
-Q . . _ B
R =K, exp |- — que € a propria equagao 3.22
2RT
Para os acos microligados com nidbio (fig. 3.19 e 3.20)
nota-se dois estdgios de crescimento de grdo. Abaixo de 1075°C

(que é a Tcg) a variagdo do tamanho de grao € muito pequena com ©

aumento de temperatura, porém acima da Tcg o crescimento do grao
& bastante rapido. Coladas!" observou, da mesma maneira que

Gladman13,
diria. Na faixa de crescimento lento (abaixo de 1075°C), Coladas'”
determinou que a energia de ativagdo média valia 12,6 * 5,0 kJ.mol

que o crescimento do grdo era por recristalizagao secun

-1 k-1

e era independente do teor de carbono. Na faixa de crescimento ra

) 14 - . -
pido Coladas nao determinou o valor de Q, porém observa-se pelas
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Figura 3.20 - Crescimento do griao austenitico para ago micro-
ligado com nidbio. 7903 significa C=0,79%, Nb=
0,03% (Mn=0,6 a 0,8% em todos os agos). [ref.14]
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Figura 3.21 - Distribuicao de precipitados de carbonitreto
de nicbio no ago 4109 (C=0,41, Nb=0,09, Mn=
0.7 e N=0,04), apds aquecimento por 1 hora em

varias temperaturas. [ref.l14]
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figuras 3.19 e 3.20 que a inclinagao das retas praticamente inde-
pende do teor de carbono dos agos.

Deve-se observar 2 coisas importantes neste.trabalho de

Coladas!*: -

a) A dimensdo correta de Q na equagdo 3.22 seria

- p ~1,-0
[kJ-mol™'] ao invés da usada por Coladas [kJ.mol 7.

b) Recalculando-se os valores de Q a partir das figuras
3.18 a 3.20 chegou-se a valores diferentesde Coladas!.
Para o aco sem nidbio, foi encontrado o valor de
Q = 18,6 kJ.mo1”! contra 12,6 kJ.mol™! de  Coladas'“
Para o ago com niobio, em temperatura menores que Tcg
o valor encontrado foi Q = 209 kJ.mol ™1 contra
75 kJ.mol~! de Coladas!“. Para temperaturas maiores de
Tcg o valor de Q foi 580 kJ.mol L. ‘

3.5.2. Distribuicao dos precipitados de NbCN

Segundo Coladas!* o numero de precipitados por unidade

de volume (m ) seria expresso por :

mS
n = .S (3.26)
Vo243

n® de precipitados por unidade de area obtidos por

=
[

microscopia eletronica

[a P
L}

diametro dos precipitados

0 raio médio seria calculado a partir de dados de varias

fotografias obtidas por microscopia eletronica de transmissao:

(3.27)

3
(zmvi.di )1/3
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A fragao volumétrica dos precipitados(admitidos esféricos)

seria expressa por:

4 di 3
f = — T I My (——) (3.28)
3 2

A distribuicgdo dos precipitados de NbCN para um ago 0,4%C
e reaquecido (ou austenitizado) a temperaturas entre 900 e 1250°C €
mostrada na figura 3.21. Como se pode observar nesta figura, um
aumento da temperatura de reaquecimento provocou Ul aumento no dia
metro do precipitado. FE importante ressaltarque as particulas grandes
( > 4800 R), nao dissolvidas durante o forjamento do lingote, mnao
foram incluidas na figura 3.21. Na figura 3.22 & mostrada a depen
déncia do raio médio dos precipitados com a temperatura de reaque-
cimento. Na mesma figura estdo os dados obtidos por Gladman!3 pa

ra efeito de comparagao.

Coladas!®* chegou a seguinte equagao para prever o raio
médio dos precipitados de NbCN em fungao da temperatura:

8333

logo T = - + 4,48 (3.29)

T

r = um T = Kelvin t = 1 hora

que &€ um pouco diferente da calculada por Gladman'®:

5167
+ 2,59 (3.19)

logl0 T = - -

1 hora

fl

T = um T = Kelvin t

Segundo Coladas!“ a diferenga entre os seus valores e os
de Gladman!® era devida aos teores de carbono nos agos. Enquanto
0s agos de Coladas!*® apresentavam 0,4 a 0,8% de carbono, 05 de
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Gladman!? continham menos que 0,2%C. Isto pode ser explicado pe-
las teorias de coalescimento de particulas.

Segundo Lifshitzl? o crescimento de uma particula seria

dado pela equagao:

L C

4 vy VD\1/3 1/3 1/3
T (t) = (m_—) . t (3.17)

KT

Pela equacgdo 3.17 & facil de observar que para 2 agos si
milares (s0 quecom diferentes teores de carbono}, aquecidos na mesma
temperatura, durante o mesmo tempo, € com o mesmo teor de niobio to

tal a relacao entre os raios das particulas formadas de NbC seria:

r By, \1/3

e ( Byl) (3.30)

T, 2 |
onde  By. = teor de nidbio dissolvido na austenita do ago 1.

1

Supondo uma temperatura de 1000°C e concentragao total
de niébio no ago de 0,30%, pode-se calcular pela figura 8.2 o teor

do niobio dissolvido na austenita (vide figuras 8.2 a 9.7, cap. 9).

Por ex., um aco com 0,4%C teria 0,0063%Nb dissolvido na

austenita e um ago com 0,01%C dissolveria 0,24%Nb na austenita. Lo

go:

r(0,4C) ( 0,0063 )1/3 T s

r(0,01C) 0,24

Com esses calculos torna-se evidente que o ago com maior
teor de carbono, apresentard uma maior fragao do nicbio total como
carboneto de niébio, e consequentemente, apresentara um menor teor
de nicbio dissolvido na austenita (supondo a comparacao entre agos
com diferentes teores de carbono, porém com igual quantidade de
niébio total). Como o raio de precipitado varia  proprocionalmen

te com 0 teor do niobio dissolvido na austenita, o aco com maior
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teor de carbono apresentara precipitados menores, embora sua {ra

¢ao volumétrica seja maior.

Um outro argumento que Coladas!" usou para explicar
diferenca entre os seus valores e os de Gladman!3 sobre o raio
dos precipitados € o devido a procedimentos experimentais diferen
tes. Gladman!?® solubilizou os carbonitretos a 1150°C, seguindo-se
resfriamento em agua e posterior reaquecimento para provocar a suu
precipitacao. No trabalho de Coladas!“ ndo houve solubilizagao
dos precipitados. ApOs o forjamento o ago era resfriado ao ar e
depois reaquecido para provocar a precipitagao. Como  entao 0
Nb(C,N) precipitava sob deformagdo (precipitagao induzida por de-
formacio) & provavel que as particulas formadas tivessem um diamc-
tro menor que o esperado. Segundo Le Bon!7 as particulas de carbo
nitreto de nidbio apresentam um diametro bem menor na precipitagio
induzida por deformagfo do que em tratamento térmico (30 contra
3000 R de diametro, respectivamente para temperatura de austeniti-
zagao de 900°C). Isso & evidenciado pela figura 3.16 na qual  sc
observa que a maior diferencga entre os resultados de Coladas ¢
Gladman ocorreu nas temperaturas mais baixas (800°C) onde a preci-

pitagdo do Nb(C,N) era mais acentuada.

315.3. Efeito do Nb{C,N} no crescimento do grac austcnitico

Coladas!® concluiu que a temperatura critica de cresci-
mento do grao austenitico (Tcg) nao dependia diretamente da quanti
dade de nidbio do ago, ou seja, para se provocar um atraso no cres
cimento do grao austenitico de um ag¢o, ndo adiantaria colocar mais
niobio do que o mesmo pudesse dissolver na austenita durante o tra
tamento térmico  ou termomecanico  que precedessc o rcaque-

cimento final do ago.

Também para diferentes teores dc carbono (0,4 o 0,8%),
Coladas!“ ndao encontrou variacoes significativas na Tcg.

Coladas!* também calculou o valor de Z (fator dec hetero-
geneirade dos graos) através das formulas de Gladman®?®, chepgando
conclusac de que o mesmo situaria-sec om 1,5 ¢ 2. Este valor con-
corda com os sugeridos por Gladman!?® para os agos com baixo teor

de carbono.
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3.6. Resumo

Na Tabela II1I.2 encontram-se de forma resumida todas as

equagbes apresentadas neste capitulo.

O carbonitreto niobio precipitado durante o resfriamento
do ago impede o crescimento do grao austenitico quando este ago &
reaquecido até uma certa temperatura (denominada temperatura criti
" ca de crescimento do grao austenitico - Tcg). Porém se o reaque-~
cimento ultrapassar 2Tcg, as particulas de Nb(C,N} dissolvem-sec ¢
coalescem rapidamente, liberando o contorno de grao, e o ago apre
senta um crescimento do grdo austenitico andlogo a um ago sem nid-
bio.

Se existe uma certa concordincia entre os resultados da
literatura sobre este aspecto, o mesmo nao se pode dizer em rela-
cao ao calculo da Tcg. Gladmanl!3 trabalhando com agcos de baixo
teor de carbono (C < 0,20%) observou que a Tcg aumentava com a
elevacdo do teor de niobio no aco, a diminuicdo do tempo de auste-
nitizacdo e a diminuic8o do grdo austenitico médio do ago. Por ou
tro lado, Coladasl® trabalhando com ago de médio teor de  carbono
(0,4 a 0,8%C) observou que a Tcg era constante, independente do
teor de niobio ou carbono no ago e do tempo de austenitizacdo.
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CAPITULO IV

EFEITO DO NIOBIO NA FORMACAO DA FERRITA

4.1. Cinética de nucleagido em contorno de grao

4.1.1. Introdugao

A ferrita (sempre que nao houver designagao conjunta, ©
termo ferrita subentenderia ferrita proeutectoide) nucleia  prefe-
rencialmente nos contornos do grio austenitico!. Por isso sera in
teressante rever a teoria de nucleagao em contorno de grao, propos

ta por Russel?.

Um processo de nucleacao ativado termicamente tem a ca-
racteristica mostrada na figura 4.1. A principio existe uma  re-
gido transiente, onde ha a formacao de embrides (que sdo ajuntamen
to de atomos com composigdo semelhante & nova fase que vai sc for
mar, porém ainda ligados a matriz), os quails geram os nucleos do
precipitado. ApOs esse transiente, a nucleagiao entra em regime
estacionario e ocorre rapidamente a formagao de nucleos. No final
da reacdo a taxa de nucleagdo cai praticamente a zero, completan-

do-se a reagao.

0 modelo utilizado por Russell’assumia:

- solugdo:solida substitucional,

- substancial diferenca de composigao entre a matriz e

os nucleos,

_ gistema isobarico e isotérmico.

A formacao de embrides seria como a aprescntada na figu-
ra 4.2 onde asg & a variacdo de energia livre de Gibbs ocorrida na
formacio de um embrifo com n atomos, K & a constante de Boltzmamn

e T a temperatura em Kelvin.

Pela figura 4.2 observa-se que embrides com menos de ny
itomos tendem a desaparecer e os com mais de ng atomos tendem i

crescer.
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| NUCLEAGAD 1. NUCLEACAD EM
TRANSIENTE ESTADO ESTACIONARIO
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Fig. 4.1 - Numero de particulas nucleadas por unidade de
volume, em fungao do tempo. T € o tempo de
incubacdo. [ref. 2]

AGR { Energia /Embrido)

NUMERD DE ATOMOS POR EMBRIAO

Fig. 4.2 - Energia livre de Gibbs para a formacao do ewm-
brido em funcao do nimero.dc. atonos do.mesmo.

§ ¢ a largura da regido critica. [ref. 2
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Um embriaoc seria efetivamente nucleado somente se conti-

vesse mais que ny atomos e possuisse energia livre menor  quc
AGi - KT (regido hachurada da figura 4.2). Estas duas condi-

cbes sdo necessarias devido a existéncia de uma flutuagdo térmica
na nucleacio, com energia equivalente a KT, Essa flutuagdo térmi
ca 6 devido ao movimento cooperativo dos atomos em torno dos seus
sitios na matriz, de modo a atingir suas novas posigoes no reticulado
do novo nicleo. Obviamente nem todas as flutuagOes produzem um no

- 3
vo nucleo .

4,.1.2. Alotriomorfos incoerentes

Desenvolvendo suas equagOes para nucleos  alotriomorfos
(precipitados no contorno de grao) incoerentes com a matriz e esfé
. . 2 - . -
ricos (fig. 4.3}, Russell”™ chegou as seguintes eXpressocs:

-2 . ouB
I‘k = __"'_2"'"‘- (401)
aGV
3 -~
64 . 7% . © . c . f(e)
n, = LA (4.2)
3 . AG,
. 32, °3s . £(9)
aGy = ¢ . (4.3)
3 . AGv
6 .K.T. nf(
T = 5 (4.4)
onde:
(2-3 . coso + cosae)
f(e) = - (4.58)

4

o = angulo que a interface forma com a matriz (ver figura

4.3}
Ty = ralo critico (raio acima do qual ha a nucleagiio do eom-
briao)



Fig. 4.3 - Contorno de grao alotriomorfo com interfaces

superior e inferior de mesma energia. [ref. 2]

Fig. 4.4 - Alotriomorfo com interface superior de baixa
energia e interface inferior de alta enerpin.
Deve;se lembrar que energia interfacial (ouﬁ)
¢ proporcional a 4G, e ao raio do precipitado
(ga8=—2rAGv). Logo aumentando-se o0 raio de
curvatura da interface, aumentar-se=a sua ener

gia interfacial [ref. 2].
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indice da nova fase nucleada

indice da matriz

energia superficial na interface o/B

variacao de energia livre que ocorre na formagao de um
volume unitario de « 4 partir da matriz 8 supersatura-
da

numero critico de atomos do embrido. Se o embrido con
tiver mais que n; dtomos sua tendencia sera nuclear
fracdo atomica do elemento A em o (essa nucleagéo é
desenvolvida para um sistema binario, de elementos A-B).
0 elemento A & majoritario (solute) na fase «
fragio atomica do elemento A em g

variacao de energia livre necessaria para a formagao
de um embriao com ny atomos

tempo de incubagao

constante de Boltzmann

temperatura em Kelvin

Neste caso & assumido que a di

fator de frequéncia.
fusdo ao longo da interface o/f € mais rapida que na
O fator de frequéncia sera entdo o nu
distancia

interface a/a.
mero de atomos do elemento A dentro de uma
de salto da periferia vezes a frequéncia de salto para
o alotriomorfo a. Para cada atomo de A que chega ao

alotriomorfo,um atomo de B deve ser rejeitado para que

o cristal cresga livre de tensOes, O valor de p € da
do por:
™. T, . Semne . c
By = 3 . Def (4.6)
a
onde:
a = espacgamento atomico no alotriomorfo e
p° . 2
A B
Deg = = b =310 (4.7)
c . DA + (lhc)DB

onde:
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b b
Pa v s
atraves da interface «/B.

sao o0s coeficientes de difusao dos elementos A c B

Obs.: A equacgdo 4.2 proposta por Russell? estd errada. A
deducao correta seria:

n, = 2f (4.8)
3 Vm a6
onde:
Vm = yolume atomico de A

4.1.3. Alotriomorfos coerentes

Para alotriomorfos coerentes (fig. 4.4), Russell? che-
gou 3s mesmas equagbes para Ty (4.1}, t(4.4) e £(8) (4.5}, porem
com valores diferentes para:

Gy = . (4.9)
3 AGV_
32 .05 . Uzs
n, = ; (4.10)
3 AGV
2 .1 . D 2 _ '
B = _b_;ﬁ____ Ty « C . (1-cosg) (4.11)
onde:
Oug = energia superficial na interface curva a/8
_ A interface curva & coerente neste modelo ¢ a interfa-
ce plana & incoerente
D = Ds(1-c) + Dgc (4.12)
DA e DB = coeficiente de difusao de volume

D = difusfo quimica
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Como uma interface sera coerente com a matriz podera ha
ver uma energia de deformagio associada a mesma. Entﬁo.&Gv.nﬂ rea
lidade deveria ser substituido por AG, + &, onde ¢ € a energia
de deformacao por unidade de volume. O valor de e pode ser calcu-
lado pelo método de Eshelby* a partir de dados de mudanga de volu-
me, fator de forma, e constante de elasticidade.

Depois que o embriZo da fig. 4.4 ultrapassar o tamanho
critico, ele podera crescer por adigao de material na interface in
coerente. Esse crescimento envolve apenas difusdo em volume (no
caso de crescimento da interface coerente). Entao, a particula

nucleia em um grio e cresce em direc@o ao grado vizinho, com aparén

cia de agulha, placas, etc. A forma do nicleo critico ndo se parc
ce, necessariamente, com forma macroscopica da particula, depois

de seu crescimento.

4.1.4. Interfaces coerentes e incoerentes

Uma interface & denominada incoerente quando naoc  apre-

senta continuidade cristalografica através da mesma®. Na auscncia
desta continuidade cristalogriafica, a deformagdo provocada pela formagao
de um embriio estd associada i deformac@o hidrostatica  produzida
pela colocacao de uma inclus3o de volume V em um vio de volu-
me V + AV. Essa dilatacdo ou contrac@o sera entdo acomodada pelo
escoamento plastico se o(precipitado) e B{matriz) forem suficiente
"moles™, ou pela deformag8o elastica se a e B forem fases rigi-
das. No primeiro caso a energia de deformagdo elastica scra desprezivel,en
quanto no segundo dependerda do modulo de elasticidade e a da forma
do embriao, conforme critério de Nabarro® (fig. 4.5). Embora o
disco apresente uma energia de deformagdo minima, sua alta recla-
cio drea/volume implica. em uma alta - energia de superficie.
A forma mais favoravel em termos de minimizar a cnergian de  delor-

macdo e de superficie seria a elipsoidal (fig. 4.3).

Uma superficie € denominada coerente ou semi-coerente

quando existe uma continuidade cristalografica através da  mesma,
sendo sua energia interfacial moderada ( < 500 erg/cm?). Uma in-
terface entre dois cristais & coerente (ou totalmentc cocrente)
quando o plano de atomos desta interface (independentementc de
suas naturezas quimicas) & comum a ambos os cristais. Porém na

pritica o que ocorre € que o encaixe "(match)" entre os planos nio ¢
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ESFERA

— — = o emm e s - —r —————————————
AGULHA 2¢

.

DISCO

¢t/o ——

Fator de forma de Nabarro® para o calculo da encrgia

de deformacao de niucleos esferoidais.

V:

- 2 2 < .
—-*—3-—11& f[a)onde.

energia de deformagao por unidade de volume da
particula

médulo de rigidez da matriz

variacdo entre o volume da particula e o volume

do vao na matriz.

volume dg Vao

(1 + A)V = volume da particula

£(5) = fator de forma, ondc
d
a = raio do esferoide
2Cc = espessura
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perfeitp, havendo entaoc uma "interferencia' (nismatch) definida co

mo:
a_ - a_
5 = p _m (4.13)
a
il

onde:
ap e ap sao os espagamentos interatomicos do precipitado e da ma
triz, medidos na interface p/m (ver fig. 4.6). A proporgdo com
que a distor¢ao serd distribuida entre a matriz e o precipitado ira
depender das constantes elasticas de ambos. A energia interfa-

cial sera composta de dois termos: o quimico - resultante das for
cas de curto alcance entre atomos diferentes em posigbes adjacen-
tes ao longo da interface; e o estrutural - associado a diferengas
cristalograficas (§).Para um valor fixo de §, a energia de deformagao
aumenta com o crescimento do nicleo. Para 6=0,01, o nicleo seria
completamente coerente at€ um tamanho de 100 espagos atomicos, ¢
a partir dai seria parcialmente coerente (com 1 discordancia a
cada 100 espaco atomico). A partir dessas observagoes, Burke® con
cluiu que os nucleos.se formariam coerentes com & matriz, a menos
que suas estruturas fossem t3o diferentes de modo a ndo ser possi-
vel um "encaixe" entre as redes cristalinas. A medida que o  ni-
cleo crescesse haveria um aumento na deformagdo do mesmo, até ha
ver uma quebra parcial da coerencia. Continuando:dste crescimento
poderia haver um aumento de densidade de discordincias tdo grande
de modo que toda a coerencia fosse perdida (o precipitade passaria
a ser incoerente com a matriz}. Burke3 calculou que uma particula
esférica com 6=0,0] tornar-se-ia totalmente incoerente com a ma-
triz guando seu raio chegasse a 025 g

4.1.5. Calculo do tempo de incubagao

A partir das equacoes 4.1 a 4.6 (sendo que a 4.2 foi subs
tituida pela 4.8) calculou-se o seguinte valor para o tempo de¢ in-

cubacao em alotriomorfo incoerente:

wad3 , &’ f£(9) 11
0 —
v o =

m C sen(e} De£ a6

t = -128 . KT . (4.14)

3
v

ou
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Interface coerente sem defor
Mmacao

4 = 0

baixa y (< 25 erg/cm?) e nu
la o

Interface coerente com defor
magao

§ = 0,1

baixa y (<200erg/cm?) e pe-
quena ¢

Interface scmi-coerente (re-
gides coerentes separadas por
discordancias)

§ = 0,30

média y (200 a 500 erg/cm?)

e alta o

Inter{face incocrente. Ndo ha
continuidade cristalografica
entre a matriz e o nicleo.

& = 0,00

alta vy (> 500 erg/cm?) ¢ va-
ridvel o (fungio do modulo de
elasticidade ¢ forma da part]

cula)

Fig. 4.6 - Relacgoes de crescimento entre a matriz ¢ & nova

fase

A

a

[ref. 5].
energia interfacial

energia de deformagao
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T
T ey ——— (4.15)
3
Lt
onde
o« = fator de proporcionalidade.
Para alotriomorfo coerente o tempo de incubagao seria:
4
16 . K . T, oug - @ 1 1
T = — . (4.16)
c(1 - coso) D AG,,?
ou
T
T = o _ (4.17)
2 p . aG2

Isto significa que em ambos os casos de crescimento de
alotriomorfos o tempo de incubagdo seria proporcional a temperatu-
ra, pois quanto maior - for  a temperatura menor serd a for
ca motriz (no caso da supersaturagdo) disponivel para provocar &
nucleacao, e mais tempo ela levara para iniciar-se (maior t}. 0
tempo de incubagdo mostrou ser in#ersamehte proporcional ao coefi
ciente de difusdo (difusdo pela interface alotriomorfo/matriz no
caso de alotriomorfos incoerentes:e difusao pela matriz para o ca-
so alotriomorfos coerentes com a mesma}, pois quanto maior
for a difusio atomica mais rapida serd a formagao do alotriomorfos
(menor t). Também o tempo de jncubagao mostrou ser inversamente
proporcional a variacdo de energia livre por unidade de volume pa
ra formagao do alotriomorfo. Isto também & razodvel, pois quanto
maior for a variacao da energia livre (em-valores absolutos, ¢ cla
ro), maior serda a forga motriz para promover & reag¢ao, diminuindo

0O T.

Ainda de acordo com Russell?, as solugoes solidas dilui-

das apresentariam:

AG, o aT (4.18)

onde AT & super-resfriamento.
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Logo, o tempo de incubacdo calculado pelas equagoes 4.15
e 4.18 seria:

T

1 3
Def AT

T = a para alotriomorfos incoerentes (4.19)

e para alotriomorfos coerentes (equagdes 4.17 e 4.18) seria:

T
o .
2 D aT?

(4.20)

-[':’

A comparagdo entre os resultados experimentals e os ted
ricos levaram Russell? a concluir que o, era independente da tempe

ratura, € que oy €ra dependente da mesma.

4.1.6. Calculo da taxa de nucleagao

A partir das equacdes de Feder”? e Turnbull®?, Russell? tam
bém desenvolveu uma equacdo para a taxa de nucleacgdo homogénea em sis

tema bindrio no estado estacionario:
0
J% =7 8y Cp - (4.21)

onde:

Z = fator de nio equilibrio de Zeldovich'!! e, em geral =
1071
By = fator de frequencia

o N 86y

Cy = L exp (- — (4.22)
c K.T

Ci = piimero critico de embrido por unidade de volume-

N, = nimero total de dtomos por unidade de volume

A partir das equagdes 4.21 e 4.22 para nucleagio  homo-
génea, pode-se prever que a taxa de nucleagao de alotriomorfos nos
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contornos de grao (nucleagdo heterogenea, pois ocorre num substra-
to). Esta seria igual a:

5

3% o 8y Cp (4.23)

Com as equagOes 4.1, 4.3, 4.6, 4.22 e 4.23, pode-se cal
cular a taxa de nucleacao para alotriomorfos incoerentes, em regi

me estacionario:

D - )

3% = ay —ef | exp _23___ (4.24)
AGv an.K.T

constantes

Cf.l,()'.z =

ou seja, a taxa de nucleagdo aumentaria com o aumento da difusio,
a diminuicio de temperatura e a diminuigdo da energia livre por
unidade de volume para a formagdo do nicleo.

Para alotriomorfos coerentes a taxa de nucleagdo seria:

JS i D "0-4
" = g 5 exp —————— (4.25)
AG. "~ AG%.K.T

Gg0y = constantes

4.2, Efeito do nidbio na formacao de ferrita

Pequenas adigdes de niobio retardam a formaglo da ferri
ta, tanto na decomposicfo isotérmica da austcnita como no
resfriamento continuo da mesma.

4.2.1. Transformacdo isotérmica

Em 1964, Webster e Woodhead'? observaram que agos ao nid
bio apresentavam um tamanho de grdo austenitico menor que os ugos
carbono sem nidbio, para as mesmas condigoes de obtengio. Isto



resultava num menor tamanho de grao ferritico apos a transformagio
isotérmica (fig. 4.7). Também a cinetica de crescimento do griao
ferritico variava para os acos com e sem niobio (fig. 4.8). Conl
isso eles concluiram que o crescimento do grao ferritico nos agos
era controlado nio so pela temperatura de austenitizagao, como tam
bém pela temperatura de decomposicdo isotérmica da austenita (alem
do tempo, obviamente). Um grdoc fino da austenita produziria uni
grao fino na ferrita por duas razoes; primeiro porque havendo uma
maior quantidade de contornos de grao, eles agiriam como uma bar-
reira para o crescimento do grdo ferritico. A segunda razao seria
que uma maior drea de contorno de grdo provocaria uma taxa de nu-
cleagdo por unidade de volume maior, favorecendo a nucleagao da
ferrita. Com a adicdo de niébio, haveria uma terceira razao para
o refino de grdo ferritico. A medida que o grao ferritico cresces
se sua forca motriz para o crescimento diminuiria e as particulas
de carbonetos de nidbio (NbCN) ajudariam a impedir esse crescimen
to. A medida que se aumentava a temperatura essas particulas de
NbCN ficariam menos eficiente para impedir o crescimento do grao
austenitico, devido ao coalescimento das mesmas (tabela 1V,1),
Webster e Woodhead'? também observaram que transformagdes isotérmi
cas de amostras austenitizadas a 1000°C levavam aos mesmos resulta
dos para acos com e sem niobio (fig. 4.9). Porém, para altas tem-
peraturas de austenitizacgao (1225°C), o nicobio atrasava a formagio
da ferrita (fig. 4.10). Este atraso estaria ligado entdo ao nid-
bio em solucao na austenita.

PARTICULAS DE NbCN
TEMP. °C —
Diametro ( R )
900 100
1000 300
1100 * _ _900

Tabela IV.1. Crescimento de particulas de NbCN [ref. 13].
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Em 1978, Serin'" trabalhando com ago baixo carbono
(C < 0,10%) observou o efeito do niobio em retardar a formagao da
ferrita ( fig. 4.11), porém sem modificar a forma da mesma. Ele
ainda notou que a taxa de nucleacio por unidade de superficie, era
diminuida com a adicao de nidbio nos agos (fig. 4.12). Serin'"

bem estudou a cinética de crescimento da ferrita constatando que o

T.B_I]l

niobio retardava o crescimento da mesma (fig. 4.13). O crescimen-

15

to obedecia a lei de Zener >, ou seja, era do tipo:

D= o/t (4.26)

onde:
diametro do grao ferritico

=
[}

constante de proporcionalidade

Q
I

Serin!% concluiu entd@o que este crescimento era controla
do por difusdo em volume. Calculando o valor de a, ele observou

seus valores para o ago carbono concordavam com os obtidos por

Aaronsonl®.

4.2.2. Resfriamento continuo

Em 1963, Morrisonl? trabalhando com ago baixo carbono
observou um efeito antagdnico do nidbio, ou seja, para baixas tem-
peraturas de austenitizagdo (920°C) o nidbio elevava ligeiramente
a temperatura de infcio da reagdo y + « , (tabela IV.2), o que foil
atribuido a granulacio austenitica mais fina do ago com niébio. Po
rém a temperatura final de reagdo ndo era alterada pelo nidbio.
Entretanto, para altas temperaturas de austenitizagao (1200°C) ha
via um acentuado abaixamento nas temperaturas de inicio e fim de
transformacdo vy + « com a adi¢#o de nidbio no ago. Em seu traba-
lho, Morrisont? ndo especificou o tamanho do grao austenitico nas
amostras utilizadas para se medir a temperatura de transformagno
y ~ «. Com isto, torna-se difjcil a analise dos resultados, 7pois
tanto o nidbio como o tamanho de grio austenitico influem na ciné-
tica de transformacio y - «. A Unica maneira segura de se estudar
o efeito isolado do nidobio, seria utilizar amostras dc ago com ¢

sem niobio com o mesmo tamanho de grdo austenitico.
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COMPOSICAO
Ago C Mn N Nb
C 8,16 1,17 0,005 -
C-Nb 0,15 1,11 0,005 0,02

88

Temperatura de transformagdo (°C) &:

Temp. aust. Ago
oC 10°C/min 80°C/min
' C 782 - 632 721 - 597
1200
C-Nb 766 - 601 708 - 562
C 769 - 635 735 - 0603
920
C-Nb 774 - 633 759 - 610

Tabela IV.2 - Efeito do nidbio na temperatura de inicio e fim de

formacio da ferrita, durante o refriamento cont inuo
[ref. 17].
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Em 1964, Webster e Woodheadl? observaram que durante o
resfriamento continuo o tamanho do grao ferritico diminuia com a
adicdo de nidbio no ago. A diferenga de diametro entre o grao fer
ritico do aco carbono e do ago com niobio aumentava com a elevagao
da taxa de resfriamento (a 9°C/h os tamanhos de grao eram 28,0 ¢
21,4 ym e a 0,5% C/h eram 34,8 e 32,4 um, respectivamente para

0os agos sem e com niobio).

Em 1969, Fisher e Geils!® trabalhando com agos a base de
niquel-cobre observaram que a adigao de niobic abaixava a tempera-
tura da transformagao y - o (fig. 4.15). A medida que se aumenta-
va o teor de nidbio maior era a diminuigac da temperatura de trans
formacdo, porém eles nao puderam quantificar uma correlagao entre
a concentracio de niobio no ago e a temperatura de transformagdo .
Fisher ¢ Geilsl® também observaram uma diferenga de forma entre as
curvas dos acos com e sem nidébio. Para o ago sem nidbio eles su-
geriram que a curva de transformagdo fosse na realidade uma combi-
nagdo de duas outras curvas: formagao de ferrita equiaxial alotrip

morfa e ferrita acicular. (fig. 4.16). A ferrita acicular scria a

nucleada no interior do griao austenitico em forma de
plaquetas. Empregando uma menor temperatura de austenitizagédo
(950°C) Fisher e Geilsl® repetiram as curvas de transformagao

vy » a (fig. 4.17). Observaram que para baixas velocidades de res
friamento (20°C/min) praticamente nao havia diferengas nas tempera
turas de transformacao y - o para os agos cCom e sem nidbio. Essa
diferenca so era significativa para altas velocidades de resfria-
mento (360°C/min). Atraves de observagées metalograficas Fisher e
Geils!® concluiram que em acos carbono a ferrita mantinha-sc equi
axial até taxas de resfriamento de 440°C/min. Os agos com nidbio,
entretanto, apresentavam uma estrutura mista (ferrita equiaxial +
ferrita idiomorfa) a partir de 130°C/min. Eles concluiram que ©
niébio abaixava a temperatura de transformagao y » o« por suprimir
a nucleacao da ferrita no contorno de grao austenitico. Sugeriram
que isso deveria ser devido a segregacao do niobio nos  contornos
de grao austenitico, o que provocaria um abaixamento da taxa ~de
difusio do carbono para fora do nicleo ferriticou(impedindo o sou
crescimento, pois a ferrita para crescer tem que rejeitar carbono
da austenita) ou aumentando a 4G, (energia livrc para a formagao do
nicleo). Essa dedugdo foi obtida por analogia aos efcitos do boro
em acos, baseada nos resultados de Kapadial!®. Lste!® notou que au
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C Mn Si Ni Cu Nb
a 0,023 0,46 0,30 0,90 1,20 -
b 0,023 0,48 0,32 0,88 1,20 0,04
C 0,028 0,52 0,27 0,88 1,16 0,07
d 0,027 0,56 0,27 0,84 1,22 0,10
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- 60‘
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0 T00 =) 55
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Fig. 4.16 - Separacao das transformagoes vy = a, * oy em

aco baixo carbono (ago a,com composigao dada pe
la Fig. 4.15). [ref. 18]
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Fig. #.17 - Efeito de niobio na temperatura de transfor-
magdao de um ago Ni-Cu austenitizado a 950°¢,
A composicao dos agos e dada na Fig. 4.15.
[ref. 18]
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mentando-se o teor de boro do ago aumentava-se a  temperabilidade
do mesmo (ou seja aumentava o diametro ideal da barra) ate um cer-
to valor critico. A partir dai, novas adigoes de boro provecavam
uma queda da temperabilidade destes agos. Kapadial!® explicou es-
se efeito do boro assumindo que aumentando-se o teor de boro (an-
tes do valor critico) o mesmo preencheria os sitios de alta ener-
gia nos contornos dos graos austeniticos. Isto abaixaris a ener-
gia do contorno dificultando uma possivel nucleagao de ferrita na
quele sitio (os locais com alta energia sao substratos favoraveis
i nucleacdao heterogénea). Quando todos os sitios estivessem preen
chidos com atomos de boro, ter-se-ia chegado a um valor critico.
AdicOes posteriores de boro levariam a precipitagao de um carbone-
to de ferro e boro nos contornos do grdo austenitico, aumentando
a energia do contorno e favorecendo a nucleag@o da ferrita.

Em 1976, Brownrigg?® trabalhando com ago C-Mn (C = 0,20%
e M £ 1,30%) sem e com adigao de niobio (0,03 a 0,09%) observou que
apenas o niébio dissolvido na austenita € que abaixava a temperatu
ra de transformacdo da austenita em ferrita ou bainita. Ele tam-
bém concluiu que o nidbio provocava uma maior dureza nos agos, Ppg
la supressdo da nucleagdo nos contornos de grao austenitico, o que
provocava o aﬁarecimento de um produto de transformagao mais duro
(bainita no lugar de ferrita). Ou seja, o endurecimento era devi-
do a modificagdo na estrutura e ndo devido ao endurecimento por
precipitagdo, pois como as taxas de resfriamento usadas eram altas

(600°C/min), ndo havia tempo para a precipitagéo.

Serin'%, em 1978, trabalhando com ago baixo  carbono
(C < 0,10%) observou que a adig3o de 0,04% Nb abaixava a temperaty
ra de transformacdo y + o (fig. 4.18). A adigdo simultdnea de bo
o e nidbio retardava ainda mais a reagdo. Este sinergismo (cfei-
to cooperativo) B-Nb também foi observado por Thivellier?! ¢ Maittre
pierre22. Eldis23 observou que o nidbio aumentava a temperabilida
de dos agos baixo carbono (C = 0,10%) se adicionado em pequenas
porcentagens (0,03%). Acima disso provocava um abaixamento da tem
perabilidade (fig.-4.19). Segundo Eldis?? acima do limite de solu
bilidade do nidbio na austenita, haveria a precipitagdo do Nb[CN],
sendo que o carbono e o nitrogénio seriam retirados dc solucgiio ¢
isso contribuiria para diminuir a temperabilidade. Elc ainda ob-
servou que o nidbio favoreceria a formagao da bainita no lugar da

ferrita, o que aumentava a dureza do ago e por conscguinte o seu
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diametrp critico (temperabilidade). Ele também o observou um si-
nergismo. Nb-Mo na temperabilidade dos agos. Embora esses resulta-
dos de temperabilidade ndo expliquem diretamente a influencia do
nidbio na formacao da ferrita, eles contribuem de maneira indireta
para isso. Um aumento na temperabilidade pode indicar uma supres
sao da regiao ferritica com formacao de bainita (com um aumento de
dureza) e/ou um deslocamento da curva de transformagac y + a para
tempos mais longos (havendo maior tempo para a formagao de marten-

sita).

0 sinergismo Nb-Mo foi notado também por Kanazawa2?!. Ele
observou que o aumento na dureza do revenido em agos com adigao
conjunta de nidbio e molibdénio era maior que os aumentos de dure-
za obtidos em ago s6 com nidhio e sO com molibdénio. XKanazawa?2"“
também notou que a adicio de nidbio retardava a decomposigao da

austenita durante o resfriamento continuo (fig. 4.20).

Em 1982, Thomas2® observou atrasos cada vez maiores na
formacio da ferrita com adi¢Ses sucessivas de nidbio até 0,04% em
aco baixo carbono (0,08%C). Porem com adigoes acima de 0,04%Nb os
atrasos na formagcao da ferrita eram menores, Thomas?2?3 concluiu
que o atraso inicial (Nb até 0,04%) era devido ac niébio em solu-
cdo na austenita. A partir de 0,04% Nb a reagao y » o seria nova-
mente acelerada devido a precipitagdo de Nb(C,N) nos contornos dc

graos austeniticos.

Esse efeito comprovado de inibig3o da decomposigdo y + «o
pelo niobio em solucdo na austenita, ainda nd3o tem uma explicagio
satisfatdria. As teorias que se propde a esclarecer esse efeito
foram divididas em dois grupos: efeito do nidbio na nucleagho da
ferrita e efeito do nidbio no crescimento da ferrita.

4.3%. Mecanismos de atuacido do nidbioc na nucleagio da ferrita

Os estudos sobre a influencia dos clementos de liga  nu
nucleacdo da ferrita foram feitos de uma forma geral para clemen-
tos estabilizadores da ferrita e/ou formadores de carbonetos. 0
nicbio atende essas duas condigbes. Sua classificagio como clemen
to estabilizador na ferrita, pode ser entecndida observando-sc us
figuras 2.2 e 4.21. Também o nidbio & um elcmento com forte

tendencia a formacdo de carbonetos (tab. IV.3).
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Tipo B-II- Ex.: Ta,Zn,B.,5,Cec ¢ Eh.
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Tipo A-I - Ex.: Mn,Ni,Co.
Tipo A-11- Ex.: Cu,Zn,Au,N, L.
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Dissolvido | Combinado na Mo Forma de Nao Forma de No
no Forma de _lnclusges Compos.los Estedo
Ferrita Caorboneto Nao-Metdlicas Intermatalico Elemantor
Ni - - NigAl -
Si - 5ip, M:Oy - -
Al - Al,O, etc AlN, -
Zr - Zro, I N, -
Cu - - - p/Cu >
0,8%
P —_— - A -
Mo [111) Mn(f ) MnS,Mn0,Si0, - -
cr {H} cr (t } CryOy - -
w (1) w (]} - - -
Mo (] ) Mo (t] ) - - -
v {1 ) v () V.‘O‘, VuNy -
Ti (1} Ti (1}) Ti, 0y TigN,Cp -
TiyNy
Nb (t ) Nb (1th - - -
Tabela IV.3 - Tendencia geral de distribuigao dos clementos

de liga nos acos recozidos. [ref. 27]
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 Lener?8® sugeriu que os elementos formadores dc carbonce-
tos, quando adicionados aos agos resultavam em nucleagao copiosa
de carbonetos, os quais teriam um crescimento extremamente lento ¢
interfeririam na nucleagdo da perlita (e por extensao, da ferrita)

Sharma e Purdy?2? partindo desse pressuposto  analisaram
o efeito dos elementos formadores de carbonetos na nucleagao da
ferrita. Primeiro eles consideraram o efeito do boro, o qual for
ma um borocarboneto do tipo M,zC;B;. Este & clbico e admite  uma
relacdo de orientagdo com a austenita, proporcionando uma interfa-
ce coerente e de baixa energia. Isto dificultaria entao a nuclea-
cao da ferrita (pois a interface seria de baixa energia). Com o
crescimento do borocarboneto, este tornar-se-ia incoerente com
matriz austenitica, favorecendo entao a nucleagao da ferrita. Lm
outras palavras haveria um atraso na nucleagao da ferrita provoca-
do pela nucleacdo do borocarboneto, ou seja, a ferrita teria  que
"esperar' primeiro o crescimento do borocarboneto, para depois po
der nuclear sobre o mesmo e crescer. A nucleagao da ferrita (de
pois da formag@o de um filme incoerente de borocarboneto) seria
ainda facilitada pelo aparecimento de uma regifo vizinha a este
filme,com uma baixa concentracdo de carbono (devido 3@ retirada do

carbono da austenita para formar o borocarboneto}.

Sharma e Purdy2? ndo consideram a influcéncia de eclemen-
tos de liga na solubilidade, atividade e difusividade do carbono.
Segundo Mc Lellan30-31 a adigio de um elemento de liga pode aumen-
tar (ex. cobalto},ou diminuir (ex. manganes e cromo) a difusivida-
de do carbono na liga Fe-C (fig. 4.22}. Tambem, segundo
Mc Lellan32-3% g atividade do carbono na liga Fe-C podc variar
com a adicao de elementos de liga (fig. 4.23).

Greenbank3S observou que elementos com forte tendéncia a
formar carbonetos como Cr, Mo e W reduziam a atividade do carbono
na austenita na faixa de 900 a 1150°C e que esta redugiio era mais
acentuada com a diminuicao da temperatura. Greenbank3® embora niio
tenha medido, calculou o parametro de interagdao entrc o carbono ¢
os outros elementos fortemente formadores de carboneto como o nio
bio, o zirconio e o tantalo (fig. 4.24). Segundo Greenbank?® o
nidbio diminuiria drasticamente a atividadc do carbono na austeni-
ta. Koyama3® também observou que o Mn ¢ Cr diminuiam a atividade
do carbono na austenita enquanto que o Si e Ni a aumentavam, o quc
estda de acordo com os calculos de Greenbank®®. Ainda, a solubili-
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Figura 4.22 - Relacao de difusividade do carbono (1) em fungao da
concentracao do atomos substitucionais (8) onde:
NS _ _
AR i fracao atomica do substitucional
S M

g nimero de atomos do substitucional (Co.Mn ou Cr)

=
I

Ny = numero de atomos da matriz (Fe)
D
A.—.__t:',
Dy,
D, = difusividade do carbonoc na liga Fe-C-5 (S=subst.)
D, = difusividade do carbono na liga Fe-C.

[ref. 30]
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Fig. 4.23 - Variag@o da atividade do carbono em uma liga Fe-C-X,
em funcdo da concentragao de X. [ref. 33]

© = fracdo atomica do elemento substitucional

(definido na figura 4.22}.
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Fig. 4.24 - Correlagao entre o fator ¢e interacgao do carbono com

o elemento X (Eé) na liga Fe-C-X ¢ a energia livre de
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dade do carbono na austenita diminui com a adigaoc de certos clemen
tos de liga35-37, Por exemplo, a 1100°C a solubilidade do carbono

na austenita de uma liga Fe-C situa-se em torno de 1,6% em peso
(fig. 4.25). Com a adigdo de 0,7% Ti nesta liga a solubilidade do
carbono na austenita a 1100°C reduz-se a 0,6%. Isto resulta da

formacdo de carbonetos mais estaveis que a cementita. Gut tmann3 #-4!
observou que no sistema Fe-M-I, (onde M = metal de transigao c
I = Sb, P, Se, C,ou seja,elemento do grupo IV A ou V A), sempre que
houvesse uma forte atragao entre M e I (no caso C € Nb em matriz
de ferro) haveria uma forte segregagao (ou cossegregagao, usando o
termo mais correto) de M e I no cortorno de grdo austenitico, mes-
mo que M e I isoladamente apresentassem baixa segregagao no {erro.
Também a interagdo entre M e I causaria uma diminuigao da solubili
dade de I na austenita. Este seria o caso apresentado na  figura

4.25, para o sistema Fe-C-Ti.

Em trabalho recente McMahon“? utilizou a hipotesc da
segregacao do boro € fésforo no contorno de grio austenitico para
explicar o retardamento da reagao y = a. Segundo ele a idéia de
Sharma e Purdy2® ndo poderia ser aplicada ao fosforo devido a gran
de solubilidade deste na austenita“? (fig. 4.20), aliado ao fato de
que em acos comerciais nio sao encontrados carbonetos de fosforo.
Além do que, segundo McMahon®? ~ os argumentos baseados em ener
gia interfacial utilizados por Sharma e Purdy?? seriam insuficientes
para explicar o retardamento da reagdo y + o devido & formagio de
borocarbonetos. Toda essa enfase no estudo dos efeitos do boro ¢
do fésforo decorre do fato desses elementos serem os que mais au-
mentam a temperabilidade dos agos“2,%4-43(fig.4.27). Segundo McMahon® 2
a nucleagdo da ferrita ocorreria em alguns locais preferenciais do
contorno de grio austenitico tais como: escorregamecntos (glide) ou
saltos (climb) de discordancias. O boro ou o fosforo segregariam
nestes locais preferenciais de nucleag@o estabilizando o embridode
ferrita ou modificando-o de modo a reduzir sua efectividade em  nu-
clear graos de ferrita. Com isso a reagio vy + a seria  reotardada
com consequente aumento da temperabilidade. Lntao qualquer clo-
mento que segregasse no contorno do grao austenitico cstaria retar
dando a reagdo vy + «. A teoria de McMahon“? tem respaldo cxperi-
mental nos trabalhos de Ogura®® e Banerji“7 que cvidenciaram a  s¢
gregacdo de fésforo mo contorno de grao austenitico ¢ de Ohmori*t-**

que evidenciou a segregacio de boro, no mesmo local na forma de
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Fe,z(C.B)¢. No caso do niobio a teoria de Mc Mahon“? e reforgada
pela de Guttmann®?~*!, segundo a qual a tendéncia do niébio seria
a de cossegregar com o carbono nos contornos ue grao austeniticos.
O mecanismo de McMahon“2 proposto em 1980 & bastante semelhanteao
mecanismo proposto por Kapadia'? em 1968.

4.4. Mecanismos de atuacao do nidobio no crescimento da ferrita

0 crescimento dos graos de ferrita € geralmente controla
do pela difus@o dos atomos de carbono. Numa liga binaria Fe-C sob
condicGes isotérmicas, o crescimento de um grao esferico de ferri-

ta,segundo Burke®?, seria dado por:

CO - CY 1/2

r = /2Dt (4.27)
Ca - CY
onde:

r = raio do griao ferritico

t = tempo
Cy = concentracdo inicial de carbono na austenita

CY = concentracao de carbono em equilibrio na austenita
C, = concentracao de carbono em equilibrio na ferrita

D = coeficiente de difusdo

(deve-se observar que esta & a mesma formula encontrada por HAMST,
para crescimento de particulas esféricas, isoladas,de 22 fasc, de

vido a supersaturacao - eq. 3.12).

Pela equacdo 4.27 pode-se calcular a velocidade de  cres

cimento da ferrita:

dr 1 c -¢C 1/2 v D
° Y . — (4.28)
dt v/ 2 c, - C.Y vt

Observa-se que para um determinado periodo de tempo a ve
locidade de crescimento aumentara com a diminuigido do teor total

de carbono do ago (Co) ou com a supersaturagio (fig. 4.28). I1sto
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era de se esperar, pois observando o diagrama Fe-C (fig. 2.3 ) no
ta-se que a solubilidade do carbono na ferrita & extremamentce bai
xa (solubilidade maxima de 0,0218% C a ?Z?OC). Logo, para haver o
crescimento da ferrita em qualquer liga Fe-C, devera haver rejci-
cdo de carbono para a austenita e quanto mais carbono houver dis-
solvido na mesma, mais lento sera o processo. Para um mesmo ago,
quanto maior for a supersaturagao maior sera a forga motriz dispo
nivel para o crescimento da ferrita, e a reagao serd mais rapida.

Embora a velocidade da formagao da ferrita em uma liga
Fe-C seja bem determinada (eq. 4.28), ela podera sofrer modifica-

coes sensiveis se forem adicionados outros elementos de liga.

4,4,1. Partigao

HultgreenS2 observou que nos agos carbono onde era adi-
cionado elementos fortemente formadores de carbonetos, ocorria a
formagao, na curva TTT, de duas "baias™ na regiae da ferrita (fig.
4.29). HultgreenS2 denominou a ferrita da baia superior de orto-
ferrita, a qual seria formada atraves de completo equilibrio (pa-
ra o carbono e os outros elementos de 1liga) na interface v/a. Na

baia inferior seria formada a para ferrita, onde haveria apenas o

equilibrio para o carbono (e ndo para os outros elementos de liga).

AaronsonS3-5% observou através de microssonda eletroni-
ca que alguns elementos estabilizadores da ferrita como Si, Cr, Mo
e Al nio sofriam partigao durante a formagao da ferrita, enquanto
que alguns elementos estabilizadores da austenita como Mn, Ni e Pt
apresentavam particdo. Aaronson®® notou uma caracteristica inte-
ressante nas curvas TTT dos agos com elementos de liga que apresch
tavam partigdo: havia uma descontinuidade das mesmas na temperatu-
ra onde comecava a particao do elemento de liga (fig. 4.30). Ele
também observou que quando havia particdo o clemento dc liga con-
centrava-se na austenita (fig. 4.31). Na figura 4.31 verifica-sc
ainda que o elemento de liga concentra-se mais na austenita a medi
da em que a temperatura de transformagao isotérmica aproxima-sc de
Aez. Com relacgao a esta figura nota-se quc a faixa de temperatura
onde existe a particdo varia de acordo com o clemento (20°¢ para a
pt ¢ 120°C para o Mn). Aaronson®* mediu a taxa dc concentriagio on
tre o elemento de liga na ferrita e mna austenita (0), observando
que a mesma ndo variava com o tempo para oS tratamentos isotémicos
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(fig. 4.32), mostrando com isso que a partigdo ocorrida era esti-
vel. No.caso do mangangs Aaronson®* verificou que sua  difusio
ocorria através dos contornos de graos austeniticos. Finalmen-

te ele concluiu que o crescimento da ferrita era controlada pela
difusio do elemento de liga X, na liga Fe-C-X, se houvesse parti-
cdo do mesmo entre a ferrita e a austenita. Caso contrario o cres

cimento seria controlado pela difusao do carbono.

Aaronson®® também desenvolveu um modelo matematico para
prever a termodinamica da reacgdo y » a, em sistemas ternarios
Fe-C-X onde X & um elemento substitucional. As comparagoées cntre
os resultados previstos por sua teoria e o0s experimentais, mostra-
vam uma concordancia qualitativa entre os mesmos, para todos 0s
elementos testados (Si, Mn, Ni, Co, Mo, Al, Cu) exceto o cromo.

E sabido que o nicbio atrasa o crescimento da ferrital®
(figs. 4.13 e 4.14). Sendo porém um estabilizador da ferrita?$, os
resultados de Aaronson®3~5> sugerem que a partigio ndo deveria scr
o mecanismo pelo qual o niébio atrasaria o crescimento da ferrita.
De qualquer maneira como ndo hd uma certeza sobre esta hipdtese, a
mesma deveria ser testada. O inconveniente em se utilizar a mi-
crossonda eletronica para este tipo de verificagdo & que nos agos
de Aaronson®3-%% a quantidade de elemento de liga X era bem grande
(1 a 4% em peso), enquanto que nos agos microligados com nidbio, o
teor desse elemento & bem menor (0,03% em peso). As alternativas
seriam entfo, a microssonda ionica e a espectroscopia AugerSS,

CoatesS7 também estudou o efeito de clementos estabiliza
dores da ferrita ou da austenita no sistema terndrio Fe-C-X, supondo
um equilibrio local na interface «/y. Ele classificou entio 03
elementos substitucionais (X) em dois grupos: P-LEL (elcmentos onde
haveria a sua particao durante o crescimento da ferrita, solb con-
dig¢des de equilibrio local) e NP-EL {elemento ondc nio haveria o
sua partigao durante o crescimento da ferrita, sob condigoes de
equilibrio local). Para o grupo P-EL, o crescimento do precipitado
(ferrita no caso) seria lento, e a velocidade de crescimento sceria
limitada pelo elemento com difusdo mais lenta (X). Ou scja, X exer
ceria um papel de "limitante difusional" (diffusional drag) na ci
nética do processo, devido ao fate dele difundir-sc na matriz (le)
com velocidades de ordens de grandeza menores que a do carbonoe’ .
(fig.4.33). A velocidade de crescimento da ferrita seria dada no siste
ma P-LE por:
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’ 1
. ds * 1 "z
= n v D .t (4.29)
dt 2
onde:
D = coeficiente de difusao de X no ferro
N = constante
= tempo
s = distancia = x, para crescimento planar
s = r, para crescimento esférico
s* = posicdo na interface vy/a
E importante notar que esta equagado nao preve a intcra-
¢io difusional entre X e C, e assume que a atividade do carbono

na austenita seja uniforme. No sistema NP-EL a velocidade de cres
cimento de precipitado seria relativamente alta e controlada pela
difusio do carbono. Nesse sistema nao haveria partigao de X ¢ a
velocidade de reacdo seria dada pela equagdo 4.28. Coates®7? tam-
bém propos um possivel terceiro modelo para o crescimento da ferri

ta, usando os conceitos de paraequilibrio.

4.4.2. Segregacao ou coésegregagﬁo

Aaronson®9:61 gugeriu que numa liga ternaria Fe-C-X (on-
de X seria um elemento substitucional do ferro), se houvesse uma
grande diferenca de tamanho entre os atomos de X e Fe, e se ainda
este substitucional diminuisse apreciavelmente a atividade do car
bono na liga, entdo os atomos destes substitucionais poderiam sec-
gregar na interface vy/a. Com isto haveria uma diminuigao da ati-
vidade do carbono e consequentemente uma redu¢do na cinctica ~da

reagdao y -+ o.

Hillert®? propos um mecanismo no qual a ferrita seria
formada com equilibrio apenas local (na interfacc a/y} do clemen-
to X da liga Fe-C-X. 1Isto ocorreria devido a segregagio (pile-up)
do elemento X a frente da interface o/y conforme mostra a {igurna
4.34. O maior efeito do elemento liga na deccomposigdo da austeni-
ta seria devido a mudanca na atividade do carbono. Esta relagio

de atividades seria dada por:
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Figura 4.34 - Segregagdo de X a frente da interface o/y
(ou seja segregacao na austenita) [ref. 60].
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Figura 4.35 - Perfil de concentragao de X (clemento substi-
tucional na liga Fe-C-X) na interfacc C a
frente da interface (na austenita) em fungao

da velocidade de relagdo y » o [ref. 02].
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ai xv/e Xpe - XEe .
qc XY - X%
C C
onde:
ai e az sao respectivamente as atividades de carbone no ago
com e sem a adigao do elemento de liga X.
KY/e coeficiente de particdo no equilibrio do elemcnto X
entre as duas fases.
Xﬁ = fracao do elemento A na fase B

Segundo Hillert®Z? o perfil de distribuigido do elemento X
variariade acordo com a temperatura e a velocidade de reacgdo (fig.
4.35). Para temperaturas muito baixas ou altas velocidades de
transformagoes, praticamente nao existiria a segregagdo de X, ¢ a
reacao seria controlada apenas pela difusdo do carbono.

4.4.3. Efeito de soluto (solute drag effect)

Segundo Honeycombe®?¥, os estudos dilatométricos com tn ugo
0,26V - 0,020C indicaram uma descontinuidade na formagao da ferri-

ta em altas temperaturas (fig. 4.36) (o termo descontinuidade nao
parece ser correto para tal curva, pois matematicamente ela nido ¢
descontinua, apenas ndo € "suave", pois apresenta um ponto de in-
flexdo). A principioele®®pensou que tal inflexdo estivesse asso-
ciada & mudangas na distribuig¢do do vanddio; ocorrendo a particio
do mesmo para temperaturas acima de 800°C e dcixando de haver par
ticdo para temperaturas abaixo de 800°C. Porém como aniliscs de
STEM (microscopia eletronica de varredura e transmissdo conjuga-
das) em agos semelhantes nao indicaram partigao de vanadio na fai-
xa de 600 a 800°Cele3concluiu que a teoria de partigao nao pode-
ria ser aplicada para explicar a inflexao da curva TTT. Entretan
to esse raciocinio e um tanto duvidoso, pois para sc ter certezn
de que nao ocorreu particao a .analise de STEM deveria ser feita
noe mesmo ago € ndo em ago semelhante, e também a tempecratura de
transformacio deveria ir até 860°C, pois € na faixa R00-8609¢C que
haveria possibilidade de haver partigdo do vanidio. A partir dos
seus resultados, Honeycombe®? concluiu que o retardamento da  rea-
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cdo y/o¢ por elementos de liga metalicos (V, Nb, etc) deveria sc
dar pelo arrasto destes elementos (solute drag effect), bascando-
se na teoria de Lucke e Detert®%., Eles®“ propuseram que interfu-
ces em movimento coletariam atomos de soluto disseolvidos na matriz.
A interface teria entdo que "arrastar" esses atomos (dai o  nome
de solute "drag' effect) e mover-se-ia mais lentamente. A veloci-
dade da interface seria entdo controlada pela difusividade inter-
facial desses atomos, ou seja, quanto mais rapido esses atomos pu
dessem caminhar para fora da interface, mais rapidamentc a mesma
poderia se movimentar. Esse movimento de soluto na interface y/a
torna-se particularmente importante quando carbonetos sao formados

conjuntamente com a ferrita.

4.4.4. Precipitacao de carbonetos

Segundo Purdy®® a inibigfo do crescimento da ferrita na
liga Fe-C-Mo seria devido a precipitagao de carbonetos de molibde-
nio na interface austenita/ferrita, conhecida como  "precipitagdo
na interfase'" (interphase precipitation)®®-70,

Entretanto Shiflet’! observou que em ligas Fe-C-X (X =
Cr, Mn, Ni)ou nio ocorria a precipitagdo de carbonetos de X (do tipo
Xz Cp) ou a precipitagdo ocorria nas discordancias dentro da ferri
ta alotriomorfa, o que nio exerceria efeito sobre a cinética de
crescimento na mesma. Para a:liga Fe-(C-Si Shiflet’! observou a
precipitacio de interfase., Logo nem sempre o mecanismo de precipi
tacac por interfase pode ser o© responsavel pelo atraso no cresci=-
mento da ferrita observado em todas as ligas estudadas.

4.4.5. Resultados recentes sobre a cinética de crescimento da

ferrita
Em 1981, Bradley’?2 mediu o valor de « om alotriomorfos de
ferrita no sistema Fe-C-X, onde X = Si, Ni, Mn e Cr, observando
gue:
S =2 a {f- {(4.31)
onde:

largura do alotriomorfo

tempo
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Posteriormente Bradley’? comparou seus resultados com
os tres.modelos basicos de distribuicdo de soluto X na liga Fe-C-X
(fig. 4.37):

a) ortoequilibrio (particao de C e X)

b) equilibrio local na interface com segregagao de X (pile-up), po
rém sem partigao

c) paraequilibrio (particao apenas de C).

Bradley’? observou (fig. 4.38) que o modelo matemitico
que melhor se.aproximava dos valores experimentais era o de para-
equilibrio e o pior o de ortoequilibrio. Porém mesmo os resultados ob
tidos pelomodelo de paraequilibrio apresentaram desvios significa-
tivos dos valores observados experimentalmente para o Mn e Cr. Quan
to i teoria do retardamento do crescimento da ferrita pela preci-
pitagao de carbonetos de X na interfase y/o esta nio poderia ser
aplicada ao Mn e Cr pols Bradley’? nao observou precipitagdo inter
fase de carbonetos destes elementos. Um mecanismo possivel para
explicar o comportamento do Mn e Cr seria o de "arrasto de soluto',
Para explicar os desvios entre os valores observados e calculados
para o silicioc e para a liga de alto niquel, Bradley7? sugeriu uma com
binacio dos mecanismos de precipitagdo na interfase vy/a aliado

ao de "arrasto de soluto'.

4.5. Resumo

Comprovadamente pequenas adigdes de nidbio (ou seja den
tro do seu limite de solubilidade na austenita) retardam a reagio
v + o, tanto no resfriamento continuo, como no tratamcnto isotcrmi-
co. Como a formacdo da ferrita & um processo difusional, onde
ocorre nucleagdo ¢ crescimento, tentou-se analisar os cfeitos que

o niobio teria separamente em cada uma destas ctapas.

Poderia haver um atraso na nucleagao da {errita por:

a) Formagao de um filme fino de precipitados dc NbC que recobrivia
o contorno de grao austenitico. Esse filme de precipitados sg¢
ria coerente com a austenita no inicio, produzindo uma interfa-
ce coerente e de baixa energia nos contornos de grio, o que di
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ficultaria a formagdo da ferrita. Com o passar do tempo csses
precipitados cresceriam e/ou coalesceriam, transformando  cssa
interface em incoerente com a austenita, e assim permitindo an

formagao da ferrita.

b) Segregacao de Nb ou cossegregacido de C e NL no contorno de grao
austenitico. Isto poderia diminuir a seolubilidade, atividade
ou difusividade do carbono na austenita, dificultando a nuclea-
cio da ferrita. Também o nidbio poderia estabilizar o embriao
de ferrita ou modifica~lo estruturalmente, reduzindo sua efeti-

vidade em nuclear graos de ferrita.
Poderia haver um atraso no crescimento da ferrita por:

a) Particdo do nidbio entre a austenita e a ferrita. Como o nig
bio tem uma difusividade no ferro muito menor que a do carbono,
se houvesse partigdao do niobio durante o crescimento da ferrita,
a cindtica de crescimento seria controlada pela difusiao do nio-
bio. Com isto a reagdo y + o seria mais lenta na liga Fe-C-Nbdo

que na liga Fe-C.

b) Segregacdo (pile-up) do nidbio na interface y/¢, causando uma
reducdo na atividade do carbono, ¢ como consequéncia uma menor

velocidade de crescimento da ferrita.

c) Efeito de arrasto do niobio (solute drag cffect} pela interface
vy/e. A interface +y/a a0 mover-se coletaria dtomos de niébio,

o que diminuiria sua velocidade de avancgo.

d) Precipitacido de Nb (C,N) na interface y/a (intcrphase precipita
tion), o que dificultaria o movimento dessa interfacc ¢ retar-

daria o crescimento da ferrita.

e) Combinacao dos mecanismos descritos.

Obviamente todas essas hipoteses retiradas da litcratura
nao foram desenvolvidas especificamente para o niobio, ¢ sim para
outros elementos de liga ou classes de elementos de lipga {estabili
zadores de ferrita, estabilizadores da austenita, formadores de
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carbonetos, etc.), e por analogia aplicadas ao nichio. Em dltima
anélisé: sabe-~se que o niobio em solugao na austenita retarda a
nucleagdo e o crescimento da ferrita, porém ndo se sabe rcalmente
como isto acontece. O que existe sao apenas hipdteses, que podem
funcionar como ponto de partida nesta andlise, e por isso devem
ser verificadas para serem aceitas. Entretanto s0 o trabalho expe
rimental levara a um entendimento dos mecanismos de atuagdo do nig

bio na formacao da ferrita.
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CAPITULO V

EFEITO DO NIOBIO NA FORMACAO DA PERLITA

5.1. Nucleacao da perlita

Segundo Mehl! a perlita nucleia preferencialmente nos
contornos de grao da austenita homogenea {composigao uniforme). Po
rém quando a austenita apresenta gradientes de concentragio de car
bono ou particulas dispersas, a nucleagao da perlita ocorre tamben
no interior do grac austenitico. Mehl! propds um mecanismo  para
explicar o crescimento da perlita, baseado na nucleagao de cementi
ta a partir do contorno de grao austenitico (fig. 5.1). A medida
que essa particula de cementita crescesse ela diminuiria o teor
de carbono das regides vizinhas até ocorrer a formagao de ferrita.
Com o crescimento da ferrita haveria segregagao de carbono para a
austenita, até ser atingido o nivel de carbono da cementita, quan~
do esta entio nuclearia. E assim sucessivamente, com crescimento
para a frente (edgeway growth) e para os lados (sideway growth). Es
te processo de nucleacao de uma fase no contorno de grao do uma
matriz é conhecido como nucleagdo "simpatética" (sympathetic nucle

ation)?.

Mehl1?, em 1935, determinou a orientacao da ferrita da
perlita e da ferrita proeutectoide com a austenita, na qual ela

foi nucleada:

{lll}Y // {llﬂ}a

ferrita proeutectdoide
[110], /7 [121},

(110} // {1123,
[112]Y /1 [110]

ferrita da perlita

A partir destes resultados Mehl sugeriu que o mecanismo de forma-
cao da ferrita proeutetdoide seria diferente do mecanismo de forma-

cao da ferrita da perlita.

Smith e Mehl" observaram que as relagocs dc¢ orientagio
entre a austenita e a ferrita da perlita eram indcpendente do ¢spaca
mento interlamelar da perlita. Mehl e Hagel® notaram que a cementita
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Fig. 5.1 - Crescimento lateral da perlita [ref. 1 ]

1 - ntcleo inicial de cementita

2 - nucleagao de lamelas de ferrita ao
lado da cementita

3 - crescimento lateral (sideway) e pa
ra a frente (edgeway) da colonia

4 - novo nicleo de cementita formado com
orientacao diferente dos antceriores

5 - Crescimento da nova colonia.
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proeutetoide apresentava, em geral, uma continuidade cristalografi
ca com a cementita da perlita, o que nao ocorria entre a ferrita
proeutetdoide e a ferrita da perlita. Isto segundo Mehl® era mais
uma evidéncia de que a perlita crescia a partir de um niicleo de¢ c¢

mentita.

Posteriormente, Nicholson® sugeriu que a perlita poderia
ser nucleada a partir da ferrita ou da cementita, dependendo  das

condicoes de temperatura e composigao.

Uma outra hipdtese para explicar o crescimento da perli-
ta foi proposto por Hillert’. No mecanismo proposto o crescimento

seria por ramificacgdes da perlita (fig. 5.2).

Darken® empregando microscopia eletronica de transmissio
determinou as seguintes relagoes de orientagao entre a austenita ¢

a ferrita e cementita da perlita:
(111), //(110), //(001)

[110] i [111]_ //[0%0]

Em 1973, Dippenaar e Honeycombe?, fizeram uma revisio so
bre a nucleacao da perlita e suas principais conclusoes foram:

a) Existiriam dois tipos distintos de relagoes de orientag¢do entre
a ferrita e a cementita nos nbédulos de perlita:

- Relacoes de Pitsch-Petchl0-12

(100] . 2,6° a partir de [131]
[e10] 2,6° a partir de [113]
(001) . // (521),
- RelagBes de Bagaryatskil?
(100) . // (011)
(010) . // (111}

(001) // (211,
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Fig. 5.2 - Crescimento da perlita por ramificagoes
laterais. [ref. 7]

Fa 3C
1 a
LA AR R NRAS
Y,

Fig. 5.3 - Diagrama esquematico da formagao de uma
colonia de perlita nucleada a partir.de
um contorno de grao austenitico (v;) e
crescendo em diregao a um outro grao aus
tenitico (v,). [ref. 9 |
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b) A relacdo de orientagdo Pitsch-Petch!?71? gcorreria cm colonias

nucleadas em contorno de grao austenitico sem a presenga de ou-
tras particulas. Tanto a cementita como a ferrita da  perlita
teriam orientacdo relacionada com o grao de austenita adjacen-
te, onde a colonia nao estaria crescendo (Yl da fig. 5.3). Lssa
relacio & proxima a de Kurdjumov-Sachs sendo frequentemente cp

contrada entre fases cUbicas de corpo centrado e face centrada:
{111}Y // {llﬂ}a
<110>  // <111>

Por outro lado, a ferrita da perlita nao apresentaria  ncnhuma
relacio de orientag@o com o grio austenitico, no qual cla esta
crescendo (v, da fig. 5.3).

A cementita perlitica relacionaria-se cristalograficamente com
Ty segundo a orientacgaoc de Pitsch, com desvios menores quec 59:

(100) . // [111},
010y // [110]
(oo1). // [11z],

Analogamente a ferrita, a cementita perlitica nao sc relaciona-
ria cristalograficamente com v, {(fig. 5.3).

A relacao de orientacao de Bagaryatski ocorreria entre a ferri-
ta e a cementita da perlita, quando fossem formadas camadas d¢
cementita proeutetéide no contorno de grdo austenitico com pos
terior nucleacdo das colonias de perlita a partir destas cama-

das.

Neste caso a ferrita perlitica ndo apresentaria relagao de¢ ori-

entagao com A e'yz. Por outro lado a cementita perlitica apre

sentaria a mesma orientagdo que a cementita procutetdide,  quo
gerasse a sua nucleagao. As cementitas apresentariam i relagao
de Pitsch com v,, porém nio apresentariam ncnhuma reclagio de

orientagao com Yoo
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d) A nucleacao da perlita ocorreria tanto por ramificagao como por
crescimento lateral, de acordo com as hipOteses previstas por
Hillert? e Mehl!., Porém ainda nd3o haveria uma definigao final
sobre o mecanismo de crescimento da perlita.

e) Tanto a ferrita como a cementita de um nddulo de perlita esta-
riam em contato direto com a austenita, na qual esta perlitu es
taria crescendo, ou seja, nao existiria uma faixa de ferrita

entre a perlita e a austenita, conforme pensava-se antcriormen-

te.

Posteriormente Honeycombel!“ observou que tanto a ferrita,
como a cementita ou a austenita retida poderiam ser substratos pa-

ra a formagao da perlita.

5.2. Crescimento da perlita na liga Fe-C

O crescimento da perlita & um processo controlado pcla
difusido do carbono entre a austenita e a perlita, sendo assumido
pela maioria dos autores que o estudaram, um equilibrio local en-
tre a austenita e a ferrita e cementita da perlitalS. A diferenga
em concentracdo de carbono, que € a forga motriz desta reagao pode
ser extrapolada atraves do diagrama de fases, pelo“método de
Hultgrenl®.17 (fig. 5.4).

Brandt!® foi um dos primeiros a estudar a vclocidade de
crescimento da perlita, chegando a seguinte equagao:

V=af@© . 2 (5.1)
So
onde:
V = velocidade de avango da interface perlita/austenita
D = coeficiente de difusao do carbono na austenita
§, = espagamento interlamelar da perlita
a = constante
f£(C) = valor que depende das concentragoes de¢ carbono na

ferrita, cementita e austenita
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Fig. 5.5 - Modelo de Zener para o perfil da concentragao
de carbono na ferrita e na cementita, durante

0 crescimento da perlita.
AC = C,-Cq [ref. 19 ]
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Porém a equagao de Brandtl!® apresentava taxas de cresci
mento da perlita menores que as observadas experimentalmentc.

Coube entio a Zener!? modificar esta teoria, levando
em conta a perda da forga motriz de reagao devido a criagao dc in
terfaces entre as duas fases da perlita. Segundo Zenerl?, o cres-
cimento isotérmico da perlita, com equilibrio local e difusio de
carbono pela austenita, seria expresso por (fig. 5.5):

(C, - C) D
v =Lt o | (5.2)
(CZ - Cl) o« S

v = velocidade de avanco da interface perlita/y

C_ = concentracao do carbono na austenita, numa regido
distante da interface y/perlita

C, = concentracao do carbono na austenita da interface
perlita/y

C, = concentragao do carbono na ferrita ou cementita na
interface perlita/y

D = coeficiente de difusdo quimica do carbono

o = fator de proporcionalidade

S_ = espagamento interlamelar (soma da largura de uma la

mela de ferrita e uma de cementita).

Zener!?® também calculou o espagamento interlamelar — cncon

trando:
2 Ty ofF
SO e ——— (S'SJ
AH, AT
onde:
P energia interfacial entre a austenita ¢ a perlita
Tﬁ = temperatura eutetdide
AT = super-resfriamento (TE—T), onde T ¢ a temperatura
da reacao
AHV = variacdo da entalpia por unidade dc volume cntre 4
austenita e a perlita
S = espagamento interlamelar.



137

A equacdo 5.3 deduzida por Zener!?®, apresentava valores
de S, menores que os medidos experimentalmente. Sua teoria sofrcu
entao algumas modificacbes, @s quais foram introduzidas por
Hillert2®. As principais foram:

a) interface suposta plana para austenita/perlita ¢ ferrita/ccmen-

tita dentro da perlita;

b) composicao da ferrita e cementita supostas constantes durante

o crescimento;

¢} o coeficiente de difusao do carbono na austenita suposto cons-

tante.

Todas as teorias até agora apresentadas baseavam-se¢  na
difusio do carbono pela austenita (difusdo por volume). Turnbull?!
propos uma teoria para o crescimento dos eutéticos baseado na difu
sdo por interface (difusdo superficial). Posteriormentc Shapiro??
deu um tratamento mais rigoroso para essa teoria. Supondo cquili-
brio local e eutetdoide simétrico (fig. 5.6) Shapiro?? chegou a

seguinte expressio:

24 b Dy [/ XX% - xYP 1+ 20%F vy
v = ' (5.4)
sg % _ a 6F, S,
onde:

v = velocidade de crescimento
Dp = coeficiente de difusdo medio na interface
b = espessura da interface
So= espagamento interlamelar

Xga, X;B = composigao da austenita extrapolada a partir do dia

grama de fase (ver fig. 5.0}
- — . - .
a = compesigao da fase o em equilibrio
0%F = tensdao superficial interlamelar
V = volume molar
€ o total de emergia livre disponivel para a reagao,

=g
i
=]
I
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Sundquist23 também propos um modelo matematico para pre
ver o crescimento da cementita assumindo difusao de carbono  pela
interface austenita/perlita e equilibrio local. A velocidade de
crescimento foi determinada igual a:

v = Kk (aT)? e VAT (5.5)
onde: R = constante universal dos gases

K = constante

AT = Tg - T

T = temperatura da reacao
Tg = temperatura eutetoide
Q = energia de ativagHo para difusZo do carbono na inter

face perlita/austenita.

Posteriormente Sundquist?3 modificou sua teoria para le
var em conta os elementos de liga. Ele encontrou uma concordancia
razoavel entre os resultados experimentais e os calculados tcorica
mente para velocidade de crescimento da perlita na liga Fe-C-Mn
em funcao da temperatura. Porém o proprio Sundquist?? admitiu que

a falta de mais dados experimentais dificultava a comprovagio de

sua teoria.

Em 1970, Bolling2?S, comparou seus resultados, obtidos ¢x
perimentalmente, de velocidade de crescimento da perlita versus ecs
pacamento interlamelar, com as curvas tefricas de Zemer!'® c as de
Turnbull2! (fig. 5.7). Observa-se entdo que fica dificil saber
qual € o mecanismo que controla a difusio do carbono: se ¢ o de di
fusdo volumétrica (proposto por Zener!®) ou sc ¢ o de difusio por
interface (proposto por Turnbull?l). Deve-sc obscrvar que o per-
1itade Bolling?® foi formada por processo anisotérmico ¢  que¢  as

leis de Zenerl!® e Turnbull?! foram desenvolvidas para processos iso
térmicos.

Bolling2? encontrou a seguinte relagdo entre velocidade

de crescimento e o espagamento interlamelar da perlita:

y0,41£0,02 s = constante (5.0)
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Fig. 5.7 - Variagao do espagamento interlamelar com a velocida-
de de crescimento da perlita obtide a partir de da-
dos experimentais (—) e das leis teoricas de Zener

(difusao yolumétrica) e Turnbull (difusdo interfaci-
al). [ref. 25]
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Fig. 5.8 - Efeito de adigao conjunta de cromo e manganes na
transformacgao isotermica de um acgo eutetoide. [ref. 29]
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Em 1972, Puls e Kirkaldy2®, trabalhando com a liga
Fe-0,8 G concluiram que para altas temperaturas (600 a ?15°C) i
formacao da perlita era controlada por difusao de carbono na aus-

tenita.

BEm 1973, Hillert!® num trabalho de revisao sobre a for-
magio da perlita concluiu que ainda niao era possivel de se  deci-
dir, com os dados experimentais e tedricos disponiveis até aquecla
data, qual era o mecanismo de difusao do carbono (volumétrico ou

interfacial) que comandava a formagao da perlita.

5.3, Efeito dos elementos de liga na formagdo da perlita

A adigio de elementos de liga, principalmente os formado
res de carbonetos, pode ter um efeito pronunciado na reagao perli-
tica, pois a cementita pode absorver estes elementos ou esta pode
ser substituida por outro carbonetol®, No caso do nidbio, como ji
foi visto no item 2.4.2, nio existe a possibilidade de formagido de
uma cementita substitucional (saindo alguns atomos de ferro e en-
trando atomos de nidbio). O que ocorre € a formagao do NbCU,S? no
lugar da cementita (Fez;C). Termodinamicamente isto ja foi demons-

trado no item 2.4.2 :

[Nb]Y + 0,87 [c]Y > NbC; g7 (5.a)

-32.800 + 15,69T - 4,575 log o ([c]°%7 . ] ) &1 (5.7)

8Gy =
e

3[Fe] + [C], = FesC (5.1)
AG, = -7709 + 7,28T + 4,575T logy [cl, (5.8)

Para um ago com CY =1% e T = 750°C, obter-sc-ia:
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cal cal

aG(NbC0'87) = -9.738 ol © AG(FeSC) = -257 = » Ou seja a formn
¢ao do NbC0 g7 Seria favorecida termodinamicamente.

Além de modificar a estrutura do ago (substituindo a c¢
mentita por outros carbonetos)} os elementos de liga podem influir

na cinética de formacao da perlita.

Em 1942, Pellissier?? observou que o manganes ¢ o niqucl
aumentavam o espagamento interlamelar da perlita, enquanto quc ©
cobalto o diminuia. Pellissier?’ constatou também que o espagamcn
to interlamelar (SO) variava linearmente com o reciproco da tcmpe-

ratura, conforme previsto por Zener!®,

Picklesimer28, em 1960, observou que o manganés rctardava
a formacdo da perlita, devido a partigao do mesmo entre a austenj
ta ¢ a cementita, formando um carboneto do tipo (Fe,Mn)SC. Poste-~-
riormente, em 1979, Al-Salman?® observou que a adigdo de cromo ¢
manganés retardavam a formagdo da perlita (fig. 5.8}, porém scm pro
vocar grandes variagGes no espagamento interlamelar (fig. 5.9). Segun
do Al-Salman2? este atraso na formagio da perlita seria devido A
partigdo do cromo e do manganes (fig. 5.10) entre a ferrita e a comen
tita. PE interessante observar que a segregacao produzida peclo man
ganés e¢ pelo cromo demorava dias para alcangar o equilibrio (fig.
5.11), contrariamente ao que acontecia com © silicio. Scgundo
Al-Salman3? a homogeneizagdao do silicio, completava-se apds 1 minu
to de aquecimento em temperaturas de 600 a 730°C (fig. 5.12). Al-
Salman3® també&m observou que o silicio causava apenas um ligeiro
atraso na reacdo y - perlita. Em seus estudos, Al-Salman293739 nio
encontrou uma temperatura de transigao partigdo/nao partigio, ou
seja, uma temperatura abaixo da qual a partigdo deixaria dc ocorrer.

Bramfit3! estudou o efeito de Mo, Si, Mn, Ni ¢ Co na
transformacdo austenita » perlita, durante o resfriamento continuo.
Ele observou que os efeitos desses cinco elementos estavam associa
dos com a sua classificagdo em estabilizadores da austcnita ou fer
rita. Os estabilizadores da ferrita (Mo e Si) foram os que mais di-
minuiram a temperatura de transformacao da rcagao y ~ perlita (fig.
5.13 ¢ 5.14). Em termos de velocidade e tempo critico (ou scja,
para inicio de formagdo martensitica) os estabilizadores da ferri-
ta foram os mais eficientes em aumentar a temperabilidade, ou se-

ja, aumentar o tempo critico (figs. 5.15 e 5.10).

E importante observar esses dois paramctros do resfria-

mento continuo: temperatura de transformagao c tempo critico. Nem
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Fig. 5.9 - Variacao do reciproco do espagamento interlamelar
com a temperatura de transformagao para agos eute
toides. [ref. 29]
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friamento continuo de 10°C/min [ref. 31|
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sempre a diminui¢do da temperatura de transformagao acarreta  num
aumento .de temperabilidade,ou seja, num aumento do tempo critico, co
mo é mostrado esquematicamente na fig. 5.17.

Ridley?2? trabalhando com ago eutetdide contendo 1% de
manganes ou cromo observou que ambos elementos atrasavam a reagao
isotérmica y - perlita, confirmando os resultados obtidos por ou-
tros pesquisadores??" 3!, Porém comparando seus resultados experi-
mentais com as leis tedricas de crescimento da perlita  propostas
por Zener'!'?, Shapiro?? e Sundquist?3 concluiu que ndo era possi-
vel distinguir se o processo de crescimento era controlado pela di
fusio volumétrica (pela austenita) ou interfacial (pela interface
austenita-perlita). Ridley32? observou também que o reciproco do
espagamento ﬁuﬁrlmmﬂar(l) variava linearmente com a temperatura, mes
mo com a adigdo dos Mn ou Cr, alterando apenas a inclinagdo destas
curvas. Tambem Ridley3? ni3o observou uma temperatura de transigdo
particao/ndo particao para os elementos estudados.

Coates33, em 1973, sugeriu que o atrasc na formagao da
perlita da liga Fe-C-X (onde X € um elemento substitucional do fer

ro) poderia ser devido a:
a) Particdo de X, com equilibrio local na interface y/perlita
b) Nao particdo de X, com equilibrio local na interface v/perlita

c) Difusdo conjunta de C e X, com equilibrio local na interfacec v/

perlita

d) Efeito de arrasto de soluto, sem equilibrio local na interface

y/perlita.

5.4. Resumo

Sabe-se que a perlita nucleia prcferencialmente no con
torno de grao austenitico, sendo que o substrato pode ser uma par-
ticula de ferrita, cementita ou austenita retida. 0 crescimento
da perlita seria laterial (hipotese de Mehl) ou por ramificagio

(hipdétese de Hillert), porém ainda naoc se chegou a uma conclusao

definitiva sobre seu(s) mecanismo(s) de crescimento.
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TEMPERATURA

te TEMPO

Figura 5.17 - Diagrama esquemitico de resfriamento continuo
mostrando os possiveis tipos de efeitos  dos
elementos de liga na temperatura de inicio de
uma transformagdo (TIT) da reagao y+x {onde X

= perlita ou ferrita proeutetdide).

= sem elemento de liga (E.L.)

= E.L. diminuiu TIT e diminuiu t*

a
b
¢ = E.L. diminuiu TIT e aumecntou t*
d = E.L. aumentou TIT e aumentou t*
e

= E,L. aumentou TIT e diminuiu t*

TIT = temperatura de inicio de transformagio

t* = tempo critico (para formacao dec martensita).
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A ferrita e a cementita apresentam entre si relagao de
orientagao de Pitsch-Petch ou Bagaryatski, Também relacionam-sc
cristalograficamente com o grao austenitico adjacente (ou seja, vi
zinho ao grao austenitico onde esta havendo o crescimento da perli
ta), porém nio apresentam relag8o de orientagdo com o grao austeni

tico no qual crescen.

A cinética de crescimento da perlita (velocidade da in-
terface e espacamento interlamelar) € razoavelmente Dbem equacionada
atualmente, porém ainda nao se sabe ao certo qual € o mecanismo de
difusdo do carbono que rege esta cinética: se & o volumétrico (di
fusdo pela austenita) ou o interfacial (difusdo pela interface aus
tenita/perlita).

Quanto aos efeitos dos elementos de liga na formagao iso
térmica da perlita, sabe-se que o Mn, Cr e Si atrasam esta
formagao devido sua partigao entre a ferrita, a cementita e a
austenita. Porém nao foi observado wuma temperatura

de transigdc partigfo/nao partigao para estes elementos. Para o
resfriamento continuo, observou-se que elementos como o Mo, Si, Mn,Ni
e Co atrasam a formacao da perlita. Notou-se também que os elemen
tos estabilizadores da ferrita (Mo, Si) eram os mais eficicntes com
diminuir a temperatura -de transformagao y + perlita e em aumentar
a temperabilidade (ou seja, aumentar o tempo critico para formagdo

da martensita).

Quanto ao niobio, nada se sabe sobre seu efeito na rca-
¢ao y » perlita, porém sendo o mesmo um estabilizador da ferrita,
¢ de se esperar que o mesmo retarde esta reagao. Entretanto sO 08
resultados experimentais & que confirmardo ou ndo esta hipétesc.
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CAPITULO VI

PRECIPITAQRO DO Nb{(C,N) NA FERRITA E NA AUSTENITA

A precipitagdo do Nb(C,N)(familia dos carbonetos, nitre-
tos e carbonitretos de niobio) produz aumentos sensiveis na resis
téncia mecanica dos acos microligados com nidbio através de: atra
sos na recuperagio e recristalizagdo da austenita, controle do
crescimento do grdo austenitico e endurecimento da ferrita. O es-
tudo desta precipitagdo €, portanto, de fundamental importancia
para se entender alguns dos efeitos produzidos pelo niobio nas pro

priedades dos agos.

6.1. Composicao do Nb(C,N)

6.1.1. Carboneto de nidbio.

No diagrama C-Nb (capitulo 2 - fig. 2.4) observa-sc que
o nidbio forma trés fases distintas com o carbono:

@ - com estrutura cubica de corpo centrado (tipo A 2- {ig.
6.1)! cujo parametro de rede varia com o teor de carbg
no? (a = 3,294 R para o nidbio puro e 3,297 2 para o©

NbCy 05)-
de carbono dissolvido em nidbio, com o limite de solu-

Na realidade esta fase & uma solugdo sdlida

bilidade do carbono no.nidbio ocorrendo para a cestru-

tura NbCO,OZ‘

B(NbZC) - com estrutura hexagonal® (L'3 - fig. 6.1) ¢ aprescn-
- 0 )
tando os parametros de rede®: a = 3,12 A c ¢ = 4,906 A,

§ (NbC) - com estrutura cdbica de corpo ccntrado3®(tipo B 1-fig.

ou 6.1) e a de maior interessc, pois ¢ a quc normalmente

v (NbC) aparece nos agos (embora ja tenha sido observada a fa
Nb,C em acos com alta relagdo Nb/C)®.

2

Em virtude do acima exposto, semprc que houver uma refe-

réncia no texto ao carboneto de nidbio, a mesma subentendera Bl
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Al - cubico de face cen- AZ - cubico de corpo

trada centrado

o nj|—

[—o

Bl -~ cubico de face centrada com intersticiais

CouN

C) Nb
®

¢ Cou i posicdo alternativa

1
L Jz- tALT)

L'3 - hexagonal

Fig. 6.1 - BEstruturas atdomicas dos compostos C-Nb [ref. 1]
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fase § ou y (NbC). Na realidade, autores diferentes " tem dado
nomes diferentes {§ ou y) a esta mesma fasc (NDbC).

Stormsa, trabalhande com uma liga C-Nb, observou que carbo
neto de nidbio apresentava a formula NbCyx, sendo que seu paramectro
de rede variava em funcdo de x (fig. 6.2). Posteriormentc, Mori®,
trabalhando com ligas Fe-C-Nb, observou que a composigao quimica
da liga e a temperatura de formagao do NbCy influenciavim s composi-
cdo do carboneto e, consequentemente,no seu parametro de rede (fig.
6.3). Estas variacoes seriam produzidas pela presenga de uma pe-
quena porcentagem de nitrogenio (0,001 a 0,002% em peso) nis
ligas. Para o carboneto de niébio puro, Mori? calculou quc
sua formula seria NbC0 87" com parametro de rede de 4,46 R

6.1.2. Nitreto de niobio.

10 o nitreto de nidbio apresentaria uma es

Segundo Mori
trutura hexagonal (fases ¢ e &' - fig. 6.4), cujos parametros de
rede seriam uma fungdo da relacao molar N/Nb da liga e da tempera
tura de sua formagao. Observa-se na figura 6.4 que o aparecimento
da fase ¢-NbN & favorecido pelo aumento da relagao N/Nb da liga c¢
pelo aumento da temperatura. Outras referencias na literatura in
dicam ainda fases tetragomal e cubica de corpo centrade para ©

NbN, (tab. VI.1).

Formula Estrutura Tipo Parﬁmetr§ de rede gémﬁgiggﬁa
NDN c.f.c B1 4,38 )
NbN hexagonal - 2,93/5,45 8!
NbN hexagonal Bi 2,85/11,25 e
Nbl\l[}’?5 tetragonal - 4,38/4,31 -
Nb2N hexagonal L'3 3,05/4,9¢0 -

Tabela VI.1 - Estruturas observadas para o composto NbNx[rcf. 1.
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Fig. 6.2 -
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RAZADO MOLAR C/Nb { X no NbC,}

Variagao do parametro de rede do carboneto
de niobio com sua composiciio. Dados obti

dos com a liga Nb-C por Storms [ref. §].
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3
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&
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o 4451
4
'—
s
‘§ 444 £s
< I s r
« 1000 1100 (200
TEMPERATURA (°C)
Composigao* ' = '
Liga % em peso Regiao molar
ND C . Fe C/Nb
C5 0,178 { 0,071 balango 3,1
Co 0,204 | 0,074 " 2.8
Cc7 0,531 | 0,081 " 1,2
C8 0,817 | 0,090 " 0,9
*Com nitrogenio residual = 0,002%
Liga Temperatura (°C) | x no NbC,
C8 1000 0,71
1100 0,72
1200 0,75
1300 0,91

6.3 - Influéncia da temperatura de formacio ¢ da composicio

da liga no parametro de rede e na composigao do carho-
neto de niobio [SNbCX) [ref. 9].
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100 7
N8 LEGENDA
7
o« .
s °f : 7
Z " % ASE €
m -
o Z
S sof :
© __ FASE )
wl R
[=]
& 25} B
0 1 - ! ! i
0,6 0,8 1O
RAZAO MOLAR N/Nb DA LIGA Fa-N-Nb
Composigao*®
Liga % em peso
Nb N Fe
N7 | 0,159]0,022|balanco *com carbono residual = 0,008%
N8 0,20210,020|balango
Liga | Temp. (°C) | Fase parimetro de rede (R)
a c c/a
N7 1000 € 2,96 11,30 3,83
8! 2,96 5,61 1,90
1250 € 2,69 11,25 3,76
8! - - -
N8 1000 E 2,95 11,50 3,90
5" 2,97 5,53 1,86
1250 €. 2,78 11,28 4,05
6" 2,96 5,58 1,88

Fig. 6.4 - Ocorréncia e parametro
de nidbio [ref. 10].

de rede das fascs de nitreto
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6.1.3., Carbonitreto de niobio.

Como os agos apresentam sempre carbono e nitrogénio 0
composto formado € o carbonitreto de niébio®. Mori?, trabalhando
com ligas Fe-C-N-Nb observou que, em geral, os carbonitretos de
niobio apresentavam uma estrutura cubica {tipo Bl - fig. 6.1), cu
jo parametro de rede decrescia com o aumento da relagao molar N/C
da liga, ou com o aumento da temperatura (fig. 6.5). Esta varia-
cdo do parametro de rede do carbonitreto estava associada a dife-
rentes composigdes do NbCxNy. Pela tabela VI.2 observa-se que
para uma mesma temperatura, aumentando-se a relagdo N/C da liga,
aumenta-se a relagdao N/C do precipitado, o que ocasiona uma dimi-
nuicdo do parametro de rede do mesmo. Nesta mesma tabela  obser-
va-se que aumentando-se a temperatura, para uma mesma liga, o prc
cipitado € enriquecido com nitrogénio (a relagdao N/C do mesmo € au
mentada) causando uma diminuic2o do parametro de rede. Estes re-
sultados explicam a diminui¢do do parametro de rede do carboneto

de nidébio com aumento da temperatura, conforme apresentado ante
riormente (liga C5 da fig. 6.3). Ocorre que aquela liga era na
realidade, uma liga Fe-C-Nb-N, com pequeno teor de nitrogénio, e

nao uma liga Fe-C-Nb pura.

_ Moril? também observou que nas ligas Fe-C-N-Nb ocorria o
aparecimento de carbonitretos com estrutura hexagonal, o que era
favorecido pela elevacdo de temperatura ou da taxa N/C da liga
(tab. VI.3). Isto & coerente pois aumentando-se a relagao N/C da
liga ou sua temperatura, o carbonitreto val enriquecendo-se de ni
trogénio (tab. VI.2) e sua estrutura tende para a estrutura do ni
treto de niobio, que €& hexagonal (fig. 6.4).

6.2. Cristalografia da precipitacao

Morrisonl2, em 1963, observou a precipitag¢ao do Nb(C,N)
em ago 0,02%C, e sugeriu que a mesma teria ocorrido mna ferrita.
Gray!3, em 1965, observou que o Nb(C,N) precipitava na ferrita ¢
na austenita. Finalmente, em 1968, Davenport e Honeycombe!" suge-
riram um terceiro local de precipitagao do Nb{C,N): na interfase

a/y durante a transformacio vy -+ o (interphasc precipitation}.
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Fig. 6.5 - Variacao do parametro de redo do NbC N de estrutura

cibica (Bl), em fungdo da razdo molar N/C da lipa
Fe-C-N-Nb, com 0,2% em peso de nidbio [ref. a].
Composi¢ao da liga Tgmp. Composigao do carboni | Parametro | Composicio
* 1 el
Fe-C-N-Nb L. treto de rede Jo
% en peso » € peso NBC N,
Nb c | N | wo N | ¢ | N | N R X T Y
0,197(0,029 | 0,012 | 0,41 10006 (77,3 4,93 )| 3,98 |0,81 4,430 0,45 | 0,34
1100 {71,011 3,69 3,67 10,99 4,418 0,42 | 0,36
1200 (57,812,211 2,57 (1,16 4,402 G,36 | 0,36
(0,207(0,101 | 0,016 | 0,16 | 1000 (76,7 | 5,52 | 3,07 ]0,56 4,441 0,57 | 0,28
1100 75,4 | 4,85)3,53 (0,73 4,435 0,51 0,32
1200 |170,8 13,91 3,500,809 4,420 0,45 | 0,3

Tab. VI. 2 - Efeito da composigao da liga Fe-C-N-Nb ¢ da temperatura

no parametro de rede e na composicio do carbonitreto de

nicbio [ref. 9].
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Composicao da liga Temp. Parﬁmetroxde rede
% em peso o Fase

Nb C N C/N 4 ¢
0,32910,074 | 0,036 { 0,49 Fundido™ 8 4,420 -
800 8 4,415 -
1200 8 4,428 -
0,262|0,010 {0,027 2,70} Fundido 8 4,390 -
Fundido 8! 2,98 5,53

800 8" 2,98 5,58

1200 g 2,97 5,57

Tabela VI.3 - Influéncia da temperatura e da composigao da liga

(fase

Fe-C-N-Nb na estrutura dos carbonitretos de nidbio.
s=cfc ¢ fase §' = hexagonal) [ref. 10].

* Liga apos fundigao e solidificagao, sem nenhum

tratamento térmico adicional.
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6.2.1. Precipitagao na austenita.

HaddrilllS, trabalhando com ago inoxidavel austenitico
(18%Cr/12%Ni/1%Nb) observou que o carboneto de niobio aprescntava
a estrutura cubica de face centrada, comas seguintes rclugoes  deo

orientacgao com a austenita:

(001) o +// (001)

[100]NbC // [100]Y (6.1)

Silcock®® trabalhando com o ago semelhante observou quc
a célula unitaria do NbC era 20% maior que célula unitaria da aus
tenita e que particulas de NbC com 20 a 50 R de didmetro provoca-
vam uma regido de deformagdo eldstica na matriz com didmetro varid
vel entre 300 e 500 R.

Posteriormente, Aswegenl® e Froes!7,também  trabalhando
com aco inoxidavel austenitico,encontraram as seguintes rclagoces

de orientagdo entre o NbC e a austenita:

{111} !/ {111}Y

NbC
(6.2)

<110>NbC /7 <110>Y

Em trabalho recente de revisdo sobre a precipitagao do
Nb(C,N} em acos microligados, Davenportl® destacou as scguintes re
lagoes de orientagao entre o Nb(C,N) e a austenita:

(100)yy, (e, N) /7 (100)

{(6.3)
(010]yp vy 7/ [010]

*) As vezes, por simplificagao, empregam-sc¢ as formulas NbC, NbN ¢
NbCN para designar o carboneto, nitreto ¢ carbonitreto de niobio,
embora se saiba que as formulas exatas seriam Nth, NhNV ¢
NbCZNw, com valores de X,y,z e w variando dec acordo com a compo
sicao do precipitado.
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Pelas relacbes de orientagdo propostas por Davenportl®, observa-sc
que as mesmas admitem uma estrutura c.f.c para o Nb(C,N). Na rea-
lidade as relagdes obtidas por Haddrilll®, Silcock3?, Aswegen!®
Froesl? e Davenport!® sao equivalentes,e cssa equivalencia podc
ser melhor entendida observando-se o modelo de Jack (fig. 6.0).

6.2.2. Precipitacdo na ferrita supersaturada.

Como a solubilidade do nidbio na austenita & muito maior
que na ferrita (ver cap. 2, item 2.4.3) quando a ferrita é formada
a mesma estd "supersaturada" de niébio. Devido a isso, diz-se que
a precipitagdo ocorreu na ferrita "supersaturada’.

Tanino?9 observou as seguintes relagOes de orientagao cn

tre o NbC e a ferrita:

{100} / {IUO}G

NbC /
(6.4)

<010> // <011>a

NbC

que s3o similares as encontradas por Baker e Nutting?! para V,Cs:

(100}, // (100,

{(6.5)
[100]V4C3 // [110]
e, posteriormente, por Raynor??, para o mesmo composto:
[100)V4C3 /4 (100)
{(6.0)

[001]y,c5 // [011],

Segundo Brito23 as relagbes de orientagao entre o NhC
e a ferrita obedeceriam as relagoes de Baker e Nutting?!, com trés

variantes particulares:
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Fig. 6.6 - Modelo atomico de Jack!® para o Nb(C,N), a austenita
e a ferrita-
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1) (100)c // (100),

(6.7)

[011]yyc /7 [010],

2)  (A00) gy // (010},
- (6.8)

[011] ¢ 7/ [100],

3)  (200) g, // (001)
(6.9)

[011]yyc // [010],

Devido a natureza trivariante da precipitagdo na ferrita
supersaturada , apenas 1/3 do nimero total de precipitados de uma
determinada regiio poderia ser iluminado pelo mesmo feixo cletrd
nico na imagem de campo—éscuro centrado (centered dark ficld) na

microscopia eletronica de transmissidol®,

6.2.3. Precipitacdo na interfase y/o (interphase precipitation).

Esta denominagao refere-se & particulas precipitadas du
rante a transformagdc austenita‘'+ ferrita, ocorrendo na interf{ase
a/vy. Neste tipo de precipitagao as particulas podem apresentar-se
em fileiras (rows) ou acaso, dependendo da inclinagdo da amos-
tra (fig. 6.7)2"%.

Embora o termo "precipitagao na interfase” (interphase
precipitation) tenha sido introduzido em 1968, por Davenport ¢
Honeycombel*, & precipitagdo do Nb(C,N) em filciras jd tenha  sido

observada anteriormente por Morrisonl!? em 1963, Gray!3 em 1905 ¢
Irvine?5 em 1967. Posteriormente, em 1974, Mascanzoni?® obscrvou

a precipitagio na interfase o/y para o & - NbN.

Recentemente, Howell?7 observou que a precipitagao na in
terfase yv/a do Cr,,Cg em ago inoxidavel estava relacionada crista-

lograficamente com a ferrita e a austenita:
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Fig. 6.7 ~ Diagrama esquematico da precipitaciao na interfasc

INTER- FILEIRAS - Sc-{A )

ESPACAMENTO

rig.

(interphase precipitation)

5]
]

p = espacamento entre particulas
Sp = espagamento entre as fileiras de precipitados

[ref. 24].
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6.8 - Variacao do espagamento inter-filciras da precipi-
tagao na interfase em fungio da taxa de resi{riamen
to do aco [ref. 24].
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(1), /7 @D, /) WD, o o
6.10

(1011, /7 [111], /7 [20T] ¢y, 5

Estas observagoes levaram Howell?? a concluir que a  precipitagio
na interfase estaria associada ao crescimento coerente da ferrita,
a qual relacionaria-se com a austenita pelas relagoes de Kurdjunov-
Sachs?8; ‘

(111), // (110),

' (6.11)
[110]Y /7 [111],

e que o carboneto seria nucleado realmente na interfase a/y e niao
dentro de uma das fases.

6.2.4, Identificagao do local de precipitagio.

Ao se constatar particulas de Nb{C,N) na ferrita dc um
aco, como saber se elas precipitaram na ferrita supersaturada, na

austenita ou na interfase v/a 7

A precipitacdo na interfase & caracterizada pelo fato de
que as particulas de Nb(C,N) apresentam somente uma das variantes
da relacdo original de Baker e Nutting?!. Obviamente se as parti-
culas de Nb(C,N) apresentarem mais de uma variante € porque a pre
cipitagdo ocorreu na ferrita supersaturada?3. Ainda, se os preci-
pitados apresentarem—ée enfileirados € porque houve precipitagio
na interfase. Se por outro lado, os precipitados aprcscentarem-
se distribuidos ao acaso, pode ter ocorrido qualquer um dos trés
tipos de precipitagdo (na austenita, na ferrita, ou na interfasc

Y/al.

Se nao houver nenhuma das variantes da relagao dec  Baker

e Nutting?! € porque a precipitagao ocorreu na austenita,
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6.3. Morfologia e distribuicao dos precipitados de Nb(C,N)

A precipitacao do Nb(C,N) na austenita ou na ferrita ¢
heterogenea, ocorrendo associada a defeitos cristalinos como con
tornos de grao e sub-grdo, maclas e falhas de empilhamento’. Assim
as discordancias associados 4 estes defeitos cristalinos, poderiam
agir no sentido de cancelar parcialmente a deformagao elastica pro
duzida na matriz o ou y durante a formagao do Nb(C,N). Segundo
DeArdo’, para acomodar um precipitado de NbC com a = 100 R, na
austenita, seriam necessarias 7 discordancias. Deve-se observar
que, na realidade, existe sempre uma interferencia (mismatch) ra
zodvel entre os precipitados de Nb(C,N)e os reticulados da austenita
ou da ferrita (tab. VI.4).

A precipitacao do Nb(C,N) tanto ocorre na austenita de-
formada (precipitag@o induzida por deformagdo) como apds a reccris-
talizagdo final da austenita, ou seja, na austenita ndo deformada,
Lebon?? observou que os precipitados de Nb(C,N) formados na auste-
nita deformada eramomuito menores qge os formados na austenita ndo
deformada (30 a 50 A ¢ 1000 a 3000 A, respectivamente). Segundo
Hansen3? e Irvine3! a precipitag¢do induzida por deformagdo ocorre-
ria preferencialmente nos contornos de grdo e sub-grdo austenitico,

Gray?" observou que na precipitagdo em interfase a/y o
espacamento entre as fileiras de precipitados diminuia com o aumen
to da taxa de resfriamento do ago, durante o resfriamento contiInuo
(fig. 6.8). No tratamento isotérmico, Brito e Kestenbach®? ob-
servaram que o espacamento entre as fileiras do Nb(C,N) diminuia
com a diminuicdo da temperatura de transformagao (tab. VI.5).

Segundo Honeycombe33~3% a precipitagio na interfase te-

. . - -
ria as segu1ntes caracteristicas:

- as fileiras de precipitados seriam paralelas 3 interfasc ao/fy.

- as interfases avancariam por movimentos laterais dos degraus
(fig. ©.9).

- os precipitados nucleariam em interfases planarcs estiticas, ¢

nao nos degraus em movimento.

- haveria apenas uma variante da relagao dec orientagdo entre o pre
cipitado e a matriz, numa regiao particular da interfasc.

- os carbonetos nucleariam exatamente na interfase, ¢ nao dentro

de uma das fases.
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' Relacdes de Interferencia* (mismatch)
Matriz Orientacao 8. (%)

NbC NBC) o NDN,
[100]ppt // [100]Y 25,5 26,6 23,0
Y [010]ppt // [103_}Y 25,5 20,0 23,0
[001]ppt // [001]Y 25,5 20,0 23,0
[100]ppt // [100] 56,3 57,7 53.1
a [{111]ppt // [010] 10,5 . 11,5 8.4
[oil]ppt // [001] 10,5 i1,5 8.4

* Todos os valores sio positi-
vos, indicando que sempre o
Nb(C,N) & "maijor" que a ma-

triz o ou y.

° .\\\;\\\b ® PRECIPITADO

C  MATRIZ
d

- i
\\ ° 5(8) = ( —A——F L o0
© T
e}
\ )
=]
o]

Tab. VI.4 - Deformacgdes na austenita ¢ na lerrita praduzidas

pela precipitacio do Nh{C.N} [ref. 7].
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Diametro médio

Distancia media

Distancia mcdia en

Temp. dos precipitados entre fileiras tre os precip. na
(°c) (K) () mesma f§1c1ru
(A)
700 60 335 254
675 58 268 226
650 46 220 213

Tabela VI.5 - Morfologia e distribuicao do carbonitreto de niobio,

precipitado na interfase y/«, de um ago
¢,5¢Cr -~

1,30¢Mn -

0,13¢Nb.

0,15%C -

O tempo de manuten.

cao na temperatura indicada foi semprc de 1 hora.

[ref. 3Z]



INTERFASE O /2

LEN RN NN N

e

FILE'R‘S DE 4......-‘..l.l.'.l.l...-...
PRECIPITADOS o

t

LR LI B R ]
[N RN RN
EN N ENNETEY)

t, >

S EA A S S B r EE R Bt BB e kA F S R EE A
L R N Y R L R I ]

S SRS ES ALY v # s S A P e kLN RERARE PR EREEER f

a

Fig. 6.9 - Mecanismo de nucleacao e crescimento do Nb(C,N) nu

interfase <vy/o, segundo Honeycombe [rof. 33].

T

400

(A)

200

100

(4]
(o]

p-S
o

DIAMETRO DO PRECIPITADO
@
o

20 1 1 L i 1
650 700 750 800

TEMPERATURA (°C)
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[ref. 35]
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De acordo com observagoes de Honeycombed“, a precipita-
¢ao na ferrita supersaturada ocorreria predominantementc nas dis-
cordancias da mesma e as particulas seriam distribuidas ao ucuso.
Sabendo~se apenas tamanho das particulas de Nb(C,N) ndo ¢ possivel
determinar aonde as mesmas precipitaram. Pela tabela VI.06, obser-
va-se que uma particula com 50 R poderia ter precipitado na auste-
nita, na ferrita ou na interfase y/o, de acordo com os dados obti-
dos na literatura. As variacoOes de tamanho observadas nesta tabe-
la devem-se principalmente aos diferentes tratamentos térmicos em
pregados pelos diversos pesquisadores. Deve-se ainda notar quec cs
ta tabela refere-se a precipitacdo ndo induzida por deformagdo. No
caso da precipitacfo induzida por deformagfo, o tamanho das parti-
culas de Nb(C,N) seria bem menor,conforme o observado por Lebon?9,

Gray3° observou o efeito da temperatura no crescimento
isotérmico de.particulas de NbN e NbC na ferrita (fig. 6.10). Ve-
rifica-se nesta figura que os precipitados de NbC e NbN possucm
praticamente o mesmo diametro médio para as diversas  temperaturas

de formagao.

6.4. Cinética de precipitacao do Nb(C,N)

A resposta de um ago microligado com nidbio a um determi

nado tratamento térmico ou termomecanico esta intimamente ligada &

cinética de dissolugao e reprecipitagao do Nb{C,N).

A cinética de precipitagdo do Nb(C,N) na austenita durap
te a laminacao dos agos microligados foi bastante estudada
na Gltima década. Esta cinética & fortemente dependentc da compo-
sigdo do ago, intensidade e taxa dedeformagio, temperatura c secquen

cia do tratamento térmico’.

Simoneau3® observou que a precipitagdo do Nb{C,N) na aug
tenita nao deformada durante o tratamentc isotérmico era extremu-
mente lenta: demorava mais de 1 dia para ser complctada cm um  ago
€=0,2% e Nb=0,06% a 900°C (fig.6.11). No resfriamento continuo, Simoncan?®
observou que a precipitacdo do Nb(C,N) sO era significativa o
amostras resfriadas no forno (fig. 6.12)}. DPara amostras resfrin-
das em 0leo a precipitagdo do Nb(C,N) era desprezivel.
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Fig. 6.11 - Cinética de precipitagao do Nb(C,N) na austenita
durante o tratamento isotérmico do ago:
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C = 0,20/Mn = 0,65/Cu = 0,27/Nh = 0,06

[ref. 36].
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Fig. 6.12 - Cinetica de precipitagao do NL(CU,N} na austenita

durante o resfriamento continuo do aco:

C =0,20/Mn = 0,65/Cu = 0,27/Nb = 0,06

[ref. 36].
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Lebon2? verificou que a precipitagdo do Nb(C,N) na auste
nita era.bastante acelerada quando a mesma era submetida a deforma
cao (precipitagdo induzida por deformagao) (fig. 6.13). Lebon??
observou que a precipitagao do Nb(C,N) na austenita deformada ocor
ria mais rapidamente devido a sua maior densidade de defeitos cris
talinos, que facilitavam a nucleagaoc dos precipitados. Também o
tamanho das particulas de Nb(C,N) era influenciado pela taxa de dc
formacao, variando entre 30 e 50 R de diametro na austenita defor-
mada e entre 1000 e 3000 R na austenita nao deformada. Os dados
de Lebon?? para a precipitagao do Nb{C,N) na austenita nao deforma
da mostraram-se coerentes com os encontrados por Simoneau’®. Ambos
observaram que o tempo para se completar a precipitagdo do Nb(C,N)
a 900°C em agco 0,2% C era de aproximadamente 24 horas (figs. 6.1l
e 6.13).

Mandry37 observou que a cin€tica de precipitagdo do
Nb(C,N) em austenita naoc deformada tinha a forma de curva "ee
(fig. 6.14). Posteriormente Watanabe3% e Ouchi3?® verificaram este
tipo de curva também para a precipitagdo do Nb{C,N) em austenita
deformada (fig. 6.15). A redugao na cinética de precipitagio do
Nb(C,N) na austenita deformada e nao deformada (figs. 6.14 e 6.15)
para temperaturas menores que 95006, estaria associada a diminui-
cdo da difusividade do nidbio e do carbono (cap. 4, fig. 4.33). En
tretanto a redugdao na cinética de precipitagado do Nb(C,N) para tem
peraturas acima de QSDOC estaria ligada, segundo Davenport“? a dois

fatores:

- Reducio na supersaturagdo do nidbio dissolvido na aus-

-tenita (deformada ou nao deformada).

-~ Recristalizacdo dinamica da austenita dcformada, ou
seja, uma fragao da austenita deformada seria recrista
lizada durante a deformagao (e nao devido a um trata-

mento de envelhecimento ast a deformag:do) . Com isso
diminuiria sua densidade de defcitos cristalinos, ¢

consequentemente, seu potencial para nuclear o Nb(C,N)
(fig. 6.16).
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Para estudar a precipitagao dinamica (ou seja, aquels
que ocorre na recristalizacao dinamica da austenita)} do Nb(C,N),
Jonas e colaboradores“1™"3 desenvolveram o teste de compressio iso
térmica. Embora o seu teste tenha sido desenvolvido para observar
a precipitacfo dinamica do Nb{(C,N) o mesmo pode também ser emprega
do para observar a precipitac@o estatica do mesmo. Para medir a
cinética de precipitagdo estatica (na austenita deformada e nao dc¢
formada) Jonas%1~%3 empregou o teste de compressdo isotérmica com
taxa de deformacao verdadeira constante. Para cada  temperatura,
Jonas*1-%3 mediu a deformacdo verdadeira (true strain) correspon-
dente ao ponto maximo de tensao verdadeira (true stress peak} para
varios tempos (fig. 6.17). [0Os termos deformagdo e tensdo verdadci
ra, referem-se aquelas que sao calculados levando-sc em conta a
seccao transversal real do corpo de prova, ou seja, durante os dji
ferentes estdgios do teste. Ao contrario, os termos deformagdo ¢
tensiaoc convencional, referem-se aquelas que sao calculadas levan-
do-se em conta apenas a secgao transversal inicial do corpo de pro
va]. A partir dos valores de ¢* (deformagao verdadeira correspon-
dente 3 tensdo verdadeira maxima) para os diversos tempos dc cnve-
lhecimento, obtidos da figura 6.17, Jonas“*!~*3 correlacionou a de¢
pendéncia de e* com o tempo de envelhecimento (fig. 6.18), obtendo
os tempos de inicio e fim de precipitagao do Nb(C,N) para as diver
sas temperaturas. De posse destes resultados Jonas“!~%3 construiu
os graficos PTT (precipitagao-temperatura-tempo) (fig. 6.19). Usan
do 2 mesma técnica Jonas®!™*3 construiu grdficos PTT para a preci-
pitacdo estatica do Nb(C,N) em austenita deformada, observando que
a mesma ocorria mais rapidamente que na austenita nao deformada,
(fig. 6.20), concordando com os resultados de Lebon??. Para obser
var a precipitagi@o estatica em austenita deformada, Jonash1743
aplicava uma pré-deformagdao de 5% no corpo de prova ¢ o deixava
envelhecer isotermicamente por diferentes periodos de tempo, antes

de aplicar o teste de compressao com taxa de deformagaoc constante.

Para observar a precipitacdo dinamica do niébio, Jonus"!~"3
empregou o teste de compressdo isotérmica, sO quc cm vez de  utili
zar diferentes tempos de envelhecimento com uma taxa de deformagio
constante (como na precipitacdo estatica), emprecgou taxas de defoy

macdo diferentes, as quais estao, de uma mancira indireta, relacio

nadas com o tempo (fig. 6.21). A partir dos valores de ¢* (defor

magdo verdadeira correspondente @ tensdo verdadeira mixima) obti-
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Os tempos indicados referem-se¢ ao tempo de cnvelhe
cimento da amostra na temperatura de 025°¢, antes
do teste de compressao [ref. 42].
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Fig. 6.18 - Dependéncia da ¢ (deformagio verdadeira correspon
dente a tensao verdadeira maxima) com o tempo  de
envelhecimento, para tratamentos isotcrmiceos, obti
da a partir da fig.6.17. As sinlax Pl ¢ PF indicum

o infcio e fim da precipitacgio do Nh(C,NY [ref42].
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dos na figura 6.21, Jonas“!-*3 obteve a variagdo de e* com ¢ (to-
xa de deformagao)} (fig. 6.22). A partir da figura 6.22, eloe
calculou, entdo, os tempos de inicio e fim de precipitagdo dinami-
ca do Nb(C,N), construinde as curvas PPT (fig. 6.20). Pela figura
6.20, observa-se que em relacado a precipitacdo estatica na austeni
ta nao deformada, o tempo para o inicio da precipitagdo na austenji
ta deformada € 10 vezes menor, € o tempo para o inicio da precipi-

tacdo dindmica € 100 vezes menor.

Jonas"3® também estudou o coalescimento das  particulas
de Nb(C,N) (fig. 6.23). As particulas formadas na austenita nio
deformada apresentaram um diametro médio de 47 R. Com a deforma-
¢io da austenita o diametro médio das particulas diminuiu até um
valor de 20% de deformagao (o que equivalia a um tempo de 150 s )
(fig. 6.23). A partir deste ponto, Jonas“*3 observou que um aumen-
to na deformagdo (e como consequéncia no tempo de permanéncia na
temperatura de 900°C) provocava um aumento no diametro mé-
dio das particulas, devido ao coalescimento da mesma. Verifica-sc
entio que o coalescimento das particulas de Nb{(C,N) precipitadas
dinamicamente ocorre rapidamente (tempo da ordem de 1 minuto), mcs
mo em temperaturas nao elevadas (00°C). Por conseguinte, para se
formar particulas mais finas de Nb(C,N) em um aco ndo  adiantaria

apenas aumentar a deformacao introduzida na austenita; dever-sc-Ja

também reduzir o tempo de aplicacao desta deformagao, ou, em__ ou-
tras palavras, aumentar a taxa de deformacgao.

A adicio de outros elementos de liga, além do niobio, po
de alterar significativamente a cinética de  precipitagao do
Nb(C,N). Jonas“"* observou que a adigdo de manganés retardava a prg
cipitagdo do Nb(C,N} (fig. 6.24), o que foi atribuido ao  aumento
da solubilidade do nidobio na austenita pelo manganés, conforme o3
dados de solubilidade de Koyama“® (ver cap. 2, item 2.7). Como o
manganés aumenta a solubilidade do nidébio na austenita, sua super
saturacao é diminuida, e consequentemente também o & a forga  mo-

triz para provocar a precipitagao do Nb(C,N).

- 0s resultados da cinética de precipitacgfo do Nb(C,N) na
austenita encontram-se sumarizados na figura 6.25, onde observua~-se
que o tempo para ocorrer 50% da precipitagao estatica ¢ de 1 hora
com 10% de deformacao e de apenas 1 minuto com 40% de deformagio,

0 espalhamento dos pontos nesta figura € devido a difcrengas ni
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composi¢ao quimica dos acos e nas taxas de deformagio empregadas,
aliado ao fato que os diferentes autores empregaram métodos varia

dos para a aplicacao de deformagao nos agos (laminagao, torgdo, ctc).

Gray?", através de diagramas esquematicos TTT ¢ CCT, Y
plicou de maneira bastante clara, como seria a cinética dec precipi
tagdo do Nb(C,N} na ferrita e na austenita (fig. 6.26).

6.5. Efeitos da precipitacga@o do Nb(C,N) nos acos

Os principais efeitos da precipitacao do Nb(C,NJ Nnos

agos seriam:

- atraso na recuperagao e recristalizacdo da austenita.
- impedimento do crescimento de grdo austenitico.

- endurecimento da ferrita.

6.5.1. Atraso na Recuperacao e Recristalizacgio da Austenita.

Lebon2?%, em 1975, observou que a adigdo de nidbio cm agos
com baixo teor de carbono (C < 0,20%) provocava um "nariz reverso"
na curva de recristalizagao do mesmo (fig. 6.27). Porém a expli-
cacdo para esse efeito s6 foi dada 4 anos depois por Jonashl=hz,
Segundo Jonas*!-%2 a adicd3o do nidébio nos agos teria dois efcitos

na recristalizacgao da austenita:

a) Haveria um atraso significativona recristalizagdo da austcnita
devido ao nidobio em solucdo na mesma (fig. 6.28h). No caso da
recristalizagdo estatica esse efeito seria mais evidente para
as temperaturas distantes de Piax {(temperatura ondc a precipita
¢ao do Nb(C,N) ocorre em menor tempo). No caso da recristaliza
cdo dinamica, o efeito do niébio em soluglo seria mais notado
para altas taxas de deformacao, onde a recristalizacgio ocorre-

ria antes da precipitagao do Nb{C,N}.

b) Sob condig¢oes onde a precipitacao fosse mais rapida que a re-
cristalizagdo (temperaturas proximas a p;ax )}, a recristaliza
cao seria atrasada pelo niobio em solucao na austenita o pelo
nicbio na forma de Nb(C,N). Essa soma de cfeitos resultaria a

forma de ""nariz reverso' observado por lLchon-?.
p
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Jonas"?® também observou que particulas finas (60 R de

diametrd, por exemplo) seriam mais efetivas que as particulas gros
) . \ ~ P -

sas (¢ = 200 A, p.ex.) em retardar a recristalizagao dinamica da

gustenita.

Hansen3® verificou que a precipitagdo do Nb(C,N) induzi-

da por deformacdo ocorria em dois estagios:

a) Precipitagao inicial no contorno de grao austenitico ¢ bandas
de deformacao (fig. 6.29).

b) Precipitacao generalizada na matriz da austenita deformada.

Segundo Hansen3? g precipitag@o do Nb(C,N) e a recrista-
lizacdo da austenita seriam fenomenos interdependentes: a precipi-
tacao do Nb(C,N) seria influenciada pela sub-estrutura da austcni-
ta deformada (o que na realidade seria funcao do grau de decforma-
gao da mesma), e a recristalizacao seria retardada pelo cfcito do
Nb(C,N) em restringir o movimento dos contornos de grios austeni-

ticos (pinning effect).

Luton*?, em trabalho recente, observou que a  precipita
cao do Nb(C,N) retardava a récuperagdo e a recristalizagdo estdti-
ca da austenita. Luton"? também notou que o nidbio em solugio atra
sava a recristalizacao estatica, o que, segundo ele, seria devido
ao efeito de arrasto do nidobio pelo contorno de grio austenitico
(solute drag effect).

6.5.2. Refino-'do Grao Austenitico.

A precipitagao do Nb(C,N) nos agos dificulta o crescimen
to do grao austenitico, fato ja bastante discutido no capituloe 3.

6.5.3, Endurecimento da Ferrita.

0 endurecimento da ferrita pela precipitagao do Nb(U,N)
foi observado por diversos autores. Gray?“ ¢ Tanino?? obscrvaram
que o nichio aumentava a dureza da ferrita obtida atraves de  ros-
friamento continuc, e que esse aumento era tanto maior quanto mais
rapido fosse o resfriamento ou a temperatura de solubilizagao ({ig.
6.30). Brito%® observou que no tratamento isotérmico, awmentando-
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se o teor de nidbio em um aco com baixo teor de carbono (C=0,15%),
aumentava-se a dureza da ferrita, efeito que era mais pronunciado
a medida que se diminuia a temperatura de transformagao ({ig.0.31),

Empregando o modelo de Ashby-Orowan, Brito“® calculou o
incremento da tensdao de escoamento no ago (& 1) causado pecla preci
pitacdo do Nb(C,N), através da equagao:

1 1,2 Gb ( X ')
AT = fin\ — (6.12)
1,18 2 r L b
onde:

At = incremento na tensao de escoamento

G = modulo de cisalhamento, o qual vale 80.300 MPa para
a ferrita

b = vetor de Burgers, que vale 2,5 R para ferrita

I = espacamento médio entre as particulas do precipita-
do _

X = raio médio efetivo do precipitado (o qual relacio-

na~se com o raio do precipitado medido nas folhas
finas de MET (r) por x = 0,816 1).

Substituindo os valores de G e b na equagao (6.12) a mes

ma reduz-se a:

. 2,6 X
AT (MP&) = —— in ) _— (6-13)
L 2,5 . 10
X = ym

Empregando os valores de L e r obtidos a partir de da-
dos experimentais, Brito“® calculou o incremento na tensao de  es-
coamento da ferrita (A1) e correlacionou-o com a dureza da ferrita,

obtendo uma relacao linear entre ambos (fig. 0.32).

0 valor de x da equacao (6.13) pode scr obtido  atravis
dos valores de f (fracdo volumétrica do precipitado) ¢ I através
da equagdo proposta por Gladman“®,
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L =x -1 0.14
4 £ ( )

no caso de acos microligados, onde f <« « 1 obtem-sc:
L =% T (6.15)

DeArdo?, empregando a equagao (6.15), demarcou no diagra
ma L, x, f, a regido tipica de valores para agos microligadeos com
niobio (fig. 6.33).

Gladman®®, empregando as equacgGes (6.15) e (6.13) calcu-
lou o incremento na tensao de escoamento em fungdo do tamanho (Xx)
e fragao volumétrica (f) de particulas dispersas na ferrita ¢ com-
parou esses resultados tedricos com os experimentais, obtidos em
acos microligados com Nb, V e Ti (fig. 6.34). Supondo-se que uma
mesma fracdo volumétrica, observa-se que as particulas com menores
tamanhos seriam muito mais efetivas em aumentar a resisténcia dos

aGos.

6.6. Resumo

Nos acos microligados com niobio, ocorre a precipitagio
do carbonitreto de niodbio (NbeNy), com estrutura cubica dc¢ face
centrada (Bl - tipo NaCl). A composicao do carbonitrcto de niobio
(valores de X e y), assim como o seu paramctro de rede variam de
acordo com a temperatura de obtengdao do mesmo ¢ os tcores de carbo
no € nitrogenio do ago. Para uma liga Fe-C-Nb pura formar-sc-ia o
carboneto de nidbio (NbC0,87) com parametro de rede, ag = 4,40 R
Porém como nos agos existe sempre um teor dec nitrogcenio (residual
ou nido), o composto que na realidade se forma ¢ o NthNy com um
parametro de rede entre 4,46 e 4,42 . As vezes, por simplifica-
cdo as fOrmulas NbC, NbN e NbCN sao empregadas para designar o car
boneto, nitreto e carbonitreto de nidébio, embora suas formulus rc

ais sejam NbCX, NbNy e NwaNz.
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G NbCN pode precipitar na austenita, na ferrita ou na in
terfase austenita/ferrita de um ago, dependendo de sua composigio
e do tratamento té€rmico ou termomecanico empregado. Pode-sc¢  co-
nhecer o local da precipitagao do NbCN em fungao das relagocs cris
talograficas que o mesmo apresenta com a ferrita.

Quando o NbCN precipita na austenita, podem haver  trecs
possibilidades:

1) Precipitac@o estatica na vy ndo deformada.
IT) Precipitacg@o estdtica na v apos sua deformacgdo.

I1II) Precipitagdo dinamica na v, ou seja , durante sua deformagio.

Ocorrendo os casos II e III diz-se que houve uma precipitagao indu
zida por deformagdo. O tamanho das particulas de NbCN e o  tempo
necessario para iniciar a precipitagao na austenita decrecscem de

acordo com a sequéncia I, II e III, acima apresentada.

A precipitacao do NbCN provoca os seguintes cfcitos nos

acos:

- atraso na recuperacgdo e recristalizagao da austenita.

- impedimento do crescimento do grdo austenitico (ou, refino do

grao austenitico).

- endurecimento da ferrita,

0os quais implicam num aumento da resisténcia mecanica dos mesmos.
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CAPTTULO VII

EFEITO DO Nb, V E Ti NAS PROPRIEDADES DOS ACOS
COM MEDIO E ALTO TEQR DE CARBONO

7.1. Introducao

Os efeitos da microadigao (< 0,1% em peso) de elementos
com forte tendencia a formagdo de carbonitretos (por ex.: Nb, V e
Ti, fig. 7.1) nas propriedades mecanicas dos acos com baixo teor
de carbono (C < 0,20%) sao,atualmente, bem conhecidos!—%, Esses
elementos refinam o grao ferritico e endurecem a  ferrita
pela precipitacaoc de carbonitretos, causando um aumento na resis-

tencia mecanica dos agos (fig. 7.2).

Embora os efeitos do Nb, V e Ti na estrutura e proprie-
dades dos agos com baixo teor de carbono sejam bem conhecidos,ﬁos
agos com médio e alto teor de carbono (0,2 < C < 0,8%), ndo SAa0

ainda totalmente compreendidos.

7.2. Relacoes Estrutura-Propriedades nos acos ferritico-perliticos

com médio e alto teor de carbono

Gladman®, em 1972, desenvolveu um trabalho bastante ex
tenso sobre as relagoes Estrutura-Propriedades nos agos com médio e
alto teor de carbono. Suas principais observagoes em agos resfria

dos ao ar, foram:

a} Aumentando-se o teor de manganes do ago, aumentava-se a fragdo vo
lumétrica da perlita e diminuia-se o tamanho do grao ferritico

€ 0 espagamento interlamelar da perlita (fig. 7.3).

b) Aumentando-se o tamanho do grao austenitico, aumentava-se o ta

manho do grao ferritico e a frac¢do volumétrica da perlita, di-

minuindo-sc o espagamento interlamelar (fig. 7.4).

c) 0 limite de escoamento* aumentava com 2 diminuig¢ao de tamanho do
grao ferritico e do espacamento interlamelar da perlita (fig.
7.5).

N . .
limite de escoamento (GESC) no texto refere-se ao limite de escoa
mento que corresponde a 0,29% de deformagao residual no ensaio de¢
de tracgao.
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d) 0 limite de resistencia aumentava com o aumento da fragao volumetri
ca da perlita e com a diminuigao do espagamento interlamelar
(fig. 7.6},

e) A TTI (temperatura de transicao da fratura fragil/dutil, obtida
através do ensaio Charpy de impacto) aumentava com o aumento da
fracdo volumétrica da perlita € o aumento do tamanho da colonia

perlitica (fig. 7.7).

Gladman® também analisou a contribui¢ido que o manganes ,
o tamanho de grao ferritico e a frag¢ao volumétrica da perlita da-
riamao limite de escoamento do ago (fig. 7.8).

As relacgoes entre tenacidade,obtida através da TTI, (pois
quanto menor a TTI maior seria a tenacidade (toughness} do ago) e
0s parametros geométricos da perlita (espessura da lamela de cemen
tita (S¢), espacamento interlamelar (S,) e diametro da colonia per
litica (dp)) sdo complexas. Fliigge® observou que a TTI diminuia
com a diminuigdo do S (fig. 7.9). Segundo Pickering’ isto ocor-
reria pois as lamelas mais finas de cementita teriam uma melhor re
sistencia ao impacto, devido & sua maior facilidade em  dobrar-se
ao inves de quebrar e iniciar uma fratura. Entretanto para dimi-

nuir o S¢ seria necessdrio diminuir o Sy (fig. 7.10). Porém segun

do Gladman® a diminuigado de S, causaria um aumento na TTI (fig.
7.11) . Haveria entao em S; otimo, ou seja, aquele que minimizasse
a TTI (fig. 7.11). Gladman® relacionou S, com S. pela seguinte
equagdo:
S0
S. = - : (7.1)
— P .-
0,15 C
onde: _
S. = espessura da lamela de cementita
S, = espagamento interlamelar da perlita
C = % de C (em peso) na perlita
fp = fragao volumetrica de perlita.

A equagdo (7.1) poderia também ser representada por:
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Fig. 7.10 - Relacgao entre o espacamento interlamelar da perlita
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0,12 S
S = . 9 (7'2)

C
(b - 0,12)

onde D = fator de diluicao da perlita, e igual a:

D - P (7.3)

Logo, para um ago totalmente perlitico (fp = 1), -quando D = 1,signi
ficaria que sua perlita conteria 0,8% C (ou seja, o valor previsto
pelo diagrama de equilibrio. Na realidade 0,8% C & uma aproxima-
cao de 0,77% C, obtida do diagrama de equilibrio Fe-C.(Vide cap.2,
fig. 2.3). Para fp =1 e D=2, significaria que a perlita deste
aco conteria 0,4% C, ou seja, seria em perlita "diluida" (formada
obviamente no resfriamento continuo, fora das condigoes de equi-
l1ibrio termodinamico). Como S¢ relaciona-se com So através de D
(equagao 7.2), para cada valor de D haveria ent2o um valor otimo
para o espacgamento interlamelar (fig. 7.12). Estas consideragoes,
no entanto, s@o validas para acos com estrutura majoritariamente
perlitica e com esse tamanho de colonia perlitica constante. Se
houvesseum aumento no tamanho da colonia perlitica haveria  tambénm
um aumento na TTI, conforme o observado na figura 7.7. Por outro
lado, se o ago nido for totalmente perlitico havera o efeito do tg
manho do grao ferritico na TTI (fig. 7.13),

Segundo Gladman®, as propriedades de resisténcia mecani-
ca e tenacidade dos acos com médio teor de carbono, poderiam Ser
relacionados com a estrutura e os elementos de liga dos Mmesmos

pelas equagles>:7:

o _ _ ~ -1/2
TTI (°C, 27J) = £ (-46 -11,5 4_ ) +

~1/2 -1/2 6
(1 - £) (-335 + 5,6 5, - 13,3 d + 3,48 x 16° S_) +

+ 48,8 (8i) + 762 ¢ (NL) (7.4)
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0y (MP2) = 15,4 {fi/S (2.3 + 3,8 (Mn) + 1,13 d;l/z) .

o -

. (1 - faI/S) (11,6 + 0,25 5'1/2) + 4,1 (Si) + 27,6 /‘(NL]} (7.5)

% - 1/3 -1/2
Umax.(MPa) 15,4 {fu (16 + 74,2 /(NLi + 1,18 d ) +

N (1 - fi/3)(46,7 + 0,23 551/2) + 6,3 [Si)} (7.6)
onde
£, = fracdo volumétrica da ferrita proeutetoide

(1 - £) = fragao volumétrica da perlita

d_ = diametro do grio ferritico (mm)

dp = didmetro da coldnia perlitica (mm)

S = espagamento interlamelar da perlita {(mm)

S. = espessura da lamela de cementita (mm)

(Si), (Mn) = % em peso do silicio e manganes no ago

{NL) = % em peso do nitrogénio livre (dissolvido na austenita, sem
contar o nitrogénio dos nitretos, carbonitretos, etc).

De acordo com Pickering’, para se conseguir uma combina
ciao otima de resisténcia mecanica e tenacidade nos agos com  alto
teor de carbono (predominantemente perlitice), as seguintes regras

deveriam ser obedecidos:

a) Utilizar o menor teor de carbono possivel, em fungao da resis-
téncia mecanica desejada, pois o aumento do teor de carbono leva

riaa uma perda acentuada de tenacidade (fig. 7.14).

b) Utilizar o minimo possivel de elementos endurecedores da ferri-
ta por solucgdo sdlida (por ex., N e Si), pois os mesmos reduzi-
riam acentuadamente a tenacidade. Entretanto o nitrogeénio na

forma de nitreto ou carbonitreto seria Util para o refino do

grao austenitico.

¢) Adicionar o manganes para abaixar a temperatura de transforma-

*cmax = & o limite de resistéencia mecanica no ensaio de tracgao.
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Fig. 7.14 - Efeito do teor de carbono na tenacidade dos acos
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¢do y - perlita e refinar o grao ferritico e a colonia perliti-

ca, e com isso aumentar a resisténcia mecanica dos agos.

d} Refinar o grao austenitico no processamento termomecanico, o
que refinaria o grdo ferritico e a colGnia perlitica, aumentan-

do a resisténcia mecanica do aco.

7.%3. Efeito do Nb, V e Ti nas propriedades mecanicas dos acos com

médio e alto teor de carbono

7.3.1. Titanio.
Uzlov® trabalhando com ago 0,6% C e até 0,2% Ti observou

que, nas condicGes de normalizado ou temperado e revenido, nao ha
via diferengas significativas entre a resisténcia mecanica dos
acos com e sem titanio, sendo porém menor a tenacidade dos agos

com titanio.

7.3.2. Vanadio.

Gladman® foi um dos primeiros a identificar os efeitos
positivos do vanadio na resisténcia mecanica dos agos com médio e
alto teor de carbono, porém sem prejudicar a tenacidade dos mesmos. Segundo
Gladman5, apenas o vanadio (dentre o Nb, V e Ti) & que poderia me
lhorar as propriedades mecanicas desses agos, através do refino do
grao ferritico e endurecimento da ferrita pela precipitacao do car
bonitreto de vanadio. Este fato estaria ligado a alta solubilida-
de do vanadio na austenita, comparativamente & solubilidade do nig

bio e do titanio (vide cap. 2, tab. II.1}.

Flugge®, posteriormente, confirmou os resultados de
Gladman®, observando que o vanddio aumentava © limite de escoamen-
to dos acos perliticos (0,8% C; 0,2%V), devido a precipitagao do
V(C,N) na ferrita da perlita.

Engineer?, trabalhando com ago 0,5% C/1% Mn com e sem &

adicao de 0,3% Cr e 0,1% V, verificou que:

a) A adicio de cromo ou vanidio aumentava a resistencia mecanica

dos acos, porém a adigao conjunta destes elementos e a que apre
sentava melhores resultados em termos de aumento da resistencia

mecanica (fig. 7.15).
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b) A adigao de cromo e vanadio, sozinhos ou conjuntamente, nio al
terava de maneira significativa o alongamento ou a reducdo de
area dos agos (fig. 7.15).

¢} O aumento no limite de escoamento causado pela adicao de vana-
dio, era proporcional ao teor de vanadio dissolvido na  auste-
nita (fig. 7.16). Isto significa que o conhecimento da solubi-
lidade na austenita dos elementos formadores de carbonitretos
(Nb, V e Ti) na presenca dos respectivos carbonitretos € de
fundamental importancia para se prever o efeito destes elemen-

tos na resisténcia mecanica dos acos.

7.3.3. Niobio.

A utilizacdo do nidbio para aumentar a resisténcia meca-
nica dos agos com baixo teor de carbono (C < 0,20%) foi anunciada
por Starratt!?, da Great Lakes Steel Corp. {(EUA), - em 1958.
Morrison!!~12 5 anos depois, identificou os mecanismos de atua-
¢do do nidbio nestes acos. Atualmente, os efeitos do nidbio na
estrutura e propriedades mecanicas dos agos com baixo teor de car-
bono sac bem conhecidos!. Para os acos com médio e alto teor de
carbono, entretanto, os estudos sobre os efeitos do niobio nos mes

mos, sao recentes ¢ incompletos.

Segundo Gladman®, o niodobio teria um efeito desprezivelna
resisténcia mecanica dos acos com alto teor de carbono (0,4 <C<0,8%),
devido 2 sua limitada solubilidade na austenita. Piaggiol3, em
1971, foi um dos primeiros pesquisadores a observar os efeitos be-
neéficos do niobio sozinho ou combinado com o aluminio € o vanidio,
na resistencia mecanica dos agos com alto teor de carbono.
Brownrigg!“ observou que a adicdo de 0,04% Nb em acos com teor de
carbono variando entre 0,3 e 0,5%, provocava um aumento médio de 100 MPa
no limite de escoamento e de 20 MPa no limite de resistencia (fig.7.17).
Ele!* ainda notou que embora o nidbio refinasse o griao austenitico
isto nao acarretava uma redugao no grao ferritico (tab. VII.1) .
(Deve-se observar que estes dados sao conflitantes com 0s de
Gladman® (fig. 7.4), o qual constatou que uma diminuicdo do grao
austenitico provocava uma redugdao no grao ferritico). Porem, se-
gundo Brownrigg!“ o refino do grao austenitico implicava num aumen
to da fragac volumctrica da ferrita, o que esta de acordo com 0s
resultados de Gladman® (fig. 7.4).
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Aco ¢ gréo_y ~ $ gréo_y ~ ¢ grao o | fracgao vol.

c | nb ant?ﬁm%am1nagao ::1190?]J I}Smmagao (um) ?ﬁ:) o
0,50 - 192 32 0,7 42
0,30 | 0,04 126 17 8,2 59
0,40 | - 308 37 4,5 15
0,40 0,04 108 22 4,3 27

*todos agos continham 1,4% Mn.

Tab. VII.1 - Efcito do nidbio no tamanho de grao austenitico e

ferritico dos acgos com medio teor de carbono, apos

aquecimento a 1150°9C [ref. 14].
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‘ Steinen!5 comparou os efeitos da adigdo de 0,08% Nb ou
0,10% V em um ago 0,5% C, observando que o niobio reduzia mais as
temperaturas de inicio de formagao da perlita e da ferrita, que o
vanadio (fig. 7.18). Além disso havia o aparecimento‘de bainita
s6 no ago com nidbio e a curva CCT do mesmo era mais deslocada pa
ra a direita (tempos mais longos) que a curva CCT do ago com vana
dio. Steinen!® também verificou a relagdo existente entre a estru
tura e a resistencia mecanica dos acos com vanadio e nidbio (fig.
7.19). Ele!® observou que havia um acréscimo acentuado no limite
de escoamento dos agos com niobio somente para altas temperaturas
de austenitizacgio (> 1200°C), enquanto que para o vanidio isto era
notado para temperaturas menores (> 1000°C). 1Isto decorria do fa-
to do nidbio entrar em solucio na austenita em temperaturas maiores
que ao do vanadio (fig. 7.20). Outro aspecto interessante verifi-
cado por Steinenl® foi que o teor de niobio dissolvido na austeni-
ta nao era alterado se o ago fosse resfriado em agua ou ao ar (fig.
7.20). No caso do vanadio o resfriamento ao ar provocava uma dimi
nuigao de até 50% na sua solubilidade na austenita, em relacdo ao
resfriamento em agua, indicando que o carbonitreto de vanadio pre

cipitava muito mais rapidamente que o carbonitreto de niobio.

Frodl!® comparou os efeitos da adigdo individual e .con-
junta de niobio e vanadio em um ago 0,5% C, concluindo que a adi
gao de vanadio era preferivel a adigao de nidbio ou nidbio e vana-
dio, para melhorar as propriedades mecanicas dos acos {tab. VII.2).
Ocorre que para as temperaturas de austenitizacgao empregadas
(1200 - 1300°C), o teor de nidbio que seria possivel de se dissol-
ver na austenita seria de 0,02 e 0,04%, respectivamente (vide cap.
2, equagao 2.3). Como o teor de niobio nos agos de Frodll® era de
0,08%, mais da metade do nidbio nido seria dissolvido na austenita,
ficando na forma de carbonitretos grosseiros (devido as altas tem-
peraturas de austenitizagdo empregadas). Estas particulas grossei
ras devem ter prejudicado as propriedades mecanicas desses agos,
principalmente a tenacidade. Entretanto, todo o vanadio dos acgos
de Frodll® (0,1% V) estaria em solucZo na austenita a partir de
970°C (vide cap. 2, equacdo 2.5) e nio deveria causar os mesmos
problemas que o niobio. Verifica-se entdo que nas analises compa-
rativas entre os cfeitos dos elementos microligantes (Nb, V e Ti)

deve-se conhecer ndo apenas a composicao quimica, a estrutura e o

historico dos tratamentos térmicosou termomecanicos a que ©  ago
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A = AUSTENITA
F = FERRITA
P: PERLITA
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Fig. 7.18 - Curva CCT para aco 0,5%C/0,7 Mn microligado com 0,1%V ou

0,08%Nb ( Austenitizado a 1250°C por 10 min) [ref. 15].
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Fig. 7.19 - Efeito da estrutura na resisténcia mecanica dos acos 0,5%C/

0,7%Mn microligados com 0,08Nb ou 0,1V, Os agos {foram for-
jados a 1250°C e mantidos nas temperaturas indicadas por 30
minutos, sendo em seguida, resfriados ao ar ou com ar compri
mido [ref. 15].
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Temp. | Tipo Cosc Alonga | Reducao | Energia | Tamanho £
de de o 9 ax mento de no de ordo ¢
Aust. [ Ago | €SF " {%max drea |impacto | ¢ 8
°C MPa | MPa 3 % J ASTM 5
C 380 720 (0,52 21 44 31 6 22
1200 C-Nb 430 750 |0,59 20 44 25 7 33
C-v 510 780 (0,65 16 43 27 7 32
C-V-Nb| 480 790 0,62 18 42 26 6 30
C 380 750 0,52 i8 39 30 4 18
1300 C-Nb 530 870 10,61 14 21 8 4 18
C-v 540 850 0,63 17 35 26 5-6 26
C-V~Nb| 580 890 0,64 15 26 10 6 27
£ = fracdo volumétrica da ferrita.
Composicdao dos acgos
C Nb v
Em todos os acgos havia:
C 0,46 - -
Si = 0,30 Mn = 0,75
C-Nb 0,46 0,08 - Cr = 0,15 Mo = 0,02
C-v 0,47 - 0,10 Ni = 0,08 N = 0,010
C-V-Nb 0,44 0,08 0,08

Tabela VII.2 - Efeito de adigdes de nidbio e vanadio

nas propriedades mecanicas dos

agos

com médio teor de carbono [ref. 16].
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for submetido, mas também as caracteristicas particulares dos dife

rentes elementos de liga. Frodll® ainda verificou que a resistén

cia mecinica dos agos microligados aumentava com a diminuicao da
fracdo volumétrica de ferrita (o que esta de acordo com os resulta
dos de Gladman® (figs. 7.6 e 7.8)), e com o aumento do grao auste-
nitico, o que a principio, parece incoerente. Ocorre que um aumen
to do grio austenitico leva a uma redugdo na fracdo volumétrica da
ferrita (fig. 7.1 e 7.4) provocando um aumento da resisténcia me
cinica do aco. Entretanto se o ago fosse totalmente ferritico ou
totalmente perlitico, um aumento do gréo austenitico acarretaria
num aumento do grio ferritico ou da colonia perlitica, com conse-
quente diminuigdo da resistencia mecanica do ago. Mais uma vez
nota-se a necessidade de se observar sempre as relagoes entre es-
trutura e propriedades dos agos, de uma maneira global, pois estas
relagdes sao interdependentes. Frodl!® também verificou que 30 mi-
nutos era um tempo suficiente para que © niobio entrasse em solu-

¢ao na austenita, na faixa de temperatura entre 1150 e 1300°C (fig.
7.22).

7.4. Aplicagoes dos acos com médio e alto teor de carbomo microli-

gados com Nb ou V

7.4.1. Vanadio.

Recentemente Whittakerl? demonstrou que os agos com Mé-
dio teor de carbono microligadoscom vanidio tinham a mesma Te€sSis-
tdncia 3 fadiga que os acos carbono com baixa liga, Uma  das
grandes vantagens de se utilizar os agos microligados sobre os
baixa liga estaria no tratamento térmico. Isto porque o0S nesmos
niveis de resisténcia mecanica dos agos baixa liga beneficiados
(temperados e revenidos), seriam alcancados pelos agos microligados
‘apenas com um resfriamento direto ao ar, apd0s 0 tratamento termome
cinico. Com a nao realizacdo do beneficiamento os custos na produ
ciao seriam menores devido a economia de tempo e de energia no Ppro
cesso; e tambem devido & reducdo na porcentagem de pecas refugadas
pois no processo dc beneficiamento sac comuns as trincas e 05 €m-
penos. A microestrutura dos agos microligados descritos por
Whittakerl? seria de 80% de perlita e 20% de ferrita, com precipi-
tados de V(C.N) na ferrita proeutetdide e na ferrita da  perlita.
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Segundo Whittaker!? os acgos com médio teor de carbono microliga-
dos com vaniddio estariam sendo empregados pela industria automobi-
listica alemd para a fabricacao de componentes forjados (por ex.,
bielas), com grande sucesso. Estes atenderiam as qualidades R e S
da norma inglesa BS-970 (tab. VII.3).

Razim!®, em 1981 confirmou os resultados de Whittakerl!?
sobre as vantagens de substituigdo de agos baixa liga por acgos mi-
croligados com vanadio, em componentes forjados, onde & necessario
uma alta resisteéncia mecanica e a fadiga. Entretanto, segundo
Razim!® a baixa tenacidade do aco microligado, comparativamente a
dos ago baixa liga, contraindicariam o emprego dos primeiros em

componentes sujeitos a cargas de impacto.

7.4.2. Niobio.

Uma das aplicagoes do niobio em agos com médio teor de
carbono € na confecgfio de barras reforcadas!? para concreto de al-
ta resistencia, empregado em edificios de usinas nucleares, edifi-
cios em areas sujeitas a terremotos, pontes com grandes vaos, etc.
As especificagoes da resistencia mecanica de barras reforcgadas po
dem ser encontradas na tabela VII.4, e suas composigdes quimicas
na tabela VII.5. Na figura 7.23 encontram-se as combinag¢des usuais
dos elementos C-Mn-Nb para a produgdo de barras reforcadas. Gray!?®
observou que quanto maior fosse o diametro das barras produzidas,
maior era o teor de nidbio adicionado ao ago pelos tabricantes
(fig. 7.24). Essa e outras relagbes entre processo/composicio qul
mica/estrutura/propriedades foram conseguidas empiricamente pelos

produtores de barras reforcadas. Ndo existe, entretanto, um estu-

do sobre os mecanismos de agao do nidbio nestes agos para que essas 14

lagoes acima descritas possam ser otimizadas de uma maneira mais

racional.

Nolasco20:21 relatou a experiéncia bem sucedida da  CSN
(Companhia Siderargica Nacional - RJ) de utilizar o nidbio em agos
com alto teor de carbono para a fabricacdo de trilhos ferroviarios.
Como a resistencia ao desgaste € importante nestes acos 0S mMeSMOS
sdo produzidos com alto teor de silicio (tab. VII.6). Segundo
Nolasco?! as propriedades necessarias a um trilho seriam as seguin
tes: resisténcia mecanica, ao desgaste e a fadiga, tenacidade e
soldabilidade. A soldabilidade do ago ao nidbio seria maior que
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ACOS MICROLIGADOS

Tab. VII.3 - Comparagao entre as propriedades mecanicas
das pela norma inglesa BS-970 e as obtidas com os

agos de médio  teor
vanadio [ref. 17].

de carbono microligados com

exigi-

Composigao Quimica i Propriedades Mecanicas
(5_em peso)
. Total Alonga- | Reducao | Dureza
C M S1 5 P N v Tesc %max | mento de area |Brinell
MPa MPa % %
0.42/10.6/ { 0.6 [0,045/10.035 | - 10.08/[500 min{800/900 | 8 min | 20 min -
0.47 |1.0 |max [0.065 | max 0.13
0.40/(1.0/ 0.6 |0.04/ [0.035 {0.03 |0.08/|500 min|800 min |15 min - 2457290
0.46 (1.2 |max [0.06 max 0.13
0.44/10.6/ | 0.15/]0.045/10.035 - [0.08/}450 min|780/900 - - -
0.54 (1.0 | 0.6 |0.065 | max 0.13
NGRMA BS-970
o Dureza
Qualidade| © .. esc | Alongamento | Brinell
(MPa) (MPa) 5
R 700 485 17 201/255
S 770 555 15 2237277
T 850 630 . 13 248/302
U 920 710 12 269/321
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| LIMITE DE ES- |LIMITE DE RE

PATS NORMA T1PO COAMENTO (MPa) | SISTENCIA(MPa)
EUA A 615 " 40 276 483
60 414 621
75 518 690
A 017 40 276 483
60 414 621
ALEMANHA | DIN 488 42-50 412 490
50-55 490 - 539
BRASIL EB 3/67 CA S0 490 539
CA 60 588 647
FRANGA NF A 35-016 Fe E40 412 475

Tab. VII.4 - Especificagoes de resisténcia mecanica para barras

reforcadas [ref. 19].

Limite de es-
coamento

Composicao (% em peso)

(MPa) C Mn Nb Qutros
400 Normal 0,32-0.37 1.10-1.,30 0.015-0.025 -
400 Soldavel 0.15-0.25 0.80-1.20 0.020-0.050 | Ocasionalmen-
te com V
500 0.30-0.40 0.80-1.40 0.020-0.,050 -
600 0.45-0.53 1.30-1.50 0.035 -

Tab. VII.5 - Composicoes de agos microligados empregados na confec

cao de barras reforcadas [ref. 19].
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c Mn P 8 Si Nb
0,7-0,8 1,10-1,40 0,035 0,030 0,70-0,90 0,02-0,04
max max .
0 s % max Alongamento Reducdo de area
(MPa) (MPa) (%) (%)
568 980 8,0 10,0
Tab. VII.6 - Composigao quimica e propriedades mecanicas do aco
NIOBRAS 200 [ref. 20].
— ACO C-Cr
~ _
[1 4
«
~ . ACQ C-Nb
al
4
=
o
i0r
1 1 1 1 1 1
O 0 20 30 40 50 60 70
DISTANCIA (mm)
ACO C Mn Si Nb Cr
C-Cr 0,70 1,10 0,55 - 1,0
C-Nb 0,76 1,46 0,93 0,026 -
Fig. 7.25 - Comparagao entre a temperabilidade de acos con alto

teor de carbono ligados com cromoc ou

com niobio (NIOBRAS 200), para varias

de austenitizacgao

[ref. 21

].

microligados

temperaturas
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no ago de baixa liga e de resisténcia mecanica equivalente, devido
a maior temperabilidade do segundo (fig. 7.25). (Maior temperabili
dade significa uma maior profundidade de martensita no ensaio
Jominy?2). Como a martemsita & uma estrutura fragil, sua presenca
propicia a formagao de trincas na regiao soldada, devido as  con-
centragdes té€rmicas ocorridas apds a soldagem, ou mesmo devido &s
solicitagoes do material). De acordo com Nolasco?! o ago ao nié-
bio apresentaria uma menor temperabilidade na regiao soldada, com-
parativamente ao aco de baixa liga, pois a temperatura atingida pe
la soldagem por resistencia (que € o processo mais empregado na
soldagem de trilhos), seria de, no maximo, 1100%C. Nesta tempera-
tura, segundo Nolasco?!, o nidbio estaria na forma de particulas
de Nb(C,N), o que facilitaria a nucleacdo e o crescimento da ferri
ta e da perlita, em detrimento da martensita. Na realidade, o que
ocorre, € que nesta temperatura haverid uma fracao do nidbio total
dissolvido na austenita, com o restante na forma de Nb(C,N). Esse

ponto sera melhor discutido posteriormente, no capitulo IX.

Albiero?3, relatou,recentemente (1981), a experiénciacon
junta Krupp-Volkswagen do Brasil de se empregar aco com 0,5% C
microligado com nidbio para a fabricagido de arvores de manivelas.
Entretanto, segundo Albiero?3, o niobio s0 seria efetive em aumen-
tar o limite de escoamento do ago, se a temperatura de forjamento
fosse alta (> 1200°C), pois aumentando-se a temperatura de forja-
mento, aumentar-se-ia a fracao de nidbio na forma de Nb(C,N). (tab.
VII.7). Calculando-se, porém, o teor de niobio como Nb{C,N), a
partir da equagao de solubilidade de Nordberg?“, chega-se a um re-
sultado oposto do de Albiero?®, ou seja, aumentando-se a temperatu
ra diminir-se-ia a fragao do nidbio como Nb(C,N)}. Os valores en-
contrados por Albiero?3 para temperaturas de 1250 e 1280°C sio prd
ximos dos valores obtidos pela equacao de Nordberg?“ para o niobio
em solugao na austenita (e ndao como Nb{C,N}). Talvez Albiero?3 te-
nha se referido somente as particulas finas de Nb{C,N), ou seja,
aquelas que precipitam apds o forjamento do material. Porém como
nao ha detalhes em seu trabalho sobre a técnica empregada para se
medir a fracdo de niobio como Nb{(C,N), torna-se impossivel a reali
zacdo de uma andlise mais aprofundade sobre seus resultados. As
_propriedades mecanicas das arvores de manivela fabricadas com aco
microligado com niobio encontram-se na tabela VII.S. Observa-se
que as propriedades mecanicas destes acos podem ser modificadas por



Nb no Nb(C,N) Nb na v

Temp.
{9C) Medido por Calculado*** | Calculado**
Albiero*

850 0,017 0,080 <0,001
1250 0,028 0,055 0,025
1280 0,035 0,048 0,032
Tabela VII.7 - Teor de niobio precipitado e dissolvido

na austenita.

Medido com microssonda apos forjamento na tempera
tura indicada. O ago usado por Albiero?® apresen
tava a seguinte composicao: 0,53% C/0,86% Mn/
0,26% Si e 0,08% Nb.

Calculado pela equagao de Nordberg?“ (equacdo 2.3
- cap. 2).

Calculado a partir da equacgao 2.3 e

NbroraL ~ be

¥ .
Nonp e,
(Deve-se observar que para um calculo mais exato
deveriam ser empregadas as figuras 9.2 a 9.4 do

capitulo IX).
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Temp. fnga_ Resfriamento “max “esc esc’/ “nax
mento (~C) (MPa) | (MPa)
1260 em caixa fechada 756 410 0,54
{(lento)
1270 em esteira 820 481 0,59
(rapido)
1300 em esteira 879 528 0,60

(rapido)

Composigcao do ago

0,53%C/0,86%Mn/0,26%5i e G,08%Ni (com Cr,

Tab. VfI.

8 - Propriedades mecdnicas obtidas com aco
microligado com nidbio, forjado

ras indicadas e resfriado com diferentes

Ni e Mo residuais)

de extragcdo de calor [ref. 23].

0,5%C

nas temperatu-

taxas
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pequenas alteragOes na temperatura de forjamento ou na taxa de res
friamento das pecas ap0s o forjamento. Segundo Albiero?3 foram fa
bricadas 2 milhoes de arvores de manivela com o ago microligado com

nichio, as quais apresentaram um 0timo desempenho durante o servi-

co.

7.5. Resumo

Se os efeitos do niobio nos agos com baixo teor de carbo
no (C < 0,20%) s3ao, atualmente, bem conhecidos, o mesmo ndoc se po-
de dizer em relagao aos efeitos do nidbio nos acos com médio e al-
to teor de carbono (0,20 < C < 0,80%).

As primeiras microadigoes de elementos com forte tenden-
cia a formagdo de carbonitretos, nos acos com médio e alto teor de
carbono, foram feitos com vanadio, pois, segundo Gladman, o nidbio e
o titinio ni3o alterariam as propriedades mecanicas destes agos de
vido & baixa solubilidade destes elementos na austenita. Entretan
to outros pesquisadores verificaram, posteriormente, que o nidbio
poderia elevar em até 100 MPa a tensao de escoamento destes acos,
desde que se realizasse o tratamento termomecanico em temperaturas
compativeis com a solubilizac@o do nidbio na austenita (1200 a
1300°C).

Atualmente utiliza-se agos com médio e alto teor de car
bono microligados com niobio em componentes forjados para a indas
tria automotiva, trilhos ferroviarios e barras reforgados para con
creto de alta resisténcia. Porém a otimizacdo das propriedades me
canicas pelos fabricantes € feita de uma maneira empirica, poisnao
se conhece os mecanismos de atuagdo do nidbio na estrutura e, con
sequentemente, nas propriedades mecanicas desses agos. Isto leva,
certas vezes, a uma deterioragao das propriedades do acgo microliga

do com niobic, devido a usc inadequado do mesmo.
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CAPITULO VIII

DESENVOLVIMENTO EXPERIMENTAL

8.1. Preparagao dos acos ¢ das ligas Fe-Nb-Mn

8.1.1. Agos preparados em Cambridge
Fabricacao

Foram preparados lingotes de 2,5 kg fundidos em forno de
inducao, sob pressio parcial de argdnioc (400 torr), usando cadi-
nhos de alumina. Um excesso de carbono e manganés (10 e 5% respec
tivamente) foi adicionado para compensar as perdas de fundicado. As
analises quimicas dos elementos empregados na fabricacio destes
agos estao contidas nas tabelas VIII.1, VIII.Z, VIII.3, sendo que
o carbono empregado foi o espectroscopicamente puro. Estes agos
foram preparados no Departamento de Metalurgia da Universidade de

Cambridge.

Apos a fabricagdo,os lingotes foram cortados longitudi-
nalmente em 4 partes (22x25x100mm}. Estas foram forjadas e lamina
das a quente (QUODC), alternadamente até a obtencdo de barras qua
dradas de 12 mm, as quais foram novamente laminadas & quente
(900°C) até barras quadradas de 5 mm, seguindo-se um passe de for
jamento rotativo a 700°C, para obter-se barras redondas de 5 mm de

diametro.

A analise destes acgos encontra-se na tabela VIII.4.

Microestrutura

Nas figuras 8.1 a 8.3 observa-se que estes acos eram cons
tituidos basicamente de ferrita e perlita, e que os acos com nid-
bio apresentavam uma granulacao mais fina. FEm algumas regidoes ob-
servou-se a segregagao do carbono (fig. 8.4), o que levou a se
proceder a uma homogeneizagao das barras antes de se utiliza-las.

§.1.2. Agos preparados pela Eletrometal

Foram fabricados lingotes de 5 kg em forno de indugao
a vacuo (10-3% torr). Utilizou-se a liga Fe-63% Nb de alta pureza
(tab. VIII.S5) ao inves do niobio metalico na preparagao dos agos,

pela sua menor temperatura de fusdo (1800°C contra 2471°C do nié-
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Tabela VIITI.1 ~ Analise quimica do ferro

Elemento % em peso
C - 0,0030
P 0,0050
S 0,0050

Si 0,0020
H, 0,0016
0, 0,0300
Mn 0,0010
Cu 0,0050
As 00,0030
Sn 60,0050
B 0,0004
Pb 0,0020
Co 0,0030
Fe 99,9340

Tabela VIII.2 - Analise quimica do manganés

Elemento $ em peso
Al 0,0040
Ca 0,0100
Cr 0,0004
Cu 0,0008
Fe 0,0040
Mg 0,0100
Pb 1,2500
81 - 0,0050
Mn 98,7157




Tabela VIII.3

Elemento % em peso

Zr- < 0,0750
v < 0,0150
Ti < 0,0150
C < 0,0045
Cr < 0,0075
W < 0,0050
Hf < 0,0200
Ta < 0,0500
Fe < 0,0300
Mo < 0,0150
N, < 0,0100
0, < 00,0070
H, < 0,0005

- Analise quimica do nidbio
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Tabela VIII.4 - Analise quimica dos agos preparados em Cam-

bridge.
ACO
Elemento

cz1 C21Nb3 C41 | C41NDB3 C81 | C8INb3
o C 0,207 0,189 0,390 | 0,395 0,84 | 0,84
2. S 0,005 0,005 0,005 0,005 0,005 | 0,005
&1 Mn 1,05 1,03 0,99 | 1,01 1,09 | 1,07
| Nb - 0,033 - 0,033 - 0,032
el 0, 51 29 49 38 26 35
o N, 10 8 1 1 8
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Nb
Al
Si
Ti
Ta
Fe
Ni
Mn

Sn
Bi

Cr
Cu

As
Zn

03

1
2500
1000
2000

1000
500
1000
100
100
50
1000
100
200
50
50
50
50
100

50
50

,0 %
5 %

ppm
ppm
ppm

Balanco

prm
ppm
ppm
ppm
ppn
ppm
PP
ppm
ppm
ppm
ppm
ppm
ppm
PPl
pPpm
pPpm

min
max
max
max

mnax

max
max
max
IIl’aX
max
max
max
max
max
max
max
max
max
max
max
max

Tabela VIII.5 - Liga ferro-niodbio

bricagcao dos acos.

usada na fa-

240
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bio puro (vide fig. 2.1 no capitulo 2). A analise dos acos fabri-
cados pela Eletrometal € apresentada na tabela VIII.6. As microes
truturas destes agos sdo basicamente as mesmas dos acos preparados
em Cambridge (figs. 8.1 a 8.3).e serdo apresentadas no capitulo se

guinte, juntamente com os resultados dos ensaios de tracao.

Esses lingotes foram homogeneizados e forjados segundo as con-
dicoes apresentadas na tabela VIII.7. Algumas barras foram trefi-
ladas a frio para obtencao de barras cilindricas com 5 mm de diame

tro -

8.1.3. Ligas Fe~Nb-Mn preparadas pela Eletrometal

Foram fabricados pequenos discos (diametro = 4 cm e es
pessura = 1 cm) por arco elétrico, de ligas Fe-Nb-Mn com ultra bai
xo teor de carbono (tab. VIII.8).

Esses discos foram forjados manualmente a 1000°C para
barras quadradas com 1 cm de lado e as microestruturas serao discu

tidas no capitulo seguinte.

Na tabela VIII.9, encontram-se, de forma resumida, as
composicoes de todos os materiais empregados neste trabalho.

8.2. Reagentes utilizados

Nital - 2% (ref. 1)
Acido nitrico concentrado 2 m
Alcool etilico 08 mi

Reagente 1 (solugao para perfuracao eletrolitica,usada em mi-

croscopia eletronica de transmissao)

Glicercl 20 ms
Kcido perclérico 10 mb
Klcool etTlico 70 me

Reagente de Béchet (ref. 2)
Solucdo aquosa saturada de dcido picrico 100 ms
Alquil sulfonato de sodio (nome comercial, Teepol)
0,5 me
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Tabela VIII.7 -~ CondigOes de homogeneizacao e forjamento dos
' agos fabricados pela Eletrometal.

H . Forjamento
omogeneizagao .
Aco a) Lingote ~ [4 35mm b) © 35mm > @ 15mm
Temp [Tempo | Temp.inicio Temp. fim Temp. inicio Temp. fim
°C |horas °c °c °C °c
160§ 1200 8 1100 850 1140 _ 900
161 | 1200 8 1100 850 1140 800
162 | 1200 8 1100 850 1140 900
164 | 1180 8 1100 900 1100 900
165 ( 1180 8 1100 900 1080 910
166 | 1160 8 1100 300 1100 910
168 [ 1160 8 1100 900 1100 900

a) prensa de 800 Toneladas.
b) forja GFM-SDF04

Tabela VIIT.8 - Composigao das ligas Fe-Nb-Mn.

Liga C s si Mn Nb
FeNbS5SMn 0,02 0,001 0,01 1,25 0,58
FeNb25Mn - 0,02 0,002 0,01 1,00 0,25
FeNb35§ 0,01 0,008 0,01 - 0,35
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Reagente 2
Kcido picrico _ lg
Acido cloridrico "5 me,
Lauril sulfonato~de sodio 0,5 m&
Klcool etilico 100 me

Picral (ref. 1)
Solugdo saturada de acido picrico em alcool etilico

Reagente de Vilela (ref. 1)

Kcido picrico 1 g
Acido cloridrico 5 mk
Kicool etilico 100 mg

Solucdes para niquelacgao

~ . = Temp. Densidade Tempo
Sequencia Solugao 0 P de corrente [miﬁ)
(¢ (A/cm?2)

1 Niso, - 250 g
HZSO4 - 27 m& 50 0,775 3
Agua dest. - p/ 1 2

2 Niso, - 140 g
NaZSO4 - 140 g N
NH,CL - 15 g 50 0,04 30
Kgua dest. - p/ 1 2
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8.3. Equipamentos utilizados e técnicas de utilizacio

8.3.1. Microscdpio dtico

O microscopio utilizado foi o Olympus-PME, empregando-se
filmes Kodak-PX-135 e Ilford FP4, ambos de 35 mm.e Kodak-VP-120mm.

8.3.2. Microscopio eletronico de varredura

Empregou-se um microscopio Cambridge S4-10, adaptado com
uma unidade de andlise quantitativa Link. A analise foi realizada
por energia dispersiva (EDS) ¢ a posigao das janelas empregadas en
contra-se na tabela VIII.10. O diametro do feixe eletronico era
da ordem de 2 um, e foram realizados 10 analises em cada regiao,

extraindo-se depois a media.

Nas ligas Fe-Nb-(Mn) s6 foram analisados os precipitados
com mais de 2 pym de diametro, para que nao houvesse o efeito da

matriz nas analises.

8.3.3. MicroscOpio eletronico de transmissio

0 microscopio utilizado foi um Philips EM-300, com 100
kV. As amostras foram cortadas na forma de finos discos (250 um de
espessura) com uma cortadora de precisao. Esses discos polidos ma
nualmente, em lixa 600, até ficarem com 70 um de espessura. Reali

zou-se entao a perfuragdo dos mesmos com um aparelho de perfuracio

automatica de duplo jato, marca Fischione, o qual possuia fibra
otica e célula fotoelétrica para detectar a perfuragdo. Empregou-
se o reagente 1 (ver item 8.2) para o ataque eletrolitico, sendo

que a temperatura foi a ambiente, e a tensac que forneceu melho
res resultados foi a de 55 volts.

8.3.4. Microssonda idnica

Utilizou-se uma microssonda ionica da ARL (Applied Re-
search Laboratories), empregando-se o oxigénio como o feixe primd
rio. Neste aparelho os lons de oxigénio sdo aceleradospor uma di
ferengca de potencial de 5 a 20 XV e focalizados sobre a amostra.
Ao colidir com as amostras os ions de oxigénio arrancam Ions da
mesma e toda essa mistura ioénica € analisada por um espectrometro
de massa. Por essa razao, a analise e denomirada "Espectroscopia
de massa dos ions secunddrios". O didmetro do feixe eletrdnico em

pregado foi da ordem de 5 um.



Tabela VIII.1D - Posigio das janelas na analise por

microssonda eletronica

Energia
Elemento (eV)
Al 1400 a 1500
5i 1680 a 1840
P 1940 a 2080
Nb 2120 a 2240
S 2280 a 2360
Mn 5820 a 6080
Fe 6240 a 6660

247
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8.3.,5, Analisador de imagem

A fragao de area da ferrita obtida por resfriamento con
tinuo foi medida num analisador de imagem computadorizado, modelo
Quantimet, sendo que os valores do texto representam a media de 20

medidas.

A fragio de area da ferrita ou perlita obtida nas curvas
TTT foi medida diretamente sobre a tela do microscépio Otico, atra
vés de uma rede quadriculada com 320 quadrados de 5x5 mm. Foram
realizados 10 medidas em cada amostra, o que era suficiente para

cobri-la totalmente.

A fracdo volumetrica de ferrita ou perlita foi suposta

igual a fracao de area das mesmas.

8.3.6. Durometro

A microdureza foil determinada em um equipamento Leitz-
Wetzlar com carga de 25 g para a ferrita e¢ 300 g para a perlita., A
macrodureza foi medida com um durdmetro Wolpert-Testor com  carga
de 10 kg.

Os valores encontrados no texto para macro e microdureza

constituem o valor médio de 10 medidas,usando o método Vickers.

8.3.7, Dilatometro

0 dilatometro empregado foi o THETA III, de alta veloci-

dade, com as seguintes caracteristicas;

vacuo - 10~ ltorr

taxa de resfriamento continuo - 0,05 a 50°C/s
sistema de aquecimento - inducgao
temperatura maxima - 1600°C

gas de resfriamento - hélio

8.3.8. Equipamento para ensaio de tragao

Utilizou-se uma Maguina Universal de Ensaios, com acio-
namento hidraulico, da Mohr -~ Federhaff.

As dimensoes dos corpos de prova empregados encontram-se

na figura 8.5 e na figura 8.6 sdo mostradas as regiCes dos mesmos
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Ly=50
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L L= 60 |

Fig. 8.5 ~ Corpo de prova empregado no ensaio de tragao (medidas

em milimetro).

Fig. 8.6 - Regioes do corpo de prova empregadas para analise

(=]

micrografica.

C) - observagao da estrutura (microscopia)
C) ~ observacao da estrutura (micrografia)
C) - aquecido ¢ resfriado em agua para observar

tamanho de grdo austenitico
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que foram utilizadas para a observagao e fotografia da microestru-
tura,e contagem do tamanho do grio austenitico. Em alguns dos cor
pos de prova, a analise metalografica indicou a ocorréncia de cer
tos defeitos, tais como: vazios, macrosegregagao acentuada ou hete
rogeneidade no tamanho de grdo. Sempre que ocorria algum destes
defeitos, havia uma alteracfo nos resultados do ensaio de tracido,e
este era desconsiderado. Como a regifo (@) da fig. 8.6 poderia es-
tar deformada devido ao ensaio, a micrografia foi realizada na re
gido(®. A amostra proveniente da regifo (© era aquecida a 900°C
por 5 minutos ao ar e resfriada em agua. A seguir era embutida,
polida e atacada com o reagente n® 2 (vide item 8.2) para a verifi
cagdo do tamanho do grdo austenitico.

Para se medir o 0,2 Oese (limite de escoamento correspon
dente a 0,2% da deformagdo residual no ensaio de tragdo) utilizou-
se um extensOmetro acoplado ao corpo de prova. Na fig. 8.7 obser-
va-se as curvas Forca x Deslocamento obtidas no ensaio de tragao
dos agos C20, C40 e C80. Foram realizados 2 ensaios para cada
amostra e os resultados do texto referem-se a média dos valores.OE

tidos nos mesmos.

8.3.9. Forno de alta temperatura

Foi projetado e construido um forno de alta temperatura

para a realizagdo dos tratamentos térmicos das amostras. 0 mesmo

& constituido por um variador de tensdo (Variac) de 3 kW, onde
foi acrescentado um terminal para se poder trabalhar com dois ni-
veis de tensdo no primario (100 e 80% da tensdo da rede). Ao ser
ultrapassada a temperatura desejada,o controlador de temperatura
envia um sinal a um contator eletromagnético,que reduz a tensdo no
primario do Variac. Assim, se o resistor do forno estava Teceben-
do 10 ampéres, passa a receber 8, e com isto, as flutuacoes de tem
peratura neste forno sao bem menores que as obtidas em fornos con
vencionais. Nestes Ultimos, quando a temperatura desejada € ultra
passada o contator desliga o primario (ou secundario) do Variac, e
a corrente no resistor cai a zero, provocando grandes flutuagCesda
temperatura em torno da temperatura desejada. O circuito elétrico
do forno construido ¢ apresentado na figura 8.8. Os Tresistores
deste forno sao de carboneto de silicio, e o controlador de tempe-
ratura é do tipo Liga-Desliga com ajuste PIDI As caracteristicas
técnicas do forno sdo apresentadas na tabela VIII.11l e nas figuras
8.9 e 8.10. Este forno pode trabalhar com vacuo ou com atmosfera

de argonio.

*PID = proporcional, integral, derivativo.
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Tabela VIII.11 - Caracteristicas do forno de alta temperatura
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Potencia
- Variac da Sociedade Tecnlca Paulista, modelo VM-130
tensao max;ma de salda 130 v
corrente m§x1ma de salda T 22 A
potencia maxima 3 KVA

- Contator Siemens modelo 3TA-11
corrente maxima de comutacao 35 A
alimentagao 110 V - CA

- Disjuntor ternn-magnetlco marca Eletromar,modelo Quicklag DG

corrente maxima de comutacao 30 A

Controle de temperatura
- Controlador de temperatura da Engro, medelo 6000

sensor - termopar Pt-Pt 10 Rh
faixa de temperatura 50 a 14009C
alimentacao 110 V-CA
= 1 a 10 min

PID ajustes = 12 a 120 seg.

XP=U a 5%
sinal de saida - relé eletromecdnico

Resistor .

- Carboneto de silicio da Carborundum, modelo Globar
conprimento total S08 mm
comprimento regiao aquecida 229 mm
diametro 9,5 mm
resistencia a_10710C 3,10 @
temperatura maxima (no ar) 1500°C

Isolamento

- Tijolo refratarlo ~silico- -aluminoso da Porisol
temperatura maxima de operagao -15000C
composigao em alumina (% em peso) -42

- Manta Ceramica da Carborundum - Fiberfrax - CHBS

temperatura maxima de operagao 14269C

temperatura de fusao 1760°C

espessura da camada (mm) 25

n® de camadas no forno 3
Pintura

- Revestimento de zarcao - ferrolack Ypiranga

Pintura a revolver com esmalte sintético de alto brilho da Coralit

- Sinalizacao
Lampada de 3W, 130V-CA, em soquetes da Bllndex de 25 mm

Desempenho

- Tempo para atingir 500°C, com corrente mixima de 20 A - 12 min
~ Tempo para subir de 500 para 1080°C com corrente maxima de 20 A - 30min
~ Tempo para subir de 1000 a 1300~C com corrente maxima de 20 A - 2 horas

Estabilidade a 13000C - 4+ 30(C
Temperatura externa a 500°C - ambiente
Temperatura externa a 1000°C- 500C
Temperatura externa a 13000C- 70°C

(temperatura externa apds 1 hora na temperatura interna indicada)
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TUBO DE ALUMINA P/ PROTECAO DO CABO ELETRICO
CONTROLADOR DE TEMPERATURA

CHAVE PARA ACIONAR O CONTROLADOR
LAMPADA PILOTO DO CONTROLADOR

LAMPADA PILOTC DO VARIADOR DE TENSAO
DISJUNTOR DO VARIADOR DE TENSAD
AMPERIMETRO

VOLTIMETRO

VARIADOR DE TENSAO
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(b}

Figura 8.10 -~ Forno de alta temperatura
a - vista geral
b - detalhe da unidade de aquecimento em
operagao.
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8.3,10. Banho de estanho

Este banho foi projetado para trabalhar em temperaturas
de até 850°C. Consta de um cadinho ceramico, preenchido com esta-
nho. E aquecido por resistores helicoidais de Kanthal, e a fonte
de poténcia € um Variac de 3 kW. O controle de temperatura é fei-
to por um controlador Engro 6000, com termopar cromel-alumel. 0
circuito elétrico € analogo ao do forno de alta temperatura (fig.
8.7). Nas figuras 8.11 e 8.12 pode-se observar os detalhes deste

forno.

8.3.11. Sistema para encapsulamento em quartzo

Este sistema consta de uma bomba mecanica Edwards EIMZ,
com capacidade de bombeamento de 3,4 m3/h, um medidor Pirani e co
nexoes para alojar a amostra a ser encapsulada. Tambem foi wusada
uma coifa de 4.500 m3/h para aspirar as finas particulas de silica
que sao desprendidas durante o aquecimento do quartzo. Este siste

ma pode ser visto nas figuras 8.13 e 8.14.

8.4. Técnicas experimentais

8.4.1. Determinacdo do tamanho de grdo austenitico

Amostras cilindricas com 5 mm de diametro e 15 mm de com
primento foram aquecidas em vacuo (10-"* torr) por diferentes perio
dos de tempo, e temperatura variando de S00 a 1300°C. A seguir fo
ram resfriadas em agua, embutidas em baquelite e serradas longitu-
dinalmente. Para revelar o contorno do grao austenitico (na reali
dade o termo correto seria "contorno do antigo grao austenitico" |,
pois as amostras eram martensiticas) foram tentados varios reagen-
tes como: nital, picral e Vilela, sem bons resultados. Empregou
também o método das transformacdes parciais. Neste método a amos-
tra era reaquecida a 900°C e transformada isotermicamente a 750°C
(C20 e C20NDb3), 650°C (C40 e CAONB3) e 600°C (C80 e C8ONb3), poT
periodos de tempo suficientes para produzir em torno de 10% de fer
rita (nos agos com 0,20 e 0,40%C) ou 10% de perlita (nos agos com
0,80%C). Para tamanhos de grao austenitico maiores que 100 uym o
método funcionou bem (fig. 8.15 @ e ®), poreém para tamanhos meno-

res que 100 um o metodo nao funcionou satisfatoriamente (fig. 8.15

© e ©).
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Fig. 8.11 - Banho de estanho

LEGENDA 1,!’

b= THIOLO REFRATARID 8 VOLTIMETRO

2- RESISTOR DE KANTHAL S CONTROLADOR DE TEMPERATURA
3- CADINHO CERAMICO i0 LAMPADA PILOTO DO CONTROLADOR
4- ESTANHO LiQUIDO Hl CHAVE DO CONTROLADOR

5— MANTA DE AMIANTO 2 CHAVE DO VARIAC

6~ TERMOPAR CROMEL-ALUMEL 13 VARIAC

7- AMPERIMETRO 14 LAMPADA PILOTO PO VARIAC
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Figura 8.12 - Banho de estanho.
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SAIDA PARA O FORNO
DE ALTA TEMPERATURA

SENSOR PIRANI/

BOMBA MECANICA

N _

—— 7 ~ N

Figura £.13 - Sistema para encapsulamento de amostras em tubos

de quartzo, com pressao parcial de argonio.
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Figura 8.14 - Sistema para encapsulamento de amostrasem
tubo de quartzo, sob pressao parcial dear

gonio.



C) C40Nb3 - Grao austenitico -
grande 100X

peque- (@) C40Nb3 - Grdo austenitico
150X pequeno 300X

Fig. 8.15 - Determinagao do tamanho de gr#o austenitico por trans

formagdo parcial. Ataque nital Z25%.
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Posteriormente empregou-se o método de Kohn® e o reativo
de Béchet?. O método de Kohn? consiste em polir amostra e aquece-
1a a 900°C em atmosfera inerte ou vicuo por um periode de  tempo
variando de 5 a 30 minutos. A seguir sopra-se um jato de curta
duracaoc (5 a 30 segundos) de ar sobre a mesma, resfriando-a em
agua. A amostra € entdo levemente repolida (pasta de diamante de
1 um) e atacada com reativo de Béchet?. Este método (Kohn + Béchet)
funcionava melhor a medida que se diminuia o teor de carbono do
aco (fig. 8.16). Porem nem sempre os resultados obtidos fo-
ram satisfatorios. Na figura 8.17 observa-se que o ago C80Nb3
apos aquecimento por 1 hora a 1300°C, apresentava um tamanho de
griao austenitico da ordem de 400 um, o que era visivel apenas com
o polimento da amostra, devide @ presenca de trincas intergranula
res (fig. 8.17a). ApoOs o ataque de Kohn + Bechet ainda podia se
distinguir os graos austeniticos com diametro da ordem de 400 ym
(fig. 8.17b). Porém uma observacao mais detalhada indicou que no
interior destes graos grandes (¢ = 400 um) era formada uma sub-es-
trutura de pequenos graos equiaxiais, provavelmente de oxido de ferro
(fig. 8.17c). No caso de grédos austeniticos grandes (¢ = 400 um)
¢ fiacil diferenciar o contorno do graoc austenitico real do contor-
no do grao de oxide, porém quando o grdc austenitico apresenta dia
metro proximo ac do grao de 6xido, & impossivel diferencia-los. Por
esta razdo o método de Kohn + Béchet nao foi utilizado.

Finalmente observou-se que o reagente 2 (vide item 8.2},
que nada mais € que o reagente de Vilela, onde foi acrescentadoum
agente molhante, conseguia revelar o contorno do grao austenitico
em todas as amostras, independentemente do tamanho do grdo austeni
tico (fig. 8.18). A desvantagem deste reagente € que a definigao
do tamanho do grao austenitico nao & tao nitida quanto a fornecida

pelo método de Kohn + Béchet.

0 tamanho do grao austenitico foi determinado diretamen-
te sobre as amostras, pelo método ASTM*®, e qonvertido em didmetro
médio obtido por intersecdao linear (linear mean intercept) com o

auxilio da escala mostrada na fig. 8.109,

8.4.2. Tratamentos térmicos

As amostras destinadas ao estudo da precipitacao de par
ticulas de Fe-Nb-Mn receberam o tratamento térmico indicado na
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300X

CA0Nb3

300X

C20Nb3
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A Y e
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300X

C80Nb3

Figura 8.16 - Contorno do antigo grao austenitico revelado pelo

As amostras foram austeni-

-

do Kohn + Bechet.

méto

°C por 1 hora.

tizadas a 900
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100X Kohn-Béchet
(b}

Regiao da
foto (b) am-
pliada

(c)

i, 0 e AR
400X Kohn-Béchet

Figura 8.17 - Ago CBONb3 polido e atacado pelo método de Kohn-
Béchet. Antes do ataque o ago foi aquecido a
1300°C, por 1 hora e temperado em agua.
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C20

I- i
e 150X

C40

150X

C80

150X

Figura 8.18- Contorno do antigo grao austenitico revelado pelo rea
gente 2 (vide item 8.2). As amostras foram aquecidas
a 1100°C, por 30 minutos e resfriadas em agua.
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figura 8.20.

As amostras destinadas ao estudo da segregacdao do niodbio
no contorno de grao austenitico foram tratadas termicamente segun-
do o diagrama da figura 8.21. -A temperatura e o tempo foram aumen
tados em relacao as amostras anteriores (amostra(:)da fig. 8.20) ,
pois naquele caso observou-se que a solubilizagao das particulas
de Fe-Nb-Mn nao havia sido completada. As amostras foram serradas
ao meio, para evitar os efeitos de oxidagao superficial, antes de
se aplicar o método de Kohn3®. Apos a aplicacdo deste método as
amostras eram levemente polidas e atacadas com reagente de Bechet?.

8.4.2.2. Agos
a) Curva TTT da ferrita (em banho de estanho)

Amostras cilindricas dos acos C21 e C2INb3 com 10 mm de
comprimento € 5 mm de diametro sofreram o tratamento térmico indi-
cado na figura 8.22. A solubilizagao foi realizada a vacuo, devi
do ao tempo de permanéncia no forno ser prolongado (Z horas). Ja
a austenitizacao foi feita ao ar, pois 1 minuto de aquecimento nao
era suficiente para provocar uma descarbonetacao ou oxidacgdo acen-
tuada na amostra. Em geral, um superaquecimento do forno de 50°C,
em relagdo a temperatura de austenitizacao desejada, era suficien
te para permitir que a amostra atingisse a temperatura de austeni-
tizagao em menos de 1 minuto (fig. 8.23). Um outro dado interes-
sante & que cada amostra gastava em torno de 4 segundos para esta
bilizar sua temperatura, quando colocada no banho de estanho a
700°¢C, partindo-se de uma temperatura de austenitizagdo de 1200°C.
Logo, resultados de transformacoes obtidas com tempos inferiores a

4 segundos, devem ser encarados apenas como um valor estimativo.

Apdos o tratamento isotérmico as amostras foram embuti-
das, serradas ao meio (longitudinalmente), polidas e atacadas com
nital. A observagido microscopica revelou gque o tratamento térmico
provocou apenas uma ligeira descarbonetagao e oxidacao superficial

nas mesmas.

b) Curva TTT da perlita (em banhc de estanho)

0 procedimento empregado foi o mesmo apresentado no item
anterior, sO que com diferentes temperaturas (fig. 8.24) devido aos
acos empregados (C80 ¢ CBONb3) apresentarem um teor de carbono

mais elevado.
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SOLUBILIZACAD
AUSTENITIZACRD
PRECIPITACAD
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Fig. 8.20 - Tratamento térmico das ligas Fe-Nb-Mn empregadas no estudo
de precipitagao.
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Fig. 8.21 - Tratamecnto teérmico das ligas Fe-Nb-Mn empregadas no
estudo da segregacao do nidbio no contorno do grao

austenitico.
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¢) Curva TTT da perlita (no dilatometro)

Amostras cilindricas dos acos C81 e C8INb3 com 4 mm de
diametro, 13 mm de comprimento e com um furo central .de Z mm, fo-
ram encapsuladas em tubo de quartzo, com argonio puro a baixa pres
sao (140 torr). A solubilizagao foi realizada a 1350°C por 1 dia,
com resfriamento em agua. Antes de serem niqueladas (vide item
8.2) removeu-se a camada de O0xidos, formada durante o resfriamento
em dgua, com a imers3o por 5 minutos das amostras em solugao dilui

da de acido sulfiirico.

d) Dureza da ferrita e da perlita obtidas com resfriamen

to continuo (no dilatometro)

Amostras cilindricas dos agos C41, C41Nb3, C81 e C81Nb3
com 4 mm de diametro e 13 mm de comprimento foram tratadas segundo

o esquema apresentado na figura 8.26.

e) Dureza da ferrita e da perlita obtidas isotermicamen-

te (no banho de estanho)

0 procedimento seguido para se obter amostras parcial ou

totalmente transformadas foi o mesmo apresentado nos itens a) e b).

f) Curva de temperabilidade dos agos C80 e C80ONb3

Amostras cilindricas com 5 mm de diametro e 35 mm de com
primento foram solubilizadas a 1350°C por 2 horas, a viacuo (10°%
torr), sendo em seguida resfriadas em agua. Posteriormente, foram
austenitizadas a 1350°C, por 5 minutos, ao ar, e colocadas com uma
das extremidades em um recipiente com agua (aproximadamente 10 mm
da amostra ficava submersa na dgua). Para que nao houvesse influ-
éncia do resfriamento sobre os resultados, as amostras foram colo-
cadas aos pares (1 de aco com nidbio e outra de ago sem niobio).

Deve-se observar que este ensaio € apenas semelhante ao
Jominy, o qual nao foi possivel de ser realizado devido ao diame-
tro das barras disponiveis (15 mm) ser menor que o necessa-

rio para aquele teste (26 mm).

g) Dureza martensitica

Amostras com 5 mm de diametro e 10 mm de comprimento fo
ram austenitizadas a 1000 ou 1320°C por 10 minutos em forno com
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Fig. 8.26 - Tratamento térmico dos agos C81, C8INb3, C41 e C41Nb3,

utilizando-se o dilatometro.
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atmosfera de argonio, sendo em seguida resfriadas em agua. A se-
guir foram embutidas, cortadas ao meio (longitudinalmente), poli-
das e atacadas com nital. Mediu-se a macrodureza em 10 pontos dis

tribuidos uniformemente em toda a amostra.

h)} Corpos de prova para o ensaio de tragao

0 aquecimento das amostras foli realizado por 30 minutos
em forno aberto, seguindo-se o resfriamento ao ar ou ar comprimido.
0 resfriamento foi realizado de maneira padronizada para que o mes

mo niZo causasse interferéncias nos resultados dos ensaios de tra

cao.

i) Amostras para microssonda ionica

A amostra empregada (C41Nb3) no estudo da segregacao de
elementos de contorno de grao austenitico foi solubilizada a 1350°C
por 1 hora em forno a vacuo, sendo em seguida resfriada em agua.

A amostra empregada (C80Nb3) para observacao de segrega-
cdo em interface perlita/austenita foi solubilizada a 1350°C  por
1 hora, em forno a vicuo e resfriada em agua. Em seguida foi aus-

tenitizada a 1350°C por 1 minuto e transformada isotermicamente a

600°C por 90 segundos.

A amostra empregada (C20Nb3) para a observacao da segre-
gacao em interface ferrita/austenita foi solubilizada a 1150°C,
por 1 hora, em forno a vicuo e resfriada em agua. A seguir foi

austenitizada a 1150°C, por 1 minuto e transformada isotermicamen-

te a 700°C por 3 minutos.

Todas as amostras apo0s os tratamentos foram embutidas,
serradas ao meio, polidas, atacadas com nital, desembutidas e ana

lisadas.

8.4.3. Determinagao do espagamento interlamelar da perlita

0 espacamento interlamelar da perlita foi determinade em
amostras parcialmente transformadas, medindo-se em 10 regioes da
amostra o espagamento interlamelar minimo, que corresponde ao espa
gamento interlamelar real da amostra (fig. 8.27) e tirando-se a
média. A medida foi rcalizada diretamente sobre a tela do micros

copio eletronico de varredura.
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8.5. Resumo

Na tabela VIII.12 encontra-se de forma resumida as deter
minagoes realizadas nos agos e ligas Fe-Nb-Mn empregadas neste tra
balho.
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CAPITULO IX

APRESENTACAO E DISCUSSAQ DOS RESULTADQS

Visando uma apresentacaoc mais simples, Separou-se oS re-

sultados por 1itens.

9.1. Solubilidade do niobio na austenita na presenca do Nb(C,N)

0s efeitos do niobio nos agos cComo : refino
do grdo austeniticol!~3, atraso na reagdo austenita - ferrita-!0, en
durecimento da ferrita por precipitacdo!!-!% e atraso na recupera-
caoerecristalizacdo da austenital™~19,estdo relacionados com o
nidbio dissolvido:na austenita e o nicbio na forma de Nb(C,N) (fa
milia dos carbonetos, nitretos carbonitretos de nidbio). Existen,
atualmente, equagoes que preveem o limite de solubilidade do nio-
bio nos agos, ou seja, o teor maximo de nidbio que pode ser dissol
vido num ago,a uma certa temperatura, sem ocorrer a formagao do
carboneto29-26  pitreto?? ou carbonitreto de nidbio28-29%, Entre-
tanto, a partir desse limite, adicionando-se mais niobio, uma frg
¢do do mesmo serd empregada para formar o Nb(C,N), e o restante
dissolver-se-a na austenita (fig. 9.1). Para se calcular essa fra
¢do de niobio dissolvido na austenita, na presenga de Nb(C,N), fo-
ram desenvolvidos os métodos que serdo apresentados a seguir.

9.1.1. Os sistemas Fe~C~Nb e Fe-N-Nb
9.1.1.1. Elaboracao do modelo

Para se calcular a concentragio de nidbio na austenita

em presenca de um composto de niobio de formula genérica NbEx (por

ex.: NbN, NbC, NbC )} utilizou-se a seguinte nomenclatura:

0,87

B = simbolo do nidbio

E = simbolo do carbono {(nitrogenio)

BT = % em peso do nidbio total

ET = % em peso do carbeno (nitrogénio) total
BE =
EE =

e

em peso do nidobio contido no carboneto (nitreto)

em peso do carbono (nitrogénio) contido no carbong

o

to (nitreto)
BAU = % em peso do niobio dissolvido na austenita
EAU = % em peso do carbono (nitrogénio) dissolvido na aus-

tenita
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Nbp = % em peso do niobio contido no ago
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=

peso atomico do carbono (nitrogénio)

n

"WB = peso atomico do niobio

pela reagao de formagao do precipitado obtem-se:

B + xE -+ BEx (9.a)

com o balan¢o de massa tem-se:

WB
BE = ~——— . EE (9.1)
X WE
e ainda  por conservagao de massa:
BT = BE + BAU (9.2)
ET =

EE + EAU | (9.3)

e mais, pela equacao de limite de solubilidade do preccipitado:

b

logy o [BAU] [BAU]® = a - 2 = ALF(T)
T
ou _
fuz )
pAU = 100 X (9.4)
Ay L/

Para um certo ag¢o, com um precipitadeo conhecido, numa dada tempera
tura, sabe-se o valor de BT, ET, WB, x, WE e ALF(T), sendo que BL,
EE, BAU e EAU sao as incognitas.

0 sistema de equacgoes (9.1} a (9.4), apresenta a secguintce solugio:
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ALF(T)
. WB 10 X
BAU = BT - — ET - (9.5)
X . WE BAUl/x

a qual & semelhante 3 encontrada por Wadsworth3®, e pode ser resol
vida numérica e graficamente. Para um precipitado do tipo BE, ou
seja, x=1, a equacao (9.5) torna-se:

BAU? - BT - "B | gy ) Bau - MB | 1o AMF(TI L g (5.¢)
WE WE

que € uma equacao do 2¢ grau, com resolucdo analitica. Embora as
equagoes {9.5) e (9.6) tenham sido desenvolvidas para se calcular
a solubilidade do nidbio na presenga do NbCy ou NbNy, elas podém
ser aplicadas a qualquer outro tipo de precipitado.

9.1.1.2. Aplicagao do modelo

Aplicando-se a equagao (9.5} ao N]::C{J g7 © usando a equa-
¢ao de Nordberg?® para se calcular o ALF(T), obtém-se:

oot ¥ 3,575 ]
BAU = BT - 8,9 |ET - | (9.7)
aapl» 149

A equagao (9.7) foi resolvida por computador (vide ane-
xo I), para varios teores de carbono e niobio total, e na faixa de
temperatura de 800 a 1300°C, sendo que os resultados sao apresecn-
tados nas figuras 9.2 a 9.4. A utilizagao destas figuras ¢ bastan

te simples, e sera explicada nos exemplos abaixo:

a) Calcular o teor de niobio dissolvido na austenita (Nb_) de um
aco com 0,2%C, 0,010%Nb a 1100°C. | v
Pela figura 9.3 observa-se que NbY = 0,010% (ou seja, todo 0
niobio do aco esta dissolvido na austenita).

b) Para esse mesmo ago, calcular o limite de solubilidade do nio-
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Exemplo de utilizacao
Aco 0,2% C a 1100°C

(@) Nbp = 0,010% ~+ Nb_ = 0,010% (totalmente solivel)
(® Determinar o limite de solubilidade =+ Nb_ = 0,018t

(:) Nbp = 0.8% - Nb_ = 0,030%
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bio na austenita, na presenca do NbCO g7 2 1100°cC.
Pela figura 9.3, observa-se que este limite € de 0,018%.

¢) Calcular o teor de niobio dissolvido na austenita para o ago
0,2%C; 0,83Nb a 1100°C,
Pela figura 9.3, observa-se que NbY = 0,030%.

Nas figuras 9.2 a 9.4 nota-se ainda um aspecto interes
sante: para'agos com altos teores de carbono (1,0%C, por ex.), o)
teor de niobio dissolvido na austenita praticamente ndo se altera
com o teor total de niobio do ago (na faixa de 0,001 a 1%Nb). Is-
to porque para formar 103,4g de NbCO,SY sao necessarios 93 g de
nidébio e 10,44 g de carbomno (equagdo 9.1). Observa-se entao que
para precipitar o NbCO,S? com 1 g de nidbio seriam necessarios
0,1 g de carbono. Como um aco com 1,0%C a 1000°C consegue dissol-
ver apenas 0,0016% Nb (fig. 9.3), o niobio que for adicionado a
partir deste teor sera utilizado praticamente apenas para formar
o Nby g7
niobio neste aco atingir 1%, o mesmo tera utilizado apenas 0,1%

pois o ago & rico em carbono. Quando o teor total de

de carbono para formar o Nbc0,87 (0 ago ainda tera 0,9%C en solu-
cao na austenita). Entretanto, a medida que se diminui o teor de
carbono do ago, a solubilidade do nidbio na austenita vai se tor
nando cada vez mais dependente do teor total de niobio do ago. Is
to porque diminuindo-se o teor de carbono dificulta-se a formagio
do Nb0,87
vao se dissolver na austenita.

e, consequentemente,fragdes cada vez maiores de nidbio

L]

Para se calcular a solubilidade do niobio da austenita
na presenca do NbN, empregou-se a equagae (9.5) e a de Mori?7 para

o sistema Fe-N-Nb:

10.150
log,n [NB]. [N]. = - === + 3,79 (9.8)
10 Y Y T
[Nb], [N]Y = % em peso T = Kelvin

obtendo-se:
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(- 10150 , 5 54y
10 T

BAU = BT - 6,64 |ET - (9.9)
BAU

(também poder-se-ia empregar as equagbes (9.6) e (9.8) para se cal
cular o NbY com formacao do NbN}.

A equacdo (9.9) foi resolvida para varios teores de ni-
trogeénio e niobio e seus resultados sio apresentados nas  figuras
9.5 a 9.7.

9,1.1.3. Comparagao com resultados experimentais

Foram comparados os resultados experimentais (obtidos da
literatura) da solubilidade do nidbio na austenita na presenga do
Nb(C,N), com os calculados teoricamente pelas equagoes (9.7)e (5.9).
Nos agos apresentados nas figuras 9.8 a 9.11, como a relagédo C/N
era alta (> 20), foi suposta a formacgao do Nch,S?' e 0s resulta-
dos teoricos obtidos pela equacao (9.8) apresentaram uma boa apro

ximacdo dos medidos experimentalmente.

No aco da figura 9.12, como a relagdo C/N era baixa (0,25)
foi suposta a formacao do NbN. Para temperaturas entre 1000 e
1200°C a relacdo entre os resultados tedricos e experimentais foi
bastante proxima, porém a 1300°C houve uma diferenga acentuada en
tre tais resultados. Observando-se a relagao N/C no  precipitado
nota-se que ate 1200°C o teor de nitrogénio era muito maior que o
do carbono, € realmente o precipitado formado era o NbN. Para
1500°C os teores de nitrogenio e carbono do precipitado eram pare
cidos, formando-se um precipitado do tipo NbeNy,e, obviamente a
equacdo (9.9) nao poderia mais ser aplicada. Concluiu-se entaoque
as equacoes funcionavam bem se o precipitado fosse o carboneto ou
o nitreto de nidbio; entretanto se o precipitado fosse o carboni-
treto de niobio em novo modelo deveria ser desenvolvido para o sis

tema Fe-C-~N-Nb.

9.1.2, 0 sistema Fe-C-N-Nb
9.1.2.1. Elaboragao do modelo
Para se calcular a solubilidade do nidbio na austenita
na presenca do carbonitreto de niobio foi desenvolvido um algorit-
mo bastante simples e que emprega apenas a leitura das curvas aprg
sentadas nas figuras 9.2 a 9.7. Seja, por exemplo, um ago com
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0,20%Nb/0,06%C/0,015%N. Como o carbono apresenta-se em maior con
centragao que o nitrogeénio, ele & tomado como elemento inicial de
precipitacdo. Entdo, para 0,20%Nb e 0,06%C a 1000°C ter-se-ia pe
la figura 9.3, 0,024%Nb dissolvido na austenita com a formagao do
NbC0’87. Esse teor de nidbio na austenita € entdo utilizado para
a precipitacdo do NbN. Para um ago com 0,024%Nb e 0,015%Na 1000°C,
ter-se-ia pela figura 9.6, 0,006%Nb dissolvido na austenita. Logo
para um ago 0,20%Nb/0,06%C/0,015%N a 1000°C, o teor de nigbio dis-
solvido na austenita seria de 0,006%, ou seja, 0,194%Nb estaria
na forma de NbeNy.

9.1.2.2. Comparagao com resultados experimentais

Os resultados obtidos pelo algoritmo proposto foram com-
parados com os obtidos experimentalmente por Mori2?7 (figs. 9.13 a
9.16). Nestes casos foram testadas as duas sequéncias de precipi
tagao: NbcD,S? seguido de NbN (C+N) e vice-versa (N=C). Comparan
do-se as figuras 9.13 e 9.14 observa-se que para o mesmo teor de
nidbio e nitrogénio no ago, um aumento no teor de carbono levou a
uma maior proximidade entre os resultados experimentais e os ted-
ricos. Uma comparagao entre as figuras 9.14 a 9.15 também torna
evidente que aumentando-se o teor de nidbio, para os mesmos niveis
de carbono e nitrogenio do ago, as curvas tedricas aproximam-se
mais das experimentais. De maneira geral o algoritmo proposto for
neceu dados bastante proximos dos obtidos experimentalmente por
Mori?7, e podera ser utilizado para se calcular a solubilidade do

niobio na austenita na presenca do carbonitreto de nidbio.

9.1.3. O sistema Fe-Nb-Mn

Segundo Koyama®?®, os elementos substitucionais do ferro
poderiam alterar a atividade do carbono, e com isso modificar a so
lubilidade do niobio na austenita. O manganés € um caso tipico, E
um elemento substitucional do ferro, e de uma maneira geral ¢ o
elemento de liga que entra em maior quantidade na composigio dos
agos com médio e alto teor de carbono. E sabido que o manganés re
duz a atividade do carbono®®,0 que aumenta a solubilidade do nidbio
da austenita, pois reduz o potencial de combinacac do nidbio com
o carbono. Porém como nioc era conhecido o seu potencial de intera
¢do com o nidbio, foram realizados algumas experiéncias com ligas
Fe-Nb-Mn, para melhor identificar este potencial. Utilizou-se¢ 2




0,i0

0,04

0,02

% EM PESO DE NIOUBIO DISSOLVIDD NA ¥

0,14t

0,12}

0,08 |

0,06 |-

/
®
D

[

1000

TEMPERATURA

1200

294

O=—0 TEORICO (C~==N)
x=—1x TEORICO {N—=C()
e-—-8 EXPERIMENTAL
Nb = 0,200

C=0,030

Nz0012
C/N=25

Fig. 9.13 - Comparacao entre os resultados experimentais de

0,04

0,02

% EM PESO DE NIOBIO DISSOLVIDO NA ¥

Mori27 e os calculados teoricamente.

1000

TEMPERATURA

1200

O==0  TEORICO {C=N}
X —— X TEORICO { N~C)
$——9 EXPERIMENTAL

Nb = 0,200
¢ = 0,060
N= 0,015

C/N = 4,0

Fig. 9.14 - Comparacgao entre os resultados experimentais de

Mori

e os calculados teoricamente.



Fig. 9.15

EM PESO DE NIOBIO DISSOLVIDD NA ¥

Yo

0,05

%o
0,4+

L

z

(=]

o

|

@

o o 03r

a

o

@

o

=z

w 0,2}

a

Q

[ T3]

[TY]

o

k3

w

o

o~

295

F) D==0 TEORICO ( C—N})
x—=x TEORICO {N—C)

4 ®-=8 EXPERIMENTAL
Nb = 0,640
€ = 0,080
Nz Q0t7
C/N= 47

1000 1200
TEMPERATURA (°C)

- Comparacao entre os resultados experimentais de
Mori?7 e os calculados teoricamente.

O=0 TEORICO {C—N)
x=—x  TEQRICO (N—G)
®-=8 EXPERIMENTAL

Nb = 0,960
C = 0,100
Nz 0,018

N/C =z 55

Fig. 9.16

1000 1200
TEMPERATURA (°C)

- Comparagao entre os resultados. experimentais de

Mori?7 e os calculados teoricamente.



296

ligas Fe-Nb-Mn com diferentes teores de nidbio (FeNb58Mn e
FeNb25Mn) e uma liga Fe-Nb (FeNh35). Apos resfriamento lento
(ao fornb), as tres ligas apresentaram a mesma microestrutura: nu
merosos precipitados em matriz ferritica equiaxial (fig. 9.17). (A
diferenca de granulagdo entre as tres ligas, deve-se, provavelmen
te ao fato das mesmas terem sido forjadas manualmente, sem o0 con

trole da deformacao aplicada).

As observacoes destes precipitados no microscopio eletro
nico de varredura indicou que os mesmos eram esféricos,com o diame
tro variando de 0,1 a 4 um, e gue ocorriam tanto no interior como
no contorno do grao ferritico (figs. 9.18 e 9.19), A analise dos

mesmos indicou que (tab. IX.1):

a) Diminuindo-se os teores de nidbio e manganes na liga (FeNbS$8Mn
e FeNb25Mn) diminuia-se os teores de niébio e manganes nos pre-
cipitados, sem, no entanto, alterar a relagao Nb/Mn dos mesmos.

b} O manganes adicionado a liga (FeNb25Mn e FeNb35) substitui
parcialmente o nidbio dos precipitados, porém sem alterar a so-

ma total Nb + Mn:

62%
63%

FeNb25 Mn > Nb + Mn
FeNb35 - Nb

¢) Na liga sem manganes (FeNb35) o enxofre (residual na liga) en-
contrava-se disperso na matriz, enquanto que nas ligas com man
ganes (FeNb58Mn e FeNb25Mn) o enxofre ocorria junto aos pre-
cipitados Fe-Nb-Mn. E sabido que o niobio nao tem tendéncia de
formar sulfetos3* (vide figura 7.1, cap. 7), enquanto que para
o mangands esta tendéncia & bastante acentuada35  (vide tabela
IV.3, cap. 4). Como o manganes apresentou uma afinidade de com
binagdo com o nidbio, este deve ter servido de ligagao entre o
enxofre e os precipitados de Fe-Nb-Mn. Ndo foi possivel quanti
ficar separadamente o nidbio e o enxofre, devido 34 proximidade
dos picos destes elementos na analise por energia dispersiva
(Nb = 2,18 ¢V e S = 2,32 eV. Vide tabela VIII.1l0, cap.8). De
qualquer forma como a quantidade de nidbio era aproximadamente
100 vezes maior que a de enxofre, deve-se esperar que o teor
Nb + S apresentado nas analises corresponda a um valor bem pro-

ximo do teor de niobio.
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Fig. 9.17 - Microestrutura das ligas Fe-Nb-(Mn) apds resfriamento
ao forno (100°C/hora). Todas as amostras foram ataca

das com nital.
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regiao a da foto aci
ma, ampliada
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nital 2%

Fig. 9.18 - Distribuicao de precitados na liga FeNb58Mn resfriada

lentamente. A analise (semi-quantitativa - EDS) das
particulas X e Y revelou a seguinte composigaoc, em am
bas: Nb = 55%, Mn = 22%, Fe = 23%.
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2200X, MEV

ampliagdo da regido a
da foto acima

5500X, MEV
nital 2%

Fig. 9.19 - Distribuigao de precipitados na liga FeNb58Mn, resfria
da ao forno. A analise (semi-quantitativa, EDS), indi
cou a seguinte composicdo das particulas:

X: Nb = 53% Mn = 38% Fe = 0%
Y: Nb = 53% Mn = 22% Fe = 25%
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LIGA
‘ FeNb58Mn FeNb25Mn FeNb35
Nb Mn Nb/Mn Nb Mn Nb/Mn Nb Mn Nb/Mn
54 24 2,3 44 18 2,4 63 0 -

Tabela IX.1l - Composigdo (% em peso) dos precipitados das ligas
Fe~-Nb-Mn resfriadas ‘ao forno (0 ferro € calculado
por balango).

d) Os precipitados Fe-Nb da liga FeNb35 apresentaram um teor de
niSbio_da ordem de 63%, parecendo indicar que o composto forma-
do neste caso seria o Fe,Nb;, o qual possui de 60 a 62% de nig
bio (vide fig. 2.1, cap. 2). Porém de acordo com o diagrama de
equilibrio Fe-Nb3® (vide fig. 2.1, cap. 2), os precipitados de
veriam apresentar a formula Fe,Nb, no qual a porcentagem de nid
bio em peso varia de 32 a 53%. Essas diferencas na composigdo
devem ter ocorrido devido as anilises realizadas serem apenas
semi-quantitativas. 80 uma analise quantitativa & que realmen-
te definiria a composigao exata dos precipitados, € a mesma nao
foi realizada, pois o interesse das pesquisas era apenas o de
se observar a possibilidade de combinagao entre o manganes e o

niobio.

A substituicido observada do nidbio pelo manganés, nos
precipitados Fe-Nb- (Mn)serui favorecida pela pequena diferenga de
raio atomico37 (Mn = 1,36 A e Nb = 1,43 A) e de eletronegativida
de3% (Mn = 1,5 e Nb = 1,6} entre ambos, segundo o critério de
Hume-Rothery3®. Observa-se ainda pelo diagrama Fe-Mn“? (fig.9.20)
que para temperaturas menores que 800°C consegue-se dissolver 2%
de manganeés na ferrita. Como as ligas empregadas continham menos
que 2% de manganes, este elemento deveria estar dissolvido na fer-

rita, se nao fosse a presenca do nidbio.

0 efeito do manganes, observado por Koyama?3?, dec aumen-
tar a solubilidade do nidbio na austenita seria provocado por dois
fatores: redugao da atividade do carbono, conforme observado por
aquele pesquisador3?®, e ainda a substituigdo do nidbio pelo manga
nés nos carbonitretos de niobio. Este segundo fator €  sugerido
por analogia do efeito do manganes nos precipitados Fe=Nb.

Um estudo analogo ao que foi realizado nas ligas Fe-Nb-Mn

deveria ser realizado em ligas Fe-Nb-Ni na tentativa de explicar o
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aumento da solubilidade do nidbio na austenita na presenga do ni-
quel, visto que o niquel aumenta a atividade do carbono3?® (o que

deveria reduzir a solubilidade do niobio na austenita).

9.2, Efeito do nidbio no crescimento do grac austenitico

0 crescimento do grao austenitico em acos com
0,20/0,40/0,80%C, com ¢ sem a adigao de 0,03%Nb e apresentado nas
figuras 9.21 a 9.23. Observa-se que em baixas temperaturas (900°C,
por ex.), o tempo de aquecimento afetou significativamente o ta-
manho do grao austenitico, tanto no ago com niobio, como mo ago
sem niobio. No aco C20 o diametro do grdo austenitico passou de
11 para 50 ym quando o tempo de aquecimento a 900°C foi aumentado
de 10 para 120 minutos. Entretanto para altas temperaturas, o tem
po de permanéncia na mesma naoc alterou significativamente o tama-
nho do grdao austenitico. Para o ago C20, o didmetro do grdo auste
nitico passou de 300 para 350 um quando o tempo de aquecimento a 1300°C
foi aumentado de 10 para 120 minutos. A partir dos dados das figuras
9,21 a 9.23 construiu-se a curva isocronal (para tempo igual a 1
hora) de crescimento do grao austenitico (fig. 9.24)., Nesta figu-
ra observa-se qué_os acos com niobio apresentaram sempre um menor
tamanho de grao austenitico, para todas as temperaturas de aqueci-

mento utilizadas.

A curva isocronal obtida para o ago C40Nb3 foi comparada
com as de acos semelhantes obtidos por outros pesquisadores2:31:41
(fig. 9.25). Nota-se que para.agos com baixa temperatura final de
laminacao (900°C, por ex.) nao foi observada uma Iﬁg. (temperatura
critica de crescimento do grdo, ou seja, uma temperatura a partir

da qual o didmetro do grido austenitico aumentaria drasticamente) .
Para acos com alta (1250°¢C, por ex.) TFL* (temperatura final de
laminacao) fol observada uma TCg a 1100°C. O motivo destas dife-

rengas nas curvas de crescimento, deve-se provavelmente, aos dife-

rentes teores de n::16bio dissolvidos na austenita, na TFL. Pelas
figuras 9.2 a 9.4 observa-se qué o ago empregado por Coladas? apre
sentava todo o nidbio em solugdo na austenita na TFL, enquanto quc
para o aco empregado neste trabalho a fracao do niobio dissolvido

*Na realidade esta temperatura refere—se_a temperatura final do
tratamento termomecanico empregado (laminagao, forjamento, etc).
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na austemita seria de apenas 4% do teor total de nidbio no ago. Co
mo foi visto no capitulo 6, a cinética de precipitagdo do Nb(C,N)
é bastante rapida, mesmo a 900°C. Para um ago com 0,2%C e 0,04%Nb,
com 32% de deformagdio, a precipitag@o do Nb{(C,N) & completada em
apenas . 5minutos!® (vide fig. 6.13, cap. 6). Mesmo admitindo-se
que todo o nidbio estivesse em solugdo na austenita antes da lami-
nagio a 900°C (isto & possivel, pois o tempo de incubagido para
iniciar a precipitagao do Nb(C,N) em austenita ndo deformada & da
ordem de 15 minutos neste mesmo ago3? (vide fig. 6.11, cap. 6)), o
primeiro passe de laminagao provocaria a precipitagdo total do
Nb(C,N). O tempo de manutencdo do aco a 900°C, para o0s subsequen-
tes passos de laminagdo, sé serviria para aumentar o diametro das
particulas de Nb(C,N) ja precipitadas™? (vide fig. 6.23, cap. 6) e
torna-las menos eficientes em "segurar" o contorno do grdo austeni
tico!»*3, Esta hipotese & reforcada com os resultados de Mori%!
que trabalhando com agos de composicio e TFL semelhantes aos empre

gados neste trabalho, nao observou uma T Ja nos agos laminados

co®
em altas temperaturas (1300°C, por ex.), g precipitagao das parti-
culas ocorreria durante o resfriamento,apds a laminacfo final do
mesmo, ou seja, nao haveria um coalescimento das particulas duran-
te a laminacdo. Assim, as particulas formadas nestes agos seriam
menores e mais eficientes em "segurar' o contorno de grio austeni-
tico. Deve-se ainda observar que os agos com TFL > 1250°C  apre-
sentaram uma TC Z 1100°, ou seja, bastante inferior a TFL. Como
os agos deste trabalho apresentaram uma TFL = 900°C,a sua T, deve
ra ser menor que 900°C. Como as experiéncias de crescimento  de
grdo so foram realizados em temperaturas superiores a 900°C, é pos
sivel que este seja o motivo da ndo deteccgio da Tcg'

Como o ago de Mori®! apresentava composicao e TFL seme-
lhante ao C40Nb3, comparou-se mais detalhadamente a cinética de
crescimento do grao austenitico entre eles (fig. 9.26). Observa-se
pela forma e inclinagao das curvas que os resultados sio bastante
prﬁximos, excetuando-se o fato do tamanho do grdo austenitico dos
agos de Mori*! ser um pouco menor que o dos agos destc  trabalho,
peis o mesmo partiu de barras de agos com granulagao austenitica

mails fina.

Calculou-se tambem a Tcg pelo método de Gladman! (vide

cap. 3, item 3.4), para os acgos deste trabalho. Tem-se que ;
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H
I

-1
6 3 2
- Rof { =~ 2 .
c T © (2 z) (9.10)

Ro = raio médio do grao austenitico

z = fator de heterogeneidade

= fracao volumétrica do precipitado

= raio do precipitado acima do qual hia o crescimento
do grao austenitico

0 valor de f po&e ser calculado pela equagao'3:

£ = volume precipitado (9.11)

volume acgo

M . »p

f = _P_._ P (9.12)
Mago'pago

Mp, Mago = massa do precipitado e do ago

pp, pago = densidade do precipitado e ?o ago

Para 100 g de ago ter-se-ia:

- 11;0. aco (9.13)
Pp

aco 7,86 g/cm3 para aco 1020 a 1080 (ref. 44)

PNbE S 7,85 g/cm?® (ref. 45)

tem-se que:



M
f = IEE M, = % em peso (9.14)

Pela reacao de formacao do NbC0 37 (que seria a formula provavcl
do carboneto de niobio?® (vide cap. 6, item 6.1)),tem-se:

Nb, + 0,87C >  NBCy g, (9.b)

Efetuando-se o balango de massa obtém-se:

Moo= 103,44 (9.15)

ou

=
I

1,11 Nb_ (9.16)

Nb. & o nidhio contido no carboneto de nidbio, pois:

Nbp = Nb. + Nb_ (9.17)

Nbp = nidbio total do ago

L

Nb niobio dissolvido na austenita

A partir das equagbes (9.14) e (9.16) obtém-sc:

-2
£f= 1,11 . 107" Nbg (0.18)

O valor de Nb. pode ser obtido para cada ago, numa deter
minada temperatura através da equacgao (9.17) e das figuras 9.2 =a
9.4 (que fornecem o valor de be). Com o valor de Nb. calcula-sc

f pela equagao 9.18. Sabendo-se o valor de f, admitindo-sc Ro=5um
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(obtido das figuras 9.21 a 9.23), e conhecendo-se o valor de 2, po
de-se calcular o r. pela equagdo 9.10. O problema esta em sc
conhecer exatamente o valor de z, pols numa mesma amostra, z é va
riavel, como pode ser comprovado pela figura 9.27. Escolheu-se en
tao uma faixa de variagdo para z: entre 2 e /2, o que alids é sugc
rido por Gladman! e Coladas?. A partir destes dados construiu-sec

os graficos de r_. X temperatura para Os agcos CZ0ONb3, C40NbL3 e

C80Nb3 (figs. 9.58 a 9.30)., Nestas mesmas figuras foram colocados
os valores do raio da particula de carboneto de niébio, medidos por
Coladas? e Gladmanl. A interseccio das curvas r e r. fornece o
valor, da TCg » a qual & apresentada na tabela IX.2. Deve-se obser

var que muitos valores desta tabela foram obtidos por extrapolacio.

(°C)
ACO cg
COLADAS? GLADMAN!
C20Nb3 900 - 1030 800 - 970
C40Nb3 900 - 1050 825 - 980
C80Nb3 900 - 1075 825 - 1000

Tabela IX.2 ~ Temperatura critica de crescimento do grSo
austenitico [Tcg), calculada pelo metodo
de Gladman! , para os agos ao nidbio deste
trabalho.

A analise da mesma indica que 2 hipotese anteriormente apresentada
estava correta, ou seja, a TCg seria menor que 900°C para os agos
deste trabalho. Observa-se ainda que este método de calculo da
TCg ¢ bastante impreciso, pois fornece uma faixa de temperatura
de até 200°C. Por outro lado, os resultados de Coladas? indican-
do que para agos com alto teor de carbono (0,4 < C < 0,83%C) a 'l‘cg
seria sempre de IOZSOC, independente do teor de carbono ou nidbio
do aco, nao foram confirmados por este trabalho. Concluiu-se¢ en-
tao que nem sempre os resultados de Gladman! ou Coladas? podem scr
aplicados aos agos com medio e alto teor de carbono, objctivande o
calculo da Tcg' E necessario o desenvolvimento de um novo mnodelo,
mais elaborado, para prever o crescimento do grio austcnitico cm
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% nital

Ago C20Nb3 aquecido a 900°C por diferentes periodos
de tempo e transformado parcialmentc. Nota-sc a re-
de de ferrita proeutetdide (branca) no contorno do

antigo grdo austenitico (agora martensitico).
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acos ao, niobio, que leve em conta a temperatura final de tratamen-
to termomecanico, e talvez, também a deformacado ¢ a taxa de defor-
macdao aplicada ao acgo.

9.3. Efeito do nidhio na formacao e nas propriedades da ferrita

9.3.1. Formacao da ferrita

Na fig. 9.31 observa-se que o niobio atrasa acentuadamen
te a formagao da ferrita. Como a temperatura de austenitizacido foi
de 1200°C, pela'figura 9.4 observa-se que todo o nibbio estava em
solugac na austenita. Este resultado concorda com os de Webster®"
e Serin® (vide figs. 4.10 e 4.11, cap. 4). 0Os mecanismos pelo qual
o nidbio atrasa a formacao da .ferrita serdo discutidos no item

905.

9.3.2. Dureza da ferrita transformada por resfriamento conti-

nuo

Na figura 9.32 observa-se a dureza da ferrita em ago com
e sem niébio resfriados continuamente. Nota-se que no ago carbono
nao houve variac@o da dureza com a temperatura de austenitizagio, 0
que era de se esperar. Nestes agos o aumento inicial da  dureza
com a elevagdo da taxa de resfriamento (10 para 50°C/min) foi devi
do a uma redugdo no tamanho .de grio ferritico. Para o resfriamen-
to a 10°C/min o grﬁo ferritico era suficientemente grande (100 um
de didmetro) para ndo afetar a medida de dureza (a diagonal da im-
pressao na amostra era de no maximo 20 um)., Entretanto para taxas
de resfriamento de 100°C/min e diametro do grao ferritico era de
30 a 40 um, e sendo proximo do tamanho da impressao deve ter con-
tribuido para o aumento da dureza ferritica (fig. 9.33). Uma exXpe
riencia de confirmaciofoi realizada medindo-se a dureza ferritica
no centro e na periferia de uma amostra do ago C4INb3 resfriado a
10°C/min. A média de 10 medidas foi: 123%2 na periferia (onde os
graos de ferrita eram maiores) e 14343 no centro da amostra. 0 au
mento da frag@o volumétrica de ferrita na regido periférica da amos
tra deve ser devido a descarbonetacdo, visto que o mesmo mostrou-
se mais pronunciado em amostras austenitizadas em tempcraturas mais
altas e resfriadas mais lentamente (fig. 9.33). Outro aspecto in-
teressante que se observa na figura 9.33.a € que os graos austcni
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Fig. 9.31 - Inicio da formacdo da ferrita em ago 0,20% C/1,0% Mn
sem e com a adigao de 0,03% Nb. Nas micrografias ob
serva-se uma rede de ferrita proeutetdide (branca)

no contorno do antigo grao austenitico (agora marten
sitico).
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Fig. 9.32 - Dureza da ferrita obtida por resfriamento continuo

dos agos C41 e C41Nb3, austenitizados a 31000 ¢ a
1250°¢.
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Resfriado a
100°C/min

Resfriado a
10°C/min

Fig. 9.33 - Efeito da taxa de resfriamento no tamanho de grio
ferritico do ago C41Nb3. No aco resfriadec mais rapi
damente observa-se uma diminuicdo da ferrita procu
tetoide. . .
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ticos (delineados pela ferrita alotriomorfa) proximos i superficie
da amostTa sdo menores que os do centro da mesma. Isto se deve ao
efeito das ranhuras térmicas (thermal grooving) em restringir o mo
vimento do contorno do graoc austenitico, descrito por Mullins“6,

A adigdo de niobio nos agos elevou a dureza ferritica, o
que foi devido a precipitagdo do Nb(C,N) na ferrita (fig. 9.34),
Deve-se observar que o valor de dZOU (espagamento interplanar) cal
culado foi S%Omenor que o valor da literatura“’ para o NbC puro
(2,11 e 2,23 A, respectivamente). Isto deve ter sido devido a for
macao de NbCO,S? ao invés do NbC, o que segundo Storms“® diminui-
ria o parametro de rede (vide fig. 6.2, cap. 6). A hipétese do ni
trogénio formar um carbonitreto??, diminuindo o parametro de rede
foi afastada, pois este elemento apresentava-se em quantidades mi-
ninas nestes agos: 0,0001% (vide tab. VIII.4, cap. 8). Existe ain
da a hipotese do manganés_substituir uma fragdo de atomos de nio-
bio do carboneto de niobio, e¢ com isso alterar seu parametro de Te
de. Esta hipdtese provem, por analogia, da substituicdo do nié-
bio pelo manganes, em compostos Fe-Nb, apresentada no item 9.1.
Voltando a figura 9.32 observa-se que nos agos com niobio, uma di-
minuigao da taxa de resfriamento (ou seja,um resfriamentomais len-
to) provocou uma queda na dureza da ferrita, o que parece ser devi
do 120 coalescimento das particulas de Nb(C,N). Observa-se ainda
que agoé ao niobio austenitizados a 1250°C apresentaram uma maior
dureza ferritica que os austenitizados a 1000°C. Pela figura 9.35
observa-se que a 1000°C a solubilidade do nidbio na austenita do
aco C41Nb3 seria de 0,003% e que a 1250°C seria total (0,03%). De-
ve-se ainda lembrar que antes de se iniciar o resfriamento conti-
nuo, as amostras foram mantidas por 10 minutos a 1000 e 1250°C (vi
de fig. 8.26, cap. 8). Como a precipitagao do Nb{(C,N} nestes agos,
ocorre a 1000°C e nio ocorre a 1250°C, o tempo gasto para resfria-
los de 1000 até 600°C foi maior na amostra austenitizada a 1000°C
(pois a mesma permaneceu 10 minutos nesta temperatura antes de¢ ser
resfriada) (fig. 9.36). Escolheu-se a temperatura de 1000°C para
se iniciar a contagem do tempo de precipitagao, pois segundo
Simoneau®?, em austenita ndo deformada e para periodos de tempo da
ordem de 50 minutos (que & o tempo maximo da fig. 9.36) a precipi-
tacdo do Nb(C,N) sO seria significativa para temperaturas menores
que 1000°C (vide fig. 6.11, cap. 6). Escolheu-se 600°C como a
temperatura final de precipitacae tendo em vista que nesta tempera
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Fig. 9.34 - Precipifagﬁo do NbC na ferrita proeutetoide.
Aco C41Nb3, austenitizado a 12509C ¢ resfria

do continuamente a IOOC/min.
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tura ja ocorreu, certamente, a precipitagao do Nb(C,N) na austeni-
ta e na'interfase o/y, e, provavelmente, na ferrita supersaturada.
A partir dos dados das figuras 9.32 e 9.36 construiu-se o grafico
da figura 9.37, onde se relacionou o tempo de resfriamento da amos
tra entre 1000 e 600°C e a dureza da ferrita. Observa-se que dimi
nuindo-se o tempo de resfriamento aumenta-se a dureza da ferrita .
Pela figura 9.37 verifica-se que a precipitagao do Nb{(C,N) durante
o resfriamento continuo € bastante rdpida, pois um pequeno aumento
no tempo de resfriamento provoca uma queda brusca de dureza, o que
seria devido ao crescimento e coalescimento das particulas de
Nb(C,N). Isto esta de acordo com os resultados de Simoneaud?, o
qual observou que um ago 0,2%C/0,06%Nb resfriado a 240°C/min, apre
sentava 60% de precipitagao de Nb(C,N) (vide fig. 6.12, cap.6). De
ve-se ainda notar que os resultados obtidos na figura 9.32 confir
maram resultados anteriores de Taninol!? e Gray!! para agos com
0,2%C.

A microestrutura dos agos C4l e C41Nb3 foi sempre de fer
rita e perlita (figs. 9.38 a 9.40). Com o aumento da taxa de res-
friamento a ferrita de crescimento lateral e a ferrita de
Widmanstatten comegaram a substituir a ferrita alotriomorfa ,e, a
ferrita idiomorfa foi substituida pela ferrita de  Widmanstdtten
intragranular (vide anexo II). Para taxas de ZOOOC/min houve 0
aparecimento de bainita no aco C41Nb3. Isto esta coerente com 0s
resultados de Steinen3! que observou a substituigfo da ferrita-per
lita pela bainita-martensita em acos 0,5%C microligados com nidbio,
austenitizados a altas temperaturas e resfriados rapidamente (vide
fig. 7.19, cap. 7). Ocorre que em altas temperaturas (1250°C, per
ex.) o nidbio entra em solugdo na austenita, retardando a formagdo
da ferrita (fig. 9.31), e favorecendo a formagao da bainita.

Nos agos C41 e C41Nb3 verificou-se¢ também que um aumento
na taxa de resfriamento provocava uma diminuigao acentuada da fra-
¢ao volumétrica de ferrita (fig. 9.41), o quc esta de acorco con
os resultados da literatura®!:*%, Observando-se a curva de resfria-
mento continuo de um ago com 0,4%C, austenitizado a 850°C e res-
friado lentamente (1°C/min) (fig. 9.42) verifica-se que -o nesmo
apresenta 50% de ferrita proeutetdide, ou seja, o que & previsto
pelo diagrama de equilibrio Fe-C (vide fig. 2.3, cap. 2). Po-
rém se o mesmo aco for resfriado rapidamente (500°C/min)
apresentara apenas 15% de ferrita, porque com o aumento da ta
xa de resfriamento, as temperaturas de formagao da perlita 540

atingidas mais rapidamente, e a me sma comegu a  cres-
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Fig. 9.37 - Relagdo entre o tempo gasto para a amostra ser resfria
da de 1000 até 600°C e a dureza da ferrita obtida. Nos
agos austenitizados a 1000°C, contou-se também o tempo

de austenitizagao (10 minutos)
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C41Nb3 100X C41Nb3 100

Fig. 9.38 - Microestrutura dos agos C4l e C41INb3 austenitizados a
1250°C e resfriados continuamente a 10°C/min. Ataque
Nital.



100X C41NB3
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Fig. 9.39 - Microestrutura dos agos C41l e C41Nb3 austenitizados a
1250°C e resfriados continuamente a 50°C/min. Ataquc
Nital.
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100X C41NDb3 1000X

Fig. 9.40 - Microestrutura dos agos C41 e C41Nb3 austenitizados a
1250°C e resfriados continuamente a 1009C/min. Ataque
Nital.
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Fig. 9.42 - Diagrama de resfriamento continuo do ago
C=10,40 Si=10,20 Mn = 0,70 , austenitizado

a 850°C [ref. 49].

Estas estruturas referem-se ao centro das barras cujo
diametro & indicade na abcissa. Pode-se utilizar o diagrama co-
nhecendo-se o diametro e as condigoes de resiriamento {ar, 6lecoou
agua) das barras ou a taxa de refriamento que as mesmas f{oram su-
jeitas a ?SOOC._ Por ex., com resfriamento cm olco, obhter-se-ia
estrutura totalmente martensita em barras dec até 10 mm de  diame-
tro (a partir deste diametro comegaria a formar também a bainita).
Por outro lado, uma barra resfriada a SGOOC/min aprescentaria  uma

estrutura de ferrita (15%), perlita (55%) ¢ bainita (30%).
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cer, inmterrompendo o crescimento do grao ferritico. As diferengas
entre a-‘fragao volumétrica medida (fig. 9.41) e a fornecida pela
literatura (fig. 9.42), devem-se, certamente,ds diferengas no tama
nho do grao austenitico. Os agos da figura 9.41 apresentavam um
diimetro de grao austenitico da ordem de 1 mm, pois foram austeni-
tizados a 1250°C, enquanto que os da figura 9.42 foram austeniti-
zados a 850°C e deveriam apresentar um didmetro da ordem de 20 um.

9.3.3., Dureza da ferrita obtida isotermicamente

Na figura 9.43 observa-se que no ago carbono nao houve
variagdo da dureza ferritica com o tempo no tratamento isotérmico,
como era de se esperar. A adicdo de nidbio no ago provocou um au
mento de dureza ferritica, o que era mais acentuado i medida que
se diminuia a temperatura de transformacio, o que esta de acordo
com os resultados de Brito!3? (vide fig. 6.31, cap. 6). Isto se de
ve & diminuicao do diametro dos precipitados formados na ferrita
com o abaixamento da temperatura®’ (vide fig. 6.10, cap. 6). Tam-
bém observou-se que a medida que se aumentava o tempo de permanén
cia numa determinada temperatura, a dureza da ferrita diminuia, o
que deve ser devido ao coalescimento de precipitados de Nb(C,N).
A analise das amostras transformadas parcialmente (700°C - 10 mi
nutos ou 600°C - 1 minuto) indicou que o ago carbono era constitui
do de ferrita, carbonetos e martensita, enquanto que o aco ao nio
bio apresentava apenas ferrita e martensita (fig. 9.43). 1Isto in-
dica que o nidbio atrasou acentuadamente a decomposigd#o da austeni
ta, visto que 1 minuto a 600°C, seria o suficiente para provocar
a formagao de carbonetos em um ago com 0,17%C (fig. 9.44).

9.4, Bfeito do niobio na formagao e nas propriedades da perlita

G.4.1. Curva TTT

Observa-se na figura 9.45 uma concordancia bastante Dboa
entre a curva TTT obtida para o ago C81 com a -fornecida pela lite-
ratura®?, indicando que a técnica utilizada neste trabalho forne-
ceu dados compativeis com o0s existentes na literatura. O ago da
literatura®? apresentou tempos para o inicio da decomposigio da
austenita menores que os obtidos neste trabalho, o que deve ter si

do devido ao menor tamanho de grao austenitico do primeciro (40 ¢
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1000 ym, respectivamente). Diminuindo-se o tamanho de grao auste-
nitico aumenta-se a area de contorno de grao austenitico, e como a
perlita nucleia nesta regiio, sua nucleagao € facilitada, ocorren-
do em menor tempo. Observa-se também na figura 9.45 que o ago des
te trabalho apresentouuma menor temperatura Ael(temperatura de equi
1ibrio da reagdo vy Z perlita), o que deve ser devido ao seu maior
teor de manganés, pois este elemento abaixa a temperatura eutetoi-
de®3¥ (fig. 9.46).

Comparando-se agora as curvas TTT levantadas para oS
acos (81 e C8INb3, austenitizados a 900°C, observa-se que elas nao
apresentaram diferengas significativas (fig. 9.47)., exceto a de
que o nidbio elevouligeiramente a temperatura A ;, Como  esses
acos foram austenitizados a 900°C, pela figura 9.35 verifica-seque
praticamente todo o niobio deveria estar na forma de Nb(C,N}. Con
clui-se entdo que o nidbio na forma de Nb(C,N) ndo alterava signi-
ficativamente a cinética da reac@o y = perlita. Como o nidbio nao
alterou a cinetica de decomposigao da austenita para a temperatura
de 900°C, realizou-se novas experiéncias, utilizando-se temperatu-
ra de austenitizacgio de 1350°C, o que pela figura 9.35, seria sufi
ciente para solubilizar todo o niébio. Observou-se entao que o
tempo para o inicio da reagao v +'perlita aumentava de 10 vezes,
quando se adicionava niobio no ago (fig. 9.48) para toda a  faixa
de temperatura medida (575 a 650°C). Segundo Bain®%, os fatores
que atrasariam a decomposicdo difusional da austenita seriam:

a) Homogeneidade da austenita
b) Granulacdo grosseira da austenita
¢) Elementos de liga dissolvidos (exceto cobalto)

Como os agos eram bastante homogéneos e aprecsentavam o mesmo tama
nho de grao austenitico, o tnico fator quc poderia ter atrasado a
reacao seria o nidbio dissolvido na austenita. Esta hipotese ¢ re
forcada pelo fato de que o nidbio na forma de Nb(C.N) (fig. 9.47)
ndo provocou atrasos na reagdao y - perlita. Os mecanismos peclos
quais o niobio altera a reacao y -+ perlita serdao discutidos no

item 9.5.

9,4.2. Dureza da perlita transformada isotcrmicamente

Na figura 9.49 observa-se que a durcza da perlita ou da

bainita diminui com o aumento da temperatura de trans{ormagno. Is
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to era de se esperar, pois segundo Zener®’, com o aumento da tempc
ratura d¢ transformagao haveria o aumento do espagamento interla-

melar da perlita, segundo a equagao:

So = . — {(9.19)

onde:
S50 = espagamento interlamelar (espessura de 1 lamela de
cementita + 1 lamela de ferrita)
T, = temperatura eutetdide (A7)

o¥P = energia interfacial entre a austenita e a perlita

AH,, = variagdo da entalpia entre a austenita e a perlita,
por unidade de volume

AT = super-resfriamento [TE—T), onde T € a temperatura
da reagao y - perlita.

E, com o aumento do espacamento interlamelar haveria uma diminui-
cdo de dureza. A observacao das amostras utilizadas na figura 9.49
indicou que para temperaturas menores de 550°C havia a formagdo

de bainita superior (fig. 9.50), a qual nucleia noc contorno do
grao  austenitico5f. A descontinuidade da curva de dureza ob-
servada na faixa de temperatura de 500 - 550°C, corresponde ao

"nariz" da curva TTT (figs. 9.45 e 9.47), onde ha uma transicgio da
estrutura perlitica para a bainitica. Na regiaso bainitica da figu
ra 9.49, verifica-se que a dureza aumentou comadiminuigdo da tempera
tura de transformagao, o que esta de acordo com os resultados de
Pickering57. Um dado interessante que observa na figura 9.49 ¢
que o0s agos com e sem niobio apresentaram a mesma dureza perlitica
para uma determinada temperatura de transformacao. Para melhor
compreender este efeito mediu-se o espagamento interlamclar (So)em
acos com e sem niobio transformados isotermicamente {fig. 9.51).
Nesta medida utilizeu-se a perlita "fresca" (fresh pearlite), ou
seja, a obtida por transformacao parcial (fig. 9.52). Comparou-sc
o valor de So do acgo carbono (C80)} com os ohtidos por outros pes-
quisadores®®:%%, observando~se uma grande proximidade cntre cles,
o que indica que a técnica utilizada fornecia resultados compativeis

com os da literatura. Abaixode 600°C ndo foi possivel medir o So devi-
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Fig. 9.50 - Bainita nucleada em contorno do antigo grao austeniti
co. Aco C80Nb3 austenitizado a 1350°C ¢ transformado

a 550°C por 10 minutos.
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r = coeficiente de correlacdo
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nital

5000X, MBV
nital :
5000X, MEV

Fig. 9.52 - Perlitas obtidas por transformagao paréial do agb
C80Nb3 a 650°C por 7 minutos. Na foto supcrior
observa-se o aparecimento de um nucleo dc perlita,
e na inferior a interface perlita/martensita de
um nucleo maior. Imagem invertida (cementita 3

clara, ferrita & escura).
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do a degeneragao da perlita (degenerate pearlite)f® (fig. 9.53). Vol
tando & figura 9.51 observa-se que a adigdo de nidbio resultou num
aumento do espagamento interlamelar. Como o nidbio & um elemento
estabilizador da ferrita®!™, ele deve aumentar a temperatura euté-

T
toide (fig. 9.46), o que diminuiria a relagao (-—-li—-) (fig. 9.54),
Te = T
E
diminuindo o So, segundo a equagdo (9.19). Porém voltando-sc

a figura 9,51, observa-se que ocorreu o contrario, ou seja, o nio-
bio aumentou o So. Extrapolando-se as retas da fig. 9.51 até a
abcissa, onde So tornar-se-ia infinito, calculou-se a temperatura
eutetdide (AelJ, observando-se que ela era de 720°C no ago sem nig
bio e 745°C no aco.com nidbio, indicando que o niobio elevou a
temperatura A ;. Verificou-se ainda que a temperatura encontrada
para o ago C80 (720°C) era menor que a do sistema Fe-C (727°C), o
que deve ser devido 2 presenca do manganes53 nos acos deste traba
lho. A temperatura de 720°C foi a mesma encontrada por Ridley®3 ¢
Pellissier>® para agos equivalentes. Como o nidbio nio deve alte-
rar a mudanc¢a de entalpia por unidade de volume®* (AHV), concluiu-
se entdo, pela analise da equagdo de Zener 5° que o mesmo aumenta-
ria a energia interfacial entre a austenita e a perlita (c¥Py, Re
sultados semelhantes (aumento da energia interfacial y/perlita)
foram encontrados por Al-Salman®* com a adigdo de silicio na liga
Fe-C.

Conclui-se entfo que o atraso provocado pelo nidbio na
reagao y » perlita (fig. 9.48) seria provocada pelo aumento na encr
gia interfacial austenita/perlita, o que esta de acordo com as leis
de Russel®> para o crescimento de alotriomorfos. Segundo Russel®S
o tempo de incubagao para a nucleacdo de alotriomorfos seria de

(vide item 4.1, cap. 4):

= g(g'P)? (9.20)

*Embora o nidbio seja um elemento estabilizador da ferrita, scpun
do De Ardo®2?, adicdes de até 0,20% Nb ne sistema Fe-(C, cauqariam
o abaixamento da temperatura A3, isto €, o campo austenitico ex-
pandir-se-ia pela adigao de ate 0,2%Nbca partir dai comegaria g
contrair-se,de maneira anidloga a observada nos sistemas Fe-Cr ou
Fe-V. Entao, em pequenas quantldades (0,2%) o nidbio seria um es
tabilizador da austenita,eapartir dail assarln a ser um estabili-
zador da ferrita. Entretanto, De Ardo apenas cita essa informa
¢ao em seu trabalho, sem mostrar o diagramd Fe-Nb com as caracte-
risticas por ele descrltas
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C80
nital
8§500X, MEV

C80NDL3
nital
8500X, MEV

Fig. 9.53 - Perlita “degenerada™ obtida com transformacidoc a 600°C
por 10 minutos, em acos com e sem niébio. Imagem inver
tida.
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= 2 para alotriomorfo incoerente
1 para alotriomorfo coerente

L
& @
]

= fator de proporcionalidade
= tempo de incubacgao

A
|

"oYP = energia interfacial perlita/austenita

(utilizou-se alotriomorfos coerentes e incoerentes para descrever
a nucleacdo da perlita, pois segundo Dippenaar e Honeycombe®®, ha-
veria estas duas poSsibilidades. Vide item 5.1, cap. 5). Pela equa
cao (9.20) observa-se que um aumento na energia interfacial provo-
ca um aumento no tempo de incubagd@o, o que € coerente, pois o nio-
bio em solugdo na austenita, atrasa a reagao y + perlita (fig.9.48).
Estas observagoes tém ainda respaldo nos trabalhos de outros pes-
quisadores, os quais observaram que nem sempre um elemento estabi-
lizador da austenita {(ferrita) aumenta (diminui) o espacamento in
terlamelar (tab. IX.3).

Elemento | Estabilizador | Efeito no So Referencia

Si o v Al-Salman®*

Mn ¥ | A Ridleyb3-PellissierSs

Ni Y + Ridley®3- PellissiersSs®
Brown®7?

Co ¥ + Pellissier5®

Cr a = Ridley®3

Nb a + Este trabalho

Tabela IX.3 - Efeito dos elementos de liga no espagamento interla-

melar da perlita,

Porém se o-niobio aumenta o espagamento interlamelar da
perlita, porque ndo ha alteracdo na dureza da mesma ? Para respon
der a esta pergunta relacionou-se a dureza da perlita com scu c¢spa
camento interlamelar (fig. 9.55), observando-se quc¢ para um  mesmo
valor de So, 0 ag¢o com niobio apresentava uma dureza ligeiramente
maior. Este aumento de dureza foi identificado ser devido & preci
pitacdo do carboneto de niobio na ferrita da perlita ({fig. 9.50),
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Fig. 9.55 - Variacao da dureza da perlita com o espacamento
interlamelar para acos 0,8% C, com e sem adigao
de 0,03% Nb.

As curvas acima foram obtidas por

regressao linear: y = mx + b

C80Nb3: r = 0,99
C80: r = 0,96

= 347,321 b
= -373,913 b

fl

407,107
399,467

it

m
I

r = coeficiente de correlacgiao
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Cementita

Campo claro

Cementita

Campo escuro
Reflexao do NhC

Fig. 9.56 - Finas particulas de carboneto de nicbio dispersas na
ferrita da perlita. Ago C41Nb3, austenitizado a
12506°C e resfriado continuamentc a 10°C/min.
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analogamente ao que foi presenciado por Dunlop®® para o carboneto
de vanadio. Concluiu-se entdo que o niobio provocava dois efeitos
antagonicos em relacao a dureza da perlita: aumentava o espagamen-
to interlamelar, (o que diminuia a dureza) e provocava a precipita
¢ao do Nb(C,N) na ferrita da perlita (o que aumentava a dureza).
Como esses efeitos eram opostos e de pouca intensidade, os mesmos
concelaram-se, ndo alterando a dureza perlitica.

9.4.3. Dureza da perlita obtida por resfriamento continuo

Na figura 9.57 observa-se que em todos os ag¢os houve um
aumento da dureza da perlita com a elevagao da taxa de resfriamen-
to. Isto deve-se a diminuigao do espacamento interlamelar, pois a
medida que se aumenta a taxa de resfriamento, diminui-se a tempera
tura de transformagdo y » perlita. Por exemplo, para 10°C/min a
temperatura de inicic da reagado seria de 710°C, enquanto que para
SUOOC/min seria de 680°C (fig. 9.58). Com a diminuigao do espaga-
mento interlamelar haveria a diminuicao da dureza (fig. 9.55). A
medida do espagamento interlamelar (So) &, entretanto, uma tarecfa
bastante dificil de ser realizada em amostras resfriadas continua-
mente, pois os nodulos de perlita sao nucleados em temperaturas di
ferentes, e consequentemente, apresentam valores distintos de So.
Além disso, o So varia em um mesmo nodulo de perlita, pois o mesmo
¢ formado numa faixa de temperatura. De qualquer maneira, o aumen
to da dureza em todos os agos, com a elevagdo da taxa de resfria-
mento, so pode ser explicado pela variagdo de So, visto que o tama
nho da colonia perlitica ndo influiu no resultado da medida.

A adicdo de nidbio no ago com 0,4%C elevou  sua durcza
perlitica em até 50 VHN (50 pontos na escala Vickers), sendo que
o aumento de dureza foil maior para maiores temperaturas de austenitizacio (fig.
9.57). Esse comportamento foi semelhante ao observado na ferri-
ta para o mesmo ago (fig. 9.32), e como a medida de¢ microdurezanio
foi influenciada pelo tamanho da colonia perlitica, csse  aumento
de dureza provocado pelo nidbio poderia ser explicado pelo: endure
cimento da cementita pelo nidbio ou endurecimento da ferrita da
perlita pela precipitagdec do Nb(C,N). A primeira hipdtesc parcce
inviavel pois segundo Stuckens??.71 nio ha possibilidade de forma-
cdo de uma cementita substitucional (isto &, saindo alguns dtomos
de ferro e entrando outros de niobio), devido a@s grandes difcren-
cas de raio atomico37 (Fe = 1,29 R e Nb = 1,43 R a 1000°C) ¢ consi
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Fig. 9.58 - Diagrama de resfriamento continue do ago
C = 0,80 gi = 0,20 Mn = 0,60
austenitizado a 820°C [ref. 69].

Para utilizagao do diagrama, vide figura 9.41.
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deragoes termodinamicas desfaverdveis. A segunda hipdtese foi com
provada pois observou-se a precipitagdo do Nb(C,N) tanto na ferri-
ta proeutetoide (fig. 9.34) como na ferrita da perlita (fig. 9.56).

A adigdo de nidbio no ago com 0,8%C ndo alterou a dureza
da perlita. Essa diferenca de comportamento entre os acos com 0,8
e 0,4%C pode ser explicada da seguinte maneira: se a transformagdo
Y =+ perlita fosse realizada em condigdes de equilibrio, o teor de
carbono da perlita, segundo o diagrama Fe-C?2 (vide fig. 2.3, cap.
2) seria de 0,77% (na realidade um pouco menor devido ao efeito do
manganes de abaixar a composigao eutetoide - fig. 9.46). Logo, se
0 ago com 0,4%C fosse transformado nas condigﬁes’de equilibrio a
fragao volumétrica de perlita seria de aproximadamente 50%. Porém
como a transformagao ocorreu fora das condicoes de equilibrio, a
formagao da ferrita foi parcialmente suprimida pela formagao de
perlita (fig. 9.42), e a fragdo volumétrica da perlita oscilou en
tre 94 ¢ 99%, dependendo da taxa de resfriamento empregada (fig.
9.41). Houve entao a formagao de perlita "diluida"73 (ou seja, de
perlita com teor de carbono menor que 0,77%). Se o aco continha
0,4%C ¢ se o mesmo transformou-se totalmente em perlita, esta per-
lita contera 0,4%C. Obviamente uma perlita com menor teor de car-
bono apresentard uma menor fragio volumétrica de cementita e com

isso sua dureza Sera Menor.

Supondo que a estrutura do ago seja totalmente perlitica,
a fragdo volumétrica da cementita pode ser calculada pelas equa-

coes:
Cr = Ca + G {(9.21)
C. = 6,67 . f_ (9.22)
CQl = 0,02 (1 - fc) {(9.23)
onde:
Cey = % carbono total
CDl = % carbono na ferrita da perlita
Cc = % carbono na cementita da perlita

fo = fragio volumetrica da cementita da perlita

L1} Tt

(1- fc)= " ' '" ferrita

6,67 ¢ 0,02 = teor de carbono na ferrita e na cementita(obti
do da figura 2.3, cap. 2) para temperatura de

723°C.



354

Através das equacgbes 9.21 a 9.23 obtém-se:

Cp - 0,02 .
fo= — - (9.24)
6,65

Para CT = 0,4 > f 0,057 ou 5,7%

0,117 ou 11,7%

(]
3
]
o
co
4
[ms)
1

Observa-se entac que elevando-se o teor de carbono da perlita de
0,4 para 0,8%, sua fracdo volumétrica de cementita passa de 5,7 a
11,7%. Isto explica a diferenca de dureza da perlita entre o ago
C41 e C81 austenitizados 3 mesma temperatura e resfriados com
igual taxa de resfriamento. Porém ainda persiste uma divida: por
que os agos com 0,4%C apresentaram um aumento de dureza com a adi-
¢ao de niobio, e os com 0,83%C ndo ? Verificando-se as figuras 9.57
e 9.32 observa-se que para o ago com 0,4%C a dureza da ferrita com
precipitacao de Nb(C,N) € proxima da dureza da perlita em aco sem
niobio (aproximadamente 200 VHN). Assim a precipitacdo de niobio
na ferrita da perlita destes agos contribuiria para aumentar a du-
reza da perlita. Nos agos com 0,8%C a dureza da perlita (sem adi-
¢ao de nidbio) ja € quase o dobro da dureza da ferrita com Nb(C,N).
Assim, o efeito precipitacdao do Nb(C,N) na ferrita da perlita se-
ria "encoberto™ pela propria dureza da perlita, e ndo seria nota-
do. Deve-se ainda observar que nos acgos 0,4%C a fragao volumétri-
ca de ferrita da perlita € maior que nos acos com 0,8%C (equacgao
9.24) e com isso os primeiros sao mais sensiveis ao endurecimento
por precipitacao na ferrita. Ainda na figura 9.57 observa-se que
a faixa de dureza dos agos C81 e CBINb3 foi a mesma observada no
tratamento isoté€rmico dos acos C80 e C80Nb3 (fig. 9.49), indicando

uma coerencia nos resultados obtidos.

Com relacdo a fracdo volumétrica da perlita, observou-se
que para temperatura de austenitizagido de 1000°C, o nidbio nio pro
vocava alteragoes na mesma (fig. 9.41) e que paratemperaturas de auste
nitizacao maiores (1250°C) havia uma tendéncia do nidbio em aumen-
tar ligeiramentc a fragao volumetrica da perlita. Isto deve ser
devido ao atraso na formagao da ferrita pelo nidbio em solugdaoc na

austenita para altas temperaturas de austenitizacdo (1250°C), fa-
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zendo com que a perlita suprima a formacdo da ferrita. Para baixas
temperaturas de austenitizacdo (1000°C) o nidbio estaria majorita-
riamente na forma de Nb(C,N) (90% como Nb(C,N) e 10% dissolvido na
austenita segundo a figura 9.35) e nao alteraria a fracdo volume-
trica da perlita. Os resultados da figura 9.41 aparentemente di-
vergem dos obtidos por outros pesquisadores®'.’*"75, que observaram uma
reducao na fragdo velumétrica da perlita com a adicac de nidbic no ago. Ocorre,
entretanto, que os agosaoc nidébio daqueles pesquisadores apresentavam
um menor tamanho de graec austenitico do que os agos sem nidgbio (vi
de figs. 7.19, 7.21 e tabs. VII.1 e VII.Z, cap. 7). Esse menor
grao austenitico, deve ter favorecido a nucleagdo da ferrita, au-
mentando a fragao volumétrica da mesma. Para altas temperaturas
de austenitizacao (13009, ex.), quando o tamanho do grdo austeni-
tico era o mesmo para os agos com e sem niobio, Frodl7"% e Steinen 3!
observaram que a fracgf@o volumétrica de ferrita era igual em ambos
0os acos. Isto confirma a hipotese de que o efeito por eles obser-
vado era indireto, ou seja, o nidbio reduzia a fracao volumétrica
da perlita pela restricao de crescimento do grao austenitico, favo
recendo a formagdo de ferrita. Como os agcos com e sem niobio des
te trabalho, foram solubilizados a 1350°C (vide fig. 8.26, cap.8),
0$ mesmos apresentavam o mesmo tamanho de grdo austenitice, nao
ocorrendo o efeito de redugl@o da fracdo volumetrica da perlita pe

la adigao de niobio no ago, devido a redugao do grao austenitico.

9.4.4, Efeito do nidbioc na temperabilidade dos acos com ¢,8%C

Embora o nicbio nao tenha afetado a microdureza da perli
ta no ago com 0,8%C, seu efeito em retardar a reacdo perlitica pro
vocou um aumento significativo da temperabilidade (fig. 9.59), nao
alterando, entretantc,adureza martensitica. Posteriormente verificou-
se que o nidbio praticamente nao alterava a dureza martensitica em
acos com o teor de carbono variando de 0,2 a 0,8% e temperaturas de
austenitizacao de 1000 ou 1320°C (fig. 9.60). Houve um ligeiro au
mento na dureza martensitica dos agos com e sem niobio austenitiza
dos a IUOOOC, devido ao menor tamanho de grﬁo austenitico, compara

tivamente aos agos austenitizados a 1250°C.

0 efeito do niobio na temperabilidade dos acgos depende
de dois fatores: tamanho do grido austenitico e fragao do  niobio

dissolvido na austenita. Como a adicfo de nidbio no ago provoca
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um "refino"” do grido austenitico (na realidade o nidbio impede 0
crescimento do mesmo), isto desloca a curva TTT para tempos  mais
curteos, diminuindo a temperabilidade. Por outro lado o nidbio em

solugao na austenita retarda & decomposicao difusional da austeni-
ta, deslocando a curva TTT para tempos mais longos, e consequente
mente aumentando a temperabilidade. Entao o resultado final da

adicdo de nidbio no ago dependera de um balanco entre esses  dois
efeitos, o que tem provocado uma certa confusao entre os resulta-
dos de diversos pesquisadores’®:80, Segundo Nolasco?? o nidbio di
minuiria a temperabilidade dos agos com 0,8%C para temperaturas de
austenitizacio de até 1200°C, devido 2 precipitacao do Nb(C,N) (fig.
9.61). Ocorre que Nolasco’? comparou a temperabilidade de um aco
carbono microligado com niobio com outro ago. de baixa liga, de compo
sigao completamente diferente. As proprias curvas de Nolasco7?
(fig. 9.61) indicam um aumento na temperabilidade, com o aumento da
temperatura de austenitizac@o, para © ago com nidbio. Outra suposicae incorreta
de Nolasco??, foi a de que até 1200°C o nidbio estaria na  forma de
Nb(C,N), favorecendo a nucleagao da perlita e diminuindo a tempera
bilidade do ago. Ocorre que alguns pesquisadores utilizam as equa
¢oes de limite de solubilidade do niobio na austenita, como por
exemplo, a de Nordberg?® (vide equagdo 2.3, cap. 2), admitindo que
o niobio s6 entraria em solugdo na austenita a partir da temperatu
ra fornecida por estas equagoes. Este conceito, as vezes emprega-
do, € errdneo, pois como foi verificado no item 9.1, a medida que
se eleva a temperatura de austenitizacgao, uma fracao cada vez maior
do niobio total do aco vai entrando em solugdo na austenita, até
ocorrer a solubilizacao total do mesmo, numa determinada temperatu
ra, a qual pode ser calculada pelas equagoes de limite de solubili
dade?®,

Recentemente Vieira®? observou que a adicdo de niobio em
um ago com 0,4%C, austenitizado a 860°C causava uma diminuicdo da
temperabilidade (fig. 9.62). Ocorre que nesta temperatura o nio-
bio estda na forma de Nb(C,N) e o efeito do mesmo &€ o de restringir
o crescimento do grao austenitico, o que favorece a nucleagao da
ferrita e perlita e diminui a temperabilidade. Na figura 9.6Z ob
serva-se que aumentando bastante o teor de nicbio (0,2%, por ex.),
‘ha uma diminuigao mais acentuada da temperabilidade. Isto deve
ocorrer pois o nidbio em altas concentracoes (além de seu limite

de solubilidade) forma particulas grosseiras, que ndo sdo dissolvi
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Fig. 9.61 - Comparagao entre a temperabilidade de agos com alto
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com nidobio (NIOBRAS 200), para
[ref. 79].
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DUREZA ROCKWELL C

.45
DISTANGIA { mm)
Aco Niobic total Diametro do grio
s % em peso) austenitico (um)
a 0 30
b 0,001 25
o 0,050 17
d 0,200 153

Fig. 9.62 - Temperabilidade de acgos 0,4% com diferentes teores
de niébio [ref. 80].
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-das  no aquecimento que precede a laminacgfo do aco, funcionando co
mo substrato para nucleagdo da austenita, o que reduz o tamanho de
grao austenitico e diminui a temperabilidade.

Concluiu-se entao que o niobio pode aumentar, diminuir
ou nao alterar a temperabilidade dos agos, em funcdo do tratamento
térmico ou termomecanico que o mesmo tenha sofrido. Os principais
efeitos do nidbio em alterar a temperabilidade seriam:

1) O niobio em solugdo na austenita retarda a decomposigdo difusio
nal da austenita, aumentando a temperabilidade.

2) Quando o niobio precipita sob a forma de finas particulas de
o -
Nb(C,N) (10 a 100 A de diametro), estes impedem o crescimento

do grido austenitico, diminuindo a temperabilidade.

3) As particulas grosseiras de Nb(C,N), ndio dissolvidas durante a

austenitizagl8o que precede o tratamento termomecanico, serviriam

de substrato para a nucleagao da austenita, diminuindo o  tama
nho de grao austenitico e também a temperabilidade.

4) Haveria ainda um efeito marginal do niobio, particularmente no-
tado nos agos com alto teor deste elemento (> 0,1%). Ao formar
seu carbonitreto, o niobio retiraria carbono da austenita, dimi-

nuindo a dureza martensitica e também a temperabilidade, pois a

medida que se diminui o teor de carbono do aco, forma-se ferri-
ta mais facilmente (supondo-se um aco hipoeutetoide). Este efei
to seria apenas marginal, poils para precipitar 0,1%Nb na forma
de NbCO,ST c
carbono ser bem mais leve que o niobio (vide reagao 9.b).

sdo necessarios aproximadamente 0,01%C, devido ao

9.5. Mecanismos de atuacdo do niobjo na formacdo da ferrita e da

Eerlita

Como a formagao da ferrita ou da perlita ocorre por difu
sao, envolvendo nucleagao e crescimento, tentou-se analisar os efei
tos que o nidbio teria separadamente em cada uma destas etapas se

gundo as teorias existentes™: .

*Deve-se observar que estas teorias nao foram desenvolvidas especi
ficamente para o niobio, e sim para outros elementos de liga ou
classes de elementos de liga (estabilizadores da ferrita, formado

res de carbonitreto, etc), e por analogia aplicadas ao nicbio.
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9.5.1. Nucleagao

0 nidbio poderia atrasar a nucleagdo da ferrita (ou per-
lita) por:

a) Formagao de um filme fino de precipitados de Nb(C,N) que reco-
briria o contorno de grao austenitico. Esse filme de precipita
Gao seria coerente com a austenita no inicio, produzindo uma in
terface coerente e de baixa energia®!:82 pnos contornos de griao,
¢ que dificultaria a nucleagao da ferrita. Com o passar do tem
po, esses precipitados cresceriam ou coalesceriam, transforman-
do essa interface em incoerente, e assim permitindo a formacao

da ferrita®3.

b) Segregacao de nidbio ou cossegregacdc carbono + nidbio no con-
torno do grao austenitico®", Isto poderia diminuir a solubili-
dade33,85-87  atividade88~90 ou difusividaded!-92 do carbono
na austenita, dificultando a nucleagdo da ferrita. Também o
niobio poderia estabilizar o embrido da ferrita, ou modificd-lo
estruturalmente, reduzindo sua efetividade em nuclear graos de

ferritaB®,

_ Como ambas as hipOteses supde a segregacao do niobio (em
solugao ou na forma de Nb(C,N))no contorno do grao austenitico, fo
ram realizadas algumas experiencias para verificar esta segregacgao.
Primeiramente trabalhou-se com a liga FeNb58Mn, a qual possuié
0,58%Nb, ou seja, um teor muito acima do usual em agos microliga-
dos. Empregou-se um alto teor de niobio para ser possivel sua de
tegao na microssonda eletronica, a qual fornece dados confiaveis
para elementos com teores acima de 0,1%. Esta liga foi solubiliza
da (vide fig. 8.21, cap. 8) e o contorno de grao austenitico foi
revelado pelo método de Kohn®3-Béchet®", Na fig. 9.63 observa-se
que a amostra era constituida de grdos ferriticos alongados, e que
estes eram muito maiores que os graos austeniticos anteriores. A
analise por microssonda eletronica revelou que o nidbioc estava se
gregado no contorno do antigo grdo austenitico (fig. 9.64 e 9.65),
e que haviam particulas nao dissolvidas de Fe-Nb. Uma das desvan-
tagens de se utilizar o método de Kohn & que na superficie da amos
tra formam-se particulas de oxido de ferro, as quais confundem-se
com as de Fe-Nb, como pode ser observado na figura 9.63.c. Como o

contorno do grao austenitico (subentenda-se contorno do antigo
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( 600X

Fig.9.63 - Microestrutura da liga FeNb58Mn apés ataque Kohn+Béchet.
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imagem normal

2400X, MEV

imagem do niobio
por Raio-X da re

glao acima

2400X, MEV

Fig. 9.64 - Segregacao de niobio nos contornos de graos austeniti-
cos da liga FeNbS8Mn. Ataque de Kohn + Béchet.
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TEMPC DE CONTAGEM : 50y
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MEDIA NA MATRIZ
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c6
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c6 AUSTENITICO
| _ ____&_7L__ - J[ \ _.]_._H..ku—- MEDIA NA CAMADA OXIDO [FIG.9:66) )
0 : \ = 2
30 40

o

10 20
DISTANCIA {im)

Fig. 9.65 - Varredura de niobio por microssonda eletronica na

amostra FeNb58Mn, homogeneizada a 1300°C por 8 ho
ras e resfriada em agua. A analisc foi realizada

na regiao mostrada na figura 9.64.
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grao austenitico) era uma regido coberta por oxido de ferro, e co
mo o niébio tem uma tendéncia maior a formar &xido do que ficar n;
seu estado elementar?5, analisou-se uma regido da amostra onde 50
havia uma camada de oOxido (fig: 9.66) e comparou-se o'teor de nio-
bio da mesma com o de uma camada livre de Oxido. Constatou-se que
o teor médio de niobio na camada livre de 6xido era da mesma ordem
de grandeza do que o teor de nidbio na regiao oxidada (fig. 9.65).
Logo, a segregagdo observada do niGbio no contorno de grio austeni
tico foi "real" e nao devido @ presenga de oxidos naquela regiao.
Deve-se observar que esta analise apenas indicou que o nidbio esta
va segregado no contorno do grao austenitico, porem sem saber em
que forma (dissolvido ou como FeNbMn*). ESses resultados concordam
com os de Thomasl?, que observou a presenga de grandes precipita-
dos (800 a 1600 2 de diametro) de Nb(C,N) no contorno de graoc aus
tenitico em agos com 0,08%C e.0,11%Nb. Thomas!? classificou estes pre
cipitgdos de grandes, em comparagao aos pequenos precipitados (20
a 50 A de diametro) de Nb(C,N) distribuidos homogeneamente por to-
da a estrutura do ago. Porém aumentando-se a taxa de resfriamento
ou diminuindo-se o teor de nidbio no ago, estes precipitados gran
des ndo foram mais observados por Thomasl®. Com os resultados de
Thomas!? e os deste trabalho o que se concluiu & que o niobio., em
altas concentracoes em acos (além do seu limite de solubilidade) ,
precipita na forma de compostos (Nb(C,N), Ferx, etc.) no contorno
de grio austenitico, devido as condigbes mais favoraveis de nuclea
cdo neste local. Porém, com estes dados, nao se poderia afirmar que
o niobio em solugao na austenita estaria preferencialmente segre-
gado no contorno de grdo austenitico. Para se verificar esta hipo
tese utilizou-se o ago C41Nb3 (C=0,40%, Nb=0,03%) austenitizado a
1350°C (temperatura suficiente para colocar o nicbio em solugdo na

austenita (fig. 9.35)). Como o teor de niobio estava abaixo da

faixa de detec3o da microssonda eletronica, empregou-se a micros-
sonda ionica, a qual consegue analisar elementos com concentragao
da ordem de ppb (partes por bilhao). Na figura 9.67 observa-se a
regifo analisada da amostra (estrutura martensitica) e na figura

*Embora a liga FeNbS8Mn contivesse manganes, nfo foi possivel de-
tectar _este elemento na superficie onde se realizou o ataque de
Kohn-Bechet. 1Isto porque, durante o aquecimento da amostra poli-

. da a 1300°C e 10-* torr, ocorre a evaporagao do mesmo (a 10-“torr**
a temperatura de evaporagao do manganes & de 10740C e a 10-3 torr
e de 12220C)3%, Em vista disso, nao se pode observar se o manga-
nes cossegregaria com o niobio no contorno de grao austenitico.

**] torr = 1,33 . 102 MPa.
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150X,Kohn + Béchet

Fig. 9.66 - Amostra FeNb58Mn apos homogeneizacao a 1300°C,
por 8 horas a 10-" torr, seguida por resfria-
mento em agua. Observa-se na parte superior
da mesma a camada de o0xido de ferro que nao
foi retirada com o polimento. E nesta camada
que fol feita a analise do teor de niobio,

apresentada na figura 9.65.
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75X Nital.

Fig., 9.67 - Varredura com feixe ionico (F.I.) em amostra do
ago C41Nb3 (martensitica) para se observar a
distribuicao do carbono, niobio e manganés.
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9.68 a andlise de todos os seus elementos (na regiao de carbono e
nicbio e escala foi ampliada de 300X, pois esses elementos emitiam
um sinal muito fraco). Posteriormente selecionou-se os picos de
C,Nb,NbO e Mn,varrendo-se a amostra e registrando-se a ‘concentracao
de cada uma destas substﬁncias-(fig. 9.69 e 9.70). A vantagem de
se utilizar o NbO no lugar do nidbio, € que como o feixe primario
¢ de oxigenio, o nidbio ocorre em maior quantidade na forma de oxi
do e por isso o sinal do NbO € mais forte. A analise das figuras
9.69 e 9.70 indica que o carbono e o niobio estavam distribuidos

homogeneamente pela matriz, sem apresentar segregacdo no contorno

de grdo austenitico. 0 manganés apresentou-se- heterogeneamente distribuido
indicando que o tratamento de solubilizacdo empregado (1 hora a
1350°C) havia sido insuficiente para distribuf-lo uniformemente pe
la matriz. Ainda assim nao se observou a segregacdo do manganes
no contorno de grao austenitico. Logo, o efeito do nidbio em re-

-

tardar a nucleagao da ferrita ou da perlita, nao seria devido a

sua segregacao no contorno do grao austenitico, e sim ao seu efei
to de aumentar a energia interfacial y/e¢ ou vy/perlita, conforme
o discutido no item anterior (equagdo 9.20).Haveria também a possibili
dade do niobio diminuir a difusividade do carbono, o que aumenta-

ria ainda mais o tempo de nucleacao, pois segundo Russel®5:

(9.25)

onde:
T = tempo de incubagao, para o crescimento de alotriomor
tos
= energia interfacial y/a ou a/perlita
coeficiente de difusao do carbono

1 para alotriomorfo coerente

B g g
"

Z para alotriomorfo incoerente

9.5.2. Crescimento

9.5.2.1. Teorias sobre os efeitos dos elementos de 1li-
ga no crescimento da ferrita e da perlita.

E sabido que o niobio atrasa o crescimento da ferrita$,

e observou-se também que o niobio atrasa o crescimento da perlita
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Fig. 970 - Varredura de carbono em amosira martensitica (C41INb3)
CG - contorno do antigo grdo austenitico.
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{a 600°C a perlita iniciou sua formacao com 5 s e terminou em 20 s
(At = 15 s) para o ago sem nidébio, e no ago com nicbio os tempos
para inicio e fim de formacdo da perlitaforam de 150 s e 300 s, ou

seja, um At 150 s)}. Isto esta coerente COm a5 €QUACOES de
Zener®5 e Bollingf? para o crescimento de perlita, pois  segundo
dados daqueles pesquisadores®%:80 3 velocidade de avango da inter-
face perlita/austenita seria inversamente proporcional ao espacga-

mento interlamelar (S,):

d
V = —_—
S
O

onde:
V = velocidade de avango da interface perlita/austenita
aﬁﬁ = constantes
Como o niobio causa um aumento no espacamento interlamelar (fig.

9.51) ¢ de se esperar que ele retarde o crescimento da perlita.

De acordo com as teorias existentes o nidbio* poderia

apresentar os seguintes efeitos na formagao da ferrita ou perlita:

a) Para-equilibio®7,98, Haveria apenas a particdo do carbono en-
tre a austenita e a fase 8 (B = ferrita ou cementita). Este se

ria o Unico caso em que o0 nidbio ndo atrasaria a reagiao auste-

nita - 8.

b) Orto-equilibrio®7:102, Haveria a particdo do nidbio entre g/aus-
tenita. Como o nidbio apresenta uma difusividade no ferro mui-
to menor que a do carbonol?37105 (yide fig. 4.33, cap. 4), se
houvesse particao do mesmo a cinética de crescimento de B seria
mais lenta na liga Fe-C-Nb do que na liga Fe-C.

c) Segregagaol®67109 ('pnjje-up') de Nb na interface v/8, causando
uma reducao na atividade do carbono, e como consequéncia uma dimi

nuicio da velocidade de crescimento de 8.

*Obviamente essas teorias nao foram desenvolvidas especificamente
para o nidébio, mas para outros elementos de liga ou classes de
elementos de liga (estabilizadores da ferrita, formadores de car
bonetos, etc) e por analogia aplicadas ao niobio.
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d) Efeito de arrasto de solutol®3-110 ("solute drag effect™) pela
" interface y/8. Ao mover-se a interface vy/B coletaria dtomos de
niobio, o que diminuiria sua velocidade de avanco.

e) Precipitagio de Nb(C,N) na interfasell1-115 y/g ("interphase pre
cipitation') o que dificultaria o movimento dessa interfase e

retardaria o crescimento de 8.

f) Combinacdo dos mecanismos acima descritos.

9.5.2.2. Reacao austenita -+ ferrita

Para se analisar os mecanismos pelos quais o nidbio redu
ziria a velocidade de crescimento da ferrita, realizou-se a varre-
dura do carbono e do nidbio em amostras parcialmente transforma-
das (fig. 9.71 e 9.72). Na figura (9.73) observa-se que ao se for
mar a ferrita existe uma rejeigao de carbono para a  austenita,
o que era de se esperar, enquanto que o nidbio concentrou-se na
ferrita. Os picos de nidbio que aparecem na regiao martensiticade
vem corresponder a particulas de Nb(C,N) precipitadas na austenita,

durante o tratamento isotermico da amostra. _
Como a largura da faixa de ferrita proeutetoide era aproXima-

damente igual ao didmetro do feixe ionico (figs. 9,74a) fica di-
ficil de saber se houve apenas segregagao do niobio na interface
y/a ou se houve partigao do niobio entre « e vy (fig. 9.74b) .
0 que no entanto parece mais provavel pela analise da figura 9.73
& que realmente ocorreu a parti¢ado do niobio entre a ferrita e a
austenita. Mas por que o nidbio estaria segregado na ferrita ? Ana
iisando os diagramas Fe-X, observa-sequeeﬂesImdanserCIaSSificadOS
em 3 categorias bdsicas (fig. 9.75). Definindo-se o coeficientede

particaoc K como:

K = _° (9.26)

Observa-se pela figura 9.75 que os elementos do grupo (E) apresen-

tariam K < 1, os do grupo (:) apresentariam K > 1 e os do gru-
po (:) apresentariam K = 1. O sistema Fe-Nb apresenta K » 1 (vi
de fig. 2.2, cap. 2), portanto & de se esperar que a concentragao

R ——
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Rt BN S

300X ' o Nital

Fig. 9.71 - Varredura com feixe ibnico (F.I.) em amostra do acgo
C20Nb3 parcialmente transformada (ferrita + marten-
sita) para se observar a distribuigao do carbono e
do nidbio.
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Fig. 9.75 - Tipos bidsicos de diagramas de equilibrio Fe-X
a )

K(Tl) = E"Y_
Cy = concentracao do elemento X na ferrita, na tempera
tura T1i _
C. = concentracao do elemento X na austenita, na tempe

ratura Ti
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do nidbio seja maior na ferrita do que na austenita. 0 carbono
apresenta K < 1, portanto é de se esperar que concentra-se mais
na austenita. Esta hipotese € reforcada pelo  fato de que
Aaronson?971%0 ohservou que elementos como Si, Cr, Mo e Al, nao

apresentavam partigdao na ferrita. Analisando-se os diagramas des
tes elementos ligados com ferrol!l®, observa-se que os mesmos apre
sentam K = 1., Aaronson??-100 tambem observou que elementos como
Mn, Ni e Pt concentravam-se na austenita e a analise dos diagramas
de equilibrio desses elementos ligados com o ferroll7 indica que
0S mesmos apresentam K < 1. 0 que ocorre & que todos elementos
devem apresentar particao durante a formagao da ferrita, acima de
uma certa temperatura. Entretanto, para elementos com K = 1, ha-
veria dificuldade em se detectar esta partigao, pois as concen-
tracoes dos mesmos na ferrita e na austenita seriam muito proxi-
mas. A medida que se abaixasse a temperatura da transformacao
vy + a, a forca motriz para que a mesma ocorresse aumentaria tanto
que abaixo de uma certa temperatura nao haveria mais tempo para a
particao do elemento substitucional. Ou seja, a transformagéo

ocorreria por paraequilibrio.

8.5.2.3. Reagao austenita » perlita

Segundo Picklesimer!!® o manganés retardaria a reacdo
Y + perlita, devido a sua partigao entre a austenita e a cementita,
formando um carboneto do tipo (Fe,Mn)sC. Al-Salman®" também obser
vou que durante a formagao da perlita em agos com manganes e cro
mo havia a particao destes elementos entre a ferrita e a cementita,
e que ambos concentravam-se na cementita (vide figs. 5.10 e 5.11,
cap. 5). Al Salman!l?d verificou ainda que o silicio concentrava-
se na ferrita durante a formacdo da perlita (vide fig. 5.12, cap.
5}. Como se observa pelos resultados de Picklesimer!l8e¢ Al Salman®%!!9,
a analise da particdo de um elemento na reacdo y -+ perlita € bem
mais complexa que na reagao y + o, pois na formagdo da perlita a

parti¢cao ocorrera entre 3 fases: austenita-ferrita-cementita.

Para se analisar o efeito do nidobio na reagao y - perli-
ta, utilizou-se amostras do_ago C80Nb3 parcialmente transformadas
(figs. 9.76 e 9.77). A varredura do carbono ao longo de interfa-
ces y -+ perlita indicou que o mesmo era segregado para a austenita
durante a formacgao da perlita (fig. 9.78). Para o nidbio notou-se

uma discreta concentragao do mesmo na regiao da perlita, principal




Fig. 9.76

- Varredura com feixe ionico (F.I.} em amostra do ago
C80Nb3 parcialmente transformada (perlita + marten-
sita) para se observar a distribuigao do  carbono

e do niobio.
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mente na regido proxima a interface y/perlita (fig. 9.79). De qual
quer maneira os dados da figura 9.79 nao sao muito conclusivos, in
dicando que poderiam estar ocorrendo 3 mecanismos: segregacao (pile
-up) do nidébio na interface y/perlita, particdo do nicbio na inter
face y/perlita, ou combinacao destes dois mecanismos (segregacao +
partigcdo). Segundo Stuckens’%.7) ndo haveria a possibilidade da
formagdo de uma cementita substitucional de nidbio (do tipo
(Fe,Nb)3C), e como verificou-se anteriormente que o nidbio segrega
va na ferrita durante a reagio y > a, € de se esperar que o niobio

fique segregado na ferrita da perlita durante a reacdo y + perlita.

Deve-se observar que estes resultados sobre a segrega-
¢ao e particao do niobio em interfaces y/y, vy/e¢ e y/perlita
sao apenas preliminares e deverdao ser mais explorados no futuro.
Com relacdo a técnica empregada, este trabalho mostrou a viabilida
de de se utilizar a microssonda ionica no estudo da segregagao de
elementos de ligas em interfaces, o que era realizado anteriormen

te s6 com espectroscopia Augerl?0,121,

9.6. Efeito do nidbio nas propriedades mecanicas dos agos com_mé-

dio e alto teor de carbono

Para se estudar o efeito do niébjo nas propriedades meca
nicas dos acos com 0,2; 0,4 e 0,8%C utilizou-se tres condigdes dis

tintas de tratamentos termicos.

Na primeira série de ensaios os agos foram forjados a
900°C e resfriados ao ar. Estes agos eram constituidos de ferrita
poligonal e perlita (fig. 9.80). Com a adigdo de nidbio houve uma
reducao no tamanho do grdo austenitico e um ligeiro aumento da du-
reza (fig. 9.81). Também notou-se um pequeno aumento (20 MPa}  no
limite de escoamento e no limite de resisténcia destes agos devido
a adigao de nidbio, sem no entanto reduzir a dutilidade {medida

através do alongamento e da estricgao).

A segunda serie de ensaios foi realizada nos mesmos agos,
s0 que apds o forjamento, submetidos a um aquecimento a 1250°C por
30 minutos, com posterior resfriamento ao ar. Esta temperatura e
suficiente para solubilizar, praticamente, todo o nidbio nestes
acos (vide fig. 9.35). Escolheu-se 30 minutos com o tempo de aquecimento das
amostras, pois segundo Frodl’" o mesmo seria suficiente para que todo o© nio-
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bio entrasse em solugdo na austenita. O intuito deste ensaio era
o de observar os efeitos do nidbio em solugao na austenita, na es
trutura e propriedades dos ages. Pela figura 9.82Z, nota-se que a
ferrita poligonal (a unica existente no ensaio anteribr - fig. 9.80)
do aco C20 foi parcialmente suﬂstituida pela ferrita de crescimento la
teral (side growth ferrite)* e pela ferrita de Widmanstatten in-
tragranular. No ago C2Z0Nb3 a estrutura de ferrita poligonal e per
lita foi substituida pela ferrita acicular, com a perlita em forma
de cordbes entre as ripas de ferrita. O tamanho do grdo austeniti
co no ago com niobio mostrou-se menor que o do ago carbono, embora
ambos tenham crescido muito com o aquecimento a LZSOOC, indicando
que nesta temperatura o nidobio perde o seu poder de "segurar" 0
contorno de grao austenitico, fato ja evidenciado no item 9.2 des
te capitulo. Nos agos com 0,4%C (fig. 9.83) verificou-se que hou
ve uma redugdo na fracao volumétrica da ferrita  comparativamente
aos acos da primeira série (fig. 9.80)., Também a ferrita poligo-
nal dos agos da primeira série foi parcialmente substituida pela
ferrita de crescimento lateral e pela de Widmanstatten intragranulér.
Para os acos eutetdides (fig. 9.84) é dificil de se verificar dife
rencas de estruturas utilizando-se apenas a microscopia otica. Ana
lisando-se agora a figura 9.85 observa-se que o nidobio aumentou em
média 80 MPa o limite de escoamento ¢ em 50 MPa o limite de resis-
téncia destes agos, o que estd de acordo com os resultados de
Brownrigg’®, Steinen3! e Frodl7* (vide figs. 7.17, 7.19 e 7.21,
cap. 7) para acos com 0,3 a 0,5%C. O aumento na resisténcia meca-

nica e na dureza provocado pelo nidbio deve ter sido devido a:

- redugao do tamanho de grao austenitico (efeito apenas marginal

neste caso)

- endurecimento da ferrita proeutetdide e ferrita da perlita pela
precipitacao do Nb(C,N) (vide figs. 9.32, 9.34 e 0.43).

- atraso na decomposicao difusional da austenita com a formacao de
produtos mais "duros" {substituigcao da ferrita pela perlifa e da
perlita pela bainita, vicde figs. 9.31,. 9.48 e 9.49).

_ Deve-se observar que embora o niobio tenha aumentado a
resisténcia mecanica dos acgos, houve também uma pequena perda de
dutilidade dos mesmos. Quanto as diferengas no tamanho de  grao

*Vide Anexo I1 para a classificacio das ferritas.
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Fig. 9.82 - Microestrutura dos agos ap0s aquecimento a 1250°¢C por
30 minutos e resfriamento ao ar. Ataque nital 2%.
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C40Nb3 80X C40Nb3 300X

Fig. 9.83 - Microestrutura dos agos ap0s aquecimento a 1250°C por
30 minutos, seguido de resfriamento ao ar. Ataque ni-
tal Z%.
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austenitico entre os diversos agos (C40 e C20, por ex.), nada se
pode afirmar, pois como nao se controlou as variaveis do processo
de laminacao, as intensidades e taxas de deformacdo aplicadas nas
diferentes barras foram distintas, e isto deve ter afetado o poste
rior crescimento do grao austenitico.

A terceira série de ensaios foi realizada nos mesmos acos
da primeira serie, so que apos o forjamento os agos foram submeti-
dos a um aquecimento a 1250°C por 30 minutos e resfriados COm _ar

comprimido. Pela figura 9.86 observa~se que a estrutura destes

agos ¢ semelhante aos da segunda série, com a diferenca que nos
agos com 0,4%C se observa uma menor fracao volumétrica na ferrita
devido ao aumento da taxa de resfriamento, conforme ja explicado na
figura 9.41. Estes resultados estdo de acordo com os de Steinen3!,
que observou uma redugao na fragao volumétrica da ferrita em agos
0,5%C quando o resfriamento ao ar era substituido pelo com ar com-
primido (vide fig. 7.19, cap. 7). Steinen3! também verificou que o
niobio substituia a ferrita-perlita pela bainita-martensita, o que
provocava um aumento no limite de escoamento do ago. Observando-se
agora a fig. 9.87 verifica-se que o niobio provocou um aumento
de até - 100 MPa no limite de escoamento € de ate 60 MPa no limite de
resisténcia, com uma pequena redugdo de dutilidade. Nota-se tam-
bém nesta figura um aumento significativo na dureza dos acos pela
adi¢ao de nidbio, e que, ambos os agos (com e sem niobio) apresen
tavam um grande tamanho de grao austenitico. Os efeitos do niobio
de aumentar a resistencia mecanica sdo os mesmos discutidos para a
segunda série, sO que mais pronunciados devido a maior taxa de res

friamento empregada.

A partir dos resultados das figuras 9.81, 9.85 e 9.87
construiu-se os graficos das figuras 9.88 a 9.90, visando a iden
tificacio dos efeitos que os diversos tratamentos térmicos teriam
nas propriedades mecanicas dos agos. Nos agos com 0,20%C (fig.
9.88), o aumento da temperatura final de tratamento térmico (TFTT)
ou da taxa de resfriamento levou a um aumento drastico no tamanho
do grao austenitico nos agos com e sem niobio, e tambem a uma per
da de dutilidade, provavelmente devido ao aumento da fragio volume-

trica de perlita e mudangas na morfologia ferritica,(figs. 9.30, 9.82
e 9.80). No ago sem niobio o aumento da TFTT ou da taxa de  res-

friamento levou a uma diminuicao da resisténcia mecanica dos mes-
mos devido ao aumento do tamanho de grao austenitico. No ago com

niobio o aumentc da TFTT ou da taxa de resfriamento nao alterou a
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C8ONb3

Fig. 9.86 - Microestrutura dos agos ap0s aquecimento a 1250°C por
30 minutos, seguido de resfriamento com ar comprimido.
Todas as fotos com 80X e atacadas com nital 25%.
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resistencia dos mesmos, parecendo indicar que o aumento do tamanho
de grao austenitico foi compensado pelo endurecimento por precipi-
tagac do Nb(C,N) na ferrita e pelas modificagbes estruturais (subs
tituicao da ferrita poligonal pela ferrita acicular}.’

Nos agos com 0,4%C (fig. 9.89) o aumento da TFTT ou da
taxa de resfriamento provocou um aumento no tamanho de grdo auste-
nitico e na dureza devido a alteracdes estruturais (substituigao
observada da ferrita poligonal pela ferrita de placas laterais, pe
la ferrita de Widmanstatten intragranular e pela perlita; e pro-
vavel reducao no espacamento interlamelar da perlita). Estas alte
ragbes provocaram um discreto aumento de resistencia mecanica  no
aco sem niocbio, e um aumento consideravel (até 150 MPa) no ago com
niobio. Deve-se observar que neste Ultimo houve também o endureci
mento da ferrita por precipitagao do Nb(C,N). Este ganho de resis
tencia mecanica foi conseguido, entretanto, com uma grande reducao
da dutilidade (os valores de estriccao e alongamento reduziram-se a
metade quando a TFTT foi aumentada de 900 para 1250°C) o que deve
ser devido ao aumento da fragdo volumétrica de perlita do ago®7. Verifi-
cou-se também que o ago ao nidbio apds forjamento a 900°C e resfria
mento ao ar satisfaziaaqualidade R da norma inglesa BS-970 (vid;
tab. VII.3, cap. 7) para agos microligados.

O comportamento dos agos com 0,8%C (fig. 9.90) com os trata
mentos térmicos empregados foi analogo ao dos agos com 0,4%C, aci-
ma discutidos. Houve uma elevagdo de até 300 MPa na Tesistencia
mecanica com a elevagido da TFIT e da taxa de resfriamento, porem
com uma perda quase total de dutilidade. Deve-se observar que o
aco com niobio apdos forjamento a 900°C e resfriamento ao ar apre-
sentava propriedades mecanicas melhores que a do Niobras-200 (vide
tab. VII.6, cap. 7).

Resumindo-se pode-se dizer que o niobio aumenta a resis-

tencia mecanica dos agos com médio e alto teor de carbono por:

a) precipitagao do Nb(C,N} na ferrita proeutetoide e na ferrita da

periita.
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b) refino do grdo austenitico.

c) atraso na decomposigao da austenita, com consequentes  altera-
¢Oes de estrutura (substituigdo da ferrita poligonal pela ferri
ta acicular, : da perlita pela bainita, por ex.).

Todos estes efeitos estao associados com a dissolucio do
niobio na austenita e, nos casos a) e b) com sua posterior precipi
tagcao como Nb{(C,N) durante o resfriamento dos acos. Entretanto co
mo nos agos com médio e alto teor de carbono a temperatura de solu
bilizacao do nidbio & alta (1220°C para o aco com 0,4%C e 1330°C
para o ago com 0,83%C, ambos com 0,03%Nb), durante'a solubilizacgao
dos mesmos ocorre um drastico crescimento do grao austenitico (al
cangando diametros da ordem de 100 a 500 um), 0 que compromete a sua te
nacidade (vide equac@o 7.4, cap. 7). Seria ento recomendado que apds a solubi-
lizagao do nidbio,fosse imediatamente realizado ¢ tratamento termome-
canico, que objetivaria a redugdo do tamanho do grao austenitico e
das particulas de Nb(C,N) precipitados, tomando-se o cuidado de se
utilizar taxas de formagdo suficientemente altas para nio provocar
0 coalescimento precoce das particulas de Nb{C,N) (vide item 6.4,
cap. 6). Com isso o ago aliaria a sua alta resisténcia mecanica,

uma boa tenacidade.

9.7. Relacoes Composicao-Tratamento Termomecanico-Estrutura-Pro-

priedades dos acos com médio e alto carbono microligados com
Nb

As recentes aplicagoes de vanadiol?%-125 e (o nio-
bio79:128=127 en acos com médio e alto carbono utilizados em barras para con
Creto de alta resisténcia, componentes forjados para indistria au
tomotiva e trilhos para ferrovias, tém sido praticamente bhaseadas
no empirismo, pois os efeitos que estes elementos teriam nas estru

‘turas ¢ propriedades destes agos nao sio ainda bem determinados.

Partindo-se entao de dados disponiveis na literatu-
ra3>,58,63,64,122,126,179 & 455 resultados obtidos neste traba-
lho, construiu-se uma tabela simplificada, relacionando a composi-
¢ao quimica,0 tratamento tcrmomecédnico , a estrutura e as proprieda
des dos agos com médio e alto teor de carbono microligados com nio

bio (tab. IX.4). Embora o didmetro do grio austenitico nao seja
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uma varidvel do processo, ele & diretamente relacionado com as
variaveis do tratamento termomecanico (temperatura, tempo, defor-
macdo, taxa de deformagio, etc) e por isso foi utilizado para ex-
pressar esse conjunto de variaveis. A utilizacio desta tabela e,
por ex,, a seguinte: adicionando-se manganes no ago, aumenta-se
seu espagamento interlamelar; diminuindo-se a taxa de resfriamen-
to diminue-se¢ a dureza da ferrita, ou seja, para cada parametro
de estrutura (fa, du, ¢y etc) estao associados 2 parametros de
processo (¢Y e T.R.) e dois de composicdo quimica (adicdo de manga
nés e de niébio). Para se saber qual o efeito que um parametro de
estrutura teria nas propriedades utiliza-se a 22 parte da ta
beta; por ex: uma diminuigZo da fracdao volumdtrica da ferrita
(fa) acarretaria um aumento na dureza do ago, no limite de escoa

mento e no limite de resistencia, diminuindo entretanto a tenacida
de,

Deve-se observar que,na realidade,as relagdes Composi-
¢ao-Processo-Estrutura- Propriedades sdo mais complexas, pois. .em
acos microligados existem efeitos de interacdo entre elementos (Mn
e Nb, por ex.), que provocam alteracOes nas estruturas dos agos e
consequentemente em suas propriedades mecanicas. Em acos indus-
triais haveria ainda o efeito do silicio e o do nitrogénio dissol-~
vido na austenita, que aumentam a resisténcia mecdnica, porém com
redugao da tenacidade. Quanto ao efeito do nidbio é importante sa
ber em que forma o mesmo se encontra (como Nb(C,N) ou . dissolvidq

na austenita), pois dependendo dela os efeitos go mnidbio so
bre um parametro de estrutura poderiam ser antagonicos.

De qualquer forma esta € uma primeira tentativa de estu-
dar, ainda que de maneira qualitativa, as relacdes entre Composi-
cao-Processo-Estrutura e Propriedades dos acos com médio e alto
teor de carbono microligados com nidbio. Partindo-se dessa primei
ra analise poder-se-a pensar no "Desenvolvimento de Agos"
microligados con niobio de uma maneira mais racional, apro-
ﬁei&md&se'uﬁosos beneficios que este elemento de liga poderia dar
no sentido de otimizar as propriedades mecanicas dos aces, com a
redu¢do do seu custo de obtencédo.
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CAPITULO X

CONCLUSOES

As conclusoes obtidas neste trabalho foram assim agrupa-
das:

10.1. Solubilidade do niébio na austenita

- Os resultados de solubilidade do nidbio na austenita
na presenga do Nb(C,N)cl), obtidos a partir de modelos tedricos
desenvolvidos, apresentaram uma boa concordancia com os dados expe
rimentais obtidos na literatura.

- 0 manganés apresentou uma afinidade de combinacdo qui
mica com o niobio, substituindo-o parcialmente nos  precipita
dos Fe-Nb de ligas Fe-Nb-{(Mn). Assim o aumento da solubilidade do
niobio na austenita decorrente da adicao de manganes no aco, seria
devido ao efeito, ja conhecido, do manganeés diminuir a  atividade
do carbono, e também,provavelmente,devido a substituicao do nidbio
pelo manganés no Nb(C,N).

10.2. Efeito do niobio no tamanho do grao austenitico

- A adigao de 0,03%(2)Nb em agos com 0,2 - 0,4 e 0.8%C(ﬂ.
forjados a 900°C, levou a uma reducdo de 20 a 50% no DGy (‘).

- Durante o .reaquecimento entre 900 ¢ 1300°C, o cresci-
mento do grao austenito nos acos com e sem nicbio foi bastante
acelerado nos primeiros 10 minutos, crescendo muito lentamente
ap0s esse periodo, ou seja, para tempos de aquecimento maiores que
10 minutos o DGy era praticamente so fungdo da temperatura.

(1) Nb(C,N) - familia dos nitretos, carbonectos ¢ carbonitrectos de
nidbio.

(2) As porcentagens referidas sao sempre em peso.

(3) Todos os agos continham tambem 1% Mn.

(4) DGy - diametro do grao austenitico.
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- Ap6s 1 hora de reaquecimento entre temperaturas de 900
e 13009C os acos com niobio apresentaram metade do DGy dos agos

sem niobio.

- Nosagos com niobio nac se observou uma Tcg(5) na faixa de
de 900 a 1300°C, indicando que a mesma seria menor que 900°C. Este
baixo valor para a Teg foi relacionado com a baixa temperatura fi

nal de laminagao desses agos (900°C).

10.3. Efeito do nidbio na formacdo e propriedades da ferrita

~ A adigao de 0,03%Nb em um ago com 0,2%C, austenitizado
a 1200°C (todo o nidbio em solugao na austenita), aumentou o tempo
para o inicio da formagao da ferrita em 20 vezes, durante a sua

transformacdo isotérmica na faixa de 700 a 800°C.

~ A adigao de 0,03%Nb em um aco com 0,4%C, austenitizado
a 12500C (todo o nidbio em solugao na austenita), aumentou em até
50 VHN(B) a dureza da ferrita obtida por resfriamento continuo com
taxas de 10 a 100°C/min. Este aumento de dureza foi tanto mais pro
nunciado quanto maior a taxa de resfriamento, sendo associado a
precipitagao verificada do Nb{C,N} na ferrita. No ago sem nidbio
nao houve aiteragﬁo na dureza da ferrita com o aumento da taxa de

resfriamento.

~ Com o aumento da taxa de resfriamento de 10 para 100°C/
min. a fracdo volumétrica da ferrita proeutetdide em ago com 0,4%C

reduziu-se de 15 para 5%, aproximadamente, independentemente doaco
conter ou nao nigdbio.

~ A adicao de 0,03%Nb em um aco com 0,20%C, austenitiza-
do a 1250°C, elevou em até 50 VHN a dureza da ferrita obtida iso-
termicamente a 600 e 700°C. Esse aumento foi mais pronunciado pa-

(5) Tcg-'temperaturé<:ritica de crescimento de g;ﬁo, ou scja, uma
temperatura a partir da qual o DGY aumentaria drasticamente de

-

vido a dissolucao ou coalescimento das particulas de Nb(C,N).”
(6} VHN - pontos de dureza na escala Vickers.
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Ta menores tempos e temperaturas do tratamento isotérmico. Para o
aco sem niobio a dureza permaneceu em 150 VHN, independentementedo

tratamento isotérmico empregado.

10.4. Efeito do nibdbio na formacao e propriedades da perlita

- A adicao de 0,03%Nb em um ago com 0,8%C, austenitizado
a 900°C (praticamente todo o nidbio como NbL(C,N)), ndoc alterou a sua

curva TIT, embora tenha elevado 1ligeiramente a temperatura Acl‘

- A adigdo de 0,03%Nb em um ago com 0,8%C austenitizado
a 1350°C (todo nidbio em solugao na austeﬁita) retardou considera-
velmente (tempos 10 vezes maiores) o inicio da formacdo da perlita.
Com este resultado e o anterior concluiu-se que o niobio sd6 atra-
saria a formagao da perlita se estivesse em solugao na austenita.

~ A adigao de 0,03%Nb em um ago 0,8%C, austenitizado a
1350°C, nao alterou a dureza da perlita ou da bainita obtidas iso-
termicamente entre 400 e 650°C. A nao alteragdo da dureza da per-
lita resultou do cancelamento de dois efeitos antagOnicos provoca-
dos pelo nidbio: aumento do espagamento interlamelar da perlita
(reduzindo a dureza) e precipitacgdo do NbC na ferrita 'da perlita

(aumentando a dureza).

- 0 aumento do espacamento interlamelar da perlita foi
associado ao aumento da energia interfacial austenita/perlita pro-

vocado pelo niobio em solugd@o na austenita.

- A adicgao de 0,03%Nb em um ago com 0,8%C austenitizado
a 1250°C (65% do nidbio total em solug@o na austcnita) e resfriado
continuamente entre 10 e IOOOC/min nao altecrou a dureza da perli-
ta. Entretanto houve um igual aumento na dureza perlitica de agos

com sem niobioc com a elevacgao da taxa de resfriamento.

- A adigﬁo de 0,03%Nb em um ago com 0,8%C austenitizado
a 1350°C, aumentou sua temperabilidade, devido ao atraso provocado

na decomposicao difusional da austenita.

- A adicao de 0,03%Nb em agos com o teor de carbono va-
riando de 0,2 a 0,8%C nao alterou as suas durczas martensiticas.
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10.5. Mecanismos de atuacdo do niobio na formacdo da ferrita e da

perlita

- 0 nidbio, em altas concentragtes nos agos ou em ligas
Fe-Nb (aleém de seu limite de solubilidade), precipitou-se na forma
de compostos (Fe-Nb, Nb(C,N))no contorno de grao austenitico devi-
do as condigdes mais favoraveis de nucleagdo neste local.

- Entretanto o nidbio em solucao na austenita, distri-
buiu-se homogeneamente pela matriz, sem apresentar segregagao To
contorno de grd@o austenitico, como se pensava anteriormente. Tam-
bém o carbomo em solugdo na austenita ndo segregou no contorno de

grao austenitico.

- 0 atraso na nucleacaoc da ferrita ou perlita, provocado
pelo nidbio em solucao na austenita, estaria associado ao aumento
provocado pelo mesmo na energia interfacial austenita/ferrita  ou
austenita/perlita ou devido a reducdo da difusividade do carbono.

- ObservacOes com microssonda ionica, em amostras par-
cialmente transformadas, indicaram que o nidbio concentrava-se na
ferrita durante o crescimento da mesma; esta partigdo do nibbio en
tre a ferrita e a austenita seria a responsavel pelo atraso no cres

cimento da ferrita em agos com nidbio.

- No crescimento da perlita observou-se uma ligeira con
centracao de niobio na mesma, principalmente nas recgioes proximas
a interface austenita/perlita, sugerindo que o atraso observado no
crescimento da perlita estaria associado a partigio do nidbio en-
tre a perlita e a austenita, ou a segregacdo do mesmo na interface
austenita/perlita, ou ainda, a ocorrencia simultanca destes dois

mecanismos.

10.6. Efeito do nidbio nas propriedades mecanicas dos acos com mé-

dio e alto teor de carbono

- 0 ni6ébio, solubilizado na austenita, acrescentou on
até 150 MPa a resisténcia mecdnica dos acos, resfriadas ao ar, conm

carbono variando de 0,2% a 0,8%C, o que seria devido a:
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. Refino do grdo austenitico.

. Endurecimento da ferrita proeutetoide e da ferrita
da perlita pela precipitagido do Nb({(C,N}.

. Atraso na decomposicao difusional da austenita, com
formacdo de produtos mais "duros" (substituigao da
ferrita pela perlita ou da perlita pela bainita ,

por ex.}.

- Esse aumento de dureza foi conseguido com uma ligeira
redugao da dutilidade dos agos, medida atraves da estricgdao e do

alongamento.

- 0 desenvolvimento de agos com médio e alto teor de car
bono microligados com nidbio no que diz respeito a compesigdo qui-
mica, tratamento termomecanico e aplicacgoes, deve ser feito de uma
maneira bastante criteriosa, pois © niobio afeta a estrutura (dié
metro do grao austenitico, morfologia da ferrita e da perlita, etc)
e propriedades (dureza, resistencia mecanica, temperabilidade,etc}
destes acos de uma maneira bastante complexa. Isto porque a ag¢ao
do niobio esta relacionada com sua distribuigao (dissolvido na aus
tenita ou na forma de Nb(C,N}), e dependendo da mesma os efeitos
por ele provocados podem ser até antagonicos. Ainda o niobio in-
terage com os outros elementos de liga (Mn, Si, etc) de uma manei-
ra ainda ndo bem determinada, provocando também alteragdes nas pro
priedades dos agos. Essa falta de entendimento dos mecanismos de
acdo do nibbio, leva certas ve:zes, a obtencdo de produtos com qua-

lidade inferior aos acos convencionais sem nidbio.
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SUGESTOES PARA TRABALHOS POSTERIORES

Solubilidade do niobio na austenita

- Desenvolvimento de uma equagdo ou algoritmo, de facil aplicacgdo,
que calcule a solubilidade do niobio na austenita na presenga do
Nb(C,N), levando em conta o efeito de todos elementos de liga
(C, N, Si, Mn, Cr, etc).-

- Estudo da afinidade de combinagdo quimica entre o niobio e o ni-
quel, o silicio e o cromo, da maneira analoga ao que foi  feito .
para o manganeés neste trabalho, a fim de se entender melhor 0
efeito desses elementos de liga na solubilidade do nidbio na aus

tenita.

Efeito do nidobio no tamanho do grdo austenitico

- Estudo dos efeitos do nidbio no tamanho de grao austenitico de
acos com médio e alto teor de carbono, laminados em  difercntes
temperaturas e com varios teores de niobio, procurando-se encon-
trar uma equagado que pOSsa prever com uma certa precisao a Tcg

(temperatura critica de crescimento de grao austenitico).
- Estudo da cinética de precipitagao, coalescimento e dissolugao

do Nb(C,N) em acos com médio e alto teor de carbono, e sua in-

fluencia na Tcg'

Efeito do nidbio na estrutura e propriedades dos acos com médio ¢

alto teor de carbono

- Determinacao das curvas CCT {(resfriamento continuo) e ITT (trans
formacdao isotérmica) de agos com diferentes teores de nidébio e

manganés, austenitizados em diferentes temperaturas.

- Estudo dos efeitos das particulas de Nb(C,N) na nucleagio da fer

rita proeutetdide e da perlita.
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- Estudo dos efeitos do niobio na estrutura e propriedades da bai-

nita.

- Continuagdo dos estudos sobre a partigdo e segregagao do nidbio
em interfaces austenita/ferrita e austenita/cementita.

- Estudo dos efeitosda concentragao do niobio na estrutura e  nas

propriedades mecanicas de agos laminados ou forjados em diferen-

tes temperaturas.

Aplicacdes tecnologicas

- Fazer um levantamento, a nivel nacional, de todos os fabricantes
de acos com médio e alto teor de carbono, e de todos os  poten-
ciais utilizadores destes acos, com vistas ao desenvolvimento de
acos microligados com nidbio, especificos para cada tipo de apli
cacdo, com alta resistencia mecanica, boa tenacidade e obtidos

a custo minimo.
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ANEXO I

Programa para o cdlculo da solubilidade do nidbio na

austenita ou na ferrita na presengca de NbC ou NbN.
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ANEXd.I - PROGRAMA PARA CALCULO DA SOLUBILIDADE DO NIGBIOC NA

Co—-

21
10
11
19
22
23

24

==

25

Cmww

26

27

AUSTENITA OU NA FERRITA NA PRESENCA DE NbN OU NbC

INICIO DO PROGRAMA

DOUBLE PRECISION BT(20),BE(20),BAU(20),PAS,BTL,EE(20),TETA,
ALF,BAS,C1,T,C2,C3,ET,CS5,C4

IR=23

Iw=24

LEITURA DAS CONSTANTES

READ(IR,1)}N,TOL,BAS,C1,C2,C3,C4,C5,T1,T2,T3
FORMAT (11G) _

LEITURA DOS BTS

READ(IR,2) (BT(I),I=1,N)
FORMAT (9G/10G)

INTCIO DO PROGRAMA

WRITE (IW,21)
FORMAT ( /40X*NBE NA AUSTENITA'/40X,16('-')./)
TYPE 10

FORMAT (1X,'TECLE N SE NITRETO, OU C SE CARBONETO')
ACCEPT 11.E

FORMAT (A1)

WRITE (IW,19)E

FORMAT (/45X E=",Al)

READ(IR, 23 ,END=100)ET

FORMAT (G)

WRITE (IW,24)ET

FORMAT(///,42X,'ET= ',F6.4,/,42X,10('-'))

DO 50 T=T1,T2,T3

CALCULO DE ALFA E BTL

ALF=BAS**(C1/T+C2)+C3) -
BTL=ALF/ET**C5

WRITE(IW,25)T,ALF,BTL

FORMAT(///27X,'T= ',F5.0,3X,'ALF= ',E11.4,4X,'BTL= ',E11.4,//)

CALCULO DE BAU A PARTIR DE BT

DO 40 I=1,N
PAS1=ET*TOL

BAU(I)=BT(I)
IF(BT(I).LE.BTL)GO TO 40
EE(I)=0

PROCURA DO EE NO INTERVALO ENTRE O E ET

PAS=PAS1

DO 27 4=1,14

EE(I)=EE(I)+PAS
TETA=C4*EE(I)+ALF/(ET-EE(I1))**C5
IF(TETA.LT.BT(1))GO TO 26
EE(I)=EE (I)-PAS

PAS=PAS*0.1

CONTINUE



Cunwa

29

30
35
39
40

Coww

IF(EE(I).LE.ET)GO TO 39
PROCURA DO EE QUE E MUITO PROXIMO DE ET

PAS=PAS517*0.1

EE (I)=ET-PAS1

PO 35 K=1,14
IF(EE(I).GE.(ET-PAS))GO TO 30
EE(I)=EE (I)+PAS
TETA=C4*EE (1) +ALF/(ET-EE(I))**C5
IF(TETA.LT.BT(I))GO TO 29
EE(I)=EE(I)-PAS

PAS=PAS*0.1

CONTINUE

BE(I)=C4*EE (1)
BAU(TI)=BT(I)-BE(I)
CONTINUE

IMPRESSAO DAS COORDENADAS DA TABELA DO GRAFICO

WRITE(IW,42) (BAU(I),I=1,N/2)
WRITE(IW,41) (BT(I),I=(N/2+1),N)
WRITE(IW,42) (BAU(I),I=(N/2+1),N)
FORMAT(2X,'BT : ',15(E11.5,2X))
FORMAT (2X, 'BAU: ',15(E11.5,2X),/)
CONTINUE

GO TO 22

STOP

END
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EXEMPLO DE APLICAGAO DO PROGRAMA

Calcular a solubilidade do nidobio na austenita, na pre-
senga do NbC, 87" As temperaturas desejadas sao 800, 900, 100 e
1100°C.

Segundo item 1.7, (Cap. I) as equagOes seriam:

a
8,9 C. + T RLLL By
t C
B = 8,9 C_ (- %%%%3 + 3,11)
C,=C, +C o = 10
t Y C o
B, = By * B T = OC

“onde
C C e C_ seriam as % do carbono;, total, na austenita e no
carboneto |
B B e B_ seriam as % do niobio; total, na austenita ¢ no
carboneto
Passando para o programa de computador teremos:

Como o programa serve para carboneto e nitreto, o carbo-
no ou o nitrogénio foram substituidos, genericamente, pela letra E

8,9 = C4 0,87 = C5 - 7520 = C1
Cc = EE Bt = BT T =T
Ct = ET BC = BE 273 = C2
a = ALF BY = BAU 3,11 = C3
10 = BAS

(neste caso E, significa carbono. Logo ET & igual ao carbono total)

Ty Ty Tg = 800, 1100, 100 (800 a 1100, de 100 em 100)

TOL = precisao do programa. Este programa procura o EE entre 0 (z¢
ro) e ET. Logo 0 < TOL < 1. Para TOL = 0,1, por cxemplo, 0
intervalo entre 0 e ET fica dividido em 10 partes.
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ANEXO 11

Diferentes morfologias da ferrita
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ANEXO 11

Diferentes morfologias da ferrita

I__.,__I — ar—y [ r\-—-—’-"-—-—\-__‘ 3
| E— P S R e S S — CG

a) Alotriomorfos de contorno de grac

b) Ferrita de crescimento lateral

NN

c) Ferrita de Widmanstatten

GG

d) Ferrita idiomorfa (equiaxial, e) Ferrita de Widmanstatten in-
formadeo no interior do grao tragranular (formada no intc
austenitico) rior do grao austenitico)

Ferrita
alotriomorfa

i "
N | %’W[ﬂu
arios graos i % \
equiaxiais de —“-—_".:..""'""-"—-—’____f__,_—__"‘:? ..\\\\\\\\.“ N
forrins z 7 o=
e e /
tipas de ferrita
f} Ferrita massiva (ou fer- g) Ferrita acicu-  ¢om perlita entre
rita poligonal) lar as ripas

Obs.: A nomenclatura utilizada foi retirada dos trabalhos d¢

Aaronson, Honeycombe e Colpaert.
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ANEXO IT11

Dados experimentais das curvas TTT obtidas
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