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Resumo

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

A fratura por queda de ductilidade (FQD) é um tipo de falha que ocorre em temperatura
elevada e que afeta adversamente diversos materiais metalicos com estrutura cristalina cibica de
faces centradas (CFC), tais como, ligas de Niquel, Cobre e acos inoxiddveis. Na FQD ¢
observada uma forte reducdo da ductilidade e a ocorréncia de fratura intergranular no intervalo de
temperatura homologa entre 0,4 e 0,8, e sob aplicacdo de esforcos de tensdo. Diversos autores
tém proposto alguns fendmenos metaltrgicos, tais como o escorregamento ao longo dos
contornos de grdo e a precipitacdo de carbonitretos e carbonetos, como fatores que influenciam o
comportamento da FQD em estrutura bruta de solidificagdo de ligas de Niquel. Nao obstante, o
mecanismo fundamental operante neste tipo de fratura ainda ndo estd totalmente esclarecido.
Neste trabalho é estudado o mecanismo operante na FQD em fun¢ao do papel da precipitagao de
carbonitretos e das caracteristicas microestruturais na estrutura bruta de solidifica¢do de ligas Ni-
Cr-Fe endurecidas por solucdo sélida. Foram fabricadas e avaliadas cinco ligas experimentais
baseadas na composi¢do da liga 690 com e sem adi¢des de Nb, Mo e Hf, as quais foram
projetadas com o suporte do método Calphad. A avaliacio da FQD foi realizada a través da
aplicagdo iterativa de técnicas de caracterizagdo baseadas em microscopia eletrOnica, combinada
com a determinacdo experimental da energia de falha de empilhamento (EFE) usando radiacao
sincrotron € 0 uso de ensaio termomecanico in situ em temperatura elevada acoplado a um
microscopio eletronico de varredura (MEV), cujos resultados permitiram realizar mapeamento da
deformacdo a partir de imagens digitais. O teste in situ facilitou o acompanhamento, em tempo
real, do fendmeno de FQD dentro do intervalo de temperaturas entre 500 °C e 1000 °C,
evidenciando a ocorréncia de escorregamento ao longo dos contornos de grao, o que por sua vez
permitiu a identificacdo das etapas do fendmeno com suas respectivas caracteristicas. Nas ligas
experimentais com adi¢des de Nb e Hf foram obtidos contornos de grao fortemente ondulados
devido a alta freqiiéncia de precipitados primadrios intergranulares finos. A adi¢do de Mo nas ligas
experimentais juntamente com as adi¢des de Nb e Hf contribuiram para uma forte diminuicao da
EFE. Os contornos de grao ondulados foram relacionados com o bloqueio mecanico do
escorregamento que ocorre ao longo dos mesmos, como sugerido por diversos autores. A
presenca de Mo na rede cristalina e a baixa EFE contribuiram na restricio da mobilidade de
discordancias em temperaturas elevadas. As caracteristicas anteriores foram relacionadas com o
aumento da resisténcia a FQD. Finalmente, baseado na evidencia experimental obtida neste
trabalho € proposto um mecanismo fundamental de ocorréncia da FQD em estruturas brutas de
solidificacdo por soldagem de ligas Ni-Cr-Fe similar ao mecanismo de fluéncia sem dominio da
difusdo com escorregamento ao longo dos contornos de grao proposto por Rachinger.

Palavras chave: Fratura, Metais - Ductilidade, Ligas de Niquel, Contorno de grao.
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Abstract

UNFRIED S., Jimy, Ductility-dip cracking mechanism in Ni-Cr-Fe alloys, Campinas: School of
Mechanical Engineering, University of Campinas, 2010. 213 p. Thesis (Doctorate).

Ductility-dip cracking (DDC) is a high temperature fracture phenomenon, which affects
several face centered cubic (FCC) metallic materials, such as Nickel alloys, Copper alloys, and
stainless steels. DDC is observed as a drastic reduction of ductility that leads to intergranular
fracture at homologous temperature range between 0,4 and 0,8 under tensile stress. Diverse
theories related to the grain boundary sliding and to carbides and carbonitrides precipitation were
proposed to describe DDC behavior in Ni-alloys; however, the fundamental mechanism of DDC
is not clear yet. In this work is investigated the fundamental mechanism of DDC, as well as the
role of carbonitride precipitates and metallurgical characteristics on this phenomenon in as-
welded solid-solution strengthened Ni-Cr-Fe alloys. Experimental alloys were designed by means
of Calphad methodology using the alloy 690 chemical composition as the start point. Five
compositions with Nb, Mo and Hf additions were subsequently fabricated and evaluated. The
DDC evaluation was performed using electron microscopy characterization techniques,
experimental measurements of stacking fault energy (SFE) using synchrotron radiation, and a
scanning electron microscopy thermo-mechanical in situ test that allows a strain mapping from
digital images. The in situ test has allowed obtaining at real time information about of DDC
phenomenon on the temperature range between 500 °C and 1000 °C. Evidences of grain
boundary sliding (GBS) were obtained through high temperature experiments, consequently
allowing the recognition of DDC stages characteristics. Wavy grain boundaries were obtained in
Ni-Cr-Fe alloys with Nb and Hf additions due to the high frequency and homogeneous
distribution of fine intergranular primary precipitates. Mo, Nb, and Hf additions contributed for a
perceptible SFE reduction. Several authors suggested that wavy grain boundaries block GBS,
while the Mo presence in the crystal lattice leads to SFE reduction, which is related to the
restriction of dislocations mobility at high temperature and to the increase of DDC resistance.
Finally, a new fundamental mechanism of DDC is proposed based on experimental evidences for
as-welded structures of Ni-Cr-Fe alloys, which is similar to the creep mechanism without
diffusion, involving grain boundary sliding mechanism proposed by Rachinger.

Key words: Fracture, Metals - Ductility, Ni-based alloys, Grain boundary
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Diagramas pseudobindrios no equilibrio da liga ERNiCrFe-7 modificada com
adicoes de até 2,5%peso de Nb e 4,0%pe0 de Mo, respectivamente. A linha
pontilhada mostra a [iga em qUESTAO. ......ccecueeiriiiiiiiieeiiieeieeeeee et

Diagramas pseudobindrios no equilibrio da liga ERNiCrFe-7 modificada com
adicoes de 0,35%peso de Hf, 2,5%peso de Nb e 4,0%pc50 de Mo. A linha pontilhada
MOStra @ liZa €M QUESTAO. .....uveeevieeeiieeeiieeeieeeeteeerteeeseteeeteeesaeeesbeeessseeessseeenaseennns

Diagramas de fracdo madssica de fases no equilibrio em fun¢do da temperatura
das ligas-2, ERNiCrFe-7, -A e -B. O enquadramento do centro mostra em
detalhe a regido destacada com linha pontilhada vermelha. As fases presentes sao
gama ou matriz (), liquido (L), carboneto primério (MX), Carboneto secundario
(M23Cs), sigma (o), delta (), alfa (o) e gama-linha (Y)......cccceeeveeeereeeeieierenne.

Diagramas de fracdo madssica de fases em funcdo da temperatura, obtidos
utilizando o modelo de Scheil-Gulliver. L: liquido, MX: carbonitreto, y: gama ou
matriz, 7’: gama-linha, G: fase sigma, &: fase delta.............cccoeeeieeeieicviceieciene.

Resultados dos célculos cinéticos durante a solidificacdo da liga-2 (Ni-29%Cr-
10%Fe). (a) Fragao méssica da fase iy em funcdo da temperatura; (b) Posi¢ao da

interface y/L em funcdo do tempo. Distribui¢do dos elementos ao inicio (t;) e ao
final (tp) da solidificac@o: (¢) Ni, (d) Cre (€) Fe....covviiiniiiniiiiiiiiieeeee,

Resultados da simulagdo cinética da solidificacdo na liga ERNiCrFe-7. Fracao
madssica de: (a) matriz (y) e (b) carbonitreto primario (MX). (c) Posi¢do da
interface Y/L em fun¢@o do tempo. Distribui¢do de elementos ao inicio (t;) € ao
final (tp) da solidificagdo (d) Ni, (e) Cr, (f) Fe, (g) C (h) N e (i) Ti. A distribui¢ao
de elementos para cada fase dentro da cela dispde no lado direito a fase gama ()
e do lado esquerdo a fase MX, segundo 0 €SqUEeMA.........ccceeeevuveerireerieeenieeenieennnne

Resultados da simulacdo cinética da solidificagdo na liga-A. Fracdo madssica de:
(a) Matriz (y); (b) Carbonitreto primério (MX); (c) posicdo da interface 'f/L em
funcdo do tempo. Distribuicao dos elementos ao inicio (t;) e ao final (tgp) da
solidificacdo, (d) Ni; (e) Cr; (f) Fe; (g) Mo; (h) Ti e (i) Nb. A distribuicdo de
elementos para cada fase dentro da cela dispde no lado direito a fase gama (y) e
do lado esquerdo a fase MX, segundo 0 €SqUEMA.........eeerureerireenireenieeerieeeiree e

Resultados da simulagd@o cinética da solidificacdo na liga-B. Fracdo madssica de:
(a) Matriz(y), (b) Carboneto primario (MX); (c) posicdo da interface YL em
funcdo do tempo. Distribui¢cdo dos elementos ao inicio (tj) € ao final (tr) da
solidificacdo, (d) Ni; (e) Cr; (f) Fe; (g) Nb; (h) Hf e (i) Mo. A distribui¢do de
elementos para cada fase dentro da cela dispde no lado direito a fase gama (y) e
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5.24

5.25

5.26

do lado esquerdo a fase MX, segundo 0 €SqUEMA.........eeevureerireeriieerieeerieeeereeenees

Resultados da simulacdo cinética no estado sélido do carboneto M»3Cg para as
ligas experimentais: (a) ERNiCrFe-7 (b) Liga-A e (c) Liga-B......c..ccocvveevvveennnnn.

Resultados e modelo de solubilizagcdo de carboneto M,3C¢ durante o aquecimento
a uma taxa de 100 °C.s™. O tamanho (raio, r;) do precipitado foi suposto como o
tamanho da precipitagdo obtido ao final do modelo cinético. O eixo vertical da
liga-B € multiplicado pelo fator 107 e

Representagcdo esquematica dos resultados do modelo cinético utilizado. A figura
mostra o corte transversal da estrutura de solidificagcao resultante do resfriamento
em condigdes cinéticas. (a) Cela primdria de simulacdo para materiais sem
elementos que favorecem a precipitacdo, (b) esquema final da microestrutura
simulada obtida apds juntar celas primdrias em todas as direcdes, (c) Cela
primdria de simulacdo para materiais com elementos que favorecem a
precipitacdo, (d) esquema da estrutura com a localizagdo de precipitados na
regido interdendritica. MX: carbonitreto, Y': gama-linha, G: sigma, : delta; y
inter.. Matriz interdendritica € Y inga.: matriz interdendritica...........ceeveeevvveernieennneen.

Comparacdo das temperaturas de transformacdo e fracdo mdssica de
carbonitretos MX e carbonetos M»3Cg precipitados em condi¢des cinéticas nas
ligas experimentais. T,.: Temperatura de inicio precipitacio...........ccceveveeerrurnene.

Difracdo de raios-X das diferentes ligas e materiais antes da soldagem. (a)
Niquel, (b) liga-2, (¢) ERNiCrFe-7, (d) liga—A e (e) liga—B........cccccvveriiieriennnneen.

Difracdo de raios-X das diferentes ligas e materiais apds soldagem. (a) Niquel,
(b) liga-2, (c) ERNiCrFe-7, (d) liga—A e (€) liga—B......ccooeeriiiiiiiiiiieiieeeeee,

Macro- e micro-estrutura bruta de solidificacdo de: (a) e (b) Niquel
comercialmente puro e (c) e (d) liga-2 (Ni-29Cr-10Fe). MB: Metal de base. As
setas em (d) indicam o detalhe de contorno de grao migrado na estrutura da liga-
2. Microscopia 6ptica. Reagente usado no Niquel: Cu,SO; + HCl + Agua
destilada e na liga-2: ataque eletrolitico 4cido crOmMico 10%yo...eeeveeerveeervveennnnn.

Estrutura bruta de solidificagdo na liga ERNiCrFe-7. (a) macroestrutura e (b)
microestrutura onde os precipitados submicrométricos na regido interdendritica
sdo destacados pelas setas brancas. MB: Metal de base. Microscopia dptica.
Ataque eletrolitico 4cido CrOMICO 10%0ygl. . vveerereeernrreeeiriieeiieesireeeieeerreeesereeeereeenes

Estrutura bruta de solidificacdo (a) e (b) liga-A e (c¢) e (d) liga-B. Observe-se no
detalhe das figuras (b) e (d) locais de contornos de grao que mudam de dire¢do
constantemente assim como precipitados na regido interdendritica destacados
pelas setas brancas. MB: Metal de base. Microscopia Optica. Ataque eletrolitico
ACIAO CIOMUICO LOT0y01ueeeeeeeireeeeeeeeeeeeeeeeeee et ettt e e e e e e etaa e s e eeeesesasaeesesesenenns
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Microestrutura de solidificagdo dos diferentes materiais e ligas selecionadas. (a)
Niquel, (b) liga-2, (c) liga ERNiCrFe-7, (d) liga-A e (e) liga-B. Microscopia
eletronica de varredura. Elétrons secundarios. Ataque do Niquel: quimico com
Cu,SO, +HCI +Agua destilada e na liga-2: eletrolitico com &cido crOmico

Estrutura, segregacdo e identificacdo de precipitados. (a) estrutura celular e (b)
distribuicao de Cr na liga-2. (c) Estrutura celular e precipitados ricos em Ti e (d)
distribuicdo de Ti na liga ERNiCrFe-7. (e) estrutura colunar dendritica e
precipitados ricos em Nb e (f) distribui¢do de Nb e Mo na liga-A. (g) Estrutura
colunar dendritica e precipitados ricos em Hf e Nb e (h) distribuicdo de Nb, Mo e
Hf na liga-B. A distribuicdo de elementos foi realizada por XEDS no MEV
operado a 25 kV. Ataque eletrolitico d4cido crOmMico 10%yo)...eeervveerveeeriveeenveennnen.

Precipitados na liga ERNiCrFe-7. (a) Imagem que mostra a regido interdendritica
decorada de precipitados. (b) e (c) Distribuicdo de Ti e Cr na microestrutura
mostrada na imagem (a). (d) Identificacdo quimica de um carbonitreto de Ti em
um contorno de grdo na mesma liga. Resultados da microanalise quimica no
precipitado (e) e tabulagcdo de resultados (f). XEDS — MEV operado a 12 kV
(Correcao usada Método ZAF).......coouiiiiiiiiiiieiee e

Morfologia de precipitados primarios observados na estrutura bruta de
solidificacio do material ERNiCrFe-7. (a) Regido intradendritica e
interdendritica do material. (b) Precipitado poliédrico facetado do tipo Ti(C,N)
encontrado em regides intradendriticas. (c) e (d) Precipitados cruciformes
observados em regides interdendriticas. MEV-FEG operado a 5 kV. Ataque
eletrolitico ACIAO CIOMICO 100yl .ccevvrmmmeieeeeieeiiiieeeeee e e ettt e e e e eeeetaereeeseeeeenaaas

Analise de um precipitado poliédrico observado na liga ERNiCrFe-7 (a)
Morfologia do precipitado. Distribuicdo de elementos (b) Ti, (¢c) N e (d) Cr. Na
tabela e espectro adjuntos sdo mostrados a composi¢ao deste tipo de precipitado
e o dominio do Titanio na composi¢do quimica. Microscopia eletronica de
transmisSao (MET), 200 KEV .......coooiiieeeee et

Aglomerado de carbonitretos de Ti com morfologia cruciforme observado na
estrutura bruta de solidificagdo da liga ERNiCrFe-7. (a) Imagem de campo claro
que mostra os diversos fragmentos da particula do carbonitreto na matriz (). (b)
Padriao de difracao de elétrons do precipitado destacado com a seta, o qual foi
identificado como um precipitado primério do tipo Ti(C,N) e a matriz (y) ambos
no eixo de zona [101]. Na parte inferior de (b) se reporta a relagdao de orienta¢ao
cubo a cubo entre o carbonitreto € a matriz. MET, 200 KEV......cooovvvvvivveeneiiiiinnnnn.

Precipitados observados na liga-A. (a) Imagem que mostra a regido
interdendritica decorada com diversos precipitados. Distribuicao de (b) Ti, (c)
Nb e (d) Mo na microestrutura mostrada na imagem (a). (e) Detalhe de outro
precipitado na regido interdendritica. A tabela e o espectro da andlise da
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composi¢do quimica correspondem ao precipitado de Nb da imagem (e). XEDS
— MEYV operado a 15 kV (Corre¢cao usada método ZAF).........ccccooviiiiiiiiniieiineenn.

Morfologia de precipitados na estrutura bruta de solidificacdo da liga-A. (a)
Localizagdo dos precipitados na regido interdendritica. (b) Precipitado complexo
mostrando particulas de MX rico em Nb (particulas menores) associadas a fase
Laves. (c) Precipitados arredondados do tipo (Nb,Ti)(C.N). (d) Precipitados
alongados ricos em Nb com morfologia ramificada. MEV-FEG operado a 5 kV.
Ataque eletrolitico 4cido CromiCO 10%0yo] ... veeruveerrmrreeniieeriieeriieeree et

Crescimento da fase Laves junto a carbonitreto MX rico em Nb na estrutura
bruta de solidificacdo da liga-A. (a) imagem de campo claro mostrando a
morfologia complexa e localizacdo relativa da fase Laves e do carbonitreto
Nb,Ti(C,N). (b) Padrao de difracdo da fase Laves orientada no eixo de zona
[301]. Na parte inferior se mostra a distribuicao de elementos Ni, Ti, Nb e Mo
deixando evidencia da delimitacdo entre o carbonitreto Nb,Ti(C,N) (parte
inferior) e a fase Laves (Ni,Cr,Fe),(Nb,Mo,Ti) (parte superior). MET, 200

Precipitados observados na liga-B. (a) Imagem que mostra a regido
interdendritica decorada com diversos precipitados. Distribuicao de (b) Hf, (c)
Nb e (d) Mo na microestrutura mostrada na imagem (a). A tabela e o espectro
correspondem ao precipitado destacado com a seta na imagem (a). XEDS —
MEYV operado a 14 kV (Correcao usada método ZAF)........ccccceevieneriiinicinennneens

Morfologia de precipitados primarios na estrutura bruta de solidifica¢dao da liga-
B. (a) Localizagdo dos precipitados no material. (b) Precipitado arredondado do
tipo Hf(C,N) observado nas regides intradendriticas. (c) Precipitados semi-
esféricos do tipo (Hf,Nb)(C,N) observados na regido interdendritica. (d)
Precipitados com morfologia complexa, provavelmente com crescimento
concomitante de Laves e MX. MEV-FEG operado a 5 kV. Ataque eletrolitico
ACIAO CIOMUICO TOT0y01ueneeeeieriieeeeeeeeeeeeee ettt e e e et ettt eeee e e e eesesasaaseeeseeessanes

Observagdo experimental do crescimento de fase laves junto com carbonitretos
ricos em Hf na estrutura bruta de solidificacdo da liga-B. (a) Imagem de campo
claro mostrando a morfologia da fase laves e a localiza¢do do carbonitreto. (b)
Padrio de difragcdo da fase Laves e da fase (y) pertencente a matriz orientadas nos
eixos de zona [101] e [211], respectivamente. MET, 200 kV.......ccccceevevvencveennnenn.

Calculo da fragdao madssica experimental usando o software SVRNA — System.
As imagens (a), (b) e (c) correspondem as regides analisadas e as imagens (d),
(e) e (f) correspondem as andlises usando o tratamento de imagens. A cor
amarela indica a regido intradendritica, entanto que a verde a regido
interdendritica ambas pertencentes a matriz; a cor vermelha corresponde aos
precipitados. As imagens correspondem ds andlises realizadas em: (a) e (d) liga
ERNiCrFe-7, (b) e (e) Liga-A e (c) e (f) Liga-B. Imagens MEV-FEG. 5 kV.........
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542

543

5.44

5.45

5.46
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5.48

Distribui¢ao de elementos obtida através de calculos cinéticos (linhas continuas)
comparadas com medidas experimentais na microestrutura de solidificagdo na
liga ERNiCrFe-7. Os simbolos representam as medidas experimentais realizadas
com XEDS N0 MEV ..ottt

Distribui¢ao de elementos obtida através de calculos cinéticos (linhas continuas)
comparadas com medidas experimentais na microestrutura de solidificagdo na
liga-A. Os simbolos representam as medidas experimentais realizadas com
XEDS N0 MEV ...ttt ettt s

Distribui¢ao de elementos obtida através de calculos cinéticos (linhas continuas)
comparadas com medidas experimentais na microestrutura de solidificagdo na
liga-B. Os simbolos representam as medidas experimentais realizadas com
XEDS N0 MEV ...ttt sttt

Distribui¢ao de elementos ao longo de diferentes dendritas em um mesmo grao
na estrutura bruta de solidificacdo da liga ERNiCrFe-7. (a) Regido na qual foi
realizada a medida experimental, indicando a trajetéria com a seta. (b)
Distribui¢do de elementos ao longo da trajetéria medida. As setas largas na
distribuicdo mostram os locais de mudanca de teores de Cr e Ti. EDS no MEV
COM 15 KV d€ @NETEIA....ccoiiiiiiiiiiiii it

Distribui¢ao de elementos ao longo de duas dendritas em um mesmo grao na
estrutura bruta de solidificacdo da liga-A. (a) Regido na qual foi realizada a
medida experimental, indicando a trajetéria com a seta. (b) Distribuicao de
elementos ao longo da trajetéria medida. A seta larga na distribuicdo mostra os
locais de mudanga de teores de Cr e Ti. EDS no MEV com 15 kV de energia.......

Distribui¢do de elementos ao longo de duas dendritas em um mesmo grao na
estrutura bruta de solidificacdo da liga-B. (a) Regido na qual foi realizada a
medida experimental, indicando a trajetéria com a seta. (b) Distribuicdo de
elementos ao longo da trajetéria medida. A seta larga na distribuicdo mostra os
locais de mudanga de teores de Cr e Ti. EDS no MEV com 15 kV de energia.......

Mapa de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de
solidificacdo do Niquel. A seta indica a direcao preferencial de crescimento dos
GEAOS [1O0] ..ttt ettt ettt

Mapa de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de
solidificacdo da liga-2. A seta indica a direcdo preferencial de crescimento dos
GLAOS [TO0] .. ettt ettt e e et e e ettt e e e st e e e e eabaeeeennnee

Mapa de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de

solidificacdo da liga ERNiCrFe-7. A seta indica a dire¢do preferencial de
crescimento dos graos [100]......coouiiiiiiiiieiie e
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5.55

5.56

Mapa de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de
solidificacdo da liga-A. A seta indica a direcdo preferencial de crescimento dos
GLAOS [TO0] .. ettt e e et e e ettt e e e st e e e s enaaaeeeenanee

Mapas de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de
solidificacdo da liga-B. A seta indica a dire¢do preferencial de crescimento dos
LAOS [1O0] ..ttt et ettt e e

Ajuste linear das relagdes entre Y/Gi1b, € <eso”>/aL para os elementos puros Ag,
Al, Au, Cu e Ni. O simbolo 7y é equivalente a EFE. O valor da constante linear
K109 mostrado corresponde ao valor obtido usando a corre¢do de Zener de
acOTdO COM A €QUAGCAOD 4.5+ ..eeiiie ettt et e e e e e s et e e s s abaeeesnneees

Energia de falha de empilhamento (EFE) em fungdo d o teor (%peso) de
elementos que favorecem a precipitacdo de carbonetos primdrios (Ti, V, Nb e
HE) € 0 t€0T A€ Niuviiiiiiiiiiiiiiiieiec e et e e e e e e trre e e e e e e eeeaes

Energia de falha de empilhamento (EFE) em fungdo do o teor (%opeso) de
elementos que favorecem o endurecimento por solucdo sélida (Cr, Fe e Mo) e o
1100 06 L\ USROS

Seqiiéncia de imagens da liga-2 a durante deformagdo a 700 °C. As setas indicam
a direcdo do esforco externo de tracdo. (a) Antes da aplicagdo do esforco de
tracdo. (b) Durante a deformacgao e antes da abertura da trinca. Os pontos 1, 2, 3
e 4 sdo caracteristicas do material em ambos os lados de um contorno de grao
que se conservam durante o ensaio. Usados para aplicar o método do
paralelogramo. Os circulos vazios indicam as caracteristicas observadas na
aplicacao do método das lINNas...........ceeeviieeiiieiiiieriie e

Comportamento da microestrutura durante as etapas de deformacdo a
temperatura elevada observado nos materiais e ligas selecionados através do
ensaio in situ. Distinguem-se trés etapas de deformacgdo antes da fratura final. O
nimero na esquina superior indica a deformacdo local horizontal (&) de cada
etapa. As setas menores indicam o local de abertura da trinca em cada material.
As setas maiores indicam o esfor¢o externo de tracdo. Imagens MEV de elétrons
SECUNAATIOS ..ttt ete ettt ettt et ettt sttt s e et e st e e b e sate e beeseneeneenaneens

Esquema representativo do comportamento da microestrutura durante a
deformacao em temperatura elevada: (a) Antes da aplicagdo de temperatura e do
esforco externo. (b) com aplicacdo do esfor¢co de tracdo e a temperatura de
ensaio, surgem bandas de deformacdo. (c) Em temperatura constante, mantendo
a velocidade de deformacdo observa-se a acumulacdo da deformacgdo ao longo
dos contornos e a acomodagdo dos graos por rotagdo antes da abertura da trinca
na regido Critica de ODSEIVACAO. ... .eevuiiiriiieiieeiee ettt
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Representacdo esquemadtica dos tipos de escorregamento. (a) Escorregamento
puro (Ep), e (b) escorregamento por deformacao (Eq).........cccocooviiiiiiiiiiiiinnnn

Curvas de tensdo de tracdo de engenharia em fun¢do do deslocamento para cada
tipo de material testado, em funcdo da temperatura de ensaio. O deslocamento
mostrado corresponde ao deslocamento das garras durante o ensaio de tracao; (a)
Niquel; (b) Liga-2; (c) Liga-A e (d) Liga-B......ccccooviiiiiiiiiiiieeeeeen

Susceptibilidade a fratura intergranular por queda da ductilidade dos materiais
selecionados no intervalo de temperatura entre 500°C e 1000°C. A linha

pontilhada representa o valor minimo de ductilidade determinado por ZHANG
ET AL., (1985), para a observagao de DDC em ligas de Ni.......c.cccocuvevrveeenireennnenn.

Morfologia de fraturas intergranulares formadas durante os ensaios in situ a
temperatura elevada nos materiais selecionados. Todas as fraturas intergranulares
observadas sdo do tipo W ou cunha. (a) e (b) Niquel; (c) Liga-2; (d) ERNiCrFe-
7, (e) liga-A e (f) Liga-B. Cada imagem apresenta na parte inferior a informagao
dos parametros de ensaio e o valor da deformacao local. As setas indicam o local
da abertura da fratura. Imagens de elétrons secunddrios no MEV. As setas
indicam a direc¢do do esforco de tracdo aplicado. A largura da abertura tipica das
trincas oscila entre 5,0 € 10 M. ...ooiiiiiiiiiiiiieiiee e

Imagens da aparéncia do interior das fraturas intergranulares por queda de
ductilidade observada em ligas de Niquel. (a) e (b) Liga-2 a 700 °C. (c) e (d)
Liga-B a 1000 °C. Microscopia eletronica MEV-FEG 5 kKV......c.cccccceniiiinnnnnn.

Andlise cristalografica da estrutura bruta de solidificagdo de cada material na
regido suscetivel a FQD antes da deformagao em temperatura elevada. O esforco
de tracdo externo aplicado estd no sentido horizontal no plano contido na
SUPETTICIE dA PAZINA...ccuvieeetieeeiieeeiie et ettt e et e et e et e e eaaeeetaeeensaeenanes

Andlise cristalografica da estrutura bruta de solidificagdo de cada material na
regido suscetivel a FQD depois da deformac@o em temperatura elevada. As setas
pretas indicam o local onde se apresenta a abertura da trinca em cada caso. O
esforco de tragc@o externo aplicado estd no sentido horizontal no plano contido na
SUPETTICIE dA PAZINA. ..ccuvvieiiiiiiiiieeiie ettt s e st esbee e

Andlise de deformacao nas etapas prévias a abertura da trinca para Niquel a 905
°C. As setas indicam o local de abertura da trinca...........cceeveevviieniieenieeeniieennneenns

Andlise de deformagdo nas etapas prévias a abertura da trinca para liga-2 a 900
°C. As setas indicam o local de abertura da trinca...........ccoeeeevvveeriieeniieeeniieennneenns

Andlise de deformagdo nas etapas prévias a abertura da trinca para liga-A a 1000
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1. INTRODUGCAO

1.1. Consideracoes iniciais

A fratura por queda de ductilidade (FQD) € um problema metalirgico conhecido de longa
data (BENGOUGH, 1912). Este tipo de fratura afeta diversos materiais com estrutura cristalina
cubica de faces centradas (CFC), como ligas de niquel, agos inoxidaveis, ligas de aluminio e ligas
de cobre, entre outros. A FQD preocupa cientistas e industriais, pois se trata de um fendmeno que
acontece em diferentes processos metaldrgicos, tais como conformagdo pldstica, lingotamento
continuo, soldagem, fundi¢do, entre outros.

Apesar dos ingentes esfor¢os e inimeros estudos realizados, até hoje, a FQD continua
sendo um fendmeno cujo mecanismo fundamental de ocorréncia ndo estd bem esclarecido. Os
avancos que permitam alcancar um melhor entendimento do mecanismo fundamental deste
fendmeno gerariam um alto impacto tecnoldgico e cientifico, possibilitando o desenvolvimento
de materiais e produtos de melhor desempenho.

Atualmente, as ligas de niquel sdo materiais amplamente utilizados em diversos tipos de
industria, entre elas: (1) Quimica bdsica, destacando-se a operagdo em ambientes hiperdcidos em
combinacdo com altas temperaturas; (ii) Nuclear e geracdo de energia, correspondente ao uso de
reatores nucleares, circulagdo de dguas brandas e pesadas, assim como o uso de combustiveis
alternativos; (iii) Aeroespacial, a qual utiliza diversos componentes em turbinas e propulsores,
(iv) industria Petroquimica e refinacdo de petrdleo, na qual € necessario o processamento de
combustivel usando meios hiperdcidos. Na fabricagdao dos dispositivos utilizados nestes processos
sao utilizadas ligas de niquel tanto endurecidas por precipitacdo, como por solucao sélida.

As ligas de niquel endurecidas por solug¢do sélida possuem como principal caracteristica a
combinacdo de uma moderada resisténcia mecanica, alta resisténcia a corrosdo e a fluéncia em
temperaturas elevadas e ambientes agressivos. Apesar da crise mundial econdmica que vem
afetando os mercados desde o ano 2008, a qual derivou em uma queda importante dos precos
internacionais do niquel quando a tonelada passou de US$50000 a US$10000 no decorrer do ano

2009, tanto a demanda quanto a producdo de ligas de niquel com propriedades superiores



continua aumentando. Nao obstante, algumas ligas de niquel endurecidas por solucido sélida
apresentam uma elevada susceptibilidade a FQD. Isto dificulta e, em alguns casos, limita a
fabricacdo de componentes submetidos a processos que envolvem elevada restricdo mecanica em
altas temperaturas.

Existem diversas hipdteses sobre a origem do fendmeno de fratura intergranular em
temperaturas elevadas em sistemas metédlicos. No entanto, hd limitacdes importantes nessas
hipéteses que nao explicam satisfatoriamente a ocorréncia da FQD em materiais monofésicos
com auséncia de precipitados, e ainda, em elementos puros. Como discutido por DIETER (1967),
o conceito de ductilidade sugere oposi¢cdo a fragilidade, a resisténcia mecanica e a dureza. Uma
alta ductilidade implica facil conformabilidade em materiais metédlicos. Do ponto de vista
macroscépico, é amplamente aceito definir a ductilidade de forma simplificada como a méaxima
deformacdo plastica admitida sem fratura durante a aplicacdo de um esforco em um agregado
policristalino.

A ductilidade € a caracteristica mais importante na conformag¢do de metais, ji que junto
com a resisténcia ao fluxo pléstico, determinam as propriedades de conformabilidade de um
determinado material. O comportamento da ductilidade estd condicionado por diversos fatores,
como: temperatura, taxa de esforcos e estado de triaxialidade, assim como pela natureza e estado
da estrutura cristalina, composi¢do quimica, presenga ou ndo de particulas de segunda fase,
segregacdo e particio de elementos quimicos, entre outras. Desta maneira, a medida da
ductilidade € influenciada pela técnica utilizada e por diversos fatores ambientais, tais como a
temperatura e a natureza do meio (HERTZBERG, 1995). O objetivo deste trabalho é estudar o
mecanismo fundamental de fratura por queda de ductilidade em temperaturas elevadas na

microestrutura bruta de soldagem de ligas de Ni-Cr-Fe endurecidas por solugdo sélida.

1.2. Motivacao

O estudo do mecanismo fundamental de ocorréncia da FQD em temperatura elevada em
sistemas metélicos representa um grande desafio para a ciéncia e a engenharia de materiais.
Observar, medir e quantificar a FQD em temperaturas elevadas implicaria avaliar, estudar e

relacionar, simultaneamente, diversos aspectos metalirgicos fundamentais, tais como: estrutura



cristalina e os seus defeitos, deformacdo pléstica, e transformacgdes de fase, entre outros. Deste
modo, é necessdrio considerar e caracterizar em um estudo abrangente a cristalografia e a
mesoestrutura, os fendmenos relacionados ao escorregamento de contornos de grdo, a
microestrutura e as suas relacdes com a composi¢do quimica tais como: particdo de elementos
quimicos e a histdria térmica prévia. Por sua vez, implicaria relacionar os conceitos anteriores
com o comportamento durante a aplicacio de esforcos de tragdo em temperaturas elevadas. Isto
sugere o uso combinado de técnicas de caracterizacdo diversas, entre elas, microscopia
convencional e avangada, simulagdo computacional, assim como uso de técnicas e equipamentos
especialmente projetados para estudar a ductilidade nessas condi¢des.

A avaliagdo da FQD requer dispositivos adequados que permitam estudar o fendmeno em
tempo real e, a0 mesmo tempo, avaliar os aspectos metaldrgicos associados a FQD. Motivado
pelas consideragdes abordadas, foi desenvolvida no Laboratério Nacional de Luz Sincrotron —
LNLS uma plataforma de ensaios termomecanicos in sifu, na qual é possivel avaliar diversos
fendmenos metalirgicos em uma ampla faixa de temperaturas (entre 25 °C a 1000 °C). O
dispositivo acoplado a um microscépio eletronico de varredura consta de um sistema universal de
tracdo com capacidade para aquecimento controlado, o qual permite realizar estudos in situ de
deformacao.

Utilizou-se este dispositivo em conjunto com diversas técnicas de caracterizagdo com o
intuito de aproximar-se do mecanismo de ocorréncia da FQD, de forma a desvendar os elementos
basicos deste fendmeno metalirgico. Neste trabalho, ao estudar a ductilidade da estrutura bruta
de solidificagdo obtida por soldagem de um conjunto de ligas de niquel em temperatura elevada
pretendeu-se gerar um conjunto de dados e informagdo inédita na busca deste propdsito. A
combinacdo de estudos de cristalografia através da técnica de difracdo de elétrons
retroespalhados (EBSD) e dos ensaios in sifu permitiu evidenciar algumas relagcdes importantes
entre a mesoestrutura e a deformagdo plastica localizada em temperatura elevada. Esses
resultados juntamente com o estudo da deformacdo por andlise de imagens permitiram a
constru¢do de uma idéia do que acontece com a estrutura do agregado policristalino antes,
durante e depois da FQD.

O método Calphad foi utilizado para realizagdo de cdlculos de equilibrio e cinéticos
baseados nos softwares Thermo-Calc® e Dictra®, juntamente com bases de dados comerciais.

Esta técnica proporcionou uma poderosa ferramenta de predicdo do comportamento da



microestrutura e da particdo de elementos na estrutura bruta de solidificacdo apés soldagem. Esta
informagdo, juntamente com os resultados obtidos através das técnicas de caracterizagdo
convencionais e avangadas baseadas em microscopia eletronica forneceram dados relacionados
com o envolvimento das diferentes peculiaridades da microestrutura e a sua influéncia no
comportamento da deformacdo plédstica em temperatura elevada.

Informagdo fundamental baseada na determinag¢do experimental da energia de falha de
empilhamento das ligas e materiais, a qual foi avaliada através do método de andlise dos perfis de
picos de difracdo de raios-x, utilizando radia¢do sincrotron, a qual permitiu relacionar a
composi¢ao quimica e a estrutura com o comportamento desses materiais durante a deformagao a
quente. Finalmente, a realizacdo de uma andlise abrangente baseada na informacgdo
microestrutural, quimica e cristalografica constituiu a base para a constru¢ao de uma nova visao
fenomenoldgica da fratura por queda de ductilidade (FQD), sobre a qual se fundamenta a

motivacdo principal da realizagdo deste trabalho.



2. FUNDAMENTOS TEORICOS

2.1. Ligas de Niquel

O Niquel (Ni) € um elemento de transi¢do do grupo VIIIB, o qual possui uma série de
caracteristicas Unicas que o tornam uma excelente matriz para fabricar ligas resistentes a corrosao
para operacdo em temperaturas elevadas. Entre elas, pode-se destacar a preservacdo da estrutura
cubica de faces centradas (CFC) em um amplo intervalo de temperaturas, excelente resisténcia a
corrosdo e alta estabilidade eletroquimica. Adicionalmente, o Ni admite em solucdo sélida
quantidades significativas de diversos elementos utilizados na formulacdo de ligas de engenharia,
tais como: Fe, Cr, Mo, Co e W, entre outros (DURAN-CHARRE, 1997).

As ligas de Niquel sdo materiais amplamente utilizados em condicdes que demandam boa
resisténcia mecanica, excelente resisténcia a corrosio e ao impacto, baixa fluéncia e resisténcia a
fadiga no intervalo de temperaturas de servico compreendido entre 700°C a 1200°C. Existem
dois importantes tipos de ligas baseadas em Ni: (i) Ligas endurecidas por precipitacdo e (ii) Ligas
endurecidas por solucdo sélida (BOWMAN, 2004; GALEN-HODGE, 2006; DUPONT, 2009). A
familia de ligas Ni-Cr-Fe endurecidas por solucdo sélida (ESS) sao utilizadas, particularmente
onde hd necessidade de elevada resisténcia a corrosdo em ambientes altamente agressivos € uma
boa resisténcia mecanica durante tempos longos de operagdo a alta temperatura.

Diferentemente das ligas endurecidas por precipitacao, as ESS possuem relativa facilidade
de conformacdo e fabricacdo, tornando-as materiais mais versateis. As propriedades das ligas
ESS dependem da condi¢do do tratamento térmico e da microestrutura final obtida. Na industria
sdo utilizadas ligas de Ni (ESS) tanto com estrutura bruta de solidificacdo (as-cast) quanto com
estrutura bruta de conformacdo pléstica (as-wrought), sendo este ultimo tipo o mais utilizado
(DONACHIE, 2002; KLARSTROM, 1984). Uma das principais aplicacdes das ligas de Ni (ESS) é
a fabricacdo de componentes estruturais utilizados em diversas industrias tais como: nuclear,
quimica, petroquimica e aeroespacial.

A Figura 2.1 apresenta uma classificacdo geral de ligas de Ni endurecidas por solugdo

solida (GALEN-HODGE, 2006). Os dois tipos mais importantes de ligas de Ni - ESS do sistema
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Ni—Cr-Fe sdo as ligas Inconel® 600 e 690. A liga 600, cuja composicao quimica base é Ni—
15Cr—8Fe (%peso), foi desenvolvida em 1931 como resposta a necessidade de incrementar a
resisténcia a corrosdo do Niquel de pureza comercial, conhecido como liga 200. A liga 600
continua sendo produzida até hoje. A liga 690 foi desenvolvida em 1967 como uma versdo
melhorada da liga 600 incrementando o teor de Cr e sem adi¢do de Mo. Sua composi¢ao base é
Ni—29Cr—8Fe (%peso) com a adi¢do de pequenas quantidades de elementos como Ti, Mn, Al, Si,
etc. Este material visa a melhorar a soldabilidade, a resisténcia mecanica, a resisténcia a fratura

por corrosao sob tensdo, a oxidacdo a altas temperaturas e a fluéncia.

Monel
Inconel 400 Inconel
600, 690 671
Fe Cu
C Cr
Fe '
Incoloy 800
Mo, Cu - Hastelloy
Niquel B-2, B-3 VDM
| Incoloy 825 | 200, 201 Mo B-4
Cr + Mo
Hastelloy
Fe | C-276,C22, G-2000 | enor
Hastelloy Inconel 686 VDM 59 MA Inconel 625
G-3,G-30 | Menor MAT 21. Hastelloy G-35
teor Mo

Figura 2.1. Classificag@o geral de ligas de Ni endurecidas por solugdo sélida (ESS) baseada nos elementos de adi¢do

(GALEN-HODGE, 2006, p.30).

Os materiais de adi¢do desenvolvidos para soldar as ligas 600 e 690 sao as ligas
classificadas sob norma AWS A5.14 ERNiCr-3 e ERNiCrFe-7, também conhecidos como
materiais de adi¢do 82 e 52, respectivamente. A Tabela 2.1 mostra os intervalos de composi¢ao

quimica tipicos destes materiais. Comparada a liga 600, a liga 690 apresenta melhor resisténcia a



corrosdo, maior resisténcia tanto a fratura por corrosdao sob tensdo (SCC — Stress Corrosion
Cracking), como a fratura intergranular por corrosdo sob tensdo (IGSCC - Intergranular Stress
Corrosion Cracking), assim como resisténcia mecanica e dureza menores (TSUNG-YUAN, 2002).
O material de adi¢do ERNiCrFe-7 € ideal para a soldagem da liga Inconel 690 na manufatura de
geradores de vapor, tubulagdes de dguas brandas e fortes em instalagdes nucleares, recipientes
para armazenamento de lixo radiativo e re-processamento de combustivel que utiliza solucdes de
HNO; — HF. No entanto, a susceptibilidade a fratura intergranular por queda de ductilidade
(FQD), como resultado da operacdo de soldagem utilizando o material de adi¢do ERNiCrFe-7, é

maior quando comparada com juntas soldadas realizadas utilizando material de adi¢do ERNiCr-3.

Tabela 2.1. Intervalos de composi¢do quimica tipicos das ligas 690 e 600 e dos materiais de aporte ERNiCrFe-7 e

ERNiCr-3. O teor do Ni reportado € minino. Teores mdximos de Mn, Ti, C, Si, Al, Cu e Mo. Teores em %,

Material Ni Cr Fe Mn Ti C Si Al Cu Mo Nb
Liga 600 72 14 -17 6-10 1,0 - 0,15 05 025 050 -~ -
Liga 690 58 27 - 31 7-11 0,5 - 005 05 02 050 -~ -

ERNiCrFe-7 (FM-52) 53 28-31,5 7-11 1,0 1,0 004 05 1,1 030 05 1,0-25

ERNiCr-3 (FM-82) 67 18 -22 3,0 25-35 075 0,10 0,5 - 050 - 20-30

2.2. Transformacoes de fase em Ligas de niquel endurecidas por solucao sélida

As ligas de Ni (ESS) possuem uma matriz com uma estrutura cristalina cubica de face
centrada (CFC) rica em Ni, a qual possui outros elementos dissolvidos em solucao sélida, sendo
denominada fase gama (y). Estas ligas possuem uma variedade de fases secunddarias cuja natureza
depende dos elementos de liga. As principais fases secundérias que podem surgir neste tipo de
ligas sdo: carbonetos CFC ordenados do tipo MC, M»3Cs € M¢C, carbonetos com estrutura
hexagonal compacta (HCP) M-Cs, fases ordenadas, entre elas, gama linha (y’), a qual é cuibica
ordenada L1, do tipo Ni3(Al,Ti); gama duas linhas (y”), Tetragonal ordenada DO,, de corpo
centrado (TCC) do tipo NisNb; eta (1) hexagonal compacta (HCP) do tipo NisTi; laves, sigma

(0), e delta () a qual € ortorrombica ordenada do tipo NizNb. As fases y’, v e n s@o conhecidas



como geometricamente compactas (GCP), enquanto que, as fases o, L e Laves sdo conhecidas
como fases topologicamente compactas (TCP) (DONACHIE, 2002).

Dependendo da composi¢cdo quimica e das condicdes termodindmicas e cinéticas, a
solidificacdo de ligas de Ni inicia-se com uma reacao primaria do tipo L — y ou L — MC, até

que a reacao eutética mostrada na Equagao 2.1, se apresenta.

L —y+MC 2.1)

ApOés esta reacdo se apresenta uma segunda reacdo eutética do tipo L— y + Laves, cuja
ocorréncia depende da relagao C/Nb, sendo que a reacdo eutética mencionada pode ser suprimida
para valores altos desta relacio (DUPONT ET AL., 1998). Em termos gerais, o tipo € natureza da
precipitacdo de segunda fase depende do teor de elementos de adicdo e das condicdes de
processamento. Na literatura € proposto um seqiienciamento de reacdes de decomposi¢dao de
carbonetos de alta temperatura MC para ligas de Ni endurecidas por precipitacdo, o qual €
mostrado na Equacdo 2.2. Esta reacdo foi determinada pelas observacdes que mostram a presenca

de M»3C¢ € v’ ao redor de um carboneto MC degenerado (LVOV ET AL., 2004).

Y+ MC < M23C6 + ’y’ (22)

Em termos gerais, os carbonetos MC fazem parte dos compostos mais estdveis da
estrutura de ligas de Ni. Elementos como Ti, Zr, Ta, Nb, Hf e V estabilizam os carbonetos
primérios do tipo MC (JENA e CHATUVERDI, 1984). Os carbonetos hexagonais de Cr, Mo e W
podem decompor em carbonetos primdrios MC, enquanto que, carbonetos ortorrdombicos nao
decompdem facilmente em carbonetos de alta temperatura por causa da diferenca nos raios
atdmicos. Adicionalmente, os carbonetos ortorrdombicos podem decompor com relativa facilidade
em carbonetos CFC do tipo M»3Cs.

Os carbonetos MC geralmente sdo distribuidos heterogeneamente ao longo da
microestrutura tanto de forma intergranular quanto intragranular, neste ultimo caso ocupando,
geralmente, posicdes interdendriticas. Habitualmente, os carbonetos MC exibem diferentes
formatos, tais como grosseiros, globulares, facetados e escrita chinesa (chinese-script); eles

podem estar distribuidos na microestrutura de forma: aleatéria ou em blocos. J4, os carbonetos
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M;,3Cs sdo preponderamentemente intergranulares, usualmente, com formato irregular ou
arredondado distribuidos de forma descontinua ou em blocos (DONACHIE, 2002).

De forma geral, a formagao dos carbonetos se apresenta por uma reacdo seqiiencial no
estado sélido, como mostrado na Equagdo 2.3, precedida da decomposicdo do carboneto primdrio
MC. A precipitacdo do carboneto MC pode comecar durante a solidificagdo a partir do liquido,
mas também € possivel que se apresente no estado s6lido. Em termos gerais, os carbonetos MC
sao formados em temperaturas elevadas, MgC em temperaturas intermediarias € M»3Cg € M7C3

em temperaturas mais baixas.

MC — M6C — M23C6 — M7C3 (23)

O processamento termomecanico inadequado de algumas ligas de Ni pode ocasionar a
precipitacdo continua de carbonetos M»3Cg ao longo dos contornos de grao, comprometendo a
ductilidade do material. Igualmente, filmes continuos de carbonetos MC ao longo dos contornos
de grdo e estruturas celulares de carbonetos M»3Cs sdo indesejdveis em ligas de Ni, ja que
reduzem a ductilidade a quente e a resisténcia a fratura. Presenca de carbonetos ao longo dos
contornos de grao, associados a zonas livres de precipitacdo podem resultar em empobrecimento
de Cr na regido. Em ligas de Ni endurecidas por precipitagdo, a presenga de carbonetos M,3Cg em
camadas envolvendo a fase secundaria y’ ao longo dos contornos de griao tem sido sugerida como
a morfologia ideal para inibir o escorregamento do contorno de grdo e melhorar a resisténcia a
fluéncia (KOTVAL ET AL.,1972). A Tabela 2.2 sumariza as mais importantes caracteristicas das
principais fases secunddrias presentes em ligas de Ni endurecidas por solucdo sélida, baseadas no

sistema Ni-Cr-Fe (DONACHIE, 2002).

2.3. Elementos que favorecem o endurecimento por solucio sélida

Solutos que mostram alta solubilidade soélida e alto coeficiente de endurecimento
contribuem com um incremento aprecidvel do encruamento, além de melhorar a resisténcia a
fluéncia em ligas de Ni (JENA e CHATUVERDI, 1984). Na Figura 2.2 é mostrado um diagrama
de comparacdo de didmetros atdmicos de diversos elementos em relagdo ao Ni, ilustrando a
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probabilidade desses elementos formarem ligas substitucionais ou intersticiais com o Ni. A partir

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

dos grupos VA até VIIIA e os elementos Cu, Au, Zn, Al, Ga, Si, Ge, Sn, As e Sb dos grupos 1B

até VB, possuem significante afinidade ao Ni. No entanto, esta afinidade também depende do

coeficiente de endurecimento de cada elemento.

Tabela 2.2. Descri¢do e caracteristicas de fases e precipitados observados em ligas de Ni-Cr-Fe.

Estrutura

Parametro do

Fase cristalina Y ) Composicao Caracteristicas
Gama (7) CFC ay=0.352037 Rica em Ni Matriz austenitica
O formato pode variar entre esférico e cubico,
sendo geralmente cuboidal nas ligas Ni-Cr-Fe. A
adicdo de Mo e a alta relagdo Al/Ti modificam o
) CFC formato do precipitado. O desajuste de estrutura
Gama’hnha (ordenada ao = 0,3561 20,3568 Ni3Al — Niy(ALTi) entre. y/y’ modifica o formato na seg‘ulnte ordem:
@) L1, esférica, globular, blocos, cuboidal. Maior
desajuste e exposicdo a temperaturas acima de
700°C causam formacdo indesejdvel das fases 1 e
J.
Surge com altas relacdes Ti/Al. Pode se formar
Hexagonal ay=0,5093 o intergranular em forn.la celular ou intragranular
Eta () (DOs) - 0.8276 Ni;Ti como placas aciculares com formato
“©=5 Widmanstiitten.
Partl’cula§ em formato de disco (600 A de didmetro
Gama duas TCC ag=0,3624 ] e 50-90 A de espessura) formadas nos planos {100}
linhas (y”) (ordenada _ NizNb da matriz; observiavel em MET no modo campo
DOy) ¢o = 0,7406 escuro.
N ay=0,51062a0,511
Ortorrombica ) Possui formato acicular quando formado em
Delta () (ordenada by=0,421 20,4251 Ni;Nb temperaturas entre 815 a 980°C.
Cu;Ti
) co=0,452 20,4556
O Titanio tem algo de solubilidade por N, Zr, Mo.
Carbonetos CFC ap = 0,430 a 0,470 TiC, NbC, HfC Precipitam a alta temperatura acima de 1038 °C.
MCO) Formato globular ou em blocos.
O formato da precipitacdo é o mais importante.
Carbonetos Cr,:C Filmes, glébulos, placas, lamelas e celas s@o
M,;Cs CFC a9 =1,050 21,070 (Cr,Fe,V\Z’?I\/Iﬁo)23C6 formatos comuns todos precipitando no contorno
de grio.
ao = 0.475 2 0,495 Fe,Nb, Fe,Ti, E rara em ligas N1—C.r—Fe. Usu\almente apresenta
Laves Hexagonal morfologia globular e irregular, as vezes alongada,
co=0,770 2 0,815 Fe,Mo ou placas depois de uma extensa exposi¢do a alta
temperatura.
FeCrMo,
) ao=10,3802a0,910 ) Formato de glébulos irregulares alongados. Forma-
Sigma (o) Tetragonal CrFeMoNi, se depois de longa exposi¢do a temperaturas entre
Co= 0,450 a 0,480 CrNiMo 540 e 980 °C.

Em geral, os dtomos de soluto aumentam o encruamento, elevando a resisténcia a

movimenta¢do de discordancias. Como conseqiiéncia da adi¢do de elementos de liga em solugdo
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sOlida, a energia de falha de empilhamento (EFE) é reduzida, apresentando um incremento na
distor¢do, mudanca no médulo de cisalhamento do reticulado e maior dificuldade para ocorréncia
de deslizamento cruzado (Cross slip) de discordancias dissociadas na solucdo sélida. Em ligas de
Ni, os parametros metaltirgicos mais importantes que melhoram a resisténcia a fluéncia de metais
sdo: baixa difusividade, baixa EFE e alto mddulo de elasticidade. Quanto maior seja a
temperatura de fusdo do soluto menor € sua difusividade na matriz. Portanto, solutos com alto

ponto de fusdo sdo excelentes para melhorar a resisténcia a fluéncia.
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Figura 2.2. Diagrama comparativo de tamanhos atdmicos em relagdo ao Niquel (JENA & CHATUVERDI, 1984).

Os elementos Mo, W e Ti t€m alto ponto de fusdo, contribuindo com alto coeficiente de
endurecimento por solu¢do sélida e, mesmo que ndo tenham uma alta solubilidade no Niquel, sdo
os elementos mais indicados para formar ligas de Ni endurecidas por solucao sélida. Ja elementos
como o Fe e o Cr, que sdo os dois elementos primarios de solu¢do sélida das ligas em questdo, a
embora apresentem elevada afinidade ao niquel e alta proximidade de didmetros atdmicos (ver

Figura 2.2), possuem um baixo coeficiente de endurecimento por solu¢do sélida. Por outro lado,
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elementos como o Si e 0 Mn, ainda dentro da regido favordvel como elementos de soluto,
diminuem a maleabilidade, a ductilidade a quente e a resisténcia a fluéncia, favorecendo a

formacdo e propagacao de trincas nos contornos de grao.

2.4. Elementos que favorecem a formacao de precipitados

Os precipitados aumentam o grau de encruamento atuando como obstaculos durante a
movimenta¢do de discordancias, de tal maneira que, os precipitados podem ser contornados ou
cortados pelas discordancias. No primeiro caso, o esforco necessdrio para tal efeito é
inversamente proporcional a separacdo entre particulas, sendo maior quanto menor for o tamanho
das particulas em um sistema com fracdo volumétrica de precipitados fixo. No segundo caso, é
proporcional a raiz quadrada do tamanho do precipitado. Portanto, a resisténcia mecanica 6tima
apresentar-se-4 quando o espacamento seja suficientemente pequeno para impedir que a
discordancia se movimente contornando a particula. As caracteristicas mais importantes que
determinam o esfor¢o requerido para cortar os precipitados sdo: deformacao eldstica coerente ao
redor dos precipitados, energia de contorno de antifase de precipitados ordenados, energia
interfacial, as diferencas entre o modulo elastico e a EFE entre a matriz e o precipitado.

A grande maioria dos precipitados coerentes sao compostos intermetdlicos bindrios que
contem aproximadamente 75% peso de Ni. Estes precipitados coerentes possuem uma estrutura
cristalina ordenada, cuja presenca em ligas de Ni aumenta a resisténcia mecanica da matriz.
Quase todos os precipitados coerentes sao do tipo Ni3;X, onde X representa um elemento que
possui algum grau de afinidade e solubilidade no Niquel, de acordo com a informacao do
diagrama mostrado na Figura 2.2.

Os elementos Al, Ti, V, Nb, Ta, Mo, Ga, In, Si, Ge e Sn formam compostos estdveis do
tipo NizX a temperaturas relativamente altas, sendo que, entre todos eles s6 o NizV é formado por
uma reagdo de ordenamento e os demais por uma reagao peritética. A Tabela 2.3 apresenta as
caracteristicas mais importantes de alguns dos compostos intermetélicos do tipo Ni;X. A Figura
2.3 apresenta de forma esquemadtica a comparagdo das celas unitérias cristalinas do Niquel (CFC),

gama linha - ¥ (L1,) e gama duas linhas - ¥y’ (DOyy).
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Tabela 2.3. Caracteristicas mais importantes de compostos intermetalicos do tipo NizX.

Elemento Nome do Tempelza.tura Parametro Desajuste Solubilidade no
X de estabilidade  Estrutura .
composto (K) (nm) (%) Niquel (%)
: L1,,
Al Gama linha 1668 ? a=3,567 12 21
o) tipo CuzAu
DOy, a=5,1010
Ti Eta () 1651 ’ 2.4 14
tipo NisTi ¢ = 38,3067
Gama duas DOy, a=3,5424
v linhas (") 1318 oA coTim1 0512 43
a=>5,1100
Nb Gama duas 1703 Tipo CusTi b= 42500 25456 14
linhas (y*”)
c =4,5400
a=5,064
Mo Beta (B) 1183 Tipo Cu;Ti b=47223 1,6 -2,7 28
¢ = 4,449
: L1
si Gama linha 1313 ? a=3504 0.6 18
o) tipo CuzAu

Uma alta coeréncia entre a interface precipitado/matriz pode levar a um apreciavel
aumento no encruamento da liga. Uma pequena deformagdo coerente relativa e uma baixa
energia superficial associadas aos precipitados coerentes resultam em uma distribuicao uniforme
dos precipitados e alta resisténcia ao crescimento de grao. Os planos da matriz rica em Ni e dos
compostos Ni3X, os quais contem arranjos atdmicos similares podem formar interfaces coerentes.
A Figura 2.4 mostra as seqiiéncias de ordenamento, empilhamento e relagcdes de orientagdo nos
principais compostos NizX comparados ao Ni (JENA e CHATUVERDI, 1984).

A instabilidade da microestrutura em ligas de Ni pode ser causada pela presenca excessiva
de elementos de soluto com estrutura cristalina cubica de corpo centrado (CCC) como Cr, Fe,
Mo, Ta, Nb e W. Por tal motivo, o teor de Cr nas ligas € limitado a maximo 30%pes0o. A
instabilidade da matriz (y) pode resultar na formacdo de compostos intermetélicos tipo TCP
(topologicamente compactos), os quais precipitam em forma de placas ao longo dos contornos de

grao. O fato anterior reduz a ductilidade, diminui o esfor¢o necessério para ruptura e induz a

13



fragilidade, transformando esses precipitados em fonte de iniciacdo, propagacao de trincas e falha
fragil. A ruptura em temperatura elevada na matriz de ligas policristalinas de Ni pode iniciar nas

mencionadas fases TCP localizadas ao longo dos contornos.

Ni3X:Ni o
X e

(b)
Figura 2.3. Comparacdo das celas unitarias cristalinas de: (a) Niquel (CFC), (b) Gama linha (y’) (L1,) e (c) Gama

duas linhas (y’) (DOx) (JENA & CHATUVERDI, 1984).

2.5. Elementos formadores de carbonetos e carbonitretos

A precipitacio de carbonitretos € importante em ligas de Ni ESS para aumentar a
resisténcia mecanica e melhorar a resisténcia a fluéncia. A presenca de particulas discretas de
carbonetos distribuidos uniformemente ao longo dos contornos de grao € desejavel, ja que retarda
a migracdo e o escorregamento do contorno de grdo, aumentando efetivamente o grau de
encruamento, além de melhorar a ductilidade em temperaturas elevadas (DONACHIE, 2002;
JENA & CHATUVERDI, 1984). As caracteristicas, propriedades e morfologia dos carbonetos sdo

influenciadas pelo tipo de elementos de adi¢do utilizados na fabricacao de ligas.
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Figura 2.4. Seqiiéncia de ordenamento, empilhamento e relagdes de orientagdo nos prinéipais compostos NizX em
relacdo com a matriz de Niquel. Seqiiéncias de empilhamento mostrando o arranjo atémico para: (a) compostos do
tipo L1, no plano (111); (b) compostos do tipo D0,4 no plano (001); (c) compostos do tipo DOy, no plano (112); (d)
compostos do tipo Cu;Ti no plano (010); (e) fase gama (y) no plano (111); (f) Composto do tipo Cu;Ti ortorrdmbico
alinhado com uma cela HCP com o eixo ¢ perpendicular ao plano de folha (JENA e CHATUVERDI, 1984).

Na Tabela 2.4 sao listadas as caracteristicas mais importantes de diversos carbonetos
formados a partir de elementos de transicdo. Os carbonetos cubicos sdo mais estaveis, enquanto
que, os ortorrdombicos sdo os menos estaveis. Elementos como Ti, Ta, Nb, Hf e V sdo fontes
estabilizadoras dos carbonetos tipo MX.

Os carbonitretos de Hf fazem parte dos compostos intermetdlicos mais estdveis da
natureza. A estabilidade energética dos carbonitretos MX depende do elemento formador
principal M. Os elementos que proporcionam a maior estabilidade sdo na sua ordem os seguintes:
Hf, Ta, Nb, e Ti (DONACHIE, 2002). Por outro lado, os mesmos elementos, na ordem inversa,
definem a ordem preferente de formagdao. Entdo o carbonitreto de Ti precipita com maior
facilidade. Neste tipo de carbonitretos o elemento metélico (M) pode facilmente ser substituido
por outro elemento, obtendo-se, por exemplo, (Ti,Nb)(C,N). No entanto, elementos menos

15



reativos como Mo, Cr e W podem entrar como elementos substitucionais no reticulado, formando
carbonitretos complexos como (Ti,Nb,W)(C,N), por exemplo. Apesar de o Hf apresentar baixa
solubilidade no Ni, a presenca deste elemento altera o formato dos carbonitretos MX, facilitando
a formagdo de morfologias arredondadas. Adicionalmente, o Hf favorece o refinamento dos
carbonitretos, melhora a ductilidade em temperaturas elevadas, altera a morfologia da fase
secundaria gama linha (y’) e reduz a precipitacio de carbonetos de segunda fase M,3C¢ (KOTVAL

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

Tabela 2.4. Caracteristicas de diversos carbonetos formados a partir de elementos de transigdo.

. ) Estrutura
Elemento Grupo Espacial Tipo de Carboneto Cristalina
Ti Fm-3m TiC
Zr Fm-3m ZrC
Hf Fm-3m HfC (CEC)
\% Fm-3m Ve Ciibica tipo
R3-mH V4C3 NaCl
Nb Fm-3m NbC
Pm-3m Nb4C3
Ta Fm-3m TaC
Cr Fm-3m CI'23C6 Ctbica
ordenada L,
Cr Pm-cn Cr,C;
Pn-ma Cr;C,
Mo Pb-cn Mo,C Hexagonal
P63/mmc MoC compacta
W P63/mmc W,C
P6-m2 WC
Cubica
Mn Fm-3m Mn;Cq ordenada L,
Mn Pn-ma Mn,;C; Hexagonal
compacta
Fe Pn-ma Fe;C/Fe,C
Co Pn-ma CosC Ortorrombica
Ni R3-cH Ni;C

2.6. Relacoes entre a microestrutura e os defeitos de soldagem nas ligas de Ni

A soldabilidade de ligas de Ni-ESS, entendida como a obtencdo de uma estrutura de

soldagem livre de defeitos (em especial, o desenvolvimento de trincas durante a fabricagdo), esta
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influenciada fortemente pela segregacdo durante a solidificacdo. A estrutura de solidificacdo de
ligas de Ni estd baseada em uma matriz austenitica (CFC rica em Ni), a qual possui uma forte
tendéncia a segregacdo de elementos e acumulagdo de impurezas (DUPONT, LIPPOLD, KISER,
2009). O comportamento da estrutura bruta de solidifica¢do e a sua relacdo com os defeitos estao
estreitamente relacionados com a microestrutura resultante ao final da solidificacio e a

distribuicao de soluto. A tendéncia a forte segregacao influencia a formacao de:

e Trincas de solidificagdo;
e Trincas por fragilizacdo durante o tratamento térmico pds-soldagem;

¢ Trincas de liquagdo na zona afetada pelo calor (ZAC) e na zona fundida (ZF).

Por outro lado, algumas ligas de Ni-ESS sdo susceptiveis a fratura por queda de
ductilidade (FQD). Dependendo da liga e das varidveis de processo utilizadas durante a sua
soldagem, a distribui¢do e localiza¢do de defeitos na estrutura bruta de solidificacdo podem ser
associadas com a natureza dos contornos obtidos e ao modo de solidificacdo da microestrutura.

Na estrutura da matriz austenitica em ligas de Ni-ESS podem ser observados trés tipos de
contornos bdasicos: contornos de grao de solidificacdo, contornos de subgraos de solidificacao e
contornos de grao migrados. Os subgrdos de solidificacio compreendem as estruturas mais finas
que separam as c€lulas ou dendritas na estrutura de solidificag@o.

Os contornos de grao (CGs) sdo as estruturas que se formam como resultado direto do
crescimento competitivo na poga de solidificagdo durante o resfriamento, visivelmente
correspondendo a intersecao dos grupos de subgraos.

Os contornos de grao migrados (CGM) sdo contornos de solidificacio que se
movimentaram da sua localizagdo original, arrastando consigo a componente cristalografica de
alto angulo de desorientacdo (misorientation) correspondente com o CG original (DUPONT,
LIPPOLD e SIEKER, 2009). A Figura 2.5 mostra de forma esquemadtica os tipos de contorno
achados em estruturas de solidificacdo de ligas de Niquel. (LIPPOLD ET AL., 1992)

A distribuicdo de soluto durante a solidificacio de ligas de Ni pode ser calculado usando a
equacgdo de Scheil (Equacgao 2.4). Neste célculo assumem-se condicoes de difusdo insignificantes

no soélido, equilibrio na interface s6lido/liquido e completa difusdo no liquido.
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Figura 2.5. Representacdo esquemadtica dos contornos achados na estrutura austenitica de solidificagdo de ligas de

Niquel. O deslocamento do CGM ¢ de micrometros em relaciio ao CG original. (LIPPOLD ET AL., 1992)

Considerando Cs; como a composicao do sélido na interface sélido-liquido, C, como a
composi¢do nominal da liga, fs como a fracdo do sélido e k como o coeficiente de particio no

equilibrio, a equacao de Scheil pode ser expressa como na Equagao 2.4:

Cs=kxCy[l—fi]* ! (2.4)

O modo de solidificacdo e a morfologia resultante sdo determinados pelos parametros de
processo, composi¢cdo e superesfriamento constitucional. A Figura 2.6 mostra a relacdo entre o
superesfriamento constitucional e os modos de solidificacdo observados em soldagem. A Figura
2.7 mostra os efeitos da variagdo do gradiente de temperatura G e a taxa de crescimento R no
modo de solidificagdo e na morfologia da estrutura bruta de solidificacdo. As varidveis G e R
dominam o processo de solidificacdo da microestrutura durante a soldagem. O produto GXR
determina a morfologia da microestrutura, ao passo que, a relacdo G/R determina o modo de

solidificacao.
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morfologia da estrutura bruta de solidificagdo. (KOU, 2003)
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2.7. Contornos de grao e o seu papel na deformacio em temperatura elevada

Um contorno de grao (CG) € formado quando dois cristais desorientados um em relagio
ao outro se encontram em um agregado policristalino. O CG é considerado como um defeito
reticular € a0 mesmo tempo, uma regido onde se originam importantes heterogeneidades
microestruturais em policristais. O desempenho dos CGs € essencial durante a deformagao para
fratura e outros fendmenos metaltrgicos em materiais policristalinos solicitados em temperaturas
elevadas. Em particular, sdo importantes os fendmenos de escorregamento e migracdo de
contornos de grao (WATANABE ET AL., 2005).

O efeito dos CGs no comportamento volumétrico (bulk) dos materiais depende fortemente
do caréter, distribuic@o e configuracdo geométrica dos CGs. Os mecanismos através dos quais os
CG determinam o comportamento dos materiais policristalinos estdo associados com a
movimentacdo de discordincias e os processos de nucleagdo e absor¢do de lacunas nos CGs,
afetando a ductilidade, a difus@o e o desempenho a fluéncia. Em termos gerais, a geracdo e o
empilhamento de discordancias ao longo dos CGs sdo as principais fontes de aumento da
resisténcia mecanica de um agregado policristalino (PALUMBO ET AL., 1998; HIRTH, 1972).

Uma prética comum € descrever a configuracdo dos CGs a partir da desorientacao relativa
entre graos. Normalmente, usa-se notagdo de eixos e angulos para denotar a translagio e rotacao
entre graos. Em alguns angulos de rotagdo ao sobrepor um reticulado sobre outro formam-se
padrdes especiais caracterizados pela notagdo de sitios coincidentes do reticulado, CSL
(Coincidence Sites Lattice). Com base nessa notagdo, o grau de desorientacdo é denominado X,
onde n é a densidade de CSL, segundo o sistema criado por GRIMMER ET AL., (1974) e
WARRINGTON ET AL., (1971). A notagao CSL é meramente geométrica, desconsiderando o
plano do CG e os graus de liberdade microscopicos. Conseqiientemente, ndo € possivel relacionar
diretamente as propriedades macroscopicas do material com as dos CGs através dos X%,
(SCHWARTZ, 1998).

Os CGs podem ser catalogados como: de baixo e de alto angulo, torcidos (twist),
inclinados (tilf), especiais ou aleatérios. A classificagao do primeiro grupo estd fundamentada nos
critérios de estrutura e de energia. Convencionalmente, a delimita¢do entre alto e baixo adngulo

tem sido o angulo de 15° em cristais cubicos, sendo que neste tltimo grupo ndo € possivel aplicar
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a teoria de discordancias entre CGs. Os outros grupos restantes correspondem a classificacdes
puramente geométricas. Os CGs especiais ocorrem em angulos bem definidos.
Convencionalmente, os CGs especiais sdo aqueles com valor £ < 29. Outros CGs, incluindo X >
29, sdo considerados aleatdrios. A relagdo mostrada em (2.5) estabelece a propor¢do de CGs

especiais.

Total de CGs na faixal <X <29
Total de CGs

(2.5)

Em geral, é aceito que desorientacdes proximas a um valor determinado de X, apresentam
propriedades similares a desorientacdo do valor exato. Para avaliar essa proximidade existem
diferentes critérios, sendo um dos mais conhecidos o critério do BRANDOM, (1966). Nio
obstante, este critério ndo € abrangente. O estudo da distribui¢do dos diferentes tipos de CGs com
respeito a X, € a forma convencional de caracterizacdo da distribuicdo dos CGs (BRANDOM,
1966; LANGDON, 2006). Em temperaturas elevadas, o escorregamento dos CGs torna-se 0 mais
importante mecanismo de deformacdo pléstica, sendo que, o comportamento deste
escorregamento depende fortemente do cardter e da desorientagdo dos CGs. CGs aleatorios
deslizam mais facilmente que os CGs com baixos X,, tal como observado para contornos
coincidentes X3 e X3 (WANATABE, 2005). Em geral, a dissociacdo de discordancias em
contornos coincidentes é facilitada com o aumento da 2. Os CGs aleatérios atuam como
sumidouros de discordancias e apresentam maior escorregamento.

Duas formas de interagdo entre os CGs e as discordancias tém sido observadas: emissao
de discordancias (fonte) e absorc¢ao de discordancias (sumidouro), considerando-se neste ultimo
caso que a discordincia se movimenta ao longo do CG e produz seu escorregamento
(WATANABE, 2005). O efeito dos fenomenos de mudanga estrutural dos CGs durante a absor¢ao
ou emissdo de discordancias e a passagem destas através do CG sdo as questdes de maior
relevancia no mecanismo de deformacio e fratura intergranular em policristais. Os efeitos antes
mencionados podem ser considerados intrinsecos e extrinsecos a estrutura dos CGs. A absor¢do
de discordancias que ocorre em certa temperatura critica (T¢) € considerada um efeito intrinseco.
Considerando o que fora anteriormente discutido, o valor de T¢ decresce linearmente com o valor

de X, (WATANABE, 2005).
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2.8. Escorregamento ao longo dos contornos de grao — ECG

O escorregamento ao longo dos contornos de grao (ECG), conhecido pela sigla em inglés
GBS (Grain Boundary Sliding), denota o deslocamento que ocorre na vizinhanga da interface
compartilhada entre dois grdos, os quais deslizam um em relagdo ao outro em resposta a
aplicacdo de um esfor¢o externo. Associados ao fendmeno de fluéncia t€ém sido reportados dois
tipos de escorregamento dos contornos de grao: (i) Refere-se ao escorregamento relativo de graos
adjacentes, apresentando deslocamento visivel de um grdo com respeito ao outro, o qual é
denominado escorregamento de Rachinger, (1959); (ii)) O escorregamento que ocorre
exclusivamente como resultado da fluéncia por difusdo nos modos tanto de Nabarro-Herring,
como de Coble. Este ultimo refere-se ao escorregamento que se desenvolve, exclusivamente,
como conseqiiéncia dos esforcos localizados devido a difusdo de lacunas. Este tipo de GBS ¢é
conhecido como escorregamento do Lifshitz, (1963).

Os mecanismos de escorregamento associados a fluéncia, tanto do Rachinger quanto do
Lifshitz, sao diferentes desde o ponto de vista mecanico. O primeiro requer acomodamento por
escorregamento intragranular, enquanto que o segundo é, por si mesmo, um processo de
acomodacao convencional por fluéncia. O ECG estd envolvido na reducdo da ductilidade que
acompanha os processos de deformacdo a alta temperatura. O escorregamento que acontece
nesses processos requer acomodacdo dos graos devido ao alongamento geral (GIFKINS, 1994).
Por se tratar de um fendmeno microscépico, a medi¢do do ECG € um desafio experimental. A
deformacao total produzida sob condi¢des de deformacgdo por fluéncia em alta temperatura pode

ser expressa pela Equacgdo 2.6:

&= 8g + 8gbs + €qc (26)

Na Equacdo 2.6, g, € a deformacdo associada com o processo de movimentagdo
intragranular de discordancias, €4, € a deformacdo devido ao escorregamento do Rachinger,
incluindo a acomoda¢do devido ao escorregamento intragranular, e o termo g, refere-se a

deformacao devido a fluéncia por difusdo ou escorregamento do Lifshitz. A contribuicdo do ECG
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total, quando ndo hd condic¢des de fluéncia por difusdo, é expressa de acordo a Equacdo 2.7, onde

o termo &, €, na pratica, desprezivel.

€ = €4 /€, 2.7)

A Figura 2.8 mostra de forma esquematica o vetor de escorregamento S associado com a
movimentacdo de graos durante o ECG. A avaliagdo do ECG requer medi¢do direta do
deslocamento ao longo de todos os CGs (LANGDON, 2006). A determinacdo matemadtica do
GBS e os métodos alternativos para sua medida sdo apresentados na literatura (RAJ, 1971;

ASHBY, 1971 E 1972; e GATES, 1974).

Figura 2.8. Representacdo esquemdtica da decomposig¢do vetorial do escorregamento no contorno de grdo - EGC nos

vetores w, v e u. S denota o vetor de escorregamento e ¢ o esfor¢o externo aplicado. (GIFKINS, 1994).

2.9. Fenomenos de fratura associados aos contornos de grao

Sob condig¢des de fluéncia, diversos estudos sobre a ductilidade e a fratura intergranular
em temperatura elevada de materiais policristalinos mostram uma forte dependéncia da
morfologia dos CGs, da presenca de particulas de segunda fase e da sensibilidade a taxa de
deformacdo (RAJ e ASHBY, 1971; PAVINICH E RAJ, 1977) e, em menor escala, do tamanho de
grao (DIETER, 1968). Os parametros anteriores determinam a morfologia de cavidades e o

formato de trincas associados aos fendmenos de fratura em temperatura elevada.
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Sob condi¢des de fluéncia dois tipos de formato de cavidades intergranulares sdo
distinguiveis: (a) Tipo-r ou arredondadas e (b) tipo-W ou em cunha, as quais podem ser
observadas na Figura 2.9. Ambos os tipos de cavidades envolvem a nucleacdo e crescimento de
microcavidades discretas. As cavidades do tipo-r crescem uniformemente ao longo do CG sob a
influéncia do esforco normal a esta, enquanto que, as cavidades tipo-W propagam-se a partir de

um ponto triplo a faceta adjacente sob influéncia do ECG (BAIK e RAJ, 1982).
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Figura 2.9. Representacdo esquemdtica dos tipos de cavidades formadas nos contornos de grido sob condi¢cdes de

fluéncia (a) Tipo-W ou cunha. (b) Tipo-r ou cavidades arredondadas. (BAIK e RAJ, 1982).

Sob condi¢des de temperatura e taxa de deformacdo elevadas e situando-se dentro do
intervalo de deformagdo a quente utilizado na producdo ou conformagdo de algumas ligas
metélicas em engenharia, a ductilidade € baixa e os materiais podem falhar pelo inicio de
cavidades em particulas duras de segunda fase, freqiientemente dentro dos graos. Em policristais,
o0 ECG e a fratura intergranular sao observados sob condi¢des de taxas de deformacao elevadas e
temperaturas intermedidrias, onde cavidades do tipo-W comecam a surgir nas arestas € pontos
triplos dos CGs.

Na medida em que a taxa de deformacdo € reduzida ou a temperatura é aumentada, inicia-
se uma transi¢do para a formacgdo de cavidades do tipo-r (GANDHI, 1982; SHAPIRO e DIETER,
1971; GANDHI e RAJ, 1981; KASSNER, 2003). A principal caracteristica das trincas tipo-W é a
grande quantidade de ECG envolvido, provendo o deslocamento necessdrio para formacao de

micro-cavidades e propagacao de trincas. Por outro lado, sob condi¢des de fluéncia, as trincas do
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tipo-W podem admitir maior escorregamento em presenca de particulas no intervalo de
temperaturas homoélogas (Ty) entre 0,4 e 0,7 (GANDHI E RAJ, 1981). As trincas associadas a
formacdo de cavidades do tipo-W podem ser de dois tipos: (a) formadas por escorregamento em
pontos triplos ao longo dos CGs e (b) pela coalescéncia de cavidades alinhadas, como mostradas

na Figura 2.10 (KASSNER E HAYES, 2003; WADDINGTON, 1968; SHEWMON, 1998).

(a) (b)

L\ L\

v/ V

Figura 2.10. Formagao de trincas tipo-W (a) Por efeito do GBS na juncéo de pontos triplos e (b) por coalescéncia de

microcavidades esféricas (KASSNER e HAYES, 2003).

Na Figura 2.11 é mostrado um diagrama esquemaético, no qual s@o relacionadas vdrias
caracteristicas metalograficas de diferentes fendmenos metaldrgicos que levam a mudancas no
comportamento da ductilidade em fun¢do da temperatura. A ductilidade mais baixa ocorre em
temperaturas proximas a 0,5Ty, por causa da movimentacdo de discordancias, ECG, nucleacio e
propagacdo de trincas. Em temperaturas elevadas, o efeito da recuperacdo e da recristalizagao

comega operar, levando a recuperagdo da ductilidade do material.

2.10. Migracao de contornos de grao - MCG

A migracao de CGs (MCG) refere-se a movimentacao de 4tomos de um grao para o outro

através do contorno na direcdo oposta a direcao da difusdo. O potencial termodinamico (driving-
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force) para a MCG ¢ determinado pelo potencial quimico e a energia eldstica de deformagdo. A
migracdo apresenta-se pela diferenca entre os estados de energia de um lado e do outro lado do
CG. A taxa de migracao é fungcdo do potencial termodindmico e da mobilidade do CG. Esta
ultima é uma propriedade do material a qual varia de acordo com a temperatura, natureza do CG

e conteudo de impurezas tanto no CG quanto no grao mesmo.

——m=Importancia Difusao——m»

ecnstalizacao

\
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Figura 2.11. Diagrama esquemadtico da evolugdo da ductilidade com a temperatura homéloga de materiais metalicos
e sua relacdo com fendmenos metalirgicos. (A) Movimentacdo e empilhamento de discordancias nos CGs, (B)
nucleagdo e crescimento de microcavidades e trincas nos CGs, (C) ECG e crescimento de cavidades, (D) migracao

dos CGs e (E) recuperacdo e recristalizacdo. (adaptada de GIFKINS, 1994).

Dependendo das espécies envolvidas durante a migragdo dos CGs, dois tipos de MCG sao
reconhecidos: (a) Migracdo limpa, na qual se apresenta unicamente o rearranjo local de dtomos
no CG e (b) Migracao suja, onde o CG acumula impurezas, apresentando difusdo em uma largura
finita. A precipitacdo primdria e as particulas de segunda fase dificultam a MCG devido ao efeito
de ancoragem local do CG (WINNING ET AL., 2002). A microestrutura bruta de soldagem pode
conter os dois tipos de MCG antes mencionados.

Os tipos de mecanismos de migra¢do mais reconhecidos sdo: (i) induzida por deformacgao

e (i1) induzida por recristalizacdo (SIMPSON, 1972; GIFKINS, 1984; WINNING ET AL., 2002).
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Durante a deformagdo em temperaturas elevadas pode se apresentar o fendmeno de migracdo de
contornos de grao induzida por difusdo, o qual pode ser descrito sucintamente como o
deslocamento de um CG associado a difusd@o de um soluto que é depositado no volume através do
qual o CG migra. O novo volume leva a componente composicional sem transformacao de fase

resultando na remocao de soluto no interior da matriz (KING, 1987; CAHN ET AL., 1979).

2.11. Fratura por queda de ductilidade — FQD

A fratura por queda de ductilidade (FQD) é um fendmeno de fratura em estado sélido que
acontece em diversos materiais, entre eles ligas de niquel, cobre, aluminio e acos inoxidaveis,
cujo mecanismo fundamental de ocorréncia ainda ndo foi totalmente desvendado. O
esclarecimento dos fundamentos por trds da FQD acarreta um alto interesse tecnoldgico, ja que
este tipo de falha associada a diferentes processos metaltrgicos importantes como: conformacao
plastica a quente (laminacdo e forjamento, principalmente), fundi¢do, lingotamento continuo e
soldagem. A FQD prevalece em materiais com estrutura CFC que possuem tamanho de grao
grosseiro € que sdo submetidos a deformagdes severas em temperaturas intermedidrias. O
fendmeno estd associado a uma severa diminuicdo da ductilidade na faixa de temperatura
homdloga entre 0,5 e 0,8. Este tipo de fratura caracteriza-se por seu carater fragil e intergranular.
A diferenca dos processos de fluéncia lenta a FQD se apresenta quando aplicadas taxas de
deformacdo médias e com tempos curtos.

BENGOUGH (1912) determinou que algumas ligas metdlicas com estrutura CFC
submetidas a esfor¢os de tragdo, as quais apresentavam elevada plasticidade em temperatura
ambiente, mostraram uma reducdo considerdvel da ductilidade em temperaturas intermedidrias
(400 °C a 1200 °C). RHINES e WRAY (1961) reportaram a ocorréncia de queda de ductilidade
em ligas de Cu, Ni (como mostrado na Figura 2.12) e Al, assim como, em agos inoxiddveis
austeniticos, associando o fendmeno da fragilizacao por fluéncia com a obten¢do de um minimo
de ductilidade para taxas de deformacdo médias. CORDEA ET AL., (1962) estudaram o

fenomeno da FQD em agos inoxidédveis e em ligas de Ni, associando-o a nucleacdo de defeitos e
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desenvolvimento de trincas intergranulares, de tal maneira que sdo considerados como fatores
criticos a segregacdo de elementos, a presenca de impurezas e ao tamanho de grao grosseiro.
HADDRILL ¢ BAKER (1965) propuseram que a FQD era a perda de ductilidade em um
intervalo de temperaturas abaixo da linha solidus, suficiente para produzir o desenvolvimento de
trincas sob influencia de deformacéo e esforcos térmicos causados por ciclos de soldagem. Eles
relacionaram a causa principal da FQD com trés aspectos: (i) morfologia e distribuicdo de
carbonetos nos CGs, (ii) Energia de falha de empilhamento (EFE) e (iii) segregacdo de elementos

de soluto para as discordancias.
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Figura 2.12. Comportamento da ductilidade de ligas de Ni em temperatura elevada. (RHINES ¢ WRAY, 1961).

HEMSWORTH ET AL. (1969), a partir do estudo de estruturas brutas de solidificacdo de
soldagem e conformacdo pléstica, propuseram uma classificacdo dos fendmenos de fratura em
temperatura elevada de ligas ferrosas e nao ferrosas em dois tipos: Tipo 1 ou fratura por
segregacdo, em cujo caso um filme liquido intragranular estd envolvido, e Tipo 2 ou fratura por
queda da ductilidade, onde ndo esta presente nenhum filme liquido. No diagrama da Figura 2.13
mostra-se a classificagdo dos diferentes tipos de fratura em temperaturas elevadas. De acordo
com a Figura 2.13, pode-se observar que existem trés variagdes da FQD de acordo com a sua
localizagdo em uma estrutura de soldagem, assim: (a) na zona afetada pelo calor (ZAC), (b) na
zona fundida (ZF) e (c) e na zona fundida reaquecida.
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Figura 2.13. Classificacdo dos Fendmenos de fratura em temperatura elevada associados a soldagem e outros

processos metaldrgicos. (HEMSWORTH ET AL., 1969).

Na Figura 2.14 é apresentado o comportamento da ductilidade no intervalo de temperatura
de ensaio (ARATA ET AL., 1977). A susceptibilidade a FQD se caracteriza por dois aspectos
metaldrgicos importantes: O intervalo de temperatura de queda de ductilidade DTR (Ductility-dip
Temperature Range) e o limiar de deformagdo (En,) para ocorréncia da FQD (ARATA ET AL.,
1977). ZHANG ET AL. (1985) determinaram valores limites para que uma determinada liga
metélica seja considerada resistente a FQD, assim, DTR<100°C e €., > 15%.

ARKOOSH e FIORE, (1972) estudaram a FQD em ligas de Ni endurecidas por
precipitacao, relacionando o fendmeno com o empobrecimento de elementos em solugdo sélida
na matriz, a precipitacdo massiva de carbonetos e os esfor¢os de cisalhamento ao longo dos CGs.

Por outro lado, ABRALOV ¢ ABDURAKHMANOV (1974) e RAMIREZ ET AL., (2006) tém
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concluido que, independente da quantidade de impurezas, o desenvolvimento de trincas devidas a

FQD apresenta-se ao longo de contornos normais a dire¢do do esforco de tracdo aplicado.

Fratura por Fratura por
FQD segregacao

Ductilidade

T.  Ts T,

Temperatura
Figura 2.14. Curva esquemdtica que mostra o comportamento da ductilidade em temperatura elevada. Ty:

temperatura de Liquidus, Ts: temperatura de Solidus e Tg: temperatura de recristalizacdo; E,;,: Limiar de deformacdo
para ocorréncia da FQD; DTR: Intervalo de temperaturas onde ocorre a FQD; BTR: intervalo de temperatura de

fratura por segregacdo.

Outros autores téem documentado a susceptibilidade a FQD na soldagem de ligas de
Niquel e acos inoxiddveis, reportando o intervalo de ocorréncia da FQD em ligas de Ni entre
650°C e 1300°C (DUVALL e OWCZARSKI, 1967; MATSUDA, 1990; KIKEL e PARKER, 1998;
HEUSCHKEL, 1960). A literatura sugere que a susceptibilidade a FQD estd relacionada a
diversos fatores como: composicdo quimica da liga (elementos e impurezas) (GIBBONS e
HOPKINS, 1971, 1974; NISHIMOTO ET AL., 2006a, 2006b, 2006c), segregacdo para os CGs,
teor de H (COLLINS ET AL., 2004), precipitados intragranulares e intergranulares, juncdes triplas
de CGs (NOECKER e DUPONT, 2009a e 2009b; RAMIREZ e LIPPOLD, 2004a, 2004b, 2005;
RAMIREZ e GARZON, 2008; RAMIREZ ET AL., 2006; YOUNG ET AL., 2008), orientacdo dos
CGs relativos a solicitagdo mecanica aplicada (ABRALOV e ABDURAKHMANOV 1974;
RAMIREZ ET AL., 2006) e recristalizacao dinamica (WEITE e TSAI, 1999; KAZUTOSHI ET AL.,
2001). Hoje nao ha consenso sobre um mecanismo unico que explique a ocorréncia da FQD. As
hipéteses mais relevantes sobre os possiveis mecanismos que explicam a FQD podem ser
reunidas em trés grupos, assim: (i) A FQD ¢é devida a presenca de esfor¢os de cisalhamento ao

longo dos CGs, causando sua ruptura de forma similar a fluéncia. Em temperaturas abaixo da
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temperatura de recristalizacdo a nucleacdo e crescimento de cavidades tém o tempo suficiente
para coalescer e se propagar causando a fratura. Acima da temperatura de recristalizacdo, a
formacdo de novos graos dificulta a jungdo das cavidades aniquilando-as e evitando a nucleacao
de novas trincas. Este mecanismo foi inicialmente proposto por RHINES E WRAY, (1969).
Atualmente, o mecanismo proposto pelos autores RAMIREZ e LIPPOLD (2004), que explica a
FQD a partir do fendmeno de ECG, concorda em muitos aspectos com esta hipétese. (ii) O
incremento da susceptibilidade a FQD, € determinado pela segregacdo de impurezas atdmicas
para os CGs, fragilizando-os e promovendo a fratura intergranular devido a ag¢do de esforcos
resultantes. As observagdes experimentais desenvolvidas por MATSUDA (1984), NISHIMOTO
ET AL. (2006a, 2006b, 2006c), SAIDA ET AL., (2010) e YAMAGUCHI ET AL., (1980) suportam
esta hipotese. (iii) Efeitos cooperativos de precipitagdo nos CGs, escorregamento ao longo dos
CGs (ECQG), a migracdo dos CGs (MCG) e a formagao de CG lisos favorecem a FQD, como
suportado pelas observagdes experimentais feitas por ZHANG ET AL. (1985).

A FQD ocorre em uma faixa de temperatura similar a fluéncia. No entanto, esta dltima
apresenta-se sob taxas de deformacao inicial inferiores e tempos maiores que a FQD. Entre os
aspectos comuns aos dois fenomenos estdo: (i) fratura fragil e intergranular, (ii) diminuicdo da
ductilidade do material junto com a taxa de deformacdo e escorregamento ao longo dos contornos
de grdo. Por outro lado, algumas diferencas importantes entre a FQD e a fluéncia sdo: (a) O
desenvolvimento de trincas por FQD estd limitado na faixa inferior de temperatura pela
inoperancia do mecanismo de escorregamento dos CGs e na faixa superior de temperatura pela
ativacdo da recristalizagdo, o qual elimina a deformacdo acumulada nos CGs e pontos triplos
evitando a formacdo de microcavidades. (b) A ocorréncia da FQD ¢é favorecida ao longo dos CGs
localizados perpendicularmente a direcdo de aplicacdo da carga externa de tracdo. (c) A
concentracdo de deformacao em pontos triplos e outras irregularidades favorecem a formacao de
cavidades intergranulares, as quais potencializam a ocorréncia da FQD. (d) A influéncia de
fatores como: tipo, tamanho e distribuicdo dos precipitados na microestrutura, segregacdo e
distribuicdo de elementos, assim como na fragilizacdo intergranular devido a segregacdo de
impurezas. (RAMIREZ e LIPPOLD, 2004a).

O efeito dos precipitados intra e intergranulares, a interacao destes com as impurezas € o
processo de deformacdo foram identificados como alguns dos fatores preponderantes na

suscetibilidade a FQD (RAMIREZ e LIPPOLD, 2004a e 2004b). Os precipitados intergranulares
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afetam tanto a migracdo (MCGQG) quanto o escorregamento dos CGs (ECG). O efeito intrinseco
dos precipitados intergranulares no processo de escorregamento dos CGs (GBS) depende
fortemente da natureza, tamanho e distribuicao destes (RAMIREZ e LIPPOLD, 2004; MINTZ ET
AL., 1993). Os precipitados dificultam a migracdo dos CGs, resultando em um tamanho de grao
menor € no aumento da ondulacdo dos mesmos, o que, dificulta o escorregamento dos CGs. No
entanto, o efeito dos precipitados intergranulares no fendmeno de fratura por escorregamento dos
CGs € controverso. Alguns autores (MATHEW ET AL., 1993 e DIX ET AL., 1971) discutiram
que os precipitados intergranulares restringem o escorregamento dos CGs (GBS), permitindo
uma maior deformacao do grao, resultando em uma maior ductilidade no material. Pelo contrério,
diversos autores (ZHANG, ET AL., 1985, MINTZ, ET AL., 1993, MATSUDA, ET AL., 1984)
concluiram que a precipitacdo intergranular reduz a ductilidade do material e, por conseguinte, do
agregado policristalino.

Existem diversos estudos sobre o efeito dos precipitados intergranulares no
comportamento de ligas de Ni em alta temperatura. No entanto, a maioria da literatura disponivel
encontra-se nas areas de fluéncia e fluéncia - fadiga, (CAHN ET AL., 1979, CORDEA ET AL.,
1962; TIPLER ET AL., 1978). Portanto, torna-se um desafio relacionar o papel destes
precipitados com o fendmeno de FQD. Um resumo dos principais efeitos da precipitacdo
intergranular em fendmenos de fluéncia e fluéncia-fadiga das ligas de Ni e acos inoxidaveis,

baseado nas observacdes de diversos autores € apresentado a seguir:

(a) O efeito dos precipitados intergranulares depende da etapa da fluéncia. No inicio eles
alargam a vida da fluéncia pela reduc¢do da deformacgdo. No entanto, no final da vida da fluéncia a
nucleacdo de cavidades estd associada aos precipitados intergranulares (KIHARA ET AL., 1980).
A concentracdo da deformacdo em torno aos precipitados causa nucleagdo de microcavidades
(CAHN ET AL., 1979, CORDEA ET AL., 1962), seja pela separagdo da interface
precipitado/matriz (GIFKINS, 1984; CORDEA ET AL., 1962), ou pela falha do precipitado
(GIFKINS, 1984; CHEN ET AL., 2002);

(b) Em relagdo ao formato dos precipitados, filmes continuos ao longo do CG facilitam a
propagacdo de trincas (KOTVAL ET AL., 1972). Por outro lado, precipitados isolados ao longo
dos CGs podem beneficiar a resisténcia a fratura em temperatura elevada, devido a redugdo do

escorregamento dos CGs (MINTZ ET AL., 1993; KIHARA ET AL., 1980; CHEN ET AL., 2002);
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(¢) Em materiais com CGs livres de precipitados, a deformag¢do em temperatura elevada
favorece o escorregamento dos CGs, facilitando a formacgdo de trincas tipo-W preferencialmente,
nos pontos triplos. Entretanto, se os CGs estiverem decorados com precipitados, o
escorregamento dos CGs seria dificultado, mas a deformacdo poderia se concentrar em torno

desses precipitados, causando a formacdo de cavidades arredondadas (DIX e SAVAGE, 1971);

(d) O efeito do espacamento entre precipitados de segunda fase na fluéncia €
contraditério. Aparentemente, os precipitados intergranulares menos espacados t€ém um efeito

sinérgico facilitando a formacao de cavidades reduzindo a ductilidade (FLECK ET AL., 1975);

() Quanto maior é o tamanho do precipitado intergranular, maior é o tamanho da

cavidade formada durante a deformacao em temperatura elevada (SHINOA ET AL., 1978);

(f) AlteracOes na interface carboneto /matriz podem melhorar a resisténcia a fratura em

temperatura elevada de acos inoxidaveis (LIM e RAJ, 1984);

(g) A energia do CG tem um papel preponderante na deformag¢do em temperaturas
elevadas. Os CGs com baixo nimero de CSL sdo menos propensos a formagao de cavidades
durante a deformagdo em temperaturas elevadas (SHEWMOM, 1998; DAVE ET AL., 2004). A
engenharia de contornos de grao (obtengdo proposital de uma distribui¢do de CSL) ndo muda a

susceptibilidade a FQD em ligas de Ni (HERRICK e¢ FLOREEN, 1978; DAVE ET AL., 2004);

(h) A morfologia do CG afeta a resisténcia mecanica e a fratura em temperatura elevada.
Os CG ondulados reduzem o escorregamento destes, aumentando a resisténcia a formacao de
trincas nos pontos triplos sob condi¢des de fluéncia (HERRICK e FLOREEN, 1978) e fadiga de
baixo ciclo (Low cycle fatigue). Como discutido por RAMIREZ e LIPPOLD (2004a, 2004b) e por
COLLINS ET AL. (2002, 2003 e 2004), esta € pode ser uma solucdo promissora para aumentar a

resisténcia a FQD, como mostrado na Figura 2.15;

(1) A segregacdo de elementos intersticiais como Hidrogénio e Oxigénio na interface
precipitado/matriz pode promover a reducdo da ductilidade dos CGs. Isto foi verificado em

estudos de FQD, sugerindo-se uma relagdo com o fendmeno de plasticidade local potencializada

por Hidrogénio (COLLINS e LIPPOLD, 2003; COLLINS ET AL., 2004 e 2005);

(j) Os precipitados intragranulares aumentam a resisténcia em temperatura elevada e

reduzem a deformacdo por fluéncia devido ao efeito de ancoragem (pinning) das discordancias.
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No entanto, graos pouco ducteis concentram as deformacdes ao longo dos CGs, favorecendo a

formagdo de cavidades nos pontos triplos (MATHEW ET AL., 1993).
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Figura 2.15. Influéncia dos precipitados intergranulares na concentrag¢do da deformacio e na formagdo de cavidades
no fendmeno de FQD. (a) CGs retos resultam em severo GBS e alta concentracio de deformacdo em pontos triplos;
(b) Bloqueio do GBS pela precipitagdo intergranular causando concentracio de deformagéo ao redor do precipitado;
(c) GB ondulado e decorado com precipitados bloqueando mecanicamente o GBS distribuindo melhor a deformacao
e reduzindo a probabilidade de formacdo de cavidades. As setas mostram o sentido do esfor¢o externo aplicado em

cada caso. (RAMIREZ e LIPPOLD, 2004b)

Nas estruturas de solidificacdo, os precipitados restringem a migracdo dos CGs,
modificando seu formato e resultando no aumento da resisténcia a fratura intergranular. A
formagao de carbonitretos intergranulares eutéticos estdveis do tipo MX resulta em CGs
ondulados, os quais aumentam a resisténcia a nucleacdo e propagacdao da FQD (COLLINS e
LIPPOLD, 2003 e COLLINS ET AL., 2004 e 2005). Portanto, adicdes de Nidbio e Carbono
ajudariam a diminuir a suscetibilidade a FQD (NISHIMOTO ET AL., 2001; RAMIREZ ET AL.,
2006). Tém-se demonstrado o efeito benéfico de adi¢gdes menores de Nb e Ti em ligas
ERNiCrFe-7 no aumento da resisténcia a FQD, quando avaliada mediante ensaios de deformacgao
a fratura. O efeito foi estimado pelo menor nimero de trincas sob deformagao no intervalo de
temperaturas entre 650°C a 1200°C. Contudo, o ensaio feito nestas ligas ndo permitiu o
acompanhamento dos aspectos fundamentais do fendmeno de FQD (RAMIREZ ET AL., 2006 e
RAMIREZ ¢ GARZON, 2008). Pesquisas recentes e importantes mostram que as adicdes de Mo e
Nb na liga ERNiCrFe-7 aumentam a resisténcia a FQD, através do aumento dos precipitados MX
os quais, por sua vez modificam a morfologia do contorno de grio incrementando a sua
ondulacdo. Nestas pesquisas o papel do Mo ndo esté esclarecido e ainda € atribuida a precipitacao

do carboneto M;,3C¢ uma importante participagcdo no aumento da FQD, servindo como barreiras
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ao ECG no intervalo de temperaturas entre 750 °C e 1200 °C, (NISSLEY e LIPPOLD, 2008,
2009; KISER ET AL., 2008, AFONSO ET AL., 2010).

Outra pesquisa sobre a FQD em ligas Ni-Cr-Fe (YOUNG ET AL., 2009) propde um
mecanismo baseado em uma forma de fratura induzida por precipitacdo, quando aplicados ciclos
térmicos de reaquecimento no estado s6lido, como por exemplo, em corddes de soldagem
multipasses, envolvendo a participacdo de carbonetos M»3Cs. A FQD resultaria a partir da
combinacdo de esforcos globais produzidos durante a fusdao e esfor¢os locais gerados durante a
formacdo dos precipitados semicoerentes M»3C¢ ao longo dos CGs. NOECKER ¢ DUPONT
(2009) realizando testes na liga ERNiCrFe-7 através de simulador termomecanico Gleeble™ e
complementados com caracteriza¢do microestrutural encontraram que o escorregamento ao longo
dos contornos de grao (ECG) é o mecanismo primdrio da FQD. O ECG ¢ acentuado pelos
esforcos locais devidos a precipitacdo de M»3Cs ao longo dos CGs. Todas as pesquisas anteriores
utilizaram depdésitos de soldagem sob condicdes de reaquecimento ou tratamento térmico pos-
soldagem. RAMIREZ ¢ GARZON (2008) avaliaram o papel dos precipitados primérios e
secundérios sob o ponto de vista das transformagdes de fase em condi¢des cinéticas e

termodinamicas, relacionando as suas caracteristicas com a FQD.

2.12. Técnicas experimentais para avaliacdo da FQD

Dois tipos diferentes de ensaios tém sido utilizados para avaliar a FQD associada as
estruturas de soldagem: (i) O ensaio Varestraint, o qual estd atualmente em desuso para este
proposito (SINGH ET AL., 1997) e (ii) o ensaio de deformacgdo para Fratura — DPF (STF - Strain
to fracture), amplamente utilizado na avaliagao da FQD (NISSLEY, 2002; MANDZIEJ, 2005). O
ensaio DPF é realizado num simulador termomecanico Gleeble™, usando um corpo de prova de
secdo média reduzida similar ao do ensaio de tracdo, em cuja regido central encontra-se o
material com uma estrutura de solidificacdo similar a encontrada em condi¢des de soldagem em
campo. O corpo de prova é aquecido e mantido na temperatura de ensaio desejada (ensaio
isotérmico), momento no qual € aplicada uma deformacdo controlada a uma velocidade ou taxa

de deformacgdo determinada. Posteriormente, a amostra € examinada no microscopio 6tico para
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contagem do ndmero de trincas abertas na superficie. A relacdo entre a macro-deformacdo
imposta e o nimero de trincas € o resultado do ensaio. Dentre as vantagens mais importantes do
ensaio DPF estdo: a capacidade de um rigoroso controle de diversos parametros de ensaio,
possibilitando a aplicacdo de diferentes taxas de aquecimento ou resfriamento, assim como a
aplicacdo de taxas de deformacgdo dentro de um amplo intervalo. Uma importante desvantagem ¢é
a impossibilidade de fazer um seguimento dos fendmenos em tempo real. Como resultado do
ensaio, gera-se uma relagdo entre o porcentual de deformacgao (ductilidade), nimero de trincas e a

temperatura em forma de curva como a mostrada na Figura 2.16.
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Figura 2.16. Exemplo de curva de reducdo da ductilidade e a sua relagdo com o nuimero de trincas observadas.

Curva obtida com o ensaio DPF para o aco inoxiddvel AISI 310. (weldingengineering.osu.edu/materials/testing.asp)

Um novo ensaio termomecanico in situ, desenvolvido no Laboratorio Nacional de Luz
Sincrotron — LNLS, encontra-se disponivel (TORRES, 2008). Neste ensaio uma plataforma de
deformacdo com controle de temperatura estd acoplada a um microscopio eletronico de varredura
(MEV). A plataforma agrupa um sistema de aquecimento com controle PID, uma pequena
maquina de ensaios de tragdo e um detector de elétrons secunddrios para temperaturas elevadas.
Recentemente, com este novo ensaio foi possivel avaliar diversos aspectos da FQD em ligas de
Ni do tipo ERNiCrFe-7 e ERNiCr-3, assim como observar e quantificar a participacdo do ECG
no fendmeno de FQD, como mostrado na Figura 2.17. A plataforma de ensaios termomecanicos

in situ e detalhes dos seus componentes sdo mostrados na Figura 2.18.
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Figura 2.17. Resultados obtidos com o novo ensaio in sifu desenvolvido no LNLS. (a) Curva de porcentagem de

deformagdo contra temperatura e (b) imagens da determinacdo do ECG na liga ERNiCr-3. (TORRES, 2008)

A principal vantagem do novo ensaio termomecanico in situ é a capacidade de obter
imagens em tempo real dos fendmenos que ocorrem em temperaturas elevadas. A principal
desvantagem estd relacionada com o limitado intervalo de aplicacdo de carga de tracdo (e

compressao) até 4000 N, o que restringe a espessura das amostras a serem avaliadas.

2.13. Modelagem computacional utilizando o método Calphad

Existe uma ampla variedade de métodos computacionais tteis para calcular e modelar
termodinamicamente sistemas metalirgicos multicomponentes. A metodologia Calphad
(CALculations of PHAse Diagrams) é hoje uma das ferramentas de modelagem mais verséteis e
utilizadas para simulacdo termodinamica. Atualmente, o Calphad envolve a metodologia de
cdlculo, protocolo de geracdo de bases de dados, discussao interdisciplinar e publicagdo de dados
e artigos cientificos. A metodologia baseia-se na solug¢do através de programas computacionais
de modelos termodinamicos, assim como, a derivacdo de modelos cinéticos de diversas dreas da
ciéncia e a engenharia dos materiais, permitindo avaliar os comportamentos termodinamicos e
cinéticos de sistemas multicomponentes, bem como validar dados experimentais e tedricos, retro-

alimentar bases de dados autoconsistentes e modelar processos tecnoldgicos.

37



() Tg— 2

Equipamentos do ; ‘ D:]!::uff : Er
- . e
detector HT-SE s 1 & |
S Camera
infravermelha
Corntrole do sistetna T L 5
de deformacio ﬁ —_—
il Detector
HT-BSE
| Controle do formo SEM JECL
JSM-5900-LY
| Cala gz

|r-1crsﬂs| |
] |iEanE

Figura 2.18. Plataforma de ensaios in situ no microscépio eletronico de varredura (MEV) do LNLS. (a) Detalhe do
microscépio e os controladores para o ensaio; (b) plataforma de deformagdo; (c) Camara do MEV com os
equipamentos do experimento (a) peca polar, (b) detector de elétrons retro-espalhado de alta temperatura (HT-BSE),
(c) detector de elétrons secunddrios (SE), (d) camera infravermelha, (e) painel de luzes infravermelhas e (f)
isolamento térmico. Exemplos de resultados de: (d) sobreposicdo de um mapa de deformacdo e a microestrutura no
material ERNiCrFe-7 e (e) Mapeamento da deformac@o na microestrutura do material ERNiCrFe-7 durante a

deformacdo em temperatura elevada obtida através de um programa de andlise computacional.
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A literatura possui uma ampla discussdo deste tema e recomenda-se a leitura de algumas
referencias, tais como, (ENGSTROM ET AL., 1994; ANDERSSON ET AL., 2002; SAUNDERS e
MIODOWNIK, 1998; GARZON e TSCHIPTSCHIN, 2006). Os algoritmos da metodologia de
calculo Calphad estdo fundamentados na minimizag¢do da energia livre de Gibbs de sistemas
multicomponentes, através da simplificacdo e solu¢do de equacdes polinomiais em funcdo de
diversas varidveis, entre elas: pressio, temperatura € composi¢do quimica.

O fato interessante desta metodologia é a possibilidade de avaliar e a aperfeicoar os
pardmetros termodinimicos e quimicos das bases de dados disponiveis. E possivel, através da
selecdo de dados experimentais e os modelos adequados juntamente com os parametros de ajuste,
maximizar a correspondéncia entre dados experimentais e cédlculos. A metodologia permite
predizer, com um alto grau de precisdo, através do uso de dados provenientes de sistemas
bindrios e terndrios, propriedades termoquimicas e diagramas de fase de sistemas
multicomponentes complexos. Na Figura 2.19 é mostrado o algoritmo estendido do método
Calphad, utilizado nos programas comerciais Thermo-Calc® e Dictra®, para modelagem
termodindmica e cinética de sistemas multicomponentes, respectivamente.

Para realizacdo de cdlculos cinéticos € necessario definir a geometria do sistema e definir
uma serie de condi¢des. O software Dictra® possui um limitado nimero de geometrias de
simulagdo, restringindo a solu¢do dos problemas cinéticos a configura¢des unidimensionais. E
possivel usar trés grupos de modelos geométricos, assim: (i) planar, correspondente a uma placa
com espessura definida e largura infinita; (ii) cilindrico, correspondente a um cilindro de
cumprimento infinito com raio definido; (iii) geometria circular, simulando uma esfera de um
raio definido. A simulagdo com Dictra® requer que o problema seja adaptado as limitacoes
geométricas anteriormente descritas (DICTRA USER’S GUIDE, 2008). E claro que uma boa
simulacdo requer critérios claros para uma correta selecio da geometria pertinente ao problema
em questdo e, geralmente, a melhor solug¢do deve ser encaminhada a simplificacao.

Para realizar cdlculos de equilibrio termodindmico em um sistema multicomponente €
necessario estimar a configuragdo do sistema que minimiza a energia livre de Gibbs, como

mostrado pela Equacao 2.8.

G = X n,G;? = minimo (2.8)
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v
Célculos preditivos: Propriedades termodindmicas
Estado do equilibrio, estado metaestdvel,
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Simulacdes preditivas: Quantificacdo cinética, estruturas espaco-tempo
perfis de composicdo, evolugdo microestrutural.

Figura 2.19. Metodologia Calphad aplicada em software comercial (TCC USER’S GUIDE, 2008).

Na solugdo de sistemas bindrios assume-se que todas as posicoes reticulares sdo equivalentes, ou

seja, que existe uma mistura aleatdria dos componentes A e B na solugdo. Nesse caso, a descri¢do

de G? para cada fase i € dada pela Equacao 2.9:

G’ =x\G, +x3G, —TAS?+"G’+"“G? (2.9)

Onde as componentes x, € x, sdo as fragdes molares dos componentes A e B, °G, e

°G, sdo as energias livres molares de A e B, TAS?¢ a contribuigdo entrépica a energia livre
. . g eqe . - . E , . .

devida as diferentes possibilidades de configuragdo na mistura AB, “G’é a energia livre de

excesso que representa o desvio com relagdo a uma solugdo regular e "*“G/ € a contribuigio a

energia livre de Gibbs a partir das interagdes magnéticas. Nas Equacgdes 2.10 a 2.12 sdo definidas
as contribui¢cdes entrépicas da configuracdo, da energia livre de excesso e da contribuicdo

magnética, respectivamente.
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—TAS? =RT ) x;In(x,) (2.10)
5GP =x,x,1, (2.11)
"GP = RTIn(B+1)f (7) (2.12)

Na Equagdo 2.11, I,, =ZkLA’B(xA —x,)  onde: Ly é um pardmetro de ajuste que

representa o desvio com relacdo a uma solucao regular. Na Equacdo 2.12, ;= % e B é o nimero
C

de spin de elétrons ndo emparelhados, enquanto que a fun¢do f(r) € calculada dependendo do

valor de 7, p e A, os quais dependem da estrutura (ENGSTROM ET AL., 1994; GARZON e
TSCHIPTSCHIN, 2006). As Equacdes 2.13 e 2.14 definem as expressoes utilizadas para sistemas

de ordem maior.

G¢’—Z G, +RTZln(x)+Zlex]L”+ZZZ XL e (2.13)

i > i j>i k>j

L, —xL”k+ij”k L”k

Além da avaliacdo termodinamica de sistemas multicomponentes € possivel o estudo da
cinética associada aos mesmos, quando as transformacdes estdo controladas por difusdo. A
difusdo em sistemas multicomponentes € definida pelas leis de Fick estendidas, cujas expressoes
matematicas sdo apresentadas nas Equagdes 2.15 e 2.16. A velocidade de migracdo de uma
interfase durante o crescimento de uma fase f em detrimento de uma fase o, controlada por
difusdo ¢ dada na Equagdo 2.17, no caso em que prevalecem condicdes de equilibrio e

formatagdo plana nessa interfase.

O OU, acj
=—>» L. ) ——— 2.15
Z k’Z‘ac. ox (=15

i= j= J n

2

oG, =D O°C, (2.16)

ot 0X*

B

V—ﬁ[xf—x,f{]=./f—],f k=12..n-1 (2.17)

m
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Na Equacio 2.17, i é o potencial quimico de cada espécie do sistema, L,.é um fator de

proporcionalidade que depende da mobilidade atdmica de cada espécie K, v”é a taxa de

A& o volume molar da fase 8, x” e x” sdo as fracoes molares do

gV

componente k na fase § e na fase a a cada lado da interfase e J/ e Jsdo os fluxos atdmicos do

migracdo da interfase «

componente k. Os cdlculos necessérios para o crescimento de uma segunda fase em uma matriz
estdo baseados na equagdo de balanco do fluxo na interfase de movimentagdo dada pela equacao.
As leis de Fick e um marco de referencia onde ndo existe fluxo como mostrado pelas Equagdes

2.18e2.19.

Zn:Jf’ =Zn:Jf=0 (2.18)
i=1 i=1

ZH:J;’W => It/ (2.19)
i=1

i=1

Onde V* e Vlﬁ ¢ volume molar das fases B e a. Exemplos de programas computacionais

comerciais baseados na metodologia Calphad sao o Thermo-Calc® e o Dictra®. O primeiro serve
para calcular diagramas de fase e realizar a avaliagdo critica de sistemas sob condicdes
termodinamicas e seu método de célculo € suportado pelas Equagdes 2.8 a 2.14. O segundo
permite resolver as equacdes cinéticas que descrevem a difusdo em sistemas multicomponentes
em uma dimensdo, mediante métodos numéricos baseado nas equagdes que estruturam a
termodinamica computacional. O Dictra® fundamenta-se nas Equacdes 2.15 a 2.19 (SAUNDERS
e MIODOWNIK, 1998; LUKAS ET AL., 2007).

As ligas de Niquel sdo sistemas multicomponentes de alta complexidade bastante dificeis
de modelar. Pela diversidade e numero de elementos contidos nas ligas de Ni, o método Calphad
torna-se uma importante ferramenta de projeto neste tipo de materiais. A disponibilizacdo de
novas e melhores bases de dados, juntamente com a validagdo experimental, tem possibilitado a
obtencdo de melhores aproximagdes na simulacdo de processos metalirgicos neste tipo de ligas
(DUPONT ET AL., 1999). As primeiras tentativas de modelagem de ligas concentraram-se
principalmente em subsistemas ternarios (KAUFMAN e NESOR, 1974; ANSARA, 1979). Alguns

exemplos da aplicagdo de Calphad em ligas de Ni estdo disponiveis na literatura, entre eles,
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destacam-se os trabalhos de SAUNDERS (1996), SAUNDERS ET AL.(2000), GRAFE ET AL.
(2000) e TURCHI ET AL. (2006).

A disponibilidade de novas e melhores bases de dados, juntamente com a validacio
experimental, tem possibilitado obter excelentes aproximagdes tteis para o entendimento de
processos de fabricagdo. Os modelos mais recentes permitem calcular intervalos de solubilidade e
propriedades termodinamicas de ligas de Ni contendo compostos intermetélicos, tais como gama
linha (y’) com um alto grau de aproximacdo (SAUNDERS, 1996a). Os compostos intermetélicos
com estequiometria definida sdo modelados com relativa facilidade através de equagdes
matemadticas que descrevem propriedades fundamentais como entalpia e entropia dos sistemas.
Nessas equagdes ao serem combinadas com outros modelos matemadticos permitem calcular os
efeitos da energia livre (ANSARA, 1979). Os principais modelos utilizados para cdlculos cinéticos
e termodindmicos de ligas de Ni sdo: modelo tipo substitutional e modelo de sub-reticulado

multiplo, descritos pelas Equacdes 2.20 e 2.21, respectivamente.

AG=AG’ + AG" + AGS

mix

AG, = le.AGiO + RTle. Inx; + Zinx ; ZQV (xl. —X; ) Y (2.21)
i i \4

i i

(2.20)

ideal «

Onde, AG® é a energia livre da fase em sua forma pura, AGy;x € o termo da mistura
mecanica ideal € AGp,;, ™ € a energia livre em excesso de mistura dos componentes; x; é a fragio
molar do componente i; AG;’ é a energia livre do componente puro i; T é a temperatura e R a
constante universal dos gases; Q, é um coeficiente de interacdo dependente do valor v. Quando
v=1, a solugdo € igual ao modelo regular descrito na se¢do anterior; 0<v<1 corresponde ao

modelo sub-regular. Na prética costuma-se usar um valor de v < 2 (SAUNDERS, 1996a e 1996b).
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3. OBJETIVOS

3.1. Objetivo geral

O objetivo geral deste trabalho € estudar o mecanismo fundamental de ocorréncia da
fratura por queda da ductilidade, avaliando os efeitos da composi¢cdo quimica, as
caracteristicas metalirgicas e a acdo dos precipitados presentes na microestrutura bruta de
solidificacdo por soldagem de um conjunto de materiais baseados na composicdo quimica da

liga AWS A5.14 ERNiCrFe-7 (FM-52), com e sem adicdes de Ti, Nb, Mo e Hf.

3.2. Objetivos especificos

a) Estudar, projetar e selecionar, mediante o uso conjunto e iterativo do método
Calphad e de técnicas de caracterizacdo, os efeitos das adi¢des de Ti, Nb, Mo e Hf na liga
ERNiCrFe-7 com o intuito de selecionar ligas com especifico comportamento da ductilidade

em temperaturas elevadas. Fabricar as ligas selecionadas mediante fusdo ao arco voltaico.

b) Analisar através de técnicas de caracterizagdo baseadas em microscopia eletronica
(MEV e MET) e técnicas conexas (XEDS e EBSD) a distribui¢dao de elementos, a morfologia
dos contornos de grdo e as caracteristicas dos precipitados presentes na estrutura bruta de

solidificacao obtida por soldagem nas ligas selecionadas.

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

comportamento da deformacg@o em temperaturas elevadas para cada liga selecionada.
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d) Determinar o comportamento da ductilidade no intervalo de temperaturas entre 500
°C e 1000 °C nas ligas selecionadas através de ensaios termomecanicos in situ dentro do
microscopio eletronico de varredura (MEV), com o propdsito de estudar as caracteristicas do

fendmeno de fratura por queda de ductilidade (FQD).

e) Deduzir as possiveis relagdes entre as diversas caracteristicas microestruturais
estudadas, a composicdo quimica das diferentes ligas selecionadas e os resultados dos ensaios
termomecanicos in situ para inferir hipdteses sobre o mecanismo fundamental operante no

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

4.1. Método experimental

O método experimental aplicado neste trabalho foi dividido em duas tarefas: (i) Projeto
e obtencdo de materiais e (ii) Caracteriza¢do e ensaios de ductilidade a temperatura elevada.
Todas as atividades do método experimental e as suas inter-relacdes sdo sumarizadas no
diagrama de blocos mostrado na Figura 4.1 Nas subsecOes seguintes sdo descritas
detalhadamente cada uma destas atividades justificando sua utilizag@o e a sua relagdo com o0s

objetivos do trabalho.

Adicoes de:
- — - Titanio
° |Pre-se|egaodellgas}—| [ Método Calphad | Ni6bio
o Molibdénio
i Hafnio
S 2 | Fusdoaarco
% s _ : Estruturade Caracterizagdo
pY g | Selegdo de ligas soldagem (GTAW) MO, SEM, Quimica
g E—
'S —__ Fusdoaarco | Tratamento térmicol
m . ~
Fabricagdocorpos | | ™ minacaoa frio | L] Corte |
de prova
| Estruturade
b4 soldagem (GTAW
% gem ) MO, SEM, TEM
0 - -
g — __ Microscopia___|> [Mapas deformagdo
g Caracterizagao _>_| DRX | EBSD, EDS
Q microestrutural — Ensaios mecanicos |
] N -
N | _|Energiade falhade
9 empilhamento
S
] . . .
8 Ensaiosin situ de
FQD

Figura 4.1. Diagrama e seqiienciamento das atividades associadas a aplica¢do do método experimental.
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4.2. Projeto e obtencao de materiais

4.2.1. Pré-selecao e selecao das ligas

A selecao de um grupo de ligas de Ni-Cr-Fe endurecidas por solug¢do sélida com o
intuito de analisar a sua resposta a deformacdo em temperatura elevada e eventual
comportamento a FQD envolveu um minucioso estudo da literatura, a prética iterativa de
calculos baseados no método Calphad, a fusdo das ligas em forno a arco e a avaliacdo da
microestrutura bruta de soldagem utilizando técnicas de microscopia. Inicialmente, durante a
pré-selecdo escolheram-se os intervalos adequados de elementos de adicdo, tentando
maximizar a fracdo de precipitados primdrios MX e minimizar a fracdo de outras fases.

Posteriormente, na etapa de selecdo foi escolhido um grupo de ligas denominado como

definitivas para avaliar sua deformacdo em temperatura elevada.

(i) Uso do método Calphad e seleciao de elementos de adicao

A simulagdo de transformagdes de fase necessdrias para ajudar na pré-selecao e selecao
das ligas de Ni utilizadas neste projeto foi desenvolvida utilizando o método Calphad
mediante o uso dos softwares comerciais Thermo-Calc® clédssico (TCC) versdo S e o Dictra®
versdao 25 (BORGENSTAM ET AL., 2000). Realizaram-se cdlculos em condicdes de equilibrio
e de resfriamento sob condi¢des cinéticas. Esta dltima simulando condi¢des de resfriamento
proprias do processo de soldagem. Foram utilizadas as bases de dados termodindmicas Ni-
data® v-7 e Fe-data® v-6, assim como as bases de dados cinéticas MobNi® e Mob2®. A taxa
de resfriamento utilizada na simulacdo cinética foi de 100 °C.s™, a qual é representativa do
resfriamento do processo de soldagem por fusio em ligas de Ni (RAMIREZ ¢ GARZON,
2008). Na Tabela 4.1 se mostra a composi¢ao do material de adi¢do ERNiCrFe-7 (FM-52)

determinada experimentalmente, o qual foi utilizado como material para a fabricacdo das ligas.
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As ligas experimentais foram baseadas na liga ERNiCrFe-7 (ver Tabela 4.1), na qual
foram adicionados elementos que favorecem tanto o endurecimento por solucdo sélida, como
a precipitacdo de carbonetos primarios MX. Os elementos escolhidos de acordo com os
objetivos deste trabalho foram: titanio, niébio, molibdénio e hafnio, cuja selecdo estd

sustentada nos seguintes argumentos:

Tabela 4.1. Composi¢do quimica do metal de adicdo ERNiCrFe-7 (FM-52) utilizado neste projeto (%peso)-

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

Bal. 29,13 10,08 0,027 0,015 0,0044 0,0037 0,50 0,02 071 025 0,17

(1) Nas ligas de Ni a adi¢ao dos elementos Ti, Nb e Hf favorece a precipitacdo de
carbonitretos estdveis MX (onde, M representa o elemento metdlico, enquanto que X
representa a quantidade de C e N, em uma proporcao nao estequiométrica). O Ti possui uma
alta afinidade pelos elementos C e N que o tornam um forte formador de carbonitretos do tipo
MX durante a solidificacdo de ligas de Ni (DONACHIE, 2002). O Nb tem um comprovado
efeito positivo no aumento da resisténcia a FQD nas ligas ERNiCr-3 (FM-82) e ligas
experimentais baseadas no ERNiCrFe-7 (RAMIREZ e LIPPOLD, 2005; RAMIREZ e
GARZON, 2008; NISSLEY e LIPPOLD, 2009). Acredita-se que o efeito do Nb sobre a FQD
estd relacionado com a precipitacdo de carbonitretos MX ricos em Nb. Por outro lado, as
adi¢des de Hf em ligas de Ni tém um comprovado efeito de melhoramento da ductilidade em
temperatura elevada (DUHL e SULLIVAN, 1971; ZIMINA ET AL., 1986), mesmo assim, o Hf
tem um relevante efeito no formato dos carbonetos MX (KOTVAL ET AL., 1972).

(2) A adic@o de Mo confere resisténcia a fluéncia e incremento da resisténcia a tracao
através do aumento da distor¢ao da rede cristalina e modificacdo do médulo de cisalhamento,
0 que por sua vez, dificulta 2 movimentagdo de discordancias (JENA e CHATUVERDI, 1984;
BLOOM ET AL., 1985). Experimentalmente foi observado o incremento da resisténcia a FQD
em ligas Ni-Cr-Fe, similares as estudadas neste projeto, com adicdes simultaneas de Nb e Mo
(CHABENAT ET AL., 2004; NISSLEY e LIPPOLD, 2007 e 2009; KISER ET AL., 2008).

Em relacdo aos intervalos de adi¢do dos elementos selecionados, as quantidades de Nb

e Ti utilizadas neste trabalho foram iguais as utilizadas em pesquisas previas feitas no mesmo
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tipo de ligas Ni-Cr-Fe (NISSLEY e LIPPOLD, 2007 e 2009; KISER ET AL., 2008; RAMIREZ e
GARZON, 2008). O intervalo selecionado para o Mo baseia-se nos efeitos observados em ligas
similares em relacdo com o seu efeito benéfico nas propriedades mecanicas a alta temperatura
(KRAFT e EXNER, 1998). Nao obstante, cdlculos que levam em conta a solubilidade e a
precipitacdo de fases indesejaveis na estrutura da liga foram realizados para aperfeicoar o
intervalo de adicdo de Mo. Inicialmente, para determinar o intervalo de adicao de Héfnio, foi
levada em conta a solubilidade maxima do Héfnio no Niquel (<1%ypeso). O intervalo final deste
foi aperfeicoando através de célculos de simulacdo termodinamica e cinética desenvolvida
juntamente neste trabalho. Na Tabela 4.2 sdo apresentados os intervalos de composi¢ao pré-

selecionados para obtencao das ligas experimentais.

Tabela 4.2. Intervalos de adi¢do dos elementos para pré-selecionar as ligas experimentais a serem modeladas.

Niimero de Tipos de adicio X Intervalo de adi¢ao do elemento X (% peso)
elementos de adicao (FM-52 + X) Ti Nb Mo Hf

Ti 0,5-1,0% Sem adicdo  Sem adicdo Sem adicdo
Um elemento de Nb Sem adigdo 0,5-3,0 Sem adicdo Sem adig@do
adigdo Mo Sem adig¢do Sem adig¢do 2,0-5,0 Sem adig¢do

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

Dois e;fi‘i‘;ggtos de Nb + Hf Sem adicio 1,0-3,0  Sem adicio 02-1,0
Nb + Mo Sem adicdo 0,5-3,0 1,0-5,0 Sem adicdo

Trés elementosde oy o 4 Hf Sem adicio 0,5-3,0 1,0-5,0 02-1,0

adicdo
* A liga ERNiCrFe-7 possui na sua composi¢ao original 0,5%;.,, de Ti (ver Tabela 4.1)

A pré-selecdo e a selecdo de ligas por meio da aplicacdo iterativa do método Calphad e
de experimentagdo envolveu as seguintes etapas:

(1) Inicialmente, as ligas foram obtidas realizando cdalculos sob condicdes
termodindmicas as isopletas (diagramas pseudobindrios) e os diagramas de fracdo de fases
contra temperatura das ligas pré-selecionadas, as quais sdo mostradas na Tabela 4.2.

(2) A partir dos resultados anteriores foram pré-selecionadas ligas experimentais
especificas (i.e. ligas com quantidades especificas de adicdo dos elementos escolhidos),
levando em conta os seguintes critérios: (i) A maior fragao de precipitados do tipo MX; (ii) a

reducdo (total ou parcial) na formacdo de fases secunddrias que poderiam afetar o material,
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especialmente aquelas do tipo TCP, e (iii) A redu¢do na temperatura de inicio de precipitagdo
e fracdo massica final de carbonetos do tipo M3Cs.

(3) As ligas selecionadas na etapa anterior foram produzidas por fusdo em forno a arco
com atmosfera inerte de Argonio. Produziram-se botdes (J10 mm) e lingotes de (J10 mm x
100 mm) com 20 g e 100 g, respectivamente. As ligas foram encapsuladas sob viacuo em tubos
de quartzo e tratadas termicamente a 1200 °C durante 16 h para homogeneiza¢cdo quimica e
solubilizacdo da maior quantidade possivel de precipitados de segunda fase. A composi¢ao
quimica de cada liga produzida foi medida mediante fluorescéncia de raios-x (FRX).

(4) Amostras das ligas fundidas e homogeneizadas foram cortadas em cilindros. Uma
das superficies foi lixada e, posteriormente, se aplicou um ponto de soldagem, utilizando as
condi¢cdes mostradas na Tabela 4.3, a fim de obter uma estrutura bruta de solidificagdo com
distribuicao radial de CGs de solidificacdo. As amostras com estrutura bruta de soldagem
foram embutidas em baquelita e preparadas para observacdo metalografica. Foi realizada

observacao através de técnicas de microscopia Otica e eletronica.

Tabela 4.3. Parametros de aplicagdo de processo para obtencéo da estrutura bruta de solidificagdo por soldagem

Gas de protecao / Comprimento de arco
vazio (L.min™) (mm)
GTAW 2,0-40 40 Argdnio/ 6,4 0,8-1,0

Processo Tempo de arco (s) Corrente (A)

(5) Finalmente, dentre as ligas observadas na etapa anterior se selecionaram as ligas
consideradas definitivas. Os critérios de selecdo utilizados foram: (i) Observacdo de maior
nimero de contornos de grao ondulados; (ii) A maior quantidade de precipitados MX nas
posicdes intragranulares e intergranulares observados. Ambas as caracteristicas estdo
fortemente relacionadas com a resisténcia a FQD, como discutido na se¢do 2 deste trabalho.

Uma vez selecionadas as ligas experimentais definitivas, calcularam-se seus
respectivos diagramas pseudobindrios no intervalo de temperatura entre 400 °C e 1800 °C,
com o objetivo de mostrar os campos de estabilidade das diversas fases. Assim mesmo, foram
obtidos os diagramas de fracdo mdssica de fases contra temperatura no equilibrio. As fases
envolvidas nesses cédlculos foram: Liquido, y, MX, v, v’, sigma, eta, delta, M3Cs e Laves.

Para cada caso foi utilizada a composicao quimica da Tabela 4.1 e os intervalos de adi¢do da
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Tabela 4.2. Célculos cinéticos foram realizados para simular as transformacoes de fase durante

a solidificacdo e o resfriamento no estado durante a soldagem.

(ii) Modelos para realizar calculos cinéticos

Com o objetivo de simplificar os complexos cdalculos cinéticos dos sistemas
multicomponentes, modelos geométricos unidimensionais foram programados usando o
software Dictra®. A simulagdo cinética das transformacdes de fase durante a solidificacdo e o
resfriamento decorrentes do processo de soldagem foi dividida em trés etapas, assim: (i)
solidificacdo (reacdo eutética L — y+ MX), (i1) Precipitacdo da fase M3Cq e (iii) precipitagdo
de outras segundas fases. Para cada etapa foi definida uma cela de cdlculo com tamanho dr de
acordo com as fases e condi¢des envolvidas em cada uma. Na Figura 4.2 é mostrado o modelo
geral cinético.

Na etapa inicial de pré-selecdo das ligas o tamanho da cela (dr) para cada simulacao foi
estimado por tentativa e erro (até a convergéncia do cdlculo), dentro de um intervalo entre
0,5um e 100um, dependendo do caso. Uma vez que as diversas ligas foram fabricadas e o
conjunto de ligas definitivas foi selecionado de acordo com as observagdes experimentais, o
tamanho da cela foi ajustado usando o tamanho real do sistema medido por MO. O tamanho
da cela para transformacgdo eutética durante a solidificacdo foi escolhido como a metade da
distancia entre bracos de colunas primarios. O tamanho da cela (dr) final foi estabelecido entre
1,0 pum e 80 um durante a simulacdo. O tamanho da cela de simulagdo para transformagdes de
fase no estado sélido foram iguais ao tamanho da regido de segregacao interdendritica, cujo
valor foi determinado a partir dos cdlculos prévios entre 0,5 wm e 5,0 wm.

O modelo da Figura 4.2(d) representa a etapa de solidificacdo governada pela
transformacdo eutética do liquido nas fases gama (y) e o carboneto primario (MX) (L — v +
MX). A temperatura de inicio da simulacdo para cada liga foi escolhida de acordo com os
resultados dos cdlculos no equilibrio. O tempo de simulagdo foi ajustado de forma que

coincida com o intervalo de solidificagdo. Pelo grande nimero de elementos envolvidos nos
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calculos foi considerado um maximo de até dez (10). Os elementos e fases escolhidos em cada
caso serdo detalhados nos resultados. Por outro lado, os pardmetros referentes ao niimero de
iteracdes e dos limites numéricos foram ajustados, permitindo a convergéncia do célculo
dentro de um erro maximo de 15%. Como resultados desta etapa de simulacdo foram obtidos a
fracdo de matriz s6lida e de Carbonitreto formados, assim como a distribuicdo final de

elementos na cela, o qual € equivalente a particdo.

VkMBCs/’Y

— = 7 N
(e) = (f) VkLaves/’Y ) Y‘QQ;)\&ya

©

@)
™
Y

=

Y Y Vil

Figura 4.2. Modelo de transformagdes de fase cinéticas e as suas relagcdes com a estrutura bruta de solidificacido
(a) Localizagdo dentro do ponto de soldagem, (b) localiza¢do na regido colunar ou dendritica, (c) localizacdo da
cela dentro de um braco dendritico primdrio. (d) Representacdo esquemdtica do modelo de solidificacdo eutética.
(e) Crescimento de carbonitreto M,;Cs. (f) precipitagdo de segundas fases no estado s6lido; ndo ha diferenca entre
a composicao de y dentro das esferas. Para todos os modelos, L: liquido, y: gama (matriz), MX: carbonitreto

primdrio, M»;Cg: carboneto secunddrio, Y': gama-linha, y’: gama-duas-linhas, 6: sigma e dr: tamanho da cela.
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Caélculos cinéticos com o método Calphad em ligas tdo complexas, como as
consideradas aqui, estdo na fronteira do conhecimento e da aplicacdo deste tipo de
metodologia. Portanto, para desenvolver esta etapa de simulagdo foi preciso realizar a
modificacdo da base de dados termodinamica Ni-data® v-7 com a ajuda do seu criador,
NIGEL SAUNDERS (Thermotech®), para permitir a diferenciacdo e separacdo durante os
calculos das fases CFC da matriz (y) e o carbonitreto (MX). Esta modificacdao foi incluida
como uma op¢ao permanente na nova base de dados Ni-data® v-8.

Em uma segunda etapa da modelagem, foram simuladas trés transformacdes de fase
em estado sélido: (1) Precipitacdo do carboneto M3Ce, (2) Precipitagao da fase Laves e (3)
Precipitacdo de segundas fases, principalmente gama-linha (y’), gama duas linhas (y’”) e sigma
(o). A composicao quimica da matriz na regido interdendritica foi obtida na primeira etapa do
calculo. A precipitacdo de carbonetos M»3Cs e das segundas fases foi calculada na regido
interdendritica (coincidindo com as observagdes experimentais como a regido com maior
probabilidade de precipitacdo), enquanto que a precipitacdo destas mesmas fases em regides
intradendriticas foi ignorada. A composi¢do quimica da matriz (y) foi selecionada igual ao
caso anterior. A partir da simulacdo de cada liga foram obtidos os seguintes resultados: a

fracdo madssica, composicdo quimica e o tamanho de cada fase formada.

4.2.2. Fabricacao de corpos de prova

As ligas selecionadas foram fundidas em forno a arco voltaico com atmosfera de
Argdnio (DEMA-UNICAMP e LNLS), utilizando a liga base ERNiCrFe-7 (Tabela 4.1) em
formato de arame cortado em segmentos de ~1 cm aos quais foram adicionados elementos de
alta pureza em forma de cavaco, lamina ou pellets, todos eles pesados em balanca analitica
(precisdao de + 0,0001 g). Na operacdo de fusdo a arco utilizou-se agitacdo mecanica e
eletromagnética, assim como sucessiva re-fusdo do material para homogeneiza-lo.

Os lingotes obtidos foram encapsulados em tubos de quartzo com atmosfera de

Argoénio a uma pressdo levemente menor que a atmosférica. As ligas obtidas foram tratadas
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termicamente (homogeneizac¢dao) durante 16 h a 1200°C em forno elétrico de resisténcia de
SiC (Globart —- HARPER) de 15 kW e resfriadas ao ar dentro da cdpsula de quartzo (Instituto
de Fisica IFGW-UNICAMP) (ver Figura 4.3(a)). Com este tratamento térmico foi garantida a
solubilizacdo completa de fases indesejaveis como My3Cg, laves, ¥, ¥’ e sigma, obtendo-se
uma estrutura de graos equiaxiais de Y com contornos de grao decorados com precipitados do
tipo MX e uma distribuicdo homogénea sem macrosegregacdo final na espessura do lingote.
Do processo de fusdo e homogeneiza¢ao obtiveram-se lingotes de dimensdes 80 mm X 20
mm com um peso entre 80 g e 100 g (Figura 4.3(a)).

Duas amostras em formato de discos de &20 mm e entre 10 a 20 mm de espessura
foram cortadas de cada lingote. Em cada disco, cada uma das duas faces foi preparada (lixa
100) garantindo o paralelismo entre elas. Em uma das faces paralelas de cada disco foi
aplicado um ponto de soldagem com aproximadamente &5 mm de didmetro com parametros
apresentados na Tabela 4.2. Posteriormente, cada disco soldado foi montado em baquelita e
preparado para andlise metalogréfica (ver Figura 4.3(b)). Em cada tipo de liga foi realizada a
determinacdo de elementos por fluorescéncia de raios-X (FRX) (DEMA - Unicamp),
espectrometria de plasma, gravimetria (Ni), combustdo direta (C) e Fusdo sob gas inerte (N)
(IPT - Sao Paulo). Para cada liga foi determinado o valor da microdureza tanto na estrutura
bruta de fusdo obtida por soldagem quanto na estrutura homogeneizada. A partir de amostras
soldadas foram obtidas laminas finas contendo a estrutura bruta de fusdo das quais foram
extraidas amostras de microscopia eletronica de transmissdo (MET) através de lixamento e
polimento mecanico seguidos de polimento i6nico.

O material restante dos lingotes de cada liga foi laminado a frio utilizando redugdes
sucessivas entre 20% e 40% da espessura inicial (DEMA — Unicamp) (SIZEK, 2006), as quais
foram alternadas com tratamento térmico de recozimento (amaciamento) a 1200 °C durante 14
h em um forno elétrico sob viacuo (POLI-USP). A espessura final de laminacdo foi entre 1,0 a
1,2 mm (IPT-SP). A partir da chapa fina livre de trincas e de outros defeitos metalirgicos
foram cortados mediante eletroerosdo, corpos de prova para os ensaios termomecanicos in situ
(como observado na Figura 4.3(c)), com as dimensdes e geometria mostradas na Figura 4.4.
Os retalhos de laminacdo foram aproveitados para cortar chapas de 10 mm X 10 mm para

caracterizacdo (LME-LNLS) e difragcdo de raios-X (DEMA - Unicamp).
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Figura 4.3. Etapas de fabricag@o das ligas e dos corpos de prova. (a) Lingote fundido e tratado. As marcas pretas

indicam os locais a partir dos quais foram extraidas amostras de composi¢do quimica e caracterizacdo. (b)
Amostra embutida e preparada com estrutura bruta de solidificacdo por soldagem (PS: Ponto de soldagem). (c)

Materiais laminados com as marcas dos perfis dos corpos de prova in sifu antes do corte por eletroerosao.
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Figura 4.4. Corpos de prova para ensaios in situ mostrando as suas dimensdes e a geometria. (TORRES, 2008).

Sobre uma das superficies no centro de cada amostra para ensaios in situ foi aplicado

um ponto de soldagem autégeno com o processo GTAW, utilizando os pardmetros mostrados



na Tabela 4.4 com o objetivo de obter uma estrutura bruta de solidificagdo com uma
distribuicdo radial de graos. Observa-se na Tabela 4.4, que foram utilizados parametros de
soldagem diferentes de acordo com a composi¢do quimica da liga em questdo com o objetivo
de produzir estruturas livres de trincas de solidificacao.

Os corpos de prova soldados foram preparados metalograficamente com ajuda de
dispositivos especiais de fixacao. Utilizaram-se lixas na seguinte seqiiéncia de granulometria:
100, 220, 400, 600, 1200, 2000. Logo depois as amostras lixadas foram polidas com pasta de
diamante de 6 pum e 1 wm seguindo um procedimento padrdo. Posteriormente, as amostras
foram desmontadas dos dispositivos, lavadas cuidadosamente e atacadas de acordo com as

condic¢des descritas na Tabela 4.5.

Tabela 4.4. Parametros de aplicagdo dos pontos de soldagem para os corpos de prova dos ensaios in situ

Vazao e tipo de gas de e e
Processo Corrente (A) Tipo de material p - g soldagem
protecao (s)

15-00  Materais comano leorde Ly osnio, 6,5 1x min.” 4,0
GTAW £

autégeno

30-35  Materiaiscombaixoteor g0 s 01 x min.! 2,0
de elementos de liga

Tabela 4.5. Condicdes e parametros de ataque utilizados para revelar a estrutura bruta de solidificagdo obtida por

soldagem nas amostras para os ensaios in Situ.

Caracteristicas
reveladas

Tipo de Tipo de

amostra Btagme Reagente quimico Condicoes de aplicacao

CUZSO4 +
. . Imersdo do material <
Ni - puro Quimico HCI + durante 20 s Contorno de grao

Agua destilada

H,NO; (60%vq ) ** Contorno de grio,
precipitados e
segregacao

interdendritica

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

Ligas de  Eletrolitico
Ni-Cr-Fe *

* O uso de acido nitrico permitiu melhor visualizagdo de precipitados; no caso do acido crémico este permitiu
uma melhor visualiza¢do dos contornos de grdo. ** Em dgua destilada.
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4.3. Caracterizacao de materiais

As técnicas de caracterizagdo e os equipamentos que foram utilizadas nas etapas de
pré-selecdo, selecdo e caracterizacdo definitiva de todas as ligas e materiais usados neste
trabalho, assim como o seu proposito e localizagdo de equipamentos sao descritas a seguir:

(a) Determinacdo da composi¢io quimica: Fluorescéncia de raios-X (FRX).
Espectrometro de fluorescéncia de raios-X da Marca RIGAKU®, modelo RIX-3100, com alvo
de Rdédio com poténcia maxima de 4,0 kW, com detectores de cintilacdo (SC) para os
elementos pesados com nimero atdmico maior que 21, e detector contador proporcional (PC)
para os elementos com nimero atdmico até 21 (DEMA — Unicamp). Outras técnicas utilizadas
foram espectrometria Optica e de plasma, gravimetria (para Niquel), combustdo direta (para
Carbono) e Fusdo sob gés inerte (para Nitrogénio) (IPT — Sdo Paulo).

(b) Ensaios mecanicos: Avaliagdo da microdureza utilizando um microdurdmetro
SHIMADZU® HMV-2 Series, utilizando uma carga de 50 gf e um tempo de aplicacdo de
carga de 15 s (LNLS). Ensaios de tragdo em maquina EMIC DI-2000 na escala de 10 kN de
forca maxima, os quais foram desenvolvidos a temperatura ambiente e uma velocidade de
deslocamento de mordacas de 5,0 mm.s”! (LNLS).

(c) Caracterizacao de fases: Difracdo de raios-X com um difratdmetro Panalytical
X’Pert-PRO modelo MPD com um detector PIXcel e alvo de Cu MKa) (DEMA — Unicamp).
Os seguintes pardmetros foram utilizados: 30 mA, 45 kV, passo 0,02°/min., 60 s/ponto e
geometria ©6-26. A varredura foi feita no intervalo entre 30° e 100°. A difracdo de raios-X foi
realizada utilizando as chapas de dimensdes 10 mm X 10 mm com preparagdo de lixa com
granulometria 1200. Corpos de prova com e sem estrutura de soldagem foram testados. Para
obter as chapas com estrutura de soldagem foi realizado um unico cordao de soldagem (10
mm de largura) autégeno usando o processo GTAW em uma chapa fina de 20 mm X 50 mm X
1,0 mm, utilizando os parametros de soldagem apresentados na Tabela 4.2 e uma velocidade
de soldagem de ~0,5 mm.s™, logo as chapas foram cortadas aproximadamente, nas mesmas

dimensdes dos CP sem soldagem deixando o corddo de soldagem no centro da amostra.
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(d) Caracterizagdo basica de fases e macroestrutura: Microscopio Optico de luz
refletida (MO) Olympus PME3B acoplado com um sistema de aquisi¢do e analise de imagens
PAX-It® (LNLYS).

(e) Caracterizacdo bdasica de fases e observacdo de microestrutura: microscopia
eletronica de varredura (MEV), utilizando um microscépio JEOL SEM 5900-LV acoplado
com Espectroscopia de raios-x dispersiva em energia (XEDS) e Difracdo de elétrons retro-
espalhados (EBSD), permitiu a aquisi¢do de mapas de orientacdo cristalografica (ver secdo
4.6). O microscépio foi operado em tensdes entre 15 e 30 kV. A andlise de microregides
utilizando XEDS foi usada para avaliar a composi¢do quimica de fases e a particdo quimica
resultante da solidificacdo e as transformacdes de fase no estado sélido. Foi utilizado também
um microscopio MEV-FEG SEIZZ SUPRA 55V com canhdo de elétrons Schottky operado
entre 5 e 10 kV para obter imagens detalhadas de diversos aspectos microestruturais (LNLS).

(f) Caracterizacdo avancada de fases e microestrutura: Microscopia eletronica de
transmissdo convencional (MET) e por varredura (METV) utilizando um microscépio JEM
2100 ARP com filamento termo-idnico de LaBg, operado com uma tensdo de aceleracdo de
200 kV. As observacdes em MET foram complementadas com Espectroscopia de raios-x
dispersiva em energia (XEDS), difracdo de elétrons de drea selecionada (SAD), assim como

imagens de campo claro e escuro (LNLS).

4.4. Ensaios in situ em temperatura elevada

A finalidade dos ensaios in situ € acompanhar em tempo real o mecanismo de fratura
intergranular por queda de ductilidade (FQD) nas ligas estudadas de modo a obter informagdes
que permitam esclarecer o mecanismo fundamental e o papel dos precipitados na FQD. Este
ensaio, além de quantificar o grau de susceptibilidade a FQD das diferentes ligas, também
permite inferir correlacdes entre os aspectos microestruturais bem como a sua composicao
quimica para cada material testado e a sua evolu¢do durante a ocorréncia do fendmeno. Os

ensaios termomecanicos in situ foram realizados na plataforma de ensaios mostrada na Figura
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4.5, e de acordo com a metodologia experimental desenvolvida e amplamente documentada na
dissertacdo de mestrado do E. TORRES (2008, 2010).

Todos os corpos de prova foram testados com uma taxa de deslocamento inicial das
garras de fixacdo (stroke) constante e igual a 0,05 mm.s . Cada ensaio foi desenvolvido a uma
temperatura fixa, previamente escolhida a qual foi controlada mediante dispositivo de
aquecimento especialmente desenvolvido para tal fim (MONTORO, 2009). Realizaram-se
entre cinco e seis ensaios em cada tipo de liga, obtendo-se dados do comportamento a
deformacio plastica na estrutura bruta de soldagem no intervalo de temperaturas entre: 500° C
a 1000° C. Foram realizadas entre duas e trés replicas de cada ensaio para cada liga. A regido
critica de ensaio localizou-se dentro da estrutura radial de soldagem de cada corpo de prova na

regido perpendicular ao eixo de tracdo como mostrado na Figura 4.5 (Torres, 2008).

Transductor de Garras de

deslocamento fixagao Redutor de
velocidade

...........

Regides
criticas

Vv

Cela de carga

20 mm Barreira

— | térmica
Figura 4.5. (a) Esquema do corpo de prova mostrando as regides criticas de observacdo dentro do ponto de

soldagem. (b) Detalhe dos principais componentes da plataforma de ensaios in sifu utilizada neste trabalho.

(MONTORO, 2009).

Durante os ensaios in situ 0 microscopio eletronico de varredura foi operado com uma

tensdo de 25 kV, arranjo Optico de alto contraste (spot size 60) e com formagdo de imagens
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utilizando o detector de elétrons secundarios (SE). Dado que o estagio de tragdo permite a
aplicacdo de uma carga maxima de 4000 N, a secdo transversal dos corpos de prova foi
limitada de acordo com o esforco maximo de ruptura de cada material testado. Os parametros
de ensaio de tracdo a alta temperatura foram registrados no software M-test®, através do qual
se realizou o controle do estdgio de tracdo, mostrando em tempo real uma curva de carga
contra deslocamento das mordacas. Foram programadas diversas paradas durante as diferentes
etapas da deformag¢do mantendo a carga constante para obter imagens com a melhor relagio
sinal/ruido (RSR). A magnifica¢do do microscopio manteve-se constante a 700 X nos ensaios.
O software Camtasia® foi utilizado para registrar em formato de video digital em
tempo real, os dados tanto do teste de tracdo, quanto das imagens obtidas no MEV referente as
mudancas microestruturais que ocorreram a temperatura de ensaio na regido escolhida da
amostra. A regido observada localizou-se a 90° do eixo de tragdo, a qual é considerada como
a regido critica altamente susceptivel a FQD, como mostrado na Figura 4.5 (ABRALOV e
ABDURAKHMANOYV, 1974; TORRES, 2008). Os videos foram armazenados com uma
velocidade de 30 frames / minuto e as imagens com uma velocidade de 2 frames/minuto.
Andlises e medidas do escorregamento de contorno de grao (GBS) foram realizadas
seguindo o procedimento do paralelogramo e da linha desenvolvidos no LNLS (TORRES
(2008); TORRES ¢ RAMIREZ (2010)). O método do paralelogramo, mostrado na Figura 4.6,
consiste na escolha e localizacdo de quatro pontos de referencia (defeitos, precipitados ou
sujeiras) localizados entre dois graos adjacentes dentro da regido critica, os quais permanecem
sempre identificdveis ao longo do ensaio tanto nas imagens quanto no registro de video. Como
esquematizado na Figura 4.6, os pontos 1, 2, 3 e 4 e os pontos 1°,2°, 3’ e 4’ correspondem as

posicdes de caracteristicas microestruturais no inicio e final do ensaio, respectivamente.

Nas imagens obtidas ao inicio e final do ensaio, foram tracejadas linhas (usando um
software simples i.e. paint®) juntando os pontos selecionados formando um paralelogramo.
De acordo com a teoria da plasticidade, as relacdes entre as posicoes dos vértices do
paralelogramo e a deformacdo geral da regido observada podem ser descritas através das
Equagdes 4.1 a 4.5. Dois tipos de escorregamento do contorno de grao foram diferenciados

nesta medida, o escorregamento por deformagdo local (Eq) € o escorregamento puro (Ep).
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Neste ultimo caso, os grdos sdo considerados como corpos rigidos. O escorregamento do
contorno de grao devido a deformacdo local (E4) durante o ensaio de tracdo a alta temperatura

pode ser calculado utilizando a Equagdo 4.1:

1
E, =I(g3y.—81y,XL3 +L,) (4.1)

Na Equacgdo 4.1, €3, e €y representam a deformacdo projetada sobre L3 e L; na

direcdo y’, respectivamente. A definicio matematica das duas deformacdes anteriormente

mencionadas € mostrada nas Equacdes 4.2 e 4.3, respectivamente.

Grao 2
o !9.@3@9@}
I
“An gulo
Ok
“
Contorno
de gréo

Figura 4.6. Representagdo esquemdtica do método do paralelogramo para medi¢do do escorregamento do
contorno de grdo envolvido na deformacdo pldstica a alta temperatura. O sistema cartesiano de referencia x-y
coincide com a direcio do esforgo externo aplicado, em tanto que o sistema rotado x’-y’ coincide com o contorno
de grao observado. As setas maiores indicam o sentido de aplica¢do do esforco de tracdo. As setas azuis indicam
o sentido dos esforcos cortantes responsdveis pelo escorregamento do contorno de grdo. As linhas pretas e as

azuis representam o material antes e depois da deformacio, respectivamente. (TORRES, 2008)

g, = v (4.2)
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£y, = —2 23 (4.3)

3y’

Por outro lado, o escorregamento puro (Ep), o qual € devido a translacéo relativa entre
os graos, € calculado mediante a diferenca entre as distancias dos centros dos graos na dire¢ao

y’ antes e depois da deformacao, como mostrado pela Equacgao 4.4:

Ly, L, oLy, AN
E, = (2),.+ ;j—(ly.+ ZyJ — (2"'+Tyj_(l”'+7y (4.4)

As medidas do valor da deformacgdo antes do inicio da abertura de trincas calculadas

com o método do paralelogramo nas regides de maior susceptibilidade na estrutura bruta de
soldagem foram utilizadas para construir um grafico de deformacao, no sentido do eixo de
tracdo, em funcdo da temperatura de ensaio. Por outro lado, os resultados do célculo de ECG
foram utilizados para comparar os modos de deformacao preponderante nos materiais testados.
Finalmente, a informacdo extraida a partir dos ensaios in sifu, juntamente com a informacao
obtida na caracterizac¢ao, assim como, a informacao das mudangas microestruturais observadas
durante o ensaio foram utilizadas para elucidar o mecanismo operante na fratura por queda de

ductilidade nos materiais e ligas estudadas.

4.5. Determinacao experimental da energia de falha de empilhamento (EFE)

Com o intuito de determinar aspectos fundamentais relacionados com o
comportamento das ligas de Ni-Cr-Fe avaliadas neste trabalho durante a deformacdo plastica
em temperatura elevada, foi determinada experimentalmente a sua energia de falha de
empilhamento (EFE), usando o método de andlise de perfis de picos de difracdo de raios-X

(REED e SCHRAMM, 1974). O método baseia-se na medida do alargamento do perfil de

62



difracdo de raios-X e o deslocamento das posi¢cdes de Bragg as quais sdo produzidas pela
reducdo dos dominios coerentes de difragcdo, a distorcao entre esses dominios deformados e os
defeitos de empilhamento introduzidos pela deformagdo (BORGES ET AL., 1988).

De acordo com o método de determinagao experimental da EFE, além do grupo de
materiais nos quais serd avaliado experimentalmente, é necessario escolher um conjunto de
metais puros cujas propriedades sejam extensivamente conhecidas para determinar alguns
parametros de medidas, os quais serdo explicados nas se¢Oes seguintes. Neste trabalho, os
metais puros escolhidos sdo: Ag, Al, Au, Cu e Ni. Na Tabela 4.6 sdo apresentados os
parametros e as condi¢des do recozimento dos metais puros e ligas de Ni em pd, o qual foi
desenvolvido em um forno elétrico com baixo fluxo de Argoénio. As medidas de difracdo de
raios-x foram realizadas na linha DRX-1 do LNLS utilizando os seguintes parametros de
medi¢do: Energia E: 8,7 keV e comprimento de onda A: 1,3938 A. Cada perfil de difracdo foi
medido com uma duracdo minima de 10 s por ponto e captando entre 10 e 15 pontos por

perfil. No minimo trés perfis foram medidos para cada amostra.

Tabela 4.6. Condicdes de recozimento dos materiais em po utilizados para determinacdo experimental da EFE.

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

A experimentacdo iniciou-se com a determinacdo através de experimentacdo de
difracdo na condic@o 0-20 dos perfis correspondentes aos picos (111), (200) e (222) de todas
as ligas e materiais preparados em formato de pé fino, com tamanho de particula & < 50 um,
as quais tinham sido previamente encapsuladas em capilares de vidro tanto no estado recozido
(material de referencia), quanto em estado deformado. As amostras em p6 de cada material
foram obtidas limando a superficie de pellets (no caso dos metais puros) e lingotes (no caso
das ligas de Ni), a qual foi previamente limpada para evitar 6xidos, poeira e gordura. A

operacdo de obtengdo de cada p6 foi desenvolvida cuidadosamente para ndo aquecer a regiao
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de extragdo e, assim, evitar efeitos indesejaveis durante a medida. As ferramentas para
obtencdo do p6 foram exclusivas para cada tipo de material a fim de ndo misturar os materiais.
A definicdo matemdtica da rela¢do entre o valor da EFE e as medidas experimentais

determinadas através da experimentacdo de difracdo de raios-X é mostrada na Equagao 4.5,

onde <€%pi> é o valor médio da microdeformacdo quadrética integrada sobre uma coluna

z

atdmica com comprimento de 50 A; o é a probabilidade de falha empilhamento; G;;; € o
modulo de cisalhamento do material ao longo do plano (111); ay € o pardmetro de rede e A € o

parametro de corre¢do de Zener, o qual pode ser determinado pela Equagdo 4.6 onde Cj; sdo os

coeficientes eldsticos de rigidez (REED e SCHRAMM, 1974; LEDBETTER, 1985).

K(lll)wOG(lll)aO < 8520A 2111 4037 (4.5)

;;\/3 o

EFE =

Na Equagdo 4.5, os termos K111y € 0 sdo constantes relacionadas com a configuracao
dos defeitos de empilhamento, a densidade de discordancias, a anisotropia elastica e os tipos
de discordancias sobre os planos (111).

2Cy

A=—"T8__ (4.6)
(Cn - Clz)

O termo a pode ser calculado através da Equacdo 4.7, na qual Def. e Rec. indicam o
estado do material como deformado e recozido, respectivamente (WARREN e WAREKOIS,

1955), enquanto que 0 € o angulo de Bragg.

A20 = (20200 —26), 1)

Def

453 I
- (29200 - 201 1 1)Rec = _7 O{tanﬁm —E tanHl 1 1i| (47)

O método experimental utilizado para determinar a EFE foi dividido em duas partes;
na primeira parte, determinou-se experimentalmente o valor do termo constante K(;;7,(, no

conjunto de metais puros através do ajuste linear entre o valor da EFE (os quais foram

extraidos da literatura) e os valores de <8250A>, Gy1, ap € o (os quais foram determinados

experimentalmente). Na segunda parte foram determinados os valores da EFE das ligas de Ni
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experimentais usando o termo constante K(;;;)0p, anteriormente determinado, e as medidas

experimentais de difragdo de cada liga.

(b) 0.4}
(@) ) <gX(L)>172
34 Medido Perfis (] 02|
m Ll
< L,
=) 0'00 10 20 30 40 50
3 21 L (nm)
_g Instrumental
2 i B,
o)
[ 1 ———— —
= — P
Estrutural —_— II —_—
s — — B, — L,
0 . . . —
40 45 50 ——
Angulo de Difracéo (26) e=0

e2=(AL/Ly*: e, > e,

Figura 4.7. Componentes do método de andlise de perfis de picos de difracdio de raios-X (REED e SCHRAMM,
1974). (a) Diferenciacdo do efeito instrumental dos picos de difragdo ajustados com fungdes pseudo-voigt; B
representa a largura na media altura (FWHM) do perfil medido (8,,), instrumental (B; e estrutural (B;). (b)
Dependéncia do valor médio da microdeformagdo quadrética integrada sobre uma coluna atdbmica com o

comprimento de integrag¢do (profundidade no material).

Utilizaram-se os softwares FOURYA (CHEARY e COELHO, 1992) e BREADTH-4
(BALZAR, 1992), para filtrar os efeitos instrumentais das medidas, determinar os coeficientes
de Fourier seguindo o método de WARREN-AVERBACH (1950) e estimar o valor de <£250A>,
como mostrado na Figura 4.7. O ajuste dos perfis de difracao foi realizado utilizando a fungao

pseudo-voigt e o software comercial Origin®.

4.6. Cristalografia por difracao de elétrons retro-espalhados (EBSD)

A caracterizagdo cristalografica da estrutura bruta de solidificacdo das ligas de Ni

utilizadas neste trabalho foi desenvolvida usando a técnica de difragdo de elétrons retro-
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espalhados (EBSD — Electron Backscattering Diffraction), a qual ¢ amplamente discutida na
literatura (SCHWARTZ; KUMAR; ADAMS, 2000). A técnica se baseia na formacao de linhas
de Kikuchi pela difracdo de elétrons retroespalhados em planos atdmicos favorecidos pela lei
de Bragg, formando dois cones de difracdo. Cada banda ou par de linhas representa um plano
cristalografico particular.

A técnica de EBSD foi empregada neste trabalho para dois propdsitos, o primeiro foi
caracterizar a natureza dos contornos de griao da estrutura bruta de solidificagdo em cada tipo
de liga testada e o segundo foi estabelecer as mudancas cristalograficas associadas a
deformacdo em alta temperatura na estrutura bruta de soldagem. A preparagdo do primeiro
grupo de amostras embutidas em baquelita incluiu uma preparacdo padrdo para observagio
metalogréfica, polimento com diamante (6 um e 1 pm) e polimento final com silica coloidal
(0,05 um) com duracdo de algumas horas, lavagem e secado com dlcool isopropilico. No
segundo grupo a preparacgdo foi similar, mas as amostras deformadas nao foram embutidas em
baquelita, sendo necessario prepara-las em dispositivo especial de fixacdo e sé foi lixado
usando granulometria 2000 previa aplicacdo do polimento final.

Os parametros de aplicacdo da técnica foram: tensdo de aceleracdo de 25 kV,
inclinacao de 70°, passo entre 0,25 wm e 5 wm e uma distancia de trabalho de 27 mm. O
equipamento utilizado foi um detector de EBSD da HKL® e o software de adquisi¢do e
andlise de dados Channel-5®. O EBSD estd acoplado ao microscépio eletronico de varredura
JEOL JSM 5900-LV disponivel no LNLS. Como resultados da aplicacdo desta técnica foram
obtidos por mapeamento de figuras de polo inverso (IPF), classificagdo dos contornos de grao
identificados através da distribuicdo de sitios coincidentes de reticulado CSL (X), mapas de
orientacdo cristalografica (textura) e analise do fator de Schmid. Todas as andlises foram

realizadas utilizando o software associado ao equipamento.

4.7. Mapeamento de deformacoes por analise de imagens

Com o objetivo de estudar a distribui¢do da deformacdo na microestrutura deformada

antes da abertura de trincas intergranulares em temperatura elevada obtiveram-se mapas de
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deformacdo utilizando a técnica de mapeamento de deformagdes por andlise de imagens
implementada no LNLS (PETERNELLA, 2007; RIGHETTO, 2010). A técnica baseia-se na
aplicacdo de correlacao digital de imagens DIC (Digital Image Correlation) a uma seqiiéncia
de imagens obtidas durante o processo de deformacdo in situ no MEV. Esta andlise foi
realizada de forma semi-automadtica usando um programa desenvolvido no MATLAB®. O
processo foi dividido em duas tarefas: o alinhamento de imagens e o cdlculo de deformacdo.

O processo iniciou-se com a selecdo de uma seqiiéncia de imagens obtida a partir dos
videos dos ensaios in situ, como descrito na se¢do 4.4. A selecdo foi realizada levando em
conta critérios de qualidade da imagem tais como: contraste adequado, continuidade da
seqiiencia e permanéncia de detalhes visiveis em todo o conjunto. As imagens escolhidas
foram submetidas aos processos de melhoramento de contraste, alinhamento automatizado,
divisdo da imagem em sub-regides e, finalmente, a medida da deformacao, tudo dentro do
programa especifico no ambiente de MATLAB®. Os algoritmos de célculo de deformacdes
supdem que cada imagem sofre uma transformagdo linear. Nao obstante, nesse processo a
deformacdo pode ser ndo linear, sendo que o programa permite que as imagens sejam dividas
em regides pequenas, onde a aproximacgdo linear torna-se vélida. Entdo, em cada regidao da
imagem ¢é realizado o célculo de deformacdes para cada imagem obtida.

Como resultado desta analise determinaram-se as deformagdes parciais entre pares de
imagens seqiienciais, as quais sdo somadas (acumuladas) para, finalmente, calcular o tensor de
deformacao total (Equacgao 4.7) utilizando o conceito de deformacao verdadeira (Equacao 4.8).
As deformagdes verdadeiras foram somadas, obtendo-se mapas de deformacdo para todas as

componentes no plano sem incluir o efeito da rotacdo (RIGHETTO, 2010).

3G, 1 (BG}, , %G, j
gxx gx 1 a.x 2 a.x ay
£= " ==VG+VG" )= 47
yx » 2( ) l aGy + an aGy ( :
2 ox 9y dy |
£=In £ (4.8)

Nas Equacdes 4.7 e 4.8, os termos representam: € € o tensor de deformagao sofrida pela

amostra; L ¢ o Comprimento da amostra apds a deformacgdo; Ly € o comprimento original da
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amostra; & € a componente da deformagdo no eixo x; &y, € a componente da deformagio no
€1X0 y; &xy € £yx SA0 as componentes da deformacdo nos eixos x e y, simultaneamente; G € a
superficie da amostra (imagem). Finalmente, as componentes auxiliares derivadas dos termos

das Equagdes 4.7 e 4.8 sdo definidas nas Equagdes 4.9 a 4.13:

1
e, = leare,) (49)
2

Ex &y 2
Yitar = 2 5 +eE, (4.10)
£ =€m+% (4.11)
£, =€, —% (4.12)
£, = \/g (ef +&; +elez) (4.13)

Nas Equacgdes 4.9 a 4.13 g, é deformacdo média; Yma.x € a deformacdo cortante

mdxima; €; e € sdo as componentes principais da deformacio e €, € a deformacdo efetiva no

plano. Na Figura 4.8 ¢ mostrado um exemplo de mapeamento de deformagdo obtido em um

aco (RIGHETTO, 2010).

Figura 4.8. Exemplo de um mapa de deformacdo de um ago (a) Microestrutura com superposicdo de mapa
colorido de deformacdo com sua respectiva escala. (b) Mapa de deformacgio efetiva (a). O eixo do esforco

externo aplicado € horizontal. (RIGHETTO, 2010).
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5. RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1. Selecao de ligas e materiais

5.1.1. Pré-selecao de ligas

A liga ERNiCrFe-7 (FM-52) no estado bruto de solidificacdo apresenta uma estrutura
celular de grio grosseiro, com baixa precipitacdo interdendritica de carbonitretos (MX) ricos em
Titanio, o qual favorece a formagdo de contornos de grido migrados. A liga possui também
carbonetos secundarios do tipo Cr,3Cs, localizados preferencialmente nas regides intergranulares
e cuja fracdo depende do ciclo térmico experimentado, como discutido pelos autores RAMIREZ e
GARZON, 2008 e COLLINS ET AL., 2004. A Figura 5.1 mostra detalhes da estrutura bruta de

solidificacdo do material ERNiCrFe-7 utilizado neste trabalho.

W N

Figura 5.1. Estrutura bruta de solidificacdo da liga ERNiCrFe-7 (a) Vista superior do ponto de soldagem. (b)

contornos de grao migrados (c) Detalhe do contorno de grao. Microscopia Optica e ataque eletrolitico com H,CrOs.

De acordo com YOUNG ET AL., 2008: NOECKER e DUPPONT, 2009a e 2009b;
RAMIREZ ET AL., 2006, ¢ RAMIREZ ¢ GARZON, 2008, as caracteristicas anteriormente
descritas relacionadas a baixa precipitagdo de carbonitretos primdrios MX e a presenca de
carbonetos M73Cg na estrutura bruta de solidificacdo da liga ERNiCrFe-7 favorecem a baixa
resisténcia a FQD. Baseado no anterior resultado € interessante estudar os efeitos das adi¢des dos

elementos propostos (Nb, Mo, Ti e Hf) sob os dois tipos de precipitados antes mencionados e na
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microestrutura de solidificacdo deste material. A abordagem realizada nesta secdo do trabalho
para estudar tais efeitos foi dividida em duas tarefas: primeiro, foram avaliados os efeitos gerais
de todos os elementos associados a producdo de uma estrutura de solidificagao por soldagem sem
defeitos; segundo, realizou-se a avaliacdo das caracteristicas microestruturais observadas nas

ligas pré-selecionadas para realizar a selec@o de ligas definitivas.

(i) Avaliacao dos efeitos das adicoes de Nb, Ti, Mo e Hf na liga ERNiCrFe-7

Os efeitos da adicao de Nb e Ti na liga ERNiCrFe-7 ja tém sido estudados na literatura.
Adigdes de Ti maiores a 1,0 %peso estimulam a precipitacdo das fases gama-linha (y’) e eta
Ni3Ti (n). Por outro lado, adi¢des de Nb maiores a 3,0 %5 propiciam a precipitacdo das fases
gama duas-linhas (y”), delta NizNb (8), além de trincas de solidificagdo (ver segdes 2.2 ¢ 2.4)
(RAMIREZ e GARZON, 2008). Portanto, intervalos iniciais de adi¢do de Ti < 1,0 %peso € de Nb <
3,0 %opeso mostrados na Tabela 4.2 foram usados neste trabalho. No caso da adi¢cdo de Mo (<
4,0 %peso) na liga ERNiCrFe-7, embora na literatura aborda-se o papel na sua contribui¢do no
aumento da resisténcia a FQD (NISSLEY e LIPPOLD, 2008, 2009; CHABENAT ET AL., 2004,
AFONSO ET AL., 2010), ndo hd uma clara argumentagdo dos seus efeitos nas transformacgdes de
fase, na precipitacdo na estrutura bruta de solidificagdo nem o seu papel na FQD.

Em relacdo ao teor adequado de Mo em ligas de Ni-Cr-Fe, KRAFT ¢ EXNER (1998)
observaram que para formar uma matriz Gama (y) e evitar a precipitacdo de fases TCP
(especialmente fase Sigma (G)), sob condi¢des de resfriamento préximas a uma taxa de 100 °C.s™
o teor deve estar limitado pela solubilidade méaxima do Cr no sistema. Na Figura 5.2 sdo
mostradas secoes do diagrama quaterndrio Ni-Cr-Fe-Mo, exibindo os limites da concentragdo de
Cr, Fe e Mo em funcdo da sua solubilidade maxima no sistema multicomponente. A Equacao 5.1
define o conteido maximo de Mo em fung¢do do teor de Cr na liga para uma porcentagem fixa de

Fe maxima de 10 %peso (KRAFT e EXNER (1998).

(%0peso M0) <26 — 0,65 X (%opeso Cr) (5.1)
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Figura 5.2. Diagramas pseudobindrios mostrando a regifio de estabilidade da fase (y) Gama rica em Ni em fungio da
concentrag¢do de um elemento (a) Cr, (b) Mo e (c) Fe. As setas indicam o sentido de deslocamento do campo da fase
v em fun¢do da concentrag@o no sistema. As linhas continuas representam a se¢do restrita do diagrama; as linhas

pontilhadas, o equilibrio. L: Liquido, y: gama, ¢: sigma. (Figura adaptada de KRAFT e EXNER, 1998, p.380)

71



De acordo com a Equacdo 5.1, a mdxima solubilidade de Mo na liga Ni-Cr-Fe esta restrita
a um méaximo de 6,5%pes0, considerando somente os teores de Fe e Cr incluidos na liga
ERNiCrFe-7. No entanto, quando considerados os outros elementos contidos nessa liga o
intervalo de adi¢do deste elemento pode ser restrito a um valor ainda menor. Célculos da predicao
da precipitacdo da fase Sigma (o), feitos em fung¢do do teor de Mo na liga ERNiCrFe-7 no
equilibrio usando TCC®, sugerem que a mdxima solubilidade entre 800 e 850 °C estd entre 3,5 a
4,5 %peso antes da precipitagdo de outras fases como mostrado na Figura 5.3. Conseqlientemente,
a adicdo maxima de Mo que serd usada nas ligas experimentais deste trabalho foi restrita a 4,0
Yopeso de Mo. Devido a proximidade do valor obtido usando o método Calphad e o resultado da

literatura (KRAFT e EXNER, 1998), considerou-se desnecessdria a confirmagao experimental.
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Figura 5.3. Diagrama pseudobinario no equilibrio indicando o campo de estabilidade de Gama (y) na liga
ERNiCrFe-7 em func¢io do teor de Mo. Calculado com TCC, base de dados Ni-data v-7 suprimindo a precipitacdo de

carbonetos. L: liquido, 1: eta, &: delta, y: matriz Gama rica em Ni, ¢: Fase sigma rica em Fe, Cr ¢ Mo.

A determinagdo do intervalo adequado de adicdo de Hf na liga ERNiCrFe-7 nio possui
dados disponiveis na literatura aberta. Deste modo, foi necessdrio realizar de forma iterativa
calculos usando o método Calphad e experimentacdo para delimitar o intervalo de adi¢do deste
elemento. A selecdo iniciou-se com a restricdo da adi¢do de Hf de acordo com o valor de
solubilidade maxima deste elemento no niquel de 1 %5, (GUPTA, 2001).
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Experimentalmente foi corroborado que a adi¢do de Hf até 1 %pes, na liga ERNiCrFe-7
incrementa substancialmente a precipitacio de carbonitretos MX ricos em Hf, como mostrado na
Figura 5.4(a). Nao obstante, a particdo de Hf durante a solidificagdo aumenta rapidamente o teor
deste elemento na regido interdendritica, ampliando o intervalo de solidifica¢do e, portanto, a
susceptibilidade a formacdo de trincas de solidificacdo como observado nas Figuras 5.4(b) e

5.4(c). Por conseguinte, o intervalo de adi¢do deste elemento devera ser limitado.
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Figura 5.4. Relacdo entre o teor de Hf adicionado a liga ERNiCrFe-7, o incremento da fracdo madssica de
carbonitretos MX e a susceptibilidade a formacdo de trincas de solidificacdo. (a) Fragdo madssica de MX
(experimental e calculada) em funcdo do teor de Hf na liga ERNiCrFe-7. (b) Teor de Hf remanescente na regido
interdendritica (%p.s,) em func@o do teor de Hf adicionado a liga ERNiCrFe-7; os pontos pretos correspondem a
valores de teor remanescente calculados. (c) Diagrama pseudobindrio da liga ERNiCrFe-7 em func¢do do teor de Hf
remanescente, mostrando a ampliacdo do intervalo de solidificacdo e precipitagdo de fase gama-linha. As setas

indicam o resfriamento de duas ligas com diferentes teores inicias de Hf.
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Na Figura 5.5 sdo mostradas imagens detalhadas da evidencia experimental de trincas por
solidificacdo, observadas na estrutura bruta de solidifica¢do da liga ERNiCrFe-7, modificada com
a adigdo de 1 %peso de Hf. Uma vez que as trincas por solidificagdo foram observadas em ligas
com adi¢do a partir de 0,45 %pes0, 0 intervalo de adi¢@o deste elemento foi restrito até esse valor

na selecdo de ligas experimentais definitivas.
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Figura 5.5. Trincas de solidificagdo observadas na estrutura bruta de sohdlflcagﬁo da liga ERNiCrFe-7 modificada
com a adi¢@o de 1 %y, de Hf. (a) Detalhe da trajetdria intergranular das trincas. (b) Detalhe da estrutura dendritica

achada no interior das trincas observadas.

(i) Avaliacao das caracteristicas microestruturais das ligas pré-selecionadas

Baseados nos resultados dos intervalos de adicdo analisados na sec¢do anterior foram
fabricados botdes de ligas experimentais, em cada uma das quais foi obtida microestrutura bruta
de solidificacdo por soldagem. Essa estrutura foi analisada experimentalmente para observar
caracteristicas potencialmente favordveis para melhorar a resisténcia a FDQ, tais como, profusa
precipitacdo primaria de carbonitretos MX e contornos de grao ondulados.

Nos arranjos mostrados nas Figuras 5.6 e 5.7 s@o apresentadas as principais caracteristicas
microestruturais observadas através de microscopia Optica para cada uma das ligas fabricadas e
estudadas durante o processo de pré-selecdao. As ligas estdo agrupadas de acordo com o niimero
de elementos adicionados a liga base ERNiCrFe-7, assim, um primeiro grupo com um elemento

adicionado; um segundo grupo com dois elementos e um terceiro com trés elementos.
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Elemento Quantidade de elemento(s) de adicao L. P
. . . Principais caracteristicas
adicionado Baixa Elevada
Titanio (Ti)

Intervalo de

Moderada fracdo de
precipitados  intragranulares,
observa-se pouco aumento na

adigao ondulagdo dos contornos de
0,5-1,0 grao. Crescimento celular.
%peso
Niébio (Nb)

Intervalo de

Aumento  consideravel da
fragdo de precipitados
intragranulares, refinamento
da estrutura de solidificacdo

adi¢do com o aumento do Nb, leve
1.0-3.0 aumento na ondulacdo dos
’ ’ contornos de grao.
Popeso Precipitados alongados.
Molibdénio
(Mo) Refinamento da estrutura, com

Intervalo de

possivel mudanca do modo de
solidificagdo, passando de
celular para colunar-
dendritico. Pouco incremento

adi¢do da fracdo de precipitados
1,0-5,0 intergranulares e na ondulacio
dos contornos de grao.
%peso
Hafnio (Hf)

Intervalo de

Incremento da fracdo dos
precipitados intragranulares e
na ondulacdo dos contornos de

adicdo grdio  com o aumento do
01-10 conteudo do Hf. Precipitados

’ ’ finos e arredondados.

%peso

Figura 5.6. Caracterizacdo microestrutural da liga ERNiCrFe-7 quando modificada com o acrescimento de um
elemento de adigdo. Os valores mostrados na parte superior correspondem ao teor de adigdo (%opeso). Microscopia

6ptica MO. Ataque eletrolitico com H,CrOs.
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Elemento Quantidade de elemento(s) de adicio o 4
. . " Principais caracteristicas
adicionado Baixa Elevada
0,5Ti+0.5Nb B0 | Com o aumento de Nb e Ti,
Titanio (Ti) + -~ ocorre aumento consideravel
Niobio (Nb) da fracdo e tamanho dos
Intervalos de precipitados intragranulares,
adicdo na ondulacio dos contornos de
) grdo, no refinamento da
05-1%Ti estrutura e mudanca no modo
0,5-3 % Nb de solidificacdo de celular
para colunar-dendritica.
Niébio (Nb) + f 0000 Mudanca no modo de
Molibdénio ' solidificagdo de celular para
(Mo) colunar-dendritica.
Intervalos de Espacamento dendritico
adicdo secundario menor, aumento da
fracdo dos precipitados intra e
0,5-3 % Nb intergranulares com aumento
1-4 % Mo do teor de Nb.
1,0Nb+0,25Hf 3.0Nb+1,0Hf
Niébio (Nb) + .
Hafnio (Hf) Alto refmgn'le'nto~da estrutufa
de solidificacgdo, grads
Interv.alos de menores, maior ondulacio dos
adigdo grios, aumento da fracio de
1— 3% Nb precipitados  intragranulares
com o aumento do teor de Hf.
0,01 — 1% Hf
Elemento Quantidade de elemento(s) de adicao Principais caracteristicas
adicionado Baixa Elevada

Niobio +
Molibdénio +
Hafnio
Intervalos de
adi¢do
0,3 — 3%Nb
1 -4% Mo

0,01 - 1% Hf

0:3Mb+1,0Mo+0.25HE

3,0Nb+4,0Mo+0.25Hf

0,30D+4 OMOFLOHE:

3.0Nb+4,0Mo+ 1 .0Hf

Incremento na ondul¢cdo dos
contornos de grdo até obter
uma ondulacio que parece
serrilhado com o aumento do
Hf. Refinamento da estrutura
de solidificagdo, obtendo-se
grdos menores. Aumento da
fracdo de precipitados tanto
intergranulares, quanto
intragranulares com o
aumento dos teores de Nb e
Hf. Assim como, o aumento
do refinamento dendritico com
o aumento de Mo. Estrutura
colunar-dendritica.

Figura 5.7. Caracteriza¢do microestrutural da liga ERNiCrFe-7 quando modificada com dois e trés elementos de

adi¢do simultineos. Os valores mostrados na parte superior correspondem aos teores de adi¢do (%peso). Microscopia

optica MO. Ataque eletrolitico com H,CrO;.




De acordo com os critérios de selecao para as ligas definitivas pré-estabelecidos na se¢ao
4.2.1(1), as observacdes das ligas avaliadas e mostradas nas figuras 5.6 e 5.7 foram classificadas
estabelecendo para cada critério um valor ponderado, cujos resultados estdo resumidos na Tabela
5.1. A escala do valor ponderado para cada caracteristica, observada no processo de selecdo, foi
situada de maneira arbitraria e discreta na seguinte forma: um valor de 0,0 para qualificar um
critério como baixo; de 0,5 para médio e de 1,0 para elevado. Os critérios relacionados a fracao
de precipitados do tipo MX e a temperatura de inicio da precipitagdo de carbonetos M,3C¢ foram

complementados com cdlculos termodindmicos e cinéticos realizados utilizando os softwares

Thermo-Calc® e Dictra®.

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

Elemento e intervalo de Fracao da Temperatura de inicio Contornos de grao
adicio (%) Precipitacao MX da precipitacdo M,;Cg ondulados Total
peso Baixa*  Elevada* Baixa Elevada Baixa Elevada
Ti N.A 0,5 N.A 0,5 N.A 0,5 1,5
Nb 0,5 1,0 0,5 0,5 0,5 0,5 2,0
Mo 0,0 0,0 0,5 0,5 0,5 0,5 1,5
Hf 1,0 1,0 0,5 0,5 1,0 1,0 2,5
Ti + Nb 1,0 1,0 0,5 0,5 1,0 1,0 2,5
Nb + Mo 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 3,0
Nb + Hf 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 3,0
Nb + Mo + Hf 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 1,0 3,0

* As indicacdes de baixa e elevada estdo relacionadas com a quantidade do elemento adicionado dentro do intervalo avaliado.

Os resultados mostrados na Tabela 5.1, mostram que as ligas com adi¢des simultaneas dos
elementos Nb e Mo, Nb e Hf, e Nb, Mo e Hf a ERNiCrFe-7 apresentam os maiores valores
ponderados dentre do conjunto de ligas avaliadas. Dado que a combinacdo de Nb e Hf s6 reune
elementos que favorecem a precipitacdo de carbonitretos MX, foi decidido que este sistema nao é
interessante para os fins deste trabalho. Finalmente, as ligas modificadas com adi¢des de Nb e
Mo, e Nb, Mo e Hf foram escolhidas para avaliar a sua ductilidade em temperatura elevada.
Observe-se que a selecdo, assim como os valores de intervalos de adi¢do dos elementos Nb e Mo,
coincide com a escolha que outros autores fizeram destes elementos para favorecer o aumento da
resisténcia a FQD em ligas baseadas no sistema Ni-Cr-Fe (CHABENAT ET AL., 2004; KISER ET
AL., 2008; NISSLEY e LIPPOLD, 2008 e 2009).

Por outro lado, observou-se que a adicdo de Hf promove um substancial aumento da
fracdo de precipitados primarios MX (tanto intragranulares quanto intergranulares), comparado
aos outros elementos que contribuem para este tipo de precipitacio e, a0 mesmo tempo, a
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presenca deste elemento incrementa fortemente o carater ondulado dos contornos de grao. Esses
argumentos sdo considerados critérios de maior importancia para escolher uma liga com adicao
de Hf dentro do grupo de materiais a serem avaliados. Como motivacao adicional neste trabalho
se geraria uma série de dados inéditos sobre o papel do Hf na fratura por queda de ductilidade
(FQD), dado seu potencial favordvel ao aumento da ductilidade em temperaturas elevadas em

ligas de niquel (ZIMINA ET AL., 1986; KOTVAL ET AL., 1972; DUHL e SULLIVAN, 1971).

5.1.2. Selecao de ligas e materiais definitivos

Baseado no objetivo geral deste trabalho é fundamental selecionar um conjunto de ligas
baseado no sistema Ni-Cr-Fe, que permita avaliar os fundamentos do fenomeno da FQD e o
papel dos precipitados na ductilidade em temperaturas elevadas. Portanto, as ligas experimentais
com adicdo simultdnea de Nb e Mo e de Nb, Mo e Hf, foram escolhidas de acordo com os
critérios discutidos na secao anterior. Essas ligas experimentais serdo comparadas com a liga base
ERNiCrFe-7 sem adicoes.

Nao obstante, € preciso estudar sistemas que permitam contrastar o comportamento
daqueles sistemas com alto conteddo de precipitados. Nesse sentido e acolhendo o discutido
pelos autores NISSLEY (2008) e NISSLEY e LIPPOLD (2009), foi decidido incluir dois sistemas
sem precipitados para comparacao. O primeiro deles € baseado no sistema ternario Ni-Cr-Fe com
a mesma proporcao destes elementos Ferro e Cromo da liga ERNiCrFe-7. A partir dos resultados
da avaliacdo deste sistema espera-se ter informacdo direta e indireta sobre o papel dos
precipitados MX e do Molibdénio. O outro material selecionado é o niquel comercialmente puro.
Decidiu-se escolher este material ja que o comportamento da sua ductilidade a quente € bastante
discutido na literatura. Por outro lado, este material foi utilizado como referéncia na determinacao
experimental da energia de falha de empilhamento das ligas experimentais neste trabalho. Além
disso, NOECKER e DUPONT, (2009) sugerem a inclusao deste material em estudos da FQD.

Os materiais selecionados como definitivos para avaliar o seu comportamento a FQD
foram os seguintes: uma liga ERNiCrFe-7; duas ligas modificadas com adi¢des de Nb e Mo, e de

Nb, Mo e Hf, baseadas na liga ERNiCrFe-7; uma liga terndria Ni-Cr-Fe com as mesmas
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propor¢oes de Cr e Fe contidos na liga ERNiCrFe-7 e niquel comercialmente puro. Um resumo

das principais caracteristicas relacionadas a FQD dos materiais e ligas selecionados é mostrado

na Tabela 5.2.

Tabela 5.2. Ligas e materiais selecionados como definitivos para o estudo do mecanismo do FQD.

Composicao
Material quimica Principais caracteristicas Justificativa
( To peso)
Niquel de
pureza Elemento comercialmente puro
comercial 99,9995-Ni sem precipitacdo nem

(Niquel-1)

endurecimento por solucdo sélida

Liga-2
(Ni-Cr-Fe)

Ni + 28-Cr + 10-Fe

Liga endurecida por solugio
s6lida sem precipitacio

Avaliagao da ductilidade em
temperatura elevada sem
precipitados.

ERNiCrFe-7
(FM-52)

Ni + 29-Cr + 10-Fe
+0,03-C + 0,5-Ti

Liga base

Comportamento da ductilidade
em temperatura elevada
conhecido e alta
susceptibilidade a FQD

Liga-A
(Nb+Mo)

ERNiCrFe-7 +
2,5Nb + 4,0Mo

Liga com comprovada alta
resisténcia a FQD e contornos de
grao altamente ondulados.

Liga-B
(Nb+Mo-+Hf)

ERNiCrFe-7 +
2,5Nb + 3,0Mo +
0,35Hf

Liga experimental com contornos
de grao bastante ondulados.
Precipitados intragranulares finos
e distribuidos homogeneamente

Sistemas com profusa
precipitacdo de carbonitretos
MX e contornos de grao
ondulados que podem
favorecer a resisténcia a FQD.

5.1.3. Sumario de resultados da selecao das ligas e materiais

e Adicdes de Nb, Mo, Ti e Hf usando intervalos de adi¢ao adequados modificaram fortemente

a estrutura bruta de solidificacdo da liga ERNiCrFe-7.

e As ligas experimentais obtidas foram avaliadas de acordo com critérios pré-estabelecidos

procurando favorecer a resisténcia a FQD de acordo com a literatura atual.

e Foram selecionadas cinco ligas com o intuito de avaliar seu comportamento a FQD.
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Os materiais selecionados para avaliacdo experimental detalhada do fendomeno da FQD
foram os seguintes: a liga ERNiCrFe-7; dois materiais sem precipitados, um deles baseado
no sistema terndrio Ni-Cr-Fe e o outro é o Niquel comercialmente puro; e, finalmente, duas
ligas com profusa precipita¢do de carbonitretos com adi¢des simultineas de Nb e Mo, assim

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

5.2.1. Calculos termodinamicos

(i) Diagramas de fases no equilibrio

Na Figura 5.8 sao apresentadas secoes isotérmicas do diagrama ternério do sistema Ni-Cr-
Fe em condi¢des de equilibrio no intervalo de temperaturas entre 1200 °C e 600 °C, as quais
foram calculadas usando o software TCC versdo R e a base de dados Ni-data v-7. Em cada se¢ao
¢ apresentada a localiza¢do da composi¢do da liga-2 (Ni-29Cr-10Fe) em %50, mostrando que a

liga permanece como uma liga monofésica no intervalo de temperaturas mostrado.

100

(a) T: 1200°C

AN A
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Niquel (% - peso) Niquel (% - peso)

A AN N A N FAY A A A A N A N
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Niquel (% - peso) Niquel (% - peso)

Figura 5.8. Secdes isotérmicas de diagramas terndrios da liga-2 a diferentes temperaturas. (a) 1200 °C, (b) 1000 °C,

(c) 800 °C e (d) 600 °C. O ponto indica a localizac¢@o da liga e a seta indica o caminho de solidificacdo da mesma.
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A liga-2 solidifica com uma estrutura CFC (y) rica em Ni com quantidades aprecidveis de
Cr e Fe dissolvidos em solucao sélida. Como indicado pela seta em cada diagrama (Figura 5.8),
durante o resfriamento espera-se um amento do teor de Cr e Fe no liquido. Da mesma forma, sob
condi¢des termodinamicas existe a possibilidade de precipitacdo de uma segunda fase CCC
chamada (o) rica em Cr em temperaturas abaixo de 600 °C (Figura 5.8d).

Para melhor compreender as transformagdes das ligas multicomponentes no equilibrio,
obtiveram-se diagramas pseudobindrios para os elementos de adi¢do de cada liga. O diagrama
pseudobindrio em funcdo do teor de Ti mostrado na Figura 5.9 apresenta a liga ERNiCrFe-7 na
linha pontilhada. Para esta liga, no inicio da solidificagdo em condi¢des de equilibrio precipitam-
se particulas da fase MX ainda na fase liquida na forma de Nitretos de titanio (TiN), até que se
apresenta a solidificagdo da matriz (y). A matriz (y) CFC rica em Ni com Cr e Fe dissolvidos em
solucdo sélida, juntamente com quantidades menores de outros elementos. O carbonitreto (MX)
CFC € rico em Ti. No intervalo compreendido entre 1400 °C e 1150 °C, coexistem a matriz (y) e
carbonitreto MX. Aproximadamente a 1150 °C, inicia-se a precipitacdo em estado sélido do
carboneto M»3Cg rico em Cr. Abaixo de 800 °C, coexistem a Matriz gama (y), MX, M»3Cs, junto

com as fases gama-linha (y’) e Alfa (o) fase rica em Cr e Fe.

1800 | I 1 1 I
ERNiCrFe-7 L
1600 : -
L+ MX
I
A14 T —
o T
. I
|
g1200— : 'Y+Mx [~
©
o 1000 : —
g' 7+ MXj+ M3;Ce
2 800 : .
Y+Y +MX+
_ g MosCot 1 + @ L
600 a+:7+y’+MX+M23C6 2Let 1
1
400 | .

I I I
0 0.5 1.0 1.5 20 25 3.0
Titanio (%p.eso)

Figura 5.9. Diagrama pseudobindrio no equilibrio do material ERNiCrFe-7 em fun¢do do teor de Ti; a linha

tracejada mostra a localizacio da composi¢@o da liga de interesse.
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Os diagramas pseudobindrios das ligas experimentais -A e -B em func¢do dos teores de Nb
e Mo, assim como de Nb e Hf sdo mostrados nas Figuras 5.10 e 5.11, respectivamente. Os
calculos foram realizados supondo os materiais como modificagdes da liga ERNiCrFe-7 com a
adicao desses elementos. O diagrama pseudobindrio em funcdo do teor de Mo da liga-B, ndo é

ilustrado aqui, mas o mesmo apresenta um comportamento muito similar ao da liga-A.

1800 | 1 1 1

: 1800 L L ! :
ERNiCrFe-7 + ; ERNICrFe-7 + |
2.5%Nb+4%Mo | : 2.5%Nb + 4%Mo :
1600 - i z 1600 - L | -
[} 1
1 1
]
O 1400 - L+ MX : - 51400 L+MX : .
e T 2
>
2 1200 - ¥ + MX : - 21200+ : L
9] i 5 v+ MX |
Q o 1
£ 1000 - £ 1000 1
a YHMX+MCot o 2 | YrMX+s ey e MX+ato
\:\
800 800 - , -
aty+yY +MX+ +7 + MX +
aty+y EMX+ Y+ + MX + MG YM g +e MYC'Y+5...N‘1+,,
My:Cq + o +é+a+p 23ve 26T 0
600 T T T T f 600 T T T t
0 05 10 15 20 25 30 0 1 2 3 4 5
Niobio (Y%peso) Molibdénio (%peso)

Figura 5.10. Diagramas pseudobindrios no equilibrio da liga ERNiCrFe-7 modificada com adigdes de até 2,5%es,

de Nb € 4,0%.,, de Mo, respectivamente. A linha pontilhada mostra a liga em questdo.
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Comparadas a liga ERNiCrFe-7, as ligas experimentais -A e -B apresentam as menores
temperaturas de inicio e final da solidificacdo, intervalos de solidificagdo mais amplos e um
maior nimero de fases secunddrias ao final do resfriamento. Similarmente ao caso da liga
ERNiCrFe-7, o processo de solidifica¢do iniciou-se com a precipitacdo de um Nitreto de Titanio.
A 600°C a liga-A (Figura 5.10) apresenta as seguintes fases: Gama (), carbonitreto primdrio
(MX) rico em Nb, delta (8-Ni3;Nb), gama-linha (y’), Alfa (o) CCC rica em Cr, Mo ¢ Fe ¢ sigma
(0-NiCrFeMo). Nesta liga a precipitacdo do carboneto M»3Cg rico em Cr e Mo iniciou-se em
temperaturas menores que na liga ERNiCrFe-7. No caso da liga-B (Figura 5.11) apresenta-se a
precipitacdo das seguintes fases: gama (), carbonitretos MX ricos em Hf, Nb e Ti; delta (d-
Ni3Nb), gama-linha (y’), Alfa (ot) CCC rica em Cr, Mo e Fe e sigma (6-NiCrFeMo), com algum
nivel de enriquecimento em Hf. O comportamento observado durante a precipitacdo do carboneto
M;3Cs na liga-B merece destaque especial, pois até 600 °C a mesma € suprimida quando ha um
enriquecimento de Hf maior a 0,83%peso N0 material. Finalmente, apesar da fase Laves (Nix(X))
ter sido incluida nos célculos termodinamicos, a mesma ndo se apresentou estdvel em nenhuma

das ligas avaliadas.

(ii) Fracao de fases no equilibrio

De forma complementar aos diagramas de equilibrio, calcularam-se diagramas de fracdo
de fases em funcdo da temperatura dentro dos intervalos de adicdo das ligas escolhidas
selecionados. Os resultados s@o apresentados na Figura 5.12 e neles sdo aprecidveis os efeitos dos
elementos de adicdo no intervalo de solidificagdo e nas fracdes das fases primadrias e secunddrias
de cada liga. A liga-2 (Figura 5.12a) mostra que a 400 °C existe 90% de fase gama () rica em Ni
e 10% de fase (o) rica em Cr. A liga ERNiCrFe-7 (Figura 5.12b) mostra que a 400 °C a fase
predominante € a matriz (y) rica em Ni (80%), seguida das fases () rica em Cr (~14%) e gama-
linha (y") com composi¢ao Ni3(Ti,Al) (5%). As fracdes de carbonitretos primarios (MX) ricos em
Ti e do carboneto M»3Cq rico em Cr totalizam menos de 1% da fragdo massica total.

A 600 °C na liga A (Figura 5.12c), predomina a fase gama (y) (~66%), juntamente com
as fases gama-linha (~10%), alfa (~13%), delta (~6%) e sigma (~4%). Os carbonitretos e
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carbonetos totalizam ~1% nesta liga. Na liga-B (Figura 5.12d) predomina a fase (y) (~68%),
juntamente com as fases gama-linha (~11%), alfa (~15%) e delta (~5%). Os carbonitretos e

carbonetos totalizam ~1% da fracao nesta liga
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Figura 5.12. Diagramas de fracdo massica de fases no equilibrio em funcéo da temperatura das ligas-2, ERNiCrFe-
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fases presentes sdo gama ou matriz (y), liquido (L), carboneto primério (MX), Carboneto secunddrio (M,3Cs), sigma

(0), delta (J), alfa (o) e gama-linha (y’).
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(iii) Calculos de solidificacio usando o modelo de Scheil-Gulliver

Na Figura 5.13 sdo mostrados os resultados dos cdlculos de solidificagdo usando o modelo

de Scheil-Gulliver (SAUNDERS ET AL., 2004), para todas as ligas selecionadas. Este modelo,

baseado na conhecida equacdo de Scheil, permite realizar uma aproximagdo a solidificagao,

assumindo condi¢des de difusdo insignificante no sélido, equilibrio na interface sélido/liquido e

completa difusdo no liquido (ver secdo 2.6).
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Os cdlculos de solidificagdo com este método sdo bastante uteis, pois representam uma
primeira aproximagdo a solidificacdo em condigdes de soldagem (cinética). O célculo de Scheil-
Gulliver torna-se importante porque permite aceder a informacdo do inicio da solidificacdo
(temperatura de liquidus e precipitacdo primdria) e a temperatura na qual surge cada fase até o
final do intervalo de solidificacdo. Os resultados mostram a fragdo das fases sélidas formadas em
fun¢do da temperatura, dentro do intervalo de solidificacdo. Da Figura 5.13a é possivel observar
que o intervalo de solidificacdo da liga-2 encontra-se entre 1420°C e 1370°C, formando-se uma
unica fase no final do intervalo de solidificacdo de acordo com a reacdo (L — L+y — V).

A liga ERNiCrFe-7 apresenta uma pequena precipitagdo inicial de nitreto MN dentro do
liquido e logo apds a reacdo (L — L + MX + vy — MX + v),), no intervalo entre 1410°C e
1280°C, como mostrado na Figura 5.13b. A liga-A, idem a liga ERNiCrFe-7, inicia sua
solidificacdo com uma pequena precipitagao de nitreto (MN) seguida das reacoes (L — MX + v+
LoL+MX+7+0—>L+MX+Yy+06+ 08— MX+ 7+ 0+ 9d) dentro do intervalo 1370°C a
1080°C, segundo a Figura 5.13c. A liga-B tem um comportamento bastante similar a liga-A, mas
apos a precipitagdo inicial do nitreto MN, as reacdes dentro do intervalo 1360°C a 1050°C sao as
seguintes: (L > L+ MX+7y—>L+MX+7+0>L+MX+y+06+0 > L+ MX+y+0+0+
Y = MX + 7+ 6 + 0 + 7). Nao obstante, deve se lembrar que estas transformagdes representam
uma primeira aproximacdo aos calculos cinéticos e nao representam as condi¢des de soldagem
que, por sua vez, sdo bastante diferentes.

A partir dos resultados obtidos utilizando o modulo de Scheil-Gulliver podem ser
destacadas duas caracteristicas nas ligas avaliadas. Primeiro, existe uma diferenca notavel no
valor da temperatura de precipitacdo da pequena fracdo de nitretos entre as ligas ERNiCrFe-7, -A
e -B. Enquanto que, a temperatura inicial de precipita¢do de nitretos na liga ERNiCrFe-7 é 1475
°C, nas ligas -A e -B s@o 1550 °C e 1560 °C, respectivamente. O segundo fato destacdvel € o
tipo de reacdo presente durante a solidificacdo nessas trés ligas, a qual corresponde a uma reagcao
eutética L - MX + v. Levando em conta as caracteristicas anteriores na se¢ao seguinte, sao
realizados cdlculos cinéticos deste mesmo conjunto de ligas experimentais para melhor entender

as reacoes e transformacdes em condi¢des fora do equilibrio.
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5.2.2. Calculos cinéticos

(i) Solidificacao da liga Ni-29% Cr-10%Fe

Os resultados da simulacdo em condicdes cinéticas da solidificacdo (taxa de 100 °C.s™) da
liga terndria Ni+29Cr+10Fe (%peso) sd0 apresentados na Figura 5.14. Os resultados mostram que
a liga-2 solidifica formando uma unica fase CFC denominada gama (y) durante um intervalo de
tempo menor a 0,15 s (Figuras 5.14a e 5.14b). Ao final da solidificacdo a parti¢cdo de elementos
mostra que a regido interdendritica (localizada a direita nas Figuras 5.14c, 5.14d e 5.14e) possui
uma composic¢do de 61,25 Ni, 29% Cr e 9,75% Fe, (%opeso)- A regido intradendritica (localizada a
esquerda nas Figuras 5.14c, 5.14d e 5.14e) apresenta uma composi¢io de 62,2% Ni, 27% Cr e
10,8% Fe, (%peso). Em ambos os casos, apesar de que os teores de Cr e Fe tém um leve
incremento, ainda estdao dentro do intervalo de solubilidade no Ni. Portanto, ao final do rapido
resfriamento produzido pela soldagem, espera-se obter uma estrutura homogénea com ligeira

segregacao e sem precipitacao de outras fases.
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(ii) Simulacao da transformacio eutética

Nas Figuras 5.15 a 5.17 sdo apresentados os resultados da simulacdo da transformacgao
eutética em condi¢des cinéticas das ligas ERNiCrFe-7, liga-A e liga-B. Nos resultados sao
apresentadas as fracdes massicas da matriz (y) e do carbonitreto MX, a posi¢ao da interface y/L, a

distribuicao de cada elemento dento da cela de simulagdo, mostrando as diferentes regides que

representam cada fase solidificada.
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De acordo com os resultados mostrados na Figura 5.15, a fracdo mdssica da fase gama é
99,775% e do carbonitreto (MX) 0,225%. Nao ha um critério definido para estabelecer com
exatiddo o limite da regido interdendritica. Mas, a variagdo mais importante na composicao
localiza-se no sentido da esquerda para direita, nos primeiros 2 wm da cela, como mostrado nas
Figuras 5.15d a 5.15f. A composi¢ido quimica (%peso) da fase gama (y) na regido intradendritica
(lado direito das celas 5.15¢c a 5.15¢) € 60,5%Ni, 27%Cr, 11,5%Fe, 0,5%Ti, 0,25%Al e 0,25%Mn
(os trés ultimos ndo mostrados). Na regido interdendritica a composi¢do quimica (%peso) da fase
gama (y) € 54%Ni, 37%Cr, 7,5%Fe, 1,1%Ti e 0,4%Al.

Para melhor entender o comportamento da distribuicio dos elementos no carbonitreto
MX, observe-se que a escala da distancia t€m sido reduzida nestas trés figuras antes
mencionadas. Este mesmo esquema serd mantido para as outras ligas. A avaliacdo da composi¢cdao
quimica do carbonitreto (MX) durante a solidificacdo da liga ERNiCrFe-7, apresentada nas
Figuras 5.15g a 5.15i, mostra que o mesmo possui um nucleo rico em Ti e N, formando TiN e
uma camada externa é enriquecida em C, formando um carbonitreto do tipo (Ti(C,N)). Ao final
da solidificag@o o carbonitreto de Ti possui um tamanho final entre 16 e 18 nm. Observe-se que
os resultados da simulagdo cinética predizem uma segregacdo leve de Ti, Al e Cr para a regido
interdendritica, assim como empobrecimento de Fe e Ni nesta mesma regido.

A Figura 5.16 mostra os resultados da transformacgado eutética na liga-A. As Figuras 5.16a
e 5.16b, mostram as fracdes massicas da matriz (y) de 99,62% e do carbonitreto (MX) de 0,38%.
Neste caso, a regido interdendritica considera-se a regido com a mudanca mais importante na
composi¢do quimica, localizando-se, no sentido da esquerda para direita nos primeiros 5 wm da
cela nas Figuras 5.16d a 5.16f. A composi¢do quimica (%peso) intradendritica da matriz gama ()
(lado direito da cela nas Figuras 5.16d a 5.16g) é aproximadamente 55%Ni, 28,5%Cr, 11,8%Fe,
2,75%Mo, 0,75%Al, 0,95%Nb e 0,25%Ti. A composi¢do quimica (%peso) interdendritica (lado
esquerdo da cela nas Figuras 5.16d a 5.16g) é 48%Ni, 15,5%Cr, 5%Fe, 6,6%Mo, 0,3%Al,
22%Nb e 2,6%Ti. As Figuras 5.16h e 5.161 mostram a distribuicdo de Ti e Nb no interior do
carbonitreto (MX), respectivamente. Este carbonitreto inicia a solidificagio como um nitreto de
titanio (TiN) para finalizar como uma particula complexa de (Ti,Nb)(C,N) com um tamanho

médio entre 23 e 25 nm.
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fase dentro da cela dispde no lado direito a fase gama () e do lado esquerdo a fase MX, segundo o esquema.

Figura 5.16. Resultados da simulacdo cinética da solidificacdo na liga-A. Fra¢do madssica de: (a) Matriz (y); (b)
Carbonitreto primario (MX); (c) posicdo da interface y/L em funcio do tempo. Distribuicio dos elementos ao inicio

(t;) e ao final (tg) da solidificagdo, (d) Ni, (e) Cr, (f) Fe, (g) Mo, (h) Ti e (i) Nb. A distribui¢do de elementos para cada

0,61% de carbonitreto (MX) como mostrado nas Figuras 5.17a e 5.17b. A regido interdendritica
considerada a regido mais importante, mostrando uma mudanca na composi¢do (no sentido da
esquerda para direita nos primeiros 2 wm da cela nas Figuras 5.17d a 5.17f). A composicdo

intradendritica (a direita das Figuras 5.17d a 5.17f) é 55%Ni, 29%Cr, 12%Fe, 2,1%Mo, 0,7%Al,



0,5%Ti, 0,6%Nb e 0,1%Hf. A composicao interdendritica (a esquerda das Figuras 5.17d a 5.17f)
mostra uma composi¢cdo de 47,45%Ni, 12%Cr, 2,7%Fe, 7%Mo, 0,35%Al, 2%Ti, 22%Nb e
6,5%Hf. O tamanho do carbonitreto (MX) é ligeiramente menor na liga-B em relagdo com a liga-
A, atingindo um tamanho médio entre 18 e 20 nm. A composi¢do do carbonitreto (MX) nesta liga
¢ diferente as liga-A e ERNiCrFe-7. O MX inicia como um nitreto complexo de (Hf, Ti)N, o qual

enriquece em Nb ao final da solidificacdo, como mostrado nas Figuras 5.17g e 5.17h.
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Figura 5.17. Resultados da simulag@o cinética da solidificacdo na liga-B. Fra¢do madssica de: (a) Matriz (y), (b)
Carboneto primario (MX); (c) posi¢do da interface y/L em funcdo do tempo. Distribuicdo dos elementos ao inicio (t;)
e ao final (tg) da solidificagdo, (d) Ni, (e) Cr, (f) Fe, (g) Nb, (h) Hf e (i) Mo. A distribuicdo de elementos para cada

fase dentro da cela dispde no lado direito a fase gama () e do lado esquerdo a fase MX, segundo o esquema.
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Os resultados da simulagdo em condi¢des cinéticas nas ligas-A e -B predizem uma forte
segregacdo interdendritica dos elementos Mo, Nb, Al, Ti e Hf. A forte segregacdo destes
elementos para esta regido favorece o crescimento de diversas fases secunddrias entre elas gama-
linha (Nis(Ti,Al)), gama duas-linhas (NisNb), delta (NizNb) e sigma (NiCrFeMo). No entanto,
por causa do forte enriquecimento da regido interdendritica em Nb (>20%pes,) em ambas as ligas,
outra fase ndo prevista na simulagdo termodindmica € esperada em condic¢des cinéticas. Trata-se
da fase Laves (Nb,X) onde X representa um elemento metélico, principalmente Ni, Hf, Mo, Ti,
Cr ou Fe. Devido a alta segregacao presente na regido interdendritica as transformagdes de fase
ocorrem com maior intensidade. Portanto, a simulacao da precipitacao de fases no estado sélido

das ligas ERNiCrFe-7 concentrar-se-4 s6 nesta regido.

(iii) Transformacoes de fase no estado sélido

Na Figura 5.18 sdo apresentados os resultados da fragdo madssica do carboneto M;3Cg
obtidos através de simulacdo em condicdes cinéticas nas ligas ERNiCrFe-7, -A e -B. Os célculos
da fracdo madssica do carboneto M;,3C¢ foram desenvolvidos tomando em conta o tamanho da
regido interdendritica obtida para cada caso na secdo anterior. Na Tabela 5.3 sdo mostrados os
resultados da precipitagdo em condicdes cinéticas do carboneto M;»3Cg, incluindo a composi¢dao
quimica e o tamanho do precipitado. Observaram-se as seguintes caracteristicas importantes nos
resultados obtidos nesta simulagao:

(1) A alteracdo das temperaturas de precipitagdo do carboneto M,3Ce. De acordo com os
calculos, as temperaturas de precipitacdo cinéticas sdo maiores que as calculadas no equilibrio.
No entanto, a maior temperatura de precipitacdo observada na liga ERNiCrFe-7 € preservada
quando comparada as outras duas ligas. Observa-se que as temperaturas de precipitacdo do
carboneto M;3C¢ foram 1328 °C para a liga ERNiCrFe-7 e 1100 °C para as ligas -A e -B.

(i1) Ocorre o aumento da fragdo méssica do carboneto M3Cs em condi¢des cinéticas para
todas as ligas no intervalo simulado, comparando as fracdes obtidas em condi¢des de equilibrio.
Entretanto, ao passo que na liga ERNiCrFe-7 obtém-se uma fragdo massica de ~5,8% (frente a

~1,1% no equilibrio), nas ligas -A e -B se obtéem ~1,1% e ~2,2% (frente a 0,95% e 1,0%),
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respectivamente. Isto pode ser explicado pelo aumento da segregacdo de Cr na regido

interdendritica durante a solidificacdo em condic¢des cinéticas.

Fragao massica de M,;Cq
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Figura 5.18. Resultados da simulag@o cinética no estado sélido do carboneto M,;Cg para as ligas experimentais: (a)

ERNiCrFe-7 (b) Liga-A e (c) Liga-B.

Tabela 5.3. Fragio, tamanho e composi¢do quimica (%pes,) do carboneto M»3Cg precipitado em condigdes cinéticas

Liga (Adicoes) Tipo Tamanho(nm) Ni Cr Fe C Mo Fracao (%)
ERNiCrFe-7 (Cr,Fe,Ni),sCs 60 7,0 850 25 55 00 5,8
A (Nb-Mo) (Cr,Mo,Fe,Ni),5Cs 100 30 720 1,0 50 19 1,1

B (Nb-Mo-Hf)  (Cr,Mo,Fe,Ni),:Cs 110 50 745 15 50 14 2,2

Dos resultados da Tabela 5.1, pode ser observado que a fragao de M;3C¢ diminui nas ligas

A (~81%) e B (~62%) em relagdo com a liga ERNiCrFe-7. Nenhum dos elementos que

favorecem a precipitagdo primaria MX (Ti, Nb e Hf) faz parte da composicdo do carboneto de

segunda fase nas ligas estudadas. Por outro lado, o carboneto € enriquecido em Mo nas ligas A e
B. A influéncia dos teores de Nb (RAMIREZ ¢ GARZON, 2008) e de Hf na fracdo massica deste
tipo de carboneto € notdria nestes resultados (KOTVAL ET AL., 1972, ZIMINA ET AL., 1986).

Uma causa provével deste comportamento € a menor disponibilidade de C ao final da

solidificacdo, devido a formagdo de uma maior fragdo de carbonitretos MX em temperaturas mais

altas e a menor quantidade de Cr segregado para a regido interdendritica podem influir na cinética

da precipitacdo de carbonetos M,3Cg¢ nas ligas -A e -B. Observa-se que as fracdes calculadas em

condic¢des cinéticas deste tipo de carboneto mostram resultados ndo despreziveis. Ndao obstante

deve lembrar-se que estes sdo resultados provaveis de precipitacdo na regido interdendritica.
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Na Tabela 5.4 sdo apresentados os resultados da precipitacdo em condi¢des cinéticas da
fase gama-linha (7). Similar aos cdlculos do carboneto M;»3Cs, nos cédlculos da fase gama-linha
utilizou-se o tamanho integral da regido interdendritica de cada liga. Os resultados da Tabela 5.4
mostram que nas ligas -A e -B a precipitacdo da fase gama-linha diminui com a adi¢do de Mo,
Nb e Hf. Por outro lado, nas ligas A e B os elementos Cr, Fe, Mo, Hf e Nb entraram em
substituicdo dos elementos Ti e Al na estrutura cristalina da fase gama-linha. Deve destacar-se
que a presenca de Nb nestas mesmas ligas pode induzir a transformacao da fase gama-linha (y’)
em delta (8) ou em gama duas-linhas (y”), as quais sdo fases ricas em Nb.

Dada a forte segregacdo de Nb e Mo para a regido interdendritica nas ligas -A e -B, tem-
se condi¢des propicias para precipitacdo de fase Laves do tipo Ni,X (onde X é geralmente uma
combinacdo de Nb, Mo e Ti), como discutido por RADAKRISHNA e PRASAD RAO (1997). Na
Tabela 5.5 sao apresentados os resultados da composi¢do quimica, fracdo e tamanho da

precipitacao de precipitados associados a fase Laves em condicdes cinéticas.

Tabela 5.4. Fragdo, tamanho e composi¢do quimica (%pes,) da fase gama-linha precipitado em condigdes cinéticas

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

ERNiCrFe-7  Ni;(Ti,AlCr,Fe) 0.14 77 25 1,5 17 20 0,0 0,0 0,0 0,1350

A (Nb-Mo) Ni3(Ti,Al, Cr,Fe,

Mo, Nb) 5.0 54 25 1,5 50 04 146 27 00 00160
B (Nb-Mo-Hf)  Ni(Ti,Al Cr,Fe,
Mo, Nb, Hf) 34 65 30 10 50 10 05 11 135 00135

Tabela 5.5. Fragdo, tamanho e composi¢do quimica (%;.s,) da fase Laves precipitada em condigdes cinéticas

Liga Tipo Tamanho .. . Fracao
(Adicdes) i) Ni Cr Fe Ti Mo Nb Hf (%)

A (Nb-Mo)  (Ni,Fe,Cr),(Nb,Mo,Ti) 70 34 20 45 1,5 90 31,0 00 0,025
B (Nb-Mo-Hf) _(Ni,Fe,Cr),(Nb,Mo,Ti) 36 38 20 53 05 2,7 335 00 0037

Finalmente, os cédlculos em condi¢des cinéticas da liga ERNiCrFe-7 ndo mostraram a
precipitacdo das fases delta (), gama duas-linhas (y’’) e sigma (G). Nas Tabelas 5.6 a 5.7 sdo
apresentadas as caracteristicas das fases delta (NisNb) e sigma (o) precipitadas em condi¢des

cinéticas para as ligas -A e -B.
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Tabela 5.6. Fragdo, tamanho e composi¢do quimica (%;.,) da fase delta precipitada em condicGes cinéticas

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

A (Nb-Mo) Ni;(Nb,Mo,Cr,Fe) 9,5 60 50 1,5 75 05 255 0,0 0,02

B (Nb-Mo-Hf)  Ni3(Nb,Mo,Cr,Fe) 3,0 61 40 1,0 1,0 05 32,5 0,0 0,04

Tabela 5.7. Fragdo, tamanho e composi¢do quimica (%pes,) da fase sigma precipitada em condigdes cinéticas

Liga . Tamanho . . Fracao
(Adicdes) Tipo i) Ni Cr Fe Ti Mo Nb Hf (%)

A (Nb-Mo) CrMoNiFe 0.82 150 45 10 0,0 30 00 00 0,021
B (Nb-Mo-Hf)  CrNiMoFe 12 23,5 53 65 00 17 0,0 00 0,013

(iv) Decomposicao de carbonetos primarios e secundarios

Um dos principais focos de discussdo sobre o mecanismo da fratura intergranular por

N

queda de ductilidade (FQD) em ligas Ni-Cr-Fe estd associada a precipitacdo de carbonetos

primdrios e secundérios durante o reaquecimento da estrutura bruta de soldagem (NISSLEY ET

AL., 2009; YOUNG ET AL., 2009, NOECKER ¢ DUPPONT, 2010). De acordo com os calculos

realizados utilizando o método Calphad e mostrados na Tabela 5.8, as adi¢cdes de Nb e Mo, e Nb,

Mo e Hf as ligas -A e -B, respectivamente, induziram o aumento da temperatura de precipitacdao

dos carbonitretos MX e a redugdo da temperatura de precipitagdo do carboneto M;3Cs.

Tabela 5.8. Temperaturas de precipitagdo de carbonetos primdrios e secundarios

Temperatura de precipitacao (°C)

( Aﬁ;ggges) ‘ /C‘arbonitreto primériq l\iIX. _ Carboneto M23C.6 _
Cinética* Termodinamica Cinética Termodinamica
ERNiCrFe-7 1410 1430 1327 1067
A (Nb-Mo) 1353 1554 1100 849
B (Nb-Mo-HY) 1360 1548 1080 755

* Temperatura do inicio da transformacao eutética em condi¢des cinéticas.

A Tabela 5.8 apresenta as temperaturas de precipitacdo dos carbonetos. Deve-se notar

que, de acordo com os célculos cinéticos, a temperatura de precipitacdo dos carbonitretos MX

coincide com a temperatura de fusdo de cada liga, de tal modo que, para solubiliza-los ¢é
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necessario fundir completamente a liga. Por sua vez, de acordo com o pico de temperatura
experimentado, seja durante a aplicacdo do primeiro corddo (o ponto) de soldagem ou
posteriores, € possivel solubilizar parcialmente os carbonitretos contidos na linha de fusdo e
transferi-los até a zona fundida. Posteriormente, esses precipitados podem experimentar
crescimento anormal dentro da pocga. No caso dos carbonetos M,3C¢ sua solubilizagdo parcial ou
total em condicdes cinéticas depende da taxa de aquecimento ou do tempo de duracdo em uma
temperatura determinada (NOECKER e DUPPONT, 2010).

Para avaliar o comportamento da solubiliza¢do do carboneto M»3Cs na matriz (y) das ligas
consideradas neste trabalho realizaram-se simulacdes sob duas condi¢des usando o método
Calphad. Em uma condi¢do simulou-se o aquecimento isotérmico em uma temperatura,
ligeiramente, superior a temperatura de precipitagdo (5 °C a mais) do carboneto com o objetivo
de observar o tempo que leva a sua solubiliza¢do. Na outra condi¢@o, simulou-se 0 aquecimento a
uma taxa de 100 °C.s™', partindo desde uma temperatura ligeiramente inferior 2 temperatura de
precipitacao (5 °C a menos) do carboneto. Em ambos os casos foi suposto que o carboneto estava
rodeado da composicdo interdendritica da fase (y) da liga em questdo. O modelo de simulagao

estudado e os resultados do cdlculo em condic¢des cinéticas sao mostrados na Figura 5.19.

(_SD 014 L L L L L 45 L L L L

™ ] . R

EN 0.12-| ERNiCrFe-7| Liga-A | 40 Liga-B [
- 35- L

D 0.10 -

'g - 30 -

3 0.08- - | 95 B

& 0.06-] L L 20 L

@ . -

£ 0.04- L - 15

o - 10 -

W 0.02-] L

On - 57 B

E 0 T T T T T 0 T T T T

L 0 1 2 3 4 5 4 0 1 2 3 a4 5

Figura 5.19. Resultados e modelo de solubilizacido de carboneto M,;Cs durante o aquecimento a uma taxa de 100
°C.s’". O tamanho (raio, r;) do precipitado foi suposto como o tamanho da precipitacdo obtido ao final do modelo

cinético. O eixo vertical da liga-B é multiplicado pelo fator 107,
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De acordo com os resultados mostrados na Figura 5.19, os carbonetos M3C¢ precipitados
na regido interdendritica sdo totalmente solubilizados quando aplicado aquecimento isotérmico
nas condi¢des mencionadas em tempos maiores a 2000 s. Por outro lado, quando expostos a taxas
de 100 °C.s™ a solubilizacdo total ocorre em tempos menores a 5 s. Esse resultado é importante
porque indica que s6 em condi¢des de reaquecimento com altas taxas (neste caso de
aquecimento) o carboneto solubilizaria, voltando a precipitar-se durante o resfriamento,

dependendo da taxa imposta, como poderia ocorrer em soldagem multipasses.

5.2.3. Discussao e interpretacao dos resultados

Sao poucos os trabalhos que fazem uso intensivo do método Calphad para predi¢dao da
microestrutura e simulacao de precipitacdo de fases em condigdes cinéticas € a0 mesmo tempo
aplicados em ligas de Ni-Cr-Fe. Nesta secdo tomam-se como referéncia os resultados dos
trabalhos de NISSLEY, (2006) e RAMIREZ ¢ GARZON, (2008). No caso do trabalho do NISSLEY
(2006), o autor utilizou o software J-MatPro® para realizar célculos termodinamicos, assim
como solidificagdo pelo modelo de Scheil-Gulliver usando o mesmo software, de forma a
comparar ambos os resultados com andlise experimental por DTA. Existe um tnico material
comum aos resultados apresentados aqui e o trabalho de NISSLEY (2006). Trata-se da liga-A
(material FM-52H no trabalho do citado autor), correspondente a liga ERNiCrFe-7 com adicao de
Nb e Mo, o qual, por sua vez, se baseia na patente de CHABENAT ET AL., 2004. Os valores das
temperaturas de transformacdes de fase obtidas neste trabalho sob condi¢des cinéticas e os
obtidos no trabalho do Nissley sdo mostrados na Tabela 5.9.

Dos resultados mostrados na Tabela 5.9 observa-se que com exce¢do dos valores das
temperaturas de transformacdo de liguidus, sigma e laves, existem diferengas entre os valores
obtidos neste trabalho e os obtidos por NISSLEY (2006). As diferencas distinguidas estdo
relacionadas com as diferentes bases de dados e os mddulos de cédlculo utilizados. Especialmente,
a diferenca na modelagem de precipitados primérios MX que no caso do NISSLEY foi tratada de
forma separada em nitretos e carbonetos. Ja neste trabalho, o calculo considerou uma tnica fase

CFC que pode comecar como MN e terminar como MCN. Por outro lado, objetivando validar os
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calculos termodinamicos realizados neste trabalho foram realizadas medidas em DTA com as
ligas-2, ERNiCrFe-7, -A e —B. Os resultados destes ensaios comparados com os cdlculos de

Scheil-Gulliver sdo apresentados na tabela 5.10.

Tabela 5.9. Temperatura de inicio de transformacédo das diferentes fases para cada liga em condicdes cinéticas

Fase / Temperatura (°C)
Temperatura Liga-2 ERNiCrFe-7 Liga-A Liga-B FM-52H*

Liquidus (fase y) " 1418 1410 1353 1360 1353
Solidus (fase y) " 1378 1370 1235 1238 1100

1292

Mx" 1470 1550 1560 1204®
M»;Cs 1327 1100 1080 N/A
Sigma (o) 979 1210 1171
Laves 1160 1150 1134
Gama-linha (") --- 920 914 980 N/A
Delta (5) 980 1200 1125

() Para efeitos de comparagio foi colocada aqui a temperatura calculada com o modelo de Scheil-Gulliver
*Cdlculos realizados utilizando J-MatPro® e o médulo de solidificacdo (NISSLEY, 2006)

@ Calculado como MN

® Calculado como MC

Tabela 5.10. Temperaturas de inicio de transformacido medidas com DTA e comparadas com os calculos

L]ga Intervalo de solidificagﬁo quuldlls — Solidus (°C) Seqﬁéncia de Solidificagﬁo
(% peso) Scheil-Gulliver Cinético* DTA (Scheil-Gulliver)
(2) Ni-29Cr-10Fe 1418 — 1378 1419 - 1406 1416 — 1388 LoL+y—y
ERNiCrFe-7 1410 - 1370 1410 - 1300 1396 - 1361 Lo-L+MX+y—->MX+y
L->MX+y+L—->L+MX+
A (Nb-Mo) 1353 - 1235 1357 - 1225 1362-1294 y+o6—>L+MX+y+0+d—
MX +7+G+90
L-L+MX+y—>L+MX+

Y+6>L+MX+y+0+d—>
L+ MX+7+6+0+Y > MX
+Y+G6+0+Y

B (Nb-Mo-Hf) 1360 — 1238 1361 — 1230 1367 - 1276

* Considerando o intervalo de temperaturas obtido no célculo em condigdes cinéticas neste trabalho.

As medidas experimentais de DTA foram realizadas com a finalidade de comparacao,
utilizando uma taxa de aquecimento e resfriamento de 10 °C.s”. De acordo com os resultados

apresentados na Tabela 5.10, as coincidéncias nos cdlculos utilizando o método Calphad e as
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medidas experimentais sdo razodveis. As medidas referem-se apenas as temperaturas de inicio e
final do intervalo de solidificacdo, as quais sdo bem mais similares as ligas -2 e ERNiCrFe-7 que
as outras duas ligas.

Em relacdo com os resultados do trabalho de RAMIREZ e GARZON (2008), embora esses
autores tenham trabalhado apenas com adicdes de Nb e Ti, as temperaturas de precipitacdo de
carbonetos M;»3C¢ na regido interdendritica em condi¢des cinéticas sdo compardveis as obtidas
nas ligas -A e -B deste trabalho. No entanto, as temperaturas de solidus e liquidus sao bastante
diferentes por causa das adi¢des de Mo e Hf (elementos de alto ponto de fusdo que promovem
forte segregacdo) nas ligas experimentais aqui obtidas.

Na Figura 5.20 sdo mostradas representacdes esquematicas do resultado da simulagdo em
condic¢des cinéticas da microestrutura obtida ao final da solidificacdo, tanto nas ligas que nao
possuem precipitados, quanto nas ligas que possuem diversos precipitados. Cada representacao
esquemadtica foi construida levando em conta tanto a distribuicdo de elementos final quanto a
localizagdo das fases obtidas de acordo com as condi¢des cinéticas e a cela de simulagdo
propostas. A representacao é valida na medida em que se pensa que cada cela representa a metade
da distancia interdendritica, tal como foi explicado no método experimental. Ao juntar varias
celas em todas as dire¢des supondo que elas simulam a solidificacio de bragcos dendriticos
crescendo em todas as dire¢des obtém-se a representacdo mostrada na Figura 5.20.

A representacdo esquemadtica das estruturas de solidificacdo mostradas nas Figuras 5.20b
e 5.20d podem ajudar a melhor entender os resultados obtidos a partir da simulag@o cinética. A
diferenca nos tons de cinza de cada esquema representa a diferenca quimica da matriz nas
posicdes interdendritica e intradendritica. Materiais que obtiveram ao final da solidificagdo baixa
segregacdo formam uma estrutura homogénea com pouca diferenca quimica como € o caso da
liga-2. No caso das ligas restantes (ERNiCrFe-7, liga-A e liga-B), a forte segregacdo e
precipitacao de fases localizadas na regido interdendritica € bem representada pela Figura 5.20d.
As figuras ndo representam as diferencas entre os tipos de precipitados que podem se obtiver ao
final da solidificacdo para cada liga nem o formato dos precipitados, devido a simplificacao
geométrica dos modelos utilizados. A largura calculada da regido segregada é menor na liga

ERNiCrFe-7 em comparagao as ligas -A e -B.
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Figura 5.20. Representagdo esquemadtica dos resultados dos calculos cinéticos. A figura mostra o corte transversal da
estrutura de solidificag¢do resultante do resfriamento em condi¢des cinéticas. (a) Cela primdria de simulacdo para
materiais sem elementos que favorecem a precipitagdo, (b) esquema final da microestrutura simulada obtida apés
juntar celas primdrias em todas as direcdes. (c) Cela primdria de simulagdo para materiais com elementos que
favorecem a precipitacdo. (d) esquema da estrutura com a localizacdo de precipitados na regido interdendritica. MX:
carbonitreto, y’: gama-linha, ¢: sigma, &: delta; ¥ ju.: matriz interdendritica e 7 i,.: matriz interdendritica e M»;Cs:

carboneto rico em Cr.

5.2.4. Sumario de resultados de modelagem de ligas selecionadas

e Um completo estudo de simulacdo baseado no método Calphad, utilizando os programas
Thermo-Calc® e Dictra®, bem como bases de dados comerciais, (as quais foram
especialmente adaptadas para este trabalho) foi desenvolvido para calcular as transformagdes

de fases associadas a condicdes de equilibrio e cinéticas, neste ultimo caso, simulando uma
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taxa de 100 °C.s”', nas ligas selecionadas. Foram calculadas as temperaturas de precipitacdo,

a composi¢do quimica, a fragdo madssica, o tamanho e a localizacdo das diferentes fases.

Os resultados mostram que a liga-2 (Ni+29Cr+10Fe %.s,) quando submetida a resfriamento
em condicdes cinéticas (taxa de 100 °C.s'1) obtém como resultado uma estrutura com fase
gama () CFC rica em Ni que contem Fe e Cr dissolvidos em solugdo sé6lida. Observa-se uma
leve segregacdo de Cr e Fe na regido interdendritica (<1%pe de ambos os elementos),
obtendo-se um material quase homogéneo sem precipitados ao final do resfriamento (similar

ao mostrado na Figura 5.20b).

No caso da liga ERNiCrFe-7 obteve-se uma estrutura que possui matriz e precipitados na
regido interdendritica. A matriz é a fase gama (y) CFC, rica em Ni contendo Fe, Cr e Ti
dissolvidos em solucdo sélida. Os precipitados interdendriticos obtidos por simulacdo foram:
carbonitretos primdrios do tipo Ti(C,N), carbonetos M»3Cs € gama-linha (y’). Moderada

segregacdo de Ti e Cr para a regido interdendritica foi prevista na microestrutura final.

Os resultados da liga-A mostram que a microestrutura final € composta por uma matriz ()
rica em Ni, Cr, Fe, Nb e Mo acompanhada de precipitacio de carbonitretos primarios
Nb(Ti)(C,N), de carbonetos M;3C¢, assim como fase Laves (Ni,Cr,Fe),(Nb,Mo,Ti), gama-
linha (Y’), sigma (o) e delta (8). Uma forte segregag¢io de Nb e Mo € prevista para a regido

interdendritica.

Na liga-B prevé-se a formagdo de uma matriz () rica em Ni, Cr, Fe e Mo, acompanhada de
precipitacdo de carbonitretos primérios Hf,Nb,Ti(C,N), carbonetos M3Cs, assim como as
fases: laves, gama-linha ("), sigma (o) e delta (8). Forte segrega¢io de Nb e Mo e leve de Hf

€ prevista para a regido interdendritica.

Em todos os casos a fragdo mdssica de matriz (y) foi maior que 95%. A porcentagem restante
foi das outras fases presentes, sendo o carbonitreto MX e o carboneto M3Cg as fases com
maior fragdo madssica, seguidas da fase laves e gama-linha. As outras fases, gama duas

linhas, delta e sigma apresentam uma fra¢do massica muito menor.
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e Na Figura 5.21 sumarizam-se os resultados obtidos na simulag¢do termodindmica e cinética
das ligas selecionadas. Observa-se o aumento notdvel da fragdo de carbonitretos MX e a
diminui¢do na fracao de carbonetos M»3Cs com a adi¢do de Nb e Mo, e de Nb, Hf e Mo nas
ligas -A e -B, respectivamente. Ao mesmo tempo, um aumento no intervalo de solidificagdo
juntamente com a diminuic@o das temperaturas de solidus e liquidus para este mesmo tipo de

ligas. O Niquel comercialmente puro possui temperatura de fusdo em ~1455 °C.
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Figura 5.21. Comparagdo das temperaturas de transformacdo e fracdo mdssica de carbonitretos MX e carbonetos

M,;C¢ precipitados em condigdes cinéticas nas ligas experimentais. Tp: Temperatura de inicio precipitagdo.
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5.3. Caracterizacao de materiais

5.3.1. Composicao quimica e propriedades mecanicas

Nas Tabelas 5.11 e 5.12 sdo apresentados os resultados da determinacdo experimental da
composi¢do quimica e dos ensaios mecanicos (microdureza na estrutura de soldagem e de
laminacdo, assim como a resisténcia a tragdo na estrutura laminada) nos materiais e ligas
selecionados. Observa-se que todas as ligas possuem teores de Ni, Cr e Fe dentro da
especificacdo da liga 690 (ver a Tabela 2.1). Comparando a dureza dos materiais nos estados de
laminacdo e de soldagem, juntamente com o valor de resisténcia a tracdo, verifica-se o efeito do
endurecimento por solucdo sélida dos elementos adicionados. Devido a precipitacio de

carbonetos nas ligas -A e -B obteve-se um alto grau de encruamento durante a deformacao a frio.

Tabela 5.11. Composi¢do quimica medida experimentalmente nos materiais e ligas selecionadas. (%opeso)

Elemento Niquel Liga-2 ERNiCrFe-7 Liga-A Liga-B
Ni 100%* 61+0,5 59,2 +0,5 54,9+0,5 55,8+0,5
Cr 29 + 0,25 29,1 40,1 27.4+0,1 27.4+0,2
Fe 10 £ 0,25 10,3 40,1 9,6 +0,1 9,4+0,1
Mo 44+04 3,15+0,3
Nb 2,340,2 2,440,2
Hf 0,37 + 0,01
Ti 0,48 + 0,01 0,44 + 0,05 0,5+ 0,01
Mn 0,28 + 0,02 0,29+0,01  0,26+0,01
Al 0,45 + 0,05 0,66 0,1 0,69 + 0,02
c 270 220 250
N@® - 280 280 220

* Tragas de Zn e Cu <0,0001. " Teores de Nitrogénio e Carbono em PPM.

Tabela 5.12. Ensaios mecénicos (microdureza e resisténcia a tragdo) nos materiais e ligas selecionados

Microdureza Vickers da estrutura bruta (50 gf/15 s) Resisténcia a Tracao (MPa)(l)

Material .. Maxima Limite de Escoamento
De Laminac¢ao* De Soldagem (Gu) (cy) (0,2%)
Niquel 255+£6,8 130 £ 14,7 300 £ 15 60 £ 10
Liga-2 446 + 12,2 221 £9,2 600 £40 340 £ 17
ERNiCrFe-7 465 + 16,7 235+15,9 905 £45 760 £ 38
Liga-A 500 £ 18,0 310+9,5 1330+ 66 1180 £ 60
Liga-B 510 £ 34,8 263+74 1420 £ 70 1280 + 64

* Laminago a frio final com redugdo de 30%. " Valores determinados experimentalmente.
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5.3.2. Difracao de raios-X

Nas Figuras 5.22 e 5.23 sao apresentados os espectros de DRX convencional obtidos para
os materiais e ligas selecionados antes e depois de soldagem, respectivamente. A partir dos
resultados pode-se observar que a unica fase detectada com este método de caracterizacdo € a
matriz CFC gama (y). Nenhuma outra fase foi detectada, inclusive com um estudo bem
detalhado de alguns dos intervalos de interesse para cada tipo de fase primdria e secunddria
obtida na secd@o anterior. O fato anterior é atribuido a fases como MX, M»3Cq, Laves e outras
fases secundarias, ainda que presentes nas ligas experimentais, que possuem fracdes volumétricas
menores a 5%, ndo sendo possivel detectd-las mediante esta técnica. Ao se comparar os espectros
obtidos no mesmo material em condi¢des com e sem soldagem, observam-se diferencas na
intensidade dos picos da fase detectada. Este efeito é devido a textura cristalogréfica esperada nas
estruturas bruta de deformacao pela laminagdo a frio (antes da soldagem) e na estrutura bruta de

solidificacdo obtida por soldagem.
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Figura 5.22. Difracdo de raios-X das diferentes ligas e materiais antes da soldagem. (a) Niquel, (b) liga-2, (c)

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

Alguns autores tém utilizado esta técnica para identificagdao de fases na estrutura bruta de
solidificagdo de materiais similares aos utilizados aqui (AFONSO ET AL., 2010). Esses autores
observaram picos de fases, tais como carbonitretos MX e carbonetos M»3Cs. Ndo obstante, no
trabalho supracitado a estrutura bruta de soldagem foi obtida reaquecendo um depdsito com
multipasses de soldagem, apresentado a possibilidade de solubilizacdo e re-precipitacdo de fases,
como foi estudado na se¢do anterior. Neste trabalho a estrutura de solidificacao foi obtida sobre
uma estrutura homogeneizada sem presencga prévia de carbonetos secunddrios e usando energias

de soldagem menores.

5.3.3. Caracterizacio microestrutural

A caracteriza¢do microestrutural da estrutura bruta de solidificagdo das ligas selecionadas

¢ apresentada a seguir. Os resultados da caracterizacdo e a sua respectiva discussao sdo avaliados
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juntamente com os resultados da simulagdo cinética das transformacdes de fase para cada liga e

materiais selecionados, os quais foram apresentados na se¢io anterior.

(i) Estrutura bruta de solidificacao

Na Figura 5.24 é mostrada a estrutura bruta de solidificacdo do Niquel puro e da liga-2.
Na figura é mostrado o detalhe da distribuicao radial da estrutura obtida pela aplicagdo de um
ponto de soldagem autégeno usando o processo GTAW e cuja classificagdo da estrutura final serd

feita de acordo com os critérios estabelecidos na secao 2.6.

Figura 5.24. Macro- e micro-estrutura bruta de solidificacdo de: (a) e (b) Niquel comercialmente puro e (c) e (d)
liga-2 (Ni-29Cr-10Fe %pes,). MB: Metal de base. As setas em (d) indicam o detalhe de contorno de grdo migrado na
estrutura da liga-2. Microscopia Optica. Reagente usado no Niquel: Cu,SO, + HCI + Agua destilada e na liga-2:

ataque eletrolitico acido crémico 10%y,,

10

~J



A estrutura bruta de solidificagdo de soldagem do Niquel possui graos grosseiros sem
precipitados, com contornos de grao retos e estrutura com crescimento planar, como mostrado na
Figura 5.24b. A estrutura de solidificacio de soldagem da liga-2 (Ni-29Cr-10Fe) possui
crescimento celular livre de precipitados. Esta estrutura tem um espacamento intercelular muito
fino (< 0,5 um), com contornos de grao predominantemente retos. Na liga-2 foram observados

contornos de grao migrados com alta freqii€éncia, como mostrado na Figura 5.24d.

Figura 5.25. Estrutura bruta de solidificag¢@o na liga ERNiCrFe-7. (a) macroestrutura e (b) microestrutura onde os
precipitados submicrométricos na regido interdendritica sdo destacados pelas setas brancas. MB: Metal de base.

Microscopia 6ptica. Ataque eletrolitico dcido cromico 10%y,.

Na Figura 5.25 € mostrada a estrutura bruta de solidificacdo da liga ERNiCrFe-7, a qual
apresenta estrutura celular, com tamanho de grdo grosseiro e espacamento intercelular entre 0,5
pm e 1,0 pum. A estrutura contem uma dispersdo fina de precipitados localizados
majoritariamente na regido interdendritica, como mostrado pela Figura 5.25. Os contornos de
grao sio essencialmente retos.

As estruturas de solidificagdo das ligas -A e -B sdo bastante similares entre si, mas
substancialmente diferentes em comparagdo aos outros materiais estudados. A estrutura da liga-A
(Figuras 5.26a e 5.26b) ¢é colunar dendritica, com elevado ndmero de precipitados
interdendriticos e contornos de griao fortemente ondulados. Os precipitados e a microsegregacao
visivel aparece finamente distribuida com um espacamento interdendritico entre 5 pum e 10 um. A

estrutura de solidificagdo de soldagem da liga-B € colunar dendritica, com profusa precipitacao
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interdendritica e contornos de grdo altamente ondulados. A liga—B (Figuras 5.26c e 5.26d)
apresenta uma distribui¢do de precipitados interdendriticos e microsegregacao fina (entre 5 um e

10 um), similar aos da liga-A, mas com precipitados de menor tamanho e distribuidos mais

uniformemente.

Figura 5.26. Estrutura bruta de solidificaco (a) e (b) liga-A e (c) e (d) liga-B. Observe-se no detalhe das figuras (b)
e (d) locais de contornos de grio que mudam de direcdo constantemente assim como precipitados na regidao
interdendritica destacados pelas setas brancas. MB: Metal de base. Microscopia 6ptica. Ataque eletrolitico 4cido

cromico 10%,,;.

Na Figura 5.27 sdo apresentadas imagens detalhadas da estrutura bruta de solidificagdo de
soldagem realizada por microscopia eletronica de varredura de cada um dos materiais
selecionados. Na Figura 5.27 podem-se observar os detalhes da mudanca no modo de

solidificacdo dos diferentes materiais em fun¢do da composicao quimica.
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Figura 5.27. Microestrutura de solidifica¢do dos diferentes materiais e ligas selecionadas. (a) Niquel, (b) liga-2, (c)
liga ERNiCrFe-7, (d) liga-A e (e) liga-B. Microscopia eletronica de varredura. Elétrons secundérios. Ataque do

Niquel: quimico com Cu,SO, +HCI +Agua destilada e na liga-2: eletrolitico com écido cromico 10%.,.;.

Em relagdo ao Niquel puro (Figura 5.27a), a adicdo de elementos em solugdo sélida (Cr e
Fe) na liga—2 (Figura 5.27b) promove a mudan¢a de modo de solidifica¢do de planar para celular.
A adi¢do de um pequeno teor de Ti na liga ERNiCrFe-7, a qual possui a mesma propor¢ao de Cr

e Fe contidos na liga-2, promove a precipitacdo de carbonitretos que inibem parcialmente a
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migragdo dos contornos de grao, conservando a estrutura celular com uma leve segregacao de Ti
e Cr na regido intercelular. Adi¢cdes de Mo, Nb e Hf promoveram uma estrutura de solidificacao
colunar dendritica, forte segregacdo e profusa precipitacdo interdendritica nas ligas -A e -B.

As diferencas entre os precipitados, quando presentes na microestrutura, € no formato dos
contornos de grao sdo evidentes na Figura 5.28. Entretanto, o Niquel puro e a liga-2 ndo possuem
nenhum tipo de precipitado, as ligas restantes apresentam diversos tipos de precipitados. A liga
ERNiCrFe-7 apresenta precipitados finos e esporddicos. A liga-A apresenta precipitados
alongados em um grande numero na regido interdendritica. A liga-B possui precipitados em um
grande nimero, de forma similar a liga-A. Todavia, sua morfologia é arredondada e com menos
espacamento entre si. Na sec¢do seguinte serdo discutidos em detalhe os precipitados observados

nestas trés ultimas ligas.

(ii) Precipitacao e distribuicao de elementos

A morfologia e o tipo de precipitados observados nas ligas selecionadas estdo
condicionados pela composi¢io quimica e distribui¢do de elementos. Na Figura 5.28 apresentam-
se mapeamentos realizados com a técnica de XEDS em uma ampla regido da microestrutura das
ligas experimentais.

A partir da Figura 5.28 verificam-se as observacdes relacionadas com a distribui¢ao de
elementos, assim como a localiza¢do e a morfologia de precipitados para cada liga. A liga-2 nao
possui precipitados de nenhum tipo e apresenta leve segregacdo de Cr e Fe (Figuras 5.28a e
5.28b).

A liga ERNiCrFe-7 possui uma estrutura colunar com moderada segregacdo de Ti
(mostrada) e de Cr (ndo mostrada), decorada com precipitados esporddicos nos contornos de grao
e pequenos precipitados ricos em Ti, com amplo espacamento entre si localizados nas regides
interdendriticas. Nas Figuras 5.28c e 5.28d se observa que os precipitados submicrométricos e a
microsegregacao de Ti na regido interdendritica da liga ERNiCrFe-7, os quais se confundem, nao
permitindo distinguir claramente se os primeiros sdo precipitados ricos em Ti, como previsto

pelos célculos cinéticos utilizando o método Calphad.
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Figura 5.28. Estrutura, segregacdo e identifica¢do de precipitados. (a) estrutura celular e (b) distribui¢do de Cr na
liga-2. (c) Estrutura celular e precipitados ricos em Ti e (d) distribuicdo de Ti na liga ERNiCrFe-7. (e) estrutura
colunar dendritica e precipitados ricos em Nb e (f) distribuicio de Nb e Mo na liga-A. (g) Estrutura colunar
dendritica e precipitados ricos em Hf e Nb e (h) distribui¢do de Nb, Mo e Hf na liga-B. A distribui¢do de elementos

foi realizada por XEDS no MEV operado a 25 kV. Ataque eletrolitico dcido cromico 10%y,,
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Nas Figuras 5.28¢ e 5.28f pertencentes a liga-A, observa-se a forma alongada dos
precipitados ricos em Nb, a forte segregacao de Nb e Mo e o menor espacamento entre os
precipitados em relacdo a liga ERNiCrFe-7. Na liga-B (Figuras 5.28g € 5.28h) observa-se que os
precipitados sdo, arredondados e uniformemente distribuidos comparados com a liga-A.

A segregacdo de Nb e Mo € menor na liga-B, no entanto, ndo foi observada forte
segregacdo de Hf. Observa-se que todos os precipitados nestas duas ultimas ligas estdo
localizados nas regides interdendriticas. Para melhor estudar a natureza, a morfologia e o tipo de
precipitados desenvolveram-se tarefas de caracterizacdo especificas baseadas em microscopia de

varredura de alta resolu¢do e microscopia de transmissao.

(iii) Precipitados da liga ERNiCrFe-7

Na Figura 5.29 sdo apresentadas diversas caracteristicas dos precipitados primarios MX e

da segregacdo de Ti e Cr observadas na microestrutura de soldagem da liga ERNiCrFe-7.

ERNiCrFe-7

Ti
Crcr
T T T T - keV
0 2 4 6 8 10
(f) Elemento %peso %-Erro (t)
Ti 86 0.4
Al 1 0.1
N 13 0.3

Figura 5.29. Precipitados na liga ERNiCrFe-7. (a) Imagem que mostra a regido interdendritica decorada de
precipitados. (b) e (c) Distribui¢do de Ti e Cr na microestrutura mostrada na imagem (a). (d) Identificacdo quimica
de um carbonitreto de Ti em um contorno de grdo na mesma liga. Resultados da microanalise quimica no precipitado

(e) e tabulacédo de resultados (f). XEDS — MEV operado a 12 kV (Corre¢do usada método ZAF).
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Essencialmente todos os precipitados interdendriticos observados na liga ERNiCrFe-7 sao
ricos em Ti, como mostrado na Figura 5.29. Ainda que, um leve enriquecimento em Cr é
observado na regido interdendritica, tal e como foi previsto pelos cédlculos cinéticos na secdo
anterior. Precipitados ricos em Cr ndo foram observados nem nas regides interdendriticas nem
nos contornos de grao. Na Figura 5.30 sdo ilustradas as morfologias de precipitados encontrados
na estrutura de solidificacdo do material ERNiCrFe-7. Precipitados do tipo Ti(C,N) poliédricos
facetados de grande tamanho (entre 1,0 e 5,0 pm) foram observados esporadicamente em regides
mais proximas a linha de fusdo. Precipitados cruciformes com comprimento menor a 1,0 um

(SILVA, 2010) foram observados com maior freqiiéncia na regido interdendritica (Figuras 5.30c e

5.30d).

Figura 5.30. Morfologia de precipitados primarios observados na estrutura bruta de solidificacdo do material
ERNiCrFe-7. (a) Regido intradendritica e interdendritica do material. (b) Precipitado poliédrico facetado do tipo
Ti(C,N) encontrado em regides intradendriticas. (c) e (d) Precipitados cruciformes observados em regides

interdendriticas. MEV-FEG operado a 5 kV. Ataque eletrolitico dcido cromico 10%.,.
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Os precipitados poliédricos facetados como o observado na Figura 5.30b, contém um
nicleo de (Ti,Cr)N e uma regido externa rica em TiC, a qual forma um carbonitreto Ti(C,N),
como mostrado na figura 5.31. Pelo grande tamanho observado nestes precipitados e sua
localizagdo préxima a linha de fusdo na estrutura bruta de solidificacdo, deduz-se que este tipo de
carbonitreto foi parcialmente dissolvido e transferido desde o metal de base, o qual foi
previamente homogeneizado na regido y+MX a uma temperatura de 1200 °C por 12 h. O anterior
coincide com as observacdes feitas a respeito pelos autores RAMIREZ e LIPPOLD, (2004). No
caso dos precipitados cruciformes observados na regido interdendritica ndo t€m sido reportados
para este tipo de liga em outros trabalhos. Em concordancia com os trabalhos de HUANG (1997)
e SILVA (2010), sugere-se que a morfologia é devida ao crescimento eutético de um nucleo de
TiN, o qual enriquece com carbono na regido interdendritica formando o precipitado observado
nesta configuracdo. Na Figura 5.32 apresentam-se dados complementares da caracterizacdo deste

tipo de precipitados, os quais possuem relagdo de orientacao cubo a cubo com a matriz.

I
TiK (b)
4000+ Ti
Elemento Yopeso Error (%)
Ti 708 07
Cr 46
2000
N 196 o7
Mi 50 0z 1 .
' Ti . U\I "
0 Jexz Ti Rew A
0 2 4 5] 3 10
= keV
00inmi

Figura 5.31. Andlise de um precipitado poliédrico observado na liga ERNiCrFe-7 (a) Morfologia do precipitado.
Distribuicdo de elementos (b) Ti, (c) N e (d) Cr. Na tabela e espectro adjuntos sao mostrados a composi¢ao deste tipo
de precipitado e o dominio do Titanio na composicdo quimica. Microscopia eletrdnica de transmissdo (MET),
operado a 200 keV.
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®Matrizy
® Ti(C,N)

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

inferior de (b) se reporta a relacdo de orientacio cubo a cubo entre o carbonitreto e a matriz. MET, 200 keV

(iv) Precipitados da liga-A

A liga-A apresenta notdvel segregacdo de Nb e Mo na regido interdendritica como
produto da cinética e dos teores iniciais desses elementos na liga, o qual influencia a morfologia e
a quantidade de precipitados presentes nessa regido. NISSLEY e LIPPOLD (2009) discutem a
caracterizacdo de fases presentes na regido interdendritica contidos em uma liga com teores de
Nb e Mo, similares aos contidos na liga-A deste trabalho. Eles observaram que os precipitados
MX presentes nesta regido, em sua grande maioria, sdo ricos em Nb e possuem morfologia
alongada ramificada chamada de esquelética, também sdo observados outros precipitados de
morfologia arredondada, como os observado no trabalho de AFONSO ET AL. (2010).

De forma similar ao trabalho realizado nesta tese, a precipitagdo de outras fases como
Laves, sigma e delta foram estudados através de célculos baseados no método Calphad nos
trabalhos do NISSLEY (2006) e NISSLEY e LIPPOLD (2009). Contudo, nestes trabalhos ndo se

apresentou evidencia experimental dos precipitados diferentes aos do tipo M(C,N) e M»3Ce
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localizados na regido interdendritica e, eventualmente, na regido intergranular. As observagdes
realizadas na liga-A deste trabalho mostram que tanto a morfologia quanto os tipos de
precipitados observados nas regides interdendriticas sdo muito mais complexos e variados do que

observado nos trabalhos supracitados, conforme sdo ilustrados na Figura 5.33.

(©)[ [ Nb (L ()

e

Elemento Yepeso %-erro (x)
Nb 19.1 0.2
Cr 24.4 0.3
Ti 3.0 0.1
Ni 47.5 0.8 0 2 4 6 8 10
Fe 7.0 0.2 Energia (keV)

Figura 5.33. Precipitados observados na liga-A. (a) Imagem que mostra a regido interdendritica decorada com
diversos precipitados. Distribuicdo de (b) Ti, (c) Nb e (d) Mo na microestrutura mostrada na imagem (a). (e) Detalhe
de outro precipitado na regido interdendritica. A tabela e o espectro da andlise da composi¢do quimica correspondem

ao precipitado de Nb da imagem (e). XEDS — MEV operado a 15 kV (Correc¢do usada método ZAF).

Na liga-A foram observados trés tipos de morfologia diferentes de precipitados, como
mostrado na Figura 5.34. A primeira corresponde a uma forma complexa regularmente associada
a aglomerados de MX, que crescem junto a fase Laves, como mostrado na Figura 5.34b.
Morfologias mais arredondadas, como a mostrada na Figura 5.34c, tipicas de carbonitretos

(Nb,T1)(C,N) foram esporadicamente observadas coincidindo com as observacdes de AFONSO
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ET AL. (2010). A morfologia de carbonitretos observada com maior freqii€ncia nesta liga foi uma
mistura entre grafia chinesa (Chinés-Script) e esquelética como a mostrada na Figura 5.34d,

coincidindo com as observagdes de NISSLEY (2006) e NISSLEY e LIPPOLD (2009).

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

ricos em Nb com morfologia ramificada. MEV-FEG operado a 5 kV. Ataque eletrolitico dcido crémico 10%\y,;.

Alguns precipitados interdendriticos analisados apresentam teores significativos de Nb e
Ti juntamente com teores importantes de Ni (provavelmente da matriz) como observado na
Figura 5.34. De acordo com os célculos realizados neste trabalho, na liga-A prevé-se forte
enriquecimento de 10% peso de Nb e 30%pe0 de Mo, na regido interdendritica, o qual sob
condi¢des cinéticas, poderia produzir a precipitacdo de fase Laves do tipo (Ni,Fe),X, como

observado pelos autores RADAKRISHNA e PRASAD RAO (1997). Comparando os resultados de
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célculos cinéticos e o estudo por microscopia eletronica de varredura e XEDS sugere-se, entdo,
que a presenca da fase Laves algumas vezes € concomitante com a precipitacdo de MX na regiao
interdendritica. Na Figura 5.35 apresentam-se imagens de MET mostrando a morfologia destes

precipitados complexos como evidencia experimental do crescimento de Laves junto a MX.
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Figura 5.35. Crescimento da fase Laves junto a carbonitreto MX rico em Nb na estrutura bruta de solidificacio da
liga-A. (a) imagem de campo claro mostrando a morfologia complexa e localizagdo relativa da fase Laves e do
carbonitreto Nb,Ti(C,N). (b) Padrao de difracdo da fase Laves orientada no eixo de zona [301]. Na parte inferior se
mostra a distribuicdo de elementos Ni, Ti, Nb e Mo deixando evidencia da delimitacdo entre o carbonitreto

Nb,Ti(C,N) (parte inferior) e a fase Laves (Ni,Cr,Fe),(Nb,Mo,Ti) (parte superior). MET, 200 kV.

(v) Precipitados na liga-B

Na liga-B a presenca de Héfnio altera fortemente a morfologia dos precipitados, assim
como a sua distribuicio na regido interdendritica quando comparados aos da liga-A. Foi
observado que os precipitados em sua grande maioria sdo arredondados e apresentam menor

espacamento entre si. Na Figura 5.36 observa-se que os precipitados maiores com formato
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esférico s@o ricos em Hf, enquanto que os precipitados com formato mais irregular possuem

teores relevantes de Nb.

O [Nb (L) ()
% R
..;.'i-’ ;
2 pJm 2 pm
Hf
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Nb 1.1 0.1
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Figura 5.36. Precipitados observados na liga-B. (a) Imagem que mostra a regido interdendritica decorada com
diversos precipitados. Distribuicdo de (b) Hf, (c) Nb e (d) Mo na microestrutura mostrada na imagem (a). A tabela e
o espectro correspondem ao precipitado destacado com a seta na imagem (a). XEDS — MEV operado a 14 kV

(Corregao usada método ZAF).

A mudancga na morfologia dos precipitados ramificados e de escrita chinesa como 0s
observados na liga-A, para precipitados esféricos e discretos na liga-B, concorda muito bem com
as observagdes dos autores KOTVAL ET AL. (1972), ZIMINA ET AL. (1986), DAHL ET AL.
(1973) e DUHL E SULLIVAN (1971). Observa-se que na regido interdendritica da liga-B niao ha
segregacgao forte de Hf nem de Mo, como previsto nos cdlculos cinéticos e mostrado nas anélises
experimentais (Figura 5.36). O teor de Mo € menor na liga-B comparado ao da liga-A e o Hf
parece ser consumido todo na precipitacdo de carbonitretos ricos neste elemento.

Na Figura 5.37 apresentam-se as diferentes morfologias dos precipitados observados na
liga-B. Os precipitados arredondados como os mostrados nas Figuras 5.37b e 5.37c sdo ricos em
Hf e contem teores baixos de Nb. Alguns precipitados com morfologias mais irregulares (como o
observado na Figura 5.37d), o qual estd formado por diversos fragmentos e aglomerados de

varios precipitados menores alguns ricos em Hf e Nb contendo Ni (cuja procedéncia nas andlises
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esta relacionada com a composi¢cdo quimica da matriz) foram observados na estrutura bruta de
solidificacdo desta liga. Esses precipitados foram observados com uma menor freqii€éncia na
estrutura da liga-B comparado a liga-A. De forma similar ao observado na liga-A, na liga-B €
prevista a precipitacio em condicdes cinéticas da fase Laves, na qual ndo foi identificado

experimentalmente contetido de Héafnio, tal como foi previsto pelos célculos cinéticos.

Figura 5.37. Morfologia de precipitados primdrios na estrutura bruta de solidificagdo da liga-B. (a) Localizagdo dos
precipitados no material. (b) Precipitado arredondado do tipo Hf(C,N) observado nas regides intradendriticas. (c)
Precipitados semi-esféricos do tipo (Hf,Nb)(C,N) observados na regido interdendritica. (d) Precipitados com
morfologia complexa, provavelmente com crescimento concomitante de Laves e MX. MEV-FEG operado a 5 kV.

Ataque eletrolitico dcido crémico 10%y,;.

Na Figura 5.38 mostram-se imagens que evidenciam a precipitacdo de fase Laves junto
com a fase MX na liga-B. Tal como foi calculado na simulagdo utilizando o método Calphad, a
fase Laves precipita a uma temperatura menor que a fase MX, tanto na liga-A quanto na liga-B.

N3ao ha clareza sobre o tipo de mecanismo que induz este tipo de crescimento concomitante entre
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a fase Laves e MX neste tipo de ligas. Sugere-se que a precipitacdo primdria durante a
solidificacdo na regido interdendritica em cada liga, empobrece a vizinhanga de elementos tais
como Nb e Hf. Quando ocorrer o empobrecimento local antes mencionado poder-se-ia mudar a
cinética da solidificacdo dessas regides, a qual combinada com os efeitos da alta taxa de
resfriamento durante a soldagem pode favorecer a precipitacdo de fase Laves, de forma andloga a
discutida pelos autores DUPONT ET AL. (1998a, 1998b e 1998c) e RADAKRISHNA e¢ PRASAD
RAO (1997). Observa-se que em estruturas de soldagem por fusdo de ligas e superligas de Niquel,
a fase Laves rica em Nb precipita na regido interdendritica com morfologia eutética, sendo
associada a processos de formacao de trincas por solidificacdo, coincidindo com o discutido pelos
autores DUPONT ET AL. (1998a) e SILVA (2010). Em materiais endurecidos por solugdo sélida
deste tipo € bastante rara a precipitacdo de fases TCP e Laves como observado neste trabalho,
motivo pelo qual se propde que o crescimento concomitante da fase Laves junto com

carbonitretos do tipo MX seja alvo de uma proposta de pesquisa posterior.

®Laves
® Matriz y

10 1/nm

Figura 5.38. Observacdo experimental do crescimento de fase Laves junto com carbonitretos ricos em Hf na
estrutura bruta de solidifica¢do da liga-B. (a) Imagem de campo claro mostrando a morfologia da fase Laves e a
localizagcdo do carbonitreto rico em Hf. (b) Padrdo de difracdo da fase Laves e da fase (y) pertencente a matriz

orientadas nos eixos de zona [101] e [211], respectivamente. MET, 200 kV.

Finalmente, a observa¢do experimental da precipitacdo do carboneto M»3Cs foi avaliada
em todas as ligas, de forma que em nenhuma delas foi observado este precipitado. Considera-se

que a baixa fragao massica de M3Cq, produzida em condi¢des cinéticas, tal como foi previsto nos
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célculos usando o método Calphad, € a principal razao pela qual este tipo de precipitado ndo foi
observado na liga base. Para a liga-A, o resultado coincide com o observado na estrutura bruta de
soldagem da liga FM-52H (equivalente a liga-A) do NISSLEY ET AL. (2009). Em tanto que para
liga-B, como discutido pelos autores DAHL ET AL. (1973), a formagcdo de MX rico em Hf
consome o C disponivel, inibindo a formacdo de carbonetos de segunda fase. Este resultado é
bastante interessante, uma vez que, a auséncia ou presenca do carboneto M»3Cg ndo governa o
mecanismo da FQD como observado no trabalho de YOUNG ET AL. (2009) e como discutido na

secdo 2.11 neste trabalho.

5.3.4. Comparacao entre resultados de modelagem e a caracterizacio

Nas subsecdes anteriores foi amplamente discutido o tipo, a morfologia e a composi¢ao
quimica dos precipitados observados, bem como a segregacdo em cada liga. Aqui serd
apresentada a comparacdo dos resultados da caracterizacdo e os resultados da modelagem. A
partir dos resultados obtidos durante a avaliacdo experimental da composi¢do quimica e da
segregacdo, foram novamente realizados todos os cédlculos em condig¢des cinéticas para cada liga
experimental, os quais tinham sido desenvolvidos para composicdes genéricas na se¢do anterior.
Na Tabela 5.13 apresenta-se a compilacdo de resultados da fracdo mdssica de precipitados
primarios e de carbonetos de segunda fase para cada tipo de liga experimental avaliado e a sua

comparacdo com os dados calculados preliminarmente.

Tabela 5.13. Compilacdo de resultados de calculos cinéticos preliminares e refinados usando o método Calphad

Fracio massica’ MX (%) Fracdo massica’ M,3Cq (%) g

Liga precipitacio MX (°C)
Preliminar Refinada Preliminar Refinada Preliminar Refinada

ERNiCrFe-7 2,2 1,3 5,8 5,1 1410 1412

A (Nb-Mo) 3,5 3,7 1,1 1,0 1353 1372

B (Nb-Mo-Hf) 6,0 4,5 2,2 2,1 1360 1375

* Fragdo madssica na regido interdendritica de cada liga

O resultado da fracdo méssica de precipitacao primadria, obtida a partir do refinamento dos
calculos cinéticos utilizando a composicao quimica medida experimentalmente para cada liga, foi

comparado com medidas da fragcdo feitas através de estereografia com separacdo de fases via

123



software. Na Figura 5.39 sdo mostrados exemplos do método utilizado para avaliar a fracdo
madssica de precipitados nas ligas experimentais usando o software SVRNA - System®,
desenvolvido na Universidade Federal do Ceard o qual foi gentilmente disponibilizado pelos
autores DE ALBUQUERQUE ET AL. (2010). As analises foram realizadas utilizando pelo menos

cinco diferentes imagens de alto contraste de cada liga.

- Sy P }

Y

Figura 5.39. Cilculo da fragdo massica experimental usando o software SVRNA — System. As imagens (a), (b) e (c)
correspondem as regides analisadas e as imagens (d), (e) e (f) correspondem as andlises usando o tratamento de
imagens. A cor amarela indica a regido intradendritica entanto que a verde a regido interdendritica ambas
pertencentes a matriz; a cor vermelha corresponde aos precipitados. As imagens correspondem 4s andlises realizadas

em: (a) e (d) liga ERNiCrFe-7, (b) e (e) Liga-A e (c) e (f) Liga-B. Imagens MEV-FEG, 5 kV.

Na Tabela 5.10 sao sumarizados os resultados do cédlculo refinado em condi¢des cinéticas
da fracdo madssica, composi¢ao quimica e temperatura de precipitacdo de carbonitretos MX,
usando a composi¢cdo quimica de cada liga experimental mostrada na Tabela 5.7, as quais t€ém
sido comparadas com a morfologia observada de cada precipitado. Dado que o modelo cinético
das transformacoes foi baseado em uma simplificacdo geométrica unidimensional, a morfologia
dos precipitados calculados nao é compardvel com a morfologia dos mesmos observados
experimentalmente. A variagdo da temperatura de inicio da precipitacdo de MX calculada usando
a composicdo quimica medida e mostrada na Tabela 5.9 € menor que 10% em relagdo aos
célculos preliminares apresentados na secdo anterior. Entretanto, a fracdo de precipitados
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primarios recalculados variou bastante em relacdo aos cdlculos preliminares, principalmente

devido as diferencas nos teores dos elementos que promovem a precipitacdo primaria.

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

Li Fracio massica Tipo de carbonitreto Temperatura* Morfologias
124 Calculada Experimental@ Calculada Observado °O) observadas?
. . . Cruciforme
ERNiCrFe-7 1,3 1,0-2,0 (Ti,Cr)(C,N) (Ti)(C,N) 1412 Poligonal
A Ramificada
3,7 35-45 (Nb,Ti,Mo)(C,N) (Nb,Ti,Mo)(C,N) 1372 Poligonal
(Nb-Mo)
Arredondada
Arredondada
B . (HEND)(C.N) :
(Nb-Mo-Hf) 4,5 3,5-45 (Hf,Ti,Nb)(C,N) (HETi)(C.N) 1375 Poh'gf)nal
Ramificada

*Temperatura de inicio de precipitagdo calculada a través do método Calphad com a composi¢do das ligas

produzidas.” Classificadas em ordem de importéincia na seqiiéncia de precipitacdo. ® Intervalo de valores medidos.

Algumas observacdes podem explicar as diferencas observadas entre as fragcdes massicas
calculadas e as experimentais. No caso da liga ERNiCrFe-7, a fragcdo mdssica de MX calculada
nao leva em conta os precipitados parcialmente solubilizados e transferidos para a poga de fusdo.
No caso das ligas -A e -B, ndo foi levado em conta nos cdlculos cinéticos a precipitacdo
simultdnea dos diversos tipos de carbonitretos MX. Em relacdo ao anteriormente exposto, ja
existe uma solucao recentemente desenvolvida para calcular precipitacdo simultinea de multiplos
carbonitretos MX em uma mesma liga durante a solidificagdo usando o método Calphad (PEREZ
ET AL., 2007, 2008), mas ainda ndo tem sido incorporada aos pacotes comerciais disponiveis.

Para comparar a composi¢do quimica e a distribuicdo de elementos na estrutura bruta de
solidificacdo e os perfis de composicdo quimica em cada cela de cdlculo cinético, foram
confrontados com medidas de perfis de composicdo obtidos por médio de XEDS no MEV,
replicando tamanhos compardveis aos utilizados na simulacdo numérica. Os resultados sdao
mostrados nas Figuras 5.40 a 5.42 para as ligas ERNiCrFe-7, liga-A e liga-B, respectivamente.
Em cada representacdo, o eixo da distancia foi intencionalmente colocado na escala logaritmica
para conseguir ilustrar em um mesmo grafico as regides intradendritica, interdendritica e do
carbonitreto incluidas na transformacdo eutética L — y + MX, a qual foi executada no célculo
numérico. A distribuicdo estd dividida em trés regides que representam a composi¢do da matriz
nas regides intradendritica e interdendritica, assim como no carbonitreto (MX). Dos resultados
mostrados nas Figuras 5.40 a 5.42 pode-se observar que a distribuicdo de elementos em solucdo
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sOlida, tanto calculados quanto medidos experimentalmente, coincide bem. Em todos os casos
observa-se que a distribuicdo dos elementos principais em cada material coincide de forma
razoavel entre as medidas experimentais € a simulacdo numérica. Observe-se a largura é maior

nas regides interdendriticas das ligas-A e -B comparada as observadas na liga ERNiCrFe-7.
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Figura 5.40. Distribuicdo de elementos obtida através de célculos cinéticos (linhas continuas) comparadas com

medidas experimentais na microestrutura de solidificacdo na liga ERNiCrFe-7. Os simbolos representam as medidas

experimentais realizadas com XEDS no MEV.

Finalmente, nas Figuras 5.43 a 5.45 s3o mostrados os resultados das medidas
experimentais dos perfis de composi¢cao quimica na estrutura bruta de solidificacdo das ligas
ERNiCrFe-7, liga-A e liga-B. Na liga ERNiCrFe-7 (Figura 5.43), observa-se a reducio no teor de
Ni e Fe e o aumento do teor de Cr e Ti na regido interdendritica em relacdo a regidao
intradendritica. Na liga-A (Figura 5.44), observam-se a redu¢do no teor de Ni, Cr e Fe e o
aumento dos teores de Nb e Mo na regido interdendritica.

Na liga-B, observam-se a reducdo dos teores de Ni, Cr e Fe e o aumento do teor de Mo e
Nb na regido interdendritica. A distribuicdo dos elementos medidos experimentalmente para cada
liga coincide razoavelmente com as predi¢des analisadas mediante os célculos cinéticos. O fato
anteriormente exposto leva em consideragao a restricdo do XEDS, em relagdo com a resolucao
espacial (tamanho da sonda e o volume de interagdo formado) neste tipo de medidas

experimentais.
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Figura 5.41. Distribui¢do de elementos obtida através de célculos cinéticos (linhas continuas) comparadas com
medidas experimentais na microestrutura de solidificacdo na liga-A. Os simbolos representam as medidas

experimentais realizadas com XEDS no MEV.

100
Matriz (y) Carbonitreto
Regi&o Regiao
. 80 IIntradendritica Interdendritica
o
a == Nj
o 70 r
2\0, —Cr
-'g 60 1 —Fe
2 s
() 50 B 1 —Nb
() Mo
3 40 —
o
2 30
20
10
0 ¥ T
10 1 0,1 0,01 0,001

Distancia (um)
Figura 5.42. Distribuicdo de elementos obtida através de célculos cinéticos (linhas continuas) comparadas com

medidas experimentais na microestrutura de solidificagdo na liga-B. Os simbolos representam as medidas

experimentais realizadas com XEDS no MEV.
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Figura 5.43. Distribui¢do de elementos ao longo de diferentes dendritas em um mesmo grio na estrutura bruta de
solidificag@o da liga ERNiCrFe-7. (a) Regido na qual foi realizada a medida experimental, indicando a trajetéria com
a seta. (b) Distribuicdo de elementos ao longo da trajetéria medida. As setas largas na distribui¢do mostram os locais

de mudanca de teores de Cr e Ti. EDS no MEV com 15 kV de energia.
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Figura 5.44. Distribuicdo de elementos ao longo de duas dendritas em um mesmo grdo na estrutura bruta de

solidificagd@o da liga-A. (a) Regido na qual foi realizada a medida experimental, indicando a trajetéria com a seta. (b)
Distribuicdo de elementos ao longo da trajetéria medida. A seta larga na distribuicdo mostra os locais de mudancga de

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

5.3.5. Cristalografia e morfologia dos contornos de grao

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

(OIM) da matriz de cada material selecionado, nos quais cada cor representa as orientacdes dos
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cristais em relacdo a direcdo normal a superficie (contida no plano da folha) de acordo com os
eixos cristalograficos fixos exibidos na figura de referéncia ao lado de cada mapeamento. A partir
das observagdes experimentais, tém sido distinguidas as diferencas na morfologia do contorno de
grao que nao tinham sido observadas usando microscopia eletronica.

As diferencgas estdo associadas com a mudanca da dire¢do ao longo do contorno de grio
na sua extensdao. Se as mudancas sdo suaves, entdo, o contorno € considerado reto ou liso. Por
outro lado, se hd mudancas constantes de direcdo, o contorno € considerado ondulado. Em todos
os casos foram observados graos grosseiros proprios da estrutura bruta de solidificagdo por
soldagem. O Niquel e a liga-2, os quais sdo os materiais livres de precipitados e da forte

segregacdo, mostram contornos de grao retos.
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Figura 5.45. Distribuicdo de elementos ao longo de duas dendritas em um mesmo grdo na estrutura bruta de

solidificagdo da liga-B. (a) Regido na qual foi realizada a medida experimental, indicando a trajetdria com a seta. (b)
Distribuicdo de elementos ao longo da trajetéria medida. A seta larga na distribui¢do mostra os locais de mudanga de

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

As andlises da liga ERNiCrFe-7 (Figura 5.48) mostram que, mesmo contendo
carbonitretos MX precipitados em temperatura elevada e segregacdo moderada de Ti e Cr na
regido interdendritica, esta possui morfologia nos seus contornos de grdo bastante similar a
observada na liga-2. Nao entanto, a liga ERNiCrFe-7 apresenta um tamanho de grao ligeiramente

menor, conforme verificado na escala.
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Figura 5.46. Mapa de microscopia de orientacido da imagem (OIM) da estrutura bruta de solidificacdo do Niquel. A

seta indica a dire¢@o preferencial de crescimento dos graos [100].
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Figura 5.47. Mapa de microscopia de orientacdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de solidifica¢do da liga-2. A

seta indica a dire¢@o preferencial de crescimento dos graos [100].

As ligas-A e -B mostram morfologia de contorno essencialmente diferente aos exibidos
pelo Niquel, as ligas -2 e ERNiCrFe-7. A partir das Figuras 5.49 e 5.50 sao evidentes contornos
de grdo altamente ondulados, assim como grdos mais estreitos € menores nas ligas -A e -B em
relacdo aos outros trés materiais estudados. Os tipos de contornos de grdao na liga-B sdo mais
serrilhados, quando comparados com a liga-A. As caracteristicas da morfologia de contornos de
grdo observadas nas ligas ERNiCrFe-7 e -A coincidem com as observagdes realizadas por outros
autores em materiais similares (NISSLEY e LIPPOLD, 2006, 2008 e 2009; KISER ET AL., 2008;;
NOECKER e DUPONT, 2009b).
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Figura 5.48. Mapa de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de solidificacdo da liga

ERNiCrFe-7. A seta indica a dire¢@o preferencial de crescimento dos graos [100].

Figura 5.49. Mapa de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de solidificacdo da liga-A. A

seta indica a dire¢@o preferencial de crescimento dos graos [100].

A diferenga no grau de ondulagdo dos contornos de grao, coincidindo com os autores
supracitados, estd estreitamente ligada a temperatura de inicio de precipitacdo, fracdo e tipo de
carbonitretos primdrios, os quais interferem na taxa de migracdo dos contornos durante o
resfriamento e apds solidificagdo, como discutido na secdo 3 deste trabalho. A auséncia total de
precipitados na estrutura de solidificacdo no Niquel e na liga-2 facilita a migracdo de contornos

de grao como observado nestes materiais. No caso da liga ERNiCrFe-7 e a pesar de conter
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carbonitretos primdrios MX que precipitam a temperatura elevada, estes parecem ndo funcionar
como barreiras efetivas a migracdo, como observado na caracterizagdo da estrutura. A explicacio
para o fato anterior estd na baixa fracdo de precipitados e o grande espacamento entre eles
(esporédicos), como discutido por RAMIREZ e LIPPOLD (2004a e 2004b).

Algum grau de ondula¢do foi observado em alguns contornos de griao na liga ERNiCrFe-
7, mas, em todos os casos, este foi associado sempre a precipitados de grande tamanho
localizados em regides intergranulares. Nesta liga os precipitados de grande tamanho e de
formato poligonal foram localizados em posicdes intradendriticas. O anteriormente exposto
sugere que € preciso de um tamanho critico minimo (RIOS, 1987) e uma determinada freqii€éncia

(quantidade e distribui¢do) de precipitados que ajude a conter a migracdo dos contornos de grao

001 101

Figura 5.50. Mapas de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) da estrutura bruta de solidificacdo da liga-B. A

seta indica a direcdo preferencial de crescimento dos graos [100].

As ligas-A e -B possuem as maiores quantidades de fracdo mdssica de precipitados MX,
os quais estdo bem distribuidos dentro da matriz de cada liga. A alta freqiiéncia e fracdo de
precipitados MX tem ajudado nestas duas ligas a conter a migracdo de contornos de grao de
forma mais eficiente, gerando contornos de grao mais ondulados. Observa-se que a eficiéncia na
producdo de contornos ondulados € maior em presenca de precipitados ricos em Hf em relagao
aos produzidos pelos precipitados ricos em Nb, evidente pelo maior grao de ondulagdo e quase
serrilhado do primeiro. Isto ja foi observado durante a selecdo de materiais e ligas definitivos.

Este fato indica que o ondulado pode estar relacionado com o aumento da ductilidade presente
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em ligas de Niquel que contem este elemento. O efeito pronunciado na ondulacdo do contorno de
grao com um formato quase serrilhado na liga-B estd bem relacionado com a maior fracdo
massica e com a melhor distribuicdo (maior freqiiéncia e menor espagamento entre precipitados
primdrios) dos carbonitretos ricos em Hf nas posi¢des interdendriticas.

Existem diversos métodos para estabelecer diferencas no nivel de ondulacdo dos
contornos de grao de materiais, mas neste trabalho nao foi medido este parametro dado a grande
diferenca evidente entre os materiais comparados. A avaliagdo dos sitios coincidentes de
reticulado (CSL) desde X; até X9 na estrutura bruta de solidificacdo, utilizando EBSD em cada
uma das ligas selecionadas, mostrou uma baixa fracao de contornos especiais, tal como esperado

em uma estrutura bruta de solidificacao.

5.3.6. Sumario de resultados de caracterizacio

e Foi desenvolvida a caracteriza¢do da microestrutura bruta de solidificagdo e das propriedades
mecanicas mais relevantes (dureza e resisténcia a tracdo a temperatura ambiente) nos

materiais e ligas selecionados.

e Foram observadas e avaliadas as diferencas na quantidade de segregacdo, no tipo de
contorno de grio e na precipitacdo entre os materiais selecionados. As caracteristicas mais

relevantes sdo sumarizadas nas Tabelas 5.15 e 5.16.

e Os materiais escolhidos como definitivos mostraram uma variedade de caracteristicas
microestruturais que, em relacdo com as hipoteses atuais de fratura intergranular de queda de
ductilidade (FQD) sdo favoraveis ou desfavordveis no intuito de aumentar a resisténcia a
FQD. Essas caracteristicas estdo relacionadas a fracdo méassica, a morfologia e a distribui¢cao
de precipitados primarios MX e de carbonetos secunddrios M3Cg_assim como a morfologia
dos contornos de grdo, as quais tém sido tradicionalmente estudadas e diretamente
correlacionadas a FQD. Destaca-se que ndo foi observada experimentalmente a precipitacdo

de carbonetos M,3C¢ em nenhuma das ligas.
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Tabela 5.15. Distribuicao de elementos, precipitados e contornos de grao dos materiais selecionados.

Elementos predominantes

Tipo deliga  Estrutura de Enriquecimento Precipitados Morfologia dos
ou material  Solidificacao Matriz (y) na regisio observados contornos de grao
interdendritica
Niquel Planar Ni N. C. N. C. Retos ou planos
Liga-2 Celular Ni-Cr-Fe Cr (leve) N.C. Retos ou planos
Cr. Ti Carbonitretos Plana com regides
ERNiCrFe-7 Celular Ni-Cr-Fe (mo déra da) primdrios ricos em  que contem alguma
Ti MX) ondulacdo
. Colunar . Mo (moderada), .Ca/rbomt.r ctos Fortemente
Liga-A dendritica Ni-Cr-Fe-Mo Nb (forte) PIUMATIOS TICOS em ondulados
Nb (MX), Laves
Carbonitretos
. Colunar . Mo (moderada), primadrios ricos em Fortemente
Liga-B dendritica Ni-Cr-Fe-Mo Nb (forte) Nb e Hf (MX), ondulados
Laves

N.C: Nao contem.

Tabela 5.16. Caracteristicas dos carbonitretos primarios MX e carbonetos secundérios precipitados nas ligas

selecionadas.
Liea Tipo e Localizacio Intervalo de Distancia média Morfologia
& freqiiéncia ¢ tamanho (pm) (um) @ predominante
Niquel N. C. N. C. N. C. N. C. N. C.
Liga-2 N.C. N.C. N. C. N. C. N. C.
MX - Intergranular, Cruciforme
ERNiCrFe-7 Esporadica intragranular 0.01-20 > 30 poligonal
My;C Nio observado Naio observado Nio observado Nio observado
Intergranular Ramificados,
) MX — Profusa . g ’ 0,02 -10 10-50 poligonais,
Liga-A intragranular
arredondados
My;C Nio observado Naio observado Nio observado Nio observado
Intergranular Arredondados,
. MX - Profusa . g ’ 0,01-5,0 5,0-10 ramificados e
Liga-B intragranular . .
poligonais
M,;C Nio observado Naio observado Nio observado Nio observado

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

e A segregacdo e a distribuicao dos elementos adicionados &s ligas experimentais -A e -B sdo

caracteristicas muito importantes, as quais ndo t€ém sido reportadas em nenhum estudo

relacionado a FQD e que, para o escopo deste trabalho, resulta de suma importancia. A

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

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

distribuicdo muito uniforme e com tamanho fino. O Nb e o Mo segregam fortemente e
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moderadamente, respectivamente, em ambas as ligas-A e —B, estimulando a precipitacdo de
fase Laves na regido interdendritica. O Mo, além de segregar moderadamente para a regiao
interdendritica, nas regides intradendriticas distribui-se homogeneamente, sem formar

precipitados ricos nesse elemento.

Uma correlacao razoével foi achada entre os calculos cinéticos baseados no método Calphad
e a caracterizacdo experimental, validando a fracdo mdssica de precipitados primdrios MX, a
sua composicdo quimica, a segregacdo e a distribui¢do de elementos na matriz e suas regides.
As caracteristicas anteriores incidiram fortemente na microestrutura de solidificacdo de cada

liga estudada.
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5.4. Determinacio experimental da Energia de Falha de Empilhamento (EFE)

O primeiro objetivo proposto na determinacdo experimental da energia de falha de
empilhamento foi o célculo da constante K;;;w¢ através do ajuste linear entre o valor da EFE do
conjunto de metais puros (os quais foram extraidos da literatura como explicado na secdo 4.5) e

os valores do valor médio das microdeformagdes quadraticas integradas sobre uma coluna

atdmica com comprimento de 50 A (<8250A>), com o modulo de cisalhamento do material ao

longo do plano (111) (Gy;;), com o parametro de rede (ay), com o parametro de correcdo de Zener
(4) e com a probabilidade de falha empilhamento (o), os quais foram determinados
experimentalmente. O valor determinado desta constante foi utilizado para aplicar o método de
analise de perfis de picos de difracdo de raios-X no grupo de ligas e materiais de Ni selecionado.

Na Figura 5.51 apresentam-se os resultados do ajuste linear e a constante K;;;®¢, cujos
valores obtidos estdo de acordo com os valores experimentais reportados por outros autores
(REED e SCHRAMM (1974) e MARTINEZ ET AL. (1992)). Os coeficientes de rigidez Cj; foram
determinados de acordo com REED e SCHRAMM 1974 ¢ LEDBETTER, 1985.

5 -
4 - OAE
S 34
X
o 5"
o 2 K,;,w, = 5,20
= Au R?=0,983
- Cu © ’
14
OAg
O T T T T T T T T T 1
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

2 3
< >
€070 (x 107)
Figura 5.51. Ajuste linear das relagdes entre y/Gyy b, € <€Z>/a para os elementos puros Ag, Al, Au, Cu e Ni. O

simbolo y neste grafico ¢ equivalente a EFE. O valor da constante linear K;;;w, mostrado corresponde ao valor

obtido usando a correcdo de Zener de acordo com a Equagdo 4.5.
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Na tabela 5.17 sao sumarizados os valores medidos experimentalmente por difracdo de
raios-X para o grupo de metais puros e os valores calculados a partir destas medidas que tém sido

utilizados no calculo da constante linear mostrado na Figura 5.51.

Tabela 5.17. Valores utilizados para o calculo da constante linear K;;;w, para os elementos puros

L <€ G EFE* <eso>/a 10%y/Gyy1.b
Material (xi(;)';)ll (x10" N/m?) (x;x03) ad) b4 (mJ/m?) (51003)/ EYXI(;_,I,)I ’
Ag 2,008 2,56 2,13 4070 1,662 22 0,0944 0,52
Au 1,422 2,42 1,03 4,074 1,663 50 0,138 1,24
Al 0,496 2,47 0,90 4,05 1,652 163 0,389 3,99
Cu 3,514 4,08 2,95 3,66 1,494 62 0,119 1,02
Ni 9,702 7,03 4,65 352 1439 220 0,2086 2,18

* Valores extraidos do trabalho de REED e SCHRAMM, (1974); a é o parametro de rede e b, ¢ o vetor de Burguers .

Para calcular a EFE das ligas e materiais selecionados foi utilizado o valor do médulo (G)
cortante na direcdo [111] de 6,64x10'" N.m™?. Os valores da EFE das ligas e materiais

selecionados determinados experimentalmente sdo apresentados na Tabela 5.18.

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

) <g> <e’s> 1/ EFE
Material a (x10%) 5 ;(:)71)" a(A) b, (A) ()5(01 (;3})‘ (mJ/m?)
Ni 4,65 9,702 3,52 1,439 0,2086 220
Liga-2 4422 536 3,57 1,457 1,2119 61,0
ERNiCrFe-7 40,77 170 3,54 1,447 0,4169 20,8
Liga-A 51,23 160 3,60 1,472 0,3123 15,9
Liga-B 69,96 53,1 3,59 1,468 0,0759 3,8

A partir dos resultados experimentais ilustrados na Tabela 5.18, observa-se, como
esperado, uma forte reducdo no valor da EFE influenciada pelos elementos de adigdo utilizados
em cada liga. Para melhor entender os efeitos dos elementos de adicdo em cada liga, foram
gerados graficos da EFE em fun¢do do conteudo de elementos que favorecem a precipitagcao de
carbonetos primarios e dos que favorecem o endurecimento por solugdo soélida, os quais s@o
apresentados nas Figuras 5.52 e 5.53, respectivamente. Em relagdo ao Ni, a redu¢ao da EFE nas

ligas experimentais €: Liga-2 (72%), ERNiCrFe-7 (91%), liga-A (93%) e liga-B (98%).
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O Valor Experimental
O Valor de referencia
Liga  EFE (mJ/m?) Referencia
@] Ni-Nb 59 Siegel, 2005
«— 160+ || nNiTi 30 - 60 Gallagher, 1970
e i @ Ni-v 19 -45 Vanderschaeve, 1970
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Figura 5.52. Energia de falha de empilhamento (EFE) em funcdo da relagdo entre o teor (%opeso) de elementos que

favorecem a precipitagdo de carbonetos primarios (Ti, V, Nb e Hf) e o teor de Ni.

2409+
1 U QO Valor Experimental
200 - S O Valor de Referencia

EFE (mJ/m2) Referencia
=153 Siegel, 2005
40-45 Symons, 1997
5 Tiernay, 1982
25-35 Pettinari, 2002
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Figura 5.53. Energia de falha de empilhamento (EFE) em funcdo da relagdo entre o teor (%pes0) de elementos que

favorecem o endurecimento por solugao sélida (Cr, Fe e Mo) e o teor de Ni.
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Nas Figuras 5.52 e 5.53 sdo mostrados os valores da EFE de outras ligas de Ni
experimentais que foram medidas junto com as ligas e materiais selecionadas neste trabalho. Na
Tabela 5.19 sdo mostrados os valores da EFE e dos elementos de adi¢cao utilizados. Pode se
observar que, efetivamente, a adi¢do de elementos de liga reduz o valor de EFE como
normalmente é aceito na literatura. Todavia o efeito dos elementos ¢ diferenciado e depende

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

Tabela 5.19. Valores calculados de Energia de falha de empilhamento de ligas de Ni com diversas adigdes.

Referencia Tipo de liga e adi¢do em %opes0 EFE (mJ.m'Z)

a ERNiCrFe-7 + 1,0Ti 11,14
b ERNiCrFe-7 + 1,0V 25,42
c ERNiCrFe-7 + 1,0Nb 25,43
d ERNiCrFe-7 + 1,0Ti + 1,0Nb + 1,0V 13,85

A partir dos resultados mostrados nas Figuras 5.52 e 5.53 sdo evidentes duas
caracteristicas. A primeira € que os elementos, os quais favorecem o endurecimento por solugao
solida, possuem em conjunto um efeito mais forte na redu¢do da EFE comparados com os
elementos que favorecem a precipitacdo de carbonitretos. A segunda caracteristica ¢ que o Hf,
quando presente, em combinagdo com adigdes de Nb e Mo produzem uma severa redugdo da
EFE, em relagao com os valores obtidos nas outras ligas que nao contem Hf.

A forte reducdo do valor de EFE nas ligas experimentais ¢ um indicio de caracteristicas
relevantes durante a deformacdo plastica em temperaturas elevadas, entre elas: o aumento na
dificuldade na reassociacdo de discordancias parciais e na reducdo da recuperagdo. Um valor
baixo de EFE sugere caminhos livres menores para movimentacdo de discordancias durante a
deformacao, dificultando o rearranjo de discordancias no interior dos graos, de forma a obter uma
subestrutura de discordancias mais homogénea, a qual dificulta a mobilidade e,
conseqiientemente, reduz a recuperacdo durante a deformagdo a quente favorecendo a
recristalizacao.

E relevante destacar que os menores valores da EFE apresentaram-se nas ligas com adigio
de Nb e Mo, ¢ Nb, Mo e Hf, correspondentes as ligas -A e -B, respectivamente. Estas ligas
apresentam a tendéncia de represar discordancias de forma intragranular ajudados pela presenca e

distribuicdo de precipitados finos (MX) e dos atomos em solucdo solida (Cr, Fe e Mo,
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principalmente) dispersos de forma homogénea na matriz como observado na caracterizagao
microestrutural. Isto pode resultar relevante durante a deformacdo pléastica em temperaturas
elevadas, significando que a velocidade de movimentacdo de discordancias, os locais de
acumulagdo de deformagdo e o valor da deformacao acumulada serdo marcadamente diferentes
de uma liga para outra.

Uma classificacdo dos materiais avaliados neste trabalho em funcdo da EFE mostra trés
grupos claramente distinguiveis, assim: Niquel puro, com um valor de EFE elevado (220 mJ.m™);
ligas-2 (60,97 mJ.m™) e ERNiCrFe-7 (20,83 mJ.m) com valores intermédios de EFE e, ligas-A
(15,90 mJ.m?) ¢ —-B (3,85 mJ.m?), com valores baixos de EFE. Valores elevados de EFE
favorecem a recuperagao da estrutura durante a deformacdo, ao passo que valores baixos
favorecem a tendéncia a recristalizacdo. Finalmente, observa-se na Tabela 5.18 que a presenga de
elementos com raio atdmico grande (i.e. Nb, Mo e Hf) expandem o parametro de rede (a),
alterando a mobilidade de discordancias durante a deformacdo o que pode ser um fator

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

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

empilhamento (EFE)

e O método da analise dos perfis de difracao de raios-X foi aplicado satisfatoriamente para
determinar de forma experimental a energia de falha de empilhamento (EFE) nas ligas e

materiais selecionados.

e Uma forte redugdo nos valores de EFE foi observada com a adi¢ao de elementos de liga. Os
elementos que favorecem o endurecimento por solucao so6lida (Cr, Fe e Mo) e a adigdao de Hf

reduziram de forma drastica o valor da EFE nas ligas experimentais.

e As ligas e materiais selecionados foram divididos em trés grupos de acordo com o valor da
EFE experimentalmente medido, assim: EFE alta (Ni-puro), EFE intermédia (ligas-2 e

ERNiCrFe-7) e EFE baixa (ligas-A e -B).
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5.5. Ensaios in situ em temperatura elevada

Neste capitulo sdo apresentados os resultados dos ensaios in situ desenvolvidos neste
trabalho de acordo com os parametros e as informagdes descritas na se¢do 4.4. Estes ensaios t€ém
fornecido importante informacdo relacionada com os seguintes itens: deformacdo local,
comportamento da estrutura do material e as suas relagdes com as caracteristicas metalurgicas, o

comportamento da ductilidade em temperatura elevada e a resisténcia a FQD.

5.5.1. Estudo do comportamento da deformacao antes da fratura

Com o objetivo de estudar o comportamento da deformacao durante os ensaios in situ em
temperatura elevada foram selecionados videos, mostrando tanto a sequéncia completa de
deformacdo quanto a evolugdo da fratura a uma determinada temperatura para cada tipo de
material selecionado. A deformagdo no eixo x (&) € o escorregamento dos contornos de grao
foram medidos usando o método das linhas e do paralelogramo, respectivamente, através do
estudo de imagens (frames), antes da abertura da trinca na regido de alta suscetibilidade

previamente escolhida, como explicado na se¢do 4.5 e mostrado na Figura 5.54.

Figura 5.54. Seqiiéncia de imagens da liga-2 a durante deformagéo a 700 °C. As setas indicam a dire¢do do esfor¢o

externo de tragdo. (a) Antes da aplica¢do do esfor¢o de tragdo. (b) Durante a deformagdo e antes da abertura da
trinca. Os pontos 1, 2, 3 e 4 sfo caracteristicas do material em ambos os lados de um contorno de grio que se
conservam durante o ensaio. Usados para aplicar o método do paralelogramo. Os circulos vazios indicam as

caracteristicas observadas na aplicagdo do método das linhas.
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A sequéncia de imagens mostrada na Figura 5.55 corresponde as imagens selecionadas
que mostram, para cada material, o estado inicial, intermediario € 0 momento antes da abertura da
trinca durante o ensaio termomecanico in situ em temperatura elevada. Nas imagens sdo visiveis

0s seguintes aspectos relevantes e comuns ao longo do teste:

(1) Em todos os materiais, foi observado o surgimento de bandas de deformacdo dentro
dos grios entre a etapa inicial e a intermedidria. A dire¢do e a intensidade das bandas de
deformagdo dependem da relagdo entre a dire¢ao dos sistemas de escorregamento em cada cristal
e a direcdo do esforco de tragdo aplicado, bem como do ntimero de sistemas de escorregamento

ativados termicamente durante o ensaio.

(i1)) Uma vez que a deformacdo atingiu um estado de saturacdo no interior do grao,
observou-se a tendéncia a acumular a deformacdo ao longo dos contornos de grdo. Os graos
localizados dentro da regido de ensaio comegaram a se acomodar girando no sentido do eixo de
tracdo. Sugere-se que esta etapa anterior ¢ causada pela tentativa de acompanhar a deformagao
geral sofrida pelo policristal, com o intuito de manter a continuidade sem formar vazios. Esta ¢ a
etapa mais critica da deformagdo nas condi¢des estudadas, pois quando os materiais nao

conseguiram acompanhar tal processo de acomodagdo surgiram trincas intergranulares.

(ii1) Nos materiais que apresentaram precipitados intragranulares e adicdo de Mo (ligas -A
e -B) observou-se que, o processo antes descrito, ocorreu de forma retardada quando comparados
aos que nao possuem precipitados, nos quais foi mais rapido requerendo uma deformagdo menor.
A descrigdo anterior estd em concordancia com os valores de deformacdo no eixo x (g,,) das
ligas-A e -B, cujas estruturas exibiram baixa deformagdo no interior dos graos quando
comparados a liga-2 na mesma etapa. O Niquel mostra um comportamento um pouco diferente
aos antes mencionados. Neste material foi acumulada uma deformacdo grande antes da abertura
da trinca que em alguns casos ¢ comparavel com a atingida por materiais com precipitagdo. Nao

obstante, o processo de acumulagdo de deformacgao foi similar ao observado na liga-2.

(iv) Nao foram observados indicios de crescimento de grdo e nem recristalizagdo.
Nenhum dos materiais mostrou indicios de conservar o formato original dos grios durante a

deformacao, como indicativo de ocorréncia de fluéncia por difusdo em temperaturas elevadas.
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Figura 5.55. Comportamento da microestrutura durante as etapas de deformagao a temperatura elevada observado nos materiais ¢ ligas selecionados através do ensaio in
situ. Distinguem-se trés etapas de deformagdo antes da fratura final. O nlimero na esquina superior indica a deformagéo local horizontal (&) de cada etapa. As setas

menores indicam o local de abertura da trinca em cada material. As setas maiores indicam o esforgo externo de tragdo. Imagens MEV de elétrons secundarios.
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De acordo com as observagdes experimentais da deformacao em temperatura elevada da
microestrutura bruta de solidificagdo, existe um comportamento geral comum que ¢ independente
da fracdo de precipitados presentes e do tipo de estrutura em questdo. Na Figura 5.56 resumem-se
de forma esquematica as etapas de deformacdo antes da abertura da trinca observadas em todos
os materiais. Na etapa inicial, antes da aplicagdo da deformacdo ndo ha alteragdes. J4 na
temperatura de ensaio ¢ uma vez aplicado o esfor¢o de tracdo, surgem bandas de deformagao.
Antes da abertura da trinca observa-se uma forte acumulagdo de deformagdo ao longo dos

contornos de grao, assim como a rotacao dos graos na regido critica de observagao.

\

Figura 5.56. Esquema representativo do comportamento da microestrutura durante a deformacdo em temperatura

-_—

elevada: (a) Antes da aplicagdo de temperatura e do esforgo externo. (b) com aplicagdo do esfor¢o de tragdo e a
temperatura de ensaio, surgem bandas de deformacdo. (¢) Em temperatura constante, mantendo a velocidade de
deformagdo observa-se a acumulagdo da deformacdo ao longo dos contornos e a acomodacdo dos graos por rotagdo

antes da abertura da trinca na regido critica de observagao.
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5.5.2. Escorregamento ao longo dos contornos de grao

Na Tabela 5.20 sdo apresentados os resultados dos calculos de escorregamento por
deformacdo (Eq) e de escorregamento puro (Ep) entre os grdos. Os célculos foram realizados
utilizando o método do paralelogramo (se¢do 4.4) e as analises de imagens dos ensaios in sifu dos
materiais e das ligas selecionadas, com excecao do material ERNiCrFe-7, cujos resultados foram
tomados dos célculos feitos pelo E. TORRES (2008). A definicdo matemadtica de cada termo foi
apresentada nas Equacdes 4.1 e 4.4 deste trabalho. Um esquema representativo da definicdo dos
tipos de escorregamento ¢ mostrado na Figura 5.57. Para efeitos de comparacdo, as medidas
foram desenvolvidas em todos os materiais selecionados, escolhendo duas temperaturas de ensaio

(alta e baixa) e angulos de inclina¢do dos contornos de grao (ver Figura 4.6), similares.

@ 1 (b)

Figura 5.57. Representacdo esquematica dos tipos de escorregamento. (a) Escorregamento puro (E,), e (b)

escorregamento por deformagdo (E4). (TORRES, 2008, p.65)

Os resultados da Tabela 5.14 mostram que o Niquel apresenta maior escorregamento puro
ao longo dos contornos e menor escorregamento devido a deformagdo relativa dos graos, nas
duas temperaturas de avaliagdo. O anterior concorda muito bem com as observagdes do
comportamento do material na regido critica durante o ensaio em temperatura elevada, como
mostrado na Figura 5.57. A alta ductilidade do Niquel esta relacionada com a sua capacidade de
deformagdo no interior de cada grio devido ao elevado valor de EFE (220 mJ.m™), a qual facilita
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o deslizamento cruzado (Cross Slip) e a recuperagdo. Sugere-se que cada grao de niquel deforma
rapidamente em temperaturas elevadas, fato apreciavel pela quantidade de bandas de deformagao
observadas no interior de cada grdo ao longo do ensaio (Figura 5.57 primeira coluna). Apds a
rapida deformagdo no interior de cada grao, estes endurecem ficando mais rigidos, possibilitando
0 escorregamento ¢ a rotagdo dos graos entre si. Em fungdo da temperatura de aplicagdo, a
deformacao interna de cada grao acontece mais rapidamente, por conseguinte, quanto maior € a

temperatura de ensaio espera-se que menor seja a deformagao local.

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

materiais. Escorregamento puro (Ep) e escorregamento por deformacao intragranular (E,). Deformacao local (gyy).

. Temperatura Exx Morfologia do Angulo Eq E,
sl (&) (%) contorno de grao* (graus) (um) (um)
700 27,2 Plano 68,8 0,13 8,58

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

Liga-2
1000 3,5 Plano 72,9 0,31 0,16
ERNiCrFe-7 936 9,1 Plano 61,0 1,72 6,72
730 243 Ondulado 72,9 1,34 1,03

Liga-A
990 26,5 Ondulado 57,3 0,55 0,05
702 26,1 Ondulado 61,5 1,98 0,11

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

* A morfologia do contorno de grao ¢ no segmento avaliado.

No caso da liga-2, o escorregamento puro observado nas duas temperaturas avaliadas ¢
menor comparado ao Niquel. A 700°C observa-se maior escorregamento por deformagdo, em
relacdo ao Ni, assim como menor deformacgdo horizontal local devido ao aumento do
encruamento dado pela presenca de atomos de soluto. A menor EFE (61 mJ.m™) implica maior
dificuldade para ocorréncia de escorregamento por desvio, assim como uma maior tendéncia a
recristalizagcdo. Na estrutura da liga-2, além dos atomos de soluto, ndo ha obstaculos eficientes
para impedir a livre mobilidade de discordancias. A uma mesma temperatura de ensaio, em

relacdo ao comportamento do Niquel, na liga-2, observa-se pouco escorregamento puro entre
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graos antes da abertura de trincas. O anteriormente exposto denota que o material provavelmente
falhe no momento de acomodar a deformagao geral do agregado policristalino na tentativa de
manter a continuidade entre graos mais rigidos, localizados na regido susceptivel 8 FQD. Como o
material possui um mecanismo adicional de endurecimento (solugdo solida), a nucleacdo de
trincas pode iniciar-se em temperaturas mais baixas que as observadas no niquel, devido ao maior
encruamento. O fato anterior coincide bem com as temperaturas de inicio de fratura intergranular
(~700 °C) observada na liga-2.

O comportamento do escorregamento do grao na liga ERNiCrFe-7, cuja baixa resisténcia
a FQD tem sido bastante estudada, ¢ diferente daquele observado nos materiais anteriores. Esta
liga mostra maiores valores de escorregamento puro e por deformagdo quando comparado a liga-
2 e ao Niquel em uma temperatura similar. Além da presenca de Cr ¢ Fe como elementos de
soluto em propor¢des similares as adicionadas a liga-2, a presenca de Ti induz uma forte reducao
(91%) do valor da EFE (20,8 mJ.m?). A redugdo da EFE facilita a recristalizagdo, dificulta o
escorregamento por desvio e aumenta o encruamento. Portanto, a liga ERNiCrFe-7 comporta-se
de forma similar a liga-2. Porém, a presenca de precipitados primarios de alta temperatura MX
ricos em Ti (do tipo Ti(C,N)), cujo tamanho médio e fracdo volumétrica sdo pequenas, assim
como as sutis diferencas no formato dos contornos de grao podem contribuir para uma leve
melhoria na resisténcia a FQD desta liga, quando comparada com a liga-2.

Na liga ERNiCrFe-7 a causa provavel da nucleagdo de trincas e a conseqiiente fratura
intergranular s3o as mesmas razdes apontadas para a liga-2. Nesta liga o maior encruamento do
grao ndo acompanha adequadamente o processo de acomodacdo do agregado policristalino
durante a deformacao, exibindo maior escorregamento puro. Como discutido por varios autores
(YOUNG ET AL. 2008; NOECKER ET AL. 2009; RAMIREZ ET AL. 2006) a presenga de
precipitados intergranulares do tipo M»3Cs podem jogar um papel importante no fenomeno de
FQD em depositos reaquecidos da liga ERNiCrFe-7. Os precipitados intergranulares de
carboneto de Cr poderiam atuar como sitios de nucleagdo de cavidades durante o escorregamento
puro quando a deformagdo acumula-se ao seu redor em temperatura elevada. Nao obstante,
chama-se a aten¢ao que neste trabalho ndo foi aplicado reaquecimento no deposito de soldagem,
conseqiientemente, os precipitados de segunda fase ricos em Cr ndo foram observados. No
entanto, a fratura intergranular com caracteristicas de FQD apresentou-se na estrutura bruta de

soldagem da liga ERNiCrFe-7, como discutido por E. A. TORRES (2008).
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Finalmente, os menores valores de escorregamento puro que foram observados a
temperatura elevada nas ligas -A e -B sugerem o envolvimento dos contornos de grao ondulados
junto com os precipitados intergranulares, dificultando o escorregamento ao longo dos contornos
de grdo nestes materiais. Pode se observar, também, o comportamento do escorregamento por
deformagdo em ambas as temperatura de avaliagdo devido ao alto grau de encruamento no cristal
nestas duas ligas. Este comportamento esta ligado a presenga de Mo na matriz, o qual junto com
Nb e Hf produziram as maiores redugoes da EFE em relagdo ao Niquel puro, nas ligas -A e -B
(15,9 e 3,8 mJ.m™ respectivamente). Sugere-se que a combinagio da segregacio de Mo (junto
com a de outros elementos como Nb e Ti), os quais se mantém em solug¢do sélida, a rede de
precipitados primdrios e secundarios (em menor escala) e os contornos de grao ondulados
retardam a nucleacdo de trincas em temperaturas elevadas. Observa-se que dentre os grupos de
ligas avaliadas, a liga-B apresenta o maior valor de escorregamento por deformagdo a
temperatura elevada, sugerindo uma influéncia diferenciada do Hf na FQD. Detalhes correlatos
ao papel dos precipitados, contornos de grao, EFE e particao de elementos serao discutidos com

maior detalhe na secao 5.6.

5.5.3. Susceptibilidade a FDQ

Na Figura 5.58 sao apresentados exemplos das curvas de esfor¢o de tracao de engenharia
(carga aplicada dividida pela 4rea inicial da amostra) contra alongamento, as quais foram obtidas
experimentalmente em fun¢do da temperatura para cada tipo de material durante os ensaios in
situ no MEV. Os materiais avaliados utilizando os ensaios in situ em temperatura elevada foram:
niquel puro, liga-2, liga-A e liga-B. As curvas da Figura 5.58 mostram as diferencas entre o
esfor¢o suportado, assim como as diferencas na deformagao total permitindo avaliar a ductilidade
global do material. O alongamento mostrado nestas figuras corresponde ao deslocamento das
mordacas do dispositivo de tragdo durante o ensaio e nao necessariamente o alongamento local
no centro da amostra e na microestrutura.

Observa-se que em geral, os materiais com maior grau de encruamento (ligas-A e -B),
suportam maiores valores de esforco, enquanto que a liga-2 e o Niquel obtiveram os maiores
valores de deformagdo a temperatura de ensaio. Curvas, como as mostradas na Figura 5.58, s3o
de pouca utilidade para o estudo do mecanismo fundamental da FQD, devido principalmente, a
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nao forneceram informag¢do do local do surgimento da trinca. O fato anterior ¢ importante porque
a distribui¢do radial de graos na microestrutura de solidificagdo, intencionalmente obtida para
este estudo, apresenta caracteristicas durante a deformacdo bem diferentes em relacdo as
presentes na escala macroscopica, quando considerado como um todo. Por outro lado, o corpo de
prova foi projetado com secdo variavel no centro da amostra, dando o efeito de comprimento

livre zero com o intuito de concentrar a deformacao no local de observagdo (TORRES, 2008).
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Figura 5.58. Curvas de tensdo de tragdo de engenharia em fun¢do do deslocamento para cada tipo de material
testado, em fungdo da temperatura de ensaio. O deslocamento mostrado corresponde ao deslocamento das garras

durante o ensaio de tragdo; (a) Niquel; (b) Liga-2; (c) Liga-A e (d) Liga-B.

Entre os aspetos que podem influenciar o comportamento macroscopico observado
durante os experimentos in situ em temperatura elevada de cada material estdo: a baixa
velocidade de deslocamento inicial aplicado (0,05 mm.s™), as paradas programadas para a
obtenc¢do das imagens com elevada relagdo RSR e as heterogeneidades proprias da microestrutura
para cada liga. Com o intuito de obter uma medida representativa da ductilidade para cada tipo

de material testado, foi determinada a deformacdo no eixo x (€x) na regido critica para diversas
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temperaturas dentro do intervalo de ensaio (500 °C e 1000 °C), o qual foi realizado usando o
método do paralelogramo. A medida da deformagdo no eixo x (&) ¢ um indicador da
deformacgdo antes da abertura da trinca de cada material em fungdo da temperatura. A dispersao
de pontos determinada experimentalmente para cada liga foi aproximada a uma curva, utilizando
um ajuste polinomial de segundo grau para todos os casos. As curvas de susceptibilidade a FQD
sdao mostradas na Figura 5.59. Neste grafico ¢ exibido o valor de deformag¢ao minima &y, = 15%

para ligas de Ni determinado por ZHANG ET AL. 1985.
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Figura 5.59. Susceptibilidade a fratura intergranular por queda da ductilidade dos materiais selecionados no
intervalo de temperatura entre 500°C e 1000°C. A linha pontilhada representa o valor minimo de ductilidade

determinado por ZHANG ET AL., (1985), para a observacdo de DDC em ligas de Ni.

Uma classificagdo baseada no valor minimo de deformagdo observado para cada liga com
sua respectiva temperatura, cujos valores foram relacionados com o limiar de deformagao para

observacdo de FQD em ligas de Ni, ¢ mostrada na Tabela 5.21.
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Tabela 5.21. Valores da deformagdo minima (g,,,) para abertura de trinca na temperatura de ensaio para cada liga.

Material Deformagﬁf)qrginina (Emin.) Temperatura (°C) Suscepggﬂ])ldade a
Niquel 14,3 (12,9) * 750 (1000) Intermediaria
Liga-2 3,5 1000 Alta

ERNiCrFe-7 7,3 900 Alta
Liga-A 16,6 1000 Baixa
Liga-B 20,2 900 Baixa

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

De acordo com a Figura 5.59, o primeiro grupo de materiais, composto pelas ligas-2 e
ERNiCrFe-7, mostram a menor ductilidade, atingindo os valores minimos de 3,5% a 1000°C e
7,3% a 900°C, respectivamente. Estas duas ligas apresentam do ponto de vista metalargico as
seguintes semelhangas: grao grosseiro, contornos de grao lisos ¢ menor quantidade (ERNiCrFe-7)
ou nenhuma fragdo (liga-2) de precipitados intergranulares e intragranulares na estrutura bruta de
soldagem.

O segundo grupo composto pelas ligas -A e -B apresentou os valores minimos de
deformacao (ex) 16,6% a 1000°C e 20,2% a 900°C, respectivamente. As caracteristicas
metalirgicas do segundo grupo envolveram: tamanho de grio menor na liga ERNiCrFe-7,
profusa precipitacdo intragranular e intergranular de precipitados MX, contornos de grao
altamente ondulados e enriquecimento por microsegregacao de Mo (leve) e Nb (forte) nas regides
interdendriticas. O niquel apresentou uma maior ductilidade dentro do intervalo de temperaturas
testado comparado com as ligas-2 ¢ ERNiCrFe-7.

Para o niquel foram determinados dois valores minimos de ductilidade 14,3% a 750°C e
12,9% a 1000°C. Observa-se que o niquel apresenta algumas caracteristicas estruturais
semelhantes ao grupo de maior susceptibilidade a FQD, tais como, grao grosseiro, auséncia de
precipitados e contornos de grao lisos. Nao obstante, apresenta o maior valor de energia de falha
de empilhamento de todos os materiais testados.

O valor da ductilidade em temperatura elevada da liga-A (adigdes de Nb e Mo) foi o
maior quando comparado com a liga ERNiCrFe-7. Observa-se que o valor da ductilidade da liga-
A ¢ similar ao reportado pelos autores NISSLEY e LIPPOLD (2008), cujas medidas foram

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

Na Figura 5.60 sdo apresentadas imagens que mostram a morfologia das fraturas
intergranulares formadas nos diferentes materiais durante os ensaios in situ em temperatura
elevada. Todas as fraturas analisadas surgiram dentro da regido critica de observag¢dao de cada
material e ao longo dos contornos de grao. Nao foram observadas fraturas transgranulares.

Todas as fraturas observadas foram do tipo cunha (W ou wedge), evidenciando uma
importante separagcdo entre graos apos falhar. A maioria das fraturas em cunha observadas nestes
materiais aconteceu ao longo de contornos de grao simples e, somente de forma esporadica, em
pontos triplos dentro da regido critica observada.

No Niquel (Figura 5.60a e 5.60b), as fraturas observadas sdo retas e largas, de acordo com
a morfologia do contorno de grao deste material. Nas ligas-2 (Figura 5.60c) e ERNiCrFe-7
(Figura 5.60d) as fraturas possuem menor extensdo e sdo ligeiramente onduladas devido a
morfologia dos contornos. Ja nas ligas -A e -B observaram-se fraturas com um aspecto diferente.
Nas Figuras 5.60e e 5.60f ¢ apresentada a morfologia das fraturas nas ligas -A e -B,
respectivamente, as quais sao mais curtas e apresentam um aspecto fortemente ondulado devido a
natureza dos contornos de grdo destes materiais. O aspecto das bordas das fraturas na liga-B ¢

mais serrilhado que na liga-A em concordancia com a natureza dos seus contornos de grao.

Fraturas intergranulares foram observadas nos ensaios in situ na liga-2 dentro do intervalo
de temperaturas entre 700°C até 1000°C. No caso das ligas -A e —B, as fraturas intergranulares
foram observadas em temperaturas superiores a 950°C. No caso do niquel, as trincas foram
observadas em temperaturas maiores que 850°C.

As observagdes feitas sobre o surgimento de fraturas e o intervalo de reducdo da
ductilidade permitiram correlacionar a redugdo da ductilidade em primeiro lugar com os
processos de deformagdo local no interior dos grdos na regido suscetivel a FQD e,
posteriormente, com a nucleagdo e propagacdo de trincas intergranulares no material, como uma
conseqiiéncia da perda da continuidade no agregado policristalino.

Na Figura 5.61 sdo mostradas imagens da morfologia do interior de fraturas observadas

nos materiais testados com os ensaios in sifu em temperatura elevada.
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Figura 5.60. Morfologia de fraturas intergranulares formadas durante os ensaios in sifu a temperatura elevada nos
materiais selecionados. Todas as fraturas intergranulares observadas sdo do tipo W ou cunha. (a) e (b) Niquel; (c)
Liga-2; (d) ERNiCrFe-7, (e) liga-A e (f) Liga-B. Cada imagem apresenta na parte inferior a informacdo dos
pardmetros de ensaio e o valor da deformagdo local. As setas menores indicam o local da abertura da fratura.
Imagens de elétrons secundarios no MEV. As setas maiores indicam a dire¢do do esfor¢o de tragdo aplicado. A

largura da abertura tipica das trincas oscila entre 5,0 € 10 pm.
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Figura 5.61. Imagens da aparéncia do interior das fraturas intergranulares por queda de ductilidade observada em

ligas de Niquel. (a) e (b) Liga-2 a 700 °C. (c) e (d) Liga-B a 1000 °C. Microscopia eletrénica MEV-FEG 5 kV.

A morfologia do interior das fraturas geradas durante o ensaio in situ em temperaturas
elevadas concorda com as caracteristicas fractograficas observadas por COLLINS ET AL. (2003).
Na liga-2 a 700 °C sdo observadas caracteristicas de uma superficie de fratura com alvéolos
(dimples), aspecto suave e aparéncia arredondada. J4 na liga-B a 1000 °C ¢é observada uma

superficie com alvéolos e pontas no interior da fratura, com uma superficie de aspecto intrincado.

5.5.5. Cristalografia das regioes deformadas a temperatura elevada

Através da difracao de elétrons retroespalhados (EBSD) em amostras selecionadas dos
materiais estudados foram analisados de forma preliminar, alguns aspectos cristalograficos do
processo de deformagdo antes e depois da aplicacdo de esforgo de tragdo externo em temperatura
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elevada. A alta dificuldade associada as anélises de EBSD das amostras deformadas, tanto pela
espessura e geometria dos corpos de prova, quanto pelo tamanho das trincas, ndo permitiu que,
em todos os casos, a regido avaliada antes e depois fosse exatamente a mesma, em especial nos
materiais com dureza baixa. Nas Figuras 5.62 e 5.63 sdo apresentados os resultados dos mapas de
microscopia de orientacdo da imagem (OIM), a distribui¢do do fator de Schmid e a distribui¢ao
da deformacao na regido estudada de cada material selecionado nos estados antes e depois da
deformacdo em temperatura elevada, respectivamente.

Os mapas de microscopia de orientagdo da imagem (OIM) antes da deformacao (primeira
coluna da Figura 5.62) mostram que, com exce¢do da estrutura de solidificagdo do Niquel, os
graos nao possuem orientagdes cristalograficas predominantes na regido suscetivel a FQD antes
da aplicacdo da deformagao.

Nos mapas de microscopia de orientacdo da imagem (OIM) dos materiais deformados
(primeira coluna da Figura 5.62), observa-se a predominancia dos planos cristalograficos {111} e
{001}, os quais sdo produto da rotacdo e a reorientagdo dos graos para dire¢cdes mais favoraveis,
de maneira a permitir o facil escoamento mediante a ativagdo dos sistemas de escorregamento i.e.
{111} <110> na estrutura CFC, favorecidas pela ativagdo térmica e o esfor¢o externo aplicado.
Medidas da desorienta¢do cristalografica realizadas nos materiais estudados tém permitido
observar que ha maior desorientacdo (misorientation) nas ligas experimentais comparada ao Ni,
como esperado (GARZON ET AL. 2010).

O fator de Schmid (BLOCHWITZ ET AL. 1996), mostra a relagdo geométrica entre a
orientacdo dos grdos e a tensdo critica cisalhante, e também mostra a favorabilidade
cristalografica que possui um grao para deformar plasticamente em fun¢do do esforco externo
aplicado. Este fator foi medido usando o mesmo software da analise de resultados de EBSD. Nas
Figuras 5.62 e 5.63 (segunda coluna), observam-se o mapeamento do fator de Schmid antes e
depois da aplicacao de deformagao, respectivamente.

Nota-se que em todos os casos o menor valor do fator de Schmid (partes com o tom de
cinza mais escuro nos mapas) estd associado a orientagdo cristalografica {111} na (OIM). O fato
mais notavel em relagdo as amostras deformadas ¢ que cada par de graos associados ao local de
surgimento de uma trinca por FQD possui grandes diferengas no valor do fator de Schmid. Além
do anterior, observa-se nos mapas qualitativos de deformagdo da Figura 5.63 (terceira coluna) um

aumento da deformagdo local nesta mesma regido em questdo. Deduz-se das observacdes
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anteriores que graos desfavoravelmente orientados em relacdo a dire¢do da tensdo externa
aplicada, dentro da regido critica de observacdo possuem diferengas apreciaveis no fator de
Schmid e sdo os locais preferenciais para nucleagao de fratura por queda de ductilidade (FQD).

No estudo de distribuicdo de contornos especiais (CSL) das amostras, nas condi¢des
anterior e posterior a aplicacdo de deformacdo em temperatura elevada, ndo se observou a
predominancia de um determinado tipo de contorno especial CSL (X3 - X,7) dentro da regiao
suscetivel a FQD. Assim mesmo, a regido de surgimento de trincas intergranulares ndo esteve
associada a um tipo determinado de contorno especial nos materiais selecionados.

O anteriormente mencionado coincide com as observagdes realizadas pelos autores
COLLINS ET AL. (2004) e GARZON ET AL. (2010). Na maioria dos casos, os locais de
surgimento de trincas estiveram associados a contornos de alto angulo, em concordancia com o

fato de que os contornos de baixo CSL possuem uma maior resisténcia a fratura em temperaturas

elevadas.

5.5.6. Mapeamento de deformacoes por analise de imagens

Utilizando um software desenvolvido no LNLS para o estudo de deformagdes locais
através da andlise de imagens (RIGUETTO ET AL., 2010), cujo principio de funcionamento foi
explicado na secdo 4.5 deste trabalho, foram realizados mapeamentos de deformacdo na
microestrutura dos materiais selecionados durante diferentes etapas do ensaio de deformacao em
temperatura elevada.

(Para acessar os videos que mostram a seqiiéncia completa da evolu¢do e o mapeamento

de deformagdo nos materiais, entrar em contato com: antonio.ramirez@Inls.br).

Imagens selecionadas da seqiiéncia de deformagdo em temperatura elevada para cada
material selecionado sdo mostradas nas Figuras 5.64 a 5.67. A seqiiéncia de imagens
(previamente alinhadas via software) mostra as caracteristicas da microestrutura durante a
deformagdo em temperatura elevada, as quais sdo contrastadas com a evolucdo das componentes

de deformagao efetiva (e.r) € de deformacao na dire¢ao horizontal (exy).
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Microscopia de orientagdo da
Imagem (OIM)

Fator de Schmid

Niquel
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Mapeamento da deformacao
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Figura 5.62. Analise cristalografica da estrutura bruta de solidificagdo de cada material na regido suscetivel a FQD

antes da deformacgdo em temperatura elevada. O esfor¢o de tracdo externo aplicado estd no sentido horizontal no

plano contido na superficie da pagina.
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Figura 5.63. Analise cristalografica da estrutura bruta de solidificagdo de cada material na regido suscetivel a FQD
depois da deformacdo em temperatura elevada. As setas pretas indicam o local onde se apresenta a abertura da trinca
em cada caso. O esfor¢o de tracdo externo aplicado estd no sentido horizontal no plano contido na superficie da
pagina.
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A componente de deformagdo efetiva estd relacionada com a raiz quadrada da soma das
componentes principais da deformacdo na regido analisada (Equacao 4.13). Portanto, esta
componente fornece informacao sobre a deformacao local acumulada. A componente horizontal
mostra o comportamento da deformacao na direcdo paralela ao eixo do esfor¢o de tracao aplicado
externamente. Por defini¢do, o valor desta componente de deformagdo pode conter um sinal que
indica o sentido da componente durante o processo de deformacdo em temperatura elevada,
assim, a compressao (definida como negativo) e a tragdo (definida como positivo).

Os resultados mostram que em todos os casos hd acumulag¢do de deformacao efetiva em
regides adjacentes, onde ocorre a abertura da trinca. A distribui¢do da acumulac¢ao de deformagao
efetiva exibe regides com valores altos e baixos de deformacao efetiva (ef), localizados nos dois
lados do contorno, como destacado com as setas na seqiiéncia de imagens. O fato anterior ¢ uma
evidéncia da deformagdo heterogénea que favorece a nucleacdo de trincas intergranulares. As
observacgdes sdo consistentes com a analise do fator de Schmid na regido suscetivel a formacao de
trincas para cada material. Isto reforga a hipétese de que a nucleagdo e a posterior propagacao de
trincas intergranulares nos materiais estudados estdo comandadas pelas caracteristicas da
acumulacdo da deformagdo no interior dos graos, em contraste com o processo de acomodacgdo
das deformagdes por parte do policristal.

De acordo com as analises das deformagdes, o Niquel e a liga-2 atingem valores de
deformagdo efetiva (g.r) mais altos no interior dos grios, enquanto que, as ligas -A ¢ -B
acumulam maior deformagao nas regioes adjacentes aos contornos suscetiveis ao surgimento de
trincas, como evidenciado pela acumulacio de bandas de deformagdo nas imagens. A observagao
anterior ¢ coerente com o comportamento da deformag¢do de cada material em funcdo da sua
energia de falha de empilhamento e com os dados de escorregamento de contornos de grao
anteriormente analisado.

As andlises da deformacdo horizontal (ey) realizadas em cada material mostram que
existem diferengas no sentido da componente de deformagdo horizontal na regido suscetivel a
FQD e proxima a localizagdao de contornos que mostram abertura de trinca como conseqiiéncia do
processo de acomodacdo dos graos em resposta a deformacao geral do agregado policristalino.

Em relacdo a observacdo anterior, deduz-se que existem regides de compressao e tracao,
com tendéncia a rotacdo no sentido do eixo horizontal, as quais estdo localizadas nos lados dos

contornos de grao, locais nos quais, posteriormente, nuclearam as trincas intergranulares.
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Observacdes feitas através de microscopia eletronica de varredura combinada com a
difra¢ao de elétrons retroespalhados mostram que ndo hé evidéncias de recristalizacdo nas ligas
experimentais avaliadas apds aplicacdo de deformagdo a temperaturas elevadas. Sugere-se que o
intervalo de temperaturas avaliado (entre 500 °C e 1000 °C), a auséncia de deformagdo prévia e
de reaquecimento na estrutura bruta de solidificagdo, em combinagdo com a velocidade inicial de
deformacdo (stroke) aplicada e com o tempo de aplicagdo do esforco externo tém influenciado a
auséncia de recristalizagdo nos materiais ensaiados através de experimentos in situ neste trabalho.

Diversos autores (COLLINS ET AL. 2004; NISSLEY 2008; NOECKER ET AL. 2009) tém
observado a ocorréncia de recristalizagdo dindmica na estrutura bruta de solidificacdo de ligas de
Ni ao avaliar a FQD utilizando o ensaio STF. Os autores anteriores observaram e reportam este
fenomeno em temperaturas muito elevadas (> 1200 °C), utilizando depoésitos multipasses
reaquecidos que possuem alta tensdo interna e que favorecem o processo de recristalizagao.

Os experimentos desenvolvidos na plataforma de ensaios in situ nao permitiram atingir
temperaturas maiores que 1000 °C. No entanto, a auséncia de recristalizagdo nos ensaios
desenvolvidos neste trabalho permite relacionar hipoteticamente este fenomeno com o limite
superior da ocorréncia da FQD em temperaturas elevadas, como discutido na se¢do 2.11 (Figura

2.14).
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Figura 5.64. Analise de deformacdo nas etapas prévias a abertura da trinca para Niquel a 905 °C. As setas indicam o local de abertura da trinca.
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Figura 5.65. Analise de deformacdo nas etapas prévias a abertura da trinca para liga-2 a 900 °C. As setas indicam o local de abertura da trinca.
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Figura 5.66. Analise de deformacdo nas etapas prévias a abertura da trinca para liga-A a 1000 °C. As setas indicam o local de abertura da trinca.
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Etapa inicial Etapa intermediaria Antes da abertura da trinca
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Figura 5.67. Analise de deformac@o nas etapas prévias a abertura da trinca para liga-B a 998 °C. As setas indicam o local de abertura da trinca.
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5.5.7. Sumario de resultados dos ensaios in sifu em alta temperatura

. Foram realizados com sucesso ensaios de deformag¢ao em temperatura elevada in situ no
MEV, com o objetivo de observar o fendmeno de fratura intergranular por queda de
ductilidade (FQD). As caracteristicas dos tipos de trincas observadas e a redugdo da
ductilidade dentro do intervalo de temperaturas entre 500 °C e 1000 °C sdo consistentes
com as observacdes do fenomeno realizadas, utilizando o ensaio de deformagdo para

fratura (STF) em ligas similares.

o A avaliacdo dos materiais selecionados através dos ensaios in sifu em temperatura elevada
mostrou comportamentos da deformacao que podem ser reunidos em trés grupos distintos,
assim: (1) grupo de alta suscetibilidade a ocorréncia de FQD, do qual fazem parte a liga-2
e o material ERNiCrFe-7; (2) grupo de baixa susceptibilidade a FQD, do qual fazem parte
as ligas -A e -B e (3) o Niquel, o qual exibiu um comportamento intermedidrio entre os

dois grupos antes mencionados.

o Em todos os materiais, o tipo de fratura foi relacionado a ocorréncia de trincas tipo cunha
(W) cuja morfologia variou em funcdo da morfologia do contorno de grao onde se
localizou. Assim, materiais sem precipitados (Niquel e liga-2) apresentaram fraturas do
tipo cunha (W) extensas e predominantemente retas. Na liga ERNiCrFe-7, as trincas
apresentaram um grau de ondulacdo maior e uma extensdo menor comparado aos casos
anteriores, devido as caracteristicas dos contornos de grao destas ligas. Nas ligas -A ¢ -B,
devido aos contornos fortemente ondulados (quase serrilhado na liga-B), a extensdo das

fraturas foi menor e sua aparéncia foi fortemente ondulada.

. As andlises do escorregamento ao longo dos contornos de grao, durante a deformacdo em
temperatura elevada, foi relacionada com o tipo de contorno de grao encontrado no
material. Assim, contornos lisos ou retos (Niquel e ligas-2 ¢ ERNiCrFe-7) apresentaram
maior escorregamento puro, enquanto que contornos de grdo ondulados (ligas -A e -B)
apresentaram maior escorregamento por deformacdo. O anterior evidencia o papel dos
contornos ondulados como obstaculos que limitam o escorregamento ao longo dos

contornos de grao.
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Nao foi observada uma relagdo entre as orientagdes cristalograficas preferenciais e a
ocorréncia da FQD. Porém, os locais preferenciais para nucleagdo e propagacgao de trincas
intergranulares dentro da regido suscetivel a ocorréncia de FQD foram associados a graos
com alta desorientacdo cristalografica (grdos com grande diferenca de orientacdo) e

diferencas aprecidveis no fator de Schmid.

Analises da evolucao da deformagdo durante o ensaio em temperatura elevada mostraram
que materiais com alta e média energia de falha de empilhamento (EFE), como por
exemplo, Niquel, liga-2 e ERNiCrFe-7, apresentam uma maior concentracdo de
deformagdo no interior dos graos comparados aqueles que possuem baixa EFE, como as

Ligas -A e -B.
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5.6. Mecanismo de fratura por queda de ductilidade

Nesta secdo € apresentada a discussdo integral do mecanismo fundamental do fendmeno
de fratura por queda de ductilidade (FQD), em fun¢do das evidéncias experimentais discutidas
nas subsecoes anteriores. A discussdo desta secdo centrar-se-ia na influencia de quatro aspectos
fundamentais: (i) Elementos de adicao; (ii) precipitados; (iii) energia de falha de empilhamento e
(iv) relacoes cristalograficas. No final, e baseado nesta discussdo, apresenta-se uma proposta para
o mecanismo fundamental de ocorréncia de FQD para ligas Ni-Cr-Fe, comparando-a com as

recentes hipdteses existentes do mecanismo de FQD.

5.6.1. Influéncia dos elementos de adi¢cao na FQD

Para melhor compreender os efeitos dos elementos de adi¢do, estes foram divididos em
dois grupos, assim: (i) Elementos que favorecem a precipitacdo de carbonitretos primarios MX e

(i1) Elementos que favorecem o endurecimento por solugdo sélida.

(i) Papel dos elementos que favorecem a precipitacao de carbonitretos MX

De acordo com os resultados de modelagem de ligas através do método Calphad (secdes
5.1 e 5.2), a escolha dos elementos Ti, Nb e Hf como elementos estimuladores da precipitagdao de
carbonetos primérios do tipo MX foi bem sustentada pelos resultados obtidos. O Ti, que é o
elemento favorecedor de precipitacio primdria presente na liga base ERNiCrFe-7, produz
carbonitretos de tamanho pequeno, com morfologia cruciforme localizados na regido
interdendritica, com uma baixa fracao massica (~entre 1 e 2%).

O Nb, adicionado nas ligas -A e —B, produz carbonitretos ramificados em sua grande
maioria, primordialmente localizados na regido interdendritica ¢ com uma fragdo massica maior
(~4%). O Hf produziu a maior fragdo madssica de precipitados dentro do conjunto de ligas
modificadas (~6%). Estes precipitados foram localizados, igualmente, em regides interdendriticas
e com uma morfologia diferente em relagdo aos precipitados primarios das ligas—A e ERNiCrFe-

7. Os precipitados ricos em Hf sdo arredondados e mais finos. A modificacdo da morfologia dos
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contornos de grdo nas ligas experimentais € a principal contribuicdo dos elementos que
favorecem a formagao de MX para aumento da resisténcia a FQD.

De acordo com a Figura 5.21, as adi¢des de Nb e Hf a liga base ERNiCrFe-7 aumentaram
a temperatura de precipitacdo e a fracdo de precipitados primdrios MX, o que conseqiientemente
aumentou o grau de ondulacdo do contorno de grao deste tipo de liga, como discutido na sec@o
5.3. De acordo com os resultados da distribuicao de elementos na estrutura de solidificagdo, ndo
houve microsegregacdo significativa de Hf na liga-B. Nao entanto, os elementos Ti e Nb
favoreceram o enriquecimento por segregacdo em todas as ligas experimentais que os continham.
N3ao obstante, a segregacdo dos elementos Ti e Nb favoreceram a formacao de novas fases, como
a precipitacdo de fase Laves, estimulada pela presenca de Nb em regides interdendriticas.

O envolvimento dos precipitados MX na nucleagdo e propagacdo de trincas serd discutido
posteriormente. Por outro lado, o Hf teve um forte efeito na fragdo massica e na morfologia
(particulas mais finas) dos precipitados MX, sem estimular a precipitacdo de outras fases, além

de melhorar a distribuicao na estrutura da liga.

(ii) Papel dos elementos que favorecem o endurecimento por solucio sélida

Os teores de Cr e Fe presentes em todas as ligas experimentais forneceram um importante
aumento na capacidade de encruamento em relacdo ao Niquel, como evidenciado pelos resultados
da medida da energia de falha de empilhamento (EFE). Os raios atomicos de Cr e Fe sdo
ligeiramente maiores que os de Ni, razdo pela qual entram no reticulo da matriz como 4tomos
substitucionais, gerando campos de tensdo fracos quando interagirem com as discordancias
(MEYERS e CHAWLA 1982).

O anteriormente mencionado estd evidenciado na reducdo da energia de falha de
empilhamento das ligas-2 e ERNiCrFe-7, em relagdao ao niquel. As contribui¢cdes dos elementos
Ti, Nb e Hf na interagdo com os campos de tensdo de discordancias sdo mais fortes em razdo de
seus raios atomicos maiores. Nao obstante, o teor destes elementos presentes no reticulo € bem
menor comparado ao Cr e Fe. Caso particular € o do Mo, cujo teor foi calculado para ndo
ultrapassar o limite de solubilidade permitido na matriz, rica em Ni, em presenca de outros

elementos em solu¢do sélida como Cr e Fe.
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O Mo mostra-se como um atomo de soluto muito efetivo para preservar as propriedades
mecanicas em temperaturas elevadas como discutido por VIATTE ET AL. (1996). Na Figura 5.68
apresenta-se o esquema de atuacao de dtomos de Mo em solucao s6lida em uma matriz de niquel.
Nesta Figura pode ser apreciado que a presenca do molibdénio reduz fortemente a energia de
falha de empilhamento no material, dificultando de forma efetiva a dissocia¢do de discordancias,

promovendo a formacao de degraus (Jogs) e aumentando o encruamento.

1) Ni-puro 2)Ni-Mo - "oy 3)Ni-Mo 3
Yepe = 245m) /m? Y., = 5mJ/m? Sob aplicagdo
de esforco

Figura 5.68. Mecanismo de endurecimento por deformacido de uma matriz de Niquel em presenca de atomos de
molibdénio em solugdo sélida. (1) No niquel puro pelo alto valor de EFE ¢ facilitado o escorregamento por desvio
em discordancias tipo hélice. (2) O baixo valor de EFE pela presenca de dtomos de Mo em solu¢do sélida no Ni
dificulta o escorregamento por desvio. (3) Sob aplicacdo de esfor¢os os dtomos de Mo dificultam a dissociag@o de
discordancias e facilitam o surgimento de jogs de discordincias aumentando o encruamento. Comportamento de

ligas bindrias de Ni com teores de Mo inferiores a 5%yes, (Tomado de VIATTE ET AL., 1996).

As caracteristicas incorporadas com a presenca de Mo conservam-se em temperaturas
elevadas, preservando o endurecimento por deformagdo. De acordo com o anterior, as ligas que
contem Mo apresentam durante a deformag¢do em temperatura elevada, menor concentragdo de
deformacao no interior dos graos pelo maior esfor¢co externo requerido para tal e, portanto, menor
acumulacgdo de deformacgd@o nos contornos e nas regides suscetiveis a FQD.

Uma aproximacao plausivel, porém grosseira, é sustentada pelas Equagdes 5.2 e 5.3, as
quais representam a deformacdo (&) em funcdo da densidade de discordancias (p), o vetor de
Burguers (b), o caminho livre meio de movimentacao de discordancias (x), a velocidade meia de
movimentacdo de discordancias (v), tensdo aplicada (o), a energia de ativacdo (£) e a temperatura
absoluta (7). Estas equacdes permitem predizer os mecanismos que dificultam (promovem o

retardo) a movimentacdo de discordancias no interior dos grdos durante a aplicagdo de esforcos
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externos, podendo ajudar a diminuir a acumulagdo de deformacdo no contorno de grdo e,
conseqiientemente, aumentar a resisténcia a fratura intergranular em ligas CFC, em temperaturas
elevadas e em condi¢des onde a recristalizacdo e a recuperacdo dinamicas ndo acontecem como 0
observado nos ensaios aqui realizados. A aproximagdo considera que a densidade de
discordancias permanece fixa com a movimentacao, o que nio é exatamente verdadeiro.

Das Equagdes 5.2 e 5.3, um menor caminho livre médio de discordancias (x), fomentado
pela reducdo da EFE, significa uma menor deformacdo local acumulada; enquanto que, em
termos dinadmicos, uma velocidade instantdnea média menor (v) promovida pela menor EFE gera

uma resisténcia maior aos esforcos externos aplicados em fungdo da temperatura.

& = pbx (5.2)

v=k(c) et (5.3)

O efeito combinado das adicoes de Hf e Mo na reducdo da EFE, medido
experimentalmente na liga-B, acentua ainda mais o efeito de retardo da acumulagcdo de
deformacdo na regido intergranular antes relatado. Porém seria necessario realizar estudos mais

detalhados para esclarecer o papel do Hf tanto na EFE quanto na FQD

5.6.2. Influéncia dos precipitados na FQD

De acordo com o observado experimentalmente neste trabalho, o papel dos precipitados
na FQD depende das suas caracteristicas metaldrgicas. Por um lado, os precipitados primdrios do
tipo MX atuam em concordancia com a sua morfologia, temperatura de precipitacdo e localizacao
no agregado policristalino. Os carbonitretos MX de maior temperatura de precipitacdo, situados
na regido intergranular limitam de forma efetiva a migrac@o dos contornos de grao e condicionam
o formato destes de acordo com a quantidade e freqiiéncia dos mesmos. Os precipitados MX
ricos em Nb e Hf, presentes nas ligas -A e -B s@o os que oferecem melhor resultado no grau de
ondulacdo do contorno e, por sua vez, sio os de maior temperatura de precipitacdo, como

calculado neste trabalho. Pelo contrario, quando comparados aos anteriores, os precipitados MX
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ricos em Ti presentes na liga ERNiCrFe-7 possuem um efeito menor na modificacdo da
morfologia do contorno de grao.

Os precipitados primédrios MX sdo localizados em posi¢des intragranulares, dependendo
da sua quantidade, da sua freqii€ncia, da sua distribuicdo, do seu tamanho e do seu formato. Estes
precipitados podem funcionar como barreiras para a movimentacio e como fonte de
discordancias, aumentando a resisténcia a deformacdo aplicada em temperatura elevada. Nao
obstante, a grande maioria dos precipitados MX observados possui, na maioria dos casos,
tamanhos na escala micrométrica e espagcamentos demasiado grandes (> 1 um) entre eles, de tal
forma que estes precipitados ndo sdo barreiras efetivas para a movimentagdo de discordancias.

Como observado na Figura 5.60, os precipitados intragranulares conservam sua
morfologia e posicdo apds a deformacao, unicamente deslocados pelas bandas de deformacao que
emergem na superficie durante o ensaio. Sugere-se que as tensdes criadas ao redor dos
precipitados MX nas regides interdendriticas que, por sua vez, criam discordancias
geometricamente necessdrias, acrescentando a dificuldade na movimentacdo de discordancias
funcionando como barreiras e aumentando a resisténcia dos graos, como observado
experimentalmente para as ligas -A e -B.

Em concordancia com diversas teorias que tratam a relacio entre a precipita¢do primdria e
a FQD (RAMIREZ E LIPPOLD, 2004; MATHEW ET AL., 1993; MINTZ ET AL., 1993), embora
algumas delas estejam fundamentadas na teoria de fluéncia, as andlises e as observagdes
experimentais realizadas neste trabalho mostram que o papel dos precipitados intragranulares
pode ser controverso. Por um lado a deformacio requerida para fraturar materiais com alto
conteddo de precipitados primdrios intragranulares pode ser maior, o que, por conseqiiéncia,
aumenta a resisténcia do material em temperatura elevada, de acordo com a Equagdo 5.2.

Por outro lado, a presenga dos precipitados MX intragranulares pode produzir maior
rigidez no interior dos grdos durante a deformacdo, impedindo a rdpida acumulagcdo de
deformacao ao longo dos contornos, evitando a fratura pela formagdo de vazios ao longo do
contorno de grdo, mas, a0 mesmo tempo, impossibilitando uma boa acomodac¢do durante a
rotacdo dos graos na regido susceptivel. Em outras palavras, ha diferencas explicitas entre o
mecanismo no nivel macroscopico e microscopico.

Esta aparente contradi¢do pode ser explicada pelas observacdes experimentais realizadas

nas ligas -A e -B, as quais precisam de um maior esforco externo para fraturar o material,
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precisando de uma maior deformacdo interna no agregado policristalino associada a profusa
presenca de precipitados primarios MX. Observa-se que hd uma diferenga substancial na forma
como estes dois materiais conseguem os efeitos mencionados. A liga-A admite maior
escorregamento puro ao longo dos contornos de grao em temperaturas mais baixas. A liga-B, por
sua vez, reduz em temperaturas elevadas tanto o efeito do escorregamento ao longo dos
contornos, quanto a deformacao interna dos graos, a qual aumenta com a temperatura (ver Tabela
5.20). O fato anterior sugere a ocorréncia de mecanismos diferentes em ambas as ligas durante a
deformacao em alta temperatura. Sugere-se que o formato e a freqiiéncia dos precipitados MX, os
quais sdo diferentes nas duas ligas em questdo e o diferente teor de Mo, podem ser a causa.

A freqiiéncia e distribui¢do mais homogénea, o formato arredondado e o menor tamanho
dos carbonitretos ricos em Hf na liga-B favorecem a maior deformac¢do no interior do grdao em
contraste com a liga-A, a qual possui carbonitretos ricos em Nb maiores, mais espagados, com
formato alongado e maior teor de Mo. Nesses dois materiais, o papel dos precipitados MX parece
coadjuvado pela presenca de dtomos de soluto de Mo. Infelizmente, pelo escopo deste trabalho e
com as evidencias atuais ndo € possivel discernir claramente este ultimo efeito sugerido.

Experimentalmente, foi observado o bloqueio da propagacdo de fraturas por parte de
precipitados primadrios ricos em Nb e Hf, como mostrado na Figura 5.69. Sugere-se que a menor
propagacao de fraturas por FQD nas ligas -A e -B pode estar influenciada, entre outras coisas,

pelo efeito de bloqueio, sem embargo, este ndo pode ser considerado um fendmeno geral.

Figura 5.69. Evidencia do bloqueio realizado pelos carbonitretos MX intergranulares a propagacio de trincas por
FQD. (a) Liga-B, carbonitreto rico em Nb e Hf. (b) liga-A, carbonitreto rico em Nb. Imagem elétrons secundarios

MEV-FEG. Ataque eletrolitico HyCrOs.
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A ndo observacdo experimental dos precipitados ricos em Cromo (M»3Ce) em todas as
ligas experimentais contrasta com o papel atribuido a este tipo de carboneto na liga ERNiCrFe-7
durante a FQD. De acordo com os autores YOUNG ET AL. (2009) e NOECKER ¢ DUPONT
(2009), a presenca de precipitacao continua de M»3C¢ ao longo do contorno de grdo durante o
reaquecimento € a causa pela qual se formam cavidades na liga ERNiCrFe-7 e a conseqiiente
redugdo da ductilidade em temperaturas elevadas, sendo inclusive, nomeado pelo primeiro autor
como o mecanismo fundamental da FQD neste tipo de ligas. Embora o mecanismo explorado
pelos autores antes mencionados esteja mais relacionado com a dissolugdo deste tipo de
carboneto, em depdsitos de soldagem reaquecidos (como em soldagem multipasses) por causa
dos ciclos térmicos subseqiientes, a auséncia deste precipitado nas ligas trabalhadas aqui e a
obtencdo de trincas intergranulares proprias da FQD nas condi¢des trabalhadas sugerem
claramente que o mecanismo induzido por precipitagcdo, indicado pelos autores YOUNG ET AL.,
2008 ndao é o que prevalecente neste fendmeno. Nao obstante, sugere-se que a presenca de
carbonetos M»3C¢ no contorno de grao pode ser um fator altamente desfavordvel para a FQD
como discutido pelo autor.

A auséncia de carbonetos M»3C¢ nas ligas experimentais pode ser associada com a
particdo de elementos e com o teor de Cr disponivel na liga durante a solidificagdo. Uma leve
redugdo no teor de Cr nas ligas -A e -B, em relacdo com a liga ERNiCrFe-7, foi observada na
determina¢do experimental da composicdo quimica de cada liga (Tabela 5.11). O fato
anteriormente mencionado juntamente com os resultados da distribuicdo interdendritica de Cr em
cada liga obtida por simulacdo e observado experimentalmente mostram como que o teor
remanente de Cr na regido interdendritica atinge valores muito altos na liga ERNiCrFe-7
(37%0pes0) em relagdo com as 1igas -A (29%peso) € -B (31% peso)-

O maior Cr disponivel possibilita maior precipitagdo deste carboneto quando houver um
teor de Carbono disponivel para tal precipita¢do, nao sendo o tnico fator dominante. Observando
a taxa de resfriamento experimental usada, a qual se manteve similar para as trés ligas referidas,
sugere-se que o teor de Carbono disponivel para tal transformacdo sob condicdes cinéticas
poderia ser o responsdvel pelas diferencas na precipitacdo deste carboneto entre as ligas
mencionadas. Da Tabela 5.11 observa-se que o teor de Carbono € levemente menor nas ligas-A
(220 PPM) e -B (250 PPM) em relagao com a liga ERNiCrFe-7 (270 PPM). Como resultado, o

Carbono disponivel no final da solidificacdo em fun¢do da fragdo de precipitados MX formados é
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maior na liga ERNiCrFe-7 que para as ligas -A e -B, limitando a precipitacio do carboneto
M1;Cg, rico em Cr.

Baixas fracdoes de outros precipitados de segunda fase foram observados nas ligas
experimentais, entre elas a fase Laves rica em Ni e Nb. O papel da fase Laves ndo € claro neste
tipo de ligas. Por um lado sua presenca em agregados policristalino ricos em Ni pode gerar um
bom comportamento da ductilidade em temperaturas elevadas como mencionado pelo
LIVINGSTON (1992). Porém, esta fase confere fragilidade em baixas temperaturas homologas.
Por outro lado, tem sido discutido o efeito negativo da presenca de fase Laves na ductilidade de
ligas de Ni como na liga 625, como discutido pelos autores YENI ¢ KOCAK (2006). Devido a
baixa fragdo presente e os menores tamanhos destas fases, ndao foi considerado neste trabalho a
relagdo entre a presenga destes precipitados de segunda fase e a FQD. De qualquer forma, a
presenca de fase Laves ndo deixa de ser uma preocupagdo em aplicagdes criticas deste tipo de

materiais, como na industria nuclear.

5.6.3. Influéncia das caracteristicas cristalograficas da estrutura na FQD

A auséncia de relagdes entre a FQD e a textura cristalografica na estrutura bruta de
solidificacdo foi discutida na secdo 5.5 e ja foi avaliada por outros autores (COLLINS ET AL.,
2004, GARZON ET AL., 2010). Do ponto de vista cristalografico, os fatos mais notdveis sdo a
relagdo entre o fator de Schmid e a orientacdo dos graos na regido critica suscetivel a FQD. Tal
como foi avaliado e mostrado na secdo 5.5, os grdos desfavoravelmente orientados na direcdo da
tensdo externa aplicada e que possuem diferencas aprecidveis no fator de Schmid sdo os locais
preferenciais para nucleacdo de trincas intergranulares sob condi¢des de ocorréncia da FQD. As
observacOes anteriores estdo de acordo com o discutido pelos autores HEMSWORTH ET AL.
(1969), HADDRILL e BAKER (1965) e ABRALOV ET AL., (1974), os quais postularam em seus
respectivos trabalhos tanto o efeito da orientacdo dos graos em relacdo ao eixo de tracdo como o
possivel efeito da energia de falha de empilhamento.

Durante os ensaios em temperatura elevada nos materiais selecionados neste trabalho nao
foram observados indicios de recristalizagdo. Inclusive, nos testes realizados no niquel
comercialmente puro, devido a baixa deformacdo, a energia acumulada disponivel e as
temperaturas de ensaio parecem ndo ser suficiente para estimular a recristalizacdo dinamica e
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evitar a fratura intergranular. Embora tenham sido observados experimentalmente indicios da
mesma em outros trabalhos, DUPONT ET AL. (2008), NOECKER ET AL. (2009), NISSLEY
(2008).

5.6.4. Influéncia da Energia de Falha de Empilhamento (EFE)

O niquel apresenta o maior valor de EFE entre os materiais estudados. Uma EFE alta
promove no Ni uma fécil recuperagdo dindmica durante a deformacdo em temperatura elevada.
Por outro lado, o Ni apresenta uma alta tendéncia ao deslizamento cruzado (Cross Slip) e a
distribuicdo homogénea dos nds de discordancias no interior do cristal. O anterior favorece a
recuperacdo durante a deformacdo pldstica em temperaturas elevadas (HULL, 2001). Nao
obstante, a taxa inicial de deformacdo aplicada no ensaio in situ poderia resultar insuficiente, de
tal forma que o material ndo alcance uma taxa de recuperacdo minima, a qual permita evitar a
nucleacdo e a propagacdo da fratura intergranular. Entretanto, nestas condi¢des hd energia
suficiente para ativar o escorregamento ao longo dos contornos de grdo, mas a mesma nao é
suficiente para iniciar a recristalizacdo dindmica que evite a propagacgdo das trincas (GIFFKINS,
1994). No niquel a mobilidade massiva de discordincias ndo encontra obsticulos, deslocando-se
facilmente desde o interior até o contorno do grao, acumulando neste local suficiente deformacao
que favorece o escorregamento ao longo dos contornos de grao e o inicio da FQD.

Durante a deformagdo em temperatura elevada de uma estrutura CFC que possui menor
EFE, a concorréncia entre os processos de recristalizacdo e recuperacdo dindmica sdo
favorecidos. Neste caso, o material distribui homogeneamente as discordancias, a probabilidade
de acontecer deslizamento cruzado diminui fortemente, se favorecem os processos de formacgao
de degraus (Jogs e Kinks) e a mobilidade média de discordancias € menor. Todas as ligas
diferentes do niquel mostraram experimentalmente uma diminui¢do importante no valor da EFE.

Depois do niquel os menores valores de EFE sao 61,0 e 20,8 rnJ.m'z, pertencentes as
ligas-2 e ERNiCrFe-7, respectivamente. A presenga de elementos em solucdo sélida (Cr e Fe,
principalmente) favorece a menor mobilidade de discordancias durante a deformacdo pléstica
destas ligas, retardando o rdpido acumulo de deformacdo nos contornos, como acontece no
niquel. Entretanto, a baixa mobilidade de discordancias aumenta a0 mesmo tempo o encruamento
de cada cristal, dificultando o processo de deformacdo geral do agregado na regido critica. Ao se
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iniciar o escorregamento ao longo dos contornos de grao lisos observado nestes materiais, devido
a auséncia de precipitados que evitem a migracdo dos contornos de forma efetiva, t€ém-se como
conseqiiéncias a nucleacdo de trincas e a fratura intergranular.

No caso das ligas experimentais -A e -B, os valores de EFE, 159 e 3,8 mJ.m>,
respectivamente, sdo os menores entre o grupo de materiais estudados. A notdvel reducdo no
valor da EFE em relacdo com os outros materiais estd relacionada com a presenga de Mo e Hf.
Esta condicao favorece a redu¢do do acumulo de deformagdo nos contornos de grdo, apesar do
aumento no encruamento dentro dos graos, como discutido anteriormente. Na Figura 5.70
apresenta-se a relagdo entre o valor de EFE calculado para cada material avaliado
experimentalmente e o seu respectivo valor minimo de deformacdo (&min) no eixo x, obtido

através dos ensaios in situ em temperatura elevada.
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Figura 5.70. Relagdo entre os valores de energia de falha de empilhamento com os valores de deformac¢do minima
horizontal para cada um dos materiais e ligas testados. A linha pontilhada indica o valor minimo de deformacdo

sugerido pelo ZHANG ET AL., (1985) para ocorréncia de FQD em ligas de niquel.
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A Figura 5.70 mostra uma aparente relacao entre a alta susceptibilidade a FQD e valores
intermedidrios de energia de falha de empilhamento para as ligas de niquel estudadas. Nestas
ligas, tanto a mobilidade de discordancias, assim como a tendéncia a recristalizacdo e a
recuperacdo dinamica encontram-se limitadas como conseqiiéncia do valor da EFE. Ndo obstante,
a observacgdo anterior deve ser considerada com cuidado, pois a presenca de Mo nas ligas com
baixa susceptibilidade a FQD, assim como a presenca de precipitados, condiciona o efeito da

EFE durante a deformagdo em temperatura elevada.

5.6.5. Proposta de mecanismo fundamental da FQD em ligas de Ni-Cr-Fe

De acordo com as observagdes experimentais, as etapas de evolucdo da microestrutura
durante a deformagdo em temperatura elevada das ligas de Ni-Cr-Fe avaliadas neste trabalho
coincidem bastante bem com o mecanismo de escorregamento de contornos de grao proposto por
RACHINGER (1959) para explicar o fendomeno de fluéncia em temperaturas baixas. O
mecanismo de escorregamento proposto pelo Rachinger € préoprio de fendmenos de fratura
intergranular em temperatura elevada por fluéncia, nos quais nao ocorre o dominio de processos
por difusdo, como discutido pelos autores GIFKINS (1994), LANGDON (1993) e LIFSHITZ
(1963). A Figura 5.71 mostra as diferencas microestruturais dos processos de fratura

intergranular em temperatura elevada com escorregamento ao longo dos contornos de gréo.

*
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Figura 5.71. Comportamento da microestrutura durante o processo de fratura intergranular em temperatura elevada.

 }
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Mecanismo de: (a) Escorregamento de contorno de grao de Rachinger. (b) Escorregamento de contorno de grio de

Lifshitz. GIFKINS (1994).
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Como discutido por LANGDON (1993 e 2006) durante a deformacdo em temperatura
elevada de agregados policristalinos com tamanho de grdo na escala entre 1 pm e 1000 pum, o
principal mecanismo de fratura intergranular € o escorregamento ao logo dos contornos de grao.
Diversos autores que tem estudado a FQD concordam com esta observacdao (RAMIREZ ET AL.
2008, NOECKER ET AL. 2009, NISSLEY e LIPPOLD 2009). Ndo obstante, isto é valido também
para os processos de fratura sob condi¢des de fluéncia lenta explicados pelos fendmenos de
Nabarro-Herring ou de Coble.

O processo de escorregamento dos contornos de grao de Rachinger, como mostrado na
Figura 5.71(a), passa primeiro pela formacdo de bandas de deformacdo, a acumulagcdo de
deformacdo nos contornos, para posteriormente, iniciar o escorregamento € a movimentacao
relativa entre graos (como mostrado pela linha descontinua tracejada entre os graos A-B-C da
Figura 5.71(a)) e, finalmente nuclear trincas intergranulares, preferentemente, em pontos triplos.

Dadas as condigdes de tempo curto e a velocidade inicial de deformacdo atingida durante
os experimentos in situ aqui desenvolvidos, podemos concluir que experimentalmente o material
nao sofre um processo de fluéncia lenta. Assim mesmo ocorre no mundo real onde o processo de
FQD ¢€ rapido também. Pelas observagdes experimentais do comportamento da microestrutura
durante o ensaio em temperatura elevada antes da abertura da trinca (Figuras 5.64 a 5.67), pode-
se concluir que a FQD possui como mecanismo fundamental um tipo de escorregamento ao longo
dos contornos de grao similar ao observado por Rachinger. Nao obstante, 0 mecanismo proposto
pelo Rachinger é um mecanismo de fluéncia sem ocorréncia de difusao.

Fundamentado nas observagdes experimentais, as analises da microestrutura realizada em
cada material e nos dados obtidos através dos ensaios in situ € proposto um mecanismo de
ocorréncia da FQD na estrutura bruta de solidificacdo, o qual € ilustrado na Figura 5.72. Neste
mecanismo proposto levam-se em conta as seguintes consideragdes: (i) uma estrutura bruta de
solidificacdo de grdo grosseiro obtida por soldagem; (ii) contornos de graos retos e livres de
precipitacdo; (iil) idealmente a estrutura é composta por uma matriz monofédsica, como mostrada
na Figura 5.72a e (iv) no modelo, o papel da difusdo ndo é predominante a pesar das temperaturas
avaliadas serem elevadas, sugere-se que isto acontece como conseqiiéncia do tempo curto
envolvido no fendmeno. Uma vez o esforco de tragdo externo € aplicado e o corpo de prova é

mantido em temperatura elevada constante, sdo ativados os sistemas de escorregamento de
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discordancias como mecanismo principal de deformagao plastica, surgindo bandas de deformacao
ao interior dos graos do agregado policristalino.

A ativacdo dos sistemas de escorregamento e, consequentemente, a intensidade de
surgimento de bandas de deformacgdo dentro dos grios depende de que tdo favordvel seja a
orientacdo de cada um destes em relacdo a direcdo de aplicacdo da carga externa, como
observado na Figura 5.72b. Uma vez atingido o estado de saturagdo da deformacdo ao interior
dos grdos, na auséncia de obstaculos fisicos que impecam a movimentacgao livre de discordancias,

a deformacdo € acumulada ao redor dos contornos de grao.

>
Figura 5.72. Representacdo esquemdtica do mecanismo proposto de ocorréncia de FQD em estrutura bruta de
solidificag@o obtida por soldagem em ligas Ni-Cr-Fe. A figura representa a metade de um ponto de soldagem. Etapas
de ocorréncia: (a) Antes da aplicacdo de deformacdo. (b) Aplicagcdo de esforco de tragdo em temperatura elevada e
ativacdo de sistemas de escorregamento. Surgimento de bandas de deformagdo. (c) Acumulacido da deformagdo no

contorno de grao e escorregamento do contorno. (d) Rotacdo dos grios da regido critica (setas pretas) no sentido do

esforco de tragdo e abertura das trincas intergranulares. As setas vermelhas indicam o sentido do esfor¢o de tragdo.

Nesta ultima etapa hd energia suficiente para a ocorréncia do escorregamento ao longo
dos contornos de grao o qual se apresenta sem o dominio da fluéncia por difusdao de forma similar
ao proposto por RACHINGER (1953). O fato anterior acarreta a ndo transferéncia de massa por
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difusdo entre os graos deformados e, consequentemente, apresenta-se uma modifica¢do da forma
do grdo original como conseqiiéncia da tentativa de cada grdo por acompanhar a deformacado
geral do agregado policristalino, conforme observado na Figura 5.72c.  Enquanto continua a
aplicacdo do esfor¢o de tracdo externo no agregado policristalino, os grdos da regido critica,
localizados em dire¢des desfavordveis para o escoamento, tentam girar no sentido do eixo de
tracdo, com o intuito de conservar a integridade do material, de acordo com o mecanismo de
escorregamento do contorno de griao de Rachinger.

O surgimento de trincas intergranulares acontece devido as diferencas entre a velocidade
de acumula¢do de deformagdo no contorno, o escorregamento do contorno de grao e a rotacdo
dos graos durante a deformagdo pléstica na dltima etapa do mecanismo, reduzindo a ductilidade
do material por inicio da fratura intergranular, como mostrado na Figura 5.72d. Fatores como a
EFE e as diferencgas cristalogréficas influenciam a velocidade de ocorréncia das ultimas etapas do
mecanismo proposto, como observado experimentalmente nas ligas-2 e ERNiCrFe-7.

O mecanismo proposto considera uma notdvel melhoria da resisténcia a FQD quando a
deformacao pldstica intragranular liderada pela rdpida movimentacdo de discordancias (a qual,
por sua vez € acelerada pela ativacdo térmica), é reduzida mediante obstdculos eficientes, que
retardam a movimentacdo de discordancias, reduzindo tanto o acimulo de deformacdo nos
contornos quanto o escorregamento ao longo dos contornos de grio.

De acordo com a teoria da deformacdo pléstica existem mecanismos de encruamento de
materiais metdlicos que podem prevalecer em temperaturas elevadas e ajudar no propodsito
anteriormente explicado. Entre outros, encontram-se o mecanismo de dispersdo de particulas
incoerentes e semicoerentes (mecanismo de Orowan), bem como o mecanismo de precipitacao
coerente. No primeiro mecanismo, cada discordancia que passa através de uma fina rede de
precipitados semicoerentes gera um anel ou loop de discordancias que dificulta a movimentagdo
da discordancia seguinte.

A efetividade do mecanismo depende do tipo, do tamanho e da distribui¢do de
precipitados no material. O mecanismo concorda com a teoria de ductilidade, onde precipitados
muito finos (de tamanho pequeno), homogeneamente distribuidos melhoram consideravelmente a
ductilidade a quente.

A Equacido 5.4 que relaciona a distancia entre precipitados (4), o vetor de Burguers (b), o

modulo de cisalhamento (G) e o esfor¢o aplicado (o) podem explicar a relagdo entre a
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deformacao no cristal e a distribui¢do de precipitados. Por outro lado, a presenga de dtomos em
solucdo solida poderia ser um efetivo mecanismo de retardo de acumulagdo de deformacdo ao
longo dos contornos de grao, de acordo com a Equacdo 5.5, onde o esfor¢o aplicado (o) é

proporcional a concentracao de soluto (o valor da constante n estd entre 1/2 <n < 1/3).

Gb
Ao = 7 (54)
Ao o« (CY' (5.5)

N3ao ha suficiente evidencia para indicar que o mecanismo de dispersdo de particulas seja
0 mecanismo atuante nas ligas-A e -B, principalmente, pelos tamanhos e espacamentos entre os
precipitados observados experimentalmente. Por outro lado, o mecanismo de endurecimento por
solucdo solida coincide com as observagdes experimentais, principalmente, com a distribui¢ao
das deformagdes. Como avaliado através da medida experimental da EFE, nem todos os dtomos
de soluto atuam com a mesma efetividade no bloqueio de discordincias mdveis em temperatura
elevada. De acordo com as observagdes experimentais na liga-2, a presenca dos elementos Cr e
Fe em solugdo s6lida € menos efetiva que a presenca de Mo, o qual estd presente nas ligas -A e -
B. Esta situagdo € reforcada pela determinacdo do comecgo do intervalo da fratura intergranular

em temperaturas mais baixas para a liga-2.

Fundamentado na informacdo anterior propde-se um mecanismo que explica porque as
ligas que contem uma distribuicio regular de precipitados, assim como, distribuicdo e
enriquecimento por microsegregacdo homogénea de Molibdénio na matriz e grios relativamente
pequenos com contorno fortemente ondulados, sdo mais resistentes a fratura intergranular no
intervalo de temperaturas avaliado neste trabalho, como mostrado na Figura 5.73.

No mecanismo proposto, os precipitados distribuidos uniformemente na estrutura que
contribuem com grupos de discordincias geometricamente necessarias ao redor de cada um deles,
juntamente com a microsegregacdo de Molibdénio (MULFORD e KOCKS, 1979) conformam

uma efetiva rede que incrementa o endurecimento do material durante a deformacao plastica em
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temperatura elevada, atuando como barreiras para as discordancias, evitando que se movimentem

rapidamente dentro do grao e retardando o acimulo de deformagdo ao longo dos contornos.

Detalhe da estrutura

Eixode >
tragéo(

Papel da segregacao de elementos e dos
precipitados intragranulares
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Figura 5.73. Representagdo esquemadtica do mecanismo pelo qual os materiais com estrutura bruta de solidificacéo
que possuem uma distribui¢do regular de precipitados intragranular e precipitados intergranulares, assim com uma
rede de microsegregacdo de Mo, apresentam maior resisténcia a fratura intergranular em temperatura elevada. (a)
Estrutura bruta de solidificag@o obtida por soldagem com abundante presenca de precipitados intra e intergranulares.
(b) Detalhamento que mostra os graos e os contornos ondulados. (c) Aumento da resisténcia ao interior do grdo
devido a intera¢do de discordancias com precipitados e dtomos de soluto da microsegregacdo. (d) Mecanismo de

bloqueio do escorregamento envolvendo contornos de grao ondulados.

A interagdo entre discordancias durante a deformacao, assim como destas com obsticulos
efetivos (degraus) requerem maior energia, razao pela qual o material admite maior deformacao
durante o ensaio de tracdo em temperatura elevada. Os contornos fortemente ondulados
bloqueiam efetivamente o escorregamento dos contornos de grio, em concordancia com o

discutido por RAMIREZ e LIPPOLD (2003). De acordo com o WEERTMAN (1955), para
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fendmenos de fratura na faixa de temperaturas 7 > 0,57y (Ty temperatura de fusdo), os
mecanismos responsdveis pelo comportamento da estrutura dependem do nivel de tensdo de
tracdo aplicada (o) a través da relacio o/G, sendo G o moédulo de cisalhamento (MEYERS,
CHAWLA, 1982). Os fendmenos que ocorrem na faixa o/G < 10* estdo eficientemente
explicados pelos mecanismos de fluéncia lenta propostos por Nabarro-Herring e por Coble. Os
fendmenos que ocorrem nas faixas 10 < o/G < 107 ¢ /G > 107 sdo dominados pelo
deslizamento e escalagem (climb) de discordancias com e sem assisténcia de difusdo de lacunas
no interior dos graos, respectivamente. Quando presente, a difusdo de lacunas contribui para o
aumento do comprimento do grao durante a deformacgdo sob condi¢des de fluéncia e, finalmente,
no escorregamento ao longo dos contornos de grao. De acordo com os valores da tensdo de tragao
aplicada durante os ensaios in situ em temperaturas elevadas para os diferentes materiais

selecionados, a difusdo de lacunas parece ter uma contribuicdo no mecanismo de FQD.

No mecanismo proposto, a precipitagdo continua e profusa de uma segunda fase, como o
carboneto Cry3Cs formando uma forte descontinuidade ao longo dos contornos de grdo pode
reduzir a resisténcia geral do policristal. Esta hip6tese estd em concordancia com o discutido por
YOUNG ET AL., (2008). Nao obstante, a sua comprovacao estd fora do escopo deste trabalho. Da
mesma forma, a resisténcia a FQD pode diminuir pela acumulacido de impurezas que causem a

fragilizacdo dos contornos de grao, como proposto por NISHIMOTO ET AL. (2006).

Figura 5.74. Evidencia da ocorréncia de fratura por FQD no metal de base das amostras ensaiadas. (a) Liga-B a 900

°C; (b) Niquel a 1000 °C. Imagens MEV, elétrons secundarios, ataque eletrolitico H,CrOj3, 10%.y,.

183



Finalmente, observa-se que o mecanismo proposto ndo estd restrito a um tipo especifico
de estrutura obtida por processos de conformacdo e fabricagdo. O mesmo pode ser extensivo a
estruturas com graos equiaxiais € de menor tamanho que os observados na estrutura bruta de
solidificacdo. O anteriormente exposto € fundamentado no fato de que em condicdes de
ocorréncia de fratura intergranular severa, como nas condi¢des de ensaio em temperaturas
elevadas aqui utilizadas, observaram-se evidencias de FQD no metal de base dos materiais
selecionados e testados, como mostrado na Figura 5.74.

Na Figura 5.74 sao apresentadas evidencias da propagacdo de trincas através de trajetdrias
intergranulares e bandas de deformacdo no interior dos graos no metal de base, as quais sdo
caracteristicas associadas a ocorréncia de FQD, estudada na estrutura bruta de solidificacdo. O
fato anterior sugere que o mecanismo proposto neste trabalho poderia explicar satisfatoriamente a
ocorréncia de FQD em metais puros, quando hd condicdes propicias para sua ocorréncia. Tais
condig¢des estdo relacionadas com: (i) a velocidade inicial de deformacdo (stroke), (ii) a faixa de

temperaturas de ensaio e (iii) a energia de falha de empilhamento.
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6. SUMARIO E CONCLUSOES

6.1. Projeto e selecao de ligas de niquel utilizando o0 método Calphad

(1) Foi implementada uma metodologia de modelagem numérica e anélise experimental
baseado no método Calphad, o qual incluiu cédlculos termodinamicos e cinéticos, juntamente com
caracterizacdo microestrutural para projetar e selecionar um conjunto de ligas de niquel
experimentais, com o objetivo de avaliar seu comportamento quando submetidos a condi¢des de
deformacgdo em temperatura elevada.

(2) O conjunto de materiais selecionado € mostrado na tabela 6.1. Estes materiais

apresentaram caracteristicas metalirgicas bem diferenciadas relativas a resisténcia a FQD.

Tabela 6.1. Materiais e ligas selecionadas para este estudo mostrando a sua composi¢do quimica tipica.

Material Intervalo de composicio tipica e adigdes (% pes,) Caracteristica
Niquel Ni comercialmente puro, com tragas de Cu e Zn < 0,001 .
. . Sem precipitados
Liga-2 Ni + 29Cr + 10Fe
ERNiCrFe-7 Ni + 29,1Cr + 10,3Fe + 0,48Ti + 0,027C + 0,028 N
Liga-A ERNiCrFe-7 + 4Mo + 2,5Nb Com precipitados
Liga-B ERNIiCrFe-7 + 3Mo + 2,5Nb + 0,35Hf

(3) Os resultados de modelagem relacionados a particdo quimica, fracdo e composi¢ao de

precipitados primadrios e de segunda fase ajustaram-se bem as observacdes experimentais.

(4) A modelagem numérica dos materiais selecionados (Tabela 6.1) mostrou que as
adicoes de Nb e Hf incrementaram a precipitacdo de carbonetos primdrios MX, enquanto que o
Mo entrou como soluto para formar parte da matriz dos materiais sem estimular a formagao de

fases ricas neste elemento.

(5) A adicdo de Hf na liga-B promoveu a formagao de carbonitretos primérios MX finos e
bem distribuidos (alta freqiiéncia e pouca separacdo entre si), bem como a maior ondulacdo dos
contornos de grao comparados as ligas A e ERNiCrFe-7.
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6.2. Caracterizacao microestrutural da estrutura bruta de solidificacao

(1) Na Tabela 6.2 s@o sumarizadas as caracteristicas microestruturais mais importantes

observadas nos materiais selecionados neste estudo.

Tabela 6.2. Sumario das caracteristicas microestruturais mais importantes dos materiais selecionados.

Caracteristicas dos precipitados

Material Modo de Morfologia dos Precipitados - -
solidificacio contornos de grio observados Tipo e Localizagio Morfologias
freqiiéncia predominantes
Niquel Planar Planos ou lisos N.C.* N.C. N. C. N. C.
Liga-2 Celular Planos ou lisos N. C. N. C. N. C. N.C.
) MX — Intergranular, Cruciforme
Planos e Carbonitretos Esporddica  intragranular poligonal
ERNiCrFe-7 Celular ligeiramente primdrios ricos ~
ondulados em Ti (MX) MisCe Nao Niio observado
observado
Ramificados,
Carbonitretos MX - Intergranular, poligonais,
Liga-A Colunar Fortemente primérios ricos Profusa intragranular -2 oS
dendritico ondulados em Nb (MX), -
Laves Nao =
M,;3Cs observado Nio observado
Arredondados,
Carbonitretos MX — Intergranular, —~ .. 4 0Ce
Liga-B Colunar Fortemente primérios ricos Profusa intragranular poligonais
dendritico ondulados em Nb e Hf -
(MX), Laves M;Cs Néo Nio observado
observado

*N.C. Ndo contem.

(2) Experimentalmente foi comprovado que as adicdes de Nb, Mo e Hf nas ligas -A e -B

aumentaram a frac@o e a temperatura de precipitacdo de carbonitretos primarios do tipo MX.

(3) O aumento da fracdo de precipitados primarios MX e sua temperatura de precipitaciao

nas ligas com adi¢des de Nb e Hf tiveram uma forte influencia na producao de contornos de grao

fortemente ondulados, quando comparados com os contornos de grdo da liga ERNiCrFe-7.

(4) A presenca da fase Laves nas ligas -A e -B foi causada pela segregacao de Nb (forte) e

de Mo (leve) para as regides interdendriticas e as condi¢des de resfriamento impostas.
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6.3. Energia de falha de empilhamento (EFE)

(1) Utilizando o método de andlise dos perfis de difracdo de raios-x e medidas de difracao

baseadas em radiacdo sincrotron foi realizada a medida da EFE nos materiais estudados.

(2) Adigdoes de Nb, Mo e Hf alteraram fortemente o valor da EFE. Os valores
determinados foram: 220 mJ.m™ para o Ni; 61 mJ.m” para a liga-2; 20,8 mJ.m™” para a liga
ERNiCrFe-7; 13,5 mJ.m™ para a liga-A e 3,8 mJ.m™ para a liga-B. Em relacdo ao Ni a reducio
do valor da EFE foi de 72% para a Liga-2, 91% para a liga ERNiCrFe-7, 93% para a liga-A e
98% para a liga-B.

(3) Os materiais estudados foram classificados em trés grupos de acordo a sua EFE e
comportamento esperado durante deformacdo a temperatura elevada, assim: (a) Materiais com
alta EFE, os quais possuem alta probabilidade de ocorréncia de recuperacdo e deslizamento
cruzado (Cross slip) e baixo encruamento, representados pelo Ni. (b) Materiais com valor da EFE
intermedidria representados pelas ligas-2 e ERNiCrFe-7. (c) Materiais com baixa EFE, os quais
possuem alta probabilidade de ocorréncia de recristalizacdo e alto encruamento. Estes materiais
possuem como caracteristica a formacgdo de degraus (Jogs), representados pelas ligas -A e -B. Os
materiais com valores intermedidrios de EFE foram relacionados com alta susceptibilidade a

ocorréncia da FQD.

6.4. Ensaios in situ em temperatura elevada

(1) Experimentos de deformacgdo in situ dentro do MEV no intervalo de temperaturas
entre 500 °C e 1000 °C foram realizados com sucesso no conjunto de materiais selecionados,

reproduzindo a ocorréncia de fratura por queda de ductilidade em todos eles.

(2) Foi determinado o valor de deformagdo local necessdrio para a ocorréncia de fratura
por queda de ductilidade, no intervalo de temperaturas avaliado para cada um dos materiais
selecionados. Também foi determinado o valor de deformacdo minima (€pi,) neste mesmo

intervalo para cada material. De acordo com o valor de €, os materiais estudados foram
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divididos em trés grupos, assim: Baixa susceptibilidade, onde aparecem as ligas -A e -B; alta
susceptibilidade, onde aparecem as ligas-2 e ERNiCrFe-7; e o Niquel que mostra um

comportamento intermedidrio.

(3) As evidéncias experimentais da ocorréncia do fendmeno de FQD em temperatura
elevada nos materiais estudados mostram que antes da abertura da trinca, ocorrem etapas que sao
comuns para todos os tipos de materiais testados. Nestas etapas estdo envolvidos os processos de
surgimento de bandas de deformacdo, acumulacdo da deformagdo e o escorregamento ao longo
dos contornos de grao, sugerindo a existéncia de um mecanismo comum para ocorréncia da FQD.
Uma vez o escorregamento acontece, apresenta-se a abertura e a propagacdo de trincas pela

incapacidade da regido critica de seguir a deformacgao do agregado policristalino.

(4) Nao foi observada recristalizacdo na estrutura ao final dos ensaios in situ em
temperatura elevada. A EFE de cada material foi relacionada com a capacidade de deformag@o no
interior dos graos do policristal e a sua posterior acumulagdo nos contornos de grao, o que foi

fundamental no entendimento do mecanismo de FQD.

6.5. Mecanismo de fratura por queda de ductilidade - FQD

(1) Materiais que contém Mo e contornos de grao altamente ondulados como
conseqiiéncia da precipitacdo priméria de carbonitretos MX ricos em Nb e Hf apresentaram
menor susceptibilidade a FQD. De forma contrdria, ligas sem Mo na sua composi¢ao quimica e

com contornos de grao planos apresentaram a maior susceptibilidade a FQD.

(2) O papel dos precipitados na FQD foi relacionado com a sua natureza e a sua
localizagdo. A precipitacdo massiva de carbonitretos primarios MX formados em temperatura
elevada contribuiu controlando a taxa de migracdo dos contornos de grao e aumentando o grau de
ondulacio dos mesmos, os quais, por sua vez, servem de bloqueio mecanico durante a
deformacdo em temperatura elevada, retardando o efeito do escorregamento ao longo dos
contornos. Sugere-se uma participagdo menos ativa atribuida a este tipo de precipitados quando
localizados em posi¢des intragranulares, servindo como obstdculos as discordancias do reticulado
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durante a deformacao, interagindo com as discordancias geometricamente necessdrias localizadas
nos arredores destes. Pela auséncia de carbonetos de segunda fase do tipo M»3Cs, para este tipo

de precipitados, nao foi atribuido um papel no mecanismo fundamental.

(3) As observacdes experimentais sugerem que o mecanismo fundamental de ocorréncia
da FQD em ligas Ni-Cr-Fe, com estrutura bruta de solidificacdo por soldagem, opera de forma
similar a0 mecanismo de fluéncia sem difusdo com escorregamento ao longo dos contornos de
grao proposto por Rachinger. Em func@o do nivel de tensdes de trag¢do aplicado e o intervalo de
temperaturas avaliado, sugere-se que no mecanismo fundamental da FQD atuam tanto o
deslizamento de discordancias (mecanismo preponderante) e a difusdo de lacunas (mecanismo

nao preponderante) no interior dos graos do agregado policristalino.

(4) De acordo com evidéncia experimental obtida, os precipitados intergranulares ricos
em Nb e Hf atuam como obstédculos eficientes durante a propagagdo de trincas intergranulares no
mecanismo de FQD. O fato anterior pode explicar a reducao do tamanho das trincas por FQD nas

ligas A e B.
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7. SUGESTAO DE TRABALHOS FUTUROS

Em face aos resultados obtidos neste trabalho e com o intuito de aprofundar no
mecanismo fundamental de fratura por queda de ductilidade (FQD) em ligas com estrutura

cristalina CFC sugere-se:

(1) Avaliar um conjunto de ligas experimentais sem precipitados € com composicao
quimica Ni (balance) + 29%peso Cr + 10%peso Fe, modificadas com adigdes de Mo na faixa
entre 1,0 a 4,0 (%peso) por meio de ensaios termomecanicos in situ no intervalo de
temperaturas entre 500 °C e 1000 °C e através de técnicas complementares de caracteriza¢ao
com o objetivo de determinar o efeito do Mo no mecanismo de fratura por queda de

ductilidade (FQD);

(2) Avaliar um conjunto de ligas experimentais baseadas no material ERNiCrFe-7
(FM-52) com adigoes, tanto individuais, quanto combinadas de Hf (até 0,35%pcs0) € Mo (até
4,0%pes0) sem a presenca de Nb por meio de ensaios termomecanicos in situ no intervalo de
temperaturas entre 500 °C e 1000 °C, sendo complementados com técnicas de caracterizacao

com o intuito de examinar os seus efeitos no mecanismo de fratura por queda de ductilidade

(FQD);

(3) Determinar o comportamento da FQD de metais puros com energia de falha de
empilhamento intermedidria, tal como o cobre nas condi¢des de estrutura bruta de
solidificacdo e estrutura de recozimento, utilizando ensaios termomecanicos in sifu com O

objetivo de validar a hipétese de ocorréncia do fendmeno de FQD neste tipo de materiais;

(4) Avaliar a resisténcia a FQD no nivel macroscépico através de ensaios no
dispositivo termomecanico Gleeble® dentro da faixa de temperaturas entre 500 °C e 1000 °C
com ligas experimentais baseadas na composi¢cdo da liga ERNiCrFe-7 (FM-52), contendo

teores de Nb, Mo e Hf similares aos da liga-B proposta neste trabalho;
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(5) Estudar por meio de experimentos in situ e através de experi€ncias convencionais
baseadas em microscopia eletronica de transmissao a estrutura, comportamento e acimulo de
discordincias na microestrutura de materiais deformados em temperaturas elevadas com o

objetivo de entender sua participacdo no mecanismo de FQD.
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