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Resumo

Os acos ferriticos-martensiticos de atividade reduzida (RAFM) ap0s décadas de
pesquisa, alcancaram a maturidade tecnolégica. Os acos RAFM atuais contém em
sua microestrutura majoritariamente M23Cs € pequenas quantidades de MX (X:C,N),
combinacdo ndao adequada para manter uma boa resisténcia a fluéncia. O refino da
composicao da liga e a termodinamica computacional sao ferramentas utilizadas no
desenvolvimento da préxima geracdo de acos RAFM com desempenho superior a
altas temperaturas. As novas ligas séo projetadas com o aumento da quantidade de
carbonitretos MX e redugdo do M23Ces. O método CALPHAD foi aplicado para avaliar
as fases constituintes para diferentes composi¢cdes quimicas. Os resultados
mostraram que a composicdo quimica sugerida neste trabalho apresenta a melhor
propor¢cdo de precipitados MX e M23Cs desta maneira apresenta um potencial
favoravel para obtencdo de uma microestrutura com maior resisténcia a fluéncia.
Palavras-chave: Método calphad; Carbonitretos MX; resisténcia a fluéncia;

APPLICATION OF THE CALPHAD METHOD IN THE DEVELOPMENT OF NEW
REDUCED ACTIVATION FERRITIC MARTENSITICSTEEL

Abstract
Reduction Activated ferritic-martensitic (RAFM) steels have achieved its
technological maturity after decades of research. Current RAFM steels have in its
microstructure the main M23Ces and small quantities of MX (X:C,N) this ratio are not
suitable to obtain high creep resistance at high temperatures. The refine of the alloy
chemical composition and computational thermodynamics were tools used to
develop the next generation of RAFM steels with superior performance at high
temperatures. The new alloys are designed with an increase of MX carbonitrides
quantity and a reduction in M23Cs. CALPHAD method was applied to evaluate the
constituent phases in equilibrium for different alloy composition. The results showed
that the chemical composition suggested in this research presents the best
proportion of MX and M23Ces precipitates therefore, the alloy presents a favorable
potential to the attainment of a microstructure with higher temperature creep
resistance.
Keywords: Calphad method; MX carbonitrides; High creep resistance.
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1 INTRODUCAO

A crescente demanda de reducdo de custos ambientais e monetarios, em
relagdo a geracdo de energia, resultou na urgente necessidade de aumentar a
eficiéncia térmica das atuais centrais elétricas. Neste contexto, como alternativas
para reducdo dos custos, apresentam-se as usinas a carvao - Super Ultra Criticas e
fomentam-se projetos de usinas nucleares modernas avancadas. Porém, essas
novas tecnologias operam a temperaturas e pressdes mais elevadas se comparadas
com usinas térmicas convencionais [1,2].

A severidade das novas condi¢cfes de trabalho requer a aplicacéo de ligas
metalicas que mantenham sua integridade mecanica em altas temperaturas. Os
acos ferriticos-martensiticos com 9-12% Cr sdo materiais adequados para essa
utilizacdo devido as seguintes caracteristicas térmicas: boa condutividade, baixa
expansao e baixa sucessdo a fadiga. Apresentam também elevada resisténcia ao
inchago (void swellig), esta ultima extremamente benéfica para uso estrutural em
usinas nucleares [1]. Desta forma, desenvolveram-se o0s acos Ferriticos
Martensiticos de Atividade Reduzida (Reduced Activation Ferritic Martensitic -
RAFM), baseados na metalurgia dos acos resistentes ao calor convencionais com
adequacdo da composicdo quimica, por questdes de seguranca
(manipulacdo/armazenamento/descarte), substitui-se o Mo por W e o Nb por Ta
(Tabela 1) [3].

Tabela 1. Composicdo quimica tipica das diferentes classes de aco resistentes ao calor (% em peso).
Classe Nome Cr W Mn Si Ta V Mo Nb C N Fe Ref

Conven. G91 9 - 03 03 - 02 1 005 0,09 0,06 Bal [5,6]
RAFM EU97 9 1 04 005 0,07 02 - - 0,1 0,02 Bal. [5,6]
F82H 8 2 03 0,1 004 0,2 - - 0,1 0,01 Bal. [5,6]

Elementos residuais ndo apresentados.

Sabe-se que o aumento da temperatura acelera todos 0s processos de
degradacdo microestrutural dos acos, tais como: movimentacdo atbmica e de
discordancias, recristalizacdo, crescimento de precipitados, gréos, subgrdos e
corrosdo. Portanto, sob as condi¢cdes de trabalho, mudancas nédo previstas ocorrem
na microestrutura afetando negativamente a integridade estrutural a longo prazo.
Consequentemente, a otimizacdo microestrutural destes acos € a chave para
desacelerar os processos de degradacao e obter resisténcia a fluéncia por um longo
periodo de tempo [2].

A resisténcia a fluéncia pode ser obtida através de uma microestrutura
favoravel com disperséo fina de precipitados aliada ao endurecimento via solucao
sblida. Os acos RAFM apresentam uma matriz martensitica temperada com alta
densidade de discordancias, carbonitretos tipo MX (M:Ta/V, X:C/N), carbonetos
M23Ces (M:Cr majoritario) precipitados (Figura 1) e o tungsténio para o endurecimento
via solucao solida. Os precipitados ancoram os movimentos das discordancias e
retardam a movimentacao das interfaces durante o envelhecimento, o que leva ao
aumento da vida em fluéncia do material [4,5].

Infelizmente, os acos RAFM convencionais apresentam uma quantidade
relativamente grande de precipitados M23Cs € uma quantidade de precipitados MX
insuficientes para uma resisténcia a fluéncia adequada. O envelhecimento térmico
por longos periodos leva ao coalescimento dos precipitados M23Cs preexistentes e a
formacdo de fases nao existentes na condicao inicial de operacdo do material
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(temperado e revenido), como a fase Laves e a fase Z. Estas alteracdes
microestruturais citadas comprometem a resisténcia a fluéncia desse material [5-7].

Conterna de ripa

Contorno de gréa da_e
rimaria
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Adaptado Ref. [16] - ..y MX

Figura 1. Microestrutura dos acos 9-12%Cr resistentes ao calor

Os acos endurecidos via disperséo de oxidos (Oxide Dispersion Strengthened
- ODS) com teores de Cr entre 9 e 20% apresentam-se como materiais promissores
para 0 uso em reatores nucleares avancados. Diferentemente dos acos RAFM,
fabricados através de processos industriais de fusdo, os acos ODS sdo fabricados
por etapas de moagem de alta energia e consolidacdo a quente. O processo permite
a incorporacdo de oxidos nanomeétricos estaveis termicamente, homogeneamente
dispersos na matriz. Esses fixam efetivamente o tamanho de grdo, o que é
extremamente benéfico para as condi¢cdes de trabalho. Apesar das vantagens de
alta resisténcia a fluéncia e resisténcia a radiacdo dos acos ODS, o processo de
manufatura é de custo elevado, o volume de material produzido é pequeno, existem
limitacbes na complexidade de forma do produto final, alta probabilidade de
anisotropia nas propriedades mecanicas e baixa tenacidade [6].

Os acos RAFM e os acos ODS, quando comparados, apresentam
propriedades e caracteristicas distintas que podem ser visualizadas resumidamente
na Figura 2. Recentemente desenvolveu-se uma classe avancada de acos RAFM
chamada de ligas fundidas nanoestruturadas (Castable Nanostructured Alloys -
CNASs) que incorporam atributos de engenharia de ambos. Os CNAs sao produzidos
utilizando-se métodos convencionais de fusdo da mesma maneira que 0S acos
RAFM, apresentam quantidades significativamente maiores de nanoprecipitados
MX, o que garante uma resisténcia a fluéncia superior aos acos RAFM e comparavel
a dos acos ODS [6].
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Figura 2. Posicéo da classe CNA em relacdo aos RAFM convencionais e agos ODS

O desenvolvimento dos CNAs baseou-se no refinamento da composicao
guimica da liga juntamente com a termodindmica computacional, para adequar a
microestrutura final para uma maior resisténcia a fluéncia. Os CNAs séo projetados
para maximizar as fracbes de fase MX e minimizar a fracdo de fase M23Cs. O ajuste
quimico da composicdo (Tabela 2) é uma das alternativas possiveis para alterar as
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fracOes de fase constituintes, para isso se faz necessario o ajuste dos elementos
estabilizadores da austenita, tais como C, N e Mn e estabilizadores da ferrita, tais
como Cr, W, Ta, V, Sie Ti[6,7].

Tabela 2. Faixa de composi¢do quimica para os acos CNAs (% em peso).
Classe Limite Cr W Mn Si Ta Ti V C N Fe Ref.
CNA Min. 83 1,0 - - 0,05 - 0,1 0,08 - Bal. [6]
Max. 9 15 1 0,2 0,5 0,2 03 0,15 0,06 Bal [6]

A termodinamica computacional é uma ferramenta de grande importancia
para a producdo e desenvolvimento de ligas. Diagramas de equilibrio de fases e
calculos de fracbes de fases em funcdo da temperatura podem ser utilizados para a
avaliacdo de diferentes composi¢cdes quimicas. No presente trabalho, o método
CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams) € aplicado para avaliar o refinamento na
composicdo quimica das ligas fundidas nanoestruturadas, através de estudos
comparativos entre as fragbes de fase MX, M23Ce, Laves, Z e discutir sobre os
efeitos dos elementos de liga no coalescimento dos precipitados M23Ces € 0s MX.

2 MATERIAIS E METODOS

Foi utilizado para a avaliacdo das fracGes de fases constituintes o software
MatCalc com banco de dados validos de energia livre de Gibbs para célculos
termodindmicos [8]. Sistemas de multiplos componentes foram utilizados para
simular as composi¢cdes quimicas dos acos: Eurofer 97 (programa nuclear europeu);
a liga fundida nanoestruturada CNA2 e a composicdo quimica sugerida neste
trabalho LFN1 de acordo com as composicdes apresentadas nas Tabelas 3 e 4.

Tabela 3. Composicdo quimica para os diferentes a¢os analisados (% em peso).
Classe Nome Cr W Mn Si Ta Ti V C N Fe Ref

RAFM EU97 9 1 04 005 008 - 02 01 002 Ba. [5
CNA CNA2 86 1,3 05 01 01 015 02 021 0,003 Bal. [6]
LAFUN LFNI 9 1 045 015 - 02 03 008 0009 Bal

Devido a limitacdo na composi¢cado quimica do banco de dados utilizado, se
fez necessaria a adequacao da composicao quimica apresentada na Tabela 3 para
a composicado quimica apresentada na Tabela 4. Substituiu-se os valores de Ti e Ta
por adicdo de Nb, de maneira que a quantidade de &atomos disponivel para a
formacéao de carbonitretos (MX) fosse proporcional.

Tabela 4. Composicdo quimica para simulacdo (substituicdo Ta, Ti por Nb) (% em peso).

Classe Nome Cr W Mn Si V Nb C N Fe
RAFM EU97 9 1 04 005 0,2 004 01 0,02 Bal.
CNA CNA2 86 13 05 01 02 0,35 0,1 0,003 Bal

LAFUN LFN1 9 1 045 0,15 0,3 0,40 0,08 0,009 Bal

Devido as diferentes condicbes de cinética de precipitacdo das fases
constituintes das composicfes conforme a Tabela 4, definiu-se dois estagios
distintos para a realizacdo das simulacdes: Estagio Temperado e Revenido (ETR),
condicdo microestrutural inicial do aco quando submetido as condi¢cdes de operacao
e o Estagio apds Envelhecimento Térmico (EET), condicdo apds envelhecimento e
evolucdo das fases apoOs a aplicacdo em servico. As fases consideradas em cada
estagio das simulacdes e a cinética de precipitacao estdo resumidas na Tabela 5.
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Tabela 5. Fases consideradas nos diferentes estagios de precipitacdo.

Fases Cinética ETR EET
M23Ce Rapida X X
MX Rapida X X
Laves Lenta - X
Z Lenta - X

3 RESULTADOS E DISCUSSAO

Os diagramas de equilibrio de fases em funcdo da temperatura para 0s
distintos estagios de precipitacdo (ETR e EET) serdo apresentados nas subsecdes
abaixo para posterior discussdo sobre a evolucdo microestrutural dos acos
avaliados.

3.1 Diagramas de Fracdo de Fase em funcao da Temperatura — Estagio ETR
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Figura 3. Diagrama de fracdo de fase em funcdo da temperatura para a composicdo EUROFER 97
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Figura 4. Diagrama de fracdo de fase em funcdo da temperatura para a composicdo CNA2
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Figura 5. Diagrama de fracdo de fase em funcdo da temperatura para a composi¢do LFN1

3.2 Diagramas de Fracdo de Fase em funcao da Temperatura — Estagio EET

14

Ferrita Austenita
@
o015
8
PR e ——
e Laves
© z —
LC 0,001 \ T oz
Mx | - o | ! ——
0,0001 - \ i \
I""I""I'"'I""I[""I""lll""l""l
400 500 600 700 800 900 1.000 1.100 1.200
?‘. Temperatura (°C)
Figura 6 Diagrama de fracdo de fase em fungdo da temperatura para a composicdo EUROFER 97
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Figura 7. Diagrama de fracdo de fase em fun¢éo da temperatura para a composi¢cdo CNA2
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Figura 8. Diagrama de fracdo de fase em fun¢do da temperatura para a composi¢éo LFN1

3.3 Carbonitretos MX e carboneto M23C6: Fracdes de fase e coalescimento

Para a andlise comparativa entre as fracdes de fase presentes, no estagio
ETR, definiu-se o Coeficiente de Precipitacdo (CP) que estabelece a relacédo entre
as fragbes de fase MX e M23Cs (f[MX]/f[M23Ce¢]). Os valores de CP médio calculados
para a faixa de temperatura usual na etapa de revenimento 700°C — 750°C, mostram
gque a composicdo quimica LFN1 apresenta o maior valor, conforme valores
resumidos na Tabela 6. Os gréaficos comparativos entre as quantidades de fracbes
de fase estéo representados na Figura 9.

Tabela 6. Analise das fases constituintes no ETR.

Composicéo MX M23Cs CP
EU97 0,0023 0,0208 0,1106
CNA2 0,0045 0,0123 0,3659
LFN1 0,0056 0,0064 0,8750
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Figura 9. Comparativo entre as fracBes de fase no estagio ETR: a) MX, b) M23Cs

Devido a uma maior quantidade de fase MX finamente dispersa e estavel
termicamente, que atua como barreira para a movimentacdo de interfaces apos o
envelhecimento, e pela reducdo da fracdo de fase M23Cs, 0 resultado é uma
microestrutura favoravel para o aumento da resisténcia a fluéncia. A diminuicdo da
presenca do carboneto M23Cs € benéfica, pois 0 mesmo ndo apresenta boa
estabilidade térmica e, portanto, coalesce, desta forma ndo atua como barreira
efetiva para movimentacao de interfaces durante o crescimento dos subgraos [9].

A andlise dos valores de fracdo de fases nos diferentes estagios mostra que
apenas a fase MX apresenta uma mudanca representativa entre os valores no ETR
e no EET, conforme a Figura 10. A justificativa para essa alteracdo no valor da
fracdo de fase é a nucleacdo e crescimento da fase Z, termodinamicamente mais
estavel nos acos 9-12% Cr resistentes ao calor. Sua nucleacdo ocorre na interface
com o nitreto de vanadio (VN), estavel em toda faixa de temperaturas no estagio
ETR e ausente no EET até temperaturas na ordem de 800°C, que acaba por
dissolver o precipitado, ilustrado na Figura 11 [5].
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Figura 10. Comparativo entre as fracdes de fase do carbonitreto MX nos estagios ETR e EET
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Figura 11. Dois possiveis modelos para a nucleagéo e crescimento da fase Z.

Os valores de fracdo de fase para os carbonetos do tipo M23Cs néo
apresentam alteracdes significativas quando comparados os diferentes estagios
(ETR e EET). Entretanto, como ja foi reportado na literatura, por meio de simulacéo
termodinamica e resultados experimentais, a influéncia dos elementos de liga Mn, V
e W sobre o coalescimento do carboneto de cromo. A taxa de coalescimento na
matriz ferritica aumenta com a adicdo de Mn e diminui com a adicdo de V e W, uma
vez que estes elementos de liga alteram o coeficiente de difusdo do Cr na matriz. No
entanto, V € mais eficaz que W. Em maiores intervalos de envelhecimento, o teor de
V no carboneto aumenta e substitui os atomos de Fe e W, desta maneira
desempenha um papel fundamental no controle do coalescimento desta fase [10-
13]. A composicdo quimica LFN1 teoricamente apresentard menores taxas de
coalescimento, ja que possui o menor teor de Mn e o maior teor de V entre as
composic¢des simuladas.

3.4 Precipitacdo durante a exposicao alongo prazo e a alta temperatura

Além dos carbonetos M23Cs e dos carbonitretos MX, existem outros dois
precipitados nao presentes na microestrutura inicial dos acos: a fase Laves e fase Z.
Ambas precipitam durante a exposicdo a maiores intervalos de tempo nas
temperaturas de operagdo. Os diagramas de fracdes de fases no estagio EET,
diferentemente do estagio ETR, preveem a existéncia destas novas fases. A fase Z,
j& mencionada na secédo 3.3, é o nitreto (CrVN) que apresenta a maior estabilidade
termodinamica para os acos 9% Cr, sua nucleacdo e crescimento acontece
conforme ilustrado na Figura 11.

Quanto ao efeito da fase Z sobre a integridade das propriedades mecanicas a
temperaturas elevadas, a precipitacdo da fase Z € prejudicial. A mesma, ao
precipitar as custas de uma fracdo dos precipitados MX benéficos, leva ao
desaparecimento parcial ou total desses precipitados e a supressdo do
endurecimento desta fracdo de MX na microestrutura dos acos alto cromo
resistentes ao calor [5].

As diferentes composi¢cdes quimicas avaliadas apresentam fracdes parciais
de precipitados MX transformados em fase Z distintas. Justifica-se essa distin¢ao de
comportamento pelas diferentes quantidades de N na composicdo das ligas. A
composicdo quimica do agco CNA2, com menor diferenca de fragdo de fase,
apresenta um teor de N em sua composicdo de 0,003 % em peso. JA a composicao
do aco Eurofer 97 apresenta o maior teor de nitrogénio e a maior diferenca entre as
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fracbes MX nos diferentes estagios. Desta forma, comprova-se que o controle do
teor de N nas composi¢cdes quimicas reduz a formacdo da fase Z indesejavel. As
fracOes de fase para o nitreto CrVN para as diferentes composicées quimicas séo
ilustradas na Figura 10.
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Figura 12. Fracdo de fase Z para as diferentes composi¢des quimicas investigadas

A fase de Laves é um precipitado intermetalico [(Fe, Cr)2(Mo, W)] presente
Nnos acos resistentes ao calor apos longos periodos de envelhecimento entre 500-
700 °C. Apresenta-se como grandes particulas retangulares com uma interface
coerente com os limites de grédo e subgrdos na matriz martensitica (interface de
nucleacdo) e geralmente € indesejavel, portanto deve-se evitd-la nos acos alto
cromo. Sua presenca afeta as propriedades mecéanicas do material, uma vez que
sua formacdo consome o W dissolvido na matriz, o que reduz o efeito de
endurecimento via solucdo sélida. Também, devido sua precipitacdo, a temperatura
de transicdo ductil-fragil desloca-se para direita e a energia de impacto diminui. [14].
Desta maneira, entende-se que os valores da fracdo de fases devem ser
minimizados/controlados, pois sua formagéao é inevitavel. O grafico comparativo para
as fracOes de fase Laves das composi¢des quimicas investigadas € apresentado na
Figura 13.

A diferenca entre os valores de fracdo de fase € influéncia direta da
composi¢cdo quimica dos acos. A composicdo do aco CNA2 apresenta 1,3% em
peso de W, diferentemente das composi¢cdes EU97 e LFN1 que apresentam 1% em
peso. Aparentemente maiores valores de Si na matriz martensitica apresentam
influéncia significativa na precipitacdo da fase Laves. Sua presenca diminui a
solubilidade do Mo e W na matriz, o que favorece a formagao da fase Laves [5,15]. A
composicdo quimica de LFN1 apresenta o teor de Si trés vezes maior que a
composicdo EU97, o que pode ser uma das justificativas para a diferenca entre as
fracdes de fase, uma vez que apresentam os mesmos teores de W e Cr em ambas
composicoes.
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Figura 13. Comparativo entre os valores de fragdo de fase Laves, entre as diferentes composicdes
guimicas

4 CONCLUSAO

O software MatCalc apresentou-se como uma ferramenta extremamente Uutil
para a investigacdo sobre as fracbes de fases constituintes nos sistemas de
multicomponentes propostos. As simulacdes permitiram a investigacdo sobre a
estabilidade das fases nos agos resistentes ao calor para reatores nucleares
avancados.

A composicdo quimica sugerida neste trabalho, com os valores nos maximos
permitidos para Ti e V, formadores de carbonitretos e o minimo da faixa de carbono,
apresentou maior fracdo de fase MX e o menor valor para a fase M23Cs, tanto no
ETR como EET, mesmo com uma maior formacédo de fase Z comparado ao CNA2.
Os teores mais elevados de V e o menor percentual de Mn na composi¢cao quimica
LFN1 podem implicar em um controle mais eficiente sobre o coalescimento do
M23Cs. A quantidade da fase Laves presente para a composi¢cado LFN1 é semelhante
a quantidade presente no aco EU97 e inferior a quantidade presente no CNA2.

Os resultados referentes as fracdes de fases, em funcdo da temperatura nos
diferentes estagios, mostram que a composicdo quimica LFN1 apresenta um
potencial termodindmico mais favoravel para resultar em microestrutura com maior
resisténcia a fluéncia que as demais composicOes avaliadas.
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