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Resumo

Nos agos IF (Interstitial Free), o controle dos elementos em solugdo e precipitados é critico para a obtengio dos melhores
resultados de propriedades. A precipitagio de carbossulfetos deve ocorrer em temperaturas elevadas, durante o enfornamento do
ago, e este precipitado seria substituido por um sulfeto simples contendo Tia temperaturas abaixo de 900 °C. Esta retirada de Ti da
solucdo sélida de austenita é particularmente importante quando se deseja a presenca de niébio em solugdo para controlar a
recristalizagio e a formagdo de textura. Esse trabalho modela as precipitagdes que ocorrem durante um processo de resfriamento
continuo, empregando os programas Dictra, para modelagem difusional, e Thermo-Calc, para modelagem termodinimica. As
premissas basicas sdo: a condicdo de equilibrio local entre as fases, a presenca de precipitados distribuidos na forma aproximadamente
esférica na matriz de austenita, uma for¢a motriz minima para a formacido da ferrita e de um banco de dados termodindmicos
especifico para agos IF com Ti, Nb, C, N e 5.
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The Influence of Ti, Nb and S on the Austenite
Decomposition and the Precipitation in if (“Interstitial Free’) Steels

Abstracts

In IF steels (Interstititial Free steels), the control of the elements in solid solution and precipitated is very critical to obtain
the best results. The carbo-sulfite precipitation will occur at high temperatures, during the austenitization of the steel, and this
precipitate would be substituted by a simple sulfide with Ti at temperatures below 900 °C. The loss of Ti from the solid solution is
particularly important when the presence of Nb in solution is required to control the recrystalization and the texture formation. This
work models the precipitations that occur during a continuous cooling process, using the programs Dictra, for diffusional modeling,
and Thermo-Calc, for thermodynamic modeling. The basic premises are: local equilibrium among the phases, spherical precipitates
distributed in the austenite matrix, a minimum driving force for the formation of ferrite and a specific thermodynamic database for
IF steels with Ti, Nb, C, N and S.
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INTRODUGCAO conformacao e aumentando o retorno elastico
(spring back).
Um dos fatores criticos para a obtencac das propriedades As estratégias classicas para a obtencao de

desejadas em acos paraa conformacao € o controle dos elementos  elevados niveis de coeficiente de anisotropia,
intersticiais. Carbono e nitrogénio siao responsaveis por diversos  alongamento e coeficiente de encruamento pas-
problemas, desde o aparecimento do escoamento nitide e,  sam por medidas que minimizem a presenca de
conseqlientermnente, do envelhecdimento, até a degradacdo da  carbono e nitrogénio em solugio e pelo controle
formacio da textura cristalografica adequada 4 conformacao, ou o datextura desejada apds recozimento. Os aspec-
aumento indesejavel das propriedades medcinicas, dificultando a  tos termodindmicos no controle deste processo
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Figura |. Fracio de ferrita formada em funcio do tempo,
para diferentes taxas de resfriamento em uma liga Fe-0, | 5C-
IMn.
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Figura 2, Curva CCT de um ago Fe-0.15C-1Mn [6].
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Figura 3. Fragdo molar de precipitados formados na
austenita em condigdes de equilibric estavel (acima de |85
K) & meta-estavel (abaixo de |185K) ne ago IF da Tabela |.

foram discutidos em outros trabalhos [1,2].
Ciclos de producdo mais curtos com
valores elevados de coeficientes de anisotropia e
outras caracteristicas associadas a elevada
conformabilidade levaram ac desenvolvimento
dos acos Interstitial Free (IF). O tratamento
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desses acos, sob vacuo, permite atingir teores totais de carbono da
ordem de 20 ppm (em peso). O controle rigoroso de todas as
etapas do processo, do conversor até o lingotamento permite que
se atinja teores totais de nitrogénio inferiores a 40 ppm. As
limitacoes impostas por esses valores sac de ordem cinética e
requerem uma melhoria significativa dos processos desenvolvidos
na aciaria.

Por esse motivo, a adicao de elementos que se combinem
com esses intersticiais, formando precipitados que os retirem de
solucao na maior extensao possivel, é critica para o sucesso dos
acos IE Além disso, € necessario conhecer a prépria cinética de
precipitacao dessas fases que comeca ocorrer logo apés o lingo-
tamento e perdura até o final da laminacao. Os elementos esco-
Ihidos para a formacac desses precipitados foram niébio, titanio e,
ainda, o aluminio. Todos os agos dessa familia sao completamente
desoxidados por aluminio até niveis de oxigénio em solucao da
ordem de 3 ppm, de forma que pode haver excesso de aluminic
suficiente para a precipitacac de nitretos.

Esse trabalho avanca além das condicées de equilibrio termo-
dindmico e modela as precipitacoes que ocorrem durante um
processo de resfriamento continuo. Os programas Dictra, para
modelagem difusional, e Thermo-Calc, para modelagem termodi-
niamica, sao empregados para modelar a transformacao da auste-
nita em ferrita e a precipitacio de carbonetos, sulfetos e car-
bossulfetos. As premissas basicas sao: a condicao de equilibrio local
entre as fases, a presen¢a de predpitados distribuidos na forma
aproximadamente esférica na matriz de austenita, uma forca
miotriz minima para a formacao da ferrita e de um banco de dados
termodindimicos especifico para agos IF com Ti, Nb, C, N e S,

A viabilidade do modelo termodindmico-cinético € con-
firmada por comparacao com uma curva CCT de um ago 0,15C-
IMn e, emn seguida, o mesmo modelo é aplicado para um ago IF ja
estudado na literatura.

O MODELO PROPOSTO

Um modelo de difusao unidimensional com uma interface em
movimento € empregado para descrever a transformacao da
austenita em ferrita através do programa de simulacao Dictra [3,4].
O coeficiente de difusao de cada espéde é descrito por uma
expansac de Redlich-Kister das mobilidades atémicas, de sorte que
efeitos cruzados podemn ser incorporados. Essas mobilidades sao
ajustadas empiricamente aos dados experimentais pelo método de
minimos quadrados e os resultados armazenados num banco de
dados. Os coeficientes de interdifusao para cada fase sao
calculados a partir das mobilidades.

Todos os elementos presentes podemn difundir livrermnente
nas fases ferrita e austenita, mas nao existe difusao no interior das
dernais fases formadas (carbonetos, nitretos, sulfetos, etc). A
formacao da fase ferrita depende da existéncia de uma forca
miotriz minirma para sua nucleacao. O valor dessa forca motriz foi
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determinado empiricamente pelo ajuste do modelo aos dados da
curva CCT de um aco ao carbono. A primeira camada de fase
ferrita possui uma espessura de |0 nm. Os precipitados sao
considerados como fases aproximadamente esféricas que se
espalham no interior da austenita. A influénda desses precipitados
sobre a difusac é considerada de forma indireta através do volume
total que eles ocupam, sendo proporcional ac quadrado da fracac
volumétrica. Foram induidos somente os precipitados que po-
deriam estar presentes de forma estivel na fase austenita,
conforme determinados em trabalho anterior [2]. As composicoes
dos acos empregados estao na Tabela |.

Na avaliacao da viabilidade do modelo foi empregada uma
temperatura de austenitizacao de 1200 K e taxas de resfriamento
de 0.01, 0.1, I, 10, 30 e 100 K/s. O tamanho de grac da austenita
foi simulado corn um comprimento total de difusao de 50 um para
0 aco ao carbono e um comprimento total de 100 um para o ago
IFE. O maior valor do tamanho de grac austenitico do aco IF foi
empregado para manter consisténcia com a temperatura de
austenitizacao empregada, de 1573 K. Na avaliacao das
precipitacoes no aco IF foi empregado somente uma Unica taxa de
resfriamento de | K/s.

Tabela |. Composicio quimica dos acos citados neste trabalho (% em

massa)
Aco C N S Ti Nb Mn
IF com Nb+Ti[5] 00026 0,003 0,006 006 0,003 0,11
Aco ao Carbone 0,15 - - - - 1,0

RESULTADOS E DISCUSSAOQ

A Figura | mostra as fragdes volumétricas de ferrita
transformadas para as diferentes taxas de resfriamento do aco Fe-
0.15C-IMn austenitizado a 1200 K. O Gnico carboneto admitido
no calculo da transformacao da austenita em ferrita foi a cementita.
A Figura 2 apresenta a curva CCT desse ago, determinada pelo
programa de Babu [6] disponivel pela internet, juntamente com os
valores de tempo e temperatura para a formacio de 1% e 5% de
ferrita por volume total da amostra. O melhor ajuste dos valores
de 5% de volume transformado parece estar associado a menor
velocidade de transformacao que ocorre nesse aco nos instantes
iniciais da decomposicao da austenita, fato marcante nas maiores
taxas de resfriamento. Apesar das simplificacdes presentes no
calculo difusional, esse parece apresentar valores compativeis com
os resultados calculados de maneira semi-empirica [7]. Por isso,
essas mesmas simplificacoes foram empregadas na modelagem do
efeito das taxas de resfriamento sobre a decomposicao da
austenita emn ferrita no ago IF da Tabela |.

A Figura 3 mostra a fracdo molar de cada um dos
precipitados presentes na fase austenita em funcao da
temperatura. Esse resultado € similar ao apresentado em trabalho
anterior [2]. No presente trabalho, entretanto, a possibilidade de
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Figura 4. Fracio volumétrica de precipitados formados na
austenita em condi¢bes de resfriamento continuo de | K/s no
aco IF da Tabela I.
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Figura 5. Fragio em massa do carbono na austenita em
condigbes de equilibrio meta-estavel abaixo de |185 K e
durante um resfriamento continuo a | K/s,
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Figura 6. Fracio em massa do Nitrogénio na austenita em
condigdes de equilibrio meta-estavel abaixo de 185 K e
durante um resfriamento continuo a |1K/s.

formacao de ferrita abaixo de | 185 K (911,9 °C)
(temperatura em que essa fase se forma em
condigoes de equilibrio) foi eliminada. A opc¢ao
de eliminar a fase ferrita do cllculo do equilibrio
foi feita para permitir a comparagao com os
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Figura 9. Fracio em massa do enxofre na austenita em
condigdes de equilibric meta-estavel abaixo de |185 K e

T
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dados de resfriamentoe continuo do ago IE A
transformacac austenita em ferrita somente
comeca ocorrer a temperatura de 1130,7 K
(857,6 °C) com a taxa de resfriamento emprega-
da na modelagem (1K/s), cerca de 54 K abaixo
das condicoes de equilibrio. A fracao molar de
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cada um dos precipitados durante o resfriamento continuo esta
apresentada na Figura 4. Pode-se observar que a quantidade total
de (Nb, Ti)}(C, N) precipitada durante o resfriamento continuc da
austenita € aproximadamente a mesma encontrada numa condicao
de equilibrio para temperaturas maiores que a temperatura de
inicio da formacac da ferrita.

Muito importante observar que o carbonitreto € o composto
com maior precipitacio emn temperaturas elevadas e, portanto,
deve controlar a quantidade de nidbio e titdnio livres em solucao
sélida na austenita. No entanto, uma comparacgao entre as Figuras
3 e 4 mostra que a condicio de resfriamento continuo reduz
drasticamente a quantidade dos demais tipos de precipitados, em
particular do carbossulfeto de titdnio, liberando o titanio, carbono
e enxofre para participarem de outros compostos.

No trabalho anterior [2] argumentou-se que seria pouco
provavel a formacao de sulfeto (Mn, Ti, Fe)S a temperaturas baixas
durante o processo de resfriamento continuo. O presente trabalho
confirma a dificuldade desse sulfeto se formar, cuja quantidade
precipitada durante o resfriamento continuo chega ser uma crdem
de grandeza menor que sob condi¢oes de equilibrio meta-estavel.
A precipitacao dos sulfetos e do carbossulfeto deve estar sendo
controlada pela difusao do enxofre em solugac sélida na austenita.

As Figuras 5 e 6 mostram as quantidades de carbono e
nitrogénio em solucaoe na austenita na condicao de equilibrio meta-
estavel (sem formacao de ferrita) e de resfriamento continuo na
austenita antes da transformacao em ferrita. As quantidades de
carbono e nitrogénio foram determinadas a 20 (um da origem,
situada a esquerda da fatia de austenita. Esse valor ndo se altera, no
entanto, com a posicao dentro da austenita para a faixa de tempo
simulada. A quantidade de nitrogénio nao sofre nenhurna alteracao
significativa para toda a faixa de temperaturas, entretanto, a
concentracao de carbono fica abaixo da condicao de equilibrio
meta-estavel do sistema.

Os prindipais elermentos empregados como microligantes, Nb
e Ti, apresentam comportamento bem distintos durante o processo
de resfriamento continuo. A Figura 7 mostra que a concentracao de
nidbic na austenita efetivamente naoc varia em funcio da
temperatura, enquanto a concentracao de titinio decresce acom-
panhando os valores encontrados para o equilibric termodinamice
da liga até o inicio da formacac da ferrita e, depois, continua na
mesma tendéndia de decréscimo acompanhando o comportamento
do carbono em solucao sélida na austenita. Assim sendo, o titdnio se
torna o principal responsavel pela retirada de carbono da solucao
sdlida nas termperaturas mais baixas, quando o carbossulfeto de
titAnio deixa de existir. Além disso, como a concentracao de nidbio
independe da taxa de resfriamento (pelo menos para a taxa de [K/s
empregada nesse trabalho), essa condicao pode ser efetivamente
calculada empregando as condicoes de equilibrio, confirmando a
proposta feita no trabalho anterior [2].

Finalmente cabern alguns comentarios sobre as limitagoes do
modelo cinético empregado nesse trabalho. A difusio é ao longo
de urna Unica dimensao, portanto, o grao de austenita € uma placa
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com a espessura do tamanho de grao e infinita nas outras duas
dimensoes. Nao foram considerados os efeitos do tamanho de
grao e dos contornos intergranulares sobre o processo difusional.
Nao foi empregado nenhum modelo para a difusao dos elementos
substitucionais e intersticiais da matriz austenita para os
precipitados formados. A quantidade de precipitade € calculada
somente com as condi¢oes locais de equilibric e sem considerar a
eventual necessidade de uma forca motriz inicial para a
precipitacdo. Essa condi¢ao contrasta com ¢ modelo empregado
para a formacgio de ferrita que considera a forca motriz para a
primeira nucdeacao conforme discutido no texto. Nao foi avaliado
se a reducao da temperatura de transformacao da austenita em

CONCLUSOES

ferrita &€ causada unicamente pela taxa de
resfriamento ou sofre influéncia da presenca dos
microligantes Nb e Ti.

Apesar dessas limitagoes, o modelo apre-
senta resultados coerentes com curvas de res-
friamento continuo de acos e pode ser aplicado
com certa facilidade para a producao de acos IE

A Figura 9 mostra que a concentracao de
enxofre na austenita nao ¢é afetada pela taxa de
resfriamento empregada no presente estudo ape-
sar de terem ocorrido algumas alteracées signi-
ficativas nas quantidades de sulfetos precipitados.

Um modelo simplificado de difusao e o programa Dictra permitern o cllculo aproximado das curvas de
resfriamento continuo de acos e, em particular, pode ser empregado para compreender o efeito da adicio de
microligantes no controle do carbono residual em agos Interstitial Free.

Num ago IF contendo Nb e Ti, o carbonitreto de nidbio e tithnio € o principal responsavel pelo controle de

carbono e nitrogénio em solucao sdlida na austenita.

A taxa de resfriamento de |K/s ndo modifica as concentragées de nitrogénio e enxofre encontradas em solucao

sdlida na austenita sob condi¢des de equilibrio.
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