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RESUMO

Acos inoxidaveis duplex sado frequentemente utilizados em aplicacbes onde é
necessaria elevada resisténcia mecanica combinada a resisténcia a corrosdo. Sao
formados por uma mistura de ferrita (o) CCC e austenita (y) CFC, apresentam limite
de escoamento cerca de o dobro dos agos inoxidaveis austeniticos e ferriticos, maior
plasticidade que a dos martensiticos e dos endureciveis por precipitacao, elevada
resisténcia a corrosao intergranular, a corrosao localizada e a corrosao sob tensao.
Porém, durante a deformacdo a quente, estes acos recristalizam-se formando uma
microestrutura lamelar com propriedades anisotropicas. Através da moagem de alta
energia, realizada com moinhos de bolas dos tipos Spex, Attritor e Planetario,
objetivou-se obter um acgo inoxidavel superduplex de graos homogéneos equiaxiais e
finos. Inicialmente, neste trabalho, foram feitos cavacos por usinagem da chapa
laminada de um aco inoxidavel superdiplex comercial UNS S32520 (UR 52N*), sem
tratamento térmico prévio, os quais foram submetidos a moagem de alta energia
acertando-se os parametros de moagem e posteriormente realizou-se o tratamento
térmico em temperaturas de 1200 °C e 1250 °C, por tempo de 1 hora em atmosfera
de argbnio, e a 1200 °C por 1 hora em atmosfera de argdnio com 2% de hidrogénio.
Analisaram-se os p6s obtidos por microscopia eletrénica de varredura, observando
que as particulas menores e mais homogéneas foram obtidas apds as moagens no
Spex por 16 e 32 horas; a curva de compressibilidade mostrou que apdés um tempo
muito grande de moagem, o material pode apresentar dificuldade de compactacao e
desta maneira, maior porosidade final. A difragdo de raios x apresentou picos com
alargamento na base devido ao tamanho pequeno de particulas obtidas. A
porcentagem de porosidade, determinada por micrografia Optica, diminuiu apés
tratamento térmico a 1200 °C em atmosfera de argbnio com 2% de hidrogénio,
porém a microscopia eletrénica de varredura mostrou uma porosidade fina que nao
pdde ser observada somente através da microscopia Optica. As andlises térmicas
por calorimetria exploratéria diferencial e por analise térmica diferencial mostraram
picos de formacdo e reversdo de martensita induzida por deformacdo e pela
microscopia de forca atbmica, foram observadas as fases ferrita magnética e
austenita paramagnética por ensaio nao destrutivo. A moagem dos cavacos em
moinho do tipo Spex por 16 horas forneceu uma microestrutura refinada com graos
equiaxiais e tamanho de 11 um apds tratamento térmico a 1200 °C por 1 hora em
atmosfera de argénio.

Palavras-chave: Ago inoxidavel superduplex. Moagem de alta energia. Moinho Spex.
Moinho Attritor. Moinho Planetario.



ABSTRACT

Superduplex stainless steels are often used in applications where is necessary high
mechanical strength combined with corrosion resistance. They are formed by a ferrite
(o) BCC and austenite (y) FCC mixture, have a yield stress about of the double of the
austenitic and ferritic stainless steels, larger plasticity that the one of the martensitic
and precipitation hardening, high resistance to the intergranular corrosion, pitting and
the stress-corrosion cracking. However, during hot deformation, these steels
recrystallize forming a lamellar microstructure with anisotropic properties. Through
the high energy milling, accomplished with Spex, Attritor and Planetary ball mills, it
was aimed to obtain a homogeneous and with fine grains superduplex stainless
steel. Initially, in this work, chips were made by machining of a UR 52N* (UNS
S$32520) commercial superduplex stainless steel rolled sheet, without previous heat
treatment, which will be submitted to the high energy milling adjusting the milling
parameters and subsequently it was accomplished the heat treatment at
temperatures of 1200 °C e 1250 °C for 1 hour in argon atmosphere and 1200 °C for 1
hour in argon with 2% of hydrogen. The obtained powders were analyzed by
scanning electron microscopy, observing that the smaller and more homogeneous
particles were obtained by Spex milling for 16 and 32 hour; the compressibility curve
showed that after a long time milling, the material can present compaction difficulty
and this way, great final porosity. The x ray diffraction presented peaks with a bottom
widening due to the small size of the obtained particles. The porosity percentage
determined by optical microscopy, reduced after heat treatment at 1200 °C in argon
atmosphere with 2% hydrogen, however the scanning electron microscopy showed a
fine porosity that could not be observed only in the optical microscopy analysis. The
differential scanning calorimetry and the differential thermal analysis showed
formation and revertion of strain induced martensite peaks and using atomic force
microscopy, magnetic ferrite and paramagnetic austenite phases were observed by a
non destructive test. The milling of the chips in Spex milling for 16 hours provided a
refined microstructure with equiaxial grains and size of 11 um after heat treatment at
1200 °C for 1 hour in argon atmosphere.

Keywords: Superduplex stainless steel. Mechanical alloying. Spex mill. Attritor mill.
Planetary mill.
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1 INTRODUCAO

No inicio do século XX os acos inoxidaveis austeniticos, ferriticos e
martensiticos comecaram a ser descobertos, sendo que o estudo dos acos
inoxidaveis de estrutura duplex teve inicio por volta de 1927. Porém, somente no
final dos anos 60 e inicio dos anos 70, com o desenvolvimento dos processos AOD
(Argon-Oxygen Descarburization) e VOD (Vacuum-Oxygen Descarburization), que a
producao de agos inoxidaveis melhorou devido ao controle de maior precisao no teor
de carbono, oxigénio, enxofre e nitrogénio em suas composicdes.’ 34

Os acos inoxidaveis duplex sdo assim denominados por serem constituidos
de uma microestrutura bifasica de austenita (y) e ferrita (o). Além de possuirem
propriedades mecanicas e resisténcia a corrosao mais elevadas que os acos de
estruturas somente austeniticas ou ferriticas.

O problema da estrutura diplex, como citam Pohl e Padilha’, é que “durante
a deformacado a quente (entre 900 e 1200 °C) desenvolve-se uma microestrutura
com lamelas alternadas de ferrita e austenita. O fato da energia de interface o/y ser
mais baixa que as energias dos contornos de graos o/a e y/y facilita a formacéo da
microestrutura lamelar”. Essa estrutura provoca uma anisotropia de propriedades.
Além disso, esses acos sao susceptiveis a fragilizagcado causada pela precipitacao de
fases ¢ e o, dificultando sua utilizacdo na faixa de 350 a 900 °C.

A moagem de alta energia € um processo que envolve forcas de impacto
compressivas e energéticas sobre uma mistura de pds. Estas forgcas provocam
soldagem a frio sob pressédo e a fratura das particulas, promovendo a sintese de
ligas de escala nanométrica, compostos metaestaveis, materiais amorfos, ativacéo
mecanica de reagdes quimicas, etc.>®.

Trabalhos anteriores mostraram a obtengéo de um aco inoxidavel duplex por
moagem de alta energia a partir de pés elementares de ferro, cromo e niquel’, e a
caracterizagcao de um aco comercial superduplex UNS S32520 cuja microestrutura
foi obtida através da moagem de alta energia de cavacos usinados e fragilizados®.

Os resultados dos estudos de Moinhos’ a partir da mistura de pés de ferro,
cromo e niquel em um moinho Attritor mostraram a obtengdo com sucesso de um

aco inoxidavel duplex de composicao Fe-19,5Cr-5Ni com microestrutura
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homogénea, apods tratamento térmico a 1200 °C por 1 hora, como pode ser visto na

figura 1.1.

Figura 1.1 — Microscopia otica da pastilha feita com p6 moido por 15h e tratada termicamente a
1200°C por uma hora.
Fonte: MOINHOS, C.”

Considerando também os resultados de Aguiar®, que utilizando cavacos da
chapa de aco inoxidavel superduplex UNS S32520 fragilizados isotermicamente nas
temperaturas de 475 °C para a precipitacdo da fase o' e a 800 °C para a
precipitacdo da fase o, processados entdo em moinhos dos tipos Spex e Attritor,
observa-se a obtengdo de uma microestrutura duplex com gréos refinados, porém
com morfologia menos regular devido a prévia precipitacdo da fase o que
permaneceu na estrutura funcionando como uma barreira fisica para o crescimento

9, 10

dos graos de formato irregular™ *°, como se pode observar na figura 1.2.
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Figura 1.2 — Comparativo entre as imagens de microscopia eletrénica de varredura das estruturas
diplex obtidas pelo processamento em moinho de alta energia. A) a partir de pés
elementares [MOINHOS']; B) a partir de cavacos fragilizados por precipitagdo de

fase o.
Fonte: AGUIAR, D. J. M.2

A partir destes resultados, o presente trabalho tem por finalidade obter uma
microestrutura de graos ultrafinos (menores que 1 um) e equiaxial por um processo
alternativo, de moagem de alta energia de uma liga comercial superduplex do tipo
UNS S32520, sem a prévia fragilizacdo dos cavacos.

Combinando a técnica de moagem de alta energia, utilizando-se os moinhos
dos tipos: Planetario, Spex e Atrittor, este trabalho mostra o estudo de um aco
inoxidavel superduplex do tipo UNS S32520 (ou de nome comercial UR 52N7),
observando-se a microestrutura obtida, partindo de cavacos usinados, sem
tratamento térmico prévio de fragilizagdo com o intuito de se obter uma morfologia
refinada e regular.
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2 REVISAO DE LITERATURA

2.1 HISTORIA DOS ACOS INOXIDAVEIS

Os acos inoxidaveis sdo basicamente classificados de acordo com suas
microestruturas em: austenitico, ferritico, martensitico, duplex, e endurecido por
precipitacdo, sendo que eles comecaram a ser desenvolvidos nas primeiras décadas
do século XX no Reino Unido e Alemanha.?%*

De acordo com Padilha, Plaut e Rios?, “em 1821, um francés, P. Berthier,
observou que quando o cromo (1 a 1,5%) era adicionado ao ferro, ele aumentava a
resisténcia contra o ataque de acidos e esta aumentava com o aumento do teor de
cromo.” Este francés foi possivelmente o primeiro a produzir ferro-cromo e usa-lo na
producéo de ago (17 a 60% em peso de cromo).

Seguiu-se uma série de publicagdes envolvendo propriedades de acgos
contendo cromo, e foi desta forma, no inicio do século XX, que o problema da
resisténcia a corrosao do ferro comecou a ser resolvido, em diferentes paises
simultaneamente. Em 1911, P. Monnartz publicou o trabalho “Um estudo das ligas
ferro-cromo com énfase na sua resisténcia quimica a acidos”, evidenciando que a
partir de 12% de cromo, os acos tornavam-se resistentes ao ataque quimico em uma
série de meios corrosivos. Estes resultados foram explicados com base na teoria da
passivacao, reconhecendo-se o efeito deletério do carbono, além de se estudar a
estabilizacao através da adicao de elementos formadores de carbetos mais estaveis
do que o carbeto de cromo, reconhecendo-se o efeito positivo do molibdénio.?

Na Inglaterra, Harry Brearley descreveu a sua experiéncia com ligas
resistentes a corrosao (12,8% Cr e 0,24% C), observando-se que 0s reagentes nao
atacavam ou atacavam lentamente esses acos. Estas ligas que haviam sido
descobertas foram chamadas de ago inoxidavel martensitico.?

Segundo Padilha, Plaut e Rios?, no United Steels, em 1911, Christian
Dantsizen e Frederick Becket comecaram suas experiéncias com ligas contendo de
14 a 16% em peso de cromo e baixos teores de carbono (0,007 a 0,015%), usando
ferro-cromo obtido via método aluminotérmico. Descobriram-se, desta maneira, os

acos inoxidaveis ferriticos”.
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A companhia alema F. Krupp foi a primeira empresa a comercializar agos
inoxidaveis austeniticos e martensiticos, em 1914. O uso e comercializacdo do aco
inoxidavel ferritico comecou mais tarde, provavelmente em torno de 1920.2

O aco inoxidavel duplex ferritico-austenitico foi desenvolvido mais tarde e
apresentava uma combinacgao interessante de propriedades: limite de escoamento
duas vezes maior do que dos tipos austenitico e ferritico, maior plasticidade e
tenacidade do que os acos martensiticos e os endurecidos por precipitacao, elevada
resisténcia a corrosao intergranular, localizada e devido a tensdo.?

A primeira publicagdo sobre acos duplex, em 1927 por Bain e Griffiths'",
mencionou a existéncia de um campo bifasico compreendendo austenita e ferrita em
um sistema Fe-Cr-Ni. Os primeiros agos inoxidaveis fabricados foram usados na
industria de papel sulfite. Estas classes foram desenvolvidas para reduzir os
problemas de corrosao intergranular que ocorriam nos agos inoxidaveis austeniticos.
Em torno de 1929 a 1930, a empresa sueca Avesta Jernverk, iniciou o
desenvolvimento de duas ligas duplex, nomeadas 453E (25% Cr - 5% Ni) e 453S
(25% Cr - 5% Ni - 1,5% Mo). Os valores com testes de corrosdo por agua de mar,
realizados em 1930, mostraram excelentes resultados em termos de resisténcia a
corrosdo intergranular.? 3 1213

Em 1947, uma nova liga duplex, de nome comercial UR50 (ou pela norma
ASTM, UNS S32404) contendo 21% Cr - 7% Ni - 2,5% Mo - 1,5% Cu - 0,07% N,
tornou-se um padrdo na Marinha Francesa, com seu limite de escoamento maior
que 400 MPa. Naquele tempo, os controles de oxigénio, enxofre e carbono ndo eram
satisfatorios e os produtos feitos de UR50 frequentemente apresentavam trincas e
eram frageis. Entretanto, alguns produtores fabricaram pequenas quantidades de
aco duplex para industrias quimicas, de extracao de sal, de refino de petréleo, de
alimento, de papel, de farmacia, e de instrumentos de mergulho. Mas somente a
partir da década de 1970, quando a fabricacao de aco se tornou muito mais precisa
em relagcdo ao controle de composicao, que acos semelhantes as ligas duplex de
hoje em dia puderam ser produzidas.? >

Durante o final dos anos 60 e inicio dos anos 70, dois fatores importantes
ocorreram para 0 avang¢o do desenvolvimento e uso das ligas duplex. Inicialmente,
uma caréncia de niquel fez com que houvesse um aumento do preco dos acos
austeniticos, e isso, combinado com o aumento da atividade da industria de 6leo,

que necessitava de materiais inoxidaveis para trabalharem em ambientes



21

agressivos. Além disso, com o desenvolvimento dos processos VOD (Vacuum-
Oxygen Descarburization) e AOD (Argon-Oxygen Descarburization), tornou-se
possivel a producdo em larga escala dos acos inoxidaveis que conhecemos hoje.
Estas técnicas possibilitam fornecer acos de menores teores de carbono, enxofre e
oxigénio e um bom controle do teor de nitrogénio sem a perda substancial de cromo
na escoria.? 341213

Conforme Martins'®, “a precisdo e a reprodutibilidade da composicdo
quimica permitiram que a quantidade das fases ferriticas (o) e austeniticas ()
fossem ajustadas” e, também, “o controle efetivo dos niveis de nitrogénio possibilitou
0 aumento da resisténcia a corrosdo e a estabilidade em altas temperaturas da
estrutura duplex, particularmente nas zonas afetadas pelo calor (ZAC’s) dos
processos de soldagem”.

Nas duas Ultimas décadas houve o desenvolvimento dos agos “super”
inoxidaveis, com resisténcia & corrosdo mais elevada do que dos acos padrdes.'®

No inicio dos anos 80, uma segunda geracao de acos duplex foi introduzida
com a melhora nas propriedades de soldagem, principalmente com a adicao do
nitrogénio como elemento de liga, melhorando as propriedades referentes a
resisténcia a corrosao liga. A classe duplex mais comum e utilizada € o EN 14462 ou
2205 (UNS S31803/ S32205) de composicao 22% cromo, 5% niquel, 3% molibdénio,
e 0,16% nitrogénio, devido a sua excelente resisténcia a corrosao e elevada
resisténcia mecénica. Estes acos inoxidaveis duplex sao frequentemente utilizados
na forma de tubos soldados ou componentes tubulares, também como chapas
forjadas e soldadas em ambientes onde a resisténcia a corrosao por cloretos é
importante.'® 316

O aco superduplex UNS S32520 tem uma elevada e excepcional resisténcia
a corrosao, e se diferencia da classe 2205 pela adicado de cobre, que aumenta a

resisténcia a quente, a cloretos e a 4cidos redutores fortes, como o acido sulfdrico.®
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2.2 0S ACOS INOXIDAVEIS E SUA CLASSIFICACAO

Acos inoxidaveis sao ligas de ferro com no minimo 10,5% de cromo. Alguns

deles contém mais do que 30% de cromo ou menos do que 50% de ferro. A
caracteristica inoxidavel destes agos surge através da formacao de um filme de
oxido rico em cromo, invisivel e aderente sobre a sua superficie, na presenca de
oxigénio. Pode haver também a adicao de outros elementos de liga, que incluem o
niquel, molibdénio, cobre, titdnio, aluminio, silicio, nidbio, nitrogénio, enxofre e
selénio.*
Os acos inoxidaveis sao geralmente nomeados pelo sistema numérico
American Iron and Steel Institute (AlISl), pelo Unified Numbering System (UNS), ou
pelo seu nome comercial. O sistema AlSI é o mais utilizado mundialmente. Neste, a
maioria das classes € formada de trés numeros, sendo que as séries 200 e 300 sao
acos inoxidaveis austeniticos enquanto que as séries 400 sao ferriticos ou
martensiticos. Algumas possuem um sufixo de uma ou duas letras que indicam uma
modificacao particular na composi¢ao. Ja no sistema UNS, a designacéao é feita pela
letra S seguida por um numero de cinco digitos. Para agos inoxidaveis de elevado
teor de niquel (aproximadamente 25 a 35% de niquel, chamados superausteniticos)
a letra utilizada é o N seguido por cinco ntimeros.'’

De acordo com Klar e Samal'®, “a Society of Automotive Engineers (SAE)
usa um sistema de numeracgao de cinco digitos, em concordancia com os limites de
composicao dos padrdes AlISI”. Os ultimos trés digitos do sistema de numeracao
SAE sao iguais a designacao da liga pelo sistema AlSI.

A selegao dos acgos inoxidaveis é feita com base na resisténcia a corrosao,
caracteristicas de fabricagdo, disponibilidade, propriedades mecanicas em
determinadas faixas de temperatura e no custo do produto.

O mecanismo de protecao a corrosdao dos acgos inoxidaveis ocorre devido a
formacao de uma barreira de 6xidos que separa o metal da atmosfera ao seu redor,
como ja citado anteriormente. Sendo que o grau de protecdo é uma funcdo da
espessura da camada de 6xido, sua continuidade, coeréncia e adesao ao metal, e a
difusividade de oxigénio e metal no Oxido. Entretanto, em baixas temperaturas,

forma-se um filme passivo e ndo uma camada de 6xido, ainda nao completamente
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conhecido, todavia, um mecanismo sugerido é a formacdo de um filme de éxido
hidratado.*

2.2.1 Acos inoxidaveis ferriticos

Acos inoxidaveis ferriticos sdo assim denominados por possuirem uma
estrutura cristalina cubica de corpo centrado (CCC), sdo ferromagnéticos e néo
podem ser endurecidos por tratamento térmico. S&o ligas ferrosas constituidas
essencialmente de cromo (10,5 a 30%), porém, algumas classes podem possuir
molibdénio, silicio, aluminio, titAnio e nidbio. Enxofre ou selénio podem ser
adicionados para melhorar a usinabilidade. A principal limitacdo no uso deste aco
esta relacionada com sua menor tenacidade, que pode ser agravada em baixas
temperaturas e em secgdes de grande peso, quando € comparado as classes
austeniticas. Entretanto, a fundamental vantagem é a resisténcia a formacéao de
trincas devido a corrosao sob tensdo promovida por cloretos, resisténcia a corrosao
atmosférica e oxidacdo por um custo relativamente baixo.* ' 1°

Segundo Davis'®, as ligas de baixo teor de cromo (10,5%), por exemplo, as
de nomenclatura segundo a ASTM, S40500 e S40900, “tém consideravel resisténcia
a corrosao e facilidade de fabricacao a baixo custo”. Desta forma, tém sido muito
aceitas para uso sistemas de exaustao automotiva.

Ja as ligas com teor intermediario de cromo (16 a 18%), como as S43000 e
S43400, sdo usadas em ornamentos automotivos e utensilios de cozinha. Possuem
baixa tenacidade e soldabilidade. As de alto teor de cromo (19 a 30%), como as
S44200 e S44600, frequentemente citadas como superferriticas, sdo utilizadas em
aplicacoes que necessitam de um alto nivel de resisténcia a corrosdo e oxidacao.
Estas ligas normalmente possuem aluminio ou molibdénio e tém um baixo teor de

carbono."’
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2.2.2 Acos inoxidaveis austeniticos

A classe dos acos inoxidaveis austeniticos é a que possui 0 maior numero
de ligas e aplicacdes. Estes acos tém estrutura cubica de face centrada (CFC) e
austenitica, devido a elementos estabilizadores da austenita, como niquel,
manganés e nitrogénio. Sao ndo magnéticos, possuem excelente ductilidade,
plasticidade, e tenacidade, mesmo a temperaturas criogénicas. S6 podem ser
endurecidos por encruamento. O teor de cromo varia entre 16 a 26%, de niquel até
35%, e manganés até 15%.* "’

Basicamente os acos inoxidaveis austeniticos podem ser subdivididos em:
ligas cromo-niquel, como a S30400 e S31600, e ligas cromo-manganés-nitrogénio,
por exemplo, as ligas S20100 e S24100. O manganés (5 a 20%) aumenta a
solubilidade do nitrogénio na austenita e previne a formacao de martensita, sendo
que o nitrogénio aumenta a resisténcia destas ligas. As ligas de maior resisténcia a
corrosao, como a N08020, possuem quantidade de niquel suficiente (32 a 38%) para
se encaixarem na categoria de ligas a base de niquel. Ja as ligas que contém niquel,
molibdénio (em torno de 6%) € nitrogénio (em torno de 0,20%) algumas vezes sao

denominadas superausteniticas. * '’

2.2.3 Acgos inoxidaveis martensiticos

Os acos inoxidaveis martensiticos sao parecidos com as ligas de ferro-
carbono que sao austenitizadas, endurecidas por resfriamento brusco, e entédo
revenidas para aumentar suas ductilidade e tenacidade. S&o ligas basicamente
compostas de cromo (10,5 a 18%) e carbono (até 1,2%) com uma estrutura cristalina
tetragonal de corpo centrado (TCC) e sdo ferromagnéticas.* ' °

A liga mais utilizada desta familia € a S41000 (12% Cr e 0,1% C). O teor de
cromo e carbono € balanceado de modo a assegurar a estrutura martensitica apds a
témpera. Um excesso de carbetos pode estar presente para aumentar a resisténcia

ao desgaste ou para manter arestas de corte afiadas, como no caso de laminas de
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facas. Elementos de liga como nidbio, silicio, tungsténio, vanadio, niquel, enxofre e

selénio podem ser adicionados para melhorar determinadas propriedades da liga.* '’

2.2.4 Acos inoxidaveis endureciveis por precipitacao

Os acos inoxidaveis endurecidos por precipitacdo sao classes cromo-niquel
que contém elementos que promovem o endurecimento por precipitagdo como o
cobre, aluminio ou titanio. Podem ser endurecidos por tratamento de
envelhecimento. Essas classes podem ser austeniticas (por exemplo, S66286),
semiausteniticas (como S17700), ou martensiticas (tal qual a S17400), dependendo
das suas microestruturas provenientes do tratamento térmico de solubilizagcdo. As
que sao austeniticas na condicao recozida sao transformadas em martensita através
de determinadas condi¢cbes de tratamentos térmicos, as vezes até com tratamentos
a temperaturas abaixo de zero.* 1”20

Como os acos inoxidaveis martensiticos, podem atingir valores de
resisténcia a tracao elevados, de até 1700 MPa (250 ksi), o encruamento prévio,
antes do envelhecimento, pode resultar em até valores maiores. Estes acos
possuem boa ductilidade, tenacidade e resisténcia a corrosdo de moderada a boa.
Uma melhor combinacao de resisténcia e resisténcia a corrosdo € encontrada nas
ligas martensiticas, devido aos maiores teores de cromo, niquel e molibdénio, assim

como teores mais restritos de carbono.* !’

2.2.5 Acgos inoxidaveis duplex

Uma liga duplex é definida como uma liga que contém uma estrutura de
duas fases em quantidades significativas, normalmente estas sdo aproximadamente
iguais na condicdo de recozido e constituidas de austenita (CFC) e ferrita (CCC),
porém pode chegar a conter de 20 a 80% de ferrita. A quantia exata de cada fase é
uma fungdo da composicdo e do tratamento térmico da liga. Sdo constituidas
basicamente de cromo (22 a 25%), niquel (5 a 7%) e molibdénio (até 4%)
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balanceados de modo a formar uma mistura de austenita e ferrita. Outros elementos
que podem ser adicionados para controlar o balango estrutural e melhorar
caracteristicas de resisténcia a corroséo sdo: nitrogénio, cobre, silicio e tungsténio.*
4,17,20

A estrutura duplex resulta em um aperfeicoamento na resisténcia a corrosao
sob tensdo, comparada aos acos inoxidaveis auteniticos, € em uma melhora na
tenacidade e ductilidade, comparada aos agos inoxidaveis ferriticos. Algumas
classes, com maiores teores de ligas, e maior resisténcia a corrosdao sao
denominadas aco inoxidaveis superduplex.* 1720

Uma maneira de quantificar empiricamente a resisténcia a corrosdo por
pitting, e separar agos inoxidaveis duplex de superduplex, € através da resisténcia
equivalente a corrosao por pitting. Define-se a resisténcia a corrosdo de classes

duplex através do numero equivalente a resisténcia a corrosao por pitting, PRE,

determinado pela equacao:

PRE = %Cr + 3,3% Mo + (16 ou 30)% N (2.1)
onde as composicdes sdo dadas em % em peso.? 32
Este nimero nao fornece um valor absoluto da resisténcia a corrosdo por
pitting e ndo é aplicavel em todos os meios ambientes, mas é um bom indicador da
resisténcia relativa a corrosdo por cloreto em meios aquosos.' '
Algumas ligas contém tungsténio, outro elemento que age para aumentar a

resisténcia a corrosao por pitting. Para estas ligas, o PRE é dada por:'
PRE = % Cr + 3,3% Mo + 1,65% W + 16% N (2.2)

A norma ASTM G150% fornece o procedimento para avaliar a resisténcia a
corrosao por pitting de acos inoxidaveis.

A classe superduplex tem um indice PRE maior do que 40, de acordo com a
norma ASTM A890/A890M?, e é especialmente designada para aplicagbes em
engenharia marinha, quimica e oleodutos, que necessitam tanto de resisténcia
mecanica como resisténcia & corrosdo em meios extremamente agressivos.'®

Segundo a International Molybdenum Association'? e Alvarez-Armas'®, foi
desenvolvida uma familia de ligas duplex dividida em quatro grupos baseados nas
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suas resisténcias a corrosdo, utilizando-se o valor de resisténcia a corrosdo por
pitting ou corrosdo localizada (PRE), e também o teor de elementos de liga
adicionados:

i.  baixa liga: como o aco 2304, com 0,05 - 0,6% Mo e PRE menor do que 30;

ii. média liga: como o 2205, o preludio das classes, correspondendo a mais de
80% do uso de acos duplex, com PRE entre 30 e 35;

ii. alta liga: duplex contendo 25% de Cr, como as ligas 255 e DP-3, PRE entre
35 a 39;

iv.  superduplex: contendo 25 - 26% Cr e com maior teor de Mo e N comparado
com a classe de alta liga, incluindo classes como 2507, Zeron 100, UR52N" e
DP-3W, com PRE maior do que 40.

Como cita Alvarez-Armas'®, “os acgos diplex tém muito em comum com os
acos inoxidaveis austeniticos e ferriticos, mas tém também muitas vantagens. Esses
acos possuem maior resisténcia a corrosdo sob tensado do que a classe austenitica,
maior tenacidade do que os ferriticos, e maior resisténcia do que ambas as classes
de acos inoxidaveis”. Além do que, tém a vantagem do “menor teor de niquel
comparado as ligas austeniticas, fornecendo uma resisténcia a corrosao similar”. Por
consequéncia, esta combinacdo de elevada resisténcia e baixo teor de niquel faz
dos acgos inoxidaveis duplex uma alternativa muito atrativa.

Os acos inoxidaveis duplex nao sao denominados pelo padrao AlSI 200, 300
ou 400. Enquanto a maioria tem numeros UNS, alguns sdo também mencionados
pelos seus teores de cromo e niquel, como a liga 2205 (22% Cr e 5% Ni).?°

Estes agos se solidificam em uma estrutura ferritica e a austenita se forma
no estado sélido. A nucleacao da austenita se da por volta de 1300 °C e se inicia
nos contornos de graos da ferrita e mais tarde dentro destes grdos. Durante o
trabalho a quente (900 a 1200 °C) a estrutura é formada de lamelas alternadas de
ferrita e austenita, devido a energia de interface o-y ser menor do que as energias
dos contornos de grdos o-o. e y-y." 2

A figura 2.1 mostra uma montagem tridimensional de micrografias dpticas de
um ago inoxidavel duplex, onde se observa fases ferrita e austenita alternadas e

alongadas na direcdo da laminacao.
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laminagao

Figura 2.1 — Montagem da micrografia dptica tridimensional de um ago inoxidavel duplex laminado. A
ferrita € a fase escura. Ataque quimico com reagente Beraha |l
Fonte: PADILHA, A. F.; PLAUT, R. L.; RIOS, P. R.2

2.3 COMPOSICAO QUIMICA E O PAPEL DOS ELEMENTOS DE LIGA

As microestruturas dos acos dependem, dentre outros fatores, da
quantidade de elementos de liga adicionados. Basicamente existem dois grupos de
elementos de liga: os estabilizadores da ferrita (Cr, Si, Mo, Ti, Nb) e os
estabilizadores da austenita (Ni, C, Cu, N, Mn).

A seguir sdao descritos os elementos de liga de maior importancia na
formagéo dos acos inoxidaveis.

2.3.1 Cromo

O cromo é encontrado primeiramente como minério cromita (FeCrz04). E um
elemento muito importante, fornecendo propriedades Unicas na resisténcia a
corrosao e resisténcia a oxidacao a temperaturas elevadas, pois € essencial para a
formacao do filme de passivacao. Outros elementos podem influenciar na formacéao
deste filme, mas nenhum deles somente pode criar as propriedades do ago
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inoxidavel. Além de aumentar a resisténcia da liga. Adicionalmente, um alto teor de

cromo também fornece uma solubilidade muito boa de nitrogénio no material.* 12 24
Entretanto, um teor muito elevado de cromo pode afetar as propriedades

mecanicas, usinabilidade, soldabilidade, ou a adequacdo para aplicagcbes a

determinadas temperaturas.*

2.3.2 Molibdénio

O molibdénio, em combinacdo com o cromo, aumenta a passividade e & um
elemento que melhora notavelmente a resisténcia a corrosdo em meios cloretados e
com acidos redutores. E especialmente efetivo no aumento da resisténcia a corrosdo
dos tipos localizada (pitting) e galvanica. Além disso, € um importante elemento de
liga que ajuda na resisténcia em materiais utilizados em elevadas temperaturas de
servigo. Entretanto, em excesso, o molibdénio em combinagdo com um alto teor de

cromo aumenta a possibilidade de formagao de compostos intermetalicos.* ' 2°

2.3.3 Nitrogénio

O nitrogénio ajuda a aumentar a resisténcia a corrosdo e a estabilidade
estrutural, assim como a resisténcia do material. Nos agos inoxidaveis, ele retarda a
formacao da fase sigma (o) e endurece o aco. No aco duplex, aumenta a fragdo de
austenita, diminui a segregacao de cromo e molibdénio e melhora a resisténcia a
corrosdao da fase austenitica. Além disso, um alto teor de nitrogénio melhora a
formacao da austenita ap6s a soldagem, o que assegura boas propriedades em
juntas de solda. Porém, sua quantidade pode ser prejudicial as propriedades
mecanicas da classe ferritica.* 12 2% ¢

Segundo a International Molybdenum Association'?, “o teor de nitrogénio
tem papel principal na performance do ago inoxidavel duplex por ser um forte
formador de austenita e fortemente responsavel para o balanco entre as fases, a

resisténcia a corrosao superior e as propriedades de soldagem”.
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2.3.4 Manganés

A adicao de manganés previne a fragilizacdo dos acos. Geralmente,
compostos de ferro e enxofre tendem a se formar nos contornos de grdos e
fragilizam o aco a temperaturas elevadas. O manganés quando adicionado, se liga
ao enxofre formando um composto estavel (sulfeto de manganés) evitando esta
fragilizagdo. Também é usado para dar resisténcia e dureza aos agos.?* ?°

De acordo com Washko, Aggen® e Lima®, “o manganés em quantidades
moderadas e em associacao com o niquel desempenhara muitas func¢des atribuidas
ao niquel. Porém, uma total substituicdo do niquel pelo manganés nao é possivel na
pratica”.

Um modo aparente e frequente para diminuir o custo do aco é reduzir o teor
de niquel e compensa-lo com adi¢gdes de manganés e nitrogénio. O manganés € um

importante formador de austenita e aumenta a solubilidade de nitrogénio no ago.'? #*

2.3.5 Niquel

O niquel aumenta a resisténcia, tenacidade e resisténcia ao impacto. O teor
adicionado em acos inoxidaveis varia de 3,5 a 36% em peso. Em quantidade
suficiente, estabiliza a estrutura austenitica, fornecendo uma melhora nas
propriedades mecanicas e nas caracteristicas de fabricagdo. E efetivo no estimulo
da repassivacao, principalmente em meios redutores.* 22’

Os acos inoxidaveis ferriticos contém pouco ou ndo contém niquel, os
duplex contém uma quantia intermediaria (4 a 7%) e os austeniticos da série 300

contém no minimo 8% de niquel.

2.3.6 Silicio

O silicio promove resisténcia a corrosdao em temperaturas elevadas. Em

ligas que contém quantidades significativas de ferro, cobalto, molibdénio, tungsténio,
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ou outros elementos refratarios, a quantidade de silicio deve ser cuidadosamente
controlada porque esta pode estabilizar carbetos e prejudicar fases intermetalicas.

Ele ajuda na desoxidacgdo e melhora do limite de resisténcia a tragdo.?> %’

2.3.7 Carbono

O carbono permite o endurecimento através de tratamento térmico, a base
da classe martensitica. Promove resisténcia em aplicacdes a elevadas temperaturas,
porém, em outras aplicacoes, é prejudicial a resisténcia a corrosdo devido a sua
reacdo com o cromo. Na classe ferritica, o carbono também € prejudicial a
tenacidade.*

A tabela 2.1 fornece um resumo dos efeitos da adicao dos elementos de liga
nas propriedades de agos inoxidaveis.

Tabela 2.1 — Sumario dos efeitos dos elementos de liga nas propriedades de agos inoxidaveis

C|Cr{Ni|S|Mn|Si|P|Cu|Mo|Se|TiouNb
Resisténcia a corrosao e T I A U I Rt o T | - -
Propriedades mecénicas Tt -l T - T
Resisténcia a altatemperatura | - | T | T |l | - | - | - | - T | - 1
Usinabilidade LiL -1 -1-171| - -7 -
Soldabilidade N IR I R I R o i)
Trabalhabilidade a frio LI I TlL] - 1-1-11T1 - - -

Legenda: T = benéfico; | = prejudicial

Fonte: AALCO.”

A tabela 2.2 mostra as composi¢des de alguns tipos de acos inoxidaveis.
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Tabela 2.2 — Composigbes quimicas (% em peso) de alguns agos inoxidaveis

Denominagao®

Denominacao

Composicao, %0

UNS C [Mn |Si |Cr [Ni | P |'s | Outro(s)
Acos inoxidaveis austeniticos
5.5 16.0- | 3.5-
201 $20100 015 [ 32 100 [ 150 |22 |o06 |003 | 025N
18,0- | 8.0-
304 S$30400 008 [200 | 1,00 | Jo0 | §0 | 0,045 | 0,03
Tipo 216 7,5- 17,5- | 5,0- i . y
o $21600 008 [ Fo0 [ 100 | 305 |30 | 0.045 | 0030 | 2,0-3,0 Mo; 025:0,50 N
) ) 16,0- | 10,0- 5 x %(C + N) min. até 0,70
Tipo 316 Ti S31635 008 | 200 | 100 | 150 | 190 | 0045 | 0,030 | 2x %R0 At A A0 IR
Tipo 332 N08800 0,01 | 1,50 | 1,00 ;g’g' gg’g' 0,045 | 0,015 | 0,15-0,60 Ti: 0,15-0,60 Al
Acos inoxidaveis ferriticos
Tipo 430 Ti S43036 0,10 | 1,00 | 1,00 ]g’g' 0,75 | 0,040 | 0,030 | 5x %C min. até 0,75 méax. Ti
) 17.5- 0.3 + 9 X (%C) min. até 0,90
Tipo 441 S44100 003 | 100 | 100 | 1o | 100 |0040 | 0,040 | 22 OXCES) MBS
406 0,06 | 1,00 | 0,50 ]i’g' 0,50 | 0,040 | 0,030 | 2,75-4,25 Al: 0,6 Ti
405 S40500 0,08 | 1,00 | 1,00 ]12 0,04 | 003 | 0,10-0,30 Al
430 S43000 0,12 | 1,00 | 1,00 ]g’g' 0,04 | 0,03
Acos inoxidaveis martensiticos
Tipo 4108 S41008 0,08 | 1,00 | 1,00 ];g 0,60 | 0,040 | 0,080
403 S40300 0,15 | 1,00 | 0,50 ];g 0,04 | 0,03
0,15 12,0-
420 S42000 > 100 | 100 | 170 0,04 | 0,03
) 0,95- 16.0- 0.10-
Tipo 440 F S44020 0o | 125 | 100 | 1507 | 075 | 0040 | 312 | 008N
Tipo 440 F Se | S44023 ?’gg' 1,25 | 1,00 ]g’g' 0,75 | 0,040 | 0,030 | 0,15 min. Se: 0,60 Mo
Acos inoxidaveis endureciveis por precipitagao
PH 14-4 Mo $14800 0,05 | 1,00 | 1,00 12’35 g;g 0,015 | 0,010 | 2,0-3,0 Mo; 0,75-1,50 Al
AM-350 0.07- | 0,5 16,0- | 4.0- _
oo 553) $35000 0T [ 955 [ 050 [ 150 | &6 | 0.040 | 0030 | 2.5:3,25 Mo; 0.07-0,13 N
AM-355 0.10- | 0,5- 15.0- | 4,0- _
Moo o) $35500 g | 755 [ 050 | 120 | &6 | 0.040 | 0030 | 2.5:3,25 Mo; 0.07-0,13 N
12.05- | 7.5- 2,0-2,5 Mo; 0,90-1,35 Al;
PH 13-8 Mo $13800 005 [020 |00 | 1353 | 22 oot | 0008 | 507
15-5 PH S15500 0,07 | 1,00 | 1,00 ]g’g' gg 0,04 | 003 | 2,545Cu;0,150,45Nb
Acos inoxidaveis duplex
329 $32900 020 | 1,00 | 075 | 230 25014440 | 0,030 | 1,00-2,00 Mo
, , , 280 | 500 | O , 00-2,
24.0- | 5.50- 2,50-3,50 Mo; 0,20-0,80 Cu;
DP-3 S$31260 0,030 [ 1,00 | 075 | 380" | 320" | 0.030 | 0030 | 3307550 N G200
1.20- | 1,40- [ 18.0- | 4.25
3RE60 S$31500 0,030 | 50| 550 | 150 | aae | 0,030 | 0,080 | 2,50-3,00 Mo
2205 S31803 0,030 | 2,00 | 1,00 g;’g' g’gg' 0,030 | 0,020 | 2,50-3,50 Mo; 0,08-0,20 N
21.5- | 3.0- 0,05-0,60 Mo; 0,05-0,60 Cu;
2304 S$32304 0030 [ 250 1.0 |5 |22 | 0040 | 0040 | O OFO00N
205- | 55- 2,0-3,0 Mo; 1,0-2,0 Cu;
Uranus 50 S$32404 004 [200 [10 |32 |2 | 0030 |o0t0 | 3550

(a) XM sao denominagdes ASTM das ligas listadas.
(b) Valores Unicos sao valores maximos.
Fonte: WASHKO, S. D.; AGGEN, G.*
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2.4 DIAGRAMAS DE EQUILIBRIO E FASES TIPICAS DOS ACOS INOXIDAVEIS

Um aco inoxidavel é formado por varios elementos de liga, mas existe certa
restricdo na existéncia de diagramas de equilibrio com quatro ou mais componentes.
Desta forma, serdo abordados os trés sistemas mais importantes, segundo Padilha e
Guedes?®: Fe-Cr, Fe-Cr-Ni e Fe-Cr-Ni-Mo.

2.4.1 Sistema Fe-Cr

A figura 2.2 mostra o diagrama de equilibrio binario ferro-cromo (Fe-Cr).

Teor de Cr (% em peso)

1863°C
10 20 30 40 50 60 70 80 a0 i‘
1800 | | | I | | | =7 ek
-
L ’:ﬁ:"

1600 |-1538°C _.——-::'::"‘ = 2910
—_ 1516°C, 21%
O 1400 1394°C 2550 E“
[=] [=]
pouod (o-Fe,Cr) bl
© 1200 \ 2190 ©
= = |
e L it
® (y-Fe) \ ~127 ©
<]
a 1000 P 1830 g
E E
o 821°C, 46% s
= 800 |;,.-831°C, ~7% ’—Tu_\ 1470

770°C I-"-..'. - o \
600 Temp.eralura ‘}‘:v.-c-.-oc‘ 1 \'\.‘ 1150
Curie A i j . ~
L,l__ __...___L/_ —— ] —— s ——
400 P hY 750
Fe 10 20 30 40 50 60 70 80 a0 Cr

Teor de Cr (% em peso)

Figura 2.2 — Diagrama de equilibrio de fase binario ferro-cromo.
Fonte: DAVIS, J. R."”
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Observando-se a figura 2.2, nota-se que para qualquer relacdao Fe-Cr, a
solidificagdo se inicia com a formacao da fase ferrita (o) CFC, e que acima de
aproximadamente 12% de cromo, estas ligas binarias ndo formardo austenita em
nenhuma temperatura. Entretanto, a adicdo de carbono as ligas Fe-Cr aumenta a
extensdo do teor de cromo na qual a austenita pode ser formada a elevadas
temperaturas. Outros elementos, como nitrogénio, niquel, cobre e manganés,
também aumentam esta faixa.'” ?°

De acordo com Padilha e Guedes®, pode ocorrer formagdo da fase sigma
(o) em ligas com teores de 15 a 70% de cromo, quando expostas a temperaturas
entre 500 a 850 °C. Quando estas ligas sdo submetidas a temperaturas de 400 a
550 °C ocorre precipitacdo da fase rica em cromo (o), coerente com a matriz,
também ferritica, porém rica em ferro (o). Atribui-se a fase o' a ocorréncia de
fragilizacdo e perda de resisténcia a corrosdo em ligas Fe-Cr a temperaturas
préximas a 475 °C. Todavia, este tipo de fragilizacao pode ser revertida através do
aquecimento a temperaturas acima de 550 °C por tempo determinado.

2.4.2 Sistema Fe-Cr- Ni

A figura 2.3 mostra o diagrama ternario Fe-Cr-Ni. Este é o diagrama basico
para os acos inoxidaveis. Pode-se notar a presenca de trés fases sélidas: austenita
(), ferrita (o) e fase sigma (o). Quando se tem valores elevados da razdo Cr/Ni pode
aparecer a fase ferro delta (8) durante a solidificacao e a fase sigma pode aparecer

durante o envelhecimento em temperaturas de 550 a 900 °C.*°
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Figura 2.3 — Vista tridimensional do diagrama de equilibrio ternéario ferro-cromo-niquel.
Fonte: PADILHA, A. F.; RIOS, P. R.%¥

A figura 2.4 mostra as projecdes das linhas solidus e liquidus do diagrama
ternario cromo-ferro-niquel.

Ligas ricas em cromo se solidificam como ferrita e as ricas em niquel se
solidificam como austenita. Contudo, muitas ligas Fe-Cr-Ni se solidificam como
misturas de fases austenita e ferrita, sendo que o liquido coexiste com ambas
durante a solidificacdo®'. Estes campos de trés fases estdo definidos pelas

interseccdes de planos de ferro constantes pelas linhas em vermelho na figura 2.4.



36

10 20 30 40 50 60 70 80 90 Ni
% em peso Ni % em peso Ni

(@) (b)

Figura 2.4 — (a) Projecao das linhas liquidus e; (b) projecdo das linhas solidus do diagrama ternario
cromo-ferro-niquel.
Fonte: RAYNOR, G. V.; RIVLIN, V.G.*

As figuras 2.5 (a) e (b) mostram secdes isotérmicas do sistema Fe-Cr-Ni a
1300 °C e 1000 °C respectivamente. Nestas, encontram-se as fases ferrita (o) e
austenita (y), sendo que o campo ferritico se situa nas proximidades das
composigdes ricas em cromo e 0 campo austenitico nas proximidades das
composicoes que sao ricas em niquel. Também se observa um campo onde
coexistem as duas fases, que aumenta com a diminuicao da temperatura.?

Ja nas figuras 2.5(c) e 2.5(d) 800 e 650 °C, respectivamente, das secdes
isotérmicas do diagrama terndario, encontram-se as fases ferrita, austenita e sigma

(6) cuja composicdo se encontra préxima a 50% de ferro e 50% de cromo.?*
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% em peso Ni % em peso Ni
Obs.: a = (aFe, Cr); y = (yFe, Ni) Obs.: a = (aFe, Cr); y = (yFe, Ni)
(a) 1300 °C (b) 1000 °C
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(c) 800 °C (d) 650 °C

Figura 2.5 — Sec0es isotérmicas do diagrama ternario cromo-ferro-nique em diferentes temperaturas:
(a) 1300 °C; (b) 1000 °C; (c) 800 °C e (d) 650 °C.

Fonte: RAYNOR, G. V.; RIVLIN, V.G.*?
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2.4.3 Sistema Fe-Cr-Ni-Mo

O sistema quaternario Fe-Cr-Ni-Mo com 70% em peso de ferro esta
representado nas figuras 2.6 (a) e (b). O molibdénio adicionado ao sistema Fe-Cr-Ni,
“além de estabilizar a ferrita, provoca o aparecimento de varias fases intermetalicas,

sendo que duas delas ocorrem frequentemente nos agos inoxidaveis: a fase de

Laves FesMo (1) e a fase chi (), FessCriaMo1o”. %

30% Mo

30%Mo

—= % em peso Cr

30%NT o om peso Cr 30%Cr| Q5 10 15 20 25 30
0 5 10 15 20 25 30 30 25 2 15 10 5 0
30 25 20 15 10 5 0 -—%empesoNi

 ~— %em 'peso Ni ' '
(a) 1093 °C (b) 816 °C

Figura 2.6 — Segdes isotérmicas do sistema ferro-cromo-niquel-molibdénio com teor de ferro
constante igual a 70% em peso a temperaturas iguais a (a) 1093 °C e (b) 816 °C. o =
ferrita, y = austenita, o = fase sigma, y = fase chi, n = fase eta (fase de Laves Fe,Mo).

Fonte: PADILHA, A. F.; RIOS, P. R.*

De acordo com Padilha, Plaut e Rios?, as fases intemetalicas que surgem
em acgos inoxidaveis podem ser divididas em dois grupos: “(i) fases topologicamente
compactas (topologically close-packed, TCP), como as fases o, x, Laves (n), G, R, e
u e; (i) fases geometricamente compactas (geometrically close-packed, GCP), por

exemplo, as fases v, v’, n-NisTi, e 6-NizNb”.
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As fases TCP possuem camadas compactas de atomos que sdo separadas

por distancias interatbmicas relativamente grandes. Estas camadas sao
desarranjadas uma da outra por grandes atomos que ficam entre elas, o que as
fazem desenvolver uma caracteristica topolégica. Ja as fases GCP sdao compactas
em todas as diregdes.?

Na tabela 2.3 estdo representadas fases que podem estar presentes nos

acos inoxidaveis.

Tabela 2.3 — Estruturas cristalinas e composicao de fases que podem ocorrer em agos inoxidaveis

Célula Atomos por .
Fase unitaria célulap Composigao
Fases intermetalicas
Sigma (o) TCC 30 (Fe, Ni)«(Cr, Mo),
Chi (X) CCC 58 F936CF12M010; (Fe, Ni)geCI’13MO4
Laves (n) Hexagonal 12 FesMo; FeoNb; FesTa; FesTi; Feo,W
G CFC 116 Ni1gNbgSiz; NijgTigSiz; (Ni, Fe, Cr)1g(Nb, Ti)gSi;
R Hexagonal 53 (159) FexoMo15Cry3; (Fe, Ni)1oCrsMosSis
Mu (w) Romboédrica 13 (Fe, Cr)7(Mo, W)g; (Cr, Fe);(Mo),; (Cr, Fe, Mo),
Y CFC 4 (Ni, Co, Fe, Cr)s(Al, Ti)
Y TCC 8 NisNb
n Hexagonal 8 NisTi
) Ortorrébmbica 8 NisNb
B CCC ord. 2 NiAl
Carbetos
MQgCG CFC 116 (Cr, Fe, MO)23CG; (Cr16Fe5MOQ)CG
MC CFC ord. 8 (Ti, Nb, V)C
MsC CFC 112 (Fe, Mo, Nb, Cr)sC
M-C; Pseudo Hex. 40 (Cr, Fe);Cs
Nitretos
MN CFC ord. 8 ZrN; TiN; NbN, VN
M,uN Hexagonal 9 (Cr, Fe)oN
Fase-Z Tetragonal 6 CrNNb
Boretos
M,B Ortorrdmbica 48 Crq 04Fe0.96B
M;B, Tetragonal 10 FeMo,B,
Sulfetos
M,C>S» | Hexagonal | 8 | TisC,Sy; Zr,CoS.

Fonte: PADILHA, A. F.: RIOS, P. R.*
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2.4.4 Precipitagdo de fases secundarias

Durante o tratamento térmico ou durante o envelhecimento isotérmico pode
ocorrer a formacao de fases secundarias indesejaveis na faixa de temperatura de
300 a 1000 °C devido a instabilidade da fase ferrita. As fases observadas, como
algumas ja citadas anteriormente séo: fase o, Cr, N, CrN, austenita secundaria, fase
%, fase R, fase w, M;Cs, M23Cg, Cu, e fase 1. Em temperaturas entre 300 a 500 °C
também pode ocorrer decomposicéo espinodal da ferrita.>®

A figura 2.7 indica as fases que podem ser formadas nos acos inoxidaveis, a
faixa de temperatura aproximada em que elas podem ser formadas, e os efeitos dos
elementos de liga nas cinéticas de transformagéo.

1000 ong Garbeto MG, nitreto CrN (ZTA) —1832
* FESe o
Cr,

+ Nitreto CrzN
825k |Mo. «Fasey —1514
»Fase y:

Si = Carbeto M23Ce

650 e « Fase R

«Fase n

1202

Temperatura (°C)
Temperatura (°F)

«F C —
475 e 887
*»Fase G
300 —-1572

Tempo
Figura 2.7 — Diagrama tempo-temperatura-transformacgéo (TTT) mostrando o efeito dos elementos de

liga nas reacdes de precipitacdo em agos inoxidaveis duplex.
Fonte: DAVIS, J. R."

Devido a elevada taxa de difusdo na fase ferritica, as precipitagdes mais
relevantes se encontram nela.®*

A seguir sdo descritas as duas fases intermetalicas mais importantes e mais
estudadas que se formam nos agos inoxidaveis.
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2441 Faseo

A precipitacdao da fase o ocorre em agos do tipo austenitico, ferritico e
duplex. Como pode ser visto na tabela 2.3, é uma fase intermetélica Fe-Cr-Mo com
uma estrutura tetragonal e 30 atomos por célula unitaria, ndo magnética, dura e
fragil, geralmente formada entre 600 a 950 °C com formagao cinética rapida. Sua
presencga provoca perda de tenacidade e resulta em uma matriz pobre de cromo e
molibdénio e ocorre predominantemente nos contornos de graos, especialmente em
pontos triplos.? 3+ %°

Como o aco inoxidavel superduplex é rico nestes elementos, ele é
inerentemente mais sensivel que os agos duplex convencionais, e, portanto
necessita de um resfriamento rapido.*

A velocidade com que ocorre a formacdo deste composto intermetalico
depende da composicdo do aco e aumenta com o aumento do teor de cromo e
molibdénio. No aco inoxidavel duplex pode consumir toda a estrutura ferritica em
poucas horas sendo que a precipitacdo se inicia na interface a-y e depois avanca
para dentro dos grdos de ferrita.? ** % Em acos inoxidaveis austeniticos, de acordo
com Padilha e Guedes®, sua cinética de precipitacdo é lenta, “pois ela tem
dificuldade de nucleacdo e de crescimento (depende da baixa difusividade dos
elementos substitucionais). Como ela ndo dissolve elementos intersticiais, ha
necessidade do empobrecimento prévio da matriz nestes elementos para sua
posterior precipitacao”.

A adicao de aluminio e niébio retarda a precipitacao da fase o, enquanto que
tithnio e zirconio favorecem sua formagdo. Sendo que o comportamento da
precipitacdo € influenciado também pelo tratamento térmico e pela taxa de
resfriamento do ago.? 3

Segundo Padilha, Plaut e Rios?, ja em 1907, mesmo antes da descoberta
dos acos inoxidaveis, Treischke e Tamman da Alemanha, ja haviam proposto a
existéncia de um intermetalico com 30 a 50% de cromo, e em 1927, Bain e Griffiths ™
observaram uma fase dura e fragil. Mas somente em 1936, esta fase foi chamada

fase 6 e em 1951 ela foi observada através da cristalografia.
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A precipitacao da fase ¢ nos acos duplex, que pode ser vista na figura 2.8,
ocorre em tempos mais curtos, a temperaturas mais elevadas e em maiores fragdes

volumétricas comparado com os acos inoxidaveis austeniticos e ferriticos.?

0234 25KV { un D39
(a)

Figura 2.8 — Imagens de microscopia eletrénica de varredura com elétrons secundarios mostrando a
precipitagao de fase sigma (o) em acos inoxidaveis duplex. Ataque com V2A-Beize. A =
austenita; F = ferrita; S = fase o. (a) Ago inoxidavel duplex de baixo carbono W. Nr.
1.4462. (b) Ago inoxidavel duplex de alto teor de carbono W. Nr. 1.4464.

Fonte: PADILHA, A. F.; PLAUT, R. L.; RIOS, P. R.2

Segundo Pohl, Storz e Glogowski®*, a fase o é uma fase
termodinamicamente estavel e seu mecanismo de precipitacdo € uma transformacéao
eutetdide de ferrita em austenita e fase c.

De acordo com Martins e Casteletti®”, no aco inoxidavel superduplex o
tempo para a precipitacao desta fase € em torno de 5 minutos entre 850 a 900 °C.
Estes pesquisadores estudaram a influéncia da temperatura de tratamento térmico
de 900 a 1100 °C, com aumento de 20 °C, na microestrutura e dureza de um aco
inoxidavel superduplex A890 GR 6A, e observaram que, sendo a dureza do material
um indicativo de fase ¢ na microestrutura, a dureza do material é inversamente
proporcional a temperatura de tratamento térmico. Em temperaturas maiores do que
1060 °C, a dureza é determinada pela porcentagem volumétrica de ferrita e
austenita, devido a inexisténcia da fase c.

Este provavelmente € o composto intermetalico mais estudado e indesejavel
na estrutura do aco inoxidavel. A grande maioria dos pesquisadores mostra

resultados de estudos sobre a influéncia de precipitados, principalmente da fase o,
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que ocorre durante a soldagem ou tratamento térmico, nas propriedades mecanicas
dos acgos inoxidaveis. Sempre se concluindo que a fase ¢ e ndo somente ela, mas
todos os precipitados de fases intermetalicas, provocam diminuigdo da ductilidade e

da resisténcia a corrosdo.3® 38 39 40,41, 42,43 gk et /4

analisaram as propriedades
de fluéncia com a formacédo de fase o, notando que a resisténcia a ruptura por
fluéncia melhorava devido a formacao de interfaces o/y. (austenita que sofre perda
de cromo) que impedem o movimento das discordancias. Ha também muitos
estudos de observacao experimental com variacdes nos parametros dos tratamentos
térmicos que levam a precipitagdo das fases.** *¢ Wong et al.*’, monitoraram curvas
de analises térmicas (DTA) determinando caracteristicas da transformacéao da fase ¢
e Souza Jr. et al.*®
EBSD.

Martins et a

analisaram a precipitacdo da fase ¢ a 800 °C pela técnica de
1*° estudaram os agos CD4MCu e CD4MCuN, em relagdo a
aplicacao de tratamento térmico de alivio de tensédo e as propriedades de impacto
resultantes. Observou-se o grande impacto que o nitrogénio fornece a tenacidade ao
impacto. O nitrogénio aumenta a concentracdo da fase austenita (CFC) na
microestrutura, aumentando a capacidade de absorcdo de energia no teste de
impacto Charpy, promovendo uma fratura predominantemente ductil, com regides
fibrosas. Ja o aco CD4MCu apresentou superficie de fratura facetada.

Outra pesquisa muito interessante foi realizada por Villanueva et al.>® em
que se fez uma comparacdo da precipitacdo de fase ¢ em trés tipos de acos
inoxidaveis: austenitico (AISI 316L), superferritico (DIN W. Nr. 1.4575) e duplex (DIN
W. Nr. 1.4462 ou UNS S31803). Notando-se que a tendéncia de precipitacao da fase
intermetalica ocorre na seguinte sequéncia: duplex, superferritico e austenitico; e
que a influéncia da composicdo quimica é maior, relacionando-se a fracao
volumétrica de fase o formada, quando comparada com a cinética de precipitacao e

a composicao quimica da fase .
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2.4.4.2 Fragilizacao a 475 °C (885 °F)

Esta fragilizacdo é observada em acos ferriticos e duplex em temperaturas
em torno de 475 °C. Ela é causada pela presencga da fase alfa primaria (o) na faixa
entre 300 a 550 °C, de estrutura CCC e coerente com a ferrita. Os precipitados de o’
tém tamanho entre 20 a 200 A, sdo ricos em cromo e ferro, cujos 4&tomos sdo muito
parecidos em tamanho atémico. Devido ao tamanho e a semelhanga dos atomos, ha
uma dificuldade para a observacdo e identificacdo desta fase.? *®

A presenga da fase o’ aumenta a dureza, o limite de escoamento e o limite
de resisténcia a tracdo, enquanto que o alongamento e a resisténcia ao impacto

diminuem. Conforme descrevem Padilha, Plaut e Rios®, “a ferrita sem o’ apresenta
linhas de deslizamento onduladas devido a numerosos sistemas de deslizamento na
estrutura CCC e sua elevada energia de falha de empilhamento (EDE), que facilitam
as discordancias a deslizar transversalmente”. A presenca de o restringe o
deslizamento para poucos planos cristalinos. A resisténcia a corrosao também é
afetada pela presenca desta fase.

A formacdo de o nado é totalmente estabelecida, se ocorre por
decomposicao espinodal ou por nucleagcéao e crescimento. Andlises da literatura por
Padilha, Plaut e Rios? mostram que a formacao através de decomposicdo espinodal
parece ocorrer em ligas com teor de cromo maior do que 20% em peso. Ja em ligas
com teor de cromo entre 14 a 18%, a fragilizagdo da ferrita ocorre devido a
precipitacao de o em discordancias.

Cromo, molibdénio e cobre promovem a fragilizacdo a 475 °C. Niquel
também tem efeito na decomposicao espinodal, porém indiretamente, promovendo a
divisdo de cromo e molibdénio para a ferrita.®®

Silva et al”

observaram que através da andlise termomagnética,
estudando-se a fragilizagdo a 475 °C de um a¢o UNS S31803, a temperatura Curie
aumentava com o tempo de envelhecimento, enquanto que a tenacidade diminuia e
a dureza aumentava.

Os acos inoxidaveis duplex e superduplex, sdo utilizados frequentemente em
ambientes que necessitam de elevada resisténcia a corrosdo e desta forma, existem

muitos estudos na literatura relacionados a esta propriedade®® 33 5% 55 36. 57, 58, 59
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sendo que ela € afetada principalmente pela precipitacao das fases intermetalicas e
também esta diretamente relacionada a resisténcia mecanica do material.
Normalmente o ataque tem seu inicio nos contornos de fase a-y, e segue para a fase
o. Esse ataque seletivo pode ser explicado da maneira seguinte. A fase a tem maior
dureza que a fase vy, sendo que esta é isotropica e de menor sensibilidade a taxa de
deformacdo do que a estrutura CCC e conforme a taxa de deformagdo aumenta, a
resposta da fase o ao fluxo de material se torna dificil e como resultado aumenta-se
a tendéncia de fratura fragil da fase o que é atacada seletivamente.®°

Outro topico relacionado aos acgos inoxidaveis duplex que também é muito
investigado é a soldagem®" %% © % fortemente influenciada pelo problema dos
precipitados.

A norma ASTM A 923% prescreve os testes de vulnerabilidade das ligas ao
ataque corrosivo que ocorrem devido a precipitacdo de fases intermetélicas

perniciosas.

2.5 0 ACO INOXIDAVEL SUPERDUPLEX UNS S32520 (UR 52N*)

O aco estudado de nome comercial URANUS® 52N* (UR 52N*) é fabricado
pela Usinor Industeel. E um ago inoxidavel superduplex com 25% de cromo e um
valor do niumero equivalente a resisténcia por pitting (PREn) maior do que 40 com
limite de elasticidade minimo de 550 MPa. A adi¢cdo de molibdénio e nitrogénio foi
adequada para a obtencdo de elevada resisténcia a corrosao.®®

A elevada resisténcia mecéanica e a corrosao vém da ferrita, enquanto que a
fase austenita influencia a ductilidade e a resisténcia & corrosao uniforme.®

As seguintes nomenclaturas sao utilizadas para o aco inoxidavel
superduplex utilizado no presente trabalho:

» EURONORM: 1.4507 — X2 Cr Ni Mo Cu N 25.6.3;
= AFNOR: Z3 CNDU 25.07 AZ;

= DIN: W. Nr 1.4507;

= ASTM: UNS S32550/ $32520.%> ¢
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2.5.1 Composigao quimica, propriedades mecanicas e fisicas

A tabela 2.4 mostra os valores tipicos em porcentagem em peso dos
elementos quimicos constituintes e a tabela 2.5 indica as propriedades mecanicas e
fisicas do aco UNS S32520 (UR 52N).

Tabela 2.4 — Composigcdo quimica do ago UR 52N* (os valores sdo dados em % em peso de cada

elemento)
C Mn Si P S Cr Mo Ni N Cu
NMax, 240- | 30- | 55- | 02- | 05-
0,03 1,5 08 ] 0035 | 002 | ey 5.0 8.0 0.35 3.0

Fonte: LYKKEGAARD A/S."®

Tabela 2.5 — Propriedades mecanicas e fisicas tipicas do ago UR 52N*

Limite de resisténcia a tracdo a 20 °C 770 MPa
Limite convencional de escoamento a 0,2% de deformacgao a 20 °C 550 MPa
Alongamento 25%
Densidade 7,810 g/cm®
Médulo de elasticidade a 20 °C 200 GPa
Resistividade elétrica a 20 °C 0,085 x 10°Q.m
Condutividade térmica a 20 °C 17 W/m.K
Moédulo de cisalhamento a 20 °C 75 GPa
Expansao térmica de 20 a 200 °C 13,5 x 10°m/m.K

Fonte: FERSTAHL®®

Elevados valores de limite de escoamento nos agos inoxidaveis duplex sao
resultados de: presenca de ferrita, tamanho de grdo pequeno, formacao de austenita
secundaria de elevada dureza e endurecimento por solugdo sélida intersticial e

substitucional.?®
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2.5.2 Tratamento térmico

O aco UR 52N*" comercial sofre tratamento térmico de solubilizacdo e
resfriamento em agua (1080/1120 °C). Sua composicao quimica é otimizada de
forma a se obter uma microestrutura 50% o e 50% 7. Outros tratamentos térmicos,
principalmente com tempo de retencdo ou com resfriamento lento entre 300 °C a
1000 °C devem ser evitados.®’

Os acgos inoxidaveis duplex tém ganhado lugar na industria quimica,
petroquimica, de polpa e papel, de energia, de 6leo e gas. Além de biomateriais para
implantagdo em corpo humano devido a biocompatibilidade e elevados valores de
nimeros equivalentes & resisténcia por pitting (PRE).*

2.6 PROCESSOS MECANOQUIMICOS

O processo mecanoquimico é aquele no qual se aplica energia mecanica na
forma de moagem e se produz reagdes quimicas no material e mudancas
estruturais.®® " ' As transformagdes mecanoquimicas estdo intimamente ligadas
com o aumento da reatividade quimica induzida por eventos de impacto, quando
particulas de pos sdo deformadas, soldadas a frio e fraturadas repetidamente.”®

No processo mecanoquimico, ocorrem no material os seguintes fenédmenos:

i. aumento da energia superficial em funcdo da reducdo do tamanho da
particula;

ii. diferenciacdo da estrutura superficial em relacdo a estrutura interna da
particula ao receber a influéncia da tensdo mecénica aplicada e das
condigdes do meio existentes;

iii.  transmissdo da distorcao da estrutura para o interior da particula devido a
tensdo mecanica que, avancando ao extremo, quebra a estrutura com perda
da propriedade cristalina da substancia;

iv.  devido a tensdo mecanica aplicada e dependendo da caracteristica estrutural

da particula, obtém-se sua transformagao em outra estrutura cristalina.”
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Esses processos sao divididos em moagem mecéanica (mechanical milling,
MM), elaboracdo mecéanica de ligas (mechanical alloying, MA) e moagem reativa
(reaction milling, RM). A MM refere-se a moagem de um metal puro ou composto em
um estado de equilibrio termodindmico no inicio da moagem. A MA refere-se a
formacao de ligas a partir de precursores elementares durante o processo em um
moinho de bolas, a moagem de alta energia utilizada neste trabalho € um processo

de MA. Ja a RM usa o processo mecanico para induzir reagdes quimicas.”® "7

2.6.1 Moagem de alta energia

A moagem de alta energia € um processo de mistura homogénea de pds
elementares e/ou pré-ligados a seco, em um moinho com esferas e com um controle
fino da microestrutura, que foi desenvolvido em torno de 1966 por Benjamin e
colaboradores, para a producdo de superligas a base de niquel endurecida por
dispersao de 6xidos. Nesta técnica, a mistura dos pés, sujeitos as forcas de impacto
compressivas e energéticas, é ativada mecanicamente e induz reacdes quimicas
podendo produzir nanocompésitos.> 7> 76 77 78. 79

Neste tipo de moagem ocorre soldagem a frio e fratura repetidas da mistura
dos pds metalicos e/ou ndo metalicos com cargas nas esferas altamente
ativadas.> ”’ De acordo com Benjamin’’, deve-se utilizar pelo menos um metal dctil
(exemplos de metais utilizados: niquel, cobre, ferro, aluminio ou até mesmo cromo)
que age como um ligante das outras matérias-primas. “Sob o estado de compresséao
hidrostatica extrema que existe quando as particulas de pé sao retidas entre as
bolas colidindo, materiais frageis sofrem muitas deformacbes plasticas antes da
fratura”. No caso de processamento de materiais muito ducteis, utiliza-se um agente
de controle de processo (processing control agent — PCA) que “diminui o contato
metal-metal necessario para a soldagem”. Para que nao ocorra oxidacao do metal
durante a moagem utiliza-se atmosfera inerte de hidrogénio ou de um gas inerte.”

A técnica de moagem de alta energia tem sido extensivamente usada para
sintetizar pés com fases interdispersas (para materiais dlcteis) e para reduzir o
tamanho de grao de materiais frageis. Também, para formar ligas metaestaveis (por

exemplo, amorfos) ou ligas estaveis através da mistura de pés elementares.®
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A figura 2.9 fornece exemplos de constituintes representativos do pé inicial
que pode ser usado na moagem de alta energia e os efeitos que uma colisdo esfera-

-p6-esfera teria nestes materiais puros.

Colisdo
esfera-po-esfera

Pés iniciais tipicos Apo6s uma colisdo

Figura 2.9 — Constituintes representativos dos pos iniciais usados na moagem de alta energia
mostrando suas caracteristicas de deformacao.
Fonte: BENJAMIN, J. S.”

Segundo Koch e Whittenberger®', em geral, quanto mais energético o
moinho, a produg&o do produto final serd mais rapida. A energia do moinho depende
da mecanica interna deste, a forca que € fornecida ao processo, a composicao, € a
distribuicao de tamanho das esferas. “Como a energia cinética das esferas é uma
funcdo da sua massa e velocidade, materiais densos (aco ou carbeto de tungsténio)
fornecem mais energia do que materiais leves (como por exemplo, esferas
ceramicas)”. A quantidade e o tamanho das esferas devem ser otimizadas pois, um
empacotamento denso das esferas pode diminuir o caminho livre para 0 movimento
delas.

A figura 2.10 mostra esquematicamente como as particulas da amostra séo

cercadas entre as esferas durante a moagem e sofrem a deformacao e/ou a fratura.
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Figura 2.10 — Desenho esquemético da colisédo esfera-pé-esfera.
Fonte: KOCH, C. C.; WHITTENBERGER, J. D.*'

Koch e Whittenberger®' e também Zhang”®, mostram um estudo teérico para
a fabricagdo de intermetalicos e materiais de estrutura nanométrica utilizando a
moagem de alta energia. Nam e Lee® obtiveram um aco inoxidavel Fe-18Cr-8Ni por
sintese mecano-quimica. Conforme Suryanarayana e Koch®, materiais
nanométricos sao aqueles com tamanho de particula menor que 100 nm
(100 x 10 m). Enayati e Bafandeh® obtiveram experimentalmente a formagédo de
solucdo solida com tamanhos de graos de aproximadamente 15 nm com as ligas
Fe-18Cr-8Ni e Fe-15Cr-15Ni utilizando um moinho Planetario com atmosfera de

argonio.

2.6.2 Tipos de moinhos de alta energia

Segundo Suryanarayana’, a variedade de moinhos difere em capacidade,
eficiéncia de moagem e combinacao adicional de resfriamento, aquecimento, etc. As
variaveis do processo de moagem de energia constantemente sdo estudadas.®®®
A seqguir sdo descritos os trés diferentes tipos de moinhos que foram

utilizados neste trabalho.
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2.6.2.1 Moinho agitador Spex

A figura 2.11 mostra um exemplo de moinho Spex e do jarro utilizado na

moagem.

(@) (b)

Figura 2.11 — (a) Moinho Spex 8000. (b) Conjunto do jarro de carbeto de tungsténio consistindo de
frasco, tampa, gaxeta, e bolas.
Fonte: SURYANARAYANA, C.”

O moinho agitador do tipo Spex processa entre 10 a 20 g de pd por vez,
sendo mais utilizado em laboratérios. E formado por um frasco onde a amostra e as
esferas sdo colocadas. Este jarro, fixado no equipamento sofre movimentos para
frente e para tras, além de movimentos laterais (com movimentos formando a figura
do numero 8), varias vezes em um minuto, com amplitude em torno de 5 cm e
velocidade de cerca de 1200 rpm, a velocidade das esferas € muito elevada, na
ordem de 5 m/s. Ocorre durante cada balanco, o impacto das esferas contra a
amostra e as paredes do jarro, misturando e moendo o material com uma forca de

impacto muito grande.”
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2.6.2.2 Moinho de bolas Planetario

A figura 2.12 mostra um moinho Planetario e uma representacao

esquematica do movimento das esferas dentro jarro do moinho.

Secdo horizontal Movimento do

disco de suporte

Forca
centrifuga

Rotacao do jarro
e

Figura 2.12 — (a) Moinho de bola Planetario da marca Fritsch Pulverisette, modelo P-5.
(b) Representagao esquematica do movimento de esferas dentro do moinho.

Fonte: SURYANARAYANA, C.”®

Este moinho é chamado Planetario devido ao movimento dos seus jarros,
qgue sofrem um movimento de rotacao e de translagdo, como os planetas. Os frascos
e o disco de suporte rotacionam em dire¢cdes opostas, de forma que as esferas de
moagem chocam-se as paredes do frasco. O efeito de friccdo e o deslocamento
vertical das esferas e da amostra colidindo com as paredes do frasco, promovem
forcas de impacto que moem o material.”

A velocidade linear das esferas € maior no moinho Planetario comparado

com o Spex, porém a frequéncia de impactos é muito menor.”
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2.6.2.3 Moinho Attritor

A figura 2.13 mostra um moinho do tipo Attritor e uma representacao
esquematica da haste dentro do moinho.

_ Reservatoério
Vedagao estacionario
de gas resfriado em agua

Rolamento de
esferas de ago

Moinho de bola Hélice de
rotacao

(0)

Figura 2.13 — Tipo de moinho Attritor 1-S. (b) Arranjo dos bragos de rotagcdo em uma haste no moinho
de bolas de atrito.
Fonte: SURYANARAYANA, C.”

Este tipo de moinho é constituido de um cilindro, esferas de aco e uma haste
constituida de varios bracos, em diferentes angulos, que rotacionam a uma
velocidade em torno de 250 rpm e servem de impulsores, energizando as cargas
das esferas. Ocorre entdo uma promocgao da reducédo do tamanho do p6 devido ao
impacto entre as esferas, entre as esferas e a parede do cilindro, e entre esferas,
haste de agitacdo e impulsores.”

Todos os tipos de moinho Attritor tém o cilindro revestido por uma outra
camada responsavel pelo seu resfriamento ou aquecimento.®

O Attritor pode moer grandes quantidades de material por vez, de 0,5 a
40 kg, e pode ser encontrado em escala industrial, porém, a velocidade média das
esferas é bem menor do que nos moinhos Planetario e Spex, e consequentemente a

energia é menor.”
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1 MATERIAIS UTILIZADOS

Neste trabalho foram utilizados cavacos feitos a partir de uma chapa de ago
inoxidavel superduplex laminada UNS S32520, cujo nome comercial ¢ URANUS®
52N* (abreviatura: UR 52N*) fabricada pela empresa francesa Usinor Industeel,
sendo que suas caracteristicas e propriedades estdao descritas no item 2.5 da
revisao bibliografica. Sua composi¢do quimica € dada na tabela 2.4.

Para a realizagdo das moagens utilizou-se como agente de controle de
processo (ACP), acido estearico purissimo, de composicdo CigH3zsO2. Agentes de
controle de processo sdao também chamados de lubrificantes ou surfactantes e séo
adicionados a mistura de pds durante a moagem, com o objetivo de reduzir o efeito
de soldagem a frio, que acontece com as particulas de pds, principalmente quando
estes sdo ducteis, devido a elevada deformacao plastica que ocorre durante a

moagem de alta energia.”

3.2 METODO EXPERIMENTAL

A figura 3.1 mostra o fluxograma dos procedimentos utilizados neste
trabalho.
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Chapa laminada do aco UNS $32520

y

Cavacos finos

........................

—)! — Spex8/16/32h |
Moagem de alta energia | - Attritor48 h !
i — Planetario 100 h :

y

Compactacao Curva de

MEV DRX DSC/DTA do pé compressibilidade

Atmosfera de Ar:
— 1200 °C/1 h
— 1250 °C/1 h

Tratamento térmico |

Atmosfera de Ar + Ha:
— 1200 °C/ 1 h

Preparacao
metalografica

A 4 y

MFA Ataque quimico MO
y
-
MEV Determinacao
da porosidade
N

Figura 3.1 - Fluxograma do processo utilizado na preparagéo e andlise das amostras.

3.2.1 Moagem de alta energia

Inicialmente foram feitos cavacos bem finos de uma chapa de ago inoxidavel
superdiplex UNS S32520 (UR 52N*) com a ajuda de uma fresa mecanica,
pertencente ao Laboratério de Usinagem do Departamento de Fisica da
Universidade Estadual de Ponta Grossa.
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Os cavacos foram processados por moagens nos moinhos do tipo:
i. Spex, figura 3.2, localizado no laboratério de moagem de alta energia do
Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Estadual de Ponta
Grossa. Marca: SPEX Certiprep, modelo: 8000M Mixer/Mill. Jarro de ago ferramenta
com volume util de 40 mL e esferas de ago cromo AlSI 52100 (2 esferas de 12,7 mm

e 4 esferas de 6,35 mm de diametro).

(@) ()

Figura 3.2 — Moinho SPEX Certiprep, modelo 8000M Mixer/Mill, que se encontra na UEPG.
(a) Moinho fechado; (b) moinho aberto; (c) jarro e esferas do moinho. Fotografias por
A. E. Yonekubo.

ii. Planetario, figura 3.3, localizado no laboratério de moagem de alta energia do
Departamento de Engenharia Metalurgica e de Materiais da Escola Politécnica de
Sao Paulo (EPUSP). Marca: Fritsch, modelo: Pulverisette 6. Jarro de aco inoxidavel
com volume util de 500 mL e esferas de aco inoxidavel da série AISI 420 (150

esferas de 10 mm de diametro).
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(@) ()

Figura 3.3 — Moinho Planetario da marca Fritsch, modelo Pulverisette 6. (a) Moinho fechado*; (b)
moinho aberto (fonte: Fritsch®); (c) jarro do moinho*.
* Moinho Planetéario que se encontra na EPUSP, fotografias por M. C. Gabriel.

iii. Attritor, figura 3.4, localizado no laboratério de moagem de alta energia do
Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Estadual de Ponta
Grossa. Marca: Union Process, modelo: 01-HD. As moagens foram realizadas em
jarros com volume aproximado de 700 mL e haste, fabricados em acgo inoxidavel.
Esferas de ago cromo AISI 52100 (2 kg de esferas de 6,35 mm e 4,76 mm de

diametro).

(b)

Figura 3.4 — Moinho Attritor que se encontra na UEPG, marca Union Process, modelo 01-HD.
(a) moinho em funcionamento; (b) jarro e haste do moinho. Fotografias por A. E.
Yonekubo.




Os parametros de cada moagem sao dados na tabela 3.1.

Tabela 3.1 — Parametros de moagens utilizados
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. Marca/ Quantidade de Poder de Agente de Rotacgao Atmosfera
T'pP de modelo do esferas de aco moagem cogr’ﬂrole de Tempo de dg de
moinho : e . moagem

moinho utilizadas (PM) processo moagem moagem
2 esferas de
Certiprep/ 12,7mm e 4 de . 1% de acido . .
Spex 800‘:(>)Mp 6,35 mm de 5:1 estearico 8h Nitrogénio
diametro
2 esferas de
Certiprep/ 12,7 mm e 4 de . 1% de acido . -
Spex BOO%Mp 6,35 mm de 51 estearico 16h Nitrogénio
diametro
2 esferas de
Certiprep/ 12,7mm e 4 de . 1% de acido . .
Spex 800‘:(>)Mp 6,35 mm de 51 estearico 32h Nitrogénio
diametro
100 h
. 150 esferas de o - (mudanca de
Planetério Pulsg:;‘;*‘t{e . 10 mm de 16:1 1 é"s?;éf‘igg’o lado de 300 RPM | Argénio
diametro rotacdo a cada
2h)
Union 2 Kg de esferas 1,5% de
Attritor Process/ 01- 6,35 e 4,762 mm 40:1 acido 48 h 600 RPM Argbnio
HD de diametro estearico

* Poder de moagem (PM) é a razado entre a massa das esferas de moagem e a massa do material a
ser moido.

Para cada moagem realizada no moinho Spex utilizou-se 4,17 gramas de
cavaco do aco UNS S32520 e 0,0417 grama de acido estearico. Fez-se atmosfera
de nitrogénio com nitrogénio liquido, dando-se o intervalo para a sua vaporizacao.

A moagem no moinho Planetario foi a mais dificil de obter, devido a menor
energia que do Spex, conforme Suryanarayana’. Utilizaram-se 37,6 gramas de
cavaco e 0,376 grama de acido estearico a uma rotacao de 300 rpm, sendo que a
cada 2 horas mudava-se automaticamente o sentido de rotacdo do jarro.
Anteriormente foram feitas varias tentativas com mudancas dos parametros rotacao,
porcentagem de acido estearico e tempo de moagem e muitas destas foram
perdidas porque o material ficava grudado no jarro.

No moinho Attritor utilizou-se em cada moagem, 50 gramas de cavaco do
aco e 0,75 grama de acido estearico. A obtencéo de pds finos ocorreu no tempo de
moagem de 48 horas. Inicialmente foram feitas moagens por 15 e 25 horas, porém
estes tempos nao foram suficientes para o alcance do tamanho de particulas

necessario.
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Os pos obtidos foram entéo, analisados por:
i. Microscopia eletrénica de varredura (MEV) no equipamento da marca Shimadzu,
modelo SSX-550 pertencente ao Laboratério de Engenharia de Materiais da
Universidade Estadual de Ponta Grossa (UEPG).

ii. Difracao de raios x (DRX) para a determinacéo das fases presentes no ago antes
e apos as moagens. Equipamento pertencente ao Departamento de Engenharia de
Materiais da Universidade Estadual de Ponta Grossa. Marca: Shimazu, modelo:
LabX XRD 6000. Utilizada radiacdo de CuKa, com comprimento de onda igual a
0,154 nm. Foram efetuadas varreduras com angulo 20 entre 35° e 90°
(35°< 26 < 90°) e com velocidade de varredura de 2 °C/ min.

iii. Calorimetria exploratéria diferencial (Differential Scanning Calorimetry — DSC), no
equipamento da marca Shimadzu, modelo DSC-60 pertencente ao Departamento de
Engenharia de Materiais da Universidade Estadual de Ponta Grossa, cuja

temperatura maxima de operacao é 600 °C.

iv. Analise térmica diferencial (Differential Thermal Analysis — DTA), feita somente
com o pd obtido da moagem que forneceu a melhor microestrutura apds todo o
processo de tratamento térmico e andlise microestrutural, com o aparelho da marca
Netzsch, modelo STA 409 cell, localizado no laboratério de moagem de alta energia
do Departamento de Engenharia Metalurgica e de Materiais da Escola Politécnica de
Sao Paulo (EPUSP). Com o emprego da temperatura maxima de 1500 °C.

v. Curvas de compressibilidade, onde os pds foram sujeitos a cargas uniaxiais
crescentes aplicadas e aliviadas sucessivamente, automaticamente por um
programa computadorizado®’. Com os valores de tensbes e densidades
determinadas foram construidas as curvas das diferentes moagens realizadas.
Utilizou-se uma matriz de ago ferramenta AlISI D2, lubrificada com solugédo de etanol
e acido estearico e uma maquina de ensaios universal, situado no Laboratério de
Engenharia de Materiais da Universidade Estadual de Ponta Grossa. Marca:
Shimadzu, modelo: AG-I 300 kN. Com este equipamento também foram

compactados os pés em pastilhas de aproximadamente 8 mm de diametro, 3,5 mm
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de altura e 1 g de massa com uma carga de 2 toneladas (equivalente a uma tensao

de 390 MPa) para posterior tratamento térmico.

3.2.2 Tratamento térmico

As pastilhas obtidas foram tratadas termicamente nas temperaturas de 1200
e 1250 °C por 1 hora em atmosfera de argbnio, com resfriamento em temperatura
ambiente, utilizando um forno tubular com 2 kVA de poténcia com atmosfera
controlada por gas argbnio, pertencente ao laboratério do Departamento de
Engenharia de Materiais (DEMA) da Universidade Estadual de Ponta Grossa
(UEPG). A figura 3.5 mostra o sistema de tratamento térmico.

Figura 3.5 — Sistema para tratamento térmico com atmosfera controlada por argénio do DEMA/UEPG.
Fotografias por A. E. Yonekubo.
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Cada amostra foi colocada no fundo do tubo de quartzo de 10 mm de
didametro e a frente desta, cavacos de titanio, como uma forma de aumentar a
protecdo do ago contra efeitos de oxidagdo que podem ocorrer devido a
temperaturas elevadas.

Outras pastilhas também foram tratadas termicamente nas temperaturas de
1200 °C por 1 hora em atmosfera de gas argbnio e gas hidrogénio, com resfriamento
em temperatura ambiente, utilizando um forno tubular da marca Carbolite, conforme
mostra a figura 3.6, pertencente ao laboratério do Departamento de Engenharia de
Materiais (DEMA) da Universidade Estadual de Ponta Grossa (UEPG). Neste caso,
cada amostra foi colocada no tubo de quartzo de 10 mm de diametro, de forma que

esta ficasse no centro do forno.

Figura 3.6 — Forno para tratamento térmico com atmosfera controlada por argbnio e hidrogénio do
DEMA/UEPG. Fotografias por A. E. Yonekubo.

Apés os tratamentos térmicos foram realizadas a preparacdo metalografica
utilizando-se: lixas d’dgua de granulometria 200, 320, 400, 600 e 1200; politriz
(marca: Arotec, modelo: Aropol S); pasta diamantada de granulometria 6 e 1 pm;
silica coloidal com granulometria de 0,05 um; alcool etilico; reagente para ataque
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quimico (reagente Beraha modificado) cuja composicdo é dada na tabela 3.2 e

equipamento para embutimento a quente com baquelite

Tabela 3.2 — Composigcao do reagente metalografico Beraha modificado

Componente Quantidade
Agua destilada 80 mL
Acido Cloridrico (HCI) 20 mL
Metabissulfito de potassio (K,S,O0s) 1 g para cada 100 mL de solugéo

Fonte: BERAHA, E.; SHPIGLER, B.%

3.2.3 Determinacgéo da porosidade

Apés os tratamentos isotérmicos e a preparagdo metalografica, sem ataque
quimico, determinou-se a porcentagem de porosidade encontrada nas amostras
(imagens de microscopia Optica) seguindo as especificagcbes da norma
ASTM E 562-02.%% Utilizou-se microscopio da marca Olympus, modelo BX-51 do
Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Estadual de Ponta
Grossa (UEPG).

Para quantificar a proporcdo de porosidade, utilizou-se uma rede de 100
pontos sobreposta a uma determinada area da microestrutura. O total de pontos
incididos sobre a area de interesse (porosidade) dividido pelo total de pontos da
rede, fornece a fracdo de pontos incididos sobre os poros (Pp), como mostra a
Equacdo 4.1.9%%

__ P;x100
Pr

sendo:
Pp a porcentagem de pontos incididos sobre o microconstituinte (poros) e
P; o total de pontos incididos e Pr o total de pontos da rede.
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Determinaram-se os valores de Pp para n campos diferentes de cada
microestrutura, onde a média aritmética desses valores forneceu uma estimativa da

fracdo volumétrica da fase de interesse, dada pela Equacéo 4.2.%

Vy =Pp £ 95%CI (3.2)
onde:
Vy é a fracao volumétrica da fase (porosidade), expressa em porcentagem;
Pp € a média aritmética de Pp para n campos da microestrutura e
95% Cl é o intervalo de confian¢a dado pela Equacéo 4.3.
t
95 % CI = J—; (3.3)
onde:

t € um fator multiplicativo proporcional ao nimero de campos analisados;
S € o desvio padrao das medidas, dado pela equacao 4.4 e

n é o numero de campos avaliados.

g = /Z(LFP)"’ (3.4)
n—-1

O processo deve ser repetido em diferentes regides da amostra, para que a
medida seja estatisticamente representativa.®®* ° Neste trabalho realizou-se a
contagem em cada microestrutura em 5 campos diferentes. De acordo com a norma
ASTM E 562-02%, para nigual a 5, o valor correspondente de t é igual a 2,776.

A Figura 3.7 mostra o exemplo de uma malha de 100 pontos utilizada,

sobreposta em uma microestrutura obtida apés tratamento isotérmico.
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Figura 3.7 — Exemplo da malha de 100 pontos utilizada para determinar a fracdo volumétrica da
porosidade por metalografia quantitativa. Microscopia éptica da amostra de aco
inoxidavel superduplex UNS S32520 processado no moinho Spex por 32 h e tratado
termicamente a 1200 °C por 1 h em atmosfera de argdnio.

3.2.4 Microscopia de forga atobmica (MFA) e microscopia de forga magnética (MFM)

As amostras foram novamente lixadas, polidas e limpas em banho ultra-
sbnico com Aalcool etilico, entdao as imagens topograficas e magnéticas MFA/MFM
foram realizadas utilizando-se um equipamento da marca Shimadzu, modelo SPM-
9600, pertencente ao Laboratério Multiusuarios da Universidade Estadual de Ponta
Grossa. Utilizou-se cantilever de silicio revestido com cobalto modelo MFMR-10 da
marca Nano World, e taxa de varredura de 1 Hz.
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 ACO INOXIDAVEL SUPERDUPLEX UNS S32520 (UR 52N*) COMO RECEBIDO

A figura 4.1 mostra uma montagem tridimensional das micrografias Opticas
da chapa de aco inoxidavel superduplex UNS S32520 laminada, como recebida.
Nota-se nitidamente a microestrutura de gréos alongados e com as fases ferrita
(fase escura) e austenita (fase clara) alternadas.

Direcao de
laminagao

Figura 4.1 — Microscopia oOptica tridimensional da chapa do aco inoxidavel superdiplex UNS S32520
laminada, como recebida. A ferrita é a fase escura. Ataque quimico com reagente
Beraha. Microscopia e montagem de imagens de M. J. Pontes.
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Na figura 4.2 observa-se a microestrutura de graos alongados e alternados
de ferrita e austenita do aco como recebido utilizando-se a técnica de microscopia

eletrénica de varredura.

AccV  Probe Mag
15.0k¥ 4.0 % 1000

Figura 4.2 — Microscopia eletrénica de varredura da chapa do ago inoxidavel superduplex UNS
S32520 laminada na direcao longitudinal, como recebida. Ataque eletrolitico em
solucdo aquosa de NaOH.

Fonte: AGUIAR, D. J. M.2

Para tornar possiveis as moagens foi necessario transformar a chapa de ago
inoxidavel superduplex em cavacos pequenos e finos, como mostra a figura 4.3, com

a ajuda de uma fresa mecanica.

Figura 4.3 — Cavacos feitos a partir da chapa de ago inoxidavel superduplex UNS S32520 laminada.
Fotografia por A. E. Yonekubo.
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Estes cavacos foram processados nos moinhos e os resultados obtidos
através das moagens estdo descritos nos tdpicos a seguir.

4.2 MOINHO SPEX

Pode-se ver na figura 4.4 as microscopias eletrbnica de varredura dos po6s
obtidos ap6s as moagens utilizando-se o moinho de alta energia do tipo Spex em
diferentes tempos: (a) 8 horas, (b) 16 horas e (c) 32 horas. Os aumentos sdo dados
pelas barras de escala nas imagens.

Observa-se que houve uma reducdo no tamanho das particulas,
considerando a moagem de 16 horas em comparagdo com a moagem de 8 horas. A
moagem de 32 horas nado forneceu uma diminuicdo de tamanho muito grande
comparando com a de 16 horas. Nas imagens de maior ampliacdo nota-se que as
particulas possuem suas superficies com muitas fraturas e até mesmo com
particulas equiaxiais menores aderidas a elas, devido aos impactos que sédo gerados
dentro do moinho em funcionamento. Sendo que se tem a formacao de aglomerados
de graos e nao de particulas isoladas, o que torna mais dificil a determinacdo da
distribuicao granulométrica dos pés apds as moagens.

Aguiar® utilizou tempo de moagem de 10 horas, porém, neste trabalho
devido a nao fragilizacao por tratamento térmico prévio do material, o que o torna
mais ductil, foram necessarios maiores tempos de moagem para obtencdo de pés
finos suficientes para as analises.

E importante observar que devido & utilizagdo de nitrogénio liquido para a
realizacdo de uma atmosfera inerte durante a moagem, pode-se ter ocorrido alguma
fragilizacdo dos cavacos, facilitando a moagem, porém sem a formacédo de fase

sigma.
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] Lot P -A?Jﬂi.— o ; e g % X Enl ,ei" E
AccY  Piobe  Mag WD Det No. F—— 100um AccY  Probe  Mag WD Det . F—— 10um
15.0kY 4.0 2100 17 SE 1 AISD Spex 8h PM 1:5 15.0kY 35 %1000 17 SE AISD Spex 8h PM 1:5

f\
> b € T R &
AccY  Probe Mag WD Det . AccY  Probe Mag WD Det ———— 10um
200KV 38 x100 20 SE 200kY 38 «1000 20 SE AISD SPEX 16 h PM 5:1 1% ACP

_\g{. L % -

i o

AccY  Piobe  Mag WD Det ., F——— 100um Acc¥  Probe  Mag WD Det ———— 10um

200k¥ 38 x100 19 SE AISD SPEX 32 h PM 5:1 1% ACP 200kv 38 x1000 20 SE AISD SPEX 32 h PM 5:1 1% ACP

Figura 4.4 — MEV do p6 do aco inoxidavel superduplex UNS S32520, processado no moinho Spex
por (a) 8 horas, (b) 16 horas e (c) 32 horas. Poder de moagem de 5:1, 1% de agente de
controle de processo (acido estearico) em atmosfera de nitrogénio.
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4.3 MOINHO ATTRITOR

A figura 4.5 apresenta a microscopia eletronica de varredura do acgo
inoxidavel superduplex UNS S32520 processado no moinho do tipo Attritor por
(a) 15 horas, (b) 25 horas e (c) 48 horas em atmosfera de argonio.

AccY  Probe Mag ‘WD Det ., b————— 500um Prol Mag WD Det
150k 35 x40 16 SE 1 AISD Attritor 15h PM 1:40 200kv 35 x50 25 SE AISD Attritor 25 h 600 rpm 1:40

AccY  Probe  Mag WD Det . F—— 100um
200kY 38 x100 20 SE 1 AISD ATTRITOR 48 h PM 40:1

(c)48h

Figura 4.5 — MEV do p6 do ago inoxidavel superduplex UNS S32520, processado no moinho Attritor
por (a) 15 horas, (b) 25 horas e (c) 48 horas com poder de moagem de 40:1, rotacdo de
600 rpm e 1,5% de agente de controle de processo (&cido estearico) em atmosfera de
argonio.

O moinho do tipo Attritor por ser menos energético do que o do tipo Spex”
necessitou de tempos de moagens mais longos, sendo que nas tentativas, os
tempos de 15 e 25 horas nao foram suficientes para que os cavacos do acgo

inoxidavel superduplex virassem particulas pequenas, esféricas e equiaxiais.
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Como descrevem Suryanarayana’ e Nowosielski®, no inicio da moagem, as
particulas colidem com as esferas, as paredes do jarro e entre elas mesmas, as
particulas frageis sao fragmentadas e as ducteis tornam-se mais lamelares (ou com
formato de flakes) por um processo de microforjamento. As particulas lamelares
sofrem soldagem, enquanto as particulas frageis sado distribuidas na superficie das
mais moles, aumentando seus tamanhos. Conforme a deformacdo continua, as
particulas tornam-se encruadas e ocorre a fragmentagao e a reducdao de tamanho
das mesmas. Com o decorrer da moagem, ambos os fendbmenos, soldagem e
fratura, entram em equilibrio e o tamanho de particula segue praticamente
constante. A figura 4.6 mostra estes estagios de moagem descritos em uma liga
tantalo-niquel.

Tamanho de particula (pm)
=,
g 8

=

=]
oy
-4

ik G " : T3 0T 20
Tempo de moagem (h)

Figura 4.6 — Variacdo do tamanho de particula em fungdo do tempo de moagem para uma liga
tantalo-niquel.
Fonte: SURYANARAYANA, C.”

Observando a figura 4.6 pode-se notar que as moagens de 15 e 25 horas
encontram-se nos estagios (a) e (b), onde as particulas tornam-se achatadas e
soldam-se umas as outras.
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Na figura 4.7 foram medidas as espessuras dos flakes do aco inoxidavel
obtido ap6s as moagens por (a) 15 horas e (b) 25 horas.

AccY¥  Probe Mag WD Det No. FH———1 5um Ace¥  Probe Mag WD Det No. FH——1 10um
15.0kY 3.1 x 3000 17 SBSE 1 AISD Attritor 15h PM 1:40 20.0k¥ 35 x1000 22 SBSE 1 AISD Attritor 25 h 600 rpm 1:40

(@) 15h (b) 25 h

Figura 4.7 — MEV do ago inoxidavel superduplex UNS S32520, processado no moinho Attritor por (a)
15 horas e (b) 25 horas. Poder de moagem de 40:1, rotacdo de 600 rpm e 1,5% de
agente de controle de processo (acido estearico) em atmosfera de argdnio.

Apé6s 15 horas de moagem as particulas apresentaram espessura em torno
de 2 um, e apds 25 horas, em torno de 28 um. Primeiramente as particulas ducteis
com as forgcas dos impactos tendem a se deformar plasticamente ficando com
aspecto achatado e entdo em um segundo estagio comecam a se soldar umas sobre

as outras, aumentando suas espessuras.

4.4 SPEX 16 h E 32 h x ATTRITOR 48 h x PLANETARIO 100 h

As moagens nos moinhos do tipo Spex e Attritor, que forneceram os
melhores resultados, foram selecionados e comparados entre si e com a moagem
no moinho do tipo Planetario.

A determinacao dos parametros de moagem para a obtencéo de pé a partir
de cavacos do aco inoxidavel superduplex UNS S32520 do moinho do tipo
Planetario, foi a mais dificil. Foram feitas varias tentativas e ocorria sempre a adesao

(soldagem a frio) do material nas paredes do jarro do moinho e das esferas, mesmo
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com a utilizacdo de agente de controle de processo (ACP). Somente apds 100 horas
de moagem e com uma rotacao de 300 rpm obteve-se o material necessario para
analise.

A figura 4.8 apresenta a micrografia eletrbnica de varredura do acgo
inoxidavel superduplex UNS S32520 processado no moinho do tipo Planetario por
100 horas, onde se notam particulas equiaxiais resultantes das fraturas.

AccY  Probe  Mag WD Det No. FH—— 10um

el 3
20.0 kY 38 =x e 200ky 38 x1000 18 SE 1 Planetario 100 h

Figura 4.8 — MEV do pé do aco inoxidavel superduplex UNS S32520, processado no moinho
Planetario por 100 horas. Poder de moagem de 16:1, 1% de agente de controle de
processo (acido estearico) em atmosfera de argonio.

A figura 4.9 mostra a micrografia eletrénica de varredura realizada nos pés
obtidos ap6s as moagens nos moinhos do tipo (a;) Spex com tempo de moagem de
16 horas, (a;) Spex com tempo de moagem de 32 horas, (b) Attritor com tempo de
moagem de 48 horas e (c) Planetario com tempo de moagem de 100 horas.
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Acc¥  Probe  Mag WD Det . AccY  Probe  Mag WD Det . F—— 20um
200k¥ 3.8 %500 20 SE 200kY 38 %500 19 SE AISD SPEX 32 h PM 5:1 1% ACP

AccY  Probe Mag WD Det No. FH—— 20um Acc¥  Probe Mag WD Det
200k 38 500 20 SE 1 AISD ATTRITOR 48 h PM 40:1 200KV 38 x500 18 SE

(b) Attritor 48 h (c) Planetario 100 h

Figura 4.9 — MEV dos pds do aco inoxidavel superduplex UNS S32520 obtidos pelo processamento
nos moinhos: (a;) Spex por 16 horas, (a;) Spex por 32 horas, (b) Attritor por 48 horas e
(c) Planetario por 100 horas.

O moinho Spex por ser 0 mais energético entre os trés estudados gerou um
pdé mais refinado mesmo a tempos de moagem inferiores ao das outras duas
moagens. Em seguida o moinho Planetario forneceu um produto com particulas
menores e mais equiaxiais que o moinho Attritor. Este € moinho menos energético e
o tempo de moagem nao foi suficiente para que houvesse a fratura necessaria das
particulas para a obtencao de tamanhos menores e mais esféricos.

Foi também nas moagens no moinho Spex que as particulas alcangcaram
tamanhos mais homogéneos. No Attritor e no Planetario houve formacao de alguns

aglomerados maiores entre os aglomerados menores.



74

4.5 CURVAS DE COMPRESSIBILIDADE

A figura 4.10 fornece as curvas de compressibilidade do ago inoxidavel
superduplex processado nos diferentes tipos de moinhos de alta energia e nos

diferentes tempos de moagem.
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Figura 4.10 — Grafico de compressao programada mostrando a variacdo da densidade a verde dos
pds obtidos nas diferentes moagens versus a variagao de tensao (a) em escala padrao
e (b) em escala logaritmica.

Em geral, as curvas indicam o comportamento tipico da compressibilidade
de p6s metdlicos, ou seja, a densidade aumenta com o aumento da pressao de
compactacdo.’® E importante notar que as caracteristicas dos pés sdo influenciadas
pelo método de processamento.

Sabe-se que no mecanismo de consolidacdo de pdés metalicos em uma
matriz rigida consideram-se quatro estagios, incluindo o deslizamento e rearranjo
das particulas, deformacao plastica de pés ducteis, fragmentagcdo dos pos frageis e
deformagao elastica dos pds compactados como um todo.*

No primeiro estagio da compactacao, a tensao aplicada forga as particulas
moverem-se, ou seja, deslizam umas sobre as outras e preenchem os vazios. E o
estagio de rearranjo e acomodacdo do p6 dentro do molde, onde a densificacdo
aumenta abruptamente, sendo que em todas as curvas ocorreram a tensdes de até
aproximadamente 100 MPa. A deformacao plastica também ocorre e a planicidade
na superficie das particulas aumenta. Quando a pressdo aplicada aumenta, o
movimento das particulas é restrito e a energia aplicada é gasta no processo de
deformacao e perdas por friccdo. Consequentemente, a pressdes elevadas, a
deformacao plastica de pds ducteis torna-se o mecanismo de densificacdo
predominante. Desta forma, com o aumento da pressao aplicada, a densidade do p6
aumenta, a porosidade diminui, porém, a taxa de densificacdo é bem mais
baixa_QG, 97, 98

Observa-se que 0 moinho Spex, que possui a maior energia de moagem, por
fornecer particulas de pés mais encruadas (efeito de endurecimento), refinadas e
homogéneas, apresentou maiores densidades a verde, tendo maior capacidade de
empacotamento. Nota-se também que a moagem por 8 horas proporciona maior
densidade do que a moagem por 16 horas e esta uma maior densidade que por 32
horas, mostrando que o aumento do tempo de moagem dificulta a compactacao da
amostra e produz um material com maior porosidade final.

O moinho Attritor por ter produzido particulas mais heterogéneas e menos
refinadas, podendo-se dizer mais grosseiras, apresentou menores densidades a
verde, ou seja, a densidade foi influenciada pelo encruamento e pelo formato das
particulas dos pods. Ja o Planetdrio obteve densidade intermediaria entre as
moagens no Spex e Attritor.
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4.6 DIFRACAO DE RAIOS X (DRX)

A figura 4.11 mostra o difratograma das trés faces da chapa de aco
inoxidavel UNS S32520 como recebida, onde é possivel observar a presenca das

fases ferrita (a) e austenita (y).
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Figura 4.11 — (a) Difratograma das trés faces da chapa de ago inoxidavel superduplex UNS S32520
como recebida; (b) Esquema da nomenclatura dada as faces da chapa do aco. Picos
identificados de acordo com as fichas JCPDS 33-097 (y) e JCPDS 35-1375 (a). (Figura
por M. J. Pontes).

Observam-se na figura 4.11(a) as diferengas na intensidade dos picos de
ferrita e austenita em funcdo da orientacdo das fases, que esta indicada pela
montagem tridimensional metalogréfica (figura 4.1). E importante notar que
dependendo da direcdo de retirada dos cavacos, pode-se haver uma diferengca na
quantidade das fases ferrita e austenita. Neste caso, os cavacos foram retirados das
faces PSD e ASD, de acordo com a figura 4.11.

A figura 4.12 mostra o difratograma obtido pela anéalise dos p6s apés as

moagens nos moinhos Spex, Attritor e Planetario em diferentes tempos.
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Figura 4.12 — Difratograma dos p6s obtidos apds as moagens nos moinhos Spex por 8 h, 16 h e 32 h,
Attritor por 48 h e Planetario por 100 h.
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O difratograma revela somente fases ferrita e austenita em torno de 41° a
48°, porém tem-se dificuldade na distincdo dos picos destas fases que se encontram
muito préximos e com alargamento dos picos. Observa-se também que as moagens
no Spex fornecem picos de menores intensidades (como consequéncia do
alargamento) tanto em relacdo ao Attritor quanto no Planetario e que entre as
moagens no Spex, conforme se aumentou o tempo de moagem, o pico tornou-se
menos intenso e mais alargado.

Comparando-se os picos da figura 4.12 com os picos da figura 4.11(a) nota-
se que apos as moagens o0s picos diminuiram de intensidade e sofreram
alargamento. Os picos de DRX apresentam-se alargados devido a efeitos
instrumentais, tamanho de particula pequeno e deformagao de rede no material.”

Segundo Nowosielski e Pilarczyk®, o alargamento dos picos esta
diretamente relacionado a reducao de tamanho dos graos de pé, assim como com a
presenca de tensdes consideraveis resultantes da intensa deformacao plastica que

ocorre durante a moagem de alta energia.

4.7 ANALISES TERMICAS POR: CALORIMETRIA EXPLORATORIA DIFERENCIAL
(DSC) E ANALISE TERMICA DIFERENCIAL (DTA)

A figura 4.13(a) mostra os resultados da analise por calorimetria exploratéria
diferencial realizada nos materiais obtidos ap6s as moagens nos moinhos: Spex por
8, 16 e 32 horas; Attritor por 48 horas e Planetario por 100 horas. A figura 4.13(b)
mostra somente as curvas obtidas por DSC dos pds moidos no Spex por 16 e 32
horas.
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Figura 4.13 — (a) DSC dos po6s do ago inoxidavel superdiplex UNS S32520 obtidos pelo

processamento nos moinhos: Spex por 8 h, 16 h e 32 h; Attritor por 48 h e
Planetario por 100 h. (b) DSC dos p6s obtidos pelo processamento no moinho Spex
por 16 h e 32 h.
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Examinando a figura 4.13(a) que exibe as curvas de DSC realizado nas
temperaturas de 100 a 550 °C, observa-se que nas moagens no moinho Spex por 16
horas e 32 horas formaram-se picos bem evidentes, sendo que na figura 4.13(b)
pode-se ver os valores que foram de 411,3 °C e 368,6 °C respectivamente. Na
moagem com o moinho Planetario também nota-se um pico na temperatura bem
préxima a formada no Spex por 16 horas, porém com uma presenca nao tao
acentuada como nos outros dois citados.

Durante a moagem de alta energia o material sofre trabalho a frio e as
deformacdes que sofrem as particulas podem ser suficientes para que ocorra o
aparecimento e a reversdo de martensita induzida por deformagédo em determinadas
temperaturas. Os valores encontrados nas curvas de DSC da figura 4.13 se
encaixam dentro da faixa de temperatura de formacéao desta fase, entdo se analisou
o material processado no moinho Spex por 16 horas por DTA, cujo equipamento de
analise alcanca temperaturas de até 1600 °C, para uma melhor andlise destas
transformacdes que ocorrem a temperaturas mais altas do que o equipamento de
DSC da Universidade Estadual de Ponta Grossa utilizado pode alcancgar.

Considerando que somente as moagens no moinho de alta energia do tipo
Spex forneceram picos na analise por DSC e que a moagem por 16 horas produziu
a melhor microestrutura ap6s tratamento térmico a 1200 °C por 1 hora, efetuou-se a
analise por DTA na amostra com tempo de moagem de 16 horas, como mostra a
figura 4.14.
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Figura 4.14 — (a) DTA do p6 do aco inoxidavel superduplex UNS S32520 obtido pelo processamento
no moinho Spex por 16 h. (b) Ampliagao dos picos de (a).
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Na figura 4.14(a) a curva de DTA do material processado no Spex por 16
horas exibe trés picos importantes que estdo ampliados na figura 4.14(b). O pico a
1476,1 °C é referente a temperatura de fusdo deste aco inoxidavel superduplex
UNS S32520 e o pico a 414,8 °C concorda com o pico encontrado no DSC, figura
4.13, de 411,3 °C.

Durante a deformacéao plastica de metais e ligas, uma pequena fragéo entre
1% a 5% de energia do trabalho a frio fica armazenada no material como defeitos
cristalinos, principalmente como discordancias. Esta energia € a forga motriz para a
recristalizacdo. Em acos inoxidaveis austeniticos, a deformacédo plastica pode
promover o aparecimento de dois tipos de martensita induzida por deformacéo: o’
(CCC, ferromagnética) e € (HC, paramagnética). Dependendo da temperatura estas

9107 5 modo de

fases podem ser metaestaveis. De acordo com pesquisadores,
deformacao mais provavel é a sequéncia:y — € — a’.

A formacgdo destas fases é um resultado da transformagédo de fase sem
difusdo. A fase a’ é frequentemente chamada martensita induzida por deformacéao
devido a este fato, dela ser produzida por uma transformacédo sem difusdo. Ela é
formada quase que exclusivamente na intercessdo de defeitos por maclagem ou

bandas de cisalhamento, falhas de empilhamento e na fase ¢.'%

102 108

Segundo Mészaros e Prohaszka e Herrera; Plaut e Padilha™, a
transformacao reversa da fase € ocorre na faixa de temperatura de 150-400 °C e a
fase a’, mais estavel tem sua transformacao de inversao da fase a’ — y ocorrendo
entre 400-850 °C. Nystrém e Karlsson'® ja citam que a formagdo de o ocorre entre
250-500 °C. Considerando estes valores, pode-se relacionar os picos da figura
5.13(b), com valores de 411,3 °C e 368,6 °C e o pico da figura 4.14(b) de valor
414,8 °C como sendo formacdes de a’ e o pico de valor 594,8 °C, da figura 4.14(b),
como a reversdo da martensita induzida por deformagéo.

A eficiéncia desta transformacao e a quantidade de austenita transformada
em martensita dependem principalmente da composicado quimica do material, da
temperatura, da taxa de deformacdo e do grau de deformagdo imposto. A
transformacao da austenita em martensita promove mudancas nas propriedades
mecanicas do aco levando a um aumento de resisténcia.''°

Para melhor visualizacdo, os valores dos picos do DSC estdo postos na

tabela 4.1 a sequir.



83

Tabela 4.1 — Dados do DSC realizado no ago inoxidavel superdiplex UNS S32520 processado em
moinho do tipo Spex por 16 horas

Temperatura (°C) Valores da literatura (°C) Ocorréncia
Pico 1 4148 250 — 500 Precipitacdo de o’
Pico 2 594,8 400 — 800 Reversdo: a’ — y
Pico 3 698,6 500 — 1100 Recristalizacdo

Conforme Blachowski et al.''® a energia de deformacéo plastica introduzida
por laminacdo a frio ou também por moagem, como se pode comprovar neste
trabalho, podem estimular a transi¢cdo de austenita em martensita (a’).

Martins; Plaut e Padilha'® encontraram em 12 condicdes diferentes de
estudo, variando 2 tipos de aco, 2 tipos de tratamento térmico e 3 niveis de
deformacao, temperaturas para 50% de reversao de o’ na faixa de 550 + 20 °C
sendo que, conforme Haeper; Plaut e Padilha® a completa reversdo da martensita o’
em y pode alcancar temperaturas na ordem de 750 °C. Tavares; Fruchardt e
Miraglia'® encontraram para um aco inoxidavel comercial AlSI 304 deformados por
laminacdo com reducdes 18, 29 e 41%, temperaturas iniciais da reversao a’'— y de
435, 440 e 445 °C e temperaturas finais de 694, 705 e 724 °C respectivamente.
Concluindo que a temperatura aumenta com o aumento da deformagéo. Guy; Butler
e West''" encontraram temperaturas reversdo o’'— y de 540 a 650 °C e 470 a 610 °C
em acos austeniticos e observou que houve um aumento de o’ a temperaturas
préximas a 400 °C. Reick; Pohl e Padilha'"® também encontraram martensita
induzida por deformacéo na fase austenita durante a deformacéo a frio.

HaeBer; Plaut e Padilha® atribuiram o pico endotérmico encontrado na
analise de DSC entre 470-550 °C como sendo a reversao a’'— Yy € 0 pico exotérmico
entre 660-850 °C a recristalizagao.

De acordo com Herrera; Plaut e Padilha'®

, a recuperacao e recristalizacao de
acos inoxidaveis austeniticos ocorre a uma temperatura em torno de 100-150 °C
acima da temperatura de inicio da reversdao da martensita. Valores nesta faixa
também foram encontrados em outros estudos.'®® "3

Mumtaz et al.''® notaram, através de imagens de microestruturas feitas por
MEV em amostras recozidas a temperaturas de 700 e 800 °C, que a temperatura
favoreceu o processo de recuperagdo, devido ao desaparecimento de graos
alongados formados durante a laminacdo na reversdo da martensita, que faz parte

do processo de recuperacao. Além disso, houve um amolecimento significante no



84

recozimento a uma temperatura a partir de 900 °C. O amolecimento de amostras
pode ser provocado pela recristalizacdo, que se diz ser ativada pela passagem de
discordancias méveis quando a temperatura é alta e permite essa movimentacao.

As temperaturas de recristalizacdo da ferrita e da austenita sdo préximas,
sendo que desta forma, a recristalizacdo que pode ter ocorrido com pico a 698,6 °C

114 estudaram a

pode ser tanto da ferrita quanto da austenita. Wittridge e Knutsen
recuperacao e recristalizacdo em um ago inoxidavel ferritico laminado a quente e
chegaram a resultados mostrando que a recristalizacdo nao ocorreu apés a
laminacdo a quente a 920 °C, mas ocorreu apos 785 °C e foi completa a 654 °C.

1.11° e Belyakov; Kimura e Tsuzaki''® também chegaram a temperaturas

Sinclair et a
dentro desta faixa. E importante observar que o pico a 698,6 °C também se situa
dentro da faixa de temperatura da reversdo da martensita induzida por deformacéao

em austenita.

4.8 DETERMINACAO DA POROSIDADE

Apesar de ter propriedades superiores a outros agos, 0s acos inoxidaveis
ainda séao afligidos por problemas como a oxidagao, principalmente quando expostos
a elevadas temperaturas, sendo que a porosidade pode ser um resultado destes
problemas.

A presenga de numerosos poros pequenos e arredondados (intergranulares
e transgranulares) encontrados nas microestruturas obtidas também pode ser uma
indicacao de densificagbes incompletas durante os processos de deformag¢ao, como
citam Shanmugasundaram et. al.'"’

A porosidade inerente em produtos sinterizados é um dos principais fatores
que causam a degradacao das propriedades mecanicas das ligas processadas pela
metalurgia do p6 (P/M). Poros sao locais de fraqueza e agem como origem para
fraturas.%®

Como dito anteriormente, a porosidade pode ser resultado de compactacao
insuficiente, mas neste caso, o mais provavel foi durante a sinterizagao. O oxigénio

em contato com a amostra a elevadas temperaturas provoca a corrosdao do material.
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Conforme Zilnyk e Cintho''®, a porosidade de um sinterizado pré-

compactado uniaxialmente é proporcional ao tamanho de particula. Aumentando-se
o tempo de moagem, diferentes mecanismos comecam a atuar sobre o p6 (como a
mudanca do formato de particulas, soldagens e fraturas), 0 que promove mudancas
no tamanho de particula juntamente com a diminui¢do da porosidade.

A prensagem uniaxial utilizada neste trabalho ndo fornece uma compactacao
homogénea nas amostras. Para a determinacdo da porosidade, utilizaram-se as
regides de menor porosidade encontrada em cada uma delas, mostrando que esta
menor porcentagem é possivel de ser obtida dentro das condigcdes de compactagao
realizadas. Os resultados das analises quantitativas da porosidade formada em cada
moagem e tratamentos térmicos a 1200 e 1250 °C em atmosfera de argdnio estédo
apresentados nas tabelas 4.2 e 4.3, respectivamente, juntamente com as

microestruturas analisadas.
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Tabela 4.2 — Andlise quantitativa da porosidade encontrada nas amostras submetidas a tratamento
térmico de 1200 °C por 1 hora em atmosfera de arg6nio.

Imagem de microscopia

Tipo de moinho/ Optica do ago inoxidavel % de , = Intervalo de
tempo de superduplex UNS S32520 porosidade Desvn'z s;;adrao confianga
moagem (UR 52N%) (Pp) (95% CI)

Sem ataque quimico
Spex/ 8 h 16,2 1,3 1,6
Spex/ 16 h 10,8 1,7 2,1
Spex/ 32 h 6,7 2,4 3,0
Attritor/ 48 h 23,5 4.1 5,1
Planetéario/ 100 h 30,6 2,1 2,6
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Tabela 4.3 — Analise quantitativa da porosidade encontrada nas amostras submetidas a tratamento

térmico de 1250 °C por 1 hora em atmosfera de arg6nio.

Imagem de microscopia

Tipo de moinho/ Optica do ago inoxidavel % de , = Intervalo de
tempo de superdiplex UNS S32520 porosidade Desvn'z s;;adrao confianga
moagem (UR 52N%) (Pp) (95% CI)

Sem ataque quimico

Spex/ 8 h 13,9 2,3 2,9
Spex/ 16 h 12,1 1,6 2,0

100 um
Spex/ 32 h 15,4 2,2 2,7
Attritor/ 48 h 19,9 2,5 3,0

100 um
Planetéario/ 100 h 18,6 2,9 3,7
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As amostras processadas no moinho do tipo Spex produziram melhores
microestruturas em ambas temperaturas de sinterizacdo. A mudanca de temperatura
de 1200 °C para 1250 °C diminuiu a porosidade nas amostras processadas no Spex
por 8 horas, Attritor 48 horas e Planetario por 100 horas, porém aumentou nas
moagens no Spex por 8 e 16 horas. Pode ter ocorrido a evolucdo de gases
aprisionados durante a moagem, ocasionando a maior porosidade. Possivelmente
um maior tempo de tratamento térmico eliminaria uma grande quantidade desta
porosidade final.

Porém, comparando-se o tratamento térmico realizado sob atmosfera
controlada de argbnio e hidrogénio (sendo 2% de H,) a 1200 °C por 1 hora,
conforme mostra a tabela 4.4, observa-se uma melhora na microestrutura e
diminuicdo de porosidade conforme esperado, devido a reducdo dos 6xidos na

superficie das particulas proporcionada pelo gas hidrogénio.
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Tabela 4.4 — Andlise quantitativa da porosidade encontrada nas amostras submetidas a tratamento
térmico de 1200 °C por 1 hora em atmosfera de arg6nio e hidrogénio.

Imagem de microscopia

Tipo de moinho/ oOptica do ago inoxidavel % de . = Intervalo de
tempo de superdiplex UNS S32520 porosidade DeschS;;adrao confianca
moagem (UR 52N%) (Pp) (95% CI)

Sem ataque quimico
Spex/ 8 h 15,9 2,5 3,1
100 pm
Spex/ 16 h 8,8 0,8 1,0
100 um
Spex/ 32 h 54 1,3 1,7
100 pm
Attritor/ 48 h 9,1 1,5 1,8
100 um
Planetario/ 100 h 9,0 2,7 3,3

100 um
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4.9 MICROSCOPIA ELETONICA DE VARREDURA (MEV)

A figura 4.15 mostra as micrografias obtidas por microscopia eletrénica de

varredura tratadas termicamente a 1200 °C e 1250 °C sob atmosfera de argbnio e a

1200 °C sob atmosfera de argdnio e hidrogénio.

robs Mag WD Det
40 x1000 19 SBSE SPEX 16h T.T. 1200C Argonio

ey

(a) 16_h —T.T.* 1200 °C (Ar)

21 SBSE 1 SPEX 16h T.T. 1250C Argonio

(b) 16 h —T.T. 1250 °C (Ar)

Ace¥ M WD Det No. FH—
1506 30 %1000 22 SBSE 1 SPEX 16h TT 1200 C ArgonioHidrog

(c) 16 h— T.T 1200 °C (Ar + Hy)

Acc¥  Prob Mag WD Det
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s O
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40 x 1000 20 SBSE 1 SPEX 32h T.T. 1250C Aoy

15.0kV 4.0  x 1000 21 SBSE 1 SPEX 32h T.T. 1200C Arg - Hidr

(cy) 32 h— T.T. 1200 °C (Ar + Hy)

Figura 4.15 - MEV do aco inoxidavel superdiplex UNS S32520 obtidos por processamento em
moinho do tipo Spex por (I) 16 horas e (ll) 32 horas com diferentes tratamentos
térmicos: (a) a 1200 °C por 1 hora em atmosfera de argonio; (b) a 1250 °C por 1 hora
em atmosfera de argbnio e (c) a 1200 °C por 1 hora em atmosfera de argdnio e
hidrogénio (2%). Ataque quimico com reagente Beraha modificado.*T.T = tratamento

térmico.
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Notam-se claramente os graos de ferrita (fase clara), austenita (fase escura)
e porosidade (em preto) nas microestruturas da microscopia eletrénica de varredura
realizada.

O material processado no moinho do tipo Spex evidencia que em todos os
tratamentos térmicos realizados, ocorreu um aumento na porosidade com 0 aumento
do tempo de moagem de 16 para 32 horas. Resultado que pode ser justificado pela
figura 4.16, que mostra a microscopia eletrénica de varredura sem ataque quimico
da amostra processado em moinho Spex por 32 horas e tratada termicamente a
1200 °C por 1 hora em atmosfera de argbnio e hidrogénio, exibindo uma grande
quantidade de porosidade fina que nao pode ser vista na microscopia 6ptica, desta
forma, a porosidade final do material na realidade é maior do que a determinada
pelo método das malhas em microscopia éptica.

AccY Probe Mag WD Det MHo. F——— 10um
15.0kY 4.0 x 1000 22 SE 1 SPEX 32h T.T. 1200 C ArgHidr

Figura 4.16 - MEV do aco inoxidavel superdiplex UNS S32520 obtidos por processamento em
moinho do tipo Spex por 32 horas em atmosfera de argbnio com 2% de hidrogénio
(sem ataque quimico).
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O resultado da porosidade obtido pode ser associado através da densidade
final a verde do material encontrado nas curvas de compressibilidade anteriormente
citadas, figura 4.10. Observa-se nesta figura que a moagem por 16 horas forneceu
uma maior densidade final que a moagem por 32 horas, ou seja, o tamanho do pé
obtido no menor tempo de moagem facilitou a compactacdo das amostras
diminuindo a porosidade final, ja apds 32 horas o pé teve uma maior dificuldade de
compactacao e consequentemente um aumento de porosidade, devido ao maior

encruamento das particulas que dificultou a deformacao.

4.10 MICROSCOPIA DE FORGCA ATOMICA (MFA)

A microscopia de forca magnética (MFM) é um método para a observacao
de dominios magnéticos. ldeal para diferenciar a fase ferromagnética (ferrita) da
fase paramagnética (austenita), e pode ajudar a identificar componentes
microestruturais em um aco inoxidavel duplex e fornecer informacoes
complementares em combinagdo com outras técnicas.''®

Neste trabalho, as amostras foram novamente lixadas, polidas e limpas em
banho ultra-snico para a realizacdo da microscopia de forga atbmica no modo
topografico e magnético, para se tentar observar a diferenciacdo da ferrita
ferromagnética e da austenita paramagnética. O modo de imagem MFM é baseado
em MFA sem contato, utilizando uma ponta magnetizada.

A figura 4.17 mostra as imagens do ago inoxidavel superduplex UNS S32520
processado nos diferentes moinhos de alta energia e tratado termicamente a
1200 °C por 1 hora em atmosfera de argbnio. As imagens topograficas estao
apresentadas nas figuras (a)), (b)) e (c;), onde € impossivel a distincdo das fases
ferrita e austenita sobre a superficie. Nas figuras (ay), (by) e (cy) tém-se os

mapeamentos do comportamentos magnéticos no modo MFM .
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(b)) Attritor 48 h (by) Attritor 48 h
7
‘v
2322 -45.04
[nm] [deg]
: 000 - 4557
2.00 um 5.00 x 5.00 um 2.00 um 5.00 x 5.00 um
UNS PLANETARIO TT 1200C 1h 5 MICEON 1 UNS PLANETARIO TT 1200C 1h 5 MICRON MFM 1
(c) Planetario 100 h (cy) Planetario 100 h

Figura 4.17 — MFA do ago inoxidavel superduplex UNS S32520 processado nos moinhos do tipo:
(a) Spex por 16 horas, (b) Attritor por 48 horas e (c) Planetario por 100 horas e tratados
termicamente a 1200 °C por 1 h em atmosfera de Ar. Imagens (a)), (b)) e (c)) mostram
superficies topograficas e imagens (ay), (by) e (c;) mostram a distribuicédo dos dominios
magnéticos.
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Examinando as figuras (a)), (b)) e (c|) observa-se que nédo ha informacodes
sobre as fases presentes na imagem topografica. Devido ao fato do processo de
ataque quimico nao ter sido aplicado na superficie da amostras, ndo é possivel a
identificagdo das fases austenita e ferrita. Além disso, as amostras polidas
apresentam riscos e particulas de contaminacdo provenientes da preparacao
metalografica fazendo com que a diferenciacéo entre ferrita e austenita seja muito
dificultada.’®

Nas figuras (ay), (by) e (ci) observam-se que 0s mapeamentos dos
comportamentos magnéticos no modo MFM mostram a distribuicdo de dominios
magnéticos na fase ferrita, caracterizados por ondula¢des parecidas com ondas sem
um perfil de orientacao definido. A orientacdo dos dominios magnéticos depende da
orientagao cristalografica da ferrita. Consequentemente, dado a heterogeneidade
microscépica dos graos de ferrita, espera-se que os dominios magnéticos tenham
orientacdes diferentes fornecendo padrdes diferentes na imagem de MFM.'?!

Resultados parecidos foram apresentados por Gheno; Santos e Kuri''®, Dias
e Andrade'®, Fermenia et al.'?' e Sathirachinda et al.'®

A distincdo entre os dominios magnéticos e paramagnéticos nas figuras (by)
e (cy) ficaram mais dificeis de visualizagcdo em relacdo a figura (a;) devido a
dificuldade encontrada na formacao das imagens provocadas pela porosidade
produzida nessas amostras apds o tratamento térmico. Também devido a varredura
ter sido feita em uma regido muito pequena, ha a grande possibilidade de a imagem
estar sobre somente um gréo, ndo se podendo notar as diferencas entre as fases.
Seria necessario realizar a imagem de uma maior area para a observacao de ferrita

e austenita.

4.11 CONSIDERACOES FINAIS

A figura 4.18 mostra as diferentes morfologias encontradas no:
(a) aco duplex obtido a partir de pés elementares no trabalho de Moinhos’,
processado em moinho do tipo Attritor por 15 horas e tratado termicamente a
1200 °C por 1 hora;
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(b) aco inoxidavel superduplex comercial UNS S32520 obtido a partir de cavacos
fragilizados a 800 °C por 6 horas, reprocessados em moinho Spex por 10
horas e tratado termicamente a 1200 °C por 1 hora, no trabalho de Aguiar®;

(c) ago inoxidavel superduplex comercial UNS S32520 obtido a partir da moagem
direta dos cavacos em moinho Spex por 16 horas e tratado termicamente a
1200 °C por 1 hora em atmosfera de argénio e

(d) aco inoxidavel superduplex comercial UNS S32520 obtido a partir da moagem
direta dos cavacos em moinho Spex por 16 horas e tratado termicamente a

1250 °C por 1 hora em atmosfera de argénio.

Mag WD Det
200k 28 =x1000 31 SE

- MEED iy ¢ s Wk -
Mag WD Det . AccV Probe Mag WD Det
* 1000 19 SBSE SPEX 16h T_T_ 1200C Argonio 20.0kV 40 x 1000 21 SBSE

Figura 4.18 — MEV da amostra (a) obtida da mistura dos pés Fe-19,5Cr-5Ni em moinho Attritor por
15 h e tratada termicamente a 1200 °C por 1 h*; (b) do ago inoxidavel superdlplex
UNS S32520 obtido a partir de cavacos fragilizados a 800 °C por 6 h, reprocessados
em moinho Spex por 10 h e tratadas termicamente a 1200 °C por 1 h**; (c) do ago
inoxidavel superdiplex UNS S32520 obtido da moagem direta dos cavacos em moinho
Spex por 16 h e tratada termicamente a 1200 °C por 1 h e (d) obtido da moagem direta
dos cavacos em moinho Spex por 16 h e tratada termicamente a 1250 °C por 1 h.

Fontes: * MOINHOS, C.”

* AGUIAR, D. J. M.°
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Moinhos’ obteve na figura 4.18(a) uma microestrutura com graos de formato
regulares e bem distribuidos, ja Aguiar® na figura 4.18(b) obteve graos de contornos
bem irregulares explicado pelo tratamento térmico realizado a 800 °C que promoveu
a precipitagdo da fase o que possivelmente continuou durante a sinterizacdo a
1200 °C, formando uma barreira para o crescimento regular dos graos.

Comparando as figuras 4.18(a) e (b) com as (c) e (d) observa-se um maior
tamanho de grdos nestas ultimas devido a ndo existéncia de particulas de fase o,
fato que pode ser observado nos exames de difracdo de raios x (figura 4.12), e desta
forma ndo houve formacao de barreiras de impedimento para o crescimento dos
graos durante o tratamento térmico, fato que promoveu o menor tamanho de
particulas na microestrutura obtida por Aguiar®.

As microestruturas obtidas na figura 4.18(c) e (d) exibem a microestrutura
duplex obtida pela moagem direta dos cavacos feitos a partir da chapa de aco
inoxidavel superduplex UNS S32520 com graos de formato mais regular a 1250 °C,
porém irregulares a 1200 °C, indicando que a maior porosidade encontrada a
1200 °C agiu de certa forma também como uma barreira de impedimento do
crescimento regular dos graos. Observa-se novamente que o0 aumento da
temperatura do tratamento térmico de 1200 para 1250 °C promoveu um crescimento
de graos, o que ja era esperado. O tamanho médio de graos obtidos pelo método
dos interceptos de acordo com a norma ASTM E 112-96'?° forneceu os valores de
10,9 um para o tratamento a 1200 °C e 27,8 um para o tratamento a 1250 °C.

Em todo este estudo observou-se a importancia dos parametros de
moagem, da temperatura e tempo de tratamento térmico que modificam a
microestrutura final do material e pdde-se confirmar a possibilidade de obtencao de
uma microestrutura refinada a partir da moagem de cavacos do aco inoxidavel
superduplex sem prévio tratamento térmico de fragilizagdo, mesmo que com maior
dificuldade na determinacao dos melhores parametros de moagem para o alcance

de particulas finas e homogéneas.
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5 CONCLUSOES

Entre as moagens realizadas com melhores resultados, as moagens no
moinho do tipo Spex por 16 e 32 horas forneceram menores tamanhos de poés.
Seguido pelas moagens no Planetario por 100 horas e Attritor por 48 horas.

A amostra processada no moinho do tipo Spex por 16 horas foi a que
forneceu a microestrutura mais refinada apos tratamento térmico na temperatura de
1200 °C por 1 hora em atmosfera de argonio e em atmosfera de argbnio com 2% de
hidrogénio. Somente pelas micrografias realizadas em microscopio eletrénico de
varredura foi possivel notar a presenca de uma fina porosidade, nas amostras
processadas por 32 horas, ndo observada no microscopio optico, evidenciando que
um tempo muito grande de moagem pode prejudicar a compactacao das amostras.

Comparando-se o tamanho médio dos gréaos obtidos apds os tratamentos
térmicos a 1200 e 1250 °C, 10,9 um e 27,8 um respectivamente, a 1250 °C houve
um maior tamanho devido ao crescimento dos graos em temperatura mais elevada.

O tratamento térmico realizado em atmosfera de argdnio e hidrogénio
proporcionou uma diminuicdo da porosidade nas microestruturas quando comparado
ao tratamento realizado sob atmosfera de argbnio, devido a reducdo de Oxidos
superficiais proporcionado pelo gas hidrogénio.

Também foram nas moagens no moinho Spex por 16 e 32 horas que houve
formagbes de picos nas analises de DSC e DTA a temperaturas referentes a
reversdo da martensita induzida por deformacao, por possuir a maior energia de
moagem dentre os trés tipos de moinhos utilizados. Durante estas moagens de alta
energia o material sofre trabalho a frio e as particulas sofreram deformacdes
suficientes para que houvesse o aparecimento desta fase em determinadas

temperaturas.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Algumas sugestdes para melhorar as microestruturas obtidas neste trabalho:

= melhorar o isolamento da amostra durante o tratamento térmico e o ataque
quimico para diminuir a porosidade;

= melhorar os parédmetros de moagens nos moinhos dos tipos Attritor e

Planetario.
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