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Resumo

BUBANI, Franco de Castro, Influéncia do teor de niquel e da temperatura nas propriedades
mecdnicas e na microestrutura das ligas Fe-18Cr-Ni, Campinas: Faculdade de Engenharia

Mecanica, Universidade Estadual de Campinas, 2008. 112 p. Dissertagdo (Mestrado)

Os efeitos da adi¢do de niquel e da temperatura em ligas ferro-cromo foram estudados. Sete
ligas de base ferro, com 18% Cr e teores de niquel variando entre zero e 60%, foram utilizadas no
estudo (0, 10, 20, 30, 40, 50 e 60% Ni). Foram realizados ensaios de tracio em temperatura
ambiente, 350 e 700 °C; simulacdo por termodindmica computacional; microscopia Otica no
estado recozido, nas amostras de quick stop, apds deformacao a frio, a 350 e a 700 °C; difracdo de
raios X no estado recozido, apds deformagao a 350 e a 700 °C; ensaio de dureza a quente a 100,
200, 300 e 400 °C; ensaio de impacto Charpy em temperatura ambiente e a -196 °C; e ensaio de
quick stop; andlise térmica por DTA; ensaios de dureza no estado recozido, nos cavacos obtidos
em torneamento, apds deformacgdo a 350 e 700 °C. Os resultados dos ensaios de tragdo a 350 °C
foram correlacionados com os dados obtidos por Marques (2007), visando relacionar
propriedades mecanicas e usinabilidade. A tendéncia geral de reducdo da usinabilidade com o
aumento do teor de niquel foi relacionada com o aumento da resist€ncia mecanica e da
ductilidade a quente, proporcionados pelo niquel. A alta usinabilidade observada na liga 30% Ni
foi relacionada com a presenca de inclusdes com calcio nesta liga, o que proporcionou ganhos

muito expressivos em usinabilidade, mas sem prejudicar as propriedades mecanicas avaliadas.

Palavras Chave

- Ligas Fe-Cr-Ni, niquel, propriedades mecénicas, aco inoxiddvel
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Abstract

BUBANI, Franco de Castro, Influence of nickel content and temperature in the mechanical
properties and microstructure of Fe-18Cr-Ni alloys, Campinas: Faculdade de Engenharia

Mecanica, Universidade Estadual de Campinas, 2008. 112 p. Dissertacdo (Mestrado)

The effects of nickel addition and temperature in iron-chromium alloys have been studied.
Seven iron-base alloys with 18% Cr and nickel content varying from zero to 60% were used in
the study (0, 10, 20, 30, 40, 50 and 60% Ni). The alloys were submitted to tension tests at room
temperature, 350 and 700 °C; computational thermodynamics simulations; optical metallography
observations in annealed state, after deformation at room temperature, 350 and 700 °C, and in
quick stop samples; x-ray diffraction, annealed and after deformation at 350 and 700 °C; hot
hardness test at 100, 200, 300 and 400 °C; Charpy impact tests at room temperature and at -196
°C; quick stop test; differential thermal analysis tests; Vickers hardness tests: annealed, on chips,
after deformation at 350 and 700 °C. The results of the tension tests at 350 °C were correlated
with the data obtained by Marques (2007), aiming at reaching a relationship between mechanical
properties and machinability. The general tendency of reduction in machinability with the
increase of nickel content was related to the increase in mechanical strength and hot ductility
provided by nickel. The high machinability observed in the 30% Ni alloy was related with the
presence of calcium inclusions in this alloy, which allowed for significant gains in machinability,

but without loss to the evaluated mechanical properties.

Key Words

- Fe-Cr-Ni alloys, nickel, mechanical properties, stainless steel
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Capitulo 1

Introducao

As ligas Fe-Cr-Ni possuem alto valor agregado, sendo utilizadas em diversas aplicacdes. Os
principais representantes das ligas de composicao basica Fe-Cr (sem adi¢ao de niquel) sdo os acos
inoxiddveis ferriticos e martensiticos, utilizados em diversas aplicacoes, que vao desde a industria
quimica e alimenticia até a de cutelaria e utensilios de cozinha. Os principais representantes das
ligas Fe-Cr-Ni, sdo os agos inoxiddveis austeniticos e as superligas a base de niquel, com varias
aplicacdes industriais. As superligas a base de niquel possuem resisténcia mecanica satisfatéria a
temperaturas elevadas e, por isso, sdo utilizadas em turbinas de motores aeronduticos,
turbocompressores, etc. Nas ligas estudadas no presente trabalho, todas com teor de cromo fixo
em aproximadamente 18%, a variacdo do teor de niquel entre zero e 60% levou a composi¢des
basicas de acos inoxiddveis ferriticos, acos inoxiddveis austeniticos e superligas, materiais que
representam uma parcela importante das ligas usadas principalmente nas inddstrias aerondutica,

quimica, naval, alimenticia e biomecanica (PADILHA e GUEDES, 1994).

Os acos inoxidaveis a cada dia conquistam maior destaque no mercado de materiais, pelas
propriedades mecanicas adequadas aliadas a elevada resisténcia a corrosdo. Entretanto, a
composi¢ao requerida para permitir tais propriedades compromete sua usinabilidade, devido a
uma série de fatores relacionados as propriedades mecanicas e a microestrutura dos materiais, em
especial as altas taxas de encruamento observadas nessas ligas. Em geral, a usinagem de agos
inoxiddveis e ligas a base de niquel € mais dificil que a usinagem de acos comuns, exigindo maior
poténcia, menores velocidades de corte, maquinas e ferramentas mais rigidas e ferramentas com
geometrias e revestimentos especiais. Alguns elementos de adi¢cdo, ainda que em pequenas

quantidades, podem ter uma influéncia significativa na usinabilidade da liga, como € o caso do

nitrogénio (TSCHIPTSCHIN et al., 2006).



O cromo e o niquel s@o os elementos de liga principais presentes na composi¢ao dos acos
inoxiddveis: a presenca do cromo aumenta consideravelmente a resisténcia a corrosio; o niquel,
por sua vez, promove a formagdo e estabilizacdo da austenita a temperatura ambiente (SILVA E
MEI, 2006). Em relacdo a usinabilidade, a presenca de cromo e niquel € prejudicial, pois melhor
usinabilidade esta associada a baixa dureza (e resisténcia) e baixa ductilidade (DINIZ et al.,
2003), e a adicao de cromo e niquel tem efeito contrario na liga (aumento de dureza e ductilidade,
respectivamente). Os acos inoxiddveis austeniticos no estado solubilizado apresentam alto

coeficiente de encruamento e alta ductilidade.

1.1 Histérico do grupo de pesquisa onde este trabalho esta inserido:

Visando estudar o efeito de adicdoes de até 60% de niquel na estrutura e propriedades
mecanicas do sistema Fe-18Cr, foi desenvolvido um projeto de pesquisa com suporte do CNPq e
das empresas Bosch e Villares Metals dentro da REMAUSME — Rede de Materiais Avancados de
Usinabilidade Melhorada. Primeiramente, foi estudado o efeito do niquel no desgaste das
ferramentas por Marques (2007). Com o aumento do teor de niquel e conseqiiente reduciao do
teor de Fe, Marques observou uma reduc¢do continua na vida de ferramentas de metal duro
revestido em ensaios de torneamento com velocidade de corte de 230 m/min, avanco de 0,1
mm/volta e profundidade de usinagem de 0,6 mm. Um unico ponto discordante desta tendéncia
ocorreu na liga com 30%Ni. Os resultados dos ensaios estio representados na Figura 1.1. Maiores

detalhes estao disponiveis em Marques (2007).

O presente trabalho foi realizado para verificar a influéncia do teor de niquel nas
propriedades mecanicas e na microestrutura das ligas Fe-Cr-Ni, de modo a relacionar tais
propriedades com os resultados de usinabilidade obtidos por Marques (2007). As ligas foram
ensaiadas em diferentes temperaturas (ambiente, 350 e 700°C), de modo a determinar suas
propriedades na faixa de temperatura compativel com o processo de usinagem, de acordo com a

literatura (GRZESIK, 1999 e MILLER et al., 2003).
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Figura 1.1 - Vida da ferramenta em tempo efetivo de corte em fun¢ao do teor de niquel

(MARQUES, 2007)

1.2 Objetivos do trabalho:

O objetivo deste trabalho foi estudar os efeitos da adi¢do de niquel na estrutura e
propriedades mecanicas de ligas ferro-cromo com a composi¢ao base 18%Cr - 0,01%C - 0,2%Si -
0,4%Mn e variados teores de niquel (0, 10, 20, 30, 40, 50 e 60 % em peso), nas temperaturas
ambiente, 350 e 700°C e correlacionar os dados obtidos com os resultados de usinabilidade destas

ligas obtidos por Marques (2007).



Capitulo 2

Revisao Bibliografica
2.1 Aspectos historicos e econdomicos dos acos inoxidaveis

A extragdao do minério e a transformacao do ferro e do aco, nos seus cerca de 5000 anos de
histéria, sofreram um enorme desenvolvimento, com o aparecimento de novos processos € novas
ligas com propriedades otimizadas. Entretanto, um problema permaneceu sem solugdo até o

inicio do século XX: os objetos de ferro e aco ndo eram suficientemente resistentes a corrosao.

O problema comecou a ser solucionado simultaneamente, em vdrios paises. Na Inglaterra,
Harry Brearley, em dois trabalhos ndo publicados datados de fevereiro e de outubro de 1912,
descrevia suas experiéncias em ligas resistentes a corrosio, contendo 12,8% de cromo e 0,24% de
carbono. Esses sdo os primeiros registros da utilizagdo de uma composicdo quimica
correspondente ao que se conhece hoje como acgos inoxiddveis martensiticos (PADILHA e

GUEDES, 1994).

Os primeiros registros da utilizacdo de composi¢des quimicas correspondentes aos acos
inoxiddveis ferriticos datam de setembro de 1911: Christian Dantsizen realizou experiéncias com
ligas contendo 14 a 16% de cromo e com baixo teor de carbono, entre 0,007 e 0,015%,
preparadas utilizando-se cromo e ferrocromo obtidos por aluminotermia (PADILHA e GUEDES,

1994).

Os primeiros registros da utilizacdo de composi¢des quimicas equivalentes aos acos
inoxidaveis austeniticos datam de 1910. Uma liga contendo 35% de niquel e 13 a 14% de cromo
foi comercializada pela empresa alema Krupp. A Krupp foi a primeira empresa a comercializar
acos inoxidaveis. Até o fim do primeiro semestre de 1914, ela ja havia fornecido a fébrica de
anilina e soda da BASF, em Ludwigshafen, 18 toneladas do ago inoxidavel austenitico V2A (Fe -

20% Cr, 7% Nie 0,25% C) (PADILHA e GUEDES, 1994).



O desenvolvimento dos agos inoxiddveis preencheu uma importante lacuna, abrindo um
novo campo de possibilidades para a industria em geral. A industria quimica passou a contar com
uma nova classe de materiais, mais adequada para suas instalacdes em meios agressivos. O
desenvolvimento dos acos inoxiddveis também facilitou o desenvolvimento de processos
envolvendo altas temperaturas. Em 1934, foram produzidas 56.000 toneladas de aco inoxidavel.
Em 1953, menos de vinte anos depois, a produ¢do mundial ultrapassou um milhdo de toneladas
por ano. Entre 1950 e 1980, a producdo de agos inoxiddveis aumentou cerca de 20 vezes, sendo
que aproximadamente 2/3 desta producdo era de acos inoxiddveis austeniticos (PADILHA e

GUEDES, 1994).

A obtencdo de matérias primas mostrou-se um importante problema para o
desenvolvimento da industria mundial, especialmente na década de 1950, quando guerras civis
espalhavam-se pela Africa e Asia, principais fornecedores de niquel ao bloco capitalista, naquela
época. As politicas implementadas na Guerra Fria também tiveram um papel importante, pois
paises do bloco comunista também eram grandes fornecedores de niquel. Isso levou ao
desenvolvimento de uma série de ligas (série AISI 200), nas quais manganés e nitrogénio
substituem parcialmente o niquel como elemento estabilizador da austenita. Essas ligas

continuam sendo produzidas até hoje.

O desenvolvimento dos agos inoxiddveis foi um grande marco na drea de materiais
resistentes a corros@do e a oxidagdo. Mas ainda havia um problema: os acos inoxidaveis
austeniticos eram susceptiveis a um tipo especial de corrosao, em regides proximas aos contornos

dos graos: a corrosao intergranular.

Descobriu-se que a corrosdo intergranular ocorre devido a precipitacio de carbonetos,
especialmente do tipo M»3Cs, 0 que causa o empobrecimento em cromo das regides adjacentes
aos contornos de graos. Para contornar esse problema, tentou-se a reducao do teor de carbono e
também a adicdo de elementos de liga com maior afinidade pelo carbono que o cromo, como o

niébio, tantalo, titdnio e vanddio. A reducdo do teor de carbono a niveis muito baixos foi



viabilizada economicamente pelo aprimoramento dos processos de fabricacdo dos acgos
inoxidaveis. A adi¢do de outros elementos de liga levou ao desenvolvimento de novas
composi¢des quimicas para os agos inoxidaveis, com propriedades otimizadas para determinadas

aplicagdes (PECKNER e BERNSTEIN, 1977).

Atualmente, verifica-se uma tendéncia mundial crescente de utilizagdo de acos inoxidaveis
ferriticos em detrimento dos agos inoxidaveis austeniticos, principalmente em fungdo dos altos
precos do niquel (Figura 2.1), elemento de liga presente na composi¢do quimica dos acos
inoxiddveis austeniticos, mas ndo nos acos inoxiddveis ferriticos. Os precos do niquel tiveram
altas histéricas em 2006 e 2007, e em seguida cairam, como pode ser observado na Figura 2.1;
entretanto, apesar da queda, os precos continuam altos, favorecendo a utilizagdo de acos
inoxiddveis ferriticos. A substituicdo de um ago inoxiddvel austenitico por um ferritico deve ser
cuidadosamente estudada, tanto do ponto de vista econdmico quanto do ponto de vista de
propriedades, devendo-se avaliar se a liga ferritica apresenta propriedades mecanicas e resisténcia

a corrosdo adequadas para a aplicacdo.
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Figura 2.1 - Evolucgdo do preco do niquel no mercado de commodities, em ddlares por

quilo. Adaptado de INFOMINE (2008)

A producgdo de aco inoxidavel atingiu seu recorde histérico em 2006, impulsionada pelas
obras de infraestrutura e pela producdo de bens de consumo na China. Estima-se que a producdo
total mundial de 2006 ficou em torno de 27,7 milhdes de toneladas, cerca de 14% superior a
producgdo de 2005. Além do aumento da demanda, fortemente impulsionado pela China, observa-
se também a reposicdo dos estoques dos distribuidores, que foram esgotados nos dois anos

anteriores enquanto esperavam a queda nos precos do material (ISSF, 2008).

Os revendedores de aco inoxiddvel, que respondem por aproximadamente 60% das vendas
mundiais, consumiram cerca de 1 milhdo de toneladas que estavam em seus estoques e
interromperam as compras, o que causou uma queda de 1% na producdo mundial de aco
inoxiddvel em 2004 (ISSF, 2008). Entretanto, como os precos do material ndo cairam no periodo,

os revendedores foram obrigados a retomar as compras, elevando os estoques em cerca de 100

mil toneladas, em 2006.



As expectativas em relacio ao mercado de agos inoxiddveis sdo de turbuléncia nos
proximos anos (ISSF, 2008), devido ao grande aumento na produgdo do aco inoxiddvel na China,
atualmente o maior produtor e o maior consumidor mundial de acos inoxidaveis, respondendo por

28% da produgao em 2006. Em 2001, a participacao da China no mercado era 14%.

Espera-se que a China se torne auto-suficiente, parando de importar e comecando a exportar
grandes volumes de acos inoxidéveis, reduzindo os pre¢os no mercado asidtico. Grandes aportes
de capital estdo sendo feitos no setor, na China: somente em 2005, US$ 70 bilhdes em
investimentos no setor foram feitos no pais, sendo que a maior parte dos recursos vem do
exterior, com destaque para os Estados Unidos, Taiwan e Japdo. O crescimento da producio de
acos inoxidaveis na China, em 2005, foi de 22%. O investimento acumulado até 2004 foi de US$

562,1 bilhdes (ISSF, 2008).

A industria brasileira possui uma capacidade de producdo de acos inoxiddveis em torno de
500 mil toneladas por ano, sendo que a producdo real em 2005 ficou em 400 mil toneladas. A
principal fabricante brasileira € a Acesita, em Timéteo, MG, atualmente controlada pela
ArcelorMittal. Os outros fabricantes sao a Gerdau acgos especiais Piratini, em Charqueadas, RS, e
a Villares Metals, em Sumaré, SP, que produzem acos longos em menor escala, para usos

especiais.

A alta dos precos dos agos inoxiddveis é impulsionada pela alta das matérias primas,
principalmente do niquel. O consumo do material estd sendo prejudicado pelos altos precos,
especialmente em aplicacdes nas quais os acos inoxiddveis podem ser substituidos por materiais
menos nobres e mais baratos, como em panelas e esquadrias de janelas. Ligas de aluminio, que
custam em torno de US$ 2.883 por tonelada (METALPRICES, 2008), vém conquistando espago
nesse tipo de aplicacdo. Entretanto, os acos inoxiddveis estdo sendo cada vez mais usados em
aplicacdes tipicas do cobre e suas ligas, como tubulagdes hidrdulicas. O preco do cobre

atualmente estd em cerca de US$ 8.105 por tonelada (METALPRICES, 2008), viabilizando sua



substitui¢do por acos inoxiddaveis como o 304, que custa cerca de US$ 4.850 por tonelada (ISSF,

2008).

O preco médio do inox subiu 194% desde 2002, devido a aumentos nos precos das
matérias-primas. O preco médio do niquel registrou alta de 407% e o do cromo, 18%, no mesmo

periodo (ISSF, 2008).

Os principais produtores de agos inoxiddveis e sua participacdo no mercado sdo mostrados
na Figura 2.2. A Figura 2.3 mostra a evoluc@o da produ¢do mundial de agos inoxidaveis. Os

dados do fornecimento mundial de acos inoxidaveis sdo apresentados na tabela 2.1.
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Figura 2.2 — Principais produtores mundiais de acos inoxiddveis no primeiro semestre de 2006

(ISSF, 2008)
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Tabela 2.1 - Fornecimento mundial de acos inoxidaveis por regido geogréfica (ISSF, 2008).

Destino
Origem América | Europa | Europa | Oriente | ]
NAFTA | Latina | Ocidental | Oriental | Médio | Africa| Asia |Outros Total
NAFTA 316,10 11,60 39,90 3,10 1,400 0,800 136,60 0,70 510,20
América Latina 29,30 47,60 56,60 10,40 5,200 12,60 79,00 0,20 240,90
Europa Ocidental 757,40 88,50, 6.855,10 204,10 74,90 84,400 949,20, 46,30, 9.059,90
Europa Oriental 6,70 0,30 157,20 53,60 1,600 0,10 8,00 0,20 227,70
Oriente médio - - - - - - - - 0,00
Africa 28,90 5,50 141,00 0,50 18,600 10,60 175,60 4,80 385,50
Asia 267,10 21,40 288,10 23,80 74,90 25,10/ 4.510,40, 83,50, 5.294,30
Outros 0,20 0,10 0,40 0,00 0,000 0,00 10,20 1,60 12,50
Total 1.405,70 175,000 7.538,30 295,50, 176,60 133,60/ 5.869,00, 137,30 15.731,00
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2.2 Usinagem de ligas Fe-Cr-Ni

A usinagem das ligas do sistema Fe-Cr-Ni €, de maneira geral, dificil. Isso ocorre porque a
composi¢do dessas ligas, que leva as propriedades mecanicas e de corrosdo desejadas,
compromete a sua usinabilidade (EZUGWU et al., 1999 e KONIG e GERSCHWILER, 1999). O
aumento no teor de niquel geralmente estd relacionado a maior poténcia de maquina € menor
velocidade de corte, além de exigir maquinas e ferramentas mais rigidas e ferramentas com
geometrias e revestimentos especiais (CHOUDHURY e BARADIE, 1998; WAYNE e BULJIAN,
1990).

A usinabilidade ¢ uma medida empirica da facilidade com que um material pode ser
usinado. Vdrios aspectos da usinagem de um material podem ser considerados na obtencdo de sua
usinabilidade, sendo que os critérios usados na definicdo da usinabilidade devem ser
especificados para cada caso particular. Os critérios de usinabilidade incluem (DINIZ et al, 2003):

- Vida ou desgaste da ferramenta;

- Acabamento superficial da peca;

- Forcas de corte;

- Quebra do cavaco;

- Taxa de remocao de cavaco;

- Produtividade.

As varidveis do processo de usinagem também podem influenciar a usinabilidade, como
(TRENT, 2000):

- Rigidez da ferramenta e da fixacdo;

- Material e geometria da ferramenta;

- Tipo de fluido de corte;

- Tipo de operagao de usinagem.

A usinabilidade de acos inoxiddveis varia de baixa a muito alta, dependendo da liga. Os

acos inoxidaveis ferriticos, que pertencem ao sistema Fe-Cr, raramente apresentam dificuldades;
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ja os acos inoxidaveis austeniticos e duplex, que pertencem ao sistema Fe-Cr-Ni, sdo bem mais
dificeis de serem usinados, sendo que quanto maior o teor de elementos de liga, maior é a
dificuldade de corte e, conseqiientemente, menor € a usinabilidade (KORKUT et al., 2004 e
TESSLER e BARBOSA, 1993). A usinabilidade dos acos inoxiddveis ferriticos é comparavel
aquela dos acos carbono de baixa liga (AB SANDVIK COROMANT, 1994). A dificuldade de

usinar as ligas Fe-Cr-Ni aumenta com o aumento do teor de Ni.

A baixa usinabilidade dos acos inoxidadveis pode, em parte, ser explicada por seu
comportamento durante o corte: essas ligas apresentam comportamento ‘“pastoso” durante a
usinagem, com tendéncia a formacgdo de cavacos longos e flexiveis, de dificil remocao, que
aderem a ferramenta ou que formam APC (aresta postica de corte). A vida da ferramenta é
reduzida e o acabamento superficial inadequado (ASM V.16, 1995, GENNARI e MACHADO,
1999 ¢ RAMANUJACHAR e SUBRAMANIAN, 1996). As propriedades gerais dos acos

inoxiddveis que dificultam e aumentam o custo de usinagem sao (MARQUES, 2007):

- Alta tenacidade e ductilidade, o que leva a formacao de cavacos longos e grande drea de
contato entre a ferramenta e o cavaco.

- Baixa condutividade térmica, o que leva ao aumento de temperatura na ferramenta.

As principais dificuldades encontradas na usinagem dos agos inoxiddveis austeniticos sao
(TESSLER e BARBOSA, 1993):

- Alta taxa de encruamento (maior poténcia consumida e formacao de APC).

- Forte desgaste das ferramentas com baixa qualidade de acabamento superficial.

- Péssima caracteristica da saida de cavaco (quebra), causando congestionamento em
centros de usinagem.

- Baixas velocidades de corte levando a baixa produtividade.

Ressalta-se o efeito prejudicial do niquel na usinabilidade das ligas do sistema Fe-Cr-Ni:

quanto maior o teor de niquel, pior € a usinabilidade da liga (MARQUES, 2007).
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2.3 Diagramas de equilibrio termodinamico

A forma mais tradicionalmente utilizada para previsao das fases presentes em materiais
metalicos é o diagrama de equilibrio termodinamico. Esse método de andlise € construido
partindo-se das fases apresentadas pelo material quando se encontra em equilibrio
termodindmico, ou seja, quando apresenta as fases mais estdveis possiveis (com menor energia

livre) para as condicdes as quais o material € submetido (SANTOS, 2006).

Os diagramas de equilibrio termodindmico, apesar da indiscutivel utilidade, apresentam
algumas limita¢des, como ndo representar o processo real de formacdo de fases: o diagrama é
construido segundo um processo termodinamicamente ideal, dificilmente alcancado pelos
processos reais de producdo, que envolvem elevadas taxas de resfriamento. Essas elevadas taxas
de resfriamento podem, assim, ocasionar transformacgdes de fases em tempos bem menores do

que os previstos para se atingir o equilibrio.

Outro problema € a ndo representacdo de fases metaestdveis, ou seja, fases formadas
quando a liga encontra-se fora do equilibrio termodindmico. Em vdrias situacdes, as fases
metaestaveis apresentam grande importancia tecnolégica, melhorando vérias propriedades da liga

(DASH e OTTE, 1963).

H4, ainda, a dificuldade de representacdo de grande quantidade de componentes presentes
no aco pelo diagrama de equilibrio: geralmente as ligas comerciais possuem varios componentes

relevantes, que podem alterar totalmente as fases formadas e as propriedades das mesmas.
2.3.1 — Sistemas de equilibrio das ligas estudadas

Para as ligas estudadas, dois sistemas merecem destaque, por representarem sua
composi¢do bésica: Sao os sistemas Fe-Cr e Fe-Cr-Ni.

Sistema Fe-Cr: o sistema Fe-Cr € representado por um diagrama bindrio cujos eixos

relacionam a temperatura com o teor de cromo do ago.
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Para este sistema, o cromo, como elemento ferritizante (alfagénico), reduz o campo
austenitico e estabiliza a fase ferritica no diagrama de equilibrio. Assim, para teores de cromo
abaixo de 13% em peso, existe um campo austenitico, também denominado loop austenitico, que
abrange temperaturas desde 850°C, para aproximadamente 8% Cr, até 1400°C. Para 0%Cr e
teores de cromo superiores a 13%, hé fase totalmente ferritica, sem a presenca de austenita para
todas as faixas de temperatura. Para teores de cromo intermedidrios aos que definem as regides
austenitica e ferritica ha campos de coexisténcia das duas fases (ferrita e austenita). A Figura 2.4

ilustra o diagrama de equilibrio desse sistema.

Os campos de existéncia das duas fases (& e y) podem ser deslocados para maiores teores
de cromo se componentes austenitizantes (gamagénicos) forem introduzidos, como os elementos
intersticiais carbono e nitrogénio. A temperatura de transformag¢do «/y também é aumentada
com o deslocamento das curvas para maiores teores de cromo (PECKNER e BERNSTEIN,

1977).
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Figura 2.4 — Diagrama de Equilibrio do Sistema Fe-Cr (SILVA E MEI, 2004).
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A solidifica¢do no sistema Fe-Cr sempre come¢a com a formagao de ferrita, para qualquer
teor de cromo. Durante o resfriamento, pode ocorrer transformacdo de fase de ferrita para

austenita, dependendo do teor de cromo no material (DASH e OTTE, 1963).

Em ligas contendo de 20 a 70% de cromo pode haver a formagao de outras fases além da
ferrita: a fase sigma (0) e a fase rica em cromo (). Os campos de formacdo dessas fases

também podem ser vistos no diagrama da Figura 2.4.

A precipitacdo da fase sigma ocorre quando as ligas sdo expostas a temperaturas de
aproximadamente 500 a 850°C e a precipitacdo da fase o” ocorre quando as ligas sdo expostas a
temperaturas de aproximadamente 400 a 500°C, sendo a ultima associada a fragilizacdo e redugao

da resisténcia a corrosao do material devido a exposi¢ao, por tempos curtos, a essas temperaturas

(GUIMARAES, 2002).

O sistema Fe-Cr forma dois grupos principais de acos inoxiddveis: os acos inoxiddveis
ferriticos, para composicdes com teores de cromo suficientemente altos para estabilizar a fase o
em toda a faixa de temperaturas do estado s6lido e os acos inoxiddveis martensiticos, que, com
teores menores de cromo, possuem fase austenitica estdvel em determinada faixa de temperaturas,

possibilitando a témpera da liga.

Sistema Fe-Cr-Ni: A estrutura dos agos pertencentes ao sistema Fe-Cr-Ni pode ser ferritica e
austenitica ou totalmente austenitica, podendo apresentar, também, a fase sigma e muitas outras
fases (YEN et al.,, 2008). Para esse sistema, o niquel atua como elemento gamagénico,

estabilizando a fase austenitica (DECARLI et al., 2006).
Os diagramas referentes ao sistema Fe-Cr-Ni sdo terndrios, sendo representados em

secoes isotérmicas, possuindo trés eixos nos quais sdo relacionadas as porcentagens dos

elementos ferro, cromo e niquel da liga.
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As faixas ferritica e austenitica estdo localizadas respectivamente nas dreas ricas em cromo

e niquel, uma vez que esses elementos sdo seus respectivos estabilizadores.

Em composicdes intermedidrias de cromo e niquel, hd uma faixa de coexisténcia das duas
fases que se amplia com a diminuicdo da temperatura. A Figura 2.5 ilustra o diagrama de

equilibrio do sistema Fe-Cr-Ni.

Fe

a = (aFe,Cr); v = (yFe,Ni)

Figura 2.5 — Diagrama de equilibrio do sistema Fe-Cr-Ni para a temperatura de 650°C

(ASM V.3, 1988).

Em temperaturas mais baixas (650 a 900°C), para composi¢des aproximadas de 50% Fe e
50% Cr h4, além da austenita e da ferrita, a ocorréncia da fase sigma na estrutura do aco. A Figura

2.5 mostra a presenca dessa fase.

Com o progressivo aumento do teor de niquel, a austenita estd, inicialmente, em uma
condicdo metaestdvel, apresentando-se, a partir de teores mais elevados de niquel, totalmente

N

estivel a temperatura ambiente (TOMISKA, 2004). A total estabilizacio da austenita a
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temperatura ambiente depende, além do aumento do teor de niquel, de outros fatores, como a
quantidade de cromo na liga.

E possivel induzir transformacdo martensitica na austenita, quando esta se encontra no
estado metaestavel. Isso pode ser feito tanto por deformacgdo a frio quanto por resfriamento

criogénico (WANG et al., 2005).

Para o sistema Fe-Cr-Ni, durante o processo de solidificacdo, as fases primdrias formadas
nos acos inoxiddveis austeniticos podem ser a ferrita ou a austenita, dependendo da composi¢ao

do aco.

No estado sélido, a ferrita pode se decompor em ferrita + austenita (a fase ferritica
permanece devido a presenga de elementos alfagénicos), em austenita + carbonetos ou, ainda, em

austenita + fase sigma (PADILHA e GUEDES, 1994).

Além de causar a estabiliza¢do da fase austenitica, o aumento no teor de niquel no sistema
Fe-Cr-Ni causa ligeira diminui¢do nas temperaturas de inicio da formacdo da fase liquida
(Tiiquiaus) das ligas (ROSNER-KUHN et al., 1998). Esse efeito pode ser visualizado no diagrama
de projecoes da Tjiguiaus presente na literatura (ASM V.3, 1988), representado na Figura 2.6.
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Fe
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Figura 2.6 — Diagrama de projecdes daT, referente ao sistema Fe-Cr-Ni

iquidus

(adaptado de ASM V.3, 1988).

O sistema Fe-Cr-Ni forma quatro grupos principais de acos inoxiddveis: o0s acos
inoxidaveis ferriticos, para composi¢des com teores de cromo suficientemente altos e baixos
teores de niquel para estabilizar a ferrita em toda a faixa de temperaturas do estado sélido; os acos
inoxiddveis austeniticos, que, com menores teores de cromo e quantidades suficientemente altas
de niquel, estabilizam a fase austenitica em todas as faixas de temperatura; os acos inoxiddveis
martensiticos, que possuem teores de carbono mais altos e teores de cromo e niquel mais baixos,
estabilizando a fase austenitica em altas temperaturas, permitindo a t€mpera da liga e, finalmente,
os acos inoxiddveis duplex, que apresentam estrutura ferritica e austenitica, para processos de
solidificacdo e teores intermedidrios de cromo e niquel que possibilitem a coexisténcia das duas
fases. Além dos agos inoxidéveis, o sistema Fe-Cr-Ni também representa a composicdo-base das

superligas a base de niquel.
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2.3.2 — Fases presentes nas ligas Fe-Cr-Ni

Devido a presenga de outros elementos quimicos, outras fases podem ocorrer na
microestrutura dessas ligas. Entre essas, hd as fases Laves e qui ()), ferrita o, carbonetos, fases
residuais (nitretos, sulfetos e boretos) e as ja citadas fases sigma (0 ), o” e martensitas induzidas
por deformacio (GUIMARAES, 2002). A seguir, algumas dessas fases, que sio relevantes ao

presente estudo, serdo explicadas sucintamente.

Fase sigma: a fase sigma estd entre as fases intermetdlicas mais estudadas para os agos
inoxiddveis austeniticos. Ela possui estrutura tetragonal com 30 4tomos por célula unitaria, é ndo
magnética, muito fragil e dura, prejudicando a tenacidade e a ductilidade do material
(GUIMARAES, 2002). Os itomos em sua estrutura encontram-se “comprimidos”, sendo a
distancia entre os centros de dois 4&tomos menor que a soma das medidas de seus raios. Essa fase
¢ freqiientemente encontrada nos agos inoxiddveis austeniticos, tendo grande importancia nos

sistemas binarios Fe-Cr, Fe-Mo, Fe-Nb e Fe-V (PADILHA e GUEDES, 1994).

A fase sigma apresenta uma cinética de precipitacdo bastante lenta, devido a sua
dificuldade de nucleacdo, que ocorre sempre incoerentemente com a matriz, em locais de alta
energia (contornos de grdo, contornos de maclas e juncdes triplas de grao). Ela € incapaz de
dissolver elementos intersticiais como carbono, boro e nitrogénio, havendo necessidade de
empobrecimento prévio da matriz nesses elementos (por precipitacdo de boretos e carbonetos)

para sua posterior precipitacao.

Sua morfologia e composi¢do sdo bastante varidveis, sendo dificilmente identificivel. A
fase sigma causa apenas efeitos negativos nas propriedades do material, como perda de
ductilidade e tenacidade, empobrecimento da matriz em molibdénio, titdnio e nidbio,

(GUIMARAES, 2002) e elevada fragilizacdo, podendo provocar fratura fragil catastréfica.
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Devido a sua composi¢do, que contém 50%Cr, ela também compromete a resisténcia a
corrosdo do material (SILVA E MEI, 2006), causando empobrecimento desse elemento na matriz

para sua precipitacao.

Ha indicios de que sua formacao seja decorrente da formacdo prévia de outra fase, a ferrita
0, durante o resfriamento da liga, que se decompde, com a diminui¢do da temperatura, em
austenita e fases intermetélicas, dentre as quais estd a fase sigma. Essa suposicdo vem do fato
que, em acos inoxiddveis austeniticos que previamente continham ferrita 8, houve formacao
significativamente acelerada de fase sigma durante e apds o processo de envelhecimento
(PADILHA e GUEDES, 1994). Isso possivelmente ocorre, pois a ferrita & possui maior
quantidade de elementos formadores de sigma do que a austenita. A fase sigma pode ser formada

em uso, precipitando-se a altas temperaturas.

Ferrita o: A ferrita & € uma fase que pode estar presente em ligas Fe-Cr-Ni, mesmo apds
solubilizacdo e envelhecimento do material. Esta fase é muito freqiiente em pecas brutas de
fundicdo e componentes soldados, processos em que o material € exposto a essa magnitude de
temperatura. Em temperaturas de envelhecimento ou servigo (abaixo de 900°C), ela se decompde
em austenita e fases intermetdlicas, dentre as quais estd a fase 6, como ji comentado
anteriormente. Sua quantidade no aco pode ser estimada utilizando-se o diagrama de Shaeffler
(PADILHA e GUEDES, 1994) juntamente com equagdes de cromo e niquel equivalentes,

métodos que serdo discutidos posteriormente.

Por ser uma fase ferromagnética, a ferrita 6 ¢é facilmente identificada por métodos
magnéticos. Ela geralmente causa efeitos negativos nas ligas Fe-Cr-Ni, devido as suas
propriedades relativas a corrosao e magnetismo. Porém, sua presenca na zona de fusdo de pecas
soldadas € desejada, uma vez que ela possui maior facilidade em dissolver elementos formadores
de eutéticos de baixo ponto de fusdo, como niquel, silicio, fésforo e enxofre, do que a austenita e

apresenta maior capacidade de acomodar tensoes térmicas provenientes do resfriamento.
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Fase Laves: a fase Laves é uma fase intermetdlica que, apesar de provocar perda de
ductilidade e empobrecimento da matriz em molibdénio, titdnio e niébio, promove considerdvel

endurecimento por precipitagdo no material.

Existem trés tipos de fase de Laves: Cj4(MgZny), Cis(Cu,Mg) e Ci(MgNiy). As que
ocorrem mais freqiientemente nos agos inoxiddveis austeniticos sdo as hexagonais do tipo MgZn,,
sendo as mais freqiientes: Fe;Mo, Fe,Ti e Fe,Nb ou misturas delas, como Fe;(Nb,Mo) (ASM
V.10, 1992).

Fase qui: a fase qui (y), FessCrj2 Moy, possui estrutura cibica, com 58 dtomos por célula

unitaria. Sua ocorréncia € determinada por fatores eletronicos e por relagdes elétron/dtomo entre

6,3 e 7,8 e relagdo de raios de 1,017 a 1,207 (PADILHA e GUEDES, 1994).

Sua composicao é semelhante a da fase sigma, podendo, ao contrario desta, dissolver o

carbono e ser coerente com a matriz austenitica.

A fase ) apresenta diversas morfologias e seus efeitos nas propriedades dos acos sdo
considerados negativos: assim como as fases sigma e Laves, provoca fragilizacdo do material e

empobrecimento da matriz em molibdénio, titdnio e nidbio.

Carbonetos: virios carbonetos podem ocorrer nos diversos sistemas de equilibrio dos agos
inoxiddveis austeniticos. Alguns deles sdo os carbonetos da forma MC, M¢C, M»3Cs € M;Cs3,

onde M=Z7r, Ti, Nbe V.

Carbonetos MC: os carbonetos MC, de estrutura CFC, possuem grande solubilidade na
matriz austenitica, ou seja, quantidades de M e C sdo dissolvidas na matriz em temperaturas de
solubilizacdo, precipitando-se mais facilmente em temperaturas mais baixas, durante o
envelhecimento ou servigo. Esses carbonetos possuem crescimento (coalescimento) lento nas
ligas Fe-Cr-Ni, sendo que, quanto mais baixas as difusividades de seus estabilizadores, mais lento

fica seu coalescimento (ASM V.1, 1988).
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Os carbonetos primdrios dessa classe sdo grosseiros, incoerentes com a matriz € possuem
efeito muito pequeno ou até mesmo desprezivel nas propriedades do aco. Os carbonetos
secunddrios sdo finos, podem ser coerentes com a matriz, precipitando-se em discordancias e
falhas de empilhamento no interior dos grios, podendo apresentar grande influéncia nas

propriedades do material.

Carbonetos M4C: os carbonetos MgC possuem estrutura CFC e sdo formados a partir de
outro carboneto (M»3C¢). Sdo freqlientemente encontrados em acos contendo molibdénio e
tungsténio. Nas ligas Fe-Cr-Ni, esses dois elementos podem ser parcialmente substituidos por
cromo e ferro, o que diminui o parametro de rede do carboneto. Sua presenga em agos do sistema
Fe-Cr-Ni-Mo € favorecida, pois ele possui facilidade de dissolver o nitrogénio em relacdo ao

carboneto M»;Ce.

Pouca énfase € dada no estudo do carboneto MC nas propriedades dos AIA, pois ele ou
estd ausente ou apresenta-se em pequenas quantidades nessa classe de agos (PADILHA e

GUEDES, 1994).

Carbonetos M;3Cq: 0s carbonetos M,3Cg possuem estrutura CFC com 116 dtomos por
célula unitdria, sendo 92 metalicos e 24 de carbono. Os locais prioritarios de precipitacao desses
carbonetos seguem a ordem: em contornos de grdao, contornos incoerentes de macla, contornos
coerentes de macla e discordancias no interior dos graos. Pode também haver nucleacdo na
interface de inclusdes, sendo esta simultdnea a precipitacdo em contornos incoerentes de macla

(PADILHA e GUEDES, 1994).

A precipitacio desses carbonetos no interior dos grdos durante o processo de
envelhecimento € favorecida por trabalho a frio aplicado apds solubilizacio e antes do
envelhecimento. H4 dissolucdo de carbonetos M,3Cg em acos estabilizados ou ndo estabilizados,
sendo que nos acos ndo estabilizados esta dissolucdo pode ser apenas parcial. O processo de
precipitacdo e posterior dissolu¢do desses carbonetos s@o explicados da seguinte forma: abaixo de

900°C os carbonetos M,3C¢ precipitam-se por razdes cinéticas. As fases intermetélicas ¢, Laves e
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X, precipitam-se no aco posteriormente a precipitacdo dos M»3Cg, devido a difusdo mais lenta de
seus elementos constituintes na matriz. O carbono € praticamente insoluvel nessas fases,
principalmente no caso da fase sigma, pois sua precipitagdo sé ocorre apds empobrecimento
quase completo de carbono da matriz. Essas fases causam empobrecimento de cromo e
molibdénio na matriz para sua precipitacio. Como a solubilidade do carbono na austenita
aumenta com o empobrecimento de cromo e molibdénio na matriz, a precipitacdo dessas fases

causa a dissolucao dos carbonetos M»3Cs.

Os carbonetos M;3Cg sdo normalmente indesejaveis nas ligas Fe-Cr-Ni, pois favorecem a
corrosdo intergranular. Entretanto, eles possuem efeito positivo na ductilidade em fluéncia do

material, por facilitar o escorregamento de contornos de grao (ASM V.1, 1988).

Carbonetos M,C3: os carbonetos M;Cs possuem estrutura hexagonal com 80 dtomos por

célula unitdria e podem dissolver ferro, manganés e molibdénio.

Esses carbonetos ndo estdo presentes nas ligas Fe-Cr-Ni para teores usuais de carbono
(<0,1%). Para teores crescentes de carbono, ocorrem no sistema Fe-18%Cr-Ni-C num campo

trifdsico que apresenta as fases y+M»3Ce +M7C3 (ASM V.9, 1992).

Fases residuais: as fases residuais sdo representadas pelos nitretos, sulfetos e boretos, e
recebem esse nome porque estdo presentes em pequenas quantidades nos agos inoxidaveis

austeniticos.

Essas fases sdo causadas pela baixa solubilidade dos elementos nitrogénio, enxofre e boro
na austenita, o que leva a sua precipitacdo. Esses elementos podem estar presentes como
impurezas ou serem adicionados intencionalmente para obten¢do de propriedades especiais no

material.

Nitretos: a solubilidade do nitrogénio em agos inoxidaveis € bem maior que em agos

carbono e depende da temperatura, pressdo e composi¢do da liga.
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Os elementos formadores de nitretos sdo zircOnio, titinio e nidbio, mas, na auséncia desses

elementos, pode-se formar o nitreto Cr,N, que possui estrutura hexagonal.

O nitrogénio encontra-se em quantidades muito pequenas em agos inoxidaveis comuns, de
0,025 a 0,045% em peso, estando totalmente dissolvido na matriz austenitica. Em algumas ligas
Fe-Cr-Ni, como os acos inoxiddveis austeniticos AISI 304N e 316N, ele € mantido na faixa de
0,10% a 0,16%, havendo a precipitacdo de Cr,N. Mesmo assim, a maior parte de N encontra-se

em solugdo sélida mesmo a baixas temperaturas.

O nitrogénio em solucdo s6lida melhora as resisténcias mecanica e a corrosao do material e
ajuda na estabilizacdo da austenita, atrasando a precipitacdo das fases nas quais ele € pouco
soluvel (Laves, ), 6 € M»3Cg) e facilitando a precipitagao do carboneto M¢C, que pode dissolver

considerdveis quantidades desse elemento.

Os nitretos sdo geralmente puros, ou seja, dissolvem muito pouco os outros elementos da
matriz, como ferro, cromo e niquel, mas dissolvem pequenos teores de carbono, o que causa

expansao de sua célula unitdria.

Sulfetos: normalmente, o enxofre estd presente nas ligas Fe-Cr-Ni como impureza, em
quantidades em torno de 0,03% em peso. Entretanto, pode ser adicionado intencionalmente para
melhorar a usinabilidade do material, como nos acos AISI 303 e 316F, com teor minimo entre
0,10 e 0,15%. Apesar da melhora na usinabilidade, a adi¢cdo de enxofre piora a resisténcia a

corrosao desses materiais.

Os elementos formadores de sulfetos, em ordem decrescente de estabilidade
termodindmica, sdo zirconio, titdnio, manganés, niébio, vanadio, cromo, aluminio, molibdénio,
tungsténio, ferro, niquel, cobalto e silicio. Para as ligas Fe-Cr-Ni, os maiores formadores de

sulfetos s@o os elementos zirconio e titdnio. A alta afinidade do titdnio pelo enxofre causa a
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formacdo de sulfetos em agos estabilizados com titdnio, mesmo com teores muito baixos de

enxofre. As ligas com melhor usinabilidade possuem MnS na forma de precipitados.

Boretos: nas ligas austeniticas do sistema Fe-Cr-Ni, o boro forma um eutético que se situa

acima de 1200°C para 2% de B: L = y+(Cr, Fe),B.

O boro possui efeitos positivos no comportamento mecanico dos agos inoxidaveis
austeniticos a quente. Sua adicdo em pequenas quantidades melhora a resisténcia a fluéncia, a
ductilidade a fluéncia e a trabalhabilidade a quente; porém, quantidades acima de 0,015% pode
causar ligiiacdo (fusdo pontual) e conseqiiente perda de ductilidade do material. Os mecanismos
responsaveis por esses efeitos sdo o aumento na resisténcia dos contornos de grao, dificuldade de
escorregamento relativo de graos, atraso na formag¢do de microtrincas e acentuagdo na
precipitacdo de carbonetos nos contornos € no interior dos graos (o boro diminui a solubilidade
do carbono na austenita). Outros efeitos do boro sdo diminui¢do da energia de interface entre

matriz e precipitados, diminui¢c@o da energia dos contornos de grao e interacdo com lacunas.

Martensitas induzidas por deformacao: as martensitas induzidas por deformagdo sdo
fases metaestdveis formadas nos acos inoxiddveis austeniticos do sistema Fe-Cr-Ni, em baixas

temperaturas, devido a deformacao plastica (SANTOS, 2006).

Ap6s a deformacgdo a frio, aproximadamente 10% da energia utilizada para deformacao €
armazenada no material na forma de defeitos cristalinos (defeitos puntiformes, discordancias e
defeitos de empilhamentos). Essa energia € utilizada como energia de ativacdo para formacao

dessas fases (PADILHA e GUEDES, 1994).

Existem dois tipos de martensita induzida por deformagdo nestas ligas: a fase &, que
possui estrutura CCC e é ferromagnética e a fase £, com estrutura HCP, paramagnética. Devido

aos parametros de rede das fases &£, & e y, as transformagdes y —> a e y — £ causam,

respectivamente, expansao volumétrica (de 2,57%) e contracdo volumétrica (de 1,2%).
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A ocorréncia e quantidade das martensitas induzidas por deformacdo dependem da
composi¢do da liga Fe-Cr-Ni, de sua energia de defeito de empilhamento e da temperatura,
velocidade e modo da deformagio pldstica imposta ao material (DASH e OTTE, 1963; MULLER
et al., 2006; MURR e STAUDHAMMER, 1982).

Sugere-se que a fase £ seja uma conseqiiéncia da formacdo de &, mostrando uma relagdo
entre as bandas de formacdo de £ com o tamanho, forma e distancia entre os cristais de & pré-
existentes no material analisado. Supde-se, também, que a formacgdo da fase £ na austenita seja
uma conseqiiéncia da baixa energia de falha de empilhamento do material no qual essa fase se

forma (DASH e OTTE, 1963; KATO e MORI, 1975).

Ha evidéncias de que o hidrogénio também induza a formacao das fases & e € (PADILHA
e GUEDES, 1994). Os efeitos das martensitas induzidas por deformacdo nas propriedades

mecanicas dos AIA sdo expostos a seguir:

A fase « causa consideravel aumento da resisténcia mecanica, notado no aumento do
limite de escoamento, taxa de encruamento e dureza do material. Os efeitos de & em relacdo a

dureza sdo muito menos acentuados, sendo desprezados na maioria dos casos.

Os efeitos de ambas as fases na ductilidade e tenacidade sdo bastante complexos. A
transformac@o martensitica, por absorver energia, contribui para o aumento da tenacidade. Porém,
as plaquetas de martensita podem representar locais de concentragdo de tensdes.

2.3.3 — Expressoes de cromo e niquel equivalentes
Na tentativa de minimizar as limitacOes apresentadas pelos diagramas de equilibrio

termodindmico, algumas alternativas foram utilizadas para prever com maior exatidao o

comportamento das fases presentes no sistema Fe-Cr-Ni.
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Dentre elas, hd as expressdes de cromo e niquel equivalentes, uma adaptacdao na qual a
composi¢do da liga é simplificada em apenas cromo e niquel, mesmo que essa possua outros

componentes além desses dois elementos.

Essas expressoes avaliam os efeitos de todos os elementos que compdem a liga na estrutura
formada apds a solidificagdo, dividindo-os em dois grupos: cromo equivalente, que engloba os
elementos com efeitos ferritizantes e niquel equivalente, que engloba os elementos com efeitos
austenitizantes. As expressoes de Ni e Cr equivalentes sdo dadas nas equacdes 2.1 e 2.2, abaixo

(PADILHA e GUEDES, 1994).

Ni,, = % Ni +a(%Mn)+b(%C) +c(%N)+d(%Cu) + (% Co) (Eq. 2.1)

Cr,, = %Cr + f(%Si)+ g(%Mo)+ h(% Al) + i(% Nb) + j(%Ti) + k(% W)+ 1(%V) (Eq. 2.2)

Os parametros a, b,...,I sdo constantes definidas experimentalmente.

Os valores das constantes empregadas para um determinado elemento podem ser bastante
distintos, variando conforme as técnicas e composicdes quimicas utilizadas para sua

determinacdo.

A partir das expressoes de niquel e cromo equivalentes, € possivel prever as fases dos AIA
para uma determinada composi¢cdo quimica, a partir da construcao de diagramas de transformagao
de fase (como o diagrama de Schaeffler) ou a partir de cortes isotérmicos no diagrama ternério
Fe-Cr-Ni, utilizando esses valores de cromo e niquel equivalentes. Esses diagramas fornecem
dados sobre as fases muito mais proximos da realidade do que os fornecidos pelos diagramas de
equilibrio. Isto porque as expressdes de cromo e niquel equivalentes, a partir das quais eles sdo
construidos, prevéem transformacdes fora do equilibrio termodindmico e formacgdo de fases
metaestaveis. Além disso, essas expressdes também minimizam o problema da representacao de
grande quantidade de componentes apresentada pelo aco, ja que varios elementos além do cromo

e niquel tém seus efeitos avaliados, quando representados por cromo e niquel equivalentes.
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Diagrama de Shaeffler: no diagrama de Shaeffler, representado na Figura 2.7 (SILVA E
MEI, 2006), os sete campos prevéem as fases que as ligas da AIA apresentardo em temperatura
ambiente, segundo processos termodinamicamente reais. Na regido indicada por “M”, presente

para composi¢des abaixo de cerca de 10% N, e teores de Cr, abaixo de, aproximadamente,

15%, ha apenas a presenca de martensita, definindo o aco como martensitico. Isto quer dizer que

pode haver a formacdo de martensita, com velocidades adequadas de resfriamento.

Para composicoes acima de 12% N, e teores de Cr, abaixo de, aproximadamente, 29%,

na regido indicada por “A”, ha apenas a presenca de austenita (CFC) como fase estavel, definindo

0 aco como austenitico.

Finalmente, para composi¢des abaixo de 7% N, e teores de Cr, acima de,

aproximadamente, 13%, hd apenas a ferrita (estrutura CCC — regido indicada por “F” ), definindo

0 aco como ferritico.

Para composi¢des de cromo e niquel equivalentes intermedidrias as dos campos citados
acima ha a presenca de mais de uma fase: o campo entre as regides austenitica e martensitica

apresenta martensita € y em sua estrutura. O campo entre as regides austenitica e ferritica
apresenta ¥ e ¢ em sua estrutura, definindo a regido de existéncia do aco duplex. Finalmente, o

campo entre as regides martensitica e ferritica apresenta ¢ e martensita em sua estrutura.

A quantidade das duas fases presentes nesses campos € definida segundo os teores de

cromo e niquel equivalentes que estabilizam, respectivamente, a ferrita e a austenita.

O campo situado no encontro dos campos austenitico, ferritico e martensitico apresenta

uma estrutura com as trés fases (& + y-+martensita), também com suas quantidades definidas

segundo os teores de cromo e niquel equivalentes.
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A utilizacdo das expressdes de cromo e niquel equivalentes, apesar da eficidcia na
aproximacao da representacdo das fases nos acos inoxidadveis austeniticos nos processos reais de
fabricacdo, apresenta, assim como o diagrama de equilibrio, algumas limita¢des. Ha ligas que
apresentam elementos que ndo entram nas expressdes de cromo e niquel equivalentes, mas que

influenciam na solidificacdo das mesmas e, conseqiientemente, nas fases formadas e propriedades

14 16 18 20 2 24 6 2 0

Cr-equivalente = % Cr + 1.5% Si + % Mo

Figura 2.7 — Diagrama de Schaeffler com regides das diferentes

familias de acos indicadas (SILVA E MEI, 2006).
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do material. Os resultados obtidos por essas expressdes, portanto, devem ser utilizados com

cautela.

2.4 Acos inoxidaveis

Acos inoxidaveis sdo ligas com base ferro que contém, pelo menos, 10,5% Cr. Poucos agos
inoxidaveis contém mais que 30% Cr ou menos que 50% Fe. A resisténcia a corrosdo é obtida
pela formagdo de um filme superficial de 6xido, rico em cromo, invisivel a olho nu e aderente. O
filme de 6xido é formado e reparado na presenga de oxigénio. Outros elementos adicionados para
melhorar caracteristicas particulares incluem niquel, molibdénio, cobre, titanio, aluminio, silicio,
niébio, nitrogénio, enxofre e selénio. Carbono normalmente estd presente, em quantidades que

vao desde menos que 0,03% até mais que 1,0% em algumas ligas martensiticas.

Os acgos inoxiddveis podem ser classificados em quatro categorias: as séries 200 e 300,
correspondentes aos acos austeniticos, (Fe-Cr-Ni-Mn), a série 400, correspondente aos agos
ferriticos (Fe-Cr), os acos martensiticos (Fe-Cr-C) que também fazem parte da série 400, e as
ligas que apresentam endurecimento por precipitacdo (Fe-Cr-Ni-Cu-Nb), cujas designagdes
comeg¢am com S. Uma liga tipica do grupo dos acos inoxiddveis austeniticos é a AISI 304: 74%
de ferro, 18% de cromo e 8 % niquel, também conhecida como 18-8. Nesta liga, o cromo protege
o material pela criacio de um filme de Cr,Os; em todas as superficies expostas, € o niquel
estabiliza a austenita em temperatura ambiente, dando ductilidade e resisténcia mecanica em
temperaturas altas e baixas. Existem também os agos inoxiddveis duplex, que apresentam, ao
mesmo tempo, ferrita e austenita em sua estrutura. Os principais ac¢os inoxiddveis sdo mostrados

na Figura 2.8.
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Figura 2.8 — Relagdo entre as composicoes e propriedades das ligas nas familias dos agos

inoxidaveis (ASM V. 16, 1995).
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Os acos inoxiddveis austeniticos ndo apresentam comportamento ferromagnético, o que
pode ser usado como forma de identificacdo dessas ligas. Entretanto, cuidado deve ser tomado
nessa pratica, pois a deformacdo mecanica a frio pode gerar uma estrutura com presenca de
martensita o', de estrutura CCC, fazendo com que o material apresente comportamento

ferromagnético nos locais que sofreram deformacao.

A combinacdo de estruturas austeniticas e ferriticas que ocorre nos agos inoxidaveis do tipo
duplex faz com que o crescimento de trincas induzido por tensdes seja consideravelmente mais
lento. Acos inoxiddveis austeniticos com altas porcentagens de molibdénio e cobre t€ém excelente
resisténcia a corrosdo. Acos inoxiddveis austeniticos com altas porcentagens de nitrogénio
possuem alta resisténcia mecanica. Acos inoxidaveis ferriticos com mais de 30% de cromo sao

muito resistentes a corrosao, mesmo em dgua contendo cloro (ZUMELZU et al., 2002).

Os acos inoxiddveis sdo resistentes a corrosdao devido a um fendmeno conhecido como
passividade (PECKNER e BERNSTEIN, 1977). Os elementos de liga presentes nos acos
inoxidaveis reagem com muita facilidade com o meio ambiente e um deles em particular, o
cromo, ajuda a formar um filme fino e aderente que protege o material de subseqiientes ataques
corrosivos, conhecido como filme passivo. O filme passivo dos acos inoxidaveis resulta da reacdo
entre o material e a d4gua, sempre presente no meio ambiente (a umidade do ar condensa sobre a
superficie fria do metal). Os produtos dessa rea¢do sdo um 6xido e um hidréxido de cromo e
ferro, sendo que na regido mais préxima da superficie metalica predomina um 6xido e na regido
mais préxima ao meio ambiente predomina um hidréxido. Com o decorrer do tempo a camada de
6xido aumenta, ndo acontecendo o mesmo com a de hidréxido e, aparentemente, existe um
enriquecimento do filme passivo. Apesar de invisivel, estdvel e com espessura finissima, essa
pelicula é muito aderente ao inox e tem sua resisténcia aumentada a medida que € adicionado

mais cromo a mistura. O filme de 6xido é formado e reparado na presenga de oxigénio.
Outros elementos, adicionados para melhorar caracteristicas particulares, incluem: niquel,

molibdénio, cobre, titdnio, aluminio, silicio, niébio, nitrogénio, enxofre e selénio. O carbono

normalmente estd presente em quantidades que vao desde menos que 0,03% até mais que 1,0%
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em algumas ligas martensiticas. A adi¢do destes elementos visa melhorar propriedades
especificas do material, permitindo que seja dobrado, soldado, estampado e trabalhado de forma a
poder ser utilizado nos mais variados produtos. Algumas propriedades dos agos inoxidaveis sao a
elevada resisténcia a corrosao e a resisténcia mecanica superior aos acos baixo carbono. Os acos
inoxiddveis austeniticos possuem alta conformabilidade e alta soldabilidade, além de serem

apropriados para aplicagdes criogénicas, pois ndo sofrem grande fragilizacio nestas temperaturas.

Comercialmente, os acos inoxiddveis também possuem caracteristicas interessantes:
aparéncia atrativa, ndo modificam a cor, o sabor ou o aroma dos alimentos e s@o reciclaveis. O
custo desses materiais, entretanto, € maior que outros tipos de aco, como 0s agos-carbono, por
exemplo. Com o constante aumento do pre¢o do niquel, os acos inoxidadveis austeniticos tornam-
se cada vez menos competitivos, sendo substituidos por outros materiais, como 0S agos
inoxidaveis ferriticos e os duplex, com vantagens econdmicas. Os acos inoxiddveis devem ser
usados de maneira eficiente para justificar seus custos mais elevados, explorando sua resisténcia

mecanica e resisténcia a corrosio.

Os principais acos inoxiddveis martensiticos sdo mostrados na tabela 2.2, os ferriticos na

tabela 2.3, os austeniticos na tabela 2.4 e os duplex na tabela 2.5.

Tabela 2.2: Principais acos inoxidaveis martensiticos (BADHESHIA, 2008)

Classificacao

AISI C Mn Si Cr Mo P S

410 0,15 1,00 0,50 11,5-13,0 - 0,04 0,03
416 0,15 1,25 1,000 12,0-14,0 0,6 0,04 0,15
420 0,15-0,40 1,00 1,000 12,0-14,0 - 0,04 0,03
431 0,20 1,00 1,000 15,0-17,0] 1,25-2,0 0,04 0,03
440A 0,60-0,75 1,00 1,000 16,0-18,0 0,75 0,04 0,03
440B 0,75-0,95 1,00 1,000 16,0-18,0 0,75 0,04 0,03
440C 0,95-1,20 1,00 1,000 16,0-18,0 0,75 0,04 0,03
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Tabela 2.3: Principais acos inoxidaveis ferriticos (BADHESHIA, 2008)

Classificacao Outros
AISI C Mn Si Cr P S elementos
405 0,08 1,0 1,0 11,5-14,5 0,040 0,030 0,1-0,3 Al
409 0,08 1,0 1,0/ 10,5-11,75 0,045 0,045| (6xC) Ti minimo
429 0,12 1,0 1,0 14,0-16,0 0,040 0,030
430 0,12 1,0 1,0 16,0-18,0 0,040 0,030
446 0,20 1,5 1,0/ 23,0-27,0 0,040 0,030 0,25N
Tabela 2.4: Principais acos inoxidaveis austeniticos (BADHESHIA, 2008)
Classificacao | C Si | Mn
AISI max. [ max. | max. Cr Ni Mo Ti Nb Al |V
301 0,15 1,00 2,00 16-18 6-8
302 0,15 1,00 2,00 17-19 8-10
304 0,08 1,000 2,00/ 17,5-20 8-10,5
310 0,25 1,50 2,00 24-26 19-22
316 0,08/ 1,00 2,00 16-18 10-14| 2,0-3,0
321 0,08 1,00 2,00 17-19 9-12 5x%C min,
347 0,08 1,00 2,00 17-19 9-13 10x%C min,
E 1250 0,10 0,50| 6,00 15 10 0.25
20/25-Nb 0,05 1,00 1,00 20 25 0,7
A 286 0,05 1,00 1,00 15 26 1,2 ~1,9 ~0,18| ~0,25
254SMO 0,02 0,80 1,00|18,5-20,5(17,5-18,5 6-6,5 ~1,9 ~0,18| ~0,25
AL-6XN 0,03 1,00 2,00 20-22| 23,5-25,5 6-7
Tabela 2.5: Principais acos inoxidaveis duplex (BADHESHIA, 2008)
Outros
Nomenclatura Cr Ni C Mn Si P S elementos
329 28,0 6,0 0,10 2,00 1,00 0,04 0,03 1,5 Mo
326 26,0 6,5 0,05 1,00 0,60 0,01 0,01 0,25 Ti
2RE60 18,5 45 0,02 1,50 1,60 0,01 0,01 2,5 Mo
3,0 Mo 0,18
Cu 0,07V
IC378 21,8 55 0,03 1,38 0,40 0,03 0,01 0,14 N
3,2 Mo 0,07
Cu0,13V
IC381 22,1 5,8 0,02 1,92 0,48 0,03 0,01 0,14 N
A219 25,6 94 0,03 0,70 0,60 0,02 0,0114,1 Mo 0,27 N
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2.4.1 Acos inoxidaveis ferriticos

Os acos inoxidaveis ferriticos sdo ligas com base ferro que contém de 12% a 30% de
cromo. O limite inferior no teor de cromo € arbitrario e visa, simplesmente, incluir todas as ligas

comercialmente produzidas.

Os acos inoxidaveis ferriticos apresentam boas caracteristicas mecanicas e sao mais baratos
que os acos inoxiddveis austeniticos. Entretanto, seu uso € restrito devido a sua baixa ductilidade
em relacdo aos acos inoxidaveis austeniticos, associada a fendmenos de fragilizagdo, como a
precipitacdo da fase o e de carbonetos, cujo efeito dificulta a aplicacdo dos acos inoxidaveis

ferriticos como material de engenharia.

Com a alta do niquel, o interesse e o estudo dos acos inoxidaveis ferriticos torna-se cada
vez mais importante, resultando no desenvolvimento de ligas que apresentam boa soldabilidade e
facilidade de fabricagdao. A maior parte do aumento do consumo dos acos inoxidaveis ferriticos
foi para a industria automobilistica, onde os sistemas de exaustdo e o escapamento dos
automoveis sdo agora fabricados com os agos inoxiddveis ferriticos (ISSF, 2008). Os acos
inoxidaveis ferriticos sdo aplicados onde os agos inoxiddveis austeniticos sdo invidveis

economicamente, ou em aplicacdes onde se precisa de alta resisténcia a corrosao.

Os acos inoxiddveis ferriticos sdo classificados em trés grupos quanto ao seu periodo de
desenvolvimento: a primeira geracdo apresenta acos com teores relativamente altos de carbono,
devido a dificuldade inicial envolvida na redugdo do teor deste elemento. O AISI 430 continua
sendo o mais produzido deste grupo, o tipo 436 tem composi¢ao similar, porém tem niébio como
estabilizador, o qual forma preferencialmente carbonetos, para evitar a formagdo de carbonetos de
cromo. A maioria dos acos deste grupo apresenta estrutura essencialmente ferritica. Porém, pode
haver um pequeno teor de austenita em temperaturas elevadas, dependendo da presenca de outros
elementos, particularmente o carbono. Sob resfriamento rapido, pode ser formada martensita

nesses acos, o que cria pontos duros e frageis. A martensita pode ser eliminada com outro
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tratamento térmico; porém, isso cria novas dificuldades. Por essas razdes, a excecao dos acos 439
e 446, os acos inoxidaveis ferriticos da primeira geracao nao sdo considerados soldédveis. O 446
possui um alto teor de cromo, podendo ser classificado como de terceira geracao (superferritico).
0 439, que ¢ estabilizado com titanio, €, as vezes, classificado como um ago soldavel da primeira

geracdo. Entretanto, ele é usualmente colocado entre aqueles da segunda geragao.

A segunda geracdo, obtida com os baixos niveis de nitrogénio e carbono pelo processo
AQOD (descarbonetacio com argdnio e oxigé€nio), permitiu reduzir a um minimo o cromo
necessario para uma resisténcia a corrosdo adequada. O tipo 409 possui o titdnio ou niébio como
estabilizador. Estes elementos também facilitam a formacgdo da ferrita, fazendo com que a liga

seja ferritica em todas as temperaturas.

A terceira geracdo, também chamada de superferriticos, contém os agos que sao sempre
ferriticos devido ao seu alto teor de cromo. A temperatura de transi¢do ductil-fragil estd bem
acima dem temperatura ambiente para esta classe dos agos inoxiddveis ferriticos. Esses agos
apresentam elevada resisténcia a corrosdo, mesmo em solucdes com cloro. Entretanto, sua

aplicacdo ¢ limitada devido a falta de tenacidade.

Os acos inoxidaveis ferriticos sao ferromagnéticos, possuem uma estrutura ctbica de corpo
centrado a temperatura ambiente, constituida de uma solugdo sélida de cromo e ferro. Devido a
baixa solubilidade do carbono na estrutura ferritica, a maioria do carbono aparece na forma de
precipitados finos de carboneto de cromo. A liga permanece essencialmente ferritica até o ponto
de fusdo, ou seja, os acos inoxiddveis ferriticos se caracterizam pela auséncia de transformacao
alfa-gama a elevadas temperaturas, na faixa de 700 a 900°C, como pode ser observado pelo
diagrama de fase Cr-Fe (Figura 2.4). A transformacao do ferro puro da fase alfa para gama ocorre
a cerca de 910°C. A medida que o cromo aumenta a temperatura de transformagéo cai até 840°C

com 6,5% de cromo e, entdo, aumenta rapidamente até 1075°C com 11,5% de cromo
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2.4.2 Acos inoxidaveis austeniticos

Esses materiais caracterizam-se por manterem-se austeniticos a temperatura ambiente
(estrutura CFC). Caso sejam deformados a frio, a estrutura poderd conter também martensita.
Esses materiais sdo muito resistentes a corrosdo em varios meios, em especial a corrosao
atmosférica (CHURCH et al., 2007). Apesar de serem mais caros que outros tipos de acos
inoxidaveis, apresentam propriedades mecanicas muito interessantes, em especial a resisténcia a
fluéncia (deformacdo sob cargas constantes a temperaturas relativamente elevadas) nitidamente
superior a dos acos inoxidaveis ferriticos e martensiticos (SHAH, 2002). Sao considerados de

usinagem dificil (KORKUT et al., 2004).

Os acos inoxiddveis austeniticos tém um teor de cromo entre 16 e 25% e um teor elevado
de niquel, tipicamente acima de 8%. O alto teor de niquel serve, basicamente, para estabilizar a
austenita a temperatura ambiente. O teor minimo de niquel, na auséncia de outros elementos
estabilizadores da austenita, é observado em torno de 18% de cromo (ago 18-8, ou 304),
crescendo a medida que o teor de cromo se afasta desse valor, tanto para mais quanto para menos.
O teor de carbono € mantido baixo, ja que o carbono pode se ligar com o cromo e precipitar-se na
forma de carbonetos no contorno dos graos, em uma faixa de temperaturas aproximada que vai de
400 a 800 °C. Isso retira cromo das vizinhancas dos contornos de grios, reduzindo a resisténcia a
corrosdo de forma localizada, podendo causar a corrosdao intergranular e, conseqiiente, a

destruicao do componente (BEDDOES e PARR, 1999).

Como regra geral, quanto maior o teor de cromo de um acgo inoxiddvel, maior a sua
resisténcia a corrosdo. Para atingir a passividade em temperaturas acima da temperatura ambiente,
o teor de cromo deve ser elevado para valores tipicamente acima de 20%, fazendo com que o aco
deixe de ser totalmente austenitico a temperatura ambiente. Para compensar a acdo do cromo,
devemos adicionar mais niquel, de modo a manter a estrutura sempre austenitica. O resultado é
um aco de propriedades superiores, porém mais caro. Alguns tipos de acos inoxidaveis

austeniticos t€ém manganés em sua composicdo, com teores de até 16%. A adicdao desse elemento
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permite a reducdo do teor de niquel, com conseqiiente redugcdo de custo, mantendo a estrutura
austenitica. Entretanto, a substituicdo do niquel pelo manganés implica em modificacdes de
algumas propriedades do material, o que deve ser levado em consideracdo na selecdo de

materiais.

Molibdénio pode ser adicionado para elevar a resisténcia a corrosdo. Como ndo ocorre
transformacdo da austenita em ferrita, os acos inoxiddveis austeniticos ndo podem ser
endurecidos por témpera. Estes materiais, entretanto, sdo passiveis de endurecimento por
encruamento, que por sua vez pode transformar a austenita em martensita, dependendo da
composi¢do quimica da liga e das condi¢des de processamento. O efeito do encruamento sobre as
propriedades mecanicas a temperaturas acima da temperatura ambiente depende da temperatura
de recristalizacdo da liga, das tensdes residuais resultantes do encruamento e do tempo de

exposicao de aco a temperatura de trabalho.

Existem ainda acos inoxiddveis austeniticos com adi¢do de nitrogénio, tipicamente de 0,14

a 0,32%, com o objetivo de aumentar a resisténcia mecanica dos tipos-padrao austeniticos.

Os agos inoxidaveis austeniticos, quando expostos a temperaturas entre 500 e 900 °C, estéo
sujeitos a precipitacdo de fases intermetdlicas e carbonetos. A matriz dos agos inoxidaveis
austeniticos consiste, basicamente, de uma estrutura austenitica de ferro-cromo-niquel, com
parametro de rede por volta de 3,6 Angstroms e energia de defeito de empilhamento na faixa de
50 a 10 mJ.m?, dependendo da composi¢do (PADILHA e GUEDES, 1994). As baixas energias
de falha de empilhamento causam o aparecimento de numerosas maclas de recozimento, que sdo

facilmente observadas através de microscopia ética.

Freqiientemente, as matrizes dos agos inoxiddveis austeniticos ndo sdo completamente
austeniticas, mesmo apoés a solubiliza¢do e antes do envelhecimento. E possivel observar ferrita
delta na estrutura dos agos inoxiddveis austeniticos, dependendo da composi¢do e da histdria

térmica do aco. A quantidade de ferrita delta em ligas comerciais pode ser estimada por meio do
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calculo dos teores equivalentes de niquel e cromo. Os valores calculados sdo usados em
diagramas de Schaeffler. Através desse método, € possivel concluir, por exemplo, que vérias ligas
austeniticas comerciais, como os AISI 304, 316, 321 e 347, possuem ferrita delta residual. Como
a ferrita delta € ferromagnética, ao contrdrio da austenita, sua presenca pode ser facilmente

detectada com a utilizacdo de métodos magnéticos.

A ferrita delta é geralmente indesejavel em agos inoxiddveis austeniticos, devido as suas
caracteristicas magnéticas e de corrosdo. Os acos inoxiddveis austeniticos sdo também
susceptiveis a precipitagdo de carbonetos, o que pode causar a corrosdo intergranular. Além dos
carbonetos do tipo M3Cs, outros tipos podem precipitar nas ligas austeniticas, como: MC, MgC

€ M7C3.

A redugdo dos teores de carbono na composicdo das ligas para abaixo de 0,08%, para
dificultar a precipitacdo de carbonetos, levou ao desenvolvimento da série de acos inoxiddveis

austeniticos L, como o 304L e o 316L, amplamente utilizados até hoje.

Além da precipitacdo de carbonetos, os acos inoxiddveis austeniticos estdo sujeitos a
precipitacdo de uma série de fases intermetélicas, dependendo de sua composi¢@o quimica. A fase
sigma, que possui cinética de precipitacdo muito lenta, pode ser encontrada em agos inoxidaveis
austeniticos, dependendo da composicdo quimica e das condi¢des de aplicacdo do material.
Outras fases que podem ser encontradas em agos inoxidadveis sdo a fase Y, de estrutura cibica do
tipo a Mn, que pode ocorrer em agcos com adi¢des de molibdénio ou titanio, e a fase de Laves em
acos com adi¢des de molibdénio, titdnio, nidébio ou zirconio. A precipitacdo da fase de Laves
Fe,Nb causa considerdvel endurecimento por precipitacdo. As fases ¢ e X apresentam efeitos

negativos nas propriedades mecanicas dos agos.

Existem féormulas heuristicas que permitem prever a precipitacio destas fases, como:

Cr equivalente (%peso) = %Cr + 0,31%Mn + 1,76%Mo + 0,97%W + 2,02%V + 1,58%Si +
2,44%Ti + 1,70%Nb + 1,22%Ta - 0,226%Ni - 1,777%Co (Eq. 2.3)
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Para valores de cromo equivalente acima de 17,8 espera-se a precipita¢dao de 6. Caso o ago
contenha adi¢cdes de molibdénio, espera-se também a precipitacdo de fase ). A aplicacdo da
férmula para os acos inoxiddveis austeniticos comerciais indica que os tipos 304, 316, 321 e 347
sdo susceptiveis a precipitacao das fases ¢ e/ou ). Espera-se que, em acos com maiores teores de
carbono e molibdénio, a precipitacdo da fase ¥ seja favorecida em relacdo a fase o, pois a fase ¥

pode dissolver maiores teores de carbono.

E importante lembrar que o inicio da precipitacdo de uma fase intermetédlica em um ago

inoxidavel austenitico pode levar centenas de horas.

Os acos inoxiddveis austeniticos estdo sujeitos a formagdo de martensita induzida por
deformacdo (AKTURK e DURLU, 2006). Aproximadamente 10% da energia de deformacio a
frio é armazenada no material na forma de defeitos cristalinos (PADILHA e GUEDES, 1994).
Nos acos inoxidaveis austeniticos, duas fases martensiticas podem ocorrer, associadas a
deformacdo plastica: a martensita o’, de estrutura CCC e comportamento ferromagnético, e a

martensita g, de estrutura HCP e comportamento paramagnético (BONTCHEVA et al., 2007).

A transformacdo martensitica induzida por deformagdo nos acos inoxidédveis austeniticos
depende fortemente da composi¢do quimica do aco, o que influencia diretamente na energia de
falha de empilhamento. Outros fatores importantes sdo a quantidade, modo e taxa de deformacgao

€ temperatura.

A composi¢ao do aco é um fator determinante da ocorréncia de martensitas induzidas por
deformacdo. Vdrias férmulas empiricas para a previsdo da transformacdo martensitica estdo
disponiveis na literatura. Observa-se que a ocorréncia da fase € € muito dependente da energia de
falha de empilhamento, sendo que somente em ligas com energia de falha de empilhamento
inferior a 50 mJ/m? ocorre a formacdo conjunta de o’ e €. Em ligas com energia de falha de
empilhamento superior, ocorre apenas a formacdo de martensita a’. Os agos inoxiddveis

austeniticos possuem baixa energia de falha de empilhamento.
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Para ligas Fe-Cr-Ni com 20% Cr a temperatura ambiente, a austenita é metaestavel a partir
de aproximadamente 8% Ni e estdvel apenas para teores de niquel superiores a 30% (ASM V.1,

1998).

A transformacdo martensitica é favorecida pelo aumento da deformacdo, diminui¢do da
temperatura durante a deformacgdo e aumento da taxa de deformacdo. Os resultados disponiveis na
literatura sugerem que a transformagdo martensitica nos agos inoxidaveis austeniticos ocorre
inicialmente com a formacgdo da fase €, com baixas deformagdes e, posteriormente, da fase o’,

com deformacdes maiores.

E importante lembrar que, no sistema Fe-Cr-Ni, a energia de falha de empilhamento
aumenta com o aumento do teor de niquel, promovendo a estabilizacdo da austenita em
temperatura ambiente e levando a uma distribuicdo de discordancias que se aproxima da celular
(PADILHA e GUEDES, 1994), o que dificulta ou mesmo impede o aparecimento de martensita

induzida por deformacao.

Diversos estudos sobre martensitas induzidas por deformacdo estdo disponiveis na
literatura, incluindo sua formacao (SUZUKI et al., 1977, SHERIFF, 2003 e SATO et al., 1980),
caracterizacio (UMEMOTO et al., 1984; OGAWA e KAJIWARA, 2006), modelagem do
fenomeno (POND et al.,, 2006) e trabalhabilidade de ligas que sofrem esta transformacdo

(TAKUDA et al., 2003).

Os acgos inoxiddveis austeniticos normalmente possuem teores residuais de nitrogénio,
enxofre e boro. A baixa solubilidade destes elementos na austenita pode dar origem a outras fases

na estrutura dos agos.

O nitrogénio em solugdo s6lida aumenta a estabilidade da austenita e melhora a resisténcia

mecanica e a corrosdo. Pode ocorrer precipitacio de Cr,N com teores de nitrogé€nio acima de
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0,10%. Nitretos do tipo MN (M=Zr, Ti, Nb, V) podem precipitar durante a solidificacdo de ligas
com adicdo destes elementos. Enxofre pode ser adicionado deliberadamente aos agos inoxiddveis
austeniticos para melhorar sua usinabilidade, como no caso dos acos AISI 303 e 316F. Embora
melhore consideravelmente a usinabilidade dos agos, o enxofre prejudica a resisténcia a corrosao,
razdo pela qual seu emprego deve ser cuidadosamente analisado. Boro pode ser adicionado para

melhorar a resisténcia a fluéncia e a trabalhabilidade a quente dos acos inoxiddveis austeniticos.

2.5 Superligas

Uma superliga € um material metalico que pode trabalhar em temperaturas elevadas, as
vezes acima de 70% da temperatura absoluta de fusdo (BHADESHIA', 2008). As superligas sdo
usadas em aplicagdes nas quais se necessita de resisténcia a corrosio em altas temperaturas aliada
a resisténcia a fluéncia. As superligas podem ser baseadas em ferro, cobalto ou niquel, sendo que

as baseadas em niquel sdo as mais utilizadas em componentes de motores aeronduticos.
As superligas a base de niquel possuem adi¢des de titdnio e/ou aluminio, em teores tipicos
inferiores a 10% da porcentagem atdmica. Essas adi¢cdes fazem com que a microestrutura da liga

seja formada por duas fases em equilibrio, a fase y e a fase y’. A elevada resisténcia mecanica em

altas temperaturas e a excelente resisténcia a fadiga das superligas sdo atribuidas a presenca da

?" 1 i'-.
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Figura 2.9 - Célula unitdria da fase y * (BHADESHIA', 2008)

fase y’.
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A estrutura cristalografica da fase y’, mostrada na Figura 2.6, é ctibica, com atomos de
titdnio ou aluminio ocupando os vértices e dtomos de niquel nas faces. Outros elementos que

podem entrar na estrutura da fase y’ sao niébio, hafnio e tantalo.

A microestrutura das superligas é formada pela matriz y, com precipitados y’. A presenca

dos precipitados influencia no movimento das discordancias, endurecendo o material.

Também € possivel endurecer ainda mais o material pela precipitacdo da fase y’’. Esta fase
ocorre em superligas a base de niquel com teores significativos de vanadio ou niébio. A estrutura
cristalografica da fase y’’ € baseada em uma célula tetragonal de corpo centrado, de acordo com a
Figura 2.10. O cromo, apesar de normalmente ndo ser parte da composi¢ao-base das superligas,

também pode ser usado como elemento de adi¢cdo, por formar carbonetos.

e ¢
N
!||°I| 00 |I|°|II

&
|
|
|

Figura 2.10 — Célula unitria da fase y > (BHADESHIA ', 2008)

Elementos formadores de carbonetos (Cr, Mo, W, Nb, Ta, Ti e Hf) podem ser adicionados
as superligas para endurecer ainda mais o material, causando a precipitacdo de carbonetos nos

contornos de graos e dificultando o mecanismo de deslizamento entre graos.
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As superligas devem passar por tratamento térmico adequado e, dependendo da aplicagao
do componente, técnicas especiais de solidificacdo direcional ou mesmo de solidificacdo

monocristalina podem ser aplicadas.

Algumas das ligas estudadas no presente trabalho apresentam teores elevados de niquel,
proximos aos utilizados em superligas. Entretanto, conforme analisado acima, as superligas
possuem outros elementos de liga que causam a precipitacdo de fases como a Yy’ e vy,
responsaveis pelas excelentes propriedades do material em altas temperaturas. Assim sendo, nao
podemos caracterizar as ligas com alto teor de niquel estudadas no presente trabalho como
superligas, pois a microestrutura das mesmas ndo possui as fases y’ e y’’, apesar dos altos teores

de niquel.
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Capitulo 3
Procedimento Experimental

As ligas utilizadas no projeto foram produzidas pela Villares Metals. O material foi
entregue na forma de barras de secdo circular, com diametro de 54 mm, cuja composicdo €
apresentada na tabela 3.1. Observa-se uma reducdo acentuada dos teores de molibdénio e enxofre
com o aumento do teor de niquel, além de diferencgas significativas nos teores de nitrogénio das

diferentes ligas.

Tabela 3.1: Composicao das ligas utilizadas no trabalho (% em peso).

C Si Mn Cr Ni Mo P S N
ONi 0,012 0,24 0,43 18,1 0 0,18 0,010 0,0100 | 0,0036
10Ni 0,016 0,22 0,40 18,0 10,2 0,11 0,011 0,0035 | 0,0300
20Ni 0,014 0,21 0,41 18,0 20,0 0,09 0,010 0,0031 | 0,0280
30Ni 0,013 0,22 0,44 18,0 30,2 0,07 0,007 0,0027 | 0,0310
40Ni 0,015 0,21 0,45 18,0 40,2 0,05 0,007 0,0026 | 0,0050
50Ni 0,012 0,20 0,44 18,1 50,0 0,03 0,006 0,0023 | 0,0050
60Ni 0,010 0,21 0,46 17,8 60,2 0,02 0,006 0,0017 | 0,0050

As ligas foram forjadas e laminadas em temperaturas na faixa de 1150 a 1180°C. A liga
com 0% de niquel foi recozida a 790°C por 1 hora e resfriada rapidamente, com ar soprado. As
demais ligas foram recozidas a 1050°C por 1 hora e resfriadas em &4gua. A diferenca de
temperatura estd relacionada as faixas de temperatura de precipitacdo de outras possiveis fases
nessas ligas. A temperatura de 790°C € suficiente para garantir que quaisquer possiveis
precipitados se dissolvam na matriz ferritica da liga ONi durante o tempo do recozimento. J4 nas
ligas austeniticas, é necessdrio utilizar uma temperatura mais alta para garantir a dissolu¢ao de

possiveis precipitados na matriz austenitica, no tempo do recozimento.
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Aplicou-se deformacdo a frio de aproximadamente 60% em todas as ligas, através de tracdo
uniaxial monoténica a temperatura ambiente. As amostras deformadas a frio continham
comprimento da parte util de 30 mm, com diametro de 4,95+ 0,05mm. Foram utilizados cinco
corpos de prova para cada liga. Apds o ensaio, eles foram seccionados em um plano paralelo ao
eixo de tracdo. O ensaio de tracdo foi realizado em uma maquina MTS (Figura 3.1) no DEMA-

UNICAMP.

-

Figura 3.1 - Mdquina MTS utilizada para execu¢do do ensaio de tragao.

As amostras do material, divididas em dois grupos (deformadas a frio e no estado recozido),

foram cortadas, embutidas, lixadas e polidas.

A andlise do efeito do niquel nas ligas foi feita por construcido de diagramas de equilibrio
(utilizando simulagdo por termodindmica computacional), por difracdo de raios X, por observacao

microestrutural através de microscopia 6tica, por andlise térmica, ensaio de tracdo e dureza.
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3.1 — Simulacao por termodinimica computacional

Para previsdo das fases do sistema em questdo no estado recozido utilizou-se o Software
Thermocalc for Windows, com o auxilio da base de dados FEDAT, uma ferramenta
computacional que, a partir da composicao das ligas, fornece seus diagramas de equilibrio
correspondentes.

Assim, elaborou-se um diagrama para cada liga, de acordo com sua composi¢do,
considerando-se a presenca de manganés, silicio, carbono e nitrogénio em proporcdes

correspondentes as apresentadas na tabela 3.1.

3.2 — Microscopia édtica

A microestrutura da liga ONi, foi revelada por ataque Marble (100 ml H,O, 100 ml 4dcido
cloridrico, 20g sulfato de cobre II). Nas demais ligas (10 a 60Ni), tanto no estado recozido como
no deformado, foi utilizado ataque eletrolitico em solucdo de 10% em peso de dcido oxdlico em
dgua.

Apés o ataque, as amostras foram fotografadas com o microscépio 6tico Neophot 32

(Figura 3.2) do DEMA-UNICAMP, equipado com dispositivo de captura de imagens.

Figura 3.2 — Microscépio 6tico utilizado para

observacdo das ligas estudadas.
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3.3 - Difracao de Raios X

Para obtencdo das fases presentes nas ligas e verificacdo do efeito da deformacdo a frio, as
amostras, lixadas e polidas, foram submetidas ao ensaio de difracdo de raios X no difratobmetro de

raios X DMAX2200, Rigaku Co, do DEMA-UNICAMP (Figura 3.3).

Através da comparacdo entre os resultados obtidos experimentalmente e a base de dados
JCPDS (Joint Committe on Powder Diffraction Standards) foi possivel realizar-se a identificacdo

das fases e a avaliacdo dos efeitos da deformacao nas ligas.

Figura 3.3 — Difratdmetro utilizado para ensaio de

difracdo de raios X nas ligas estudadas.

3.4 — Analise térmica

A temperatura de inicio de formacgdo da fase liquida nas ligas (Tiquiaus) foi obtida por
andlise térmica, através do equipamento STA 409 Termische Analyse (Figura 3.4), da Netzsch,
do DEMA-UNICAMP. A temperatura maxima que o equipamento atinge é de 1500°C. Esse

ensaio foi realizado nas ligas em seu estado recozido.
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Figura 3.4 — Equipamento utilizado no ensaio de andlise

térmica das ligas estudadas.

3.5 Ensaios de tracio

Os ensaios de tracdo foram realizados em uma mdquina MTS, utilizando-se corpos-de-
prova cilindricos, com comprimento da parte util de 30 mm e didmetro da parte util de 4,95 +
0,05 mm. Foram realizados ensaios de tracdo a temperatura ambiente, 350 e 700°C, tentando
simular o aquecimento que ocorre devido ao processo de usinagem (MARQUES, 2007). Os
corpos-de-prova para os ensaios a quente foram usinados nas mesmas dimensdes, mas com roscas
nas extremidades. O aquecimento foi feito através de um forno de resisténcias elétricas. Atingida
a temperatura de ensaio, o corpo-de-prova era mantido a esta temperatura por 5 minutos e entao

ensaiado.

A Figura 3.5 mostra a forma e dimensdes dos corpos-de-prova utilizados nos ensaios. A
Figura 3.6 mostra o detalhe do encaixe do corpo de prova na mdquina, com o extensometro

acoplado na parte util do corpo-de-prova (ensaios realizados a temperatura ambiente).
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Figura 3.5: Representacdo esquemaética do corpo-de-prova

utilizado no ensaio de tragdao. Medidas em milimetros.

Figura 3.6: Visualizacdo do corpo-de-prova durante a execucao do ensaio de tracdo, com o

extensometro para medida da deformacao acoplado a parte util.

Os ensaios de tragao foram realizados segundo a norma ASTM E 8M-01.

3.6 Ensaios de dureza

Foram realizadas medidas no material recozido (como recebido) e apds os ensaios de tragao

a temperatura ambiente, a 350 e a 700 °C, utilizando-se um Microdurdometro Modelo 1600-6300,

marca Buehler, e carga de penetracdo de 1 kgf. Nos corpos de prova de tragdo, as medidas foram
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feitas em amostras retiradas préximas a regido de fratura no sentido longitudinal dos corpos de

prova.

Foram também realizadas medidas de dureza nos cavacos provenientes dos ensaios de
usinagem realizados em estudo desenvolvido em paralelo (MARQUES, 2007). Estas medidas
foram realizadas no laboratério da EPUSP, utilizando um aparelho da marca Buehler, com carga

de penetracao de 50 gf.

3.7 Ensaios de dureza a quente

Com o intuito de entender o efeito da temperatura sobre a dureza, durante o processamento,
foram realizadas medidas de dureza em diferentes temperaturas: temperatura ambiente, 100, 200,
300 e 400°C. O equipamento utilizado foi desenvolvido no préprio departamento
(FERRANDINI, 2002). O aquecimento das amostras foi feito por meio de resisténcias elétricas.
Os corpos-de—prova utilizados para as medidas de dureza a quente foram usinados conforme

mostrado na Figura 3.7. 60
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Figura 3.7: Corpo-de-prova utilizado no ensaio de dureza a quente (dimensdes em mm).
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3.8 Ensaios de impacto Charpy

Os ensaios de impacto foram realizados segundo a norma ASTM E 23-02a, utilizando o
equipamento Impact Testing Machine, Time Group Inc., China, com capacidade maxima para
carga de 800 J. Os corpos-de-prova utilizados foram usinados a partir de uma peca cilindrica de
54 mm de didmetro e 110 mm de comprimento, representada na Figura 3.8. As barras foram
divididas em quatro (linhas pontilhadas na Figura 3.8); de cada parte originou-se um corpo-de-

prova de impacto.
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Figura 3.8: Peca cilindrica utilizada para a confec¢do dos corpos-de-prova para o ensaio

de impacto (dimensdes em mm).

A forma e dimensdes dos corpos-de-prova utilizados estdo representadas na Figura 3.9. Os
corpos de prova foram usinados com as caracteristicas exigidas pelo ensaio de impacto Charpy,
segundo a norma utilizada. Foram utilizados corpos-de-prova “subsize”, devido aos altos valores

de ductilidade apresentados pelas ligas.

Os ensaios de impacto foram realizados nas dependéncias da Villares Metals, em duas

temperaturas diferentes: temperatura ambiente e — 196°C (nitrogénio liquido).

52



3.9 Ensaios Quick Stop

O dispositivo quick-stop € um mecanismo que interrompe o corte de maneira brusca,
removendo a ferramenta a uma velocidade mais alta que a velocidade de corte. Isso permite
observar a zona de corte e adjacéncias, no estado em que se encontravam no momento do corte,
pois as condi¢des presentes durante o corte sdo mantidas, o que ndo ocorre quando paramos o
corte de maneira gradual. Isso € obtido pela remog¢ao brusca da ferramenta, por meio do impacto
de um martelo, na mesma direcao, mas em sentido contrdrio ao corte.

O dispositivo quick-stop utilizado foi montado em um torno IMOR MAXII 520, no
Laboratério de Ensino e Pesquisa em Usinagem - LEPU da Faculdade de Engenharia Mecanica
da Universidade Federal de Uberlandia. As ligas recozidas foram submetidas a ensaio de quick-
stop em processo de usinagem (torneamento) com pastilha de metal duro classe M 15 revestidas
com TiC/Al,O3/TiN, utilizando as seguintes condi¢des de usinagem: Vc = 230,0 m/min, Ap =
1,0 mm e f =0,103 mm/volta.

(5 £0,05) mm

< (55 £0,6) mm > /

(10 £ 0,05) mm (10 £0,05) mm

R =0,25° + 0,025°

45°+2°

Figura 3.9: Representacdo do corpo-de-prova utilizado no ensaio de impacto Charpy.
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Capitulo 4

Resultados e Discussoes

4.1 — Simulacao por termodinimica computacional

A simulagio realizada pelo programa Thermocalc® mostrou que as seis ligas contendo
niquel poderiam ser adequadamente representadas por apenas trés diagramas de equilibrio, pois a
composi¢ao das ligas 10Ni e 20Ni levou a diagramas praticamente idénticos, assim como a
composi¢do das ligas 40Ni, SONi e 60Ni. Sdo apresentados, entdo, 3 diagramas em funcdo da
temperatura e da fracdo de niquel, que possuem diferencas significativas: o diagrama 1 (Figura
4.1) corresponde as ligas 10Ni e 20Ni, o diagrama 2 (Figura 4.2) corresponde a liga 30Ni e o
diagrama 3 (Figura 4.3) corresponde as ligas 40Ni, SONi e 60Ni, que apresentam menor teor de

nitrogénio.

Os diagramas foram elaborados levando-se em consideracdo os teores de manganés, silicio,
carbono e nitrogénio da liga em questdo, ou seja, os teores da liga 10Ni no diagrama 1 (Figura
4.1), da liga 30Ni no diagrama 2 e 40Ni no diagrama 3. Para entender os efeitos das diferengas
nos teores dos elementos residuais, cada diagrama foi elaborado com teores de niquel entre 0 e
70%, pois assim, além do equilibrio termodindmico da liga em questdo, é possivel observar quais
seriam os efeitos dos elementos residuais de determinada liga no equilibrio de fases das demais

ligas estudadas.

Calcula-se que os tempos para que se atinja o equilibrio termodindmico em temperatura
ambiente sejam tdo grandes que os resultados obtidos teriam valor puramente tedrico, pois a
pratica se afasta muito das condicdes de equilibrio. O pacote computacional usado ndo permite o
calculo das condic¢des de equilibrio termodindmico em temperaturas proximas da ambiente, razao
pela qual os diagramas sdo apresentados para valores acima de 600 °C.

Ha a presenca, nos trés diagramas, de campos de precipitacdo de carbonetos (M»3Cq €
M;C3) até 900 °C. Todos os diagramas apresentam, também, a fase sigma em temperaturas

inferiores a 750 °C, conforme pode ser observado nas tabelas 4.1, 4.2 e 4.3.
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Figura 4.1 - Diagrama 1 - Equilibrio do sistema Fe-Cr-Ni considerando-se a composi¢ao da liga
10Ni, em funcdo da temperatura e do teor de niquel. Vdlido para as ligas 10Ni e 20Ni — Calculado

pelo Thermocalc.
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Figura 4.2- Diagrama 2 - Equilibrio do sistema Fe-Cr-Ni considerando-se a composi¢do da
liga 30Ni, em funcdo da temperatura e do teor de niquel. Vélido para a liga 30Ni — Calculado pelo

Thermocalc.
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Figura 4.3- Diagrama 3 - Equilibrio do sistema Fe-Cr-Ni considerando-se a composicao da
liga 40Ni, em funcdo da temperatura e do teor de niquel. Vélido para as ligas 40Ni, 50Ni e 60Ni —

Calculado pelo Thermocalc.
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Os diagramas 1 e 2 sdo muito semelhantes, exceto para temperaturas em torno de 800 °C
com teores de niquel acima de 40%, em que hd a presenca de um campo de austenita + M7Cs no

diagrama 1 (marcado com o nimero 15 na Figura 4.1) e a auséncia desse campo no diagrama 2.

O diagrama 3 apresenta uma diminui¢cdo de regides onde hd a ocorréncia de nitretos em
relacdo aos diagramas 1 e 2. No diagrama 3 a presenca de nitretos estd restrita para teores de
niquel acima de, aproximadamente, 30% e temperaturas de até 700 °C, enquanto nos diagramas 1
e 2 a presenca de nitretos abrange uma maior faixa de temperaturas e teores de niquel, ocorrendo

nitretos em temperaturas até cerca de 850 °C, para 50%Ni.

Para baixos teores de niquel (até cerca de 8%Ni, para temperaturas em torno de 1450 °C) a
estrutura das ligas € integralmente ferritica (CCC). Com o aumento do teor de niquel, hd um
campo de coexisténcia da fase ferritica e austenitica (CFC), até 12%Ni, em torno de 1450 °C.
Para teores mais elevados de niquel (acima de 12%Ni, a 600 °C) ha outro campo de coexisténcia
de fases, onde a estrutura prevista é formada por austenita e pela fase o, com a presenga de
nitretos e carbonetos. Para teores de niquel acima de, aproximadamente, 23% (a 600 °C) a

estrutura € essencialmente austenitica, também com carbonetos e nitretos.

Para 600 °C, temperatura mais proxima a temperatura ambiente nos diagramas simulados, a
fase CCC ¢ estdvel até 4%Ni. Conforme o teor de niquel aumenta, hd um campo de coexisténcia
entre as fases CCC e CFC, até aproximadamente 7%Ni, com a presenca de nitretos, carbonetos e
da fase c. Para teores mais altos de niquel (entre 7 e 12%) a estrutura é composta pela fase CFC e
pela fase o (com nitretos e carbonetos), e, acima de, aproximadamente, 23%Ni a estrutura estavel
¢ essencialmente CFC, com carbonetos e nitretos, até 70%Ni, teor mais alto do elemento presente

no diagrama.

As estruturas previstas no diagrama para temperaturas da ordem de 600 °C dificilmente sao
obtidas na pratica, devido a dificuldade de se atingir as condi¢cdes de equilibrio nessas
temperaturas, que exigiriam tempos muito longos, incompativeis com 0s processos reais de

producdo.
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Em todos os diagramas, observa-se que a Tjquiqus diminui ligeiramente com o aumento do
teor de niquel, de 1500 °C, em 0%Ni, para, aproximadamente, 1400 °C, para 70%Ni, teor de

niquel méximo no diagrama.

4.2 — Analise Térmica

A andlise térmica por DTA (Bhadheshia®, 2008) realizada nas ligas mostrou que a
temperatura de inicio de fusdo do material (Tiquiqus) diminuiu ligeiramente com o aumento do teor
de Ni. Esse resultado estd de acordo com o diagrama Fe-Cr-Ni presente na literatura (ASM V.3,
1988) e reproduzido na Figura 2.6. Além disso, os valores obtidos para Tiquidus
experimentalmente corresponderam, de forma aproximada, aos valores fornecidos por esse
diagrama. As temperaturas encontradas experimentalmente, comparadas com os valores obtidos

pelo diagrama terndrio (Figura 2.6), sdo apresentadas na tabela 4.4 e na Figura 4.4.

1500
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1460 \\\

1440 —— Tliquidus (0Q)
Experimental

1420 \\

1400 —Tliquidus (OQ

Literatura

Temperatura(°C)

1380
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10 20 30 40 50 60
%Niquel

Figura 4.4: Valores de Tiiquiaus €Xperimentais e fornecidos na literatura (ASM V.3, 1988)
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Tabela 4.4: Tiiquiaus das ligas estudadas

IJga Tliquidus(oq
BExperimental Literatura
10Ni 1473,3 1485
20Ni 1434,9 1450
30Ni 1419,6 1430
40Ni 1412,1 1425
50Ni 1404,6 1415
60Ni 1398,4 1408

A liga com 0%Ni ndo atingiu o ponto de inicio da fusdo até a temperatura de 1500°C
(maior temperatura alcangada pelo equipamento no qual o ensaio foi realizado), razao pela qual
ndo foi incluida na Figura 4.4 e na tabela 4.4.. Esse resultado também estd de acordo com o
diagrama presente na literatura (ASM V.3, 1988), em que a transformacdo de fase ocorre a,

aproximadamente, 1520°C para essa composi¢ao.

4.3 — Microscopia Otica

As micrografias das ligas, no estado recozido e apds deformacdo a frio, a 350 e a 700°C
estdo representadas nas Figuras 4.5 a 4.11. As amostras de quick stop foram obtidas nas seguintes

condigdes de corte: Ve = 230,0 m/min, Ap = 1,0 mm e f = 0,103 mm/volta.

Estado recozido: a observacdo da microestrutura das ligas por microscopia ética mostrou
que, devido a impossibilidade de se atingir o equilibrio para baixas temperaturas, as estruturas das
ligas em temperatura ambiente observadas correspondem, na realidade, as estruturas previstas no

diagrama de equilibrio para temperaturas mais elevadas, da ordem de 900 °C.

A liga 0%Ni (Figura 4.5) apresentou estrutura totalmente ferritica. Todas as demais ligas
(10 a 60%Ni) apresentaram estrutura austenitica. Esse resultado demonstra o efeito do niquel

como elemento estabilizador da fase CFC nas ligas em temperatura ambiente.
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O tamanho e o formato dos graos das ligas variaram com a mudanga do teor de niquel:
conforme o teor de niquel aumentou, houve arredondamento progressivo dos graos e diminui¢ado
da presenca de maclas. A liga com 10%Ni (Figura 4.6) apresentou graos poligonais, com muitas
maclas. J4 a liga com 60%Ni (figura 4.11) apresentou graos arredondados, sem a presenca

significativa de maclas.

A alteragdo no formato dos graos e a diferenca na presenga de maclas estdao associadas com
a energia de falha de empilhamento que aumenta com a elevacdo no teor de niquel, para o sistema

Fe-Cr-Ni (ASM V.8, 1995).

Nao foi possivel identificar por microscopia ética a presenca de carbonetos e nitretos, como

previsto no diagrama de equilibrio.

Apoés deformacao a frio: A deformacio a frio causou o alongamento dos graos de todas as

ligas, no sentido de aplicacdo da deformacao.

A liga 10Ni apresentou modificagdes relevantes em sua estrutura, apds a deformacao a frio
(Figura 4.6). Além da austenita, apresentou estrutura que sugere a presenca de uma ou mais fases
martensiticas, o que por sua vez sugere a formagdao de martensita induzida pela deformacdo

aplicada.

A ocorréncia de transformagdo martensitica indica que a austenita nessa liga estava em
condic@o metaestavel no estado recozido. A metaestabilidade da fase austenitica em temperatura
ambiente € comprovada pelas simulacOes termodinamicas realizadas, uma vez que a estrutura
prevista pelo diagrama de equilibrio para a liga 10Ni, a 600 °C, era composta de vérias fases que

nao foram detectadas na andlise por microscopia ética.
A liga 20Ni também apresentou alteragdes estruturais apds deformacdo a frio, com o

aparecimento de maclas no interior dos graos, provocadas pela deformacdo (Figura 4.7). Pela

andlise por microscopia Otica, ndo foi possivel verificar se essas alteragdes estruturais foram
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devidas apenas a formacdo de maclas ou se houve, como sugerido pela observacdo da
microestrutura da liga 10Ni, transformacdo martensitica em pequena escala. A austenita também
pode estar em uma condi¢do metaestavel na liga 20Ni, uma vez que a estrutura prevista para essa
liga no equilibrio, a 600°C, é uma coexisténcia das fases CFC e sigma com presenca de

carbonetos e nitretos.

As demais ligas (30Ni, 40Ni, S50Ni e 60Ni — Figuras 4.8, 4.9, 4.10 e 4.11) aparentemente
permaneceram com as mesmas estruturas apresentadas no estado recozido, ndo se observando
modificacdes estruturais significativas. Isso sugere que nao houve transformacao de fase devido a
deformacdo nessas ligas, ou entdo que qualquer possivel transformacdo de fase induzida por
deformacdo ocorreu em escala muito pequena. Este resultado pode indicar que a fase CFC esta
estdvel nessas ligas. Além disso, a estrutura dessas ligas no estado apds deformacdo a frio € a
mesma esperada no equilibrio, prevista pelos diagramas, sendo composta apenas pela fase CFC,

com a presenga de carbonetos e nitretos.

Pela andlise por microscopia 6tica ndo foi possivel confirmar o tipo de martensita presente
na liga 10Ni nem determinar se houve transformagao martensitica na liga 20Ni. Esses resultados
podem ser obtidos por outras técnicas diferentes da microscopia 6tica, que nao foram feitos por

fugirem do escopo deste trabalho.

Apods deformacgao a 350 e a 700°C: Observa-se precipitacdo nos contornos de grdo de
todas as ligas austeniticas ensaiadas a 700°C e, em algumas ligas, até mesmo separacdo nos
contornos de grao (ligas 30Ni, 40Ni, SONi e 60Ni). Isso indica que houve forte precipitacdo nos
contornos de grdo durante os ensaios a 700°C, fragilizando as ligas austeniticas e levando a
fratura intergranular, com conseqiiente reducdo nos valores de alongamento obtidos nos ensaios
de tracdo. Assim, o tempo total de aquecimento, ensaio de tragdo a 700 °C e resfriamento, de
aproximadamente 2 horas, foi suficiente para provocar esta precipitacdo em contorno de grao
austenitico. Este fenomeno nao foi observado na liga ferritica (ONi). A 350°C, a precipita¢do ndo
pdde ser tdo nitidamente observada. As alteragdes estruturais observadas nas ligas 10Ni e 20Ni

ap6s deformacdo a frio ndo sdo observadas apds deformacao a 350 e a 700°C, o que sugere que a
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temperatura de 350°C ja € suficiente para reverter os efeitos da deformacdo a frio na estrutura

dessas ligas.

A fotografia “durante usinagem — interior da peca” na figura 4.5 foi obtida da regido
adjacente a zona de corte da amostra de quick-stop da liga ONi. A fotografia “apés deformacdo a
frio”, na figura 4.5, apresenta uma zona escura no centro, onde nao de distingue sua estrutura. O
trabalho experimental mostrou que o ataque utilizado ndo revela bem a estrutura da liga apds
deformacdo a frio, sendo que as regides mais deformadas apresentam-se com aspecto escuro,
impossibilitando a identificagdo dos contornos de grdo. Foram feitas tentativas com outros
reagentes, mas os resultados obtidos foram sempre piores que o aqui apresentado. Acredita-se
que, na liga ONi, o encruamento provocado pelo trabalho a frio altere a sua microestrutura de tal
modo que os reagentes normalmente utilizados para sua composi¢do quimica sdo incapazes de

revela-la satisfatoriamente. Este fendbmeno nao ocorreu com as demais ligas estudadas.
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Figura 4.5 - Microestrutura da liga ONi. Ataque: Marble.
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Figura 4.6 — Microestrutura da liga 10Ni. Ataque: eletrolitico com acido oxdlico em dgua a 10%.
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Recozida Ap6s deformagdo a frio

L

Ap6s deformacio a 350°C Ap6s deformacio a 700°C

T
1

Detalhe ap6s deformacgado a 700°C Durante a usinagem — zona de corte

Figura 4.7— Microestrutura da liga 20Ni. Ataque: eletrolitico com 4cido oxdlico em dgua a 10%.
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Figura 4.8 — Microestrutura da liga 30Ni. Ataque: eletrolitico com acido oxdlico em dgua a 10%.
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Figura 4.9 — Microestrutura da liga 40Ni. Ataque: eletrolitico com acido oxdlico em dgua a 10%.
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Figura 4.10 — Microestrutura da liga 50Ni. Ataque: eletrolitico com dcido oxdlico em dgua a 10%.
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Recozida Ap6s deformagdo a frio
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Figura 4.11 — Microestrutura da liga 60Ni. Ataque: eletrolitico com 4cido oxdlico em dgua a 10%.
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Durante a usinagem (ensaio quick-stop): observa-se a zona de corte de todas as ligas nas
figuras 4.5 a 4.11. E possivel observar claramente o plano de cisalhamento nos cavacos das ligas
austeniticas, aproximadamente a 45° com a dire¢ao de corte. Na Figura 4.8, observa-se que a
quantidade de inclusdes na liga 30Ni é maior que nas demais ligas, o que pode ter um efeito
significativo na usinabilidade dessa liga (FANG e ZHANG, 1996, BLETTON et al., 1990 e
AKASAWA et al., 2003). As condi¢des de corte para todas as amostras foram: Vc = 230,0
m/min, Ap = 1,0 mm e f = 0,103 mm/volta.

4.4 - Difracao de Raios X

Estado recozido: a andlise das ligas por difracdo de raios X no estado recozido mostrou
que a liga com 0% Ni apresentou estrutura totalmente CCC, caracteristica da ferrita. As ligas com
teores de Ni de 10 a 60% apresentaram estrutura totalmente CFC, caracteristica da austenita,
independentemente do teor de niquel, sem a presenca de outras fases. Esse resultado foi
compativel com as observagdes feitas através de microscopia 6tica. Os espectros de raios X das

ligas no estado recozido estdo representados na Figura 4.12.

Apoés deformacao a frio: as ligas no estado deformado, com excecdo da liga com 10%Ni,
apresentaram as mesmas estruturas que no estado recozido. Para a liga 10Ni, observou-se uma

mudanca de intensidade dos picos, principalmente no primeiro pico, referente ao plano (111)y.

Além disso, houve o surgimento de outros picos, a aproximadamente 28° e 35° (indicados por
setas na Figura 4.13), o que sugere a formacdo de martensita induzida por deformacdo, com
estrutura CCC (martensita o’). As posicdes dos picos da martensita o’ sdo praticamente as
mesmas dos picos de ferrita, pois essas duas fases possuem estrutura CCC e parametro de rede
semelhante. Assim, o que diferencia as duas fases, do ponto de vista da difracao de raios X, € a
maneira como se formaram: a ferrita vem da solidificacdo da liga (liga 10N1), conforme pode ser
visto no diagrama Fe-Cr (Figura 2.2), enquanto que a fase o’ € formada por uma transformacao

sem difusdo a partir da ferrita ou da fase ¢ (OTTE, 1964). Esse resultado também foi compativel
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com as observagdes feitas através de microscopia otica. Os espectros de raios-X das ligas no

estado apds deformacao a frio estdo representados na Figura 4.13.
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Figura 4.12— Anélise de difracdo por raios X das ligas no estado recozido.
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Figura 4.13 — Anélise de difracdo por raios X das ligas apds tragao a frio.

(111)7 (200); 220  @B11)y
h M 60Ni
° S0Ni
=
5 i ~ ~ 40Ni
c 30Ni
3
£ 20Ni
T— A - 10Ni
a10y"y o0  @e1)® (2207 310)%
e Ni
10 20 30 40 &0
Angulo de varredura2e (")

Figura 4.14 — Anélise de difracdo por raios X das ligas apds tracao a 350°C.
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Apos deformacao a 350 °C: observa-se, na Figura 4.14, que os picos de martensita a 28 e
35° desaparecem apds o aquecimento a 350 °C, mostrando que a mesma era metaestivel e

transformou-se em austenita.

4.5. Dureza

Os valores de dureza por micro indenta¢io obtidos para as ligas no estado recozido e apds
ensaio de tracdo em temperatura ambiente e a 350 °C estdo apresentados na Figura 4.15 e na
tabela 4.5. Na mesma Figura estdo apresentados os valores da dureza por nanoindentacao obtidos
a partir dos cavacos. Todas as ligas (ferritica e austeniticas) na condi¢do recozida (como
recebida), ndo apresentaram valores de dureza muito diferentes, mostrando que a variag¢do do teor

de niquel nao exerceu influéncia significativa sobre esta propriedade.

Ap6s o ensaio de tracdo em temperatura ambiente, observou-se uma mudanca sensivel na
dureza das ligas, sendo que as ligas austeniticas apresentaram uma dureza maior que a liga
ferritica. A liga com 10 % de niquel apresentou um valor de dureza bem mais alto que as demais
ligas austeniticas, reforcando a hipétese de que o encruamento sofrido pode ter provocado a

formacdo de martensita.

Os valores de dureza obtidos apds os ensaios a 350 °C foram menores que os obtidos apds
0s ensaios em temperatura ambiente. Este comportamento era esperado, uma vez que quanto
menor a temperatura de trabalho maior a quantidade de encruamento sofrido pelo material

durante a deformacao.

Como se pode observar, os valores medidos a partir dos cavacos foram bem maiores que os
demais valores obtidos. Este resultado também era esperado, uma vez que as condi¢des de
deformacdo na regidao de formac¢do dos cavacos sdo bem mais drasticas do que aquelas observadas
durante a realizacdo do ensaio de tragcdo, acentuando, portanto, o encruamento e/ou quaisquer

outros fendmenos que possam estar ocorrendo, como pode ser observado nas Figuras 4.5 a 4.11.
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Novamente a liga com 10 % de niquel apresentou um valor maior do que as demais ligas,
indicando a formacdo de estrutura martensitica pela deformacgdo aplicada. A liga com 40% de

niquel apresentou um valor de dureza de cavaco menor que o das outras ligas austeniticas.

As ligas estudadas foram fabricadas especificamente para pesquisa. Elas ndo passaram por
tratamentos termomecanicos € nao possuem adi¢des de elementos quimicos para melhoria de suas
propriedades. Por isso, embora a composicdo-base em alguns casos possa ser semelhante a
composi¢do-base de ligas comerciais (a liga 10Ni e o aco inoxidavel AISI 304L, por exemplo), os
elementos residuais e as condi¢des de processamento das ligas estudadas sao diferentes do que se
observa nas ligas comerciais, razao pela qual os valores obtidos ndo s@ao comparados com ligas

comerciais.
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Figura 4.15 - Dureza em funcdo do teor de niquel.
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Tabela 4.5: Valores de dureza em funcao do teor de niquel.

Recozido Deformado a Tamb | Deformado a 350°C Cavaco

Dureza | Desvio | Dureza| Desvio Dureza Desvio | Dureza| Desvio
Liga | Vickers| padrdo | Vickers| padré&o Vickers | padrédo | Vickers| padréo
ONi 158 3 218 9 188 12 347 20
10Ni 149 6 337 19 228 9 485 12
20Ni 171 21 254 9 222 8 415 20
30Ni 154 10 246 8 221 7 389 15
40Ni 143 10 233 9 218 6 343 27
50Ni 133 7 260 13 222 5 420 11
60N 151 9 274 13 241 6 438 17

4.6 Dureza a Quente

Os valores de dureza em funcdo da temperatura para as ligas estudadas sdao apresentados na
Figura 4.16 e na tabela 4.6. A dispersdao dos dados obtidos é extremamente alta, provavelmente
por caracteristicas do préprio equipamento, o que dificulta andlises especificas para cada liga.
Entretanto, observou-se uma tendéncia de diminui¢do da dureza com o aumento da temperatura.
Este comportamento estd de acordo com o esperado, pois a resisténcia ao deslizamento dos
planos atdomicos das ligas estudadas diminui com o aumento da temperatura, o que significa

menores valores de dureza.
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Figura 4.16 - Dureza em funcao da temperatura e do teor de niquel.

Tabela 4.6 — Valores de dureza em func¢do da temperatura e do teor de niquel.

Temperatura
(°C) Dureza média
ONi 10Ni 20Ni 30Ni 40Ni 50Ni 60Ni
25 142 221 146 173 166 144 199
100 158 195 158 182 184 188 163
200 148 185 122 162 145 153 196
300 127 155 139 145 147 145 173
400 129 141 109 115 145 115 168
4.7 Ensaio de Tracao

Os resultados obtidos nos ensaios de tracdo estdo apresentados nas Figuras 4.17 a 4.22, para
todas as condicdes analisadas. Na Figura 4.17 e na tabela 4.7, observa-se o efeito do teor de
niquel no limite de escoamento das ligas estudadas. Como se pode observar, a elevacdo da
temperatura provocou redugdes sucessivas no limite de escoamento da liga ferritica (0%Ni). O
fato de a liga ferritica apresentar valores mais altos que as austeniticas, nas duas condicdes de
ensaio (a Tamb e a 350 °C), pode ser associado a sua estrutura cristalina, uma vez que materiais
com estrutura cubica de corpo centrado, como a ferrita, oferecem maior resisténcia ao

deslizamento de planos cristalinos do que a austenita, que tem estrutura cibica de face centrada.
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Para as ligas austeniticas (10 a 60%Ni) observou-se uma tendéncia de elevacdo do limite de
escoamento com o aumento do teor de niquel, discreta em temperatura ambiente e a 350 °C, mas

bastante acentuada a 700°C.
Da Figura observa-se, ainda, que os valores do limite de escoamento diminuem a medida

que aumenta a temperatura de ensaio; esse comportamento € esperado, uma vez que o aumento da

temperatura facilita o deslizamento de planos atdmicos.
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Figura 4.17: Limite de escoamento em fun¢do do teor de niquel.

Tabela 4.7: Limite de escoamento em fun¢do do teor de niquel.

Tamb 350°C 700°C

Desvio Desvio Desvio

L.E. |padrao L.E. |padrao L.E. |padrao
ONi 196 86 169 10 85 7
10Ni 168 43 113 4 94 8
20Ni 136 83 122 9 75 6
30Ni 165 47 120 9 99 3
40Ni 195 23 124 3 124 6
50Ni 167 42 129 8 135 5
60Ni 171 30 135 8 143 1
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Na Figura 4.18 e na tabela 4.8 sdo apresentados os valores do limite de resisténcia a tracao
em funcdo do teor de niquel das ligas. Pode-se observar que o limite de resisténcia a tragdo da
liga ferritica € menor que o das ligas austeniticas, para todas as condi¢des estudadas, pois as ligas
austeniticas, além de possuirem mais sistemas de escorregamento e deformarem-se com mais
facilidade, apresentam maior deformacdo total antes da fratura. Na curva obtida a temperatura
ambiente para as ligas austeniticas, observa-se que o limite de resisténcia a tracdo mais alto € o da
liga 10N, provavelmente devido a formacao de martensita, ja descrita anteriormente; as demais
ligas austeniticas apresentam limites de resisténcia a tracdo aproximadamente constantes. Para as
ligas austeniticas observa-se nos ensaios realizados a 350°C, um aumento do valor do limite de
resisténcia tracdo a medida que aumenta o teor de niquel das ligas e a 700°C uma discreta
tendéncia ao aumento do valor do LR em fun¢do do aumento do teor de niquel. Nas ligas
austeniticas, na medida em que se aumenta a temperatura, ocorre uma reducao sensivel no limite
de resisténcia a tracdo, da faixa de 500 a 600 MPa em temperatura ambiente, para a faixa de 400 a
500 MPa a 350 °C e para a faixa 200 a 300 MPa a 700 °C. Observa-se claramente o efeito de

aumento de resisténcia por solucdo sélida causado pela adi¢do de niquel.
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Figura 4.18 - Limite de resisténcia a tracdo em funcao do teor de niquel.

Tabela 4.8: Limite de resisténcia a tragao em fun¢do do teor de niquel.

Tamb 350°C 700°C
Desvio Desvio Desvio
L.R. |padrao L.R. |padrao L.R. |padrao
ONi 396 5 308 21 102 6
10Ni 574 8 381 4 251 1
20Ni 530 12 408 3 265 5
30Ni 531 6 423 4 276 7
40Ni 517 4 409 2 238 7
50Ni 531 3 451 6 277 5
60Ni 563 7 479 2 289 13
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A Figura 4.19 e a tabela 4.9 apresentam os valores do alongamento na ruptura em fungao do
teor de niquel da liga. Exceto para a liga 10Ni em temperatura ambiente, a variacdo no teor de
niquel ndo exerce muita influéncia sobre o comportamento desta propriedade nas ligas
austeniticas, a temperatura ambiente. A liga com 10 % de niquel apresentou um valor
significativamente mais alto para esta propriedade. Isso pode ser explicado pela transformacao
martensitica induzida por deformacdo na liga 10Ni, o que causa um aumento na taxa de
deformacdo durante deformacdo a frio. Como a instabilidade plastica que leva a estriccdo e a
fratura comeca quando a taxa de encruamento se iguala a taxa de aumento de tensdo, quanto
maior a taxa de encruamento, a condi¢ao de instabilidade pléstica ocorrerd com maiores valores
de tensdo e deformacdo (DIETER, 1986). A 350 °C observa-se uma tendéncia ao aumento do
valor do alongamento a medida que aumenta o teor de niquel nas ligas austeniticas. Tanto em
temperatura ambiente quanto a 350 °C, a liga ferritica (ONi) apresentou valores mais baixos de
alongamento na ruptura que todas as ligas austeniticas, o que pode ser explicado pelo fato que a
estrutura CCC, que possui menos sistemas de escorregamento que a estrutura CFC, suporta

menos deformacao pléstica final.

81



90,

80,

70,

Alongame

<o
o I
S —
g ==Tam
2740 o
e =350
< . 7000
30,
20, 1 I .|-
. : L
10,
0,
0 1 2 3 4 5 6
Ni (% em
Figura 4.19 Alongamento em funcdo do teor de niquel.
Tabela 4.9: Alongamento em funcdo do teor de niquel.
Tamb 350°C 700°C
Along. |Desvio Along. |Desvio Along. [Desvio
(%) |padrao (%) |padrao (%) |padrao
ONi 33 1 22 3 54 4
10Ni 77 4 43 1 47 3
20Ni 52 2 40 2 43 4
30Ni 50 1 43 1 21 1
40Ni 50 1 46 2 16 1
50Ni 50 2 52 2 18 1
60Ni 55 2 55 1 21 4
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Os valores de alongamento na ruptura obtidos nos ensaios realizados a 700°C mostraram
um comportamento diferente do observado nas outras condi¢des. Para esses ensaios, 0
alongamento da liga ferritica foi maior que o das ligas austeniticas. A 700°C observa-se que o
alongamento das ligas austeniticas cai drasticamente com o aumento do teor de niquel, a partir de

20%.

Observagdes microestruturais revelaram a presenga de precipitados nos contornos de grao,
conforme pode ser observado nas Figuras 4.6 a 4.11. Em algumas ligas, € possivel observar que
ocorreu separagdo entre os graos durante os ensaios de tragdo a 700 °C, indicando que a
precipitacdo observada fragiliza as ligas austeniticas, levando a fratura intergranular prematura e,

conseqiientemente, reduzindo o alongamento.

A composicdo quimica dos precipitados ndo foi analisada em detalhes no presente estudo.
Entretanto, observagdes iniciais da amostra proveniente do ensaio quick-stop da liga 30Ni, com o
Microscopio Eletronico de Varredura (MEV) do DEMA — UNICAMP, (Figura 4.20), indicaram
um alongamento (distorcao) das inclusdes na direcdo da deformagao imposta pelo processo de

usinagem.

Supde-se que o alongamento dessas inclusdes ocorreu devido a sua baixa resisténcia
mecanica nas condi¢des impostas pelo processo de usinagem, contribuindo para o aumento da

usinabilidade da liga 30Ni (BLETTON et al., 1990).

Detectou-se, por andlise por EDS da liga 30Ni, a presen¢a de célcio em algumas das
inclusdes. O célcio é um elemento geralmente adicionado a acos para proporcionar usinagem
facilitada (AKASAWA et al., 2003 e FANG e ZHANG, 1996). Assim a diferenca de composicao
das inclusdes dessa liga, quando comparada com as outras, pode ter causado o aumento da

usinabilidade observado por Marques (MARQUES, 2007).
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Figura 4.20 — Inclusdes alongadas na liga 30Ni1

Na Figura 4.21 e na tabela 4.10 observam-se os valores de reducdo de drea em fungdo do
teor de niquel para as condicOes analisadas. A liga sem niquel (ferritica) apresentou um menor
valor de reducdo de drea que as ligas com niquel, tanto no ensaio de tracdo em temperatura
ambiente, como no ensaio a 350 °C, por possuir menor ductilidade. O teor de niquel entre 10 e 60
% ndo alterou, de maneira significativa, o valor da redug¢do de drea das ligas analisadas em
temperatura ambiente e a 350 °C. Para o caso dos ensaios realizados a 700 °C, as ligas de 30 a 60
% de niquel apresentaram um valor de reducdo de drea bem abaixo das demais ligas, indicando a
intensa fragilizacdo sofrida por essas ligas, conforme ja discutido para o alongamento (TOO,

2002, JIVKOV et al., 2006, REMPE e KNUDSON, 2008 e TORIBIO e LANCHA, 1993).
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Tabela 4.10 Redugdo de drea em fun¢do do teor de niquel.
Tamb 350°C 700°C
R.A. |Desvio R.A. |Desvio R.A. |Desvio
(%) |padrao (%) |padrao (%) |padrao
ONi 69 1 71 6 92 2
10Ni 83 1 80 1 62 2
20Ni 73 4 81 2 56 1
30Ni 76 3 81 2 17 2
40Ni 79 3 81 2 15 1
50Ni 75 1 82 1 19 1
60Ni 78 1 79 2 20 4




As curvas da tenacidade em func¢do do teor de niquel, obtidas pela integracdo numérica das
curvas tensdo x deformacdo das ligas estudadas, estdo apresentadas na Figura 4.22 e na tabela
4.11. A tenacidade mede a capacidade de um material absorver energia na regido plastica, e €
calculada como sendo a drea sob a curva tensdo versus deformacdo (DIETER, 1986). Desta

maneira, o valor da tenacidade reflete o comportamento do material durante a deformacao.

Observando-se os valores de tenacidade obtidos nos ensaios realizados em temperatura
ambiente, nota-se que o valor maximo ocorre para a liga de 10 %, o que era esperado, uma vez
que esta liga apresentou altos valores de alongamento na ruptura e resisténcia mecinica. E
interessante observar que a liga 10Ni, em temperatura ambiente, apresenta as melhores
propriedades mecanicas, pois, a0 mesmo tempo, possui a maior ductilidade, a maior tenacidade e
a maior resisténcia a tracdo. Esse comportamento aparentemente ambiguo (maior ductilidade
associada a maior resisténcia mecanica) ocorre devido a transformac¢ao martensitica induzida por
deformacdo a frio, conforme anteriormente explicado. Como a transformacao martensitica ocorre
simultaneamente com a deformacdo mecanica, observa-se aumento da ductilidade medida em um
ensaio de tracdo, utilizando-se a liga inicialmente no estado recozido (estrutura CFC). Isto ndo
deve ser confundido com a ductilidade da(s) fase(s) martensitica(s), que € menor que a

ductilidade da fase CFC. O fenomeno responsavel pelo aumento da ductilidade € a transformacao

de fases durante o trabalho a frio, e ndo a(s) fase(s) martensitica(s) propriamente dita(s).

Os valores obtidos para os ensaios realizados em 350 °C estdo de acordo com o esperado,
ou seja, a tenacidade aumentou com o aumento no teor de niquel das ligas. Para os ensaios
realizados a 700 °C observa-se uma queda no valor da tenacidade para as ligas com 20 a 60 % de
niquel, que é explicado pela intensa fragilizacdo sofrida por essas ligas, observada tanto na
reducdo de drea quanto no alongamento (Figuras 4.21 e 4.19, respectivamente). Observa-se que,
tanto a 350 °C quanto a 700 °C, a liga 10Ni ndo apresentou picos de tenacidade, indicando que o
fendmeno responsavel pela alta tenacidade observada em temperatura ambiente (transformacao

martensitica induzida por deformagdo) ndo ocorreu nessas temperaturas (MATAYA et al., 2003).
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Figura 4.22 — Tenacidade em funcao do teor de niquel.

Tabela 4.11 Tenacidade em funcao do teor de niquel.

Tenacidade (N.mm)
Tamb 350°C 700°C
ONi 11390 5633 3816
10Ni 36380 13163 9903
20Ni 23035 13093 9945
30Ni 21728 14081 4334
40Ni 21443 14755 2967
50Ni 21523 18422 3893
60Ni 24903 20808 4729
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4.8 Ensaio Charpy

A principal medida obtida em um ensaio de impacto € a energia absorvida para fraturar a
amostra (DIETER, 1986). Os valores do ensaio Charpy obtidos para as ligas em estudo sdo
apresentados na Figura 4.23 e na tabela 4.12. Para as ligas em estudo, tanto nos ensaios realizados
em temperatura ambiente, como nos realizados a temperatura do nitrogénio liquido, somente
sofreram fratura total as amostras da liga ONi. Os corpos de prova das demais ligas se
deformaram, mas ndo romperam totalmente, de maneira que os resultados apresentados na Figura
4.23 tém carater apenas comparativo. Observando-se as curvas obtidas para ambas as condicoes,
nota-se uma tendéncia ao aumento da energia absorvida para a fratura a medida que aumenta o

teor de niquel da amostra.

A observacdo macroscopica das superficies de fratura das amostras revela fratura fragil,
granular, para a liga com O % de niquel (o valor da energia absorvida na fratura foi
aproximadamente 0). Para as demais amostras, apesar de ndo ter ocorrido separacdo total do

corpo de prova, a superficie de fratura apresentou-se fibrosa, indicando fratura ductil.

E possivel observar que todas as ligas austeniticas (10 a 60% Ni) mantém elevada

ductilidade e tenacidade mesmo em temperaturas extremamente baixas (nitrogénio liquido).
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Figura 4.23 — Energia absorvida no impacto em funcao do teor de niquel.

Tabela 4.12 Energia absorvida no impacto em funcdo do teor de niquel.

Tamb Tnitrog. lig.

Energia |Desvio Energia |Desvio

) padrao ) padrao
ONi 5 2 0 0
10Ni 121 3 90 7
20Ni 126 4 91 6
30Ni 161 4 116 3
40Ni 159 3 130 9
50Ni 166 4 139 9
60Ni 157 6 141 11
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4.9 Taxa de encruamento

Buscou-se uma relacio entre a taxa de encruamento no ensaio de tragdo em temperatura
ambiente e a usinabilidade das ligas estudadas. Entretanto, nao foi possivel chegar a uma relagcdo

satisfatdria, razdo pela qual os dados nao sdo apresentados.

4.10 Resumo dos efeitos da temperatura nas ligas

O efeito da temperatura nas ligas estudadas é resumido nas Figuras 4.24 a 4.30.

4.10.1 Liga ferritica (0% Ni)
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Figura 4.24 — Efeitos da temperatura na liga 0%N!i.

O aumento da temperatura reduziu a resisténcia mecanica (L.E., L.R.), a tenacidade (T),

aumentando a ductilidade (R.A., Al.)) embora a resisténcia ao choque seja muito baixa a
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temperatura ambiente. O valor do ensaio Charpy (C) é préximo de zero para todas as

temperaturas.

4.10.2 Liga austenitica metaestavel (10% Ni)
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Figura 4.25 — Efeitos da temperatura na liga 10%N!i.

O aumento da temperatura reduziu a resisténcia mecanica (L.E., L.R.), a tenacidade (T) e

ductilidade (R.A., Al.). A formacdo de martensita induzida por deformacdo & temperatura

ambiente causa uma elevagdo acentuada no alongamento (cerca de 80% a temperatura ambiente).

Esse efeito desaparece em temperaturas mais altas (350 e 700°C).



4.10.3 Ligas austeniticas estaveis (20, 30, 40, 50 e 60% Ni)
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Figura 4.27 — Efeitos da temperatura na liga 30%N!i.
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Figura 4.30 — Efeitos da temperatura na liga 60%Ni.

O aumento da temperatura reduz a resisténcia mecanica (L.E., L.R.). A tenacidade e a
ductilidade ndo se alteram muito entre em temperatura ambiente e 350 °C, mas a 700 °C ha uma
queda abrupta nestas propriedades devido a precipitacdo nos contornos de grao austeniticos,

efeito mais pronunciado nas ligas com 30% ou mais de niquel.

4.11 Correlacdo com a usinabilidade

As Figuras 4.31 e 4.32 mostram a vida da ferramenta (dados de MARQUES, 2007) em
fungdo da resisténcia a tracdo e alongamento a 350°C. As condi¢des de corte sdo: (vc = 230
m/min, ap = 0,6 mm e f = 0,1 mm/volta). A liga ferritica apresentou a maior vida de ferramenta
porque ela tem a mais baixa resisténcia a tracdo (e, conseqilientemente, a minima energia
necessdria para cortar o material) e também por causa de sua baixa ductilidade. A ductilidade é
outro fator que explica a reducdo da vida da ferramenta com o aumento do teor de niquel na liga,
pois o aumento do teor de niquel aumenta a deformacdo que a liga suporta. Assim sendo, a drea
ocupada pelo material da peca/cavaco na ferramenta aumentou com o aumento do teor de niquel,
e um maior volume de material aderiu a ferramenta (SUN et al., 1998 e QI e MILLS, 2003) e essa

adesdo ocorreu com maiores for¢as de adesao (MARQUES, 2007). Esses fenomenos favoreceram
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a adesdo e o mecanismo de remocdo de particulas da ferramenta sendo, portanto, o attrition o
principal mecanismo de desgaste da ferramenta. Essa alta capacidade de adesdo, aliada a
resisténcia mecanica mais elevada, explica o aumento do desgaste da ferramenta com o aumento

do teor de niquel na liga.
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Figura 4.31 — Vida da ferramenta em fun¢do da resisténcia a tracio a 350 °C
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Figura 4.32 — Vida da ferramenta em fun¢do da resisténcia a tracio a 350 °C
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A liga que ndo acompanhou essa tendéncia foi a de 30%Ni, mas como observado nas
andlises das Figuras 4.5 a 4.11, esta liga é a que tinha o maior volume de inclusdes. Estas
inclusdes eram, basicamente, compostos com calcio e magnésio e, segundo a literatura (FANG e
ZHANG, 1996 e AKASAWA et al., 2003), elas facilitam a usinabilidade de ligas inoxidaveis
principalmente porque funcionam como lubrificantes, protegendo a superficie da ferramenta e
sem alterar as propriedades mecanicas do material. As curvas apresentadas nas figuras 4.31 e 4.32
foram levantadas sem considerar o ponto correspondente a liga 30Ni, pois esta liga possui

inclusdes de cdlcio que aumentam muito sua usinabilidade, distanciando-a das demais ligas.

A temperatura de 700 °C estd mais proxima da temperatura encontrada durante a usinagem.
Entretanto, devido ao tempo relativamente longo dos ensaios mecanicos, houve fragilizacdo das
ligas estudadas por precipitacao nos contornos de grao, fendbmeno que ndo é observado durante o
corte, pois nao hd tempo suficiente para que ocorra. Assim, ndo se observa uma relacdo
satisfatoria com os dados obtidos a 700 °C, pois a precipitacdo alterou consideravelmente as
propriedades do material, distanciando-se muito das condicdes observadas no corte. A relagao

obtida com os dados a 350 °C é mais satisfatoria.
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Capitulo 5

Conclusoes

1) Os diagramas de equilibrio do sistema Fe-18%Cr-(0 a 60%)Ni, obtidos por
termodindmica computacional mostram que, em algumas das ligas contendo niquel (10Ni e
20Ni), a condi¢do de equilibrio corresponde a coexisténcia de duas ou trés fases em temperaturas
abaixo de, aproximadamente, 600°C. Porém, tanto a difracdo de raios X como a andlise
metalogrifica das microestruturas dessas ligas no estado recozido mostraram que todas as ligas
contendo niquel possuem uma microestrutura essencialmente austenitica, o que indica que a fase
austenitica, nessas ligas, estd em condicao metaestavel. Observou-se transformacdo martensitica
induzida por deformacdo na liga 10Ni, o que também evidencia que essa liga estd fora do
equilibrio termodindmico. A liga 20Ni apresentou formacdo de maclas devido a deformacao, mas
nao foi possivel identificar se houve nessa liga, assim como na liga 10Ni, transformacdo
martensitica em pequena escala. Também ndo foi possivel definir, por microscopia 6tica, a

martensita presente na liga 10Ni (a’, € ou ambas).

2) Observou-se que o principal efeito do niquel € estabilizar a fase CFC no sistema Fe-Cr-
Ni. Na auséncia desse elemento, a estrutura € essencialmente ferritica a temperatura ambiente. Na
medida em que o teor de niquel aumenta, é possivel observar a presenca de uma fase austenitica
que, no entanto, estd em uma condi¢do metaestavel a temperatura ambiente. Para teores elevados
de niquel, a fase CFC torna-se estdvel a temperatura ambiente. Esse efeito € previsto nos

diagramas de equilibrio obtidos por termodindmica computacional.
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3) O aumento da temperatura de 25 para 350 e 700 °C provocou:

-Na liga ferritica (0%Ni): redugao da resisténcia mecanica (limite de escoamento, limite de
resisténcia a tracao e dureza Vickers), da tenacidade (drea sob a curva tensdo x deformacdo

do ensaio de tragao) e aumento da ductilidade (redu¢do de drea e alongamento na ruptura).

-Na liga austenitica metaestavel (10%Ni): redugdo de: resisténcia mecanica, tenacidade e
ductilidade. Apresentou valor de alongamento de 80% nem temperatura ambiente, muito
maior que a faixa desta propriedade (50 a 55%) para todas as outras ligas de niquel, devido

a formacdo de martensita induzida por deformacao.

-Nas ligas austeniticas estdveis (20 a 60%Ni): reducdo da resisténcia mecanica. A
tenacidade e ductilidade se alteraram muito entre em temperatura ambiente e 350 °C, mas a
700 °C houve queda abrupta destas propriedades devido a precipitacdo nos contornos de

grao austeniticos (WHILLOCK et al., 2000).

4) A liga ferritica apresentou limite de resisténcia bem menor que as ligas austeniticas tanto
em temperatura ambiente (400 contra 520 a 580 MPa) como a 350 ° C (300 contra 380 a 480
MPa) e também menor alongamento tanto em temperatura ambiente (30 % contra 50 a 80%)
como a 350 °C (20 contra 40 a 55 %), devido a mesma ter estrutura CCC, com menor quantidade
de planos de deslizamento que as austeniticas, com estrutura CFC. Isto explica porque, na
usinagem destas ligas, a vida da ferramenta foi muito maior que a vida da ferramenta que usinou

as ligas austeniticas (100 contra 20 a 50 minutos, respectivamente).

5) A resisténcia ao impacto (ensaio Charpy) foi muito baixa nem temperatura ambiente para
a liga ferritica (9J) e desprezivel a -196 °C, em ambos com fratura fragil. Nas ligas austeniticas,
em temperatura ambiente, a resisténcia ao impacto ficou em torno de 120J para ligas com 10 e
20% Ni, subindo para 160J para ligas entre 30 e 60%Ni. Para o nitrogénio liquido estes valores
foram menores em 30J, aproximadamente. Todas as fraturas foram ducteis, demonstrando a alta

resisténcia ao impacto das ligas, mesmo em temperaturas criogé€nicas.
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6) Observou-se que, a 350 °C, o aumento do teor de niquel eleva tanto o limite de
resisténcia das ligas austeniticas, o que dificulta a usinagem, como também eleva a ductilidade,
facilitando a adesdo da liga sobre a ferramenta de corte e exigindo maior esfor¢co na usinagem,

com conseqiiente reducdo da vida da ferramenta.

7) A liga com 30%Ni apresentou inclusdes que se alongaram no processo de usinagem
(figuras 4.6 a 4.11 — zona de corte). Verificou-se a presenca de célcio, elemento que age como
lubrificante durante a usinagem, facilitando o processo. Por isso, a vida da ferramenta na liga
30% Ni foi bem maior que nas outras ligas austeniticas (90 contra 20 a 50 minutos,

respectivamente).
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Anexo Il - Curvas de DTA
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