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RESUMO

A crescente expectativa em relacdo ao pré-sal e aos novos horizontes que o Brasil
poderd alcancar com a producdo de petréleo e gas natural incentivam a busca por uma
constante otimizacdo dos materiais utilizados, em tecnologias que contribuam para este
desenvolvimento, como ¢ o caso de equipamentos presentes em plataformas “offshore”. Com
teores de ferrita e austenita semelhantes em sua microestrutura, os a¢os duplex tornam-se
excelentes materiais neste segmento devido sua alta resisténcia a corrosdo intergranular e a
corrosdo sob tensdo, 6timas resisténcia mecanica e tenacidade, e boa soldabilidade, ou seja, as
caracteristicas que unificam as melhores qualidades dos acos ferriticos e austeniticos. No
entanto, mesmo apresentando excelente comportamento em trabalho, a obtencdo de pecas
obtidas por fundi¢do pode ser bastante complicada, pois a metalurgia fisica desse sistema é
muito complexa. O sucesso dependerd do controle eficaz da etapa de resfriamento na
solidificacdo para evitar a formacdo de fase sigma, visto que esse intermetalico reduz
acentuadamente a tenacidade destes ac¢os. Logo, este trabalho teve como objetivo estudar uma
rota de processamento para obtencdo acos duplex utilizando sucatas de acos duplex. Foi
projetado um sistema lingote-massalote com as devidas proporcdes para 0 vazamento do ago
liquido a partir de um forno de inducdo de 25 kg de capacidade de aco liquido. A rota de
processo imposta durante a etapa de fusdo utilizou a injecdo de argdnio para minimizar a
oxidacdo do metal liquido, procedimento considerado satisfatorio j& que a composicdo
quimica real da liga obtida apresentou valores muito proximos daquele esperado a partir do
balanco de massa das cargas utilizadas. Concluiu-se ser possivel obter um aco inoxidavel
duplex utilizando os recursos disponiveis no Centro Universitario da FEI pelo processo de
fundicdo em molde de areia evitando a precipitacdo de fase sigma, obtendo-se a fracdo de
ferrita e austenita esperadas, e previamente simuladas com auxilio do software ThermoCalc®.
O material produzido foi caracterizado por microscopia éptica, microscopia eletrénica de

varredura e difratomentria de raios X, aléem de quantificacdo de ferrita por ferritoscopio.

Palavras-chave: aco duplex, fase sigma, metalurgia fisica.



ABSTRACT

The growing expectation for the pre-salt and the new horizons that Brazil could
achieve with the production of oil and gas encourage the search for a constant optimization of
the materials used in technologies, and a contribution to this development is the case of
"offshore” platforms equipment. With similar fractions of ferrite and austenite in their
microstructure, duplex stainless steels become excellent materials in this segment due to their
high resistance to intergranular corrosion and stress corrosion cracking, good mechanical
strength and toughness and good weldability, features that unite the best qualities of ferritic
and austenitic stainless steels. However, even with excellent behavior at work, production of
pieces by casting may be quite complicated, because the physical metallurgy of this system is
very complex. Success depends on the effective control of the solidification cooling step to
prevent the formation of sigma phase, since this intermetallic markedly reduces toughness of
steels. Thus, this work aims to study a processing route for obtaining duplex steel using
duplex steel scrap. It was designed an ingot with the proper proportions for casting from an
induction furnace with 25 kg capacity of liquid steel. The process route imposed during the
step of melting used the injection of argon to minimize oxidation of the molten metal, a
satisfactory procedure because the actual chemical composition of the alloy obtained was very
close to those expected from the mass balance of raw materials. It was possible to obtain a
duplex stainless steel using the resources available at the FEI University through the process
of casting sand mold avoiding the precipitation of sigma phase (o), obtaining the fraction of
ferrite and austenite expected, and previously simulated with Thermo-Calc software. The
material produced was characterized by optical microscopy, scanning electron microscopy
and X ray diffractometry, and quantification of ferrite by ferritoscope.

Keywords: duplex steel, sigma phase, physical metallurgy.
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1 INTRODUCAO E OBJETIVOS

A crescente expectativa em relacdo ao pré-sal e aos novos horizontes que o Brasil
poderd alcangar com a producdo de petréleo e gés natural, incentivam a busca por uma
constante otimizacdo dos materiais utilizados em tecnologias que contribuam para este
desenvolvimento como ¢ o caso de equipamentos presentes em plataformas “offshore”.

Acos inoxidaveis tradicionais ndo apresentam as caracteristicas adequadas entre a
combinagdo de resisténcia mecéanica e de resisténcia a corrosdo, especialmente por pite,
necessarias para sua aplicacdo em ambientes. Uma nova categoria de acos inoxidaveis
denominados duplex e superdlplex, originada na década de 70, porém com aplicacdo em
territdrio nacional apenas na década de 90, relnem satisfatoriamente essas caracteristicas
(MARTINS; CASTELETTI, 2007). Consistem em ligas Fe-Cr-Ni-Mo-N com microestrutura
bifasica, contendo aproximadamente 50% de ferrita e 50% de austenita, sendo a matriz
ferritica com a fase austenitica dispersa. Constituem sistemas termodinamicamente
metaestaveis na condicdo solubilizada e resfriada em &gua, ou em temperaturas abaixo de
1000°C, e portanto qualquer insumo de energia fornecida em temperatura ambiente pode ser
suficiente para ocasionar mudancas estruturais.

No entanto, mesmo apresentando excelente comportamento em trabalho, a obtencéo
de pecas obtidas por fundicdo pode ser bastante complicada, pois a metalurgia fisica desse
sistema é muito complexa (BARBOSA; SOKOLOWSKI; FARINA, 2011). O sucesso desse
processo dependera do controle sistematico e eficaz sobre a formacdo da fase “sigma” (o)
durante a etapa de resfriamento na solidificacdo, e nas etapas de conformacéo a quente, visto
que esse intermetalico reduz acentuadamente a tenacidade destes acos (MARTINS;
CASTELETTI, 2004). O estudo minucioso do processo de fundicdo dos acgos duplex
configura o arcabougo conceitual necessario para a obtencdo de pecas fundidas com alto grau
de qualidade, podendo estas entéo ser aplicadas em equipamentos que utilizam essa classe de
acos como bombas centrifugas, valvulas reguladoras de fluxo e em aplicacdes estruturais em
plataformas “offshore”.

Logo, este trabalho tem como objetivo estudar e desenhar uma rota de processamento
para a obtencdo de agos inoxidaveis daplex, com recursos disponiveis no Departamento de
Engenharia de Materiais da FEI, comparando os resultados obtidos com os estimados pelo

software Thermo-Calc® .
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

Nos topicos seguintes serdo abordados conceitos, aspectos técnicos e econdémicos que
envolvem os acos inoxidaveis duplex visando fornecer subsidios para compreender as
vantagens e aplicacdes desta classe de material que vem sendo amplamente utilizada devido a

boa sinergia entre suas propriedades mecanicas e resisténcia a corrosao.

2.1 Acos inoxidaveis

Acos inoxidaveis sdo basicamente ligas de ferro (Fe) contendo no minimo 11% de
cromo (Cr) em solugdo sélida na matriz metalica e no maximo 30% de niquel (Ni). Na Figura
1, é apresentada a secdo isotérmica do diagrama ternario Fe-Cr-Ni a 1200°C, temperatura na
qual este sistema estaria no estado solubilizado, ou seja, apresentando somente as fases ferrita

(o) e/ou autenita (y).

__/ —— ‘7/..__ _/L — ‘.v‘. , — _.___.._
X 7 !

/ /
7

Fe

6 20 30 40 50 60 70 &0
Ni (% massa)

Figura 1: Se¢do isotérmica do diagrama ternario Fe-Cr-Ni a 1220°C. Fonte: Autor, Adaptado de ASM

Handbook, 1992.
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Ao entrar em contato com o oxigénio, o cromo homogeneamente distribuido por toda
a estrutura forma uma pelicula protetora de 6xido de cromo (Cr,O3) denominada pelicula
passiva, quem tem por caracteristica ser aderente, ndo porosa e auto-regenerativa;
propriedades que conferem a resisténcia a corrosdo destes acos.

Podem ser divididos quanto a sua microestrutura em cinco grupos: ferriticos,
austeniticos, martensiticos, endureciveis por precipitacdo e duplex. No entanto, essa
microestrutura é funcdo dos elementos de liga presentes. Dentre estes, sdo divididos entre 0s
elementos que estabilizam a ferrita (o), como Cr, Si, Mo, Ti, Nb, e 0s que estabilizam a
austenita (y), como o Ni, C, N e Mn. Logo, foram agrupados originando o cromo equivalente
e 0 niquel equivalente, sendo possivel a constru¢do de um diagrama denominando diagrama
de Schaeffler (DAVIS, 1994), apresentado na Figura 2. Nesta representacdo verifica-se o tipo

de aco inoxidavel em fungdo desses elementos de liga.

Yo Mn

0 2 4 6 810121416 18 2022 24 26 28

30 32 34 36 38 40

Cromo equivalente = %Cr + %Mo + 1,56 x %Si + 0.5 x %Nb

Figura 2: Representacdo esquematica dos grupos de agos inoxidaveis no diagrama de Schaeffler
Fonte:DAVIS,1994.

No entanto, aos longos dos anos foram sendo desenvolvidas inUmeras equacgdes que
possibilitaram a criacdo de diagramas referente ao tipo de microestrutura que seria obtido de

acordo com a composi¢cdo quimica e, principalmente, relacionado aos elementos ferritizantes
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(Creq) € austenitizantes (Nieg). Dentre esses estudos, DeLong (1974) propds um diagrama, que
ja considerava o efeito do nitrogénio.

Posteriormente outros autores efetuaram alteracdes no diagrama de Schaeffler e dentre
estes estd Schneider, que propds um diagrama, apresentado pela Figura 3, amplamente
utilizado para estimar a microestrutura no corddo de solda em acos alta liga (L1 PING et al,
2009).

30 -
0r ~
27 5%F/
24 - A 0%F
91 - 20%F
/

18 - 40% F

Nig,
\

A + 80 % F

9 Gasse—— -
VLVD 100 % F
6 - M "ﬁ}

Figura 3: Diagrama de Schneider
Fonte: Autor, Adaptado de Li Ping et al., 2009.

Ressalta-se, portanto, que com o avango e aumento do uso de agos inoxidaveis duplex,
principalmente o diagrama de Delong (1974) ndo se tornava mais adequado. Por fim, Sierwert
et al. (1988) utilizou um banco de dados com mais de 950 composicOes de liga e propds um
novo diagrama utilizando como parametro o niimero de ferrita (“ferrite number - FN)” que
por sua vez esta relacionado com o teor de ferrita presente em sua microestrutura (KOTECKI,
1982). Consequentemente foi possivel contemplar toda a faixa presente entre 0s agos
inoxidaveis austeniticos e duplex. Este diagrama foi revisado resultando no que atualmente é
chamado de diagrama WRC-1992, apresentado pela Figura 4, que é originado de Siewert
(1988), sendo o mais preciso para estimar o teor de ferrita nesses acos (MARTORANO,
TAVARES, PADILHA, 2012, LEFEBVRE, 1993).
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Creq= Cr * Mo + 0.7 Nb

Figura 4: Diagrama conhecido como WRC-1992 que relaciona o nimero de ferrita (FN) com os valores de Creq

e Nieg. Define-se FN = 100 equivalente a aproximadamente 65% em volume de ferrita (Shankar et al, 2003).

2.2 Panorama do mercado dos agos inoxidaveis

O crescente desenvolvimento de tecnologias juntamente com a variagdo dos pregos
das matérias primas utilizadas para a fabricacdo dos acos inoxidaveis, como é o caso do
niquel, ocasionaram diversas tendéncias ao longo das décadas. Sendo 0s acos inoxidaveis
duplex considerados relativamente novos, com seu desenvolvimento mais apurado a partir da
década de 70 (MARTINS, CASTELETTI, 2004), a discussdo em torno desses materiais era
guanto aos aspectos metallrgicos e tecnologicos referentes ao processamento para obtencao
das propriedades desejadas, sendo sua aplicacdo concentrada na industria de Oleo e gas
(CHARLES, 2007). Somente em 1991, em Beaune (Franga), foi realizada uma conferéncia
em que se iniciou uma discussdo mundial que contemplava a parte cientifica e tecnoldgica
com a aplicacdo desses acos no mercado (CHARLES, 1991).

Com relacdo a producdo mundial total de acos, 0s acos inoxidaveis apresentam cerca
de 1% da producdo mundial, sendo a maior parte dessa produgdo concentrada nos agos ao
carbono. Dentre os diversos tipos de agos de inoxidaveis, a principal categoria gira em torno
dos acos austeniticos (série 300), possuindo mais de 60 % da producéo, seguidos dos acos

ferriticos (série 400) com aproximadamente 25 % e 0s a¢os martensiticos (série 200)
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contemplando 10 % da producdo. Por fim, os acos duplex correspondem a aproximadamente

1 % desse total, como mostra a Figura 5.

Duplex: 0.6 %

Figura 5: Divis8o da produgdo dos acos inoxidaveis
Fonte: Autor, Adaptado de Charles, 2007.

O crescimento econémico e o desenvolvimento de novas tecnologias de paises como
China, india e Brasil estdo provocando uma nova tendéncia de consumo dos acos inoxidaveis.
Atualmente, a China apresenta o maior consumo de produtos laminados destes acos, Figura 6,

ultrapassando o consumo europeu (CHARLES, 2007).

E .13 CONSUMO DE PRODUTOS PLANOS DE ACOS INOXIDAVEIS
6320
Lo ti]
4080
2300
ﬁ
,mfum
América do Norte Oeste Europeu H_‘
China
1400 Japédo
= |
400 550 india
_—im
América Latina
o
Africa do Sul
Mundo Soueoa- CRLL Armolor, asalysis CWA

Figura 6: Consumo de produtos laminados em ago inoxidavel .
Fonte: Autor, Adaptado de Charles, 2007.
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A expressiva economia da China vem alterando a configuracdo mundial da producao
de acos inoxidaveis (ISSF, 2010). Em 2001, o pais contava com uma producdo minima
correspondente a 730 mil toneladas; média bem abaixo da comunidade mundial. No entanto, a
producdo vem em uma crescente desde o inicio da década passada e mesmo com a crise
econdmica em 2009, foi o Unico pais a continuar com a expansdo de sua producdo sendo
responsavel atualmente por mais de 11 milhGes de toneladas da produgdo mundial,
ultrapassando até mesmo a soma da producao de todos os demais paises da Asia (ISSF, 2010).

Dentre os fatores que contribuem para um efetivo desenvolvimento e aumento da
producdo dos acos inoxidaveis sdo os precos da matéria-prima, destacando-se o Niquel (Ni) e
0 Cromo (Cr), principais elementos de liga na sua elaboracdo. Os produtores de aco
inoxidavel utilizam aproximadamente dois tercos da producdo mundial de niquel
(ASSOCIACAO BRASILEIRA DE ACO INOX, 2011).

Em 2006, o aumento expressivo do pre¢o do niquel, Figura 7, teve grande impacto no
preco final dos agos, assim como em 2008 a elevagdo do prego do ferro-cromo, contribuiu
para elevacdo dessas taxas influenciando drasticamente o preco dos agos inoxidaveis 304 e
316 (CHARLES, 2007). Porém, atualmente estima-se uma elevada producéo de ferro-niquel
(mistura menos pura do metal) pela China fazendo com que haja a tendéncia na diminuicao do
preco do niquel. Associado a este fato, esta a fraca demanda de agos inoxidaveis juntamente
com o aumento da producdo nas minas de niquel em 2011, o que podera acarretar excedentes
na oferta de niquel contribuindo para a queda dos precos (ASSOCIACAO BRASILEIRA DE
ACO INOX, 2011). Considerando-se este cenario, a aplicacdo dos acos inoxidaveis duplex
torna-se extremamente interessante do ponto de vista econdmico visto que sua composi¢do
apresenta menores teores de niquel, ou seja, os precos dos agos duplex sdo menos suscetiveis
as oscilacdes do preco do niquel ja que esta € a matéria-prima mais cara em sua elaboracéo,
além das melhores propriedades mecéanicas dos acos duplex em comparacdo aos acos

inoxidaveis austeniticos.
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Figura 7: Variacdo dos precos de commodities niquel.

Fonte: Autor, Adaptado de Info Mine, 2011.

Com relagdo a producdo nacional, apresentou uma elevada taxa de crescimento até o
ano de 2004 conforme apresentado pela Figura 8. Nos anos seguintes de 2005 e 2006
apresentou uma queda devido a elevacdo do preco do niquel, Figura 6, visto que os precos do
niquel e do cromo interferem diretamente no custo da producdo conforme discutido
anteriormente. No entanto, os nimeros voltam a crescer de acordo com o que era observado

no periodo de pre-crise econdmica mundial em 2009.

Producao Brasileira de Aco Inoxidavel ( Unid.: t mil)

s 388888888

2000 2001 2002 2003 2004 2005 2006 2007 2008 2009 2010

Figura 8: Evolucdo da produgdo brasileira de ago inoxidavel
Fonte: Nucleo Inox.
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Outra questdo interessante refere-se ao consumo per capita (kg/hab/ano) no pais
conforme apresentado pelo gréfico da Figura 9. Do ano 2000 até 2005, esse consumo
mantinha-se aproximadamente constante com média igual a 1,18 kg/hab/ano. No entanto, este
numero comecgou a crescer em 2006 atingindo um &pice em 2008 apresentando um valor
correspondente a 1,94 kg/hab/ano. Em 2009, novamente houve um decréscimo relacionado a
crise econémica mundial, porém, em 2010 o consumo per capita volta a crescer evidenciando
a necessidade do uso dos acos inoxidaveis. No entanto, deve-se ressaltar que esses valores
estdo bem abaixo da média do consumo per capita mundial que varia entre 10 a 12 kg/hab/ano
(PEGN, 2011).

Consumo Aparente de Aco Inoxidavel - Brasil (Kg/hab/ano)

2,00
1,94 1,91

1,80
1,60
1,40
1,20

100 B2 G0 mp 2O

0,80

0,60

0,40

0,20 J

2000 2001 2002 2003 2004 2005 2006 2007 2008 2009 2010

Kg/hab/ano

Figura 9: Evolugdo do consumo per capita brasileiro de aco inoxidavel.

Fonte: Nucleo Inox.

2.3 Historico dos agos inoxidaveis duplex

Os agos inoxidaveis duplex sdo ligas Fe-Cr-Ni-Mo-N com microestrutura bifésica,
contendo aproximadamente 50% de ferrita e 50% de austenita, sendo a matriz ferritica com a
fase austenitica precipitada na forma arredondada e achatada. O primeiro ago inoxidavel
duplex foi produzido na Suécia em 1930 para aplicacdo na induastria de papel sulfite (IMOA,
2009). Foram desenvolvidos para minimizar problemas de corrosdo intergranular presente nos
acos inoxidaveis austeniticos com alto teor de carbono. A fundicdo dos acos duplex foi
desenvolvida na Finlandia em 1930, porém sua patente foi concedida a Franca em 1936. Ap4s
a 22 Guerra Mundial sua producdo tornou-se bem definida possuindo ampla aplicagdo em
tubos trocadores de calor (IMOA, 2009).
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A primeira geracdo de acgos duplex foi desenvolvida para aumentar a resisténcia a
corrosdo contra trincas ocasionadas pela tensdo originada na presenga de cloretos.
Posteriormente, foram usados em aplicacGes para vasos de pressdo, trocadores de calor e
bombas. No entanto, esses acos possuiam limitacdes quando solicitados durante o processo de
soldagem, pois a zona afetada pelo calor apresentava uma elevada quantidade da fase ferrita
apresentando, portanto, uma menor resisténcia a corrosdo que o material de base.

No entanto, esses agos eram produzidos em fornos de inducéo de alta frequéncia (1200
Hz) simplesmente fundindo esses materiais, sem o controle de refinamento adequado. Logo,
ndo era possivel estabelecer faixas composicionais adequadas de oxigénio, enxofre e carbono
e, portanto, os agos inoxidaveis duplex eram facilmente identificados pela elevada presenca
de trincas. Com o surgimento do processo AOD (“Argon Oxygen Decarburization”) em 1968,
foi possivel desenvolver novos acos por meio da introducdo de nitrogénio como elemento de
liga. O nitrogénio aumenta a tenacidade na regido afetada pelo calor e também contribui para
a estabilizacdo da austenita reduzindo, portanto, o surgimento de compostos intermetalicos
indesejaveis (CHARLES e CHEMELLE, 2010).

Mesmo com o desenvolvimento de novas tecnologias a elaboracdo dos agos duplex é
complicada visto que o processo de aciaria destes agos é bastante complexo. O balanceamento
microestrutural ferrita/austenita, o célculo da solubilidade de nitrogénio no metal liquido e o
ajuste da resisténcia equivalente a corrosdo por pite (“Pitting Resistance Equivalent”, PRE)
sdo algumas das varidveis a ser rigidamente controladas e aferidas (MARTINS,
CASTELETTI, 2007).

Atualmente, os agos inoxidaveis diplex sdo divididos em duas geragdes. A primeira
consiste nas ligas isentas de nitrogénio ou com adi¢cdes minimas, da ordem de 0,15% em peso
e a segunda geracdo, envolve as ligas com teores maiores de cromo (até 28% em peso) e com
adicdes relevantes de nitrogénio (até 0,30 % em peso) (MARTINS, CASTELETTI, 2007).

2.4 Metalurgia fisica dos agos inoxidaveis duplex

Os acos inoxidaveis duplex constituem sistemas termodinamicamente metaestaveis na
condicdo solubilizada e resfriada em &gua, mas, em temperaturas acima de 1100 °C
apresentam-se na forma estavel e, portanto, qualquer insumo de energia fornecida em

temperatura ambiente pode ser suficiente para ocasionar mudangas microestruturais.
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Estes acos sdo classificados através da expectativa quanto a resisténcia a corrosdo por
pite em ambientes contendo ions cloreto, atribuindo um pardmetro denominado equivalente

de resisténcia a pite (PREy — Pitting Resistance Equivalent Number) dado pela equacao (1).

PREy = %Cr + 3,3 %Mo + 16 %N (1)

No entanto, algumas ligas ddplex contém adicdo de tungsténio, que ocasiona o
aumento da resisténcia a corrosdo por pite e, portanto, essa resisténcia é calculada pelo PREw
(PARAYIL e BERGSTROM, 2011) apresentado pela equacdo (2). A Tabela 1 apresenta os
acos inoxidaveis diplex mais comuns com suas respectivas propriedades mecanicas e 0 PREy

correspondente.

PRE,, = %Cr + 3,3 %Mo + 1,65 %W + 16 %N @)

Ressalta-se, portanto, que o PREy trata-se de um nimero absoluto que ndo considera a
presenca de heterogeneidades na microestrutura que pode alterar consideravelmente as
propriedades de resisténcia a corrosdo. Porém, este PREy é pardmetro para classificacdo e
divisdo entre os acos duplex e super duplex. Assim, 0s acos inoxidaveis bifasicos
(ferritico/austenitico) cujos valores do PREy forem da ordem de 35 a 40, constituem a familia
dos acos inoxidaveis duplex e aqueles cujos PREN forem superiores a 40, constituem a
familia dos inoxidaveis super duplex (MARTINS, CASTELETT]I, 2009).

No entanto, quando resfriados até a temperatura ambiente podem surgir precipitados
com o intuito de alcancar a estabilidade e, portanto, ha a tendéncia de precipitacdo de
compostos intermetalicos e/ou carbonetos/nitretos ricos principalmente em cromo e
molibdénio. Dentre estes compostos, destacam-se as fases sigma (o), chi (x) e pi (r) e alguns

carbonetos e nitretos conforme apresentado pela Tabela 2.
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Tabela 1: Propriedades mecanicas dos a¢os diplex mais comuns.

- LIMITE DE LIMITE DE
TIPO COSSI?%ICC:O PREx ESCOAMENTO RESISTENCIA ALON(?{;};GENTO
(MPa) (MPa)
UNS 25%Cr-7%Ni-4%Mo-
$327501 0,3%N-1,2%Mn-0,8%Si- 43 550 800 25
0,03%C
UNS 25%Cr-6%Ni-1,6%Mo-
831200[2] 0,17%N-1%Sl-2%Mn- 33 450 690 25
0,03%S-0,045P-0,03%C
UNS 22%Cr-5,5%Ni-3,2%Mo-
831803[1] 0,18%N-2%MH-I%SI- 35 450 680 25
0,03%C
25,5%Cr-4,5%Ni-2,4%Mo-
UNS 2%Cu-0,17%N-1%Si-
$32550%  1,5%Mn-0,03%S-0,04%P- 36 550 760 15
0,04%C
UNS 25,5%Cr-3,7%Ni-1,5%Mo-
5320002 0,75%Si-1%Mn-0,03%S- 30 485 620 20
0,04%P-0,08%C
UNS 18,5%Cr-4,8%Ni-2,75%Mo-
$315002 0,07%N-1%Si-2%Mn- 29 440 630 30
0,02%S-0,03%P-0,03%C
UNS 22,5%Cr-5,8%Ni-3,2%Mo-
$3220513 0.17%N 36 450 655 25

Fonte: [1] SENATORE, FINZETTO e PEREA, 2007; [2] ASTM A 789 / A 789M 01a, 2001; [3] PARAYIL e
BERGSTROM,2011.

Tabela 2: Principais fases encontradas nos agos inoxidaveis ddplex

Precipitado Formula Quimica Intervalo de temperatura (°C)

c Fe-Cr-Mo 600 a 1000

X Fes6CrixMoqg 700 a 900

T FesMo 3Ny 550 a 600

R Fe-Cr-Mo 550 a 800

M,C; (Cr,Fe);,Cs 950 a 1050
M»;C (Cr,Fe, Mo),;C6 700 a 900
Nitreto de Cromo CnN 700 a 900
Nitreto de Ferro Feo,N 700 a 900

Fonte: Alvarez e Degallaix, 2009.

A Figura 10 apresenta uma se¢do isotérmica do diagrama ternario Fe-Cr-Ni a 800°C

onde é possivel verificar o aparecimento do principal destes precipitados, a fase sigma. Nesta
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isoterma a 800°C do sistema Fe-Cr-Ni coexistem as fases ferrita (o), austenita (y), o’ (rica em

cromo) e sigma (o).

Ni (% peso)
Figura 10: Secéo isotérmica do diagrama ternario Fe-Cr-Ni a 800°C.
Fonte: Autor, Adaptado de ASM Handbook, 1992.

Portanto, torna-se necessario o bom conhecimento dos aspectos metallrgicos deste
material, pois se tratando de um sistema metaestavel, poderd ocorrer o aparecimento destas
fases indesejaveis quando submetidos a qualquer incremento de calor no sistema.

A producdo de componentes fundidos em acos duplex e super diplex com espessura
maior que 125 mm (5 polegadas) apresenta um elevado grau de complexidade devido a baixa
taxa de resfriamento durante o processo de solidificacdo (MARTINS, CASTELETTI, 2009).
Durante o resfriamento na solidificacdo, uma das fases a precipitar € fase sigma (o), que
contém cerca de 30% (peso) de cromo e 8% (peso) de molibdénio. Teores acima de 3% em
volume da fase sigma (o) na microestrutura reduzem a tenacidade ao impacto destes acos de
220 J para 20 J a temperatura ambiente (MARTINS, CASTELETTI, 2009).

Notou-se que é impossivel evitar a precipitacdo da fase sigma (o) em fundidos com
espessura maior que 75 mm em regides localizadas proximas aos massalotes, que contribuem
para alimentacdo continua compensando as contraces no estado liquido e de solidificagéo do

metal liquido e em pecas resfriadas dentro de moldes a base de silica onde a condutividade
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térmica € muito baixa (MARTINS, CASTELETTI, 2009). Logo, o controle da precipitagdo
desta fase € baseado na composi¢do quimica do aco e na taxa de resfriamento no estado
solido.

Para realizar a dissolucéo de precipitados indesejaveis, realiza-se o tratamento térmico
de solubilizacdo seguido de resfriamento em agua mantendo, portanto, os elementos de liga
em solucdo solida. Logo, é necessario um bom conhecimento dos aspectos metallrgicos
destes acos visto que qualquer insumo de energia fornecido poderd induzir novamente a
precipitacdo de fases intermetalicas em determinadas faixas de temperatura que prejudicaréo
as propriedades mecénicas e a resisténcia a corrosdo caracteristicas dos agos inoxidaveis
duplex.

Existem algumas premissas que sdo levadas em consideracdo durante a elaboracédo dos
acos duplex. Desde o advento do processo AOD (“Argon Oxygen Decarburization™) em 1968,
que possibilitou a introducdo do nitrogénio como elemento de liga, estudos vem sendo
realizados j& que a priori, uma preocupacdo basica no processo de aciaria dos acos duplex
refere-se a solubilidade do nitrogénio atdmico. Ressalta-se, portanto, que além deste processo
existe VOD (“Vacuum Oxygen Decarburization) promovendo o mesmo efeito.

Ritoni, Martins e Mei (2010) estudaram o efeito da adig@o de nitrogénio sobre a fracéo
volumétrica de ferrita de um ago inoxidavel duplex CD4MCu. Utilizaram amostras de 25 mm
de diametro e 300 mm de comprimento no estado bruto de fusdo e solubilizadas a 1050° C
durante 2 horas resfriadas em agua. Primeiramente observou-se uma estrutura bruta de fusdo
com a matriz ferritica com precipitados e austenita na forma de agulhas e bastdes conforme
apresentado pela Figura 11. Notou-se também uma menor quantidade de austenita nas
amostras que ndo possuiam adicdo de nitrogénio. Logo, verificou-se o efeito gamagénico
deste elemento sendo sua utilizacdo justificada, pois ele aumenta a tenacidade na regido
afetada pelo calor e também contribui para a estabiliza¢do da austenita reduzindo, portanto, o

surgimento de compostos intermetalicos indesejaveis.
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CD4MCu CD4MCuN

Figura 11: Amostras no estado bruto de fusdo comparando o efeito do nitrogénio sobre as microestruturas.
Ataque eletrolitico oxalico 10% volume.
Fonte: Adaptado de Ritoni, Martins e Mei (2010)

Posteriormente estas microestruturas foram comparadas com amostras solubilizadas
do mesmo aco verificando, portanto, o efeito da dissolucdo dos precipitados, comprovando a
eficiéncia deste tratamento. A Figura 12 apresenta este efeito notando-se visualmente o
aumento do teor de austenita no aco contendo nitrogénio. Outra consequéncia interessante da
adicdo de nitrogénio se refere ao balanceamento microestrutural entre a ferrita e a austenita
caracterizando a estrutura ddplex. Estes mesmos autores realizaram a medicdo das fases por
metalografia quantitativa e por ferritoscopio chegando a concluséo que néo ha diferenca entre
esses dois métodos. No entanto, deve ressaltar que diferencas entre os resultados obtidos por
estas técnicas de quantificacdo de fases ja foram relatadas em outros trabalhos
(MAGNABOSCO et al.,, 2011a; MAGNABOSCO et al., 2011b). Foi calculada a razdo
Creq/Nieq para estimar o valor de ferrita pelo diagrama de Schoeffer sendo os resultados

encontrados apresentados pela Tabela 3.
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Tabela 3: Fracdo volumétrica de ferrita medida sob diferentes técnicas e condicdes

DIAGRAMA DE ESTRUTURA BRUTA DE

TIPO DO ACO SCHOEFER FUSAO SOLUBILIZADO A 1050 °C
Microscopia Microscopia
Optica Ferritoscopio Optica Ferritoscopio
Quantitativa (%Vol) Quantitativa (%Vol)
(%Vol) (%Vol)
CD4MCu >70 - 62=+1 79+1 73+£3
CD4MCu N 56 44 £ 2 45+ 1 51+2 52+3
Fonte: Adaptado de Ritoni, Martins e Mei (2010)
Y - N "1091'-.
CD4MCuN

0rx am DLectoe OB - 2 an Mg %50 kK o
5-57, ©iT20.60 & TInto Na <308 (5/ 312080 )
4 (cotat )

Figura 12: Microestruturas dos acos diplex CD4MCuN apds o tratamento de solubilizacdo. Ataque eletrolitico
oxalico 10% volume. Fonte: Ritoni, Martins e Mei (2010)

Posteriormente pode ser estimado o balanceamento microestrutural entre as fases
ferrita (o) e austenita (y) conforme a norma ASTM A800/A800M (1999). Foi encontrado uma
relagédo Crey/Nigq igual 2,49 para 0 CD4MCu e 1,79 para 0 CD4MCuN. Logo, para 0 ago
CD4MCu néo foi possivel utilizar o diagrama de Schoefer para estimar o teor de ferrita visto
que este valor foi superior a 2. Mesmo assim, para o0 ago CD4MCuN foi estimado uma valor

de 56% de ferrita correspondente a faixa permitida definida entre 42% e 67%. Posteriormente
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foram efetuadas medidas de teor de ferrita utilizando ferritoscopio e metalografia quantitativa
comparando os valores obtidos conforme foi apresentado pela Tabela 3.

BARBOSA, SOKOLOWSKI e FARINA (2011) estudaram a producdo de barras de
grande espessura e, portanto, dificil processamento devido aos problemas de precipitacdo de
compostos intermetalicos, do aco inoxidavel superdiplex UNS S32760. Foram fundidos 50
kg de lingotes de aproximadamente 140 mm de secdo transversal em forno de inducdo a
vacuo e posteriormente forjados a uma taxa de reducédo de 4:1 obtendo uma secdo quadrada de
70 mm. Foi utilizado o software Thermo-Calc® acoplado com o banco de dados TCFE6 para a
realizacdo de estimativas como fracéo das fases e precipitacdo de fases intermetélicas.

A Tabela 4 apresenta os valores do teor de ferrita estimados pelo Thermo-Calc® e os
valores reais medidos antes e ap6s o tratamento térmico. O teor de ferrita era de 57% e foi

reduzido para 41% ap0s tratamento de solubilizagdo a 1120 °C.

Tabela 4: Teores de ferrita estimado e real antes e ap6s tratamento de solubiliza¢do a 1120°C.

Ferrita (% Volumétrica)

UNS S32760 .
Estimado Real
Antes da solubilizacao 52,1 57,5
Ap6s solubilizagdo (Rebalanceado) 49,2 41,3

Fonte: BARBOSA, SOKOLOWSKI e FARINA (2011)

As Figuras 13 e 14 apresentam as simulacOes realizadas pelo Thermo-Calc® . Foi
verificado o aumento do teor de austenita bem como a precipitacdo de nitretos de cromo em
temperaturas menores nas amostras que foram solubilizadas. Ocorreu uma menor fracdo
massica de M»3Cs € um decréscimo da temperatura de precipitacdo deste composto de 900 °C
para 840 °C indicando, segundo os autores, uma reducdo da temperatura de sensitizacdo. No
entanto, a fase sigma e fase chi ndo sofreram nenhum tipo de alteracdo referente a temperatura
de precipitacdo.

No entanto, o teor maximo de carbono permitido nos agos duplex corresponde a
0,03% (% peso) e, portanto, a presenca de carbonetos torna-se menos provavel e sua
precipitacdo dificultada. Analisando os graficos das Figuras 13 b) e 14 b) apresentados em
escala logaritmica, fica evidente que a quantidade de carbonetos € inferior as de nitretos de
cromo (Cr;N) e de fase sigma (o). Além disso, a reducdo da fracdo massica de My3Cq €

minima em relagdo ao ago que nédo sofreu o processo de solubilizagdo. Ressalta-se ainda que a
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sensitizacdo é causada pela formagdo de zonas empobrecidas em cromo ao redor de fases
ricas neste elemento, e, portanto pode ser induzida pela presenca de nitretos de cromo e fase
sigma e ndo somente pelo surgimento de carbonetos de cromo como propuseram 0s autores
do referido trabalho. Deve-se considerar que admitir a ocorréncia de sensitizacdo apenas
relacionada a formacéo de carbonetos de cromo é um erro comum devido a sensitiza¢do no
caso dos acgos inoxidaveis austeniticos ser diretamente relacionada aos carbonetos de cromo
formados em contornos de grdo; contudo, nestes acos a sensitizacdo € um fendmeno mais
complexo, ja que o empobrecimento em cromo pode advir da formacédo de fases sigma, chi e

nitretos de cromo, e ndo sé da formacéao de carbonetos.
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Figura 13: Estimativas do equilibrio microestrutural
fornecida pelo Thermo-Calc® para o ago UNS
S32760 sem o processo de solubilizagdo, a) escala
linear b) escala logaritmica.

Fonte: Barbosa, Sokolowski e Farina, 2011.
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Fonte: Barbosa, Sokolowski e Farina, 2011.

Outra caracteristica importante refere-se ao PREN. No caso dos acos diplex o PREN

deve ter o0 mesmo valor na austenita e na ferrita, numa estrutura onde a fracdo de ferrita é

equivalente a (50 + 5%). Logo, obter a condi¢do de igualdade microestrutural diretamente

oriunda da fundicgdo, ausente do tratamento de solubilizacdo impde uma das dificuldades de

processamento desses materiais. No mesmo estudo apresentado anteriormente, BARBOSA,
SOKOLOWSKI e FARINA (2011) também se referem a este parametro tragando um grafico

do valor de PREN em funcdo da temperatura de solubilizagcdo, conforme apresentado na

Figura 15. Notou-se um PREN maior na ferrita tanto na condi¢do convencional quanto

solubilizada, porém, o PREN da austenita tende a alcancar o valor da ferrita em torno de
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1210 °C. Verifica-se, portanto, a dificuldade de processar o material mantendo a relagcdo 50%
d / 50% y com o maximo valor de PREN como apresentado na Figura 16. Neste caso, a
condicdo de balango volumétrico entre ferrita e austenita ndo corresponde ao maximo valor de
PREN.

440

420

40.0

38.0

,' >< ChN /

36.0 * Precipitation
/ m— Austenite - H7263 - Conventional
= = 'Austenite - H7441 - Rebalanced

34.0
/ = Forrite - H7263 - Conventional

= = 'Ferrite - H7441 - Rebalanced
320 T T T T T T T

1000 1030 1060 1090 1120 1150 1180 1210 1240
Temperature [2C]

PREN

Figura 15: PREN da ferrita e austenita calculado pela simulacdo do Thermo-Calc® para as condi¢des do aco
convencional e apos solubilizagéo.

Fonte: Barbosa, Sokolowski e Farina, 2011.
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Figura 16: PREN total calculado pela simulagdo do Thermo-Calc® para as condicdes do aco convencional e ap6s
solubilizagdo.

Fonte: Barbosa, Sokolowski e Farina, 2011.



2.5 Solidificacdo de acos duplex

Diversos estudos apresentam as diferentes condi¢cfes e parametros que afetam o modo
de solidificacdo dos acgos inoxidaveis (HAMMAR e SVENSSON, 1979) (FREDRIKSSON,
1972) (SUUTALA, TAKALO e MOISIO, 1980) (ELMER, ALLEN e EAGAR, 1989).
Verificou-se que a composicdo quimica e a velocidade de solidificacdo sdo as principais
variaveis de processo que afetam o modo de solidificacéo.

A solidificacdo pode iniciar com formacdo de ferrita ou austenita sendo o
balanceamento dos elementos formadores destas fases o que indicard a tendéncia de
surgimento da fase correspondente. Sdo identificados, portanto, 4 modos de solidificacdo

indicados pela Tabela 5.

Tabela 5: Mecanismos e modos de solidificagao presentes nos agos inoxidaveis.

Solidificacao Modo de Solidificaciao Mecanismo
Austenitica A Liquido(L) > L+y— vy
Austenitica-Ferritica AF Liquido(L) > L+y— L+y+38 — v+
Ferritica-Austenitica FA Liquido(L) > L+ 8 —> L+ 8+ y—> o6+ vy
Ferritica F Liquido (L) > L+ 6 — &

Fonte: HAMMAR e SVENSSON, 1979; FREDRIKSSON, 1972; SUUTALA, TAKALO e MOISIO, 1980;
ELMER, ALLEN e EAGAR, 1989.

O modo “A” inicia-se com a formacdo de dendritas de austenita, completando com a
formagao apenas desta fase. Porém, o modo “AF” a solidificagdo inicia-se com a formacdo de
dendritas de austenita e a formacédo de ferrita ocorre entre os bracos dendriticos. No modo
“FA” a ferrita é a primeira fase a se solidificar com morfologia dendritica sendo a posterior
formacdo de austenita na interface ferrita/liquido, por intermédio de uma reagdo peritética.
Apbs a nucleacdo, a austenita cresce com consequente segregacao de elementos que podem
promover a formacéo de ferrita no interior das dendritas e no liquido. Logo, a estabilizacdo da
ferrita pode ser ocasionada no eixo das dendritas ou ainda causar sua formagao nos espacos
interdendriticos. Por fim, o modo “F” ¢ caracterizado pela formagdo unica e exclusiva da
ferrita na solidificagdo, e a nucleagdo da austenita se da somente no estado solido. Esse modo
de solidificacdo é tipicamente encontrado nos agos inoxidaveis duplex (POHL, STORZ E
GLOGOWSKI, 2007). A Figura 17 apresenta uma representacdo esquematica do

desenvolvimento microestrutural de acordo com o modo de solidificag&o.
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Figura 17: a) Modo A: o metal solidifica completamente em austenita; b) Modo AF: a solidificacdo inicia-se
com a formacéo de dendritas de austenita, ocorrendo a formacdo de ferrita entre os bragcos das dendritas; c)
Modo FA: a solidificacéo inicia-se com a formacéo de dendritas de ferrita e a austenita é formada posteriormente
na interface ferrita liquido; d) Idem c): diferencia-se apenas pela maior fracdo volumétrica de ferrita; €) Modo F:
a ferrita é a Unica fase a se formar durante a solidificacéo, a austenita é formada através de transformacdo em
estado s6lido (COLPAERT. 2008).

A sequéncia de solidificacdo e suas transformac@es de estado determinardo o nivel de
segregacdo e a distribuicéo final de ferrita.

Suutala, Takalo e Moisio (1979a, 1979b, 1980) propuseram a previsao do modo de
solidificacdo resumindo-se a 3 modos conforme apresentado pela Tabela 6 de acordo com a
relacdo Creg/Nigq, Utilizando as formulas do diagrama de Schaeffler. No entanto, utilizaram

uma correcdo para contemplar a influéncia do nitrogénio.

Tabela 6: Critério para defini¢cédo do modo de solidificagéo através da relagéo Creq/Nigq.

Relacio Creg/Nigg Modo de Solidifica¢iio
<1,48 A
1,48 -1,95 FA

>1,95 F




Notou-se ainda que se a relagéo estiver entre 1,95 e 2,3 ocorre surgimento da ferrita
acicular enquanto que se essa relagéo estiver acima de 2,3 a ferrita se decompde em austenita
de Widmanstatten durante o resfriamento no estado sélido.

Nayal e Beech (1986) relacionaram as relagdes Creq/Nieq definidas pelas equagdes (3)
e (4) propostas por Hammar e Svensson (1979) e assim estabeleceram um critério que prevé o
modo de solidificacdo apresentado pela Tabela 7. Esta relagdo é a que melhor relaciona a
composicdo quimica e o modo de solidificacdo segundo varios autores (SUUTALA, 1983;
HAMMAR e SVENSSON, 1979; NAYAL e BEECH 1986).

Nigg = % Ni + 22% C + 14,2% N + 0,31% Mn + %Cu 3)

Creq =% Cr+ 1,37% Mo + 1,5% Si + 2% Nb + 3% Ti 4)

Tabela 7: Critério para defini¢édo do modo de solidificagéo através da relagéo Creq/Nigq.

Relacdo Creq/Nigq Modo de Solidificacdo
<1,38 A
1,38-1,50 AF
1,50-2,0 FA
>2,0 F

Fonte: Adaptado de NAYAL e BEECH (1986)

Assim como o modo de solidificacdo existem inimeros estudos na literatura para
estimar o teor e ferrita presente na microestrutura (ASTM 800/800M-91; BIRKS e
ROBERTS, 1992; SIEWERT, 1988; SCHAEFFLER, 1949; HULL, 1973; LI PING et al.)

Birks e Roberts (1982) desenvolveram uma metodologia para obter o maximo PREN
para um determinado teor de ferrita objetivado definindo algumas regides conforme
apresentado pela Figura 18. Através desse diagrama verificou-se uma regido hachurada que

atende todos os requisitos de PREN inclusive teores de ferrita estabelecidos entre 45% e 55%.
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Figura 18: Teor de ferrita em fungdo do Creq € Nigg. (BIRKS e ROBERTS, 1982).

Sanchez et al. (2002) encontraram as formulas para o calculo do Creq e Nigq descritas
pelas equacdes (5) e (6). Além disso, propuseram uma férmula empirica para estimar o teor de
ferrita em amostras solubilizadas apresentada pela equacdo (7) em que T corresponde a

temperatura de solubilizacéo situada entre 1050 °C e 1150°C.

CToq = % Cr + 1,73 % Si + 0,88 % Mo (5)
Nigq = % Ni + 24,55 % C + 21,75% N + 0,4% Cu (6)
% Ferrita = 20,73 + 4,01 Croq — 5,6 Nigg + 0,016 T (7

Por fim, a norma ASTM 800 recomenda para o calculo da quantidade de ferita a
utilizacdo das férmulas estabelecidas por Schoefer definidas pelas equagdes (8) e (9) e o
gréfico apresentado pela Figura 19.

CToq = % Cr + 1% Mo + 1,5% Si + 1% Nb — 4,99 ©)

Nigg = % Ni +30% C + 26% N + 0,5% Mn + 2,25 9)
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Figura 19: Grafico para estimar o teor de ferrita através da formula de Schoefer segundo norma ASTM
800/800M (ASTM 800/A800M - 10).

Baseado nas diferentes formulas utilizadas para o calculo do Creq € Nigg, Tavares
(2008) estudou influéncia da composicdo quimica e da espessura da peca fundida na
quantidade e distribuicdo de ferrita delta em acos inoxidaveis austeniticos e utilizou diferentes
métodos para o calculo da relagdo Cre/Nieq. ESte mesmo autor plotou graficos da
porcentagem de ferrita em fungdo da relagéo Creq/Nieq utilizando os dados empiricos obtidos
e, através de férmulas encontradas na literatura verificou qual destas apresentava a melhor
tendéncia expressa pelo fator de correlacdo R? sendo os resultados apresentados os graficos da

Figura 20 e pela Tabela 8.
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Schneider

Tabela 8: Férmulas utilizadas para o calculo de Creﬂ ede Nieﬂ

Formulas R-Quadrado (R
Schaeffler 0,7598
DelLong 0,8219
Schoefer 0,9353
Schneider 0,9483
Jernkontoret 0,9274
Hammar Svensson 0,8920
Hull 0,8751

Fonte: TAVARES (2008)

Notou-se que os fatores R? de Schoefer e Schneider sdo muito préximos conforme
apresentado pelo grafico da Figura 20. No entanto, mesmo a formula apresentada por
Schneider que possui um fator relativamente superior, os valores empiricos encontrados por
Tavares (2008) através da formula estabelecida por Schoefer mostraram-se dentro da faixa de
valores calculados estabelecendo, portanto, a confiabilidade do uso da norma ASTM A800
para estabelecer a quantidade de ferrita delta.

Outro aspecto interessante refere-se a formula estabelecida por Nayal e Beech que,
segundo varios autores (SUUTALA, 1983; HAMMAR e SVENSSON, 1979; NAYAL e
BEECH , 1986) melhor relaciona a composi¢do quimica e 0 modo de solidificacdo conforme
citado anteriormente. Tavares (2008) apresenta o fator R? referente a formula de Nayal e
Beech igual a 0,8920 e, portanto, difere-se de Schoefer e Scheneider. Nota-se entdo, a
validade das férmulas de Schneider e Schoefer, sendo este ultimo o recomendado pela horma
ASTM A800, para o célculo do teor de ferrita.
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No entanto, Martorano, Tavares e Padilha (2012) verificaram 0S menores erros
relativos no calculo do teor de ferrita através das equacfes (10) e (11) referentes a Siewert
(1988). Ressalta-se, portanto, que coeficiente 0,25% Cu foi introduzido na revisdo do
diagrama de Siewert originando o diagrama WRC-92 apresentando anteriormente pela Figura

5.

Creq = % Cr + 1% Mo + 0,7Nb (20)

Nigq = % Ni +35% C + 20% N + 0,25% Cu (11)

Li Ping et.al (2009) estudaram o efeito do nitrogénio na microestrutura de acos
inoxidaveis duplex contendo 25 % Cr, 5-6 % Ni e 1-2 % Mo. Foram utilizados 15 kg de
material fundidos em forno a vacuo adicionando uma liga Fe-59,4Cr-5,5N para obtencdo de
teores diferentes de nitrogénio. As amostras foram solubilizadas a 1050 °C por 1,5 h e
resfriadas em agua com posterior envelhecimento a 550 °C por 1,5 h resfriadas ao ar. Notou-
se que o aumento do teor de nitrogénio provocava um forte aumento sobre o Nig enquanto

que o teor de cromo permaneceu praticamente constante, conforme apresentado pela Tabela 9.

Tabela 9: Formulas utilizadas para o calculo de Creq e de Nig

Liga obtida (N) Teor de N (fracio massica %) Creﬂ (%) Ni(%) Creﬂ / Nieﬂ

N1 0 29,63 7,16 4,14
N 2 0,143 28,795 12,085 2,38
N3 0,289 29,029 15,84 1,83
N 4 0,485 28,505 23,085 1,23

FONTE: Li Ping et. al (2009)

Posteriormente foi utilizado o diagrama de Schaeffler adaptado por Schneider
estabelecendo-se o teor de ferrita em funcéo dos valores de Creq € Nigq de acordo com a Figura

21.
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Figura 21: Diagrama de Schaeffler adaptado por Schneider (Li Ping, et.al, 2009)

Baseado neste diagrama apresentado foi plotado um grafico que relacionou o teor de
nitrogénio em funcédo da relagcdo Creg/Nieq € fracdo volumétrica de ferrita conforme

apresentado pela Figura 22.
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Figura 22: Relacéo entre teor de nitrogénio em funcéo da relacdo Creq/Nieq e fracdo volumétrica de ferrita
Fonte: Autor, Adaptado de Li Ping, et.al, 2009.

Logo, foi verificada a reducdo da fracdo volumétrica de ferrita bem como a relagéo

Creg/Niegem funcéo do aumento do teor de nitrogénio.
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Stradomska, Stradomski, Soinski (2009), analisaram o processo de solidificagdo de
acos duplex utilizando os acos GX2CrNiMoN25-6-3 e GX2CrNiMoN25-6-3-3. Para isto,
aplicaram-se outras formulas especificas de agos duplex para determinar 0 modo de
solidificagéo através do calculo da relagéo Crey/Nieq, Sendo estas apresentadas na Tabela 10.
A justificativa para este estudo foi verificar a influéncia do cobre sobre a ocorréncia de trincas
a quente; um dos defeitos mais comuns durante o processo de solidificacdo de agos duplex. A
adicdo de cobre diminui a temperatura do fim da solidificacdo conforme apresentado na
Figura 23 a) e b) referente & simulagéo realizada no Thermo-Calc®, auxiliando no aumento da
qualidade superficial do fundido, porém, pode promover mutuamente com outros elementos
de liga, a transformacéo peritética durante o Gltimo estagio da solidificacdo; razao pela qual
aumenta a sensibilidade a defeitos no aco durante o processo de fundi¢do continua. Segundo a
Tabela 10 o modo de solidificacdo destes acos em estudo deveria ser puramente ferritico
(modo F), porém, através dos coeficientes de particdo determinados empiricamente por ensaio
de EDX foi verificado a mudanca do modo F para modo FA somente utilizando as formulas

n° 2 conforme a Tabela 10.

1450 4 L : : : 4 :
e | 1450 ! t L L
~ a) ‘ b)
| T - 4 14004 ———
2 1400 S @ c
(72} \ N 75} ~
P N\ o 1350 > e
©, 1350 - ~ ) N UK
w ' N\
« & 1300 - Wl
< 1300- \ F =
: \ g : ;
e GX2CrNiMoN25-6-3 \ & 1250 | GX2CrNiMoN25-6-3-3 N\ }
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Figura 23: Variagdo do modo de solidificacdo de acordo com a variagdo do teor de cobre.

Fonte: Adaptado de Stradomska, Stradomski, Soinski (2009).
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Tabela 10: Formulas especificas de agos diplex para determinacdo do modo de solidificagdo através do calculo
do Creqg e de Nieg.

. . Modo de
Ne° Formula para calculo de Crqq € Ni Relacdo Creo/Ni . e ~
P ea = TTeq ¢ erTeq Solidificacio
Creq = %Cr + %Mo + 1,5%Si + 0,5%Nb Creg/Nieq < 1,48 A
Nieq = %Ni + 30%C + 0,5%Mn 1,48 < Creg/Nigg < 1,95 FA
Creq/Nieg > 1,95 F
2 Creq = %Cr + 1,37 %Mo + 1,5%Si + 2%Nb + .
e AT Creg/Nieg < 1,55 AF
Ve " Nieg= %Ni + 22%C + 0,31%Mn +14,2%N + Cu Creg/Nieq > 1,55 FA
Creq = %Cr + 1,37 %Mo + 1,5%Si + 2%Nb + 0 F
3%Ti ¢<
3 Nieq = %Ni + 22%C + 0,31%Mn +14,2%N + Cu 0=0 FA
© = Nigg— 0,75Creq + 0,257 >0 A

Fonte: SANTOS, PRIESMEYER (2002) apud STRADOMSKA, STRADOMSKI, SOINSKI (2009).

Stradomski e Dyja (2007) investigaram a influéncia do teor de carbono no fendmeno
de segregacao de acos duplex durante o processo de solidificacdo. Para isto, foram utilizados
0s acos duplex apresentados pela Tabela 11.

Posteriormente, ndo foi observada a precipitacdo de carbonetos de cromo (M23Cg) nas
analises metalogréaficas diferentemente da simulacéo apresentada pela Figura 24 que estimava
um teor de aproximadamente 2% de carbonetos de cromo. Porém, foi verificada a
precipitacdo de nitretos de cromo (HCP_A3) acompanhada da transformacao peritética.

Para 0 aco com 0,028 %C nédo houve uma clara segregacdo dos elementos de liga para
os contornos de grdo. O leve enriquecimento da ferrita com molibdénio e cromo no contorno
de grdo conduz a uma maior estabilidade e previnem a decomposicdo eutetdide (6—c + y2)
na faixa de temperaturas entre 600 °C e 900 °C. Em decorréncia deste fato verificou-se
predominantemente modo de solidificacdo ferritico com transformacédo peritética apenas apos

98% de fracdo méssica de ferrita conforme apresentado na Figura 24 (a).

Tabela 11: Composicdo quimica dos acos duplex analisados por Stradomski e Dyja (2007).

Cr Ni Mo C Mn Si P S Cu Fe

24,20 8,82 2,30 0,028 046 085 0,011 0,010 0,02 Balango

24,40 6,71 2,40 0,055 0,14 0,81 0,020 0,020 3,08 Balanco

Fonte: STRADOMSKI e DYJA (2007).
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Figura 24: Comparagdo do modo de solidificacéo entre acos diplex com teores distintos de carbono.
Fonte: Adaptado de Stradomski e Dyja (2007).

Estes mesmos autores afirmaram que com o enriquecimento de carbono, cromo e
molibddénio nas areas de contornos de grdo podem antecipar a ocorréncia da transformacéo
peritética apos 95% de fracdo massica de ferrita. Porém, pela Figura 24 (b) este valor de 95%
de fracéo de ferrita ndo fica claro e pode-se afirmar apenas que o aumento do teor de carbono
favorece a precipitacdo de carbonetos. Ressalta-se, portanto, que 0s autores ndo citaram o
passo de temperatura utilizado durante as simulacdes no Thermo-Calc®.

Carlson e Beckermann (2012) determinaram a fracdo de sélido em funcdo da
temperatura e calor latente utilizando experimentos de fundicdo para possiveis ajustes em
banco de dados utilizados para simulagcdes pelo programa IDS (IDS DOS v2.0.0)
desenvolvido por Miettinen, Miettinen e Louhenkilpi. Além de ligas de niquel foram
utilizados acgos austeniticos (CN3MN) e duplex (CD3MN). Para isto foi utilizado um modelo
de fundicdo conforme apresentado pela Figura 25. Apds os experimentos foram levantadas
curvas de resfriamentos apresentadas pela Figura 26 e por fim comparadas as curvas de
temperaturas e taxas de resfriamento simuladas e medidas empiricamente utilizando
primeiramente o banco de dados padrdo e posteriormente apds modificagbes no mesmo
conforme Figuras 27 (a) e (b), partindo-se de uma temperatura de vazamento correspondente
a 1504 °C.



107

w

25"

Figura 25: Conjunto do sistema para fundicédo utilizado por Carlson e Beckermann.
Fonte: Autor, Adaptado de Carlson e Beckermann (2012).
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Figura 26: Curva de resfriamento para o a¢o duplex CD3MN.
Fonte: Autor, Adaptado de Carlson e Beckermann (2012).
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Figura 27: Comparagdo das curvas de temperaturas e taxas de resfriamento simuladas e medidas empiricamente

utilizando primeiramente o banco de dados padréo (a) e posteriormente ap6s modificages do banco de dados
(b).
Fonte: Autor, Adaptado de Carlson e Beckermann (2012).

Com isso, Carlson e Beckermann (2012) obtiveram o0s seguintes resultados

apresentados pela Tabela 12:

Tabela 12: Temperaturas correspondentes aos fendbmenos da solidificacdo para o ago diplex CD3MN.

Material Evento Temperatura (°C)
Tliquidus 1455+ 2
Ttase secundaria 1447 + 3
CD3MN
Tsolidus 1385+ 3
Ttransformagéo ferrita em austenita 1276+ 3

Fonte: Carlson e Beckermann (2012).

Alem da relagdo Creo/Nieg, OU Seja, 0 efeito da composi¢do quimica, a velocidade de
solidificacdo também deve ser considerada no modo de solidificacdo. SUUTALA (1983)
estudou os efeitos das condicdes de solidificacdo que influenciam o modo de solidificacdo em
acos inoxidaveis austeniticos. Relacionou-se, portanto, a relacdo Cre/Nieq proposta por

HAMMAR e SVENSSON correspondente ao modo de solidificagdo sob diversas condigdes

Taxa de Resfriamento (°C/s)

(b)
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de resfriamento demonstrando as regifes de transi¢do na solidificacdo primaria de austenita

para ferrita conforme apresentado pelo gréfico da Figura 28.
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Figura 28: Efeito da taxa de crescimento associada a relagdo Creq/Nieq no modo de solidificagdo de acos
inoxidaveis austeniticos. A regido hachurada corresponde a uma regido em que ocorreu formacéo simultanea de
ferrita e asutenita. (Adapatado do autor SUUTALA, 1983)

Verificou-se que em pecas fundidas em que o gradiente térmico (G) é baixo em
comparagao ao processo de soldagem essa transi¢éo se da a uma relagéo Creq/Nigq entre 1,43 e
1,50. Na fundicdo continua essa relacdo fica em torno de 1,50. Por fim, na soldagem com
processos a arco, ou seja, gradiente térmico e velocidade de solidificacdo elevados a relacdo
Creg/Nigq Situou-se entre 1,50 e 1,55. Conclusdo: para maiores velocidades de solidificagdo
existe a tendéncia de ocorrer a formacao de austenita como fase primaria e, portanto, modo de
solidificacao tipo “A”.

No entanto, FREDRIKSSON (1972) concluiu que o aumento da velocidade de
solidificacdo favorece primeiramente a formacdo de ferrita. A justificativa para tal
discrepancia de resultados apresentada por SUUTALA (1983) consiste no fato de que
FREDRIKSSON (1972) utilizou taxas de crescimento (R) muito baixas, da ordem de 0,05
cm/min, com um alto gradiente térmico correspondente a 100°C/min, resultando numa
relacdo G/R igual a 2000°C/min que significa auséncia de crescimento dendritico como forma

de crescimento. Ressalta-se que a relacdo G/R influencia na morfologia de crescimento
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enquanto que o produto G.R (velocidade de resfriamento) determina o espagamento dos
bragos dendriticos secundarios.

Dentre as variacdes referentes ao modo de solidificacdo, o nitrogénio é outro
elemento que pode alterar significativamente a microestrutura. PARK e LEE (2001)
estudaram os efeitos ocasionados pela adi¢do de nitrogénio sobre a estrutura bruta de fusao de
acos duplex. Com relacdo a morfologia microestrutural verificaram que o aumento do teor de
nitrogénio diminui a razdo Crey/Nieq induzindo uma diminui¢éo da fragdo volumétrica da
ferrita. Consequentemente, a variacdo do teor de nitrogénio influi diretamente no modo de
solidificacdo originando diversas estruturas brutas de fusdo. A Figura 29 (a) apresenta a
microestrutura do aco inoxidavel diplex em estudo com 0,14% N (% peso) com solidificacdo
totalmente ferritica seguida da transformacdo austenitica. No entanto, a Figura 29 (b), com
teor de nitrogénio igual a 0,25% (% peso) indica austenita grosseira ao longo dos contornos
de grdo ferriticos. Por fim, o0 aco duplex contendo 0,37%N (%peso), Figura 29 (c), apresentou
uma morfologia dendritica da austenita oriunda do modo de solidificacdo ferrita/austenita.
Neste caso a solidificacdo inicia-se com a formacdo dendritica da ferrita (&) com segregacdo

de Ni e N para o liquido residual que finalmente solidifica em fase austenita (y).

Figura 29: Estruturas brutas de fusdo do aco inoxidavel duplex 25%Cr-7%Ni-1,5%Mo0-3%W-xN com diferentes
teores de nitrogénio; (a) 0,14%N, (b) 0,25%N, (c) 0,37%N. (PARK e LEE, 2001)
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Além disso, foi observado que em baixos teores de nitrogénio (0,14% peso) a
precipitacdo da fase sigma (o) concentrou-se nos contornos de grao enquanto que o aumento
do teor de nitrogénio para 0,37 % (% peso) a precipitacdo foi ocasionada na maioria da regido
ferritica circundada por grandes quantidades de fase austenitica.

Dentre os compostos intermetélicos destaca-se a fase sigma (o), pois esta € a principal
fase responsavel pela degradacédo e efeito prejudiciais as propriedades mecénicas dos acos
duplex. Consiste em uma fase de estrutura tetragonal rica em cromo (Cr) e molibdénio (Mo),
dura, fragil e ndo-magnética em temperatura ambiente. Por apresentar elementos
estabilizadores da ferrita em sua composicdo como Cr e Mo sua origem se da
preferencialmente a partir da ferrita presente na microestrutura (ELMER, PALMER e
SPECHT, 2007). Outro fator que contribui para este fendbmeno é o fato do cromo possuir
maior velocidade de difuséo na ferrita do que na austenita (WANG et al, 2003). A Figura 30
apresenta a relacdo entre temperatura e tempo através da curva TTT que conduz a fragilizacéo

devido a formacao de compostos intermetalicos como a fase sigma.

0,
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Figura 30: a) curva TTT do aco ddplex; b) microestrututa do aco SAF 2205 com precipitacdo de fase sigma.
Fonte: FARIA, et. al, 2010.

Existem basicamente 3 modos de formag&o da fase sigma. Em torno de 900 °C ocorre
a precipitacdo da fase sigma na estrutura de ferrita com morfologia de particulas isoladas.
Estudos mostram que a 700 °C e 800°C pode ocorrer a decomposicao eutetoide (o—c + v2)
da ferrita resultando em uma morfologia lamelar da fase sigma e austenita secundaria (a
denominacdo secundaria refere-se ao fato desta austenita ser empobrecida de Cr e Mo quando
comparada a austenita originalmente da estrutura). Porém, a 850 °C a formac&o da fase sigma
pode ser originada por 3 mecanismos: 1) nucleacdo e crescimento a partir da ferrita

originalmente presente na microestrutura; 2) decomposicao eutetdide de ferrita em fase sigma
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e austenita secundaria (y2); 3) formacéo de fase sigma a partir da austenita (MAGNABOSCO,
2009).

A decomposicdo eutetdide pode originar duas morfologias distintas: lamelar ou
eutetdide divorciado. Na decomposic¢do lamelar ocorre o crescimento cooperativo (POHL,
STORZ E GLOGOWSKI, 2007), ou seja, 0 surgimento de lamelas de fase sigma e austenita
secundaria empobrecida em Cr e Mo dentro da estrutura ferritica. Na decomposicdo
divorciada tém-se a fase sigma em particulas isoladas circundadas pela austenita. Por fim, na
formagéo de fase sigma a partir da austenita tém-se continuamente a precipitacdo de sigma na
estrutura austenitica apds o consumo total de ferrita, ou seja, a partir deste momento a fase
sigma esta crescendo a partir da austenita.

MARTINS e CASTELETTI (2005) caracterizaram microestruturalmente o ago
inoxidavel superdiplex ASTM A890 GRAU 6A verificando os efeitos ocasionados pela
precipitacdo da fase sigma. O acgo superduplex correspondente foi primeiramente solubilizado
a 1130 °C, seguido por resfriamento em agua. Posteriormente foi mantido em temperaturas
diferentes por 2h avaliando-se finalmente os efeitos. Verificou-se o aumento abrupto da
precipitacdo da fase sigma a partir de 720 °C até 880 °C, possuindo um valor méximo de
concentracdo volumétrica correspondente a 50% em 880 °C conforme apresentado pela

Figura 31.

|+Austenita —— Ferrita —&— Sigma |

60
e %@W
40
30

20

500 1100 1200

(%)

Concentracao Volumétrica das Fases

Temperatura de Tratamento Térmico (°C)
Figura 31: Proporgdes entre as fases presentes relacionando com a temperatura de tratamento térmico conduzido
por 2 h.
Fonte: MARTINS, CASTELETTI, 2005.

No entanto, acima de 1060 °C a fase sigma comeca a desaparecer totalmente devido a

solubilizacdo do material. O grafico da Figura 32 também apresenta a relacdo existente entre a
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concentracdo de ferrita e de fase sigma. Quando a concentracdo de fase sigma comeca a
aumentar a concentracdo de ferrita diminui, devido a formacdo de sigma, ocorrendo o
empobrecimento de Cr e Mo na ferrita, e favorecendo o mecanismo de precipitagdo por

reacao eutetdide e originando austenita secundaria.
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Figura 32: Proporcoes entre as fases presentes relacionando com a temperatura de tratamento térmico
Fonte: MARTINS, CASTELETTI e BONAVINA, 2003.

Em outro estudo; MARTINS, CASTELETTI e BONAVINA (2003), verificaram o
efeito da temperatura no mesmo aco superduplex ASTM A890 GRAU 6A, submetendo o
material a diversos patamares de envelhecimento e solubilizacdo a temperaturas entre 900 °C
a 1100°C com variac6es de 20 °C em 20 °C. Assim como no estudo anterior, a solubilizacédo
total da fase sigma se deu a 1060 °C conforme apresentado pelo grafico da Figura 30.

A sequéncia das Figuras 33 a 35 apresentam as diferentes microestruturas resultantes
da variacdo das temperaturas impostas no processo de envelhecimento/solubilizacdo. De
acordo com o gréafico apresentado pela Figura 32, verificou-se que a 900 °C a quantidade de
fase sigma era significativa correspondendo a uma fracdo volumétrica de 40% e seu aspecto é
apresentado pela Figura 33. No entanto, na temperatura de 980 °C as fra¢des volumétricas de
fase sigma e ferrita sdo aproximadamente iguais, entre 20% e 30%, e sua microestrutura €
verificada na Figura 34. Por fim, a Figura 35, apresenta a microestrutura obtida a 1060 °C em

que se torna inexistente a presenca de fase sigma devido sua total solubilizacao.



Figura 33: ASTM A890 Gr 6A tratado a 900 °C. Aumento de 400 X (MARTINS, CASTELETTI e
BONAVINA, 2003)

L
S
.

Figura 34: ASTM A890 Gr 6A tratado a 980 °C. Aumento de 400 X (MARTINS, CASTELETTI e
BONAVINA, 2003)
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Q™ \
Figura 35: ASTM A890 Gr 6A tratado a 1060 °C. Aumento de 400 X (MARTINS, CASTELETTI e
BONAVINA, 2003)

Logo, torna-se necessario investigar os fendmenos que envolvem a cinética de
precipitacdo da fase sigma e assim relacionar as temperaturas e tempos adequados de
tratamento térmico. Magnabosco (2009) estudou a cinética de formacéo da fase sigma no aco
inoxidavel duplex UNS S31803. Primeiramente este aco, na forma de chapa com 3 mm de
espessura, foi solubilizado por 30 minutos a 1120 °C. Posteriormente, amostras com 20 mm
de comprimento e 15 mm de largura foram envelhecidas isotermicamente a temperaturas de
700, 750, 800, 850 e 950 °C por tempos entre 10 minutos e 1032 horas. Dentre os resultados
obtidos foi levantada a curva TTP da fase sigma e foi observado que a maior cinética de
formagdo desta fase ocorreu a 850°C, caracterizado pelo “nariz” da curva-C conforme
apresentado pela Figura 36. ELMER, PALMER e SPECHT (2007) também verificaram a
maior quantidade de fase sigma na temperatura de 850 °C.
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Figura 36: Diagrama TTP da fase sigma entre 700 °C e 900 °C (MAGNABOSCO, 2009)
MAGNABOSCO (2009) calculou os valores de energia de ativagdo da formacdo da
fase sigma na nucleacdo e crescimento no ago UNS S31803, comparando estes valores com as

energias de ativacédo da difusdo do cromo e do molibdénio como mostra a Tabela 13.

Tabela 13: Comparagdo entre as energias de ativacdo de formacao de fase sigma e 0s elementos quimicos cromo

e molibdénio.
Mecanismo Energia de ativacao (kJ/mol)
Formacgao de fase sigma (o) a partir da ferrita 185
Difusdo do Cr na matriz de ferrita 235
Difusao do Cr no contorno de grao de ferrita 218
Difusdo de Cr na austenita 278
Difusdo do Mo na ferrita 289

Fontes: MAGNABOSCO (2009); WANG et al. (2003); NITTA, MIURA e 1IJIMA (2006).

Sabe-se que o cromo e molibdénio sdo os principais elementos formadores de fase
sigma. No entanto, observando os valores de energia de ativacdo verifica-se que 0 cromo
possui uma menor energia de ativacdo e, portanto, sua difusdo caracteriza-se provavelmente
como principal mecanismo termodinamico para a formacéo de fase sigma.

Embora a fase sigma seja a mais estudada face a sua importancia, existem outras fases
intermetalicas que também afetam negativamente as propriedades mecanicas e a resisténcia a
corrosdo dos acos inoxidaveis duplex. Dentre elas esta a fase chi (y), que pode ocorrer em
acos inoxidaveis ferriticos, austeniticos e duplex e, assim como a fase sigma, sua precipitacao

possui efeitos negativos quanto as propriedades mecanicas e resisténcia a corrosdao. No
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entanto, enquanto a fase sigma esta diretamente relacionada ao sistema binario Fe-Cr, a fase
chi ocorre em sistemas ternarios Fe-Cr-Mo e sistemas quaternarios Fe-Cr-Ni-Mo e Fe-Cr-Ni-
Ti podendo ser condicionada a um teor minimo de molibdénio (Mo) correspondente a 2% (em
peso) (DUPLEX STAINLESS STEELS, 2009). Além disso, trata-se de uma fase rica em
molibdénio (Mo) e pobre em cromo (Cr) quando comparada a fase sigma e sua precipitacdo
ocorre em temperaturas mais baixas, e em menor quantidade que a fase sigma.

ESCRIBA et al. (2009) estudaram o mecanismo de precipitacdo da fase chi em acos
inoxidaveis duplex e verificaram que ela se inicia nos contornos de gréos ferrita/ferrita e sua
ocorréncia precede a precipitacdo da fase sigma. Posteriormente as particulas da fase chi
comecam a ser substituidas em detrimento a formagao da fase sigma. A Figura 37 confirma a
maior cinética de formacdo da fase sigma em comparacdo a fase chi e, portanto, justificada a

maior quantidade de estudos relacionados a esta fase face as outras fases intermetéalicas.
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Figura 37: Diagrama TTP entre as fases sigma e chi (ESCRIBA et al, 2009).

No capitulo subsequente sera apresentada a metodologia estabelecida neste trabalho
assim como 0s materiais e equipamentos utilizados do Centro Universitario da FEI
especificamente do CDMatM-FELI.
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3 METODOLOGIA

3.1 Materiais

A composicdo quimica do material sera obtida por meio da combinacdo dos acos
inoxidaveis duplex SAF 2205 e SAF 2507, disponiveis na forma de sucata no Centro de
Desenvolvimento de Materiais Metélicos (CDMatM) da FEI, cuja composi¢cdo quimica
encontra-se na Tabela 14, além de liga Fe-Cr alto N, também mostrada na Tabela 14.

Tabela 14: Composicdo quimica (% massa) das ligas em estudo (dados do fornecedor).

Quantidade (kg)

Material Cr Ni Mo N C Mn Si P S Cu Fe
SAF2205 22,21 540 3,15 0,178 0,015 0,76 0,45 0,020 0,005 - Balango 12,4
SAF2205 22,48 5,74 3,2 0,162 0,018 142 0,35 - - 0,015 Balango 2
SAF2507 2495 6,91 3,79 0,263 0,015 043 0,26 0,017 0,001 - Balango 9,2

Liga Fe-Cr

alto N 63,3 - - 592 0,096 - 0,59 0,028 0,003 - 30,06 0,200

3.2 Métodos

A etapa de preparacdo dos materiais e estudo do desenvolvimento do processo foi

subdividida nas seguintes etapas:

3.2.1. Projeto do Molde

Foi estabelecida uma carga para a fundigéo correspondente a aproximadamente 24 kg
avaliando a composicao quimica das sucatas dos materiais disponiveis, projetando um sistema
lingote—massalote com capacidade de 20 kg por meio do Autocad 2010. A moldagem foi
realizada em cura a frio utilizando areia base de silica com modulo de finura 45/50, obtendo-

se 0 molde conforme modelo descrito no Anexo A.
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3.2.2. Previsdo da composi¢do quimica da liga obtida

Baseado nas composi¢des quimicas dos materiais apresentadas pela Tabela 14 foi
calculada a composi¢do quimica esperada do aco obtido em funcéo da mistura das sucatas de
aco disponiveis, e esta composicao esperada € apresentada pela Tabela 15. Baseado nesta
composicéo, os valores de Creq € Nigq foram calculados de acordo com as expressdes
estabelecidas pelas equagdes (7) e (8) de acordo com a norma ASTM 800/ A800M,
correspondendo a 22,27 e 14,53, respectivamente. Posteriormente, a composi¢éo quimica real
obtida foi analisada por meio de combustéo direta, espectometria por fluorescéncia de raio-X

e espectometria por emissdo de plasma acoplado (ICP).

Tabela 15: Composi¢do quimica (% massa) estimada da liga.

Quantidade
Material Cr Ni Mo N C Mn Si P S Cu Fe
(ka)
Liga
] 23,64 5,97 3,38 0,26 0,016 0,68 0,37 0,017 0,03 0,15 Balanco 23,8
Estimada

3.2.3. Simulag6es Scheil

Com a composicdo quimica da liga esperada apresentada pela Tabela 15 foram
realizadas simulacées termodinamicas utilizando o software Thermo-Calc® acoplado ao
banco de dados TCFEG6 para prever as condi¢fes de solidificacdo e assim estabelecer os
parametros para a etapa de fusdo do material e consequente fundigdo. Logo, foi possivel
identificar a temperatura liquidus (Tiiq) desta liga correspondente a 1467°C bem como o
intervalo de solidificacdo definido entre 1467°C e 1280°C conforme apresentado pela Figura
38.
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Figura 38: Simulag&o de condigdes de solidificacio segundo teoria de Scheil. Passo de temperatura: 1°C

3.2.4. Simulages no Thermo-Calc® para a previsdo das temperaturas de

solubilizacdo visando a relacdo 50% ferrita e 50% austenita com PREN equivalentes

Com a composicdo estimada definida, foram realizadas simulagdes termodinamicas
utilizando o software Thermo-Calc® acoplado ao banco de dados TCFE6 para a realizacdo de
estimativas da fracdo das fases e precipitacdo de fases intermetélicas, e estabelecer o PREN
teorico das fases ferrita e austenita. A Figura 39 apresenta as possiveis fases e constituintes no
intervalo de temperatura de 300° C a 1300°C. Através da simulacdo foi possivel verificar a
faixa de temperatura correspondente a presenca somente de ferrita e austenita, sendo este
intervalo definido entre 1000°C e 1300°C.
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Figura 39: Possiveis fases e constituintes encontrados no intervalo de temperatura de 300°C a 1300°C.

Logo, foi possivel estabelecer a temperatura na qual existe a relagcdo 50% ferrita / 50%
austenita conforme apresentado pela Figura 40 e consequentemente definir a temperatura de

solubilizacdo correspondente a 1137 °C, ponto A, que garanta estas fracdes das fases.
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Figura 40: Temperatura de aproximadamente 1100°C em que se verificou a relacdo 50% & / 50% v.
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Posteriormente foram encontradas as composi¢des quimicas da ferrita e da austenita
referentes aos elementos quimicos necessarios para o calculo do PREN segundo a norma
ASTM 890/890M. Os graficos das Figuras 41 a 43 apresentam a variacao dos teores de cromo

(Cr), molibdénio (Mo) e nitrogénio (N) em funcédo da temperatura nas fases ferrita e austenita.
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Figura 41: Comportamento do cromo (Cr) em fungdo da temperatura nas fases ferrita e austenita.
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Figura 42: Comportamento do molibdénio (Mo) em funcdo da temperatura nas fases ferrita e austenita.
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Figura 43: Comportamento do nitrogénio (N) em funcéo da temperatura nas fases ferrita e austenita.

Neste caso, a temperatura de solubilizacdo utilizada para atingir a igualdade das
fracdes das fases correspondeu a 1137 °C e verificou-se os valores de PREN, calculados
segundo a norma ASTM 890/890M, sendo o PREN da ferrita correspondente a
aproximadamente 39,3 e o PREN da austenita 38,6, conforme apresentado pelo gréfico da
Figura 44. Observou-se, portanto, que o teor de cromo presente na ferrita aumenta com a
diminuicdo da temperatura, diferentemente do teor de cromo contido na austenita que diminui
com a diminuicdo da temperatura. O mesmo comportamento foi verificado para o molibdénio
da ferrita. No entanto, seu teor permanece praticamente constante com a variacdo da
temperatura na fase austenitica. Logo, verificou-se a dificuldade de estabelecer uma
composicdo quimica que satisfaca a relacdo de equivaléncia do PREN entre as fases. Embora
com teores distintos, 0 nitrogénio apresenta comportamento semelhante referentes a variagao
de temperatura.

Logo, o ajuste da proporcao 50:50 de ferrita e austenita é realizado no tratamento de
solubilizacdo face a dificuldade de se obter essa igualdade microestrutural diretamente da
condicdo oriunda de fundicdo, ou seja, na estrutura bruta de fusdo. Além disso, outra
dificuldade implica na em obter um PREN igual em ambas as fases mantendo sua proporcéo,
visto que este PREN depende da composicdo quimica do material e da temperatura de

solubilizacdo que por sua vez também depende de tal composicao.
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Figura 44: Valores de PREN da austenita e da ferrita na temperatura de solubilizag&o.

3.2.5. Fuséo e lingotamento

A fundic&o foi realizada em um forno de indugéo Grion localizado no CDMatM-FEI ,
vide Figura 45, com frequéncia de 60 Hz e uma poténcia maxima de 35 kW, num

equipamento com capacidade maxima de 25 kg de aco.

|

Figura 45: Forno de inducéo Grion com poténcia maxima de 35 kW e capacidade de 25 kg.
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No entanto, foram projetados alguns dispositivos de adequacdo do forno de inducgéo.
Primeiramente foi utilizado um tubo de quartzo, apresentado pela Figura 46, conectado a um
flexivel metalico acoplado a um cilindro com gas argénio com o objetivo de minimizar efeitos
de oxidacdo do banho liquido, visto que néo se trata de um forno de inducéo a vacuo. Como o
argbnio possui uma densidade maior que a da atmosfera, o fluxo imposto para dentro do metal
liguido minimiza a entrada de oxigénio prejudicando esta etapa do processo.

Posteriormente, foi projetada uma extensdo da “biqueira” do forno, apresentada pela
Figura 46 e projeto visualizado no Anexo B, para garantir que o metal liquido escoasse
diretamente para o centro do molde de maneira na qual ndo houvesse contato com as paredes
laterais durante o vazamento evitando erosdo da areia podendo acarretar em inclusdes
exogenas no lingote. Além disso, essa extensdo permitiu que a variacdo do angulo de
basculamento do forno ndo afetasse o fluxo de metal durante o vazamento para dentro do
molde. Isso promoveu uma alimentacdo continua e constante durante o vazamento facilitando

o0 controle desta etapa conforme apresentado pela Figura 47.

Dispositivo adaptado ao forno
de inducéo para conduzir o
metal liquido ao molde
(extens3o da biqueira)

Figura 46: Dispositivos adaptados ao forno de indugéo
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Figura 47: Etapa de fuséo

3.2.7. Testes de processamento mecanico

Foram laminadas amostras de aproximadamente 11 mm e 13 mm de espessura nas
condicdes bruta de fusdo e solubilizada respectivamente, promovendo uma diminuicdo até 7
mm e 10 mm, caracterizando uma diminuicdo de 35 % e 25 % da espessura, respectivamente,
utilizando o laminador do CDMatM — Centro de Desenvolvimento de Materiais Metalicos do
Departamento de Engenharia de Materiais da FEI conforme apresentado pela Figura 48.

| ' L1

Figura 48: Laminador para materiais metélicos — CDMatM.
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3.2.8. Testes de solubilizacéo

Baseado nas simulacdes realizadas no Thermo-Calc® descritas no item 3.2.4 foi
definido o tratamento térmico de solubilizacdo utilizando um forno tubular, apresentado pela
Figura 49, com variacdo de temperatura de 1°C, no qual se realizou vacuo e, na sequéncia,
injetou-se gas nitrogénio (99,9% N,) para evitar oxidacdo e perda de nitrogénio das amostras;
procedimento este padronizado pelo Centro de Desenvolvimento de Materiais Metalicos da
FEI (CDMatM-FEI) com o objetivo de promover a dissolugdo dos precipitados na matriz
austenitico-ferritica. Tambem foi utilizado um forno tipo mufla (JUNG) apresentado pela
Figura 50 para comparar as diferencas entre as solubilizagbes. Para isto foi definido a

sequéncia apresentada pela Tabela 16.

Tabela 16: Pardmetros e amostras estabelecidas para o tratamento de solubilizacao.

Amostras

Bruta de fusdo laminada e solubilizada a 1140 °C/2h

Solubilizada 1140 °C/2h laminada.

Solubilizada 1140 °C/2h laminada e solubilizada novamente a 1140 °C/2h.

Solubilizada 1140 °C/2h laminada e solubilizada novamente 1140 °C/30 min.

Figura 49: Forno Tubular



Figura 50: Forno JUNG tipo mufla

3.2.9. Caracterizacao microestrutural

71

Todas as amostras foram embutidas em baquelite e preparadas metalograficamente

seguindo as etapas descritas na Tabela 17 em politriz Struers Abramin do CDMatM-FEI

apresentada na Figura 51. Utilizou-se ataque eletrolitico com &cido oxalico 10 % com 6 Vcc

durante 30 s para as amostras brutas de fusdo e 15 s para as amostras solubilizadas.

Tabela 17: Sequéncia de preparacdo das amostras (etapas de lixamento e polimento) para caracterizagdo
microestrutural

ETAPA ABRASIVO FO

RCA RPM LUBRIFICANTE VAZAO TEMPO

amostras

1 Lixa#220 150N 150 rpm Agua Abundante  3°00”
2 Lixa#320 150N 150 rpm Agua Abundante  3°00”
3 Lixa#400 150N 150 rpm Agua Abundante  3°00”
4 Lixa#600 150N 150 rpm Agua Abundante  3°00”
5 Dlgr::;nte 150 N 150 rpm Alcool ~5gotas/s  3°00”
6 Diamante

3um 150 N 150 rpm Alcool ~5gotas/s 3°00”
7 Diamante

lum 150 N 150 rpm Alcool ~5gotas/s 3°00”
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Figura 51: Politriz automatica Struers Abramim

Através de um ferritoscopio Helmut Fischer modelo MP-30 calibrado com auxilio de
padrdes, apresentado na Figura 52, foram medidas a fracdo volumétrica de ferrita (%) com
limite minimo de 0,1%. Foram executadas 10 medidas em cada amostra, todas com base no
sentido longitudinal de laminacdo ou do lingote original, obtendo-se a média e o desvio
padrdo. Estas medidas foram efetuadas sobre a estrutura bruta de fuséo e assim, possibilitou a
comparacdo com os valores estimados atraves de métodos propostos na literatura (ASTM
800/800M-91; BIRKS e ROBERTS, 1992; SIEWERT, 1988; SCHAEFFLER, 1949; HULL,
1973; LI PING et al.) e com os valores obtidos na simulacéo no Thermo-Calc® utilizando a
equacdo de Scheil. Também foram realizadas medigdes nas amostras solubilizadas a 1140 °C
por 2 h para o mesmo procedimento de comparacdo de resultados com as simulacfes
realizadas e, por fim, efetuada medicGes nas amostras ap0s a etapa de processamento

mecanico.

Figura 52: Ferritoscopio Helmut Fischer modelo MP-30
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Posteriormente também foram realizadas a aquisicdo de imagens utilizando
microscopio optico Leica modelo DMLM, apresentado pela Figura 53, acoplado ao analisador

de imagens.

Figura 53: Microscdpio éptico Leica modelo DMLM

Para uma maior detalhamento das micrografias e andlise quimica das fases e
constituintes foi utilizado um microscopio eletrénico de varredura (MEV) modelo
CAMSCAN CS3200 com sistema de analise por espectrometria de energia dispersiva de

raios-X (EDS) apresentado pela Figura 54.

Figura 54: Microscépio eletrbnico de varredura modelo CAMSCAN CS3200 com sistema de andlise por

espectrometria de energia dispersiva (EDS).
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3.2.9. Difracao de raios-X

Difracdo de raios-X foi realizada utilizando o difratdmetro de raios-X do CDMatM-
FEI, apresentado pela Figura 55, coletando os dados através de um sistema computacional

acoplado para aquisicédo e analise dos resultados.

Figura 55: (a) Difratdmetro de raios-X acoplado ao sistema computacional; (b) suporte para

acoplamento da amostra em estudo.

Inicialmente foi feita a difracdo de raios-X das amostras, na se¢do longitudinal, com
radiacdo de Cu-Ka e monocromador de Ni, varrendo-se angulos de difragdo 30°<26<120°com
velocidade de 2°/min e aquisi¢do de dados a cada 0,04°, sendo a fonte de raios-X excitada
com 30 kV e 30 mA. Esta analise foi realizada para constar quais as fases presentes nas
amostras sob diferentes condicGes (bruta de fusdo, bruta de fusdo laminada e solubilizada e

laminada).
3.2.10. Ensaio de dureza
Foram realizadas 5 medigbes de dureza Brinell nas amostras bruta de fuséo,

solubilizada em forno tipo mufla (JUNG) e forno tubular. Foi utilizada uma esfera de 2,5 mm

com 187,5 kgf e 15 segundos de aplicagdo da carga.



4 RESULTADOS

4.1 Relacao entre a simulacéo de Scheil e os modos de solidificagdo
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Os resultados das simulagdes, considerando a composicdo quimica da liga estimada

através do balanco de massas conforme a Tabela 15, sdo apresentados pelas Figuras 56 a 62, e

indicaram predominantemente modo de solidificacéo ferritico (modo F) com uma temperatura

liquidus de 1470°C e que ao final da solidificacdo, considerando-se diferentes passos de

temperatura, pode variar entre 1300 °C e 1280 °C. Este passo de temperatura sera parametro

de estudo para comparagdo com a curva térmica do aco obtido que serd obtida em estudos

futuros.

1480
1460
1440

Figura 56:

Liquido
——Liquido + Ferrita
——Liquido + Gés + Ferrita
. Liquido + Gas + Ferrita + Austenita
——Liquido + Ferrita + Austenita
=——Liquido + Ferrita + Austenita + Nitreto de Cromo

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1
Fracdo massica das fases sélidas
Simulacdo de condicGes de solidificacdo segundo teoria de Scheil. Passo de temperatura: 1°C
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Figura 57: Simulag&o de condigdes de solidificacio segundo teoria de Scheil. Passo de temperatura: 5°C
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Figura 58: Simulac&o de condigdes de solidificacdo segundo teoria de Scheil. Passo de temperatura: 15°C

76



1480
1460
1440

~ 1420

9

= 1400

1380

1360

Temperatur

1340
1320
1300
1280

Figura 59:

1480
1460

el N
w W A~ N
D> O O 9N
S o© o o

Temperatura (°C)

1340
1320

1300

Figura 60:

Liquido
—Liquido + Ferrita
——Liquido + Gés + Ferrita
——Liquido + Gas + Ferrita + Austenita
——Liquido + Gés + Austenita
——Liquido + Austenita
——Liquido + Ferrita + Austenita

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1
Fracdo massica das fases sélidas
Simulacéo de condicGes de solidificacdo segundo teoria de Scheil. Passo de temperatura: 20°C
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Simulacéo de condic@es de solidificacdo segundo teoria de Scheil. Passo de temperatura: 25°C
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Figura 61: Simulac&o de condigdes de solidificacio segundo teoria de Scheil. Passo de temperatura: 50°C

1480

1460

1440

[EEN

B

o

o
1

Liquido

Temperatura (°C)

[EEY

w

(2]

o
1

——Liquido + Ferrita

[EEN

w

N

o
1

——Liquido + Gés + Ferrita

[EEN

w

N

o
1

——Liquido + Gas + Ferrita + Austenita

1300 . . . . . . . . . .
0 oL 02 03 04 05 06 07 08 09 1

Fracdo méssica das fases solidas

Figura 62: Simulag8o de condicdes de solidificacdo segundo teoria de Scheil. Passo de temperatura: 100°C.
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4.2 Analise do lingote fundido

A Figura 63 (a) apresenta o lingote fundido detalhando as caracteristicas
satisfatoriamente obtidas apos a fundicdo. Notou-se um lingote macico até o inicio do
massalote caracterizando sua eficiéncia em reduzir vazios de contracdo promovendo a
completa alimentacdo da peca. No entanto, mesmo o lingote se apresentado macico foi
observado alguns vazios provavelmente ocasionados pela presenca de bolhas de gases de
acordo com os cortes realizados na secdo transversal do lingote conforme apresentado pela
Figura 63 (b).

Posteriormente foi efetuada a medicdo de dureza Brinell de 3 amostras sob condicdes
distintas conforme Tabela 18 para uma analise preliminar das caracteristicas oferecidas pelo

lingote fundido.

Tabela 18: Valores de dureza Brinell (HB).

Dureza Brinell (HB)

Amostras

2,5mm/ 1875 kgf/15s
Bruta de fuséo 224,2 + 3,08
Solubilizada 1140 °C/2h em forno tipo mufla (JUNG) 249,4 + 4,40
Solubilizada 1140 °C/2h em forno tubular 254,3 £2,45

Com relacdo a composicdo quimica, notou-se um resultado muito satisfatorio
comparando a composicdo estimada com a composicdo real da liga conforme apresentado
pela Tabela 19. As perdas dos elementos quimicos foram minimas e a injecdo de argdnio
simulando um dispositivo a vacuo se mostrou eficiente para minimizar as perdas oriundas de

oxidacdo.
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Vazios devido a formagio ¢
bolhas de gases

(b)

Figura 63: (a) Lingote fundido e macico até inicio do massalote. (b) Vazios devido a bolhas de gases
provavelmente originados devido a auséncia de uma desgaseificacdo do metal liquido.



Tabela 19: Composi¢do quimica (% massa).

MATERIAL LIGA ESTIMADA LIGA REAL
Cr 23,64 22,72
Ni 5,97 6,05
Mo 3,38 3,30
N 0,26 0,27
C 0,016 0,018
Mn 0,68 0,44
Si 0,37 0,27

P 0,017 0,023
S 0,03 0,008
Cu 0,15 0,29
Co - 0,06
\% - 0,05
w - 0,03
Ti - <0,05
Nb - <0,01
Al - <0,005
Sn - 0,0070
B - 0,0021
Ca - 0,0008
Fe Balanco
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4.3 Analise metalografica

Apols o ataque eletrolitico conforme descrito no item 3.2.9 do presente trabalho
apresenta-se a seguir as micrografias das amostras bruta de fusdo, Figuras 64 a 66, amostras
solubilizadas, Figuras 67 a 70, e das amostras laminadas em ambos as condi¢Ges onde se
percebe uma estrutura bifasica entre ferrita (8) e austenita (y) com alguns oxidos (particulas
pretas). A Tabela 20 apresenta os resultados da medicdo da fracdo volumeétrica de ferrita (%)
nas condicdes supracitadas de acordo com o item 3.2.9.

Posteriormente sdo apresentados pelas Figuras 71 a 78 e Tabelas 21 a 26 os resultados
da microscopia eletrénica de varredura juntamente com os resultados de EDS que serdo
discutidos na secdo 5 do presente trabalho. Notou-se pela Tabela 20 a reducdo da fracdo de
ferrita nas amostras que sofreram deformacéo plastica através do processo de laminacdo
imposto. Na amostra bruta de fusdo (BF) a fracdo de ferrita reduziu-se de 38,57 % para 35,37
% na amostras bruta de fusdo laminada (BFL) enquanto que na amostra solubilizada (SJ) esse

valor reduziu de 44,5 % para 37,16 % na amostra solubilizada e laminada (SJL).

Tabela 20: Fracao de ferrita medida por ferritoscdpio.

Fracdo volumétrica
Amostras de ferrita (%)

(Ferritoscépio)

Bruta de fusdo (BF) 38,57 + 2.26
Bruta de fuséo laminada (BFL) 3537 + 2.45
Bruta de fusdo laminada e solubilizada a 1140 °C/2h (BFLS) 37,97 +0,91
Solubilizada 1140 °C/2h em forno tipo mufla (JUNG) (SJ) 44,5 + 2,75
Solubilizada 1140 °C/2h em forno tubular (ST) 42,7 +1,83
Solubilizada 1140 °C/2h e laminada (SJL) 37,16 + 2,81

Solubilizada 1140 °C/2h laminada e solubilizada novamente a
1140 °C/2h (SJLS 2h) 40,35+ 2,17

Solubilizada 1140 °C/2h laminada e solubilizada novamente
1140 °C/30 min (SJLS 30 min) 40,57 +1,54




(b)
Figura 64: Amostra no estado bruto de fusdo. (a) Aumento de 50 X; (b) Aumento de 100 X.
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(b)
Figura 65: Amostra no estado bruto de fusdo laminada. (a) Aumento de 50 X; (b) Aumento de 100 X.




(b)
Figura 66: Amostra no estado bruto de fusdo laminada e solubilizada a 1140 °C / 2h. (a) Aumento de 50 X; (b)
Aumento de 100 X.
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(b)
Figura 67: Amostra no estado solubilizado a 1140 °C / 2h. (a) Aumento de 50 X; (b) Aumento de 100 X.




(b)
Figura 68: Amostra no estado solubilizado a 1140 °C / 2h e laminada. (a) Aumento de 50 X; (b) Aumento de 100
X.




(b)
Figura 69: Amostra no estado solubilizado a 1140 °C / 2h /laminada com posterior solubilizagdo a 1140°C / 2h.
(a) Aumento de 50 X; (b) Aumento de 100 X.




(b)
Figura 70: Amostra no estado solubilizado a 1140 °C / 2h /laminada e posterior solubilizag¢do a 1140°C / 30 min.
(a) Aumento de 50 X; (b) Aumento de 100 X.
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Pela imagem de elétrons secundarios da estrutura bruta de fusdo (BF) apresentada pela
Figura 71 é possivel identificar as regides em que foram realizadas as analises de EDS a fim
de identificar as fases presentes e possiveis compostos intermetalicos. Logo, através da
composicao quimica apresentada pela Tabela 21 identificaram-se as fases ferrita (espectro 2)

e austenita (espectro 1) além de 6xidos de cromo (espectros 3 e 4).

Espectro 1
(AUSTENITA)
o

Espectro 3

@\

Espectro 2

(FERRITA)
®

Espectro 4
o

S —
Figura 71: Regifes em que foi realizado EDS para identificacdo e quantificacdo dos elementos quimicos na

amostra no estado bruto de fusdo.

Tabela 21: Fragdo dos elementos (% massica).

Amostra Bruta de Fusdo Fe Cr Ni Mo Si Mn \Y O
Espectro 1 66,96 23,28 6,42 2,99 0,35 - - -
Espectro 2 67,26 23,78 4,93 3,67 0,37 - - -
Espectro 3 1,98 46,06 - - - 16,81 051 34,65

Espectro 4 48,67 30,04 520 236 0,29 291 - 10,53
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O mesmo procedimento foi realizado para a amostra solubilizada (SJ) apresentada
pelas Figuras 72 e 74. Por meio da composicdo quimica apresentada pelas Tabelas 22 a 24
identificaram-se as fases ferrita e austenita além de 6xidos de cromo. Ressalta-se a presenca
de oOxidos facetados, Figura 74, caracterizando-se como uma inclusdo exdgena oriunda do

arraste de particulas de areia durante o vazamento do metal liquido.

Espectro 3

Espectro 1
o (AUSTENITA)
®

Espectro 4

Espectro 2
(FERRITA)
{

SEI 20.00 kV
Figura 72: Amostra solubilizada a 1140 °C / 2h no forno Jung. Regides em que foi realizado EDS para

identificacdo e quantificacdo dos elementos quimicos.

Tabela 22: Fragdo dos elementos (% massica).

Amostra 1140 °C / 2h
Fe Cr Ni Mo Si Mn \ @)
(Forno Jung)
Espectro 1 65,81 22,99 7,28 3,50 0,43 - - -
Espectro 2 64,27 25,45 5,03 4,85 0,40 - - -
Espectro 3 1,68 44,27 - - - 20,06 0,51 33,48

Espectro 4 10,86 43,75 0,79 - - 18,93 0,41 25,25
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Espectro 1
(FERRITA)
o

Espectro 2
(AUSTENITA)
o

Espectro 3
S

SEI 20.00 kV
Figura 73: Amostra solubilizada a 1140 °C / 2h no forno tubular. Regifes em que foi realizado EDS para

identificacdo e quantificacdo dos elementos quimicos.

Tabela 23: Fracdo dos elementos (% massica).

Amostra Solubilizada

1140 °C/ 2h (Forno Fe Cr Ni Mo Si Mn V O
Tubular)
Espectro 1 65,26 25,07 4,76 4,53 0,39 - - -
Espectro 2 67,38 2291 668 3,03 - - - -

Espectro 3 1,89 48,18 - - - 2125 047 28,21
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Espectro 1

(AUSTENITA)
®

Espectro 3
o

Espectro 2
(FERRITA)
® Espectro 4

o

Espectro 6

()
Espectro 5, ® °

Espectro 7

BSC 20.00 kV
Figura 74: Amostra solubilizada a 1140 °C / 2h no forno Jung. Regides em que foi realizado EDS para

identificacdo e quantificacdo dos elementos quimicos.

Tabela 24: Fragdo dos elementos (% massica).

Amostra 1140 °C / 2h ] ]
(Forno Jung) Fe Cr Ni Mo Si  Mn V @)
Espectro 1 66,98 22,83 6,82 3,07 031 - - -
Espectro 2 65,69 24,74 457 466 034 - - -
Espectro 3 1,35 43,85 20,14 0,49 34,17
Espectro 4 1,40 44,73 - - - 20,14 0,39 33,35
Espectro 5 145 4447 - - - 18,86 0,41 34,80
Espectro 6 35,65 32,47 2,37 214 9,80 17,57

Espectro 7 434 4438 - -

20,48 0,46 30,33




94

A Figura 75 apresenta um mapa de composicdo quimica para confirmar as regides de
concentracdo de elementos quimicos nas fases ferrita e austenita. Notou-se o maior teor
cromo e molibdénio na ferrita enquanto que o teor de niquel é amplamente concentrado na
austenita. Ja a Figura 76 apresenta uma possivel corrosdo do ataque sobre a regido de nitretos

de cromo uma vez que o acido oxalico ataca regides ricas em cromo.

SEI 20.00 kV

Mo Lal O Kat

_ N (b) o

Figura 75: (a) Regido indicativa do mapa de composicdo quimica realizado. (b) Resultados do mapa de
composicao quimica referentes ao Cr, Fe, Ni, Mo e O.
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Bsczo-oow : st
(b)

Figura 76: Amostra bruta de fusdo. Corrosdo do ataque sobre a regido de nitretos de cromo uma vez que o acido
oxalico ataca regides ricas em cromo. (a) imagem de elétrons secundarios. (b) imagem de retroespalhados
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A Figura 77 apresenta a regido em que foi realizada a quantificagdo semi-quantitativa
da composicdo quimica da liga. Comparando os valores da Tabela 25 notaram-se valores
muito préximos com a composicdo real do aco inoxidavel duplex obtido conforme

apresentado pela Tabela 19.

Figura 77: Amostra brut

a de fusdo. Aproximadamente 15 mm* de &rea de anélise da composicao quimica.

Tabela 25: Fracdo dos elementos (% maéssica).

Amostra Bruta Fe Cr Ni Mo Si Mn

de Fuséo 66,17 23,84 5,81 3,52 0,31 0,35
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A Figura 78 apresenta uma regido com concentracdo em Oxidos de cromo oriundos do
fim da solidificacéo.

- "sp\ectroz
wie |

Espectro 1

SEI 20.00 kV 20 ym -
Figura 78: Amostra bruta de fusdo. Vazio de contragdo. Regides em que foi realizado EDS para identificagdo e

quantificacdo dos elementos quimicos.

Tabela 26: Fracdo dos elementos (% massica).

Amostra Bruta de Fusdo Fe Cr Ni Mo Si Mn Al @]

Espectro 1 4391 26,88 4,19 5,71 122 319 1,88 13,03

Espectro 2 46,39 2554 - 728 065 - 190 18,25




4.4 Difratogramas
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Com o objetivo de constatar quais as fases presentes na estrutura, as Figuras 79 a 81

apresentam o0s resultados dos difratogramas das amostras bruta de fusdo, bruta de

fusdo/laminada e solubilizada/laminada.
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Figura 79: Difratograma da amostra bruta de fusdo. Notaram-se apenas as fases ferrita e austenita.
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Figura 80: Difratograma da amostra bruta de fusdo laminada. Notaram-se apenas as fases ferrita e austenita.
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Figura 81: Difratograma da amostra solubilizada a 1140 °C / 2h no forno Jung. Notaram-se apenas as fases

ferrita e austenita.
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5 DISCUSSAO DOS RESULTADOS
5.1 Relagbes entre as simulacdes de Scheil e modos de solidificacéo.

As simulacBes de Scheil realizadas no Thermo-Calc® indicaram predominantemente
modo de solidificacdo ferritico para o aco duplex em estudo, ou seja, modo F conforme
classificacdo apresentada pela Tabela 5. Na Figura 82, notou-se que apenas com uma fracédo
massica de fases solidas de no minimo 93% ocorre o0 aparecimento de austenita. Ressalta-se
que o aparecimento da austenita € oriundo de uma transformacdo de fase no estado sélido
apos o fim da solidificacdo. Notou-se amplamente a predominancia do modo F de
solidificacdo e o efeito do aumento da fracdo massica de ferrita com o aumento do passo de
temperatura fazendo com que esse teor aumentasse de aproximadamente 93% na temperatura
de 1373 °C para 97% na temperatura de 1362 ° C.

Logo, verificou-se a formacdo de ferrita em temperaturas mais baixas e, portanto,
percebeu-se que a transformacdo peritética, ou seja, 0 surgimento de austenita e
consequentemente modo FA de solidificacdo foram retardados em funcdo do aumento do
passo de temperatura. Notou-se, portanto, que a diminuicdo da temperatura de transformacéo
peritética com o0 aumento do passo de temperatura possui efeito analogo ao da adicdo de cobre
apresentado por Stradomska, Stradomski, Soinski (2009), para verificar sua influéncia sobre a
ocorréncia de trincas a quente; um dos defeitos mais comuns durante o processo de
solidificacdo de acos duplex. A adicdo de cobre diminui a temperatura do fim da solidificacdo
auxiliando no aumento da qualidade superficial do fundido, porém, pode promover
mutuamente com outros elementos de liga, a transformacéo peritética durante o ultimo estagio
da solidificacdo; razdo pela qual aumenta a sensibilidade a defeitos no a¢o durante o processo

de fundicdo continua.
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Figura 82: Visdo geral quanto a variacdo da fracdo de ferrita referente ao aumento do passo de temperatura
durante simulag&o no Thermo-Calc®.

Estratificando os dados das curvas da Figura 82 verificou-se a seguinte variacdo da
fracdo massica de ferrita para cada passo de temperatura de acordo com a Tabela 27,
permitindo, portanto, levantar um gréafico para a confirmacdo do comportamento do aumento

do teor de ferrita com o0 aumento do passo de temperatura de acordo com a Figura 83.

Tabela 27: Variagdo da fragdo massica de ferrita em fungéo do passo de temperatura.

Passo de temperatura TemEeratura (°C) Fracio massica solida de ferrita (%)

1 1372,8 93,43
5 1371,0 93,73
15 1367,8 95,22
20 1367,6 95,52
25 1367,3 95,82
50 1365,2 96,42

100 1361,6 97,01
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Figura 83: Aumento do teor de ferrita com o aumento do passo de temperatura.

Também foi possivel verificar a diminuicdo da temperatura de inicio de transformacéo
peritética (L + 8 — y) com o aumento do passo de temperatura, ou seja, a temperatura
maxima em que ocorre apenas a presenca de liquido e ferrita. Logo, o aparecimento da
austenita se deu em temperaturas mais baixas reduzindo-se de aproximadamente 1373 °C para
1362 °C correspondendo a uma reducdo de 11 °C conforme apresentado pelo grafico da

Figura 84.
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Figura 84: Diminui¢do da temperatura de inicio de transformac&o peritética com o aumento do passo de
temperatura. Reducédo de 11 °C
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No entanto, 0 modo FA e a reagdo peritética s&o comuns dos sistemas Fe-C e Fe-Ni.
No caso dos agos duplex o teor de carbono é minimo e o teor de niquel baixo comparado aos
acos austeniticos e o0 modo FA torna-se pouco comum podendo ocorrer apenas no final da
solidificacdo devido o enriquecimento do liquido em elementos de liga, e como a fase
primaria é a ferrita, o liquido deve ser pobre em Cr e Mo, e rico em Ni e, portanto, no final da
solidificagdo pode ocorrer o aparecimento do modo FA. A Tabela 28 apresenta a relagéo entre
as fragdes massicas de Cr, Mo, N e Ni em funcdo do passo de temperatura na temperatura de

inicio de transformacdo peritética.

Tabela 28: Variagdo da fragdo massica dos elementos de liga em fungdo do passo de temperatura.

Temperatura de iniciode Crno Mono Nno Nino
Passo de temperatura (°C) transformacio peritética liquido liquido liquido liquido

(W9) (%) (%) (%) (%)

1 13728 27,7 306 073 102
5 1371,0 27,8 319 074 101
15 1367,8 28,1 317 070 98
20 1367,6 28,1 319 075 97
25 1367,3 28,2 321 076 96
50 1365,2 29,0 328 075 93
100 1361,6 29,5 33 077 91

Notou-se que com 0 aumento do passo de temperatura a fracdo massica de cromo é
levemente aumentada de 27,7 % para 29,5 % durante o inicio de transformacdo peritética.
Através do grafico da Figura 85 foi verificado que o aumento do passo de temperatura
promove o aumento da fragdo massica de cromo no liquido na faixa entre 23 % e 28 %. Neste
intervalo a curva apresenta um comportamento ndo linear até uma regido de inflexdo existente
entre 27 % e 29 % que indica o inicio de transformacao peritética. Apds este o ponto as curvas
apresentam comportamento linear ndo indicando nenhuma varia¢do do teor de cromo com a

variacdo do passo de temperatura.
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Figura 85: Comportamento do cromo no liquido. Pequeno aumento da fragdo massica de cromo com o0 aumento

do passo de temperatura até entre 28 % e 29%; faixa na qual ocorre a transformag&o peritética.

No caso do molibdénio foi observada a diminuicdo de sua fracdo massica até a

temperatura de transformacdo peritética para todos os passos de temperatura conforme

apresentado pela Figura 86. No entanto, na temperatura de transformacdo peritética a fracao

massica permanece constante em torno de aproximadamente 3,2%.

Tratando-se de um elemento estabilizador da ferrita, este comportamento ocorre

devido ao seu consumo para formacdo da ferrita. Ap6s o surgimento da austenita o

molibdénio comeca a ser segregado para o liquido fazendo com que o teor aumente de

aproximadamente 3 % para 6 %.
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=== Molibdénio (Passo de temperatura = 1)
== Molibdénio (Passo de temperatura = 5)
=== Molibdénio (Passo de temperatura = 15)
== Molibdénio (Passo de temperatura = 20)
Molibdénio (Passo de temperatura = 25)
= Molibdénio (Passo de temperatura = 50)
== Molibdénio (Passo de temperatura =100)

Inicio da transformacéo
peritética e consequentemente
surgimento da austenita

03% 03% 03% 04% 04% 04% 04% 04% 05% 05% 05% 05% 05% 06% 06% 06%

Fracdo méssica de molibdénio no liquido (%)

Figura 86: Comportamento do molibdénio no liquido. Ap6s o surgimento da austenita 0 molibdénio comeca a ser

segregado para o liquido fazendo com que o teor aumente de aproximadamente 3% para 6%.

Com relacdo ao niquel foi possivel através do grafico da Figura 87 verificar sua

diminuicdo no liquido com o aumento do passo de temperatura, reduzindo-se de 10,1 % para

9,1 % sua fracdo massica. Observou-se, portanto, através das simulacGes realizadas que a

austenita surge a partir do liquido numa faixa de temperatura localizada aproximadamente

entre 1370 °C e 1360 °C independentemente do passo de temperatura.

1480 - e Niquel (Passo de temperatura = 1)
e Niquel (Passo de temperatura = 5)
1460 - === Niquel (Passo de temperatura = 15)
1440 - === Niquel (Passo de temperatura = 20)
— Niquel (Passo de temperatura = 25)
%) 1420 - e Niquel (Passo de temperatura = 50)
?5/ 1400 - Niquel (Passo de temperatura =100)
.
£ 1380 - 1370 °C
a.w
2 1360 1360 °C
S 1340 1
Faixa de temperatura em que
1320 | ocorre o teor maximo de niqu
1300 -+ favorecendo a formagao
austenita
1280 . . . . .
06% 07% 08% 09% 10% 11%

Fragdo massica de niquel no liquido (%0)

Figura 87: Comportamento do niquel no liquido. Independentemente do passo de temperatura o teor maximo de
niquel ocorre aproximadamente na faixa de temperatura entre 1370 °C e 1360 °C.
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J& o nitrogénio, diferentemente do cromo, apresentou reducao da sua fracdo massica
com o aumento do passo de temperatura somente ap6s a ocorréncia da transformacéao
peritética, reduzindo-se de 1,3 % para 0,95 % conforme apresentado pelo grafico da Figura
88. No entanto, comparando sua fracdo massica na temperatura de inicio de transformacéo
peritética, notaram-se valores aproximadamente constantes independentemente do passo de

temperatura conforme valores apresentados na Tabela 26.

1470 == Nitrogénio (Passo de temperatura = 1)
== Nitrogénio (Passo de temperatura = 5)

1450 - === Nitrogénio (Passo de temperatura = 15)
_ 1430 - == Nitrogénio (Passo de temperatura = 20)
Q 1410 Nitrogénio (Passo de temperatura = 25)
S 4
?g e Nitrogénio (Passo de temperatura = 50)
; 1390 - == Nitrogénio (Passo de temperatura = 100)
)
® 1370 -
S 1350
S
D
= 1330 -

1310 - Inicio da transformacé&o

peritética e consequentemente
1290 - surgimento da austenita
1270 T T T T T T T T T T 1

00% 00% 00% 01% 01% 01% 01% 01% 01% 01% 01% 01%
Fracdo méssica de nitrogénio no liquido (%o)

Figura 88: Comportamento do nitrogénio no liquido. Notou-se reducdo da sua fragdo méassica com o aumento do
passo de temperatura somente apds a ocorréncia da transformacao peritética, reduzindo-se de 1,3 % para 0,95 %.

5.2 Relagdes Creq / Nieg, teor de ferrita e modo de solidificagéo.

Compilando os dados para o a¢o duplex em estudo através da Tabela 29, foi obtido um
valor Cre/Nieq correspondente a 2,82 que segundo a formula de Hammar e Svensson
apresentaria 0 modo de solidificacdo F (ferritico). O mesmo resultado foi obtido utilizando o
diagrama WRC-1992 apresentado pela Figura 4, através de um valor Crey/Nieq COrrespondente
a 2,30 que forneceu um teor de ferrita de 72 % e consequentemente modo de solidificacao F.

Todos esses resultados supracitados confirmam as simulacGes de Scheil apresentadas
no presente estudo, em que se notou que para todos os passos de temperatura, 0 modo F de
solidificacdo foi predominante ocorrendo o surgimento de austenita e consequente mudanca

para 0 modo FA, apenas em fragcdes massicas de ferrita de no minimo 93 %.
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Tabela 29: Comparacdo da relacdo Creq/Nieq calculada de acordo com Hammar e Svensson com o modo de

solidificacéo.
Creq Nieq Creg/Nieg Modo de Solidificagéo
Hammar e Svensson 28,51 9,70 2,82 F
Siewert 27,02 11,73 2,30 F
Scheil - F

Para o calculo da fracdo volumétrica de ferrita através de Schoefer foi utilizado a
norma ASTM 800/800M-01. Porém, o diagrama de Schneider indicado no gréafico da Figura
21 apresentado por Li Ping (2009), foi adaptado para refinar os resultados e assim aplica-los
neste trabalho. Além disso, mesmo o diagrama WRC-1992 sendo construido baseado em
soldas, seu uso para estimar o teor de ferrita para amostras fundidas mostrou-se mais aferido
do que o método proposto por Schoefer segundo norma ASTM 800/800M-01
(MARTORANO, TAVARES e PADILHA, 2012). No entanto, mesmo as férmulas propostas
por Birks e Roberts em que teoricamente forneceriam exatamente 50 % de ferrita destoaram
do valor realmente obtido. Por fim, as formulas (9), (10) e (11) propostas por Sanchez et al.
também foram contempladas na comparacdo dos métodos encontrados na literatura.
Aplicando todos esses métodos para a liga em estudo, foram calculados os valores da fracdo

volumétrica de ferrita apresentados pela Tabela 30.

Tabela 30: Comparacéo da relagéo Crq/Nie com a fracéo volumétrica de ferrita segundo varios métodos

propostos na literatura.

Creq Nieg  Creg/Nigg Fracéo Volumétrica de ferrita (%0)
Schoefer 22,55 15,80 1,43 Min.16 / Média 23 / Max. 36
Siewert 27,02 11,73 2,30 45,5
Schneider 29,45 13,29 2,22 35
Sanchez 27,25 12,02 2,27 39,2

Birks e Roberts 2757 10,86 2,54 50
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Adotando o valor médio de 23% ferrita apresentado pelo gréfico da norma ASTM 800
(Schoefer), e os demais valores da Tabela 31 analisou-se as diferengas entre estes valores e o

valor experimental da amostra bruta de fusdo na Tabela 31.

Tabela 31: Comparacdes entre as microestruras sob diferentes condicdes.

Variag8o da fracao de ferrita medida com a estimada segundo métodos

Fragdo de propostos na literatura
Amostras  ferrita (%) :
(Ferritoscopio) . ASTM 800/800M ] Birks e
Siewert Schneider  Sanchez

(Schoefer) Roberts
Bruta de 15,2 % 67,7 % 10,2 % 16% 229%

38,57 + 2,26 ) ) _
fusédo menor maior maior menor maior

Logo, mesmo a norma ASTM 800/800M sendo recomendada para estimar o teor de
ferrita ficou evidente que esta possui um grande desvio com os valores de ferrita mensurados
por ferritoscopio. Baseado nos diversos métodos propostos pela literatura, as melhores
férmulas para estimar o teor de ferrita para o aco inoxidavel diplex deste estudo foram as de
Scheneider com 35 % e Sanchez com 39,2 % de ferrita. Sendo a referéncia o teor de ferrita
medido via ferritoscépio no estado bruto de fusdo correspondente a 38,57 % notou-se a menor
diferenga, 1,9 % menor, quando a fragdo de ferrita é estimada através do método proposto por
Sanchez (2002). Porém, ressalta-se que a norma ASTM 800/800M estima o teor de ferrita em
acos austeniticos das composicdes CF-3, CF-3A, CF-8, CF-8A, CF-3M, CF-3MA, CF-8M,
CF-8C, CG-8M, e CH-10. Comparando a composi¢ao quimica estimada do aco inoxidavel
duplex em estudo notou-se que apenas o teor de nitrogénio (0,26 %) supera o teor maximo de
0,20 % N permitido pela norma. Com as consideragdes supracitadas ficam evidentes as
dificuldades de se estabelecer um metodo para o calculo de Creq € Nigq € consequentemente
estimar o teor de ferrita que atenda a qualquer faixa de composi¢do quimica face a metalurgia
complexa que envolve a producéo desta classe de acos inoxidaveis. No entanto, as formulas
propostas por Sanchez et al foram as que melhor retrataram o valor de ferrita obtido na
amostra bruta de fusdo neste estudo. Nota-se ainda que a simulacdo de Scheil ndo é valida,

pois esta ndo preveé as transformacdo de ferrita em austenita que ocorrem no estado sélido.
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5.3 Caracterizagdo microestrutural

A Figuras 89 representa a comparacdo entre as microestruturas para a melhor
visualizacdo dos efeitos ocasionados oriundos das condi¢es impostas sobre a estrutura 0 ago
inoxidavel ddplex em estudo. Notou-se uma microestrutura na qual a matriz é ferritica com
formacdo da austenita na forma de “ilhas”. Sobretudo, observou-se o refino microestrutural
mais acentuado nas amostras laminadas. Destaque para a estrutura bruta de fusdo laminada e
solubilizada apresentada pela Figura 89 (c) que apresentou o maior refinamento dos graos
comparando com sua estrutura original representada Figura 89 (a). J& a amostra solubilizada
1140 °C/2h / laminada e solubilizada novamente por 30 min, Figura 89 (g), apresentou um
refino de grdo mais perceptivel do que a microestrutura solubilizada 1140 °C/2h / laminada e
solubilizada novamente por 2 h, Figura 89 (f).

Além disso, notou-se a presenca de inclusdes distribuidas em todas as microestruturas
ressaltando-se que a maioria dessas inclusdes se deve especialmente ao arraste de particulas
de areia oriundas da massa refrataria da biqueira adaptada ao forno de indugdo e do proprio
molde.

1

(b)
Bruta de fusao Bruta de fusdo laminada
- i l 2
= S 2
< > v
S
(c) (d)
Bruta de fusdo laminada e solubilizada 1140 Solubilizada 1140 °C/2h

°C/2h
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T “oum |

(e) ()
Solubilizada 1140 °C/2h e laminada Solubilizada 1140 °C/2h / laminada e solubilizada
novamente por 2h

g
Solubilizada 1140 °C/2h / laminada e solubilizada novamente por 30 min

Figura 89: Comparag&o entre as microestruturas obtidas

Interessante notar que foi possivel obter um aco inoxidavel daplex pelo processo de
fundicdo em molde de areia evitando a precipitacdo de fase sigma (o), que segundo Martins e
Casteletti (2007) se torna praticamente impossivel devido a baixa velocidade de resfriamento.
Para comprovar a auséncia de fase sigma (o) foram realizados ensaios de difragdo de raios-X
além das técnicas de microscopia Optica e eletrdnica de varredura. Logo, através dos
difratogramas apresentados pelas Figuras 79 a 81 foi possivel verificar a presenca apenas das
fases ferrita (3) e austenita (y) nas amostras brutas de fusdo e solubilizadas. Outro fator que
contribui para verificar a auséncia de fase sigma (o) foram os valores obtidos de dureza
Brinell. Na amostra bruta de fuséo foi obtido um valor de 220 HB enquanto que na amostra
solubilizada no forno tipo mufla esse valor aumentou para 249 HB. Caso houvesse a
precipitacdo de fase sigma (o) na microestrutura, o valor de dureza poderia alcancar faixas de
600 HB. Logo, esse aumento da dureza foi provocado devido o aumento da fragdo de ferrita

nas amostras solubilizadas (44,5 %) face a amostra bruta de fusdo (38,57 %). Porém,
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ressalta-se que essa dificuldade oriunda dos moldes de areia pode surgir em escala industrial e
ndo em quantidades de material fundido em escala laboratorial.

Outro fato relevante foi a diminuicdo do teor de ferrita nas amostras laminadas.
Comparando a microestrutura bruta de fusdo e bruta de fusdo laminada, Figuras 89 (a) e 89
(b) respectivamente, a fragdo volumétrica de ferrita diminuiu de 38,57 % para 35,37 %. J& nas
amostras solubilizadas, Figuras 89 (d) e 89 (e), houve reducéo de 44,50 % para 37,16 % na
amostra solubilizada a 1140 °C / 2h e laminada. Este fenbmeno, ja vem sendo investigado por
membros do mesmo grupo de pesquisa do autor do presente trabalho que estudam a
transformacéo de ferrita em austenita induzida por deformacéao plastica (MAGNABOSCO et
al., 2011b). A Figura 90 apresenta um grafico comparativo da variacéo da fracdo volumétrica

de ferrita nas amostras sob todas as condic¢@es analisadas neste estudo.

a1
o
]
b
ol

Amostras solubilizadas

4035 40,57
37,16 I

T

Amostras bruta de fusao

38,57

42,7

3537 37,97
I

w w S
o o1 o
1 1 1

B RN
o (@] o
1 1 1

Fracdo volumétrica de ferrita (%0)
N
(6]

o o

BF BFL BFLS SJ ST

Condigdes das amostras

SJL SJLS 2n SILS 30 min

Figura 90: Gréafico comparativo entre as fragdes volumétricas de ferrita. Destaque para a reducédo da fracdo de
ferrita nas amostras submetidas a deformacédo plastica (laminagdo). BF: Bruta de Fusdo, BFL: Bruta de fuséo
laminada, BFLS: Bruta de fusdo laminada e solubilizada novamente, SJ: Solubilizada em forno tipo mufla
JUNG, ST: Solubilizada forno tubular, SJL: Solubilizada em forno tipo mufla JUNG e laminada, SIJLS 2h:
Solubilizada em forno tipo mufla JUNG/laminada e solubilizada novamente por 2h, SJILS 30 min: Solubilizada

em forno tipo mufla JUNG/laminada e solubilizada novamente por 30 min.
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No entanto, notaram-se inclusfes distribuidas nas microestruturas em todas as
condigOes. Para confirmar o tipo de inclusdo presente, foi realizado EDS (Espectrometria de
Energia Dispersiva de Raios-X) conforme apresentado pelas Figuras 71 a 74 a fim de
identificar a composicdo quimica e, portanto, analisa-las. Através da composi¢do quimica dos
espectros 3, 4, 5, 6 e 7 da Figura 74 foi possivel verificar altos teores de Cr (~ 45%), O
(~35%) e Mn (~20%) conforme apresentado pela Tabela 24 confirmando serem inclusdes de
oxido de cromo e manganés. Nas Figuras 71, 72 e 73 e Tabelas 21, 22 e 23 foram
apresentados diferentes regifes das amostras que também apresentam as inclusdes com suas
respectivas composic¢des quimicas seguindo o comentéario supracitado.

Porém, através da composicdo quimica nominal da massa refrataria utilizada na
biqueira de adaptacdo do forno apresentada pela Tabela 32, verificou-se a presenca de oxido
de cromo (Cr,03) oriundo da cromita comumente presente em massas refratarias. Ressalta-se
que a cromita é um O6xido de ferro e cromo que pode possuir composicdo varidvel
contemplando a presenga de MnO ou ZnO. Logo, seria necessério realizar uma anélise
qguimica da massa refrataria para verificar a presenca de manganés gue justificasse o alto teor
de manganés correspondente a 20% presente nas inclusdes. Pelo formato apresentado por
estas particulas, ou seja, inclusGes facetadas sem aspecto esférico concluiu-se que se tratam de
inclusBes exdgenas oriundas da erosdo da areia durante o vazamento do metal liquido. Alem
disso, a Figura 75 apresenta um mapa de composi¢do quimica sobre uma inclusdo facetada em
gue nota-se uma alta concentracao de O, Cr e Fe.

A minimizacdo das inclusGes exdgenas poderia ser efetuada no desenvolvimento e
estudo de uma nova biqueira que minimize o contato com o metal liquido durante o
vazamento no molde, além de utilizar uma massa refrataria plastica de modelar e ndo uma
areia de socagem conforme utilizada neste estudo. Isso minimizaria o desprendimento de
particulas de areia e consequentemente seu arraste juntamente com o metal liquido. Paralelo a
1SS0 se ressalta a necessidade de acalmar o banho durante a etapa de fusdo para minimizar a
presenca de bolhas de oxigénio e consequentemente originar poros. Uma das maneiras de
efetuar este procedimento seria a adicdo de aluminio durante a fusdo da liga contribuindo

também para a desoxidacao do metal liquido.
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Tabela 32: Composicdo quimica da areia de socagem utilizada na biqueira adaptada ao forno de indugéo.

Quartzibar 333

A|203 SiOz Fe,O3 Cr03
0,5 95 0,4 3
Fonte: IBAR

Embora a rota de processo imposta durante a etapa de fusdo utilizou de artificios como
a injecdo de argbnio para minimizar a oxidagdo do metal liquido, a composi¢do quimica semi-
quantitativa realizada através do EDS (Espectrometria de Energia Dispersiva de Raios-X) e a
composicdo quimica real da liga obtida apresentaram valores extremamente satisfatorios
conforme apresentado anteriormente pela Tabela 19. Destaque para o teor de nitrogénio em
que se estimou um teor de 0,26 % e se obteve um teor de 0,27 %. Isso comprova que as
perdas dos elementos quimicos foram minimas e a injecdo de argdnio se mostrou eficiente.
Notaram-se pequenas particulas pretas localizadas nos contornos de grdo entre a ferrita e
austenita. Estas regides sdo fontes potencialmente preferenciais para a precipitacdo de nitreto
hexagonal de cromo (Cr;N). Observando as curvas de comportamento do Cr e N no liquido
apresentadas pelas Figuras 85 e 88 respectivamente, notou-se um comportamento semelhante
entre elas. Logo, como o modo de solidificagdo & predominantemente ferritico devido
surgimento da ferrita através do consumo de cromo e molibdénio, surge a segregacao de
cromo para o liquido apo6s a formacdo da ferrita que juntamente com o nitrogénio podera
ocasionar formacéo de nitretos de cromo nesta interface.

Visto que o contorno de grdo € uma fonte de precipitacdo de nitretos, a Figura 73
apresentou uma micrografia com imagem de elétrons retroespalhados na amostra bruta de
fusdo em que foi ampliada para facilitar a verificacdo do contorno de grdo, uma vez que foram
levados em consideracdo os comentérios supracitados. Neste caso, encontrou-se uma regido
corroida pelo ataque eletrolitico e ndo a constatacdo de nitretos de cromo. Mediante a isso,
existem os resultados dos difratogramas que também néo identificaram picos correspondentes
a nitretos de cromo. Porém, ndo foi eliminada a possibilidade da presenca de nitretos de face a
dificuldade de detecta-los dada a diminuta dimensdo e baixa fracdo volumétrica, devido as
evidéncias apresentadas pela Figura 91. Logo, caberd a trabalhos futuros um estudo

minucioso para comprovar a presenca de nitreto hexagonal de cromo.
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BSC 20.00 kV
Figura 91: Imagem de elétrons retroespalhados da amostra solubilizada a 1140 °C / 2h no forno Jung. Particulas

pretas localizadas nos contornos de gréo entre ferrita e austenita, provavelmente associadas a precipitacdo de

nitretos de cromo.
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6 CONCLUSAO

De acordo com os objetivos deste trabalho perceberam-se as dificuldades de producéo
de um aco inoxidavel diplex face a sua metalurgia fisica complexa. A seguir sdo apresentadas

as principais conclusdes encontradas neste trabalho:

1. De acordo com as simulacdes realizadas no software Thermo-Calc®, o aco
inoxidavel duplex em estudo apresentou modo de solidificacdo ferritico (modo F); o0 mesmo
foi também previsto pelos modelos de Hammar e Svensson e de Siewert constatado pela
formagdo de matriz ferritica na estrutura bruta de fus&o.

2. As formulas propostas por Sanchez para o calculo do Cre; € Nigg €
consequentemente estimar a fracdo de ferrita, foram as que forneceram os valores mais
proximos face a mensuracdo do teor ferrita por ferritoscopio no aco inoxidavel diplex deste
estudo.

3. O tratamento de solubilizacdo a 1140 °C por 2h promoveu 0 aumento do teor de
ferrita de 38,57 % para 44,50 % conduzindo ao aumento da dureza de 224 HB para 249 HB.

4. As amostras que sofreram deformacdo plastica através da laminacdo a frio
apresentaram diminuicdo do teor de ferrita. Este fendmeno correspondeu a investigacoes de
membros do mesmo grupo de pesquisa do autor do presente trabalho que estudam a
transformacdo de ferrita em austenita induzida por deformacéo plastica (MAGNABOSCO et
al., 2011b).

5. Pelo formato apresentado por grande parta das inclusdes, ou seja, inclusbes
facetadas sem aspecto esférico concluiu-se que se tratam de inclusdes exdgenas oriundas da
erosdo da areia durante o vazamento do metal liquido uma vez que a composicdo quimica
destas inclus@es corresponde a composicdo quimica nominal da massa refrataria.

6. Foi possivel obter um aco inoxidavel duplex utilizando os recursos disponiveis no
Centro Universitario da FEI pelo processo de fundicdo em molde de areia evitando a
precipitacdo de fase sigma, obtendo-se apenas a estrutura ferritico-austenitica.

7. A rota de processo imposta durante a etapa de fusdo, utilizando-se de artificios
como a injecdo de argonio, fez com que a composi¢cdo quimica real da liga obtida
apresentasse valores extremamente satisfatorios, comprovando que as perdas dos elementos

guimicos foram minimas.
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7 CONGRESSOS E SEMINARIOS

Parte dos resultados desta dissertacdo sera apresentada no 68° Congresso Anual da
ABM - Internacional (Associacdo Brasileira de Metalurgia, Materiais e Mineracdo) sob o
codigo 22846 e tema “Produtos Metalicos Ferrosos”, realizado entre 30 de Julho e 02 de
Agosto de 2013, em Belo Horizonte - MG.

ALVES, J.R.0.; MAGNABOSCO, R. Estudo de uma rota de processamento para obtencao de
acos inoxidaveis duplex. In: CONGRESSO INTERNACIONAL DA ABM, 68., 2013, Belo
Horizonte. Anais...
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ANEXO | - PROJETO DO MODELO DE FUNDICAO
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ANEXO Il - PROJETO DA BIQUEIRA DE ADAPTACAO AO FORNO DE
INDUCAO
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