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RESUMO

Este trabalho analisa o efeito da adicdo de boro ao ago inoxidavel austenitico 316L como
um aditivo da sinteriza¢cdo no processo de metalurgia do pé. O efeito do B foi investigado em termos
da densificagdo, microestrutura, dureza, resisténcia a oxidacdo e ao desgaste. Os pds de 316L foram
misturados com 0,6% e 0,8% em massa de boro, compactados unixialmente a 800 MPa e sinterizados
em atmosfera de argdnio, a uma taxa de 10°C.min™ na temperatura de 1240°C durante 30 min. A
microestrutura e as fases cristalinas das amostras sinterizadas foram avaliadas por microscopia oética,
microscopia eletrénica de varredura por emissdo de campo (MEV-FEG), espectroscopia de raios X por
dispersdo de energia (EDS) e difracdo de raios X (DRX) utilizando o método de refinamento Rietveld.
A técnica de calorimetria diferencial exploratéria (DSC) foi realizada para estudar o comportamento
das amostras de 316L com e sem adi¢do de boro, nos estados sélido e liquido. A macrodureza das
amostras sinterizadas foi medida na escala Vickers e a microdureza das fases formadas foi medida
por meio de ensaios de indentagdo instrumentada. A composi¢ao quimica dos éxidos formados nas
amostras de 316L com e sem adigdo de boro apds os ensaios de oxidacdo ciclica nas temperaturas de
800°C, 900°C e 1000°C foram determinados por EDS e DRX. O coeficiente de atrito e o coeficiente de
desgaste especifico das amostras sinterizadas foram determinados por meio do ensaio de
deslizamento alternado e os mecanismos de desgastes foram investigados por meio das técnicas de
MEV-FEG e EDS. A adicdo de boro no 316L resulta em uma reacdo eutética entre o boro e a matriz
austenitica do 316L. Os resultados de EDS e DRX revelaram a formacdo de dois boretos do tipo M,B
ricos em Fe, Cr e Mo, (Fe,Cr),B e (Cr,Mo0),B, provenientes da reacdo eutética, os quais se
concentraram principalmente no contorno dos graos austeniticos. A formacdo dos boretos do tipo
M,B favoreceu a densificacdo, através da fase liquida formada durante a sinterizagdo e promoveu o

aumento da dureza, da resisténcia a oxida¢do e ao desgaste do aco inoxidavel austenitico 316L.

Palavras-chave: aco inoxidavel austenitico 316L, sinterizagdo em fase liquida, boro, dureza, oxidagdo

e desgaste.



ABSTRACT

This work analyses boron additions to AISI 316L austenitic stainless steels, as a sintering
additive in the powder metallurgy process. The effect of boron addition was investigated in terms of
densification, microstructure, hardness, oxidation resistance and wear behavior. Samples were
prepared with 0.6 wt.% and 0.8 wt.% of boron, pressed to 800 MPa and sintered under argon
atmosphere. Sintering cycle involved heating up to the sintering temperature of 1240°C, at a rate of
10°C.min™, holding at this peak temperature for 30 min. Microstructure of the sintered bodies was
examined by field emission scanning electron microscopy (FESEM), energy dispersive X-ray
spectroscopy (EDS), and X-ray diffraction (XRD), using Rietveld refinement. Differential scanning
calorimetry (DSC) was used to study the behavior of both the free and boron-containing 316L
samples at solid and liquid states. The Vickers hardness of sintered samples was assessed.
Microhardness was evaluated using instrumented indentation. The oxide chemical composition of
316L without and containing boron samples, after cyclic oxidation at 800°C, 900°C and 100°C, was
determined by EDS and XRD. The friction coefficients and specific wear coefficient of sintered
samples were determined by reciprocating sliding and the wear mechanisms by FESEM and EDS.
Boron addition to AlSI 316L steel resulted in an eutectic reaction between the austenitic matrix and
boron. EDS and XRD results revealed the formation of (Fe,Cr),B and (Cr,Mo0),B borides, from eutectic
reaction, which were concentrated mainly in intergranular sites. The formation of M,B borides
favored material densification through the development of a liquid phase during sintering, and

promoted an increase in hardness, oxidation and wear resistance of AlSI 316L steel.

Keywords: austenitic stainless steel 316L, liquid phase sintering, boron, hardness, oxidation and

wear.
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1 INTRODUGAO

Os acgos inoxidaveis austeniticos sdo conhecidos por apresentarem uma combina¢do de
altas resisténcias a corrosdo e a oxidacdo associados com boas propriedades mecénicas, o que
garante que sejam amplamente utilizados em componentes para as indUstrias médica, naval,
alimenticia, quimica, nuclear e automotiva [1],[2],[3],[4]. Um processo atrativo para a fabricagdo
desses componentes é a metalurgia do pé (M/P), pois permite a fabricacdo de grandes lotes de pecas
com formas complexas, as quais apresentam 6timas tolerancias dimensionais e 6timo acabamento
superficial no estagio final de producao [5],[6],[7].

Entretanto, a porosidade, a qual é intrinseca dos componentes obtidos via M/P, reduz a
densidade desses materiais e, consequentemente, diminui as suas propriedades mecanicas, o que
leva a reducdo da resisténcia ao desgaste e, também, diminui a sua resisténcia a oxidacdo
[8],[9],[10]. O aco inoxidavel 316L, por exemplo, produzido via M/P, apresenta propriedades
mecanicas inferiores em comparacdo ao obtido pelo processo de fundicdo, chegando a uma queda
de até 46% do valor do limite de resisténcia a tracdo (LRT) [11],[12]. Para minimizar a porosidade e
manter uma boa combinagdo de propriedades mecanicas, resisténcia a oxidacdo e resisténcia ao
desgaste da familia dos agos inoxidaveis, duas rotas tém sido adotadas no processo de M/P: (1) a
modificacdo dos parametros de processamento nas etapas de compactacdo e sinterizacdo; (2) a
adicdo de aditivos (ativadores da sinterizacdo) que promovem a formacdo de uma segunda fase, o
que permite a rapida difusdo na etapa de sinterizacao [7],[13].

A densificacdo final do material é afetada, principalmente, nas etapas de compactacgdo e de
sinterizacdo. Durante a compactac¢do, a medida que a pressdo submetida aos pds ou as particulas
aumenta, o numero de pontos de contato entre eles também aumenta, consequentemente, o
tamanho do poro e a porosidade diminuem, o que resulta na maior densidade a verde do
compactado. Entretanto, a aplicacdo de cargas de compactacao elevadas podem gerar deformacdes
plasticas em materiais ducteis como o aco inoxidavel austenitico 316L, como por exemplo,
transformacao da fase austenita em martensita [4],[7],[14]. Na etapa de sinterizacdo, a atmosfera do
forno, a temperatura de sinterizagcdo e a taxa de aquecimento sdo os parametros que afetam na
formacgao de poros. A atmosfera é um fator importante, pois devido as reagdes quimicas com o
material, pode aumentar a porosidade ou formar outras fases frageis, e consequentemente, afetar as
propriedades finais do material [15],[16]. Em temperaturas de sinterizagdo mais elevadas e
patamares mais longos, as particulas se difundem mais rapidamente e a densidade total do material
é alcangada. Entretanto, uma das limita¢Ges do uso dessas condi¢des de processamento é o aumento

do tamanho de grdao do material. Portanto, para ndo afetar a densificagdo e o tamanho de grao do
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material, pode-se reduzir a temperatura e o patamar da sinterizacdo ao utilizar fornos com
configura¢Oes diferentes e ao adicionar aditivos ao material que atuem como ativadores da
sinterizacao [17],[18],[19].

Ativadores da sinterizagdo sdo particulas pequenas, as quais sdo, frequentemente,
utilizadas em baixas concentracdes e que promovem mudancas efetivas na energia interfacial, na
mobilidade dos contornos de grao, na fracao de vazios, nas taxas de difusdo e estabilidade das fases.
A ativacdo da sinterizagcdo pode ocorrer por modo de estado sélido ou pela formac¢do de uma fase
liquida [7],[20].

A ativacdo da sinterizacdo no estado sélido consiste na adicdo de um aditivo que forme
uma fase entre o material e o aditivo, a qual deve possuir baixo ponto de fusdo e, gere um caminho
de difusdo preferencial, no qual os atomos do constituinte principal do material sdo transportados,
por meio dessa fase, a uma taxa de transferéncia de massa mais elevada até a regido de contatos
interparticulas, o que, consequentemente, promove uma rdpida sinterizagdo. Tipicamente, apds a
sinterizacdo, a segunda fase permanece nos contornos de grao [13],[21].

No caso da sinterizagdo em fase liquida (SFL), a densificacdo é alcancada por meio da
formacdo de um sistema de elevada molhabilidade entre a matriz e a fase liquida, o qual melhora a
taxa de transferéncia de massa e diminui a temperatura de sinterizacdo. A fase liquida pode ser
obtida pela adicdao de aditivos com baixo ponto de fusdo ou pela dissociagdo de uma mistura
contendo o material base e pds do aditivo em uma nova fase com composi¢ado eutética [20],[22].

Para os agos inoxidaveis austeniticos 316L, Lal e Upadhyaya [23] estudaram o
comportamento da densificacdo por meio da formacdo da SFL pela adicdo de aditivos com menor
ponto de fusdo do que o a matriz austenitica. Os autores estudaram o efeito da adi¢do de até 3% em
massa de cobre (Cu) e bronze (Cu-Sn), até 2% em massa de fosforo (P) e até 5% em massa de silicio
(Si) no 316L sinterizado com itria a 1300°C por 1 h em atmosfera de hidrogénio, e mostraram que a
adicdo de 1% em massa de P foi mais efetiva no aumento da densificacdo, além de aumentar a
dureza e a resisténcia a oxidacdo. Outros autores também reportaram o efeito positivo do Sn, Cu e
Cu-Sn como ativadores da sinterizagdo em fase liquida. Coovattanachai et al. [24] demonstraram que
a adicdo de 4% em massa de Sn ao 316L sinterizado a 1300°C por 45 min em atmosfera de
hidrogénio, resultou no aumento da densidade (97% da tedrica), e das propriedades mecanicas do
material. Velasco et al. [25] verificaram que a adigdo de 20% em massa de Cu ao 316L, o qual foi
sinterizado 1250°C por 15 min em atmosfera de vacuo, além de aumentar a densidade (92% de
tedrica) do 316L, também favoreceu o aumento da resisténcia mecanica do material. No mesmo
trabalho, os autores mostraram que adicdo de e 20% em massa de Cu-10Sn, nas mesmas condigdes
de sinterizagdo, resultou no aumento da densidade (90% da tedrica) e das propriedades mecanicas

do 316L. Yang et al. [26], também verificaram o aumento da densidade (97% da tedrica), da
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resisténcia mecanica e ao desgaste do 316L, ao adicionar 25% em massa de Cu-10Sn ao acgo
inoxiddvel austenitico sinterizado a 1300°C por 1h em atmosfera de hidrogénio.

Estudos que exploram o uso de ativadores da sinterizacdao que favorecem a formacao de
fases eutéticas durante a SFL mostraram que é possivel obter o 316L sinterizado via M/P em baixas
temperaturas. Yang e Guo [27] observaram a formacdo da fase eutética Mo,FeB,, a qual possibilitou
uma elevada densificacdo (95% da tedrica), a partir da adicdo de 6% em massa de pds de Fe-Mo-B
pré-ligado ao aco inoxidavel 316L sinterizado a 1250°C em vacuo [27]. Por sua vez, Vardavoulias et
al. [28] demonstraram que a adi¢cdo de 2% em massa de B,Cr ao 316L contendo 5% em massa de itria
e sinterizado a 1250°C, durante 30 min em vacuo, também aumentou a densidade do material (93%
da tedrica), o que pode ser explicado pela formacdo da fase liquida do B,Cr, a qual interagiu
fortemente com a matriz austenitica e a itria. Os autores mostraram, também, que o 316L contendo
5% em massa de itria e 1% BN, exibiu um aumento na sinterabilidade, a qual foi relacionado a
formacgdo de um boreto complexo formado por Cr-Fe-Mo-B, decorrente da reagdo eutética entre a
matriz e o BN.

A reacdo eutética entre a matriz do aco inoxidavel austenitico e o B tem sido objeto de
vérios estudos na M/P. Normalmente, pequenas adi¢gdes desse elemento (0,2-0,8% em massa), em
temperatura de sinterizacdo entre 1240°C-1280°C, com patamar entre 30 min — 1 h, sdo suficientes
para produzir um material proximo a densidade tedrica (98%) [29],[30],[31],[32],[33]. O aumento das
propriedades finais do material foi relacionado com o desenvolvimento da fase liquida, a qual é
favorecida pelas condig¢des ideais de sinterizacdo (atmosfera, temperatura e tempo), quantidade do
elemento B e distribuicdo dos boretos complexos na microestrutura. A sinterizacdo acima da
temperatura eutética (acima de 1200°C) e em atmosfera inerte aumenta tanto o limite de resisténcia
a tragdo como o alongamento do 316L contendo 0,4% em massa de B, quando comparado com o ago
laminado [30]. Acredita-se que esses resultados estdo relacionados a formacdo do boreto complexo
do tipo (Fe,Cr,Mo0),B. A mesma tendéncia na resisténcia a tracdo, tensdo de escoamento e
alongamento foi verificada para o mesmo material obtido em condi¢des de sinteriza¢cdo similares,
mas com uma concentra¢dao maior de B (0,8% em massa), o qual também mostrou um aumento na
resisténcia a corrosdao em solucdo de NaCl [29]. Além da densificagdo maxima e das propriedades
mecanicas, a maior resisténcia ao desgaste por deslizamento foi obtida com a adi¢do de 0,6% em
massa de B. Esse aumento na performance do 316L com adi¢cdo de B foi relacionado a presenca de
duas fases duras eutéticas contendo B, as quais foram formadas apds a sinterizagdo a 1280°C em
atmosfera de argbénio, uma rica em Mo, Cr e Fe e outra rica em Cr e Fe [34].

A partir das ideias acima mencionadas, pode-se notar que adicdo de aditivos com baixo
ponto de fusdo como o P, Sn, Cu e Cu-10Sn requerem maiores concentracdes e temperatura de

sinterizacdo do que os aditivos que favorecem a formacgdo de uma fase eutética, como os compostos
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a base de B (BN, B,Cr) e o B na forma elementar, para promover a sinterizagdo em fase liquida e,
assim, atingir uma combinacdo aprecidvel de densidade e resisténcia mecanica. Além disso, o B
apresenta maior custo-beneficio em termos de valor final do produto, pois as quantidades
adicionadas sdo baixas. Por isso, o B tem sido objeto de varios estudos sobre o seu papel na
densidade, nas propriedades mecanicas, na resisténcia ao desgaste, a oxidacado e a corrosdo dos agos
inoxiddveis austeniticos. No entanto, estudos adicionais ainda sdo necessarios para entender a
interacdo entre a matriz austenitica e o B, a qual pode fornecer informagdes importantes a cerca da
microestrutura resultante, especificamente em termos do tipo de boretos formados apds a
sinterizacao, e, como isso pode afetar as propriedades finais no material. Nesse contexto, o objetivo
deste trabalho é analisar a influéncia das adi¢Ges de 0,6% e 0,8% em massa de B na densidade, na

dureza, na resisténcia a oxidacdo e ao desgaste do 316L obtido via M/P.

1.1  OBIJETIVO GERAL

Avaliar a microestrutura resultante do ac¢o inoxidavel austenitico 316L com adicdo de B,
obtido via sinterizacdo em fase liquida, e correlaciond-la com a densidade, dureza, resisténcia a

oxidacdo em elevadas temperaturas e ao desgaste.

1.2 OBJETIVOS ESPECIFICOS DO TRABALHO

¢ Avaliar o efeito do teor de boro na densidade e na porosidade do a¢o 316L;

¢ Analisar as mudancgas microestruturais da matriz e das fases cristalinas formadas no aco 316L
sinterizado devido as variacdes no teor de boro;

e Estudar a influéncia da adi¢do de boro na dureza do 316L;

e Estudar a influéncia da adicdo de boro na resisténcia a oxidagdo ciclica em elevadas
temperaturas do 316L;

e Estudar a influéncia do boro no comportamento triboldgico (coeficiente de atrito, coeficiente
de desgaste e mecanismos de desgaste) do aco 316L em condi¢des de contato por

deslizamento a temperatura ambiente.
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2 FUNDAMENTACAO TEORICA

2.1  AGOS INOXIDAVEIS AUSTENITICOS

Os acos inoxidaveis sdo ligas Fe-Cr com no minimo de 10,50% em massa de Cr [4],[35]. O Cr
é responsavel pela resisténcia a oxidacdo e a corrosdo desses materiais, pois possibilita a formacgado
de um filme passivador, o qual protege o material ao reagir com o oxigénio e hidréxidos presentes na
atmosfera [1],[36]. Esses agos sdo classificados, de acordo com a American Iron and Steel Institute
(AISI), em trés grandes grupos: a série 400, a série 300 e a série 200. A série 400, refere-se aos agos
inoxidaveis ferriticos e martensiticos, os quais sao compostos principalmente por Fe-Cr, possuem
estrutura cubica de corpo centrado (CCC), sdo magnéticos e alguns endureciveis por tratamento
térmico. As séries 300 e 200 representam os ac¢os inoxidaveis austeniticos, os quais sdo compostos
basicamente por Fe-Cr-Ni. Na série 200 o Ni é parcialmente substituido por Mn. Esses materiais
possuem estrutura cubica de face centrada (CFC), austenitica (y), sdo paramagnéticos e ndo
endureciveis por tratamento térmico. Entretanto, quando deformados plasticamente, a estrutura
austenitica pode transforma-se em martensitica, a qual aumenta a resisténcia mecéanica do material
[35],[36].

A adicdo de Ni como elemento de liga aumenta o campo da austenita (Figura 1(a)), conforme
mostrado na diagrama de equilibrio Fe-Cr-Ni Figura 1(b)), e permite transformar a estrutura ferritica
em austenitica em temperaturas mais baixas, a qual é estabilizada até a temperatura ambiente [1]. O
Ni modifica as propriedades mecanicas dos agos inoxidaveis austeniticos, como o aumento da
ductilidade, inclusive em baixas temperaturas (propriedades criogénicas), e aumenta sua resisténcia

a corrosao, devido a capacidade do elemento proporcionar a repassivacao do material [1],[35],[37].

Figura 1 — Diagramas de equilibrio (a) Fe-Cr e (b) Fe-Cr-Ni.
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Fonte: Adaptado de Calphad [38], (b) Philibert et al. [39].
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A incorporacdo de outros elementos de liga (Mo, N, Ti, Nb, Ta, S e Se) aos acos inoxidaveis
austeniticos permite obter diferentes ligas com melhores propriedades e em aplicacdes especificas,
conforme mostrado na Figura 2, na qual a liga contendo 18% em massa de Cr e 8% em massa de Ni

(304) é tomada como base.

Figura 2 — Modifica¢cGes da composicdo dos acos inoxiddveis austeniticos.
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Fonte: Adaptado de Padilha [1].

N

Em geral, os acos inoxidaveis possuem baixa resisténcia a corrosdo na presenca do ion
cloreto (CI'). Em vista disso, o Mo é adicionado ao ago inoxiddvel austenitico 304 para reforgar a
protecdo do filme passivador. Assim, o aco 304 ganha nova denominacgao e passa a ser chamado de
aco inoxidavel austenitico 316. Por consequéncia da adigdo do Mo, ocorre, também, aumento na
resisténcia mecanica do material.

Outro elemento que influencia a resisténcia a corrosdo e oxida¢cdo dos agos inoxidaveis
austeniticos é o carbono; para o 316, por exemplo, a quantidade maxima é de 0,08% em massa. Altos
teores de C favorecem a ocorréncia da sensitizagdo do material, quando exposto a temperaturas
entre 420°C e 850°C. Esse fendmeno consiste na formacado de carbonetos de cromo (Cr,3Cg), 0s quais

precipitam-se nos contornos de grao da austenita, o que deixa as regides adjacentes empobrecidas



19

em Cr e suscetiveis a corrosdo intergranular. Para minimizar seus efeitos, um meio é diminuir o teor
de Cdo 316, que leva o material a ser denominado como 316L [1],[35],[37].

A combinac¢do de uma série de diferentes propriedades do aco inoxidavel austenitico 316L,
como resisténcia a corrosdo em ambientes onde o cloro estad presente; resisténcia a oxidacdo em
elevadas temperaturas e resisténcia mecanica, faz com que o material seja amplamente utilizado
como componente em diversas industrias, como a naval, médica, alimenticia, quimica, nuclear,
automotiva entre outras [1],{2],[3],[4]. A composi¢do quimica do ago inoxidavel austenitico 316L esta

mostrado na Tabela 1.

Tabela 1 — Composi¢do quimica do ago inoxidavel austenitico 316L.

Elementos (%) C Si Mn Cr Ni Mo
Min. 0 0 0 16,00 10,00 2,00
316L Max. 0,03 1,00 2,00 | 1800 | 1400 | 3,00

Fonte: Adaptado de Davis [36].

2.2 METALURGIA DO PO

A Metalurgia do P6 (M/P) é um processo que se mostra vantajoso na fabricacdo de pecas e
componentes, pois apresenta um aproveitamento da matéria-prima acima de 95%, o que se reflete
no menor custo de fabricagdo. E um processo n3o poluente e de baixa energia de transformacio e,
que permite a fabricacdo de grandes lotes de pecas com formas complexas, por exemplo: préteses,
aparelhos ortodbnticos, pegas automotivas, componentes de metal-duro, contatos elétricos,
filamento de lampadas, eletrodo para solda, imas, pastilha de freio, entre outros. Outra vantagem
do processo de M/P é que a peca final apresenta étimas tolerdncias dimensionais e 6timo
acabamento superficial. Esse processo também permite a combinagdo de varias composi¢des de
diferentes elementos quimicos e compostos e, por consequéncia, a obtencdo de varias
microestruturas e propriedades [6],[7],[40].

Entretanto, os materiais produzidos por metalurgia do pé apresentam uma porosidade
intrinseca, a qual, quando indesejada, afeta negativamente a densidade e as propriedades finais do
material [41]. O aco inoxidavel austenitico 316L obtido via M/P, por exemplo, apresenta
propriedades mecanicas inferiores quando comparadas ao laminado ou (Tabela 2) forjado. Em
materiais ducteis como o 316L, os poros sdao mais facilmente deformados, o que leva a menor

resisténcia mecanica do material [42].
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Tabela 2 — Propriedades mecanicas do ago inoxidavel 316L.

Densidade Limite de resisténcia a tragao
Processo (g.cm.g) (MPa)
316L laminado 8,0 650
316L sinterizado a 1300°C 6,9 300

Fonte: Adaptado de Aperam [12]; Kurgan e Varol [11].

O processo de metalurgia do pd consiste em 3 etapas basicas: (1) a mistura dos pés; (2) a
compactacdo do pés; e (3) a etapa final de sinterizagdo. A selecdo adequada dos parametros do
processo permite minimizar a porosidade e manter uma boa combinacdo das propriedades
mecanicas dos acos inoxidaveis austeniticos.

A mistura dos pds é a primeira etapa do processo da M/P, a qual é realizada para obter
homogeneidade da matéria-prima utilizada. Alguns fatores, como tamanho, morfologia e distribuicdo
granulométrica dos pds, influenciam na homogeneidade da mistura e podem afetar o escoamento
das particulas e a densidade a verde do material (material compactado nao sinterizado). Os pds sdo
comumente produzidos por atomizacdo a gds ou a dgua. Os pds atomizados a gds sao geralmente
regulares e com morfologia esférica, enquanto os pds atomizados a 4gua sdo irregulares e sem
geometria definida [4],[7],[36]. Os pds atomizados a gdas sdo preferiveis para utilizagdo no processo
de moldagem por injecdo e na compactacdo a quente, devido a morfologia esférica das particulas, o
que aumenta o escoamento e a difusdo durante o processo e, resulta no aumento da densidade a
verde. Por outro lado, os pds atomizados a dgua favorecem o aumento da densidade a verde quando
utilizados no processo de compactagao uniaxial a frio, pois as particulas irregulares possuem maior
numero de contato com as particulas vizinhas durante o processo de compactacdo, que resulta em
um maior empacotamento e, consequentemente, no aumento da densidade a verde do material [4].
Ademais, no caso do agos inoxidavel 316L, quando utilizado um percentual (10-30%) de particulas
atomizadas a gds misturadas as particulas atomizadas a agua, a densidade a verde do material
aumenta significativamente, devido ao melhor empacotamento das particulas [29],[43].

O processo e os parametros da compactacdo afetam significativamente a densificagdo do
material. A medida que a pressdo de compactacdo aumenta, o nimero de pontos de contato entre
as particulas cresce e, consequentemente, o tamanho do poro e a porosidade diminuem, o que
aumenta a densidade. A Figura 3 mostra a dependéncia da densidade a verde com a pressdo para o
processo de compactagdo uniaxial a frio verificada em outros trabalhos utilizando o 316L
[10],[28],[31],[44],[45]. Entretanto, ha um limite para a aplicacdo de cargas de compactagdo, pois
pressdes elevadas podem gerar encruamento em materiais ddcteis como o ag¢o inoxidavel 316L.

Também pode ocorrer fragilizacdo desse material devido a transformag¢do martensitica
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(transformacgdo da fase austenitica para martensitica) induzida pela deformacao plastica [4],[7],[14].

Para agos inoxidaveis austeniticos os valores tipicos de compressdo sao entre 550 a 830 MPa [36].

Figura 3 — Relagdo entre a pressdo de compactagdo e densidade a verde do 316L.
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Fonte: Adaptado de: Kurgan et al. [10], Vardavoulias et al. [28], Molinari et al. [31], Bakan [44] e Dewidar
[45].

2.2.1 Sinterizagao

A sinterizacdo pode ser definida como o processo por meio do qual pés compactados sdo
transformados em estruturas sodlidas pelos mecanismos de transferéncia de massa, em escala
atdbmica, em temperaturas abaixo do ponto de fusdo do constituinte principal. O resultado do
processo é a ligacdo entre as particulas dos pds através do crescimento de pescocos, que diminui a
energia superficial e resulta na formagdo de contornos de grdo entre as particulas, os quais
promovem a densificagdo do sistema e ddo resisténcia mecanica ao material. O processo de
sinterizacdo pode ser obtido por meio de dois mecanismos: a sinterizacdo no estado sélido e a

sinterizagao em fase liquida (SFL) [7],[40]

2.2.1.1 Sinteriza¢do no estado sélido

O processo de sinterizagdo no estado sdlido pode ser representado por meio do modelo de
duas particulas esféricas (Figura 4), inicialmente em contato (a), o qual é o ponto de partida para
muitos modelos de sinterizagdo. Por meio do fenbmeno de transferéncia de massa, inicia-se a

formacdo de um pescogo entre as particulas (b). Nessa etapa, o mecanismo de transferéncia de
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massa superficial é o que prevalece. Com o aquecimento, os atomos podem ser transferidos por
meio da difusdo superficial (DS) e/ou por evaporagdo-condensagio (E-C), sem modificar a distancia
entre os centros das particulas [7],[22].

A DS, a qual transporta os atomos através dos defeitos das superficies das particulas, é o
mecanismo de sinterizacdo de muitos materiais, principalmente aqueles que requerem baixa energia
de ativacdo. Materiais com elevada pressdo de vapor ou aqueles que formam espécies volateis
durante o processo de sinterizacdo, serdo provavelmente, sinterizados pelo mecanismo de
transporte por E-C, no qual o transporte do vapor ocorre da regido convexa da particula (superficie)
para a regido cOncava (contato entre as particulas) [7].

O crescimento do pescogo formado entre as duas particulas esféricas (c) é promovido pelo
mecanismo de transferéncia de massa através da rede cristalina, o qual inclui a difusdo em volume
(DV), a difusdo em contorno de grao (CG), o fluxo pldstico (FP) e o fluxo viscoso (FV). Nessa etapa, os
atomos sdo transferidos do interior das particulas para a regido do pescogo, ocorre a aproximacgao
dos centros das particulas e, inicia-se o processo de densificacdo [7],[22].

Para materiais amorfos, o principal mecanismo de sinterizacdo é o FV. Com o aumento da
temperatura, a viscosidade diminui e, entdo o material flui para a regido de contato entre as
particulas, o que resulta na diminuicdo do gradiente de curvatura e da energia superficial e,
consequentemente, densificacdo total pode ser alcancada [7].

Para materiais cristalinos, a densificacdo é alcancada por meio dos mecanismos de
transporte por CG, FP e DV. A DV envolve o movimento das vacancias da superficie das particulas e
dos contornos de grdo através da estrutura cristalina da particula para a regido do pescoco, com o
intuito de serem eliminadas. O acumulo de vacancias resulta na formacdo dos poros. Por isso, o
transporte, o acumulo e a eliminagdo das vacancias sdo fatores chaves para o entender a
densificacdo. A densificagdo dos materiais cristalinos ocorre, pois as vacancias sdo eliminadas dos
contornos de grao por meio do movimento de escorregamento e rotacdao dos contornos de grdo
durante a CG, e, também, por meio do movimento das discordancias, que interagem com as
vacancias, eliminando-as durante o FP [7],[46].

A transformagdo das particulas inicialmente em contato em objetos densos ocorre em
praticamente 5 estagios na sinterizacdo, descritos a seguir e ilustrados na Figura 5 [7],[22]:

(1) Contato inicial das particulas (adesdo): A adesdo ocorre espontaneamente devido as forgas
intermoleculares fracas, como a de Van der Waals. Quanto maior a pressdao de compactacao,
mais proximas ficam as particulas e mais forte é a ligacdo entre elas;

(2) Estagio inicial: com a difusdo atdomica e a temperatura, aumentam-se as superficies de

ligacdo, o que resulta no crescimento dos pescogos;
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(3) Estagio intermediario (fechamento dos canais que interligam os poros): com o crescimento
dos pescogos ha o inicio do fechamento dos poros intercomunicantes e, por consequéncia, o
arredondamento dos poros e a formagado dos contornos de grao;

(4) Estagio intermediario (contragdo dos poros e densificagdo): com o aumento da temperatura
ocorre contragdo dos poros e crescimento dos grdos. E nesta etapa que as propriedades
mecanicas do material sdo definidas e a contracdo dos poros resulta na diminuicdo do
volume final do material. Nesse estagio a densidade varia entre 70% e 92% da tedrica;

(5) Estagio final: neste estagio os poros sdo pequenos e esféricos, o crescimento de grdo e

coalescimento da estrutura (coarsening) é evidente e a porosidade é menor que 8%.

Figura 4 — Representacdo do modelo de sinterizacdo de duas particulas esféricas.
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Figura 5 — Representacdo dos estdgios da sinterizagao.
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Os principais fatores que influenciam na etapa da sinterizacdo e consequentemente, na
densidade e nas propriedades finais do material sdo: a temperatura de sinterizacdo, o tempo de
sinterizacao e a atmosfera do forno. Em temperaturas mais elevadas e patamares mais longos, as
particulas difundem-se mais rapidamente e a densidade total do material é alcangada. A atmosfera
de sinterizacdo tem a fungdo de proteger o material e evitar a formacgdo de oxidos durante o
processo de sinterizacdo, além de auxiliar na remog¢do de compostos organicos adicionados a mistura
de pds e na uniformizacdo da transferéncia de calor. A densificacdo e as propriedades finais do
material podem ser afetadas pela atmosfera do forno devido as rea¢des quimicas entre ambos. A
atmosfera a ser utilizada depende do material que serd sinterizado, do tipo do forno, das
propriedade requeridas e do custo do processo [7],[22]. Normalmente sdo empregados no processo
gases produzidos a partir de dlcoois ou aménia dissociada, nitrogénio (N,), hidrogénio (H,), mistura
de N, e H,, argbnio (Ar), hélio (He) e vacuo [15],[16],[29].

Kurgan et al. [10],[16] estudaram a influéncia da temperatura (1200°C, 1250°C e 1300°C) e
da atmosfera (argdnio e nitrogénio) de sinterizagdo na densificacdo e nas propriedades finais do 316L
sinterizado. Eles utilizaram pressdo de compactacdo de 800 MPa e verificaram que, ao utilizar a
atmosfera de nitrogénio e temperatura de 1300°C, a densidade e a dureza das amostras eram
maiores do que quando sinterizadas sob atmosfera de argonio. Isso foi devido a reagdo entre o Cr do
316L com o N da atmosfera, durante a qual formou-se o precipitado duro Cr,N. Dewidar et al. [45]
estudaram o aco inoxidavel 316L compactado com 350 MPa de pressdo de compactagdo e avaliaram
trés atmosferas distintas de sinterizagdo: vacuo, argOnio e nitrogénio. Os autores também
observaram o aumento da dureza e da densidade do 316L ao utilizar atmosfera de nitrogénio e com
0 aumento da temperatura de sinterizacdo (de 1200 °C para 1300°C). A Figura 6 mostra a influéncia
da temperatura e da atmosfera de sinterizacdo, estudada pelos autores citados, nas propriedades
finais do 316L sinterizado. Percebe-se que a combina¢cdo da maior temperatura de sinterizag¢do
(1300°C) com a atmosfera de nitrogénio resultaram no aumento da densidade e da dureza do 316L.

Para alcancar esses resultados de densidade (maxima 7,05 g.cm™), os autores Kurgan et al.
[10],[16] e Dewidar et al. [45] utilizaram elevadas temperaturas (1300°C) e tempos de sinterizagao
longas (até 2 h). Uma das limitagbes do uso dessas condi¢des (tempo e temperatura) de
processamento é o aumento do tamanho de grdo da microestrutura, que leva a menores niveis de
resisténcia mecanica do material [7]. A reducdo da temperatura e do patamar da sinterizacdo sem
comprometer a densidade final do material podem ser alcancados pela modificacdo das

configuracdes do forno ou pela adicao de aditivos ativadores da sinterizacao [17],[18],[19].
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Figura 6 — Relagdo entre temperatura e atmosfera com as propriedades finais do 316L sinterizado.
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Fonte: Adaptado de Kurgan et al. [10],[16] e Dewidar et al. [45].

No processo de sinterizacdo no estado sélido pode ser adicionado um aditivo da
sinterizacdo por meio da mistura dos pés. Esse aditivo deve atender a condi¢do de ser soluvel no
constituinte principal, e, tem a fungao de ativar a sinterizacdo pela formag¢do de uma segunda fase, a
qual deve ter ponto de fusdo menor que o constituinte principal. A ativagdo da sinterizacdo consiste
em gerar um caminho de difusdo preferencial com menor energia de ativacdo, no qual os atomos do
constituinte principal sdo transportados com taxas de difusdo mais elevadas, por meio da segunda
fase formada, até a regido de contatos entre particulas, o que promove uma rapida sinterizacao [7].

Em comparagdo com a sinterizagdo em estado sélido, a SFL é muito mais rdpida, pois a
presenca de uma fase liquida durante o processo de sinterizacdo aumenta a taxa de transferéncia de
massa e possibilita a diminuicdo da temperatura de sinterizacdo. Isso favorece a obtencdo de um
material com maior densidade, proxima a tedrica, em temperaturas menores que as observadas na
sinterizacdo em fase sdlida. Devido as vantagens no custo da produtividade, a maioria das ligas
obtidas em escala industrial (aproximadamente 70% dos produtos sinterizados), sdo produzidos por

meio da SFL [7],[20].

2.2.1.2 Sinterizacdo em fase liquida (SFL)

A fase liquida pode ser formada pela fusdo de um aditivo que possui menor ponto de fusdo
qgue o constituinte principal (matriz) ou devido a reagdo eutética entre os componentes do sistema

[20],[22]. A fase liquida formada preenche os poros do material e reduz a microporosidade, o que
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pode levar a atingir-se uma condicdo livre de poros [7],[20],[22]. Os principais fatores que
influenciam o processo de SFL sdo: a solubilidade, a difusdao e a molhabilidade [7],[13],[29].

Em relagdo a solubilidade, o sélido deve ser soluvel no liquido e a taxa de difusdo do sélido
através do liquido deve ser alta o suficiente para promover a densificagdo [7],[13].

A molhabilidade é caracterizada pelo angulo de contato. Na formagdo da primeira fase
liguida, a microestrutura consiste na combinacdo das fases: soélida, liquida e vapor. O angulo de
contato representa um balanco entre as energias interfaciais das trés fases, e sua magnitude
depende do balanco das trés energias de superficie. Para o ponto de contato sdlido-liquido-vapor o

balanco dos trés vetores na horizontal é representado pela Equacdo (1) [7],[13]:
ysv = Jsl + Jlvcosé (1)
Sendo: JBV a energia interfacial sélido-vapor;
)8l a energia interfacial sélido-liquido;
MV a energia interfacial liquido-vapor.

A tendéncia da fase liquida formada na sinterizacao é de cobrir as particulas do sélido, o
que elimina a interface sdlido-vapor. Para que haja molhabilidade, a energia interfacial sélido-liquido
deve ser menor que a sélido-vapor. Observa-se na Figura 7 que quanto menor o angulo de contato
entre o liquido e o sélido, menor a energia interfacial sélido-liquido e, consequentemente, maior a

molhabilidade.

Figura 7 — Condi¢des de molhabilidade de um liquido sobre uma superficie sélida.
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Fonte: Adaptado de Loberto et al. [22].

A capilaridade ocorre devido & molhabilidade entre a fase liquida e a fase sélida. E por essa
acdo que a fase liquida flui entre os graos e preenche os poros, fornecendo uma rapida densificagdo
sem a necessidade de uma pressao externa [7].

A formacdo da microestrutura e a densificacdo do material durante o processo de SFL
ocorrem em quatro estdgios, ilustrados na Figura 8 e descritos a seguir [7],[22]:

¢ Mistura dos pds: primeiramente os materiais na forma de pd, matriz e aditivo, sdo

misturados e aquecidos a temperatura em que ocorre a formacdo da fase liquida. A
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condutividade térmica é a propriedade que favorece a formacgao da fase liquida. Uma vez
que o liquido se forma, este penetra através dos poros e dos graos pela combinagdo
simultdnea da reacdo do liquido com o sélido e do fenébmeno de capilaridade;
¢ Fragmentagao e rearranjo: subsequente a formacao da fase liquida, hd um rearranjo das
particulas sélidas no liquido formado. O rearranjo é composto por dois estdgios (Figura
9). O primeiro estagio consiste em um rearranjo da particula individual no liquido e o
segundo envolve a fragmentac¢do das particulas devido a agdo compressiva do liquido, as
quais se rearranjam no liquido. O liquido também reduz o atrito interparticulas, o que
auxilia no rapido rearranjo das particulas. Caso haja uma quantidade suficiente de liquido
formado, a porosidade é nula e a densidade total do material pode ser alcancada neste
estagio;
* Solugdo/precipitagdo: a solucdo se refere a dissolucdo das particulas sdlidas
fragmentadas no liquido, enquanto que a precipitacdo se refere a precipitacdo do sélido
a partir do liquido através dos graos existentes. Nesse estagio ocorre o coalescimento
(coarsening) da microestrutural do material por meio do fenémeno chamado de Ostwald
ripening, onde os precipitados sélidos maiores aumentam de volume ao passo que os
menores diminuem. A solubilidade de uma particula sdlida no liquido é inversamente
proporcional ao seu tamanho. Portanto, particulas pequenas possuem elevada energia
superficial e maior solubilidade do que particulas grandes. A quantidade de liquido
determina a distancia de difusdo e o grau necessario para acomodacdo das particulas.
¢ Densificagdo final: nesse estagio, a sinterizacdo é controlada pela densificagdo da
estrutura sélida e, em decorréncia disso, a sinterizagdo é mais lenta. Nesse processo
ocorre a ligacdo das particulas sdlidas, o crescimento do pesco¢o e a formacdo do
contorno de grao, contribuindo com a densificacdo final do material. Caso existirem
poros residuais com gases aprisionados, ocorrerd a dilatacdo do material.
Na sinterizacdo por fase liquida, assim como na sinterizagdo em fase solida, existe um
conjunto de varidveis importantes a serem controladas, como tamanho e morfologia das particulas
do aditivo e temperatura e atmosfera de sinterizacdo. Essas varidveis irdo influenciar a forga capilar

e, consequentemente, a densificacdo e a resisténcia mecanica final do material sinterizado [7],[22].
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Figura 8 - Estagios da microestrutura resultante do processo de SFL.
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Figura 9 — Fragmentacdo e estagios de rearranjo das particulas no processo de SFL.
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2.2.1.3 Aditivos da SFL

A temperatura de sinterizacdo influencia na quantidade e no espalhamento do liquido
durante o processo de sinterizacdo. Para aditivos com baixo ponto de fusdo, a temperatura deve ser
elevada o suficiente para transforma-lo em liquido. Para que ocorra a SFL e inicio da densificagdo
pela dissociacdo de uma mistura contendo a matriz e pés do aditivo em uma nova fase com
composicdo eutética, a temperatura deve exceder a temperatura solidus do material. Esses aditivos
que formam fases eutéticas diminuem o intervalo entre as temperaturas solidus e liquidus e
promovem a densificagdo em temperaturas mais baixas.

Para os acos inoxidaveis austeniticos, aditivos com baixo ponto de fusdo, como (P, Cue Sn e
Cu-Sn), favorecem a formacgao de componentes densos. Yang et al. [26] estudaram o efeito da adi¢do
de bronze (Cu-Sn) no 316L sinterizado na temperatura de 1300°C por 30 min e verificaram que alta
densificagdo é obtida com adi¢bes acima de 20% em massa. Velasco et al. [25] também verificaram
que a adigdo de cobre (Cu) ao 316L resulta no aumento da densificagdo, ao utilizar 20% em massa de
Cu, e sinterizar o material a 1250°C por 15 min. Lal et al. [23] demonstraram que com pequenas
adi¢cOes de fdsforo (P) ao 316L sinterizado a 1300°C por 1 h, é possivel obter um material com
elevada densidade. Na Figura 10 esta apresentada a variacdo da densidade do 316L em fung¢do dos
tipos de aditivos e da temperatura de sinterizacdo em fase liquida. Os valores de densidade,
temperatura e a quantidade em massa (%) de aditivos foram extraidos dos trabalhos dos autores

citados [23],[25],[26],[29],[34],[31].

Figura 10 — Adicao de ativadores da sinterizacdo da fase liquida ao 316L sinterizado.
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Estudos que exploraram o uso de ativadores da sinterizacdo que formam fases eutéticas
durante a sinterizacdo em fase liquida, verificaram que o 316L ligado com 12% em massa de
particulas de carbeto de silicio (SiC) formou uma fase liquida quando o material foi sinterizado por 1h
a 1100°C, devido a formacdo da fase eutética y-Fe-SiC [48]. O mesmo efeito, o de formagdo de um
eutético, no caso, o Mo,FeB,, também levou a uma densificagdo elevada a partir da adicdo de 6% em
massa de pods de Fe-Mo-B pré-ligado ao a¢o inoxidavel 316L sinterizado a 1250°C [27]. Por sua vez,
Vardavoulias et al. [28] demonstraram que a adi¢do de 2% em massa de B,Cr ao 316L contendo itria,
sinterizado a 1250°C por 30 min, também aumentou a densificacdo do material. Nesse mesmo
trabalho, foi mostrado que o 316L contendo 5% em massa de itria e 1% de BN também exibe um
aumento na sinterabilidade. O B, quando adicionado na forma elementar, em pequenas quantidades
(0,2%-0,8% em massa), no 316L, o qual é produzido por M/P em temperaturas de sinterizagdo entre
1240°C e 1280°C, durante 30 min também promove a densificacdo do material com valores préoximos
a tedrica (Figura 10), devido a reagdo eutética com matriz do 316L e a formacgdo de boretos
complexos [29],[30],[31].

Ainda, quando comparado com os ativadores de menor ponto de fusdo (Cu, Cu-10Sn e P), o
B apresenta maior custo-beneficio em termos de densificacdo e valor final do produto, conforme

mostrado na Tabela 3, ao levar em consideragao 1 kg de uma mistura com o 316L.

Tabela 3 — Dados dos valores de produgao do 316L sinterizado com diferentes aditivos.

Valor Quantidade Densidade Valor final
Aditivo (R$/g) (%) (g.cm?) (RS)
Cu 11,68 20 7,7 2.336,00
Cu-10Sn 10,97 30 7,6 3.291,00
B 81,40 0,8 7,8 651,20
P 203,60 3 7,8 6.108,00

Fonte: SigmaAldrich. Valores correspondentes a novembro de 2017.

A reacgdo eutética entre a matriz do aco inoxidavel austenitico e o B tem sido objeto de
varios estudos na M/P [29],[30],[31],[33],[34],[49],[50],[51]. Além da elevada densificacdo, a fase
liguida formada durante o processo, a qual é favorecida pelas condi¢Oes ideais de sinterizagdo
(temperatura, tempo e atmosfera), promove o aumento das propriedades finais do material. No caso
do 316L contendo B, atmosferas com gds inerte como Ar e H, sdo preferiveis ao nitrogénio, pois
dessa maneira, o B interage apenas com a microestrutura do material para formar a reacao eutética.
O nitrogénio impede essa interacdo entre o material base e o B e induz uma combinac¢do de B e
nitrogénio (BN) nos contornos de grdo austenitico, o que diminui a quantidade de fase liquida

formada e, consequentemente, diminui a densidade [29],[30]. Para o aco 316L, a sinterizagcdo acima
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da temperatura eutética (acima de 1200°C) e na atmosfera de hidrogénio puro ou livre de nitrogénio
aumenta tanto o limite de resisténcia a tracdo, como o alongamento do 316L contendo 0,4% em
massa de B, quando comparado com o aco laminado [30]. Acredita-se que esses resultados estao
relacionados a formacdo de boretos complexos do tipo M,B, M=Fe,Cr,Mo. A mesma tendéncia na
resisténcia a tragdo, na tensdo de escoamento e no alongamento foi verificada para o mesmo
material obtido em condi¢des de sinterizacdo similares, mas com uma concentracdo maior de B
(0,8% em massa) [29],[52].

Conforme descrito acima, varios autores estudaram o efeito benéfico da adicdo de B na
densificacdo do 316L. Entretanto, apenas alguns autores relacionaram a densidade com a dureza ou
com as propriedades mecanicas finais do material [29],[30],[34],[51]. A Tabela 4 apresenta uma
compilacdo dos resultados de densidade e propriedades mecanicas do 316L sinterizado em
atmosfera inerte, com diferentes adicbes de B e temperaturas de sinterizacdo, adaptados da

literatura.

Tabela 4 — Propriedades mecanicas do ago inoxidavel 316L sinterizado com diferentes adi¢cdes de B.

. T t Densidade | Dureza LE LRT
Material (°C) (min) Atmosfera (g.cm-3) (HV) (MPa) (MPa)

316L% 1225 30 H; 5,2 ; 60 100
316L-0,4%B* | 1225 | 30 H, 6,5 - 110 250
316L-0,8%B* | 1225 | 30 H, 7,7 - 240 500
31613 1240 60 H, 7 - - 316
316L-0,4%B% | 1240 | 60 H, 7,9 , - 464
316152 1240 | 30 H, 6,5 - 140 300
316L-0,2%B% | 1240 | 30 H, 7.1 - 154 354
316L-0,4%B% | 1240 | 30 H, 7.8 - 163 390
316L-0,6%B% | 1240 | 30 H, 7,9 - 167 379
31613 1250 30 H; 5,4 - 70 100
316L-0,4%B* | 1250 | 30 H, 7 - 150 320
316L-0,8%B* | 1250 | 30 H, 7,9 - 250 350
316L% 1280 | 30 Ar 6,7 81 73 100
316L-0,2%B* | 1280 30 Ar 7,1 113 84 140
316L-0,4%B> | 1280 30 Ar 7,4 119 164 347
316L-0,6%B* | 1280 30 Ar 7,5 131 227 350

Fonte: Adaptado de Bolina [29], Molinari et al.[30], Uzunsoy [34] e Molinari et al. [51].
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2.3 RESISTENCIA AO DESGASTE DOS AGOS INOXIDAVEIS AUSTENITICOS SINTERIZADOS

O desgaste pode ser definido como danos em uma superficie sélida, geralmente
envolvendo a perda progressiva de material devido ao movimento relativo entre essa superficie e
uma substancia ou substancias sélidas, liquidas ou gasosas [53]. Os principais tipos de desgaste em
relagdo aos mecanismos de desgaste sdo: abrasivo, adesivo, fadiga de superficie e reacdo
triboquimica [54],[55]. Os acos inoxiddveis austeniticos sinterizados, quando em contato e em
movimento relativo com outras superficies, apresentam falhas por desgaste, principalmente por
adesdo [26],[56],[57],[58],[59].

O desgaste adesivo ocorre durante a acdao combinada da adesdo entre as asperezas das
superficies e das tensGes de contato geradas durante o movimento de deslizamento de duas
superficies em contato, o que causa uma deformagdo plastica severa das asperezas, que
posteriormente sdo removidas a partir das protuberancias ou fragmento das pontas das asperezas
das superficies [54],[55]. A Figura 11 ilustra esse mecanismo proposto por Kayaba e Kato [60], em
que inicialmente as asperezas estdo em contato e aderidas sem deslizamento (a). Com o movimento
deslizante sucessivo, ocorre o fluxo plastico de material (b) e a formacgdo de trincas (c, d, e).
Subsequentemente, ocorre arrancamento sucessivo de material, o qual é aderido e transferido para
a superficie oposta (contracorpo) em forma de laminas empilhadas (f), até ser convertido em residuo
de desgaste. A transferéncia de material é o fendmeno que distingue o degaste adesivo dos outros
mecanismo de degaste [61], pois outros mecanismos como abrasdo, a deformacdo plastica e a

formacdo de trincas podem estar presentes.

Figura 11 — Diagrama ilustrando o destacamento de um fragmento do material pela deformacgao plastica da
ponta de uma aspereza.

Adesdo sem deslizamento
i -
A - 2N //\x:\\x

Fonte: Adaptado de Stachowiak e Batchelor [54].
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Outro modelo de desgaste adesivo, proposto por Sasada [62], supde que a formacdo dos
residuos de desgaste devido a ruptura das asperezas é acompanhado imediatamente pela
transferéncia adesiva para o contracorpo para formar uma nova aspereza na superficie (“material
transferido”). Esse fendbmeno ocorre de forma sucessiva, o que leva ao aumento do tamanho do

fragmento transferido, conforme mostrado na Figura 12.

Figura 12 — Formacao e transferéncia de particulas pela ruptura e agregacao de outras asperezas.

~—

(a) Contato inicial das asperezas (b) Ruptura da jungdo

(c) Formagdo de elementos (d) Formagdo de contatos
de transferéncia secunddrios

(e) Jungdo entre dois (f) Transferéncia da particula
elementos de transferéncia antes de ser destacada

>

(g) Particula transferida com tamanho suficiente
para suportar a pressao de contato

(i) Compress@o e cisalhamento da particula
transferida devido ao deslizamento

Fonte: Adaptado de Hutchings [55] e Sasada [62].

Esses fragmentos podem sofrer oxidacdo e endurecimento devido a deformacgdo plastica.
As particulas resultantes, chamadas de elementos de transferéncia ou particulas transferidas, podem
ter forma equiaxial ou lamelar. As particulas com estrutura lamelar surgem como resultado das
pressdes de compactacdo e de cisalhamento (Figura 13). Assim, o fragmento destacado inicialmente
pode sofrer alteracGes da sua forma, composi¢cdo quimica e de suas propriedades mecanicas, antes

de ser removido da interface das duas superficies de contato [63]. Eventualmente, as particulas
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destacadas que permanecem na superficie podem formar um filme ou uma camada compacta de

particulas transferidas [54].

Figura 13 — Estrutura lamelar da particula do residuo de desgaste.

Fonte: Adaptado de Monikandan et al. [64].

No desgaste por adesdo, frequentemente é observada a formacdo de riscos de abrasdo na
superficie do substrato mais mole. O mecanismo de formacgdo desses riscos consiste, principalmente,
no sulcamento da superficie provocado pelas particulas transferidas encruadas ou oxidadas. Esse
sulcamento pode levar a formagdo de trincas na superficie como resultado de forgas de tracdo,

conforme mostrado na Figura 14.

Figura 14 — Mecanismo de formacdo de riscos produzidos pelas particulas transferidas encruadas.

amcglas tran Forte ades3o

-
Ranhura formada na superficie

— e

-
X Deinzamento\\é,,,

Fonte: Adaptado de Stachowiak e Batchelor [54].

Sulcamento

- Trincas causadas pelas tensdes de tragao
durante o sulcamento com forte adesdo

A porosidade remanescente do processo de sinterizagdo influencia diretamente na
resisténcia ao desgaste e pode ter um efeito positivo ou negativo [65],[66]. A porosidade influencia
na area real de contato entre as duas superficies em movimento e, consequentemente, a distribuicdo
da tensdo e deformagdo do metal sdo afetadas [66],[67]. Dubrujead et al. [67] mostraram que o
tamanho dos poros é mais critico do que a fracdo em volume de poros. Poros grandes e abertos
podem ser preenchidos com os debris, o que diminui a pressdao de contato real e a aglomeracao de
particulas na interface de contato e, consequentemente reduz as taxas de desgaste (Figura 15a).

Poros pequenos sdo fechados pela deformacgdo plastica, e ndo sdo preenchidos pelos residuos de
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desgaste, o que aumenta a pressao de contato real e influencia negativamente as taxas de desgaste

(Figura 15b).

Figura 15 - Influéncia do tamanho do poro no mecanismo de desgaste.

(a) Deslizamento

Debris
vhand,

a0§ e ] S

Poros pequenos

(b) Deslizamento

e

5T

Poros grandes

Fonte: Adaptado de Dubrujead et al.[67].

Contudo, a porosidade causa uma tensdo localizada que afeta negativamente a
microdureza da matriz metdlica e, consequentemente, a macrodureza, o que leva ao aumento das
taxas de desgaste [65]. Uma das alternativas para reduzir a adesao, e consequentemente, o desgaste
adesivo, é o aumento da dureza no contato entre os corpos [54]. O modelo de Archard,
originalmente desenvolvido para metais, relaciona a taxa de degaste com a dureza do material mais
mole [55],[68]. Por sua simplicidade analitica e por considerar as principais variaveis que influenciam
no desgaste por deslizamento e, também, por descrever a severidade do desgaste, o modelo é muito
utilizado [55].

Archard postulou que a taxa de desgaste (Q) ou volume de material removido (volume de
desgaste) por unidade de distancia de deslizamento é diretamente proporcional a carga normal (W)
aplicada ao material e inversamente proporcional a dureza do material mais mole (H), conforme
mostrado na Equacdo (2). O coeficiente de proporcionalidade é o coeficiente de desgaste especifico
(K), o qual é adimensional e indica a severidade do processo de desgaste [55],[68],[69]. O desgaste
dos materiais pode ser classificado em dois tipos de regimes diferentes: severo, com coeficientes de
desgaste geralmente acima de 10, e moderado, com taxas de desgaste abaixo de 10™ [69].

KW
T @

Para aplicacbes em engenharia, a taxa de desgaste é quantificada pelo coeficiente

dimensional de desgaste ou coeficiente de desgaste especifico (k), mostrado na Equacdo (3), com
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unidade de medida mm>®(Nm)™?, o qual permite comparar o desgaste entre materiais distintos
[55],[69].

k:£: (3)
H

=0

O modelo de Archard também pode ser interpretado conforme mostrado na Equacédo (4),
em que o volume de desgaste (V) é proporcional a distancia de deslizamento (S e a carga normal (W)
[54].

=K —
H

VW (4)
S

Se a distancia de deslizamento e a carga sdo mantidas constantes, entdo o volume de
desgaste dependera da dureza do material.

A redugdo das taxas de desgaste do aco inoxidavel 316L sinterizado foi observada por
alguns autores, quando a modificacdo dos parametros de sinterizacdo resultaram no aumento da
densidade e dureza do material [10],[45],[59]. A adi¢do de ativadores da fase liquida ao 316L como o
Cu-10Sn, os aluminetos (Fes;Al e NisAl), o B e os compostos a base de B, também apresentaram efeito
positivo na resisténcia ao desgaste, a qual também foi relacionada com o aumento da densidade e
dureza final do material [26],[28],[34],[70].

Vardavoulias et al. [28] também verificaram a reducdo das taxas de desgaste do 316L com
adi¢do de itria ao adicionar aditivos da SFL compostos por B (B,Cr e BN). Similarmente, Giilsoy et al.
[71], que adicionaram o B para ativar a sinterizacdo de ligas a base de Fe (Anchorsteel 1000C e
Anchorsteel 150 HP), constataram o aumento da resisténcia ao desgaste adesivo do material, o qual
associado com o aumento da densidade e da microdureza da matriz do material. Dos autores que
estudaram o efeito da adicdo de B ao 316L, apenas Uzunsoy [34] observou que o B, além de ser um
excelente aditivo da sinterizacdo em fase liquida, também tem um efeito positivo na resisténcia ao
desgaste do 316L. Esse efeito benéfico foi relacionado ao aumento da dureza pela precipitacdao dos

boretos do tipo (Fe,Cr),B.

2.4 RESISTENCIA A OXIDACAO DOS ACOS INOXIDAVEIS AUSTENITICOS SINTERIZADOS

A oxidacdo é uma reacdo na qual ocorre a perda de elétrons de uma espécie quimica.
Quando esta espécie quimica € um metal ou uma liga metdlica e é exposta a uma atmosfera
oxidante, ocorre a reac¢do de oxidacdo do material, a qual tem como produto um éxido. Este éxido é
adsorvido na forma de uma pelicula na superficie do material, a qual funciona como uma barreira,

pois separa o metal do oxigénio da atmosfera [72]. A pelicula de 6xido formada na superficie do
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metal é controlada por algumas condi¢des termodindmicas como a pressdo parcial de oxigénio dos
gases presentes na atmosfera e a temperatura, além da afinidade dos elementos metalicos pelo
oxigénio. Devido a afinidade dos elementos da liga com o oxigénio, hd uma competicdo dos
elementos pelo oxigénio da atmosfera exposta e, devido a essa competicdo hd uma tendéncia da
pelicula de oéxido formada na superficie do material, mais proximas ao metal, a ser
termodinamicamente estavel [72],[73].

A resisténcia a oxidacdo dos acos inoxiddveis em temperatura ambiente é devida a
formacgdo de uma camada protetora na superficie do material. Essa camada é resultado da reagdo do
Cr existente na sua composi¢cdo quimica com o oxigénio do ar, pois o Cr tem maior afinidade com o
oxigénio e forma um oxido termodinamicamente mais estavel, o 6xido de cromo Cr,0;[36]

A oxidacdo normalmente ocorre em dois estagios, o primeiro que é transiente, em que
varios oxidos sdo formados, e o segundo em que apenas as fases termodinamicamente estaveis
crescem. Para que esta oxidagdo prossiga e, consequentemente, ocorra o crescimento da pelicula de
oxido sobre a superficie do material, é preciso que ocorra o fendmeno da difusdo através da pelicula.
Esse fen6meno consiste na difusdo do oxigénio em direcdo ao metal e dos ions metalicos na diregdo

contraria, conforme ilustrado esquematicamente na Figura 16 [72].

Figura 16 — Reacdo e processo de transporte de ions no crescimento da pelicula de dxido.

Liga metalica Incrustracao Gas (Oxigénio)
de oxido (MO)
M2+
M > >| < 0,(q)
= > %Oz+26'—>02'
| MosM2rs2e| | M2+02 MO

Fonte: Adaptado de David [72].

Portanto, a oxidacdo pode ocorrer de trés maneiras diferentes [72],[74]:
» Difusdo do anion O” através do 6xido no sentido do metal, em que ocorre a formagdo do

oxido na interface metal/6xido;
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* Difusdo do cation metdlico Me" através do 6xido no sentido do oxigénio, em que ocorre a
formac&o do oxido na interface 6xido/ar;
e Difusdo simultdnea do dnion e do cation, em que ocorre a formacdo do 6xido em meio de si

mesmo.

2.4.1 Oxidagao dos acos inoxiddveis austeniticos em elevadas temperaturas

O equilibrio quimico entre o sélido (metal) exposto a uma atmosfera oxidante (O,) é
afetado pela temperatura e pela pressdo parcial de O, (pO,) presente nessa atmosfera. Se em uma
determinada temperatura, pO, exceder a pressao de equilibrio quimico, a reagdo, mostrada na
Equacdo (5), prossegue para a direita e, entdo, o 6xido metadlico é formado. Se pO, for menor que a
pressao de equilibrio, a reagdo prossegue para a esquerda, isto é, o 6xido metdlico deve se decompor
em metal (M) e 0,. Com o aumento da temperatura a que o sdélido estd submetido, pO, também
aumenta e, entdo, o éxido alcanca a estabilidade [75].

5|\/| +£02 - MXOy (5)
y 2

O aco inoxidavel austenitico é uma liga composta por multicomponentes (Fe-Cr-Ni) e
qguando é exposto a elevadas temperaturas em atmosferas oxidantes, em condi¢Ges termodinamicas
favoraveis, ocorrera a formacao e o crescimento simultaneos de mais de uma composicdo de éxido.
Por exemplo, os 6xidos formados pelo sistema Ni-Cr-O, onde o 6xido de niquel (NiO) e Cr,03; e um
espinélio ternario, o NiCrO,, podem coexistir em equilibrio a 1000°C quando a miscibilidade e
solubilidade entre eles for muito baixa. Da mesma forma para os éxidos de ferro formados pelo
sistema Fe-Cr-O, onde a wustita (FeO), a hematita (Fe,03) e a magnetita (Fe;0,) também podem
coexistir em equilibrio. Em pressdes parciais de oxigénio muito baixas para oxidar o Fe (< 10™° atm),
pode ocorrer a oxidacdo seletiva do Cr da camada protetora e, dependendo da temperatura, a
precipitacdo interna de Cr,0; pode ser observada. Com a diminuicao da quantidade de Cr do filme
protetor, os oxidos de ferro difundem-se através da camada de 6xido MO (Figura 16) e modificam a
morfologia da camada e formam o espinélio MCr,0; (M=Fe) [72],[75].

A mudanca da morfologia e da composicdo da camada de éxido é refletida na taxa de
oxidacdo do material (cinética de oxidacdo). A difusdo do O, através do espinélio formado na camada
MO é relativamente lenta, dessa forma a taxa de oxidac¢do é reduzida. O sistema Fe-Cr-O apresenta
menor taxa de oxidacdo em relagdo ao sistema Ni-Cr-O. Isso é devido ao NiO e NiCrO, possuirem

difusdo muito mais lenta que os éxidos de ferro, que formam uma camada de espinélio continua.
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Dessa forma, os 6xidos NiO e NiCrO,, permanecem como particulas dispersas na superficie do
material e diminuem a protec¢do contra a difusdo do 0, [72].

No segundo estagio da oxidacdo, as camadas de oxidos termodinamicamente estaveis
crescem e tendem a fraturar, ocorrendo entdo, um periodo de oxidacdo rapida. A fratura na pelicula
sempre tende a ocorrer quando o metal é submetido a variacbes ciclicas de temperatura,
aumentando assim, a velocidade de oxidagdo. Quanto mais espessa a pelicula, menos aderente é o
6xido e mais facilmente ele se desprende da superficie do material quando é solicitado por algum
esforco ou choque térmico [74],[76]. Outros fatores que influenciam e levam a fratura da pelicula de
Oxido sdo as tensdes geradas durante o crescimento da pelicula, que podem ser causadas por
[74],[76]:

¢ Diferenca volumétrica entre o 6xido e o metal: ocorre quando o volume especifico do dxido é
diferente do volume especifico do metal que o originou;

e TensOes epitaxiais: essa forma de tensdo é gerada pela diferenga entre os parametros de
rede da estrutura cristalina do metal e da estrutura cristalina do 6xido;

e Variacdo de composicao na liga ou no éxido: quando ocorre a oxidagdo seletiva de algum
componente especifico pode haver a mudanca do parametro de rede da estrutura cristalina;

e Defeitos pontuais: podem-se gerar tensGes em camadas de oxidos através da migracdo de
anion para o interior desse 6xido ou do cétion para a superficie, ocasionando defeitos
pontuais tipo lacuna ou atomo intersticial, alterando, portanto o pardmetro de rede do
oxido;

¢ Formacgdo de um oxido dentro do 6xido pré-existente: quando ha a migragdo de ions dxidos
em direcdo a interface metal/dxido pode ocorrer a formacgdo de um éxido dentro da camada
ja existente;

e Geometria das amostras: cantos vivos e a diminui¢cdo da area pela prépria oxidacdo podem
gerar tensoes;

¢ TensOes térmicas: sdo geradas com resfriamento e aquecimento sequencial das amostras,
pois os coeficientes de dilatagdao do 6xido e do metal podem ser diferentes.

A pelicula protetora de éxido de cromo, a qual pode conter também Fe e Ni, protege o
material da oxidacdo até temperaturas de aproximadamente 1100°C, acima desta temperatura, o
Cr,0; reage com o oxigénio formando outra espécie de dxido de cromo, o 2CrO; o qual é volatil. A
volatilizacao do Cr resulta na diminuicdo da espessura da camada protetora e aumenta a velocidade
de oxidacao [72].

Entretanto, para os acos inoxidaveis austeniticos sinterizados, essa temperatura pode ser

ainda menor (~900°C) devido a porosidade intrinseca do processo de sinterizacdo. Os poros
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modificam a superficie ativa real exposta a oxidacdo, ou seja, uma area maior é exposta e,
consequentemente, a resisténcia a oxidagao é diminuida [8],[77],[78]. Estudos conduzidos por Lal et
al. [23] demonstraram que os aditivos da SFL (P, Si, Cu e Cu-10Sn) aumentaram a resisténcia a
oxidacdo isotérmica a 550°C do 316L, a qual foi relacionada com o aumento da densidade e a
diminuicdo da porosidade final do material. Varios estudos tém mostrado o efeito benéfico da adi¢do
de B na densificagcdo do 316L sinterizado. Entretendo, poucos avaliaram o seu papel na resisténcia a
oxidacdo do 316L obtido por M/P. Estudos recentes realizados por Peruzzo et al. [8] demostraram
gue o B desempenha um papel fundamental no aumento da resisténcia a oxidacao ciclica a 900°C do
316L. Além de aumentar a densidade final do material e modificar a morfologia dos poros de
irregulares para esféricos, o B reagiu com o oxigénio da atmosfera e formou dxidos protetivos na

superficie do material, os quais reduziram as taxas de oxidagao do material sinterizado.
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1 MATERIAIS

Neste trabalho, para a confeccdo das amostras sinterizadas, foram utilizados pds de aco
inoxidavel austenitico 316L atomizados a 4gua, os quais possuiam tamanho de particula menor que
100 mesh, e foram fornecidos pela empresa North American Hégands com a composi¢do quimica
apresentada na Tabela 5. Também foram utilizados pds de B cristalino com pureza de 99%, tamanho
de particula menor que 60 mesh e densidade de 2,34 g/cm®, os quais foram fornecidos pela empresa

Sigma Aldrich.

Tabela 5 — Composi¢ao quimica do ago inoxidavel 316L fornecido pela North American Hoganas

Elementos C Si Mn Cr Ni Mo S o N
(%)
316 | 0025 | 081 | 013 | 168 | 128 | 22 | o010 | o021 | 004

Fonte: North American Hoganas (2014).

O tamanho de particula dos pds de B foi determinado no Laboratdério de Tecnologia
Ambiental — LATAM da Universidade de Caxias do Sul, em um analisador de distribuicdo de tamanho
de particular por difracdo a laser, modelo LA — 950 da marca Horiba. A granulometria dos pds de aco
inoxiddvel 316L foi obtida por peneiramento, cujos os dados foram fornecidos pela Empresa Brats
Filtros Sinterizados e Pds Metadlicos Especiais, localizada na cidade de Cajamar, Sao Paulo, parceira do
Laboratério de fendmenos de Superficies (LFS) da Escola Politécnica da Universidade de Sdo Paulo

(EPUSP) e da UCS.

3.2 OBTENCAO DAS AMOSTRAS POR METALURGIA DO PO

As amostras foram produzidas por meio do processo da M/P, que consistiu em etapas
sequenciais de mistura, compactagao e sinterizagdo. Foram misturados 0,6% e 0,8% em massa de pds
de B com os pds de acgo inoxidavel austenitico 316L (daqui em diante, denominados 316L-06B e 316L-
08B, respectivamente), com o auxilio de um misturador tipo V, (capacidade de aproximadamente,
1,5 kg), a uma rotacdo de 50 rpm. Posteriormente, a mistura dos pds foi compactada em uma prensa
uniaxial, modelo 0S-1002-CP-02 da marca Silme, com capacidade de 100 t, sob uma pressao de 800
MPa, em que se usou o lubrificante Licowax®. Como resultado da compactacdao, foram obtidos
compactados a verde com densidade de 6,26 + 0,02 g.cm'3 e com dimensoes de 47 mm de diametro
e 6 mm de espessura. Em seguida, os compactados a verde foram sinterizados em um forno modelo

121212G da marca Thermal Technology, em atmosfera de argbnio, a uma temperatura de 1240°C, a
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qual foi alcancada em uma taxa de aquecimento de 10°C.min™ e mantida durante 30 min. As
quantidades de B utilizadas, bem como as condicbes de temperatura e atmosfera foram
estabelecidas a partir de estudos ja realizados com o a¢o 316L com adi¢do de B [29],[30],[34]. Todas
as etapas do processo de obtencdo destas amostras foram executadas na empresa BRATS Filtros

Sinterizados e Pds Metdlicos Especiais.

3.3 ANALISE TERMICA

Anadlises de calorimetria diferencial exploratdria (DSC) dos pds individuais de 316L e das
misturas foram realizadas com a finalidade de determinar as temperaturas de formacdo da fase
liguida e a fracdo de liquido. O ensaio foi conduzido em um Analisador Térmico Simultdneo (STA) da
marca NETSCH, localizado no Instituto de Materiais Ceramicos (IMC da UCS), a uma taxa de
aquecimento de 10°C.min*, em atmosfera de argonio, na faixa de temperatura de 100°C até 1480°C,
em cadinhos de alumina (Al,03).

A fragdo volumétrica transformada em fase eutética liquida nas amostras de 316L com
adicdo de B foi calculada com base no diagrama de fases bindrio, 316L e boro, construido por Bolina

[29].

3.4 CARACTERIZAGAO DAS AMOSTRAS

As amostras de ago 316L sem e com adi¢do de B (316L, 316L-06B e 316L-08B) foram
caracterizadas quanto ao seu dimensional, densidade, porosidade, microestrutura, tamanho de grao,
fases cristalinas, dureza, resisténcias a oxidacdo ciclica em elevadas temperaturas e ao desgaste,

conforme estd apresentado a seguir.

3.4.1 Dimensoes das amostras sinterizadas

Foram avaliadas as dimensOes das amostras sinterizadas, com a finalidade de analisar a
estabilidade dimensional do material. Para tal, utilizou-se a maquina de medicdo por coordenadas
(MMC) da marca Zeiss, do Laboratério de Ensaios Mecanicos — LAMEC da UCS. O perfil dimensional

para cada amostra foi modelado no software Solidworks 2007.

3.4.2 Densidade e Porosidade

A densidade das amostras sinterizadas foi determinada de acordo com o método de
Arquimedes. As massas das amostras secas e submersas em agua destilada, foram medidas com o
uso de uma balanca analitica OHAUS com precisao de 0,0001 g, presente no Laboratdrio de

Polimeros — LPOL da UCS. A densidade das amostras medidas foi calculada por meio da Equacgdo (6).
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AxE (6)
A-F
Sendo: D a densidade da amostra;

D=

A a massa da amostra seca;
E a densidade da agua;
F a massa da amostra em agua.

A fracdo de porosidade e a morfologia dos poros foram determinadas com o auxilio do
software ImageJ, a partir de 5 micrografias obtidas por microscopia dptica com magnificacdo de
100x. A morfologia dos poros foi quantificada por meio do indice de circularidade (C;), conhecido,
também, como fator de forma, e pelo raio equivalente (Rg) dos poros, conforme mostrado na
Equacado (7) [79] e Equacdo (8), respectivamente. A circularidade com valor préximos de 1 denota um
poro perfeitamente redondo, enquanto, com valor préximo de 0 denota um poro irregular.

4 (7)
=5
P

Sendo: A, : a area do poro;

P, : o perimetro do poro.

3.4.3 Caracterizacdao Microestrutural

A caracterizagdo microestrutural dos materiais foi realizada em amostras metalograficas, as
quais foram preparadas no Laboratdrio de Caracterizagdo de Materiais para Mineragao, da se¢do UCS
do Laboratério de Caracterizacdo e Superficies em Nanoescala — LACASUNE, por meio de etapas
sequenciais de corte, embutimento, lixamento, polimento e ataque quimico. Para a etapa de corte
das amostras, foi utilizada uma cortadeira metalografica de precisao, modelo ISOMET 4000, da marca
Buehler. Para as etapas de lixamento e polimento, os principais parametros estdo apresentados no
Quadro 1. Por sua vez, a etapa do ataque quimico das amostras polidas foi realizada por imersdo a
temperatura ambiente na solugdo Waterless Kalling (N.2), a qual tem como composicdo: 5 g de

cloreto de cobre (CuCl,), 100 mL de acido cloridrico (HCI) e 100 mL de alcool etilico (C,HsO) [29],[80].
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Quadro 1 — Etapas da preparacdao metalografica das amostras de 316L sem e com adicdo de B.

Etapa Superficie (lixa/pano) Abrasivo / Lubrificante
Lixamento 1 Lixa de carbeto de silicio (SiC) # 320/ 4gua
Lixamento 2 Pano MD*-Largo DiaPro* 9 um
Polimento 1 Pano MD-Mol DiaPro 3 um
Polimento 2 Pano MD-Chem DiaPro silica coloidal 0,025 um / 4gua

* MD — Disco com fixacdo magnética; *DiaPro — Suspensdo diamantada. Consumiveis da marca Struers.

Os detalhes da microestrutura e morfologia das fases foram analisados por meio das
técnicas de microscopia dptica, em um microscdpio modelo Axio, da marca Zeiss e por microscopia
eletronica de varredura por emissdo de campo (MEV-FEG), em um microscépio modelo MIRA3, da
marca Tescan. Ambos os microscépios estdo instados no Laboratdrio Central de Microscopia
Professor Israel Baumvol — LCMIC da UCS.

A composicdo quimica das fases cristalinas foi analisada por meio da técnica de
espectroscopia de raios X por dispersdo de energia (EDS), mddulo acoplado ao MEV-FEG acima
descrito. Para a deteccdo do B presente nas fases precipitadas, devido a sua baixa massa atdmica,
utilizou-se baixa tensdo de aceleragdo do feixe de elétrons (5 kV) [81]. Para detec¢do dos elementos
com maior massa atdmica presentes na matriz e nas fases precipitadas, como o Fe, Cr, Ni e Mo,
utilizou-se tensdes de aceleragdao mais elevadas (20 kV).

O tamanho de grdo das amostras sinterizadas foi determinado utilizando o método
planimétrico, também conhecido como método planimétrico de Jeffries, de acordo com a Norma

ASTM E112-13 [82].

3.4.4 Caracterizagdo das fases cristalinas e 6xidos

As fases cristalinas presentes nas amostras sinterizadas e os 6xidos formados apds o ensaio
de oxidagdo ciclica foram determinados por difracdo de raios X (DRX), em que utilizou-se o
difratbmetro modelo XRD-6000, da marca Shimadzu, do LCMIC da UCS. Os parametros da analise
foram: radiagdo CuKa, com comprimento de onda (A) de 0,15418 nm, faixa de angulo 20 de 10° a
110°, rotagdo da amostra a 10 rpm, passo de 0,05°, tempo de integra¢do de 5 s por ponto, na tensdo
de 40 kV e emissdao de corrente de 30 mA. A identificagdo dos picos de difracdo das fases e dos
oxidos foi realizada utilizando o software X’'Pert HighScorePlus. A analise quantitativa das fases
cristalinas presentes nas amostras sinterizadas foi realizada por meio do método de refinamento
Rietveld, para o qual, também utilizou-se o software X’'Pert HighScorePlus. A composi¢do quimica e a
morfologia dos dxidos formados apds o ensaio de oxidacdo ciclica foram determinados por MEV-FEG

e EDS.



45

3.4.5 Resisténcia a oxidagao

Para avaliar a resisténcia a oxidagdo das amostras 316L, 316L-06B e 316L-08B sinterizadas,
foi realizado o ensaio de oxidacdo ciclica no Laboratdrio de Materiais Ceramicos (LMCER) da UCS.
Antes do ensaio de oxidac¢do, as superficies das amostras utilizadas foram polidas com suspensédo
abrasiva de silica coloidal 0,25 pm, seguindo-se o procedimento similar ao das amostras
metalograficas. Em seguida, as amostras foram submetidas a 8 ciclos de oxida¢do, que consistiram
em aquecimento e manutencdao em temperaturas elevadas de 800°C, 900°C e 1000°C, por 20 h em
atmosfera oxidante (ar ambiente do forno), e subsequente resfriamento por 4 h ao ar. As etapas de
aquecimento e resfriamento foram realizadas rapidamente (choque térmico), ou seja, em cada ciclo,
as amostras a temperatura ambiente foram colocadas dentro do forno previamente aquecido até a
temperatura de oxidacdo e retiradas do forno no final do ciclo para resfriamento ao ar. Os
parametros do ensaio foram estabelecidos a partir de estudos ja realizados com o ago 316L [77],[78].
A cada ciclo, a massa das amostras foi medida em uma balan¢a analitica, modelo FA2104N com
precisdo de 0,0001 g, marca Bioprecisa, instalada no LMCER da UCS. O tempo total do ciclo de
oxidacdo das amostras foi de 160 h. Apds os ensaios de oxidacdo, a sec¢do transversal de cada
amostra foi preparada, de acordo com o procedimento das amostras metalograficas, para

determinacdo da composicdo quimica e caracterizagdo da morfologia dos dxidos formados.

3.4.6 Dureza

Para a medicdo da macrodureza e microdureza, as superficies das amostras sinterizadas
foram preparadas como as das amostras metalograficas. A macrodureza das amostras 316L, 316L-
06B e 316L-08B foi medida na escala Vickers, para a qual utilizou-se o equipamento VMT7 da marca
Buheler, do LFS-EPUSP. A carga aplicada foi de 10 kgf (HVy), e considerou-se, para o calculo dos
valores médios, um minimo de 5 indentagdes.

A microdureza da matriz e das fases precipitadas das amostras sinterizadas foi medida por
meio de ensaios de indentacdo instrumentada, para o qual utilizou-se o ultramicrodurémetro
instrumentado modelo DUH-W211S da marca Shimadzu, com indentador Berkovich, localizado no
IMC da UCS. As forgas maximas utilizadas nos ensaios foram: 200 mN para a matriz austenitica,
150mN e 50 mN para as fases cristalinas precipitadas. A taxa de carregamento e de
descarregamento utilizada foi de 70,0670 mN.s’. O tempo na carga maxima (para a corre¢do da
fluéncia do material, “creep”) e tempo na carga minima (para a corre¢do das oscilages térmicas do
equipamento, “termal drift” foi de 60 s. O ensaio foi realizado de acordo com Norma ISO 14577-1,
2002 [83], que se baseia no método proposto por Oliver e Pharr [84]. Para o célculo dos valores

médios de dureza, considerou-se um minimo de 7 indentagdes.
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3.4.7 Resisténcia ao desgaste

Para determinar as propriedades triboldgicas das amostras 316L, 316-06B e 316L-08B, as
superficies dos corpos de prova foram retificadas para corrigir as irregularidades e garantir a
planicidade minima exigida pela Norma ASTM G133 [85]. O processo de usinagem das amostras foi
realizado no Laboratdrio de Usinagem do Instituto Federal do Rio Grande do Sul — IFRS, campus
Caxias do Sul. Apds a usinagem, a fim de detectar descontinuidades superficiais remanescentes, as
amostras foram analisadas por liquido penetrante, de acordo com a ABNT NBR NM 334:2012 [86], no
LAMEC da UCS.

Os ensaios triboldgicos foram executados com movimento de deslizamento alternado sem
meio liquido (a seco), em temperatura ambiente e umidade controlada, com geometria de contato
esfera-sobre-placa, em um tribbmetro, modelo UMT TriboLab, da marca Bruker, instalado no IMC da
UCS. Neste caso, as amostras de 316L sem e com adi¢cdo de B com acabamento retificado, foram
definidas como corpos, enquanto as esferas de alumina de 6 mm de didmetro, como contracorpo.

Os parametros utilizados para os ensaios tribolégicos foram: carga normal aplicada sobre a
esfera igual a 8 N; comprimento da trilha de desgaste de 4 mm; frequéncia de deslizamento de 3 Hz;
velocidade de deslizamento de 0,024 m.s; distancia percorrida de 172,8 m; tempo total de ensaio
de 7.200 s; taxa de aquisicdo de sinal de 1 Hz; com minimo de trés repeticdes em cada amostra. Ao
inicio e término de cada ensaio de deslizamento, as amostras foram pesadas em uma balanca
modelo AUX220 da marca Shimadzu, com precisdo de 0,0001g, disponivel no IMC da UCS. Os
parametros do ensaio foram estabelecidos a partir de estudos ja realizados com o a¢o 316L sem e
com adi¢do de compostos a base de B [28],[87].

O coeficiente de atrito foi calculado utilizando a primeira lei do atrito [55] como a razao
entre a forca de atrito e a forca normal, ambas medidas com uma célula de carga acoplada ao
tribbmetro. O coeficiente de desgaste especifico (k) foi obtido a partir do modelo de Archard,

conforme mostrado na Equacgao (9) [55],[68].

\Y (9)

Sendo: V : o volume removido de material;
S distancia de deslizamento;
W-: a carga aplicada
A perda de volume devido ao degaste (V) das amostras foi calculado por meio da técnica de
perfilometria, em que se utilizou o perfilometro dptico 3D, modelo ContourGT-lI da marca Bruker,

instalado no IMC da UCS.
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Os mecanismos de desgaste foram determinados a partir da andlise da composi¢do quimica
e morfoldgica da superficie das trilhas de desgaste e dos debris, utilizando as técnicas de MEV-FEG e

EDS.
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 DISTRIBUIGAO DE TAMANHO DE PARTICULA

Os diametros efetivos das particulas, Dyg; Dso € Dgo, dos pds de B e de ac¢o inoxidavel 316L
sdo apresentados na Tabela 6. Esses didametros correspondem ao ponto caracteristico da curva de
distribuicdo granulométrica (Figura 17) e representam, respectivamente, o didmetro apresentado
por 10% das particulas, o diametro médio das particulas, e o didmetro em que 90% das particulas
apresentam diametro abaixo desse valor. Observa-se na Tabela 6 que o tamanho das particulas de B

€ muito menor que os das particulas de 316L.

Tabela 6 — Diametros efetivos dos pds de B e dos pds de 316L.

P , D]_o D50 D90
os (um) (um) (um)
B 3,60 14,68 25,52

316L 20 60 110

Figura 17 — Distribui¢cdo granulométrica das particulas (a) B obtida por difracdo a laser e (b) aco inoxidavel
austenitico 316L obtida por peneiramento.
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4.2 CARACTERIZACAO TERMICA

A Figura 18 apresenta as curvas de DSC, as quais a linha base foi subtraida, para as trés
amostras de aco inoxidavel 316L, sem (316L) e com adi¢do de 0,6% (316L-06B) e de 0,8% (316L-08B)
em massa. As curvas indicam os eventos de primeira ordem que geraram picos endotérmicos e
forneceram informacgdes acerca das temperaturas solidus e liquidus do material, das areas total e
parcial dos picos de DSC, bem como da fracdo de liquido formado, para a temperatura de

sinterizacdao de 1240°C.
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Figura 18 — DSC das amostras de 316L sem e com adi¢do de B.
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Para a amostra 316L, foi observado somente um pico endotérmico, referente a
temperatura liquidus, com inicio da formacdo do liquido em 1436°C, e a completa fusdo do material
em 1454°C. Ja para as amostras com adicdo de B, 316L-06B e 316L-08B, foram observados dois picos
associados a dois eventos térmicos. Na Tabela 7 estdo compilados os valores das temperaturas
correspondentes a esses eventos térmicos.

O primeiro pico foi observado em uma temperatura mais baixa que a temperatura liquidus
da amostra 316L, com inicio em 1229°C e término em 1259°C, aproximadamente, para a amostra
316L-06B, e 1225°C e 1257°C, para a amostra 316L-08B. Esse primeiro pico corresponde a
temperatura solidus, que quando é excedida, inicia-se a formacdo de uma fase liquida. Essa
temperatura é préxima a temperatura eutética relatada por outros autores que estudaram o efeito
da adi¢do de B ao aco inoxidavel 316L [29],[30]. Experimentos de Andlise Térmica Diferencial (DTA)
realizados por Bolina [29] em amostras de ago inoxidavel 316L contendo até 5% em massa de B,
revelaram que a estrutura completamente eutética é formada com 2,75% em massa de B, na
temperatura de aproximadamente 1200°C. Padilha e Shanz [88] estimaram que a temperatura
eutética para uma liga fundida 16%Cr-13%Ni-Mo-Ti-B contendo 29 — 100 ppm de B é formada acima
de 1200°C.

O segundo pico correspondente ao segundo evento térmico, refere-se a temperatura
liquidus. Para as amostras 316L-06B e 316L-08B, o inicio da formac¢do do liquido foi observado em
1360°C e 1334°C e a fusdo completa em 1410°C e 1378°C, para o 316L-06B e o 316L-08B,
respectivamente. O aumento do contelddo de B nas amostras, diminuiu a temperatura de fusdo do

aco inoxidavel 316L.
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Tabela 7 — Temperatura solidus, liquidus e fusdo das amostras de aco inoxidavel 316L sem e com adicdo de B, e
fracdo da fase liquida eutética formada nas amostras de 316L contendo B.

Temperatura Temperatura Temperatura Temperatura *Fragdo de
Amostra inicio solidus final solidus inicio liquidus | de fusdo (°C) fase liquida
(°C) (°C) (°C) eutética (%)
316L - - 1436 1454 -
316L-06B 1229 1259 1360 1410 16
316L-08B 1225 1257 1334 1378 24

* Fragdo de fase liquida eutética calculada com auxilio do diagrama de fases construido por Bolina [29].

Verifica-se, na Tabela 7, que o aumento do teor de B adicionado ao ago inoxidavel 316L,
além de diminuir a temperatura de inicio do solidus, aumentou o conteldo da fase liquida. Molinari
et al. [31] também observaram que aumento no conteldo de B aumenta a fragdo de fase liquida. A
quantidade de liquido formado depende da solubilidade do B na matriz, da temperatura de
sinterizacdo e do tamanho de particula. Um teor mais elevado de B, com tamanho de particula
pequeno (Dsp ~ 15 um), como observado neste trabalho, diminui a temperatura solidus e leva a

formacgao de um maior conteudo de fase liquida [7],[29],[89].

4.3 DIMENSOES DAS AMOSTRAS SINTERIZADAS

Ao término do processo de sinterizacdo, foi observada uma mudancga volumétrica nas
amostras com adicdo de B pela distorcdo da superficie, causada pela tensdo superficial [90],

conforme mostrado na Figura 19.

Figura 19 — Amostras de 316L sem e com adi¢do de B com distorgdo da superficie.
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A limitacdo da SFL é a dificuldade de manter a estabilidade dimensional das amostras, a
qual estd relacionada com a fragdo de liquido formado durante a sinterizagdo [90],[91]. A relacdo
liquido/sdlido para manter as dimens&es dos corpos sinterizados depende de cada liga metalica [91]
e, normalmente, essa relagdo deve ser menor que 20% [7],[20],[89]. Por um lado, o excesso de fase
liquida dificulta a ligagdo entre as particulas sdlidas durante a etapa de rearranjo e implica na perda
da rigidez do corpo e, por consequéncia, na perda de suas dimensdes apds a densificacdo. Por outro
lado, se a quantidade de liquido for pequena, entdo as ligacGes entre as particulas serdo formadas

pela difusdo em estado sdlido, ou seja, o resultado é a sinteriza¢cdo pelo método convencional. Neste
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caso, a estrutura do corpo sinterizado se mantém rigida, sem distor¢des, porém a sua densificagao é
afetada [7],[90],[91],[92]. Observou-se, na Tabela 7, que as fra¢des de fase liquida estdo préximas de
20%, e esse conteldo foi suficiente para afetar a estabilidade dimensional das amostras, como
mostrado na Figura 19.

Os resultados da variacdo de area e de volume das amostras sinterizadas, obtidos por
medicdo de coordenadas e modeladas no Solidworks 2007 ofereceram uma medida quantitativa da
mudanca volumétrica observada visualmente, a qual foi correlacionada com a fracdo de fase liquida

formada durante a sinterizacdo, conforme esta mostrado na Figura 20.

Figura 20— Reducdo da area e do volume das amostras sinterizadas do ago inoxiddvel 316L com adigdo de B.
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E possivel notar que a adicdo de B reduziu a drea e o volume das amostras.
Consequentemente, em relacdo a amostra sem adi¢do de B (316L), a contracdo da area observada foi
de 13,29% e 17,60%, e a contracdo do volume foi de 15,48% e 14,92%, para as amostras 316L-06B e
316L-08B, respectivamente. Assim, o aumento da fragdo de liqguido com o aumento do conteldo de
B, produziu um aumento da contracdo em area e volume das amostras sinterizadas. Molinari et al.
[30] mostraram que a adicao de 0,4% em massa de B ao 316L sinterizado a 1240°C resultou em uma
contragdo da area de 10% em relagdo ao ago inoxidavel austenitico sem adi¢do de B. A contragdo da
area das amostras esta relacionada com a etapa de densificacdo, onde ocorre a contragdo dos poros

e resulta na diminuicdo do volume final do material [7].

4.4  DENSIDADE

Os resultados das densidades das amostras de ago inoxidavel 316L sem e com adi¢do de B
estdo apresentados na Tabela 8. Observa-se o aumento da densidade do material sinterizado,
quando comparado com o valor da sua densidade a verde (6,26 + 0,02 g.cm™). A densidade a verde
da amostra 316L foi 14% menor que a da amostra sinterizada. Para as amostra de 316L-06B e 316L-

08B, as diferengas entre a densidade a verde e apds sinterizagdo foram de 18% e 17%,
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respectivamente. Foi possivel verificar que a adicdo de B proporcionou uma aumento da densificacdo
do 316L de 7,13 g.cm™ (316L) para 7,37 g.cm™ (316L-06B). Esse valor confirma o papel efetivo do B
como ativador da sinterizagdo por fase liquida. A adicdo de B no acgo inoxidavel austenitico 316L
gerou um sistema de elevada molhabilidade entre a matriz e a fase liquida, que reduziu o angulo de
contato entre o liquido e o sélido, e, por acdo da forca capilar, favoreceu o espalhamento da fase

liquida [7],[20].

Tabela 8 — Densidade das amostras de 316L sinterizadas sem e com adigdo de B.

Densidade Arquimedes
Amostra (g'cm.g)
316L 7,13 +£0,04
316L-06B 7,37 £0,01
316L-08B 7,35+0,01

A diferenca nas medidas de densidade para as amostras 316L-06B e 316L-08 nao foi
significante. A mesma tendéncia também foi observada em outros trabalhos de M/P com adicdo de
diferentes teores de B [30],[93]. Isso pode ser explicado pela influéncia da quantidade de liquido
formado na forga capilar. Essa relacdo da quantidade de liquido com a for¢a capilar é dada pela

Equacado (10) [30].

A,

F=2, ><(:ose><F (10)

Sendo: Wy a tensdo superficial entre liquido e vapor;
Bo angulo de contato (sélido-liquido);
A, a drea da superficie molhada;
d a espessura da camada liquida.

Segundo Molinari et al. [30], o efeito da A, e da d é diferente. Inicialmente, quando a fase
liguida é formada e envolve os grdos sdélidos, A, e d sdo praticamente constantes, entdo, a forca
capilar aumenta e o liquido formado é espalhado. Com o aumento da fracdo de liquido formado
durante a sinterizacdo, A, ndo muda e, em contrapartida, d comeca a aumentar e, portanto, a forca

capilar diminui, assim como o espalhamento do liquido, o que leva a estagnacdo da densificagdo.

4.5 CARACTERIZAGAO MICROESTRUTURAL

4.5.1 Microestrutura das amostras sinterizadas

A imagem da microestrutura da amostra 316L mostrada na Figura 21 (a) revela a matriz

austenitica (y) e confirma a presenca de poros intergranulares com formas irregulares, distribuidos
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através do compactado, os quais sdo tipicos do processo de sinterizacdo. Na andlise das
microestruturas das amostras 316L-06B e 316L-08B, mostradas na Figura 21(b) e Figura 21(c), foram
observadas varias caracteristicas diferentes, em relacdo a amostra 316L, as quais sdo: matriz
austenitica com tamanho de grdo maior; mudanca da morfologia dos poros, de irregulares para
esféricos e a presenca de precipitados intergranulares. Esses precipitados, mostrados na Figura 21(c),
tinham duas morfologias distintas, uma era descontinua com aspecto granular, enquanto a outra era

continua e com aspecto liso.

Figura 21 — Microestrutura das amostras obtidas por MO (a) 316L, (b) 316L-06B, (c) 316L-08B e (d) detalhes dos
precipitados intergranulares na amostra 316L-06B.

Fase lisa

4.5.2 Porosidade

A fragdo, o tamanho, a distribuicdo e a morfologia da porosidade tem um profundo impacto
no comportamento mecanico de componentes sinterizados. A porosidade atua como um
concentrador de tensdo que diminui a resisténcia mecanica e a ductilidade dos materiais
[11],[41],[94]. Neste trabalho, a porosidade das amostras sinterizadas foi caracterizada a partir de

analises de imagens realizadas no software Image.



54

Foi possivel observar o efeito benéfico do processo de SFL na microestrutura do ago
inoxiddvel austenitico 316L. A andlise de imagens revelou que a porosidade diminuiu com a adicdo de

B, conforme mostrado na Figura 22.

Figura 22 — Porosidade das amostras de 316L sinterizadas sem e com adigdo de B.
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A Figura 23 apresenta o histograma do indice de circularidade (fator de forma) dos poros.
Observa-se que a adicdo de B ao aco inoxidavel 316L resultou em uma distribuicdo assimétrica, a
qual tendeu a maiores valores de circularidade. Em contraposicdo, o histograma do 316L, sem adicdo
de B, apresentou valores menos concentrados ao redor da média, o que indica que, nessa amostra, o
indice de circularidade variou em toda a faixa possivel e que houve a formacdo de poros irregulares e
arredondados.

A forma dos poros é um resultado direto da etapa de sinterizagdo. Poros esféricos,
fechados e isolados, com porosidade menor que 8%, indicam o estagio final de densificacdo, onde a
densidade maxima é alcancada. Poros irregulares indicam o estagio intermediario da sinterizacgdo,
onde a densificacdo total ainda ndo ocorreu [7]. Além disso, poros irregulares possuem uma
concentracdo de tensdo mais elevada do que poros mais esféricos e sdo locais para iniciacdo e
propagacdo de trincas, que leva a diminuicdo das propriedades mecanicas [94]. Ademais a forma
irregular dos poros também pode afetar negativamente a resisténcia a oxidacdo do material [43].

Uma comparagdo da forma dos poros (C;) com o tamanho dos poros (Rg) estd mostrada na
Figura 24. Observa-se, em todas as amostras sinterizadas, que poros maiores tendem a ser mais

irregulares, visto que o raio equivalente dos poros aumentou com a diminuicdo do indice de

circularidade dos poros.
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Figura 23 — Histograma do fator de forma da porosidade das amostras de 316L sinterizadas sem e com adicao
de B.
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4.5.3 Tamanho de grao

Na sinterizacdo em fase liquida, durante estagio de solugdo-precipitacdio ocorrem
simultaneamente mudangas na morfologia dos poros, na densificagdao, no desenvolvimento de um
corpo sélido e rigido, e no crescimento dos graos [7],[20]. Conforme p6de ser observado nas imagens
da microestrutura das amostras 316L-06B (Figura 21(b)) e 316L-08B (Figura 21(c)), houve um

aumento no tamanho de grdo quando comparado com a amostra 316L sinterizada em estado sélido
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(Figura 21(a)). As amostras com adicdo de B apresentaram um numero do tamanho de grao N =5
(diametro 63,5 um), enquanto que para as amostras sem adi¢do de B, o nimero do tamanho de grao
foi N = 8 (didmetro 22,5 um).

Essa diferenga no tamanho de grdo ocorre, pois na SFL, durante o estagio de coalescimento
(coarsing), o tamanho do grdo médio aumenta com o tempo, pois os grdos maiores crescem e 0s
grdaos menores sao dissolvidos no liquido formado. Graos de pequenas dimensdes sdo mais solluveis
no liquido do que graos de grandes dimens&es, fendmeno conhecido como the Ostwald ripening [7].
Algumas técnicas para inibir o crescimento do tamanho de grdo podem ser utilizadas, como, por
exemplo, utilizar aditivos com menor solubilidade ou difusividade no sélido, ou até mesmo utilizar

aditivos que alteram a energia interfacial do material [7].

4.5.4 Identificacdo das fases precipitadas

As imagens de MEV-FEG da microestrutura das amostras de aco inoxidavel 316L sem e com
adicdo de 0,6% e 0,8% em massa de B estdo apresentadas na Figura 25. Observa-se que houve a
formagdo de uma fase fina precipitada nos contornos de graos austeniticos da amostra 316L,
identificada na Figura 25(a) como Ponto 1.

Uma analise mais detalhada por MEV-FEG (Figura 25(b-d)) dos precipitados das amostras
contendo B, observados na Figura 21(d), permitiu identificar trés fases com aspectos distintos: (1)
uma fase continua lisa escura; (2) uma fase continua lisa clara e (3) uma fase descontinua com forma
lamelar (identificada anteriormente por MO, como granular).

A composicdo e a distribuicdo dos microconstituintes foram determinadas por meio das
técnicas de EDS: andlise pontual elementar (Figura 26), mapeamento elementar (Figura 27) e
varredura de linha (Figura 28). A analise da fase intergranular fina, mostrada na Figura 25(a), indicou
essa fase era predominantemente composta por Fe, Cr, Ni e C (Figura 26(a)). Visto que o teor de C
nessa fase era superior ao da matriz do 316L (Figura 26(b)), essa fase intergranular, foi identificada
entdo, como um carboneto.

A Figura 27 mostra que o B esta distribuido principalmente nas regides intergranulares, que
correspondem as fases lisa escura, lisa clara e lamelar. O B possui baixa solubilidade na austenita,
cerca de 0,021% em massa a 1149°C e 0,0021% em massa abaixo de 906°C [95], o que justifica a sua
presenca na forma de fases precipitadas. Além do B, a presenca do Cr e do Mo também foi verificada
nessas fases. O Cr foi mais evidente na fase lisa escura, o Cr e 0 Mo predominaram na lisa clara, e o
Mo foi o elemento predominante na fase descontinua lamelar. Baseado nesses resultados, as fases

intergranulares contendo B foram identificadas como boretos.
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Figura 25 — Imagens de MEV-FEG das fases formadas nas amostras de 316L com adigdo de B. (a) (SE) fase
continua intergranular 316L; (b) (BSE) 316L-06B; (c) (BSE) 316L-08B e (d) (SE) detalhes da fase lamelar.
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Por meio da técnica de EDS por varredura de linha, mostrada na Figura 27 e Figura 28,
verificou-se que na fase boreto lisa escura, ao longo da Linha 1, houve um aumento consideravel da
concentracdo do elemento Cr e um leve aumento de Mo, enquanto que a concentragdo de Fe e Ni
diminuiu na direcdao da matriz para a fase precipitada, o que reforga que essa fase é um boreto rico
em Cr. Para a fase boreto lisa clara, observa-se que ao longo da Linha 2 houve uma maior
concentracdo em Cr nessa fase do que na matriz, porém com menor intensidade que na fase boreto
lisa escura. Houve também um aumento da concentra¢dao de Mo, com maior intensidade do que na
fase do boreto escura, assim como menor intensidade do Fe e do Ni presentes na matriz, e, portanto,
essa fase seria um boreto rico em Cr e Mo. A analise da fase descontinua, ao longo da Linha 3,
mostrou que o boreto lamelar era constituido por lamelas alternadas de boreto rico em Mo e de
matriz austenitica com elevada concentragdo de Fe e Ni. A formacdo dos boretos ricos em Cr e ricos
em Mo também foi observada em outros trabalhos sobre o aco inoxidavel 316L obtido por M/P, em
gue o boretos foram identificados como boretos do tipo M,B [29],[30],[31],[32]. As mesmas fases

foram obtidas em ligas austeniticas fundidas do sistema Fe-Cr-Ni [88],[96],[97],[98].

Figura 27 — Imagem MEV-FEG da microestrutura e EDS por mapeamento elementar do 316L com adigao de B.
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Figura 28 — EDS por varredura de linha das amostras de ago inoxidvel 316L com adi¢do de 0,6% em massa de B.
Alinha 1 representa a fase lisa escura, a linha 2, a fase lisa clara e a linha 3, a fase lamelar, as quais estdo
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Observou-se, conforme os resultados de EDS, que as fases boretos eram ricas em Cr e Mo,

e empobrecidas em Ni. A adicdo de B diminui a energia de ativacdo e aumenta a mobilidade atémica

desses elementos através do liquido formado na reag¢do eutética. Dessa forma, o Cr e 0o Mo
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segregaram-se na fase liquida durante a sinterizagdo, enquanto que o Ni permaneceu concentrado
na austenita. Esse comportamento pode estar relacionado com o coeficiente de particdo (C) [98],
que é definido como a propor¢do do contelido de um dado elemento na composicdo da matriz em
equilibrio (C;) a seu contetido na composic¢do do liquido em equilibrio (C)) e depende da composigdo
quimica, temperatura e velocidade de resfriamento (C = C4/C)). Quando o valor de C for menor que
1, os elementos tendem a segregar no liquido, quando C se aproxima de 1, a tendéncia é de
permanecer no solido [1],[99],[100],[101]. Em alguns estudos sobre a solidificacio de acos
inoxidaveis austeniticos como o 304 e o 316 [1] ou agos do sistema Fe-Cr-Ni [99], os autores
determinaram o coeficiente de particao para os elementos Cr, Mo e Ni e observaram que o Cr e Mo
segregavam-se para o liquido (C<1), enquanto que o Ni permanecia na austenita primaria (C>1).
Dessa forma, neste trabalho, o coeficiente de particdo era, provavelmente, menor que 1 para os
elementos Cr e Mo, o que propiciou a formagdo dos precipitados ricos em Fe, Cr, Mo e B nos

contornos de grao.

4.5.5 Identificagdo das fases cristalinas

O resultado da andlise das fases cristalinas presentes nas amostras sinterizadas de aco
inoxidavel 316L sem e com adi¢do de B, por meio do método de refinamento Rietveld estd mostrado
na Figura 29 e detalhado na Tabela 9.

Para a amostra 316L (Figura 29(a)), a andlise indicou a presenca da fase austenita referente
a matriz do ago inoxiddvel austenitico, a qual constitui 95,47% do aco inoxidavel 316L. Para essa
amostra, a analise de DRX indicou, também, a presenca do carboneto de cromo Cr,Cs, 0 qual
representa 4,53% da composicdo do material. Esse carboneto corresponde a fase fina intergranular
mostrada na Figura 25(a) e Figura 26(a). A presenca do CryCg pode ser devida a eliminagdo
insuficiente do lubrificante sélido a base de hidrocarbonetos (Licowax®) utilizado durante o estagio
de compactacdo das amostras. Visto que a atmosfera de argbnio utilizada durante a sinterizacdo das
amostras ndo favoreceu a decomposicdo do residuo organico e o carbono se difundiu para a matriz
do 316L.

Para as amostras com adi¢do de B (Figura 29(b) e Figura 29(c)) a analise de DRX, também,
indicou a matriz austenitica, além da formacdo do carboboreto do tipo M,3(B,C)s, M=Fe,Cr,Mo
[1],[101], o qual foi identificado como o boreto liso claro. A adicdo de B pode acentuar a precipitacao
de carbonetos, devido ao B diminuir a solubilidade do C na austenita, substituindo-o parcialmente e

o deixando livre para ligar-se com o Cr e formar o carboboreto [1]. A formacdao do carboboreto
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representou 6,39% da composicdao do material 316L-06B, enquanto que a amostra com maior teor de

B, 316L-08B continha 10,42%.

Figura 29 — Difratograma das amostras (a) 316L; (b) 316L-06B e (c) 316L-08B.
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Tabela 9- Parametros de rede e quantificacdo das fases (fracdo em peso ) usando o método Rietveld.

Amostra Fases
Fe-y M 3Cs M;B
Fe-Cr-Ni-Mo Cry3Cs
Cubico Cubico
316l Fm -3m (225) Fm -3m (225) -
a=b=c=3,608 A | a=b=c=10,684 A
95,47% 4,53%
Fe-y My3(B,C)e M,B
Fe-Cr-Ni-Mo Cr3(B15Cys) Fe;1CrooBog Cry,7sMo0g25 B
Cubico Cubico Ortorrémbico Tetragonal
316L-06B Fm -3m (225)5 Fm -3m (225) ] Fddd (70)° 14/mcm (14q)
a=b=c=3,594 A | a=b=c=10,640A a=14,680 A a=b=5,209 A
78,27% 6,39% b=7,365 A c=4,350 A
c=4,238 A 5,94%
9,40%
Fe-y M3(B,C)s M,B
Fe-Cr-Ni-Mo Cr; (B15Css) Fey1CrooBoo Cry,7sMo0g 25 B
Cubico Cubico Ortorrémbico Tetragonal
316L-08B Fm -3m (225)° Fm -3m (225) ) Fddd (70)0 14/mcm (149)
a=b=c=3,595 A a=b=c= 10,628 A a=14,610 A a=b=5,20 A
66,21 % 10,42% b=7,357 A c=4,34 A
c=4,229 A 7,91%
15,46%

*Onde M=Fe, Cr, Mo

A presenca de dois boretos do tipo M,B foi confirmada nas amostras de aco inoxidavel 316L
contendo B. Um dos boretos tinha rede cristalina ortorrdmbica e estequiometria Fe; ;Crq By, cOmo
observado por Ma et al. [98] e foi identificado como sendo o boreto liso escuro. O outro boreto tinha
rede tetragonal e estequiometria Cr;75Mo0g 5B e foi associado ao boreto lamelar. Para a amostra
316L-06B, a formagdo de Fe;;Crq9Boq representou 9,40% da composi¢ao do material e o Cr; 7sMog 5B
representou 5,94%. A amostra com maior teor de B, 316L-08B, continha maior teor de boretos,
15,46% da fase Fe;1Crg9Boge 7,91% de Cry 75M0g 55B.

O B adicionado ao Fe-y pode formar uma solugdo sélida substitucional ou intersticial
[102],[103]. A solucdo sélida intersticial é formada quando o B (com raio atdmico, rg= 0,830 A) ocupa
os intersticios octaédricos (rocr = 0,520 A) e/ou tetraédricos (rrer = 0,280 A) da estrutura cubica do
Fe (free= 1,241 A). Nesse caso, espera-se que ocorra a dilatagdo da célula unitdria, visto que o raio do
B é maior que o raio dos intersticios. Por sua vez, a solugdo sdlida substitucional é formada quando
os atomos de B substituem os dtomos do Fe, Cr (re = 1,249 A), Ni (ryi = 1,246 A) ou Mo (ry.= 1,342 A)
na rede cristalina, e, por outro lado, espera-se a contracdo da célula unitdria, visto que o raio
atdmico do B é menor que o do Fe [94],[104],[105]. Os parametros de rede da fase Fe-y com adigdo

de B, mostrados na Tabela 9 sugerem que houve a formac¢do de uma solucdo sdlida substitucional do
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B com a matriz do aco inoxidavel 316L. Termodinamicamente, a solucdo sélida substitucional é a
mais favordvel no Fe-y, visto que o raio atdmico do B é maior que os intersticios do Fe [102],[103].
Entretanto, andlises adicionais, como difracdo de néutrons e/ou simulagdo computacional, devem
ser realizadas para confirmar o modo de substituicdo do B na rede cristalina do Fe [102],[104].

De acordo com andlise de DSC (Figura 18), apenas um pico endotérmico foi observado
decorrente da reacgdo eutética entre o B e a matriz austenitica 316L (1225°C — 1229°C), indicando que
os boretos precipitados identificados podem ter sido formados simultaneamente. Skalon e Kazior
[50] avaliaram a adicdo de 0,3% em massa de B ao 316L sinterizado a 1240°C e observaram dois picos
exotérmicos na curva de DSC, um a 1181°C e outro 1196°C, indicando a formacdo de duas fases
distintas decorrentes da reacdo eutética, a primeira rica em Cr, com estrutura ortorrombica e a
segunda rica em Mo, com estrutura tetragonal. Entretanto, em estudos posteriores, os mesmos
autores [49] calcularam a capacidade calorifica (Cp) de cada boreto e concluiram que as duas fases
solidificam simultaneamente.

O carboboreto M,;3(B,C)s (fase lisa clara) provavelmente foi formado em temperaturas
abaixo da eutética (713°C — 900°C) conforme verificado em outros trabalhos com ligas contendo Fe-
Cr-B [88],[98],[106]. O pico endotérmico referente a fase carboboreto ndo foi identificado na curva
de DSC (Figura 18), pois os pds estavam livres de lubrificantes a base de hidrocarbonetos.

Assim sendo, a reacdo que representa a formacdo das fases precipitadas, carboboreto e
boreto, na microestrutura do 316L com adi¢do de B estd mostrada abaixo:

A
yicig ———> Y+ ; Y+ S Y+ Crys(B1sCqs) + Fey 1CrooBos

713°C-839°C Cra3(By,5Cays) ~1230°C Cr3(By,sCas) +L + Cry,75M0g 5B

4.6 RESISTENCIA A OXIDACAO

A Figura 30 apresenta os resultados de ganho de massa versus tempo do ago inoxidavel
316L sem e com adigdo de 0,6% e 0,8% em massa de B, submetidos a ensaios de oxidagao ciclica por
160 h as temperaturas de 800°C, 900°C e 1000°C. Os valores do ganho de massa contém informacdes
tanto das camadas de Oxidos que se desplacaram (ndo-aderentes) quanto daquelas que
permaneceram aderidas (aderentes) na superficie das amostras.

A amostra 316L apresentou maior resisténcia a oxidacdo nas temperaturas de 800°C e
900°C, visto que o ganho de massa de 6xido nessas temperaturas € menor do que a 1000°C. Além
disso, observa-se que na temperatura de 900°C, o ganho de massa de 6xido da amostra 316L foi
menor do que quando exposta a 800°C, em concordancia com outros trabalho de oxidacdo ciclica do

316L [77],[78]. As amostras 316L-06B e 316L-08B, também, apresentaram maior resisténcia a
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oxidacdo a 800°C e 900°C do que a 1000°C. Nessas duas temperaturas, comparado a amostra 316L, o

ganho de massa foi extremamente baixo.

Figura 30 — Ganho de massa em fun¢do do tempo para as amostras de ago inoxidavel 316L sem e com adi¢do

de B expostas a oxidagdo ciclica a elevadas temperaturas (a) 800°C, (b) 900°C e (c) 1000°C.
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A porosidade das amostras resultante do processo de sinterizacdo tem influéncia direta na
resisténcia a oxidagdo. Os poros modificam a superficie ativa real exposta a oxida¢do, ou seja, eles
aumentam a drea exposta e, consequentemente, diminuem a resisténcia a oxidagdo [78]. Em relagdo
as amostras com adicdo de B, as amostras de ago inoxidavel 316L sem adi¢cdo de B apresentaram
menor densidade (Tabela 8) e maior porosidade Figura 22, portanto, maior area ativa, o que
contribuiu para o seu maior ganho de massa. Adicionalmente, as amostras 316L-06B e 316L-08B
apresentaram um ganho de massa muito baixo. A formacdo da fase liquida durante a sinterizagdo,
devido a adicdo de B, contribuiu com a formagdo de poros menores e mais arredondados (Figura 24),
0s quais apresentam menor energia de superficie, o que explica a menor susceptibilidade a oxidagdo
das amostras contendo B.

Em 1000°C, as trés amostras, 316L, 316L-06B e 316L-08B, apresentaram um grande
aumento no ganho de massa, das quais as que continham B tiveram um maior ganho de massa, o
que indica uma baixa resisténcia a oxidagdao e um elevado desplacamento da camada de 6xido. As
amostras contendo B desplacaram-se em forma de folhas ou laminas, o que fragmentou o material,
conforme mostrado na Figura 31, e impossibilitou o seu uso nessa temperatura. Essa fragmentacao
pode estar relacionada ao fato de o B possuir uma forte afinidade com o oxigénio e, acima de
1000°C, formar o B,0; liquido, que possui elevada volatilidade [93],[107]. Possivelmente, nas
amostras com B, as fases boreto intergranulares (Figura 25) ligaram-se com o oxigénio presente na
atmosfera do forno a 1000°C, para formar o B,0; liquido. Esse dxido evaporou rapidamente e causou

a fratura através dos contornos de grao, e, subsequentemente, a fragmentacdo das amostras

Figura 31 — Amostras de ago inoxidavel 316L contendo B apds ensaio de oxidagdo ciclica a 1000°C, (a) 316L-06B
e (b) 316L-08B.

O B mostrou um efeito positivo na aderéncia do o6xido formado, uma vez que a
porcentagem de desplacamento do oxido (Figura 32) nas amostras 316L-06B e 316L-08B foi muito
baixa, principalmente a 800°C. Cabe refor¢ar que, em contraposi¢do, o oxido formado a 800°C na
superficie do 316L, sem adi¢cdo de B, apresentou maior ganho de massa e maior desplacamento e,

portanto, menor resisténcia a oxidacdo que as amostras aditivadas com B. Neste sentido, segundo
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Giggins e Pettit [76], quanto mais espessa a pelicula, a associado ao elevado ganho de massa, menos

aderente é o 6xido e mais facilmente ele se desprende da superficie do material quando é submetido

a algum esforgo ou choque térmico.

Figura 32 — Desplacamento de éxido das amostras 316L, 316L-06B e 316L-08B oxidada a 800°C
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4.6.1 Composi¢do e morfologia das camadas de 6xidos.

A andlise dos difratogramas mostrados nas Figura 33 a Figura 35 indicou que diferentes
oxidos foram formados nas superficies das amostras de aco inoxidavel 316L, sem e com adicdo de B,

expostas a 800°C e 900°C, durante o ensaio de oxidagdo ciclica em ar.

Figura 33 — Difratograma dos éxidos formados na superficie das amostras de aco inoxiddvel 316L durante o
ensaio de oxidagao ciclico a 800°C e 900°C.

——316L_900°C

4500

3000

1500

3300

Intensidade (c/s)
o

2200

1100

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110

Legenda: (y)Austenita; (®)Fe;0, (O)Fe,03 (0)CrO;  (*)NiCr0  (®)NiCrFeQ,;  (@)NiFe,04;
(‘)(Feo.ecrm)zos} (£%)(Cr,Fe),0s.



67

Figura 34 — Difratograma dos éxidos formados na superficie da amostra 316L-06B durante o ensaio de oxidacao
ciclico a 800°C e 900°C.
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Figura 35 — Difratograma dos éxidos formados na superficie da amostra 316L-08B durante o ensaio de oxidacao
ciclico a 800°C e 900°C.
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Para a amostra 316L, o difratograma mostrado na Figura 33 indicou que os éxidos eram
compostos pelos sistemas binarios Fe-O, Fes04e o Fe,0; e mistos de Fe-Cr-Ni-O, NiCr,0,, NiCrFeO, e
NiFe,0,, e o 6xido de cromo CrO. Além desses Oxidos, a amostra submetida a oxida¢do a 900°C, era

composta por (FeyCrg4),03 e (Cr, Fe),0s3.
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A presenga dos Oxidos ricos em Ni, verificada nas duas temperaturas de oxidacdo, é
prejudicial para a resisténcia a oxidacdo do aco inoxiddvel austenitico. Estudos reportados
anteriormente mostraram que a presenca do éxido NiFe,0,, influencia negativamente a resisténcia a
oxidacdo do aco inoxidavel austenitico 316L. Esse 6xido normalmente é formando na camada
proxima ao substrato e penetra no material e, como é muito poroso e ndo protetor, facilita o
desplacamento da camada de oéxido [77],[78],[108]. Por outro lado, a presenca de oxidos de
composicdo Fe-Cr-O é relacionada com a maior resisténcia dos oxidacdo de acos inoxidaveis ferriticos
guando comparado aos austeniticos [78]. Como pode ser observado no difratograma da Figura 33, as
amostras submetidas a 800°C ndo apresentaram a formagdo dos d6xidos protetivos do tipo Fe-Cr-O.
Para as amostras submetidas a oxidagdo ciclica a 900°C foram identificados os 6xidos (Feq¢Cro,4),03 €
(Cr, Fe),0s, os quais formam uma pelicula protetora sobre o material. Esse fato pode ser relacionado
ao maior ganho de massa (Figura 30) e maior desplacamento (Figura 32) observados para a amostra
exposta a 800°C, quando comparada com a amostra submetida ao ensaio ciclico a 900°C.

Conforme os difratogramas mostrados na Figura 34 e na Figura 35, os éxidos formados nas
superficies das amostras 316L-06B e 316L-08B, eram compostos pelos sistemas bindrios Fe-0, Fe,03,
e mistos Fe-Cr-Ni-O, NiCr,0,, NiCrFeO, e NiFe,0,4, por 6xido de cromo, CrO, e por (FeqgCrg4),0s3,
além dos boratos de ferro, FeBO; e Fe;BOs.

No caso do aco inoxidavel 316L com adi¢cdo de B, a sua maior resisténcia a oxidacdo em
relacdo as amostras sem adicdo de B, pode estar relacionada tanto com a sua menor porosidade,
como com a formacgdo dos boratos de ferro FeBO; e Fe;BOg, Esses dois 6xidos identificados por DRX
sdo fases estaveis na temperatura ambiente e sdo formados a partir da reacdo entre o éxido de ferro
primario (Fe,0;) e 0 B,0; liquido (fase vitrea) em temperaturas acima de 900°C [109].

Ambos boratos e o B,0; liquido podem ter atuado como barreiras na difusdo do oxigénio
para o interior do material e, consequentemente, reduziram a taxa de oxida¢do do 316L contendo B.
O B,0; liquido que se formou a 900°C preencheu os poros da camada oxidada e impediu que o
oxigénio fluisse através dela, por formar um filme protetivo [8],[107]. Com o aumento do teor de B,
maior quantidade de B,0; liquido é formada a 900°C e, consequentemente, maior a resisténcia a
oxidacdo. O maior desplacamento observado nesta temperatura, na verdade pode estar relacionado
com a evaporacdo da camada oxidada. Em 800°C o fluxo de B,0; através da camada oxidada ndo é
tao significante [110], o que pode ter aumentado a taxa de oxidacao.

A andlise de MEV-FEG e EDS da secdo transversal das amostras de ago inoxidavel 316L com
e sem adicdo de B, submetidas a oxidacdo ciclica em elevadas temperaturas, revelou a distribui¢cdo
dos diferentes dxidos formados na superficie e através do interior dos materiais sinterizados. Na
amostra 316L exposta a 800°C, conforme mostrado na Figura 36(a) e Figura 36(b), foi possivel

observar uma fina camada na superficie do material com aspecto irregular, provavelmente oriunda
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ao desplacamento dos éxidos. Duas regides distintas de dxidos foram formadas, concentrados no
interior dos poros: uma regido possuia aspecto poroso e fragmentado, e, de acordo com o
mapeamento quimico elementar, era rica em Fe e O, mas também continha Ni e Cr em alguns
pontos. Essa camada pode ser, portanto, composta por Fe;04, Fe,0;, NiFe,0, de acordo com a
analise de DRX (Figura 33). A outra, identificada como Ponto 3 na Figura 37, possuia aspecto mais
compacto, era rica em Cr e Fe, além de conter Ni (Figura 38) e, era, portanto, provavelmente,
composto por NiCr,0,4, NiCrFeO, e CrO, de acordo com a anadlise de DRX (Figura 33).

Para a amostra de 316L exposta a 900°C, conforme mostrado na Figura 39, a camada com
aspecto compacto era formada por dois tipos de dxidos, um localizado proximo ao substrato e outro,
mais externo, em contato com o oxigénio da atmosfera do forno, os quais foram identificados como
Ponto 4 e Ponto 5 (Figura 40), respectivamente. Foi possivel observar que a camada na superficie do
material era mais espessa quando comparada com a amostra exposta a 800°C, o que confirma que o
oxido formado é mais aderente a 900°C.

O o6xido no Ponto 4 era rico em Cr e Fe e continha também, Ni, de acordo com a analise
guimica elementar pontual (Figura 41), portanto foi provavelmente composto por Fe;0,4, Fe,03, e 0s
oxidos ricos em Ni, NiCr,04, NiCrFeO, e NiFe,0,, de acordo com a analise de DRX (Figura 33). No
Ponto 5 o éxido formado era rico Cr e possuia Fe em menor propor¢do, portanto, esta camada pode

conter os 6xidos protetivos (FeqCro4)20;5 (Cr,Fe),0; e CrO, identificados por DRX (Figura 33).

Figura 36 — Imagens de MEV-FEG da sec¢do transversal de uma amostra de 316L submetida a oxidagao ciclica a
800°C (a) magnificagdo 2.000x (b) 10.000x.
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Figura 37 — EDS — mapa elementar da sec¢do transversal de uma amostra de 316L submetidas a oxidagao ciclica
a 800°C.
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Figura 38 — EDS do refrente a composi¢do no Ponto 3 da amostra de ago inoxidavel 316L submetida a oxidagdo
ciclica a 800°C.
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Figura 39 — Imagens MEV-FEG da sec¢do transversal da amostra de acgo inoxidavel 316L submetidas a oxidagdo
ciclica a 900°C (a) 2.000x (b) 10.000x.
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Figura 41 — EDS refrente a composicdo nos Ponto 4 e 5 da amostra de 316L submetida a oxidacdo ciclica a
900°C.
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Para as amostras de aco inoxidavel 316L com adi¢do B, é possivel observar, nas Figura 42 a
Figura 49, a formacgao de uma camada de 6xido muito fina na superficie do material. A andlise de EDS
em baixa energia indicou a presenca de B na camada de dxido, que, de acordo com a andlise de DRX,

pode ser associada a formacdo do borato de ferro ou de um 6xido MBO; (M=Fe, Cr, Mo) durante a
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oxidacdo a elevadas temperaturas. A partir da analise de mapeamento EDS, a fase MBO; parece estar
localizada nas regides intergranulares ricas em B, onde as fases eutéticas foram formadas. Assim os
boretos eutéticos foram preferencialmente oxidados e podem ter restringido a oxidacdo dos
elementos quimicos por meio da formacdo do 6xido FeBO; e Fe;BOg, 0 que poderia explicar a taxa de
oxidacdo significativamente baixa da amostra com adicdo de B [8]. A analise por EDS também indicou
gue a superficie oxidada das amostras aditivadas com B era composta por uma camada de 6xidos de
Fe, Fe-Cr; Fe-Ni e Fe-Cr-Ni, mas, conforme observado nas imagens de MEV-FEG, essas camadas eram
muitas finas e ndo cobriam toda a superficie, o que indica a baixa taxa de crescimento desses dxidos.
Além disso, foi possivel observar uma camada mais espessa para a amostra 316L-08B oxidada a
800°C (Figura 46), o que confirma os menores valores de desplacamento do éxido, em comparagéo
com a temperatura de 900°C (Figura 32).

Além da superficie, as amostras de 316L com adi¢cdo de B expostas a 800°C apresentaram a
formagdo de uma camada de éxido no interior dos poros (Figura 42 e Figura 46), o que corrobora
gue, nessa temperatura, o fluxo de B,0; ndo é tdo significante [110] e acabou formando uma camada
gue ndo impediu a difusdo do oxigénio para o inteiro do material. Ao contrario das amostras
oxidadas a 800°C, ndo foi observado a formacdo de 6xido no interior dos poros das amostras com
adicdo de B expostas a 900°C. Dessa maneira, a camada de éxido formada na superficie desses

materiais era protetiva e impediu o oxigénio de se difundir através dela para interior no material.

Figura 42 — Imagens de MEV-FEG da sec¢do transversal da amostra 316L-06B submetidas a oxidagdo ciclica a
800°C (a) 2.000x (b) 5.000x.
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Figura 43 - EDS — mapa elementar da sec¢do transversal da amostra 316L-06B submetida a oxidac¢do ciclica a
800°C.
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Figura 44 — Imagens de MEV-FEG da se¢do transversal da amostra 316L-06B submetida a oxidagdo ciclica a
900°C (a) 2.000x (b) 10.000x.

Figura 45 — EDS — mapa elementar da segdo transversal da amostra 316L-06B submetidas a oxidagdo ciclica a
900°C
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Figura 46 — Imagens de MEV-FEG da sec¢do transversal da amostra 316L-08B submetidasa oxidagdo ciclica a
800°C (a) 2.000x (b) 10.000x.

Figura 47 — EDS — mapa elementar da sec¢do transversal da amostra de 316L-08B submetida a oxidagdo ciclica a
800°C.
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Figura 48 — Imagens de MEV-FEG da se¢do transversal da amostra de 316L-08B submetida a oxidagado ciclica a
900°C (a) 2.000x (b) 10.000x.
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Figura 49 — EDS — mapa elementar da secdo transversal da amostra 316L-08B submetida a oxidacdo ciclica a
900°C.

4.7 DUREZA

A Tabela 10 apresenta as medidas de dureza das amostras de aco inoxidavel 316L, sem e

com adicdo de B. Os resultados de microdureza e macrodureza confirmaram que a adicdo de B no
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aco inoxiddvel 316L resulta no aumento da dureza do 316L. A solugdo sélida formada entre o Fe-ye o

B, resultou no aumento na microdureza da matriz austenitica.

Tabela 10 —Valores de microdureza das amostras de ago inoxidavel 316L sinterizado sem e com adigdo de B.

Microdureza Macrodureza
Material Matriz Boreto liso escuro Boreto lamelar Vickers
(GPa) (GPa) (GPa) (HV10)
316L 1,6+0,1 - - 89,4 +3,3
316L-06B 1,9+0,1 20,5+1,3 4,3+0,7 158,8+ 12,9
316L-08B 1,9+0,1 22,9+2,1 4,9+0,9 174,2+7,0

As segundas fases intergranulares, as quais sdo constituidas pelos boretos, promoveram um
endurecimento significativo do material, pois a sua microdureza atingiu valores maiores que 20 GPa,
proximos ao obtidos em outros estudos [29],[30],[111]. Neste sentido, as fases precipitadas atuam
como uma barreira ao movimento das discordancias e, consequentemente, no aumento da
resisténcia do material a deformacao plastica [88]. Com o aumento do teor de B, maior volume (24%)
dessas fases foi formado (Tabela 9) e, por esse motivo, a macrodureza da amostra 316L-08B foi
maior que a da 316L-06B. A precipitacdo de uma segunda fase aumenta a resisténcia do material,
pois dd origem a campos de tensGes em torno dos precipitados que dificultam o movimento das
discordancias. Para que as discordancias passem através dos precipitados, é necessaria uma tensdo
adicional [112].

Pela analise de refinamento Rietveld (Tabela 9) os boretos precipitados eram incoerentes
(seu reticulo cristalino ndo tem correspondéncia com a matriz), pois as suas estruturas cristalinas,
parametros de rede e grupos espaciais eram distintos daqueles do Fe-y [112],[113],[114],{115]. De
acordo com a teoria das discordancias e do endurecimento por precipitacdo de uma segunda fase
incoerente, as discordancias, ao encontrarem impedimentos como precipitados pequenos, duros e
incoerentes, curvam-se de forma semicircular e deixam lagos de discordancia ao redor dos
precipitados, e, devido a isso, a dureza do material aumenta, conforme previsto no modelo de

Orowan [94],[105].

4.8 RESISTENCIA AO DESGASTE

A Figura 50(a) mostra a evolucdo do coeficiente de atrito para as amostras de aco
inoxidavel 316L, sem e com adicdo de B. Verificou-se o0 aumento do coeficiente de atrito (periodo de
assentamento) das amostras em poucos segundos de ensaio, entre 100 s e 500 s, até a sua

estabilizacdo (periodo estacionario) em aproximadamente 2500 s. Percebe-se, na Figura 50(b), que o
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coeficiente de atrito médio das amostras, calculados a partir dos valores do periodo estacionario
praticamente ndo mudaram com a adicdo de B. Em termos gerais, para as condi¢cdes de ensaio
utilizadas neste trabalho, de acordo com o descrito no item 3.4.7 (8 N, 3 Hz, contracorpo de alumina,
sem meio liquido e temperatura e umidade ambiente), o coeficiente de atrito do ago inoxidavel
aditivado com 0,6% e 0,8% em massa de B ficou entre 0,79 e 0,87, e tendeu a diminuir levemente
com o aumento do teor de B no material sinterizado. Para o aco inoxidavel 316L sinterizado ndo
aditivado, os valores médios de coeficiente de atrito encontrados na literatura, resultantes de
ensaios de deslizamento a seco, a temperatura ambiente, contra esfera de alumina, varia entre 0,6 e
0,8 [28],[66]. No entanto, valores menores, entre 0,2 e 0,5 ja foram obtidos em condi¢Ges de

contatos similares para o ago inoxidavel aditivado com Cu-10Sn [26].

Figura 50 — Resultado dos ensaios triboldgicos do ago inoxidavel 316L sem e com adi¢do de B. Ensaios de
deslizamento alternado contra esferas (contracorpo) de alumina. (a) evolugdo do coeficiente de atrito e (b)
média do coeficiente de atrito do periodo estacionario.
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Na Figura 51 estdo apresentados, os valores do coeficiente de desgaste especifico (k) das
amostras de aco inoxidavel 316L sem e com adicdo de B, os quais mostram que o B aumentou a

resisténcia do desgaste por deslizamento do ac¢o inoxidavel austenitico.

Figura 51 — Coeficiente de desgaste especifico das amostras de ago inoxidavel 316L sinterizadas sem e com

adicdo de B.
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Os resultados do coeficiente de desgaste especifico foram interpretados por meio do
modelo de Archard. Neste trabalho, como a carga aplicada e a distancia de deslizamento foram
mantidas constantes, o volume de material removido devido ao desgaste (volume de desgaste) é
inversamente proporcional a dureza do material relagdo da carga aplicada (forca normal). Observa-se
que o coeficiente de desgaste especifico (k), volume de desgaste dividido pela distancia de
deslizamento e pela carga aplicada (Equacgdo (9)), foi menor nas amostras de aco inoxidavel 316L
aditivadas com B. Verifica-se, portanto, que a resisténcia ao desgaste por deslizamento das amostras
de 316L aumentou com adi¢do de B, devido ao aumento da dureza das amostras. As amostras com
adicdo de 0,8% em massa de B apresentaram a maior dureza e, consequentemente, apresentaram a
maior resisténcia ao desgaste, ou seja, o menor valor de coeficiente de desgaste especifico.

A Figura 52 mostra as imagens obtidas por MEV-FEG e perfilometria 3D correspondentes as
trilhas de desgaste das amostras apds os ensaios de deslizamento alternado. As imagens confirmam
o menor volume de desgaste das amostras contendo B, visto que as trilhas de desgaste eram mais
estreitas e menos profundas quando comparadas com a amostra sem adicdao de B.

Além da dureza, os mecanismos de desgaste, também, explicam os valores de coeficiente
de desgaste especifico das amostras. Detalhes da superficie das esferas de alumina (contracorpo) e
das trilhas de desgaste das amostras sinterizadas (corpo), e analisadas por MEV-FEG e MEV sdo

mostrados na Figura 53 e na Figura 54, respectivamente.
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Figura 52 — Perfil 3D e imagens MEV-FEG das trilhas de desgaste das amostras (a) 316L, (b) 316L-06B e (c) 316L-
08B
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Figura 53 — Detalhe das esferas de alumina utilizadas como contracorpo apds ensaio de deslizamento alternado
contra a amostra (a) 316L, (b) 316L-06B e (c) 316L-08B.
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Figura 54 — Detalhes das superficies das trilhas de desgaste das amostras de ago inoxidavel 316L com e sem
adicdo de B apds o ensaio de deslizamento alternado. Imagens de MEV-FEG.
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As analises revelaram caracteristicas tipicas do mecanismo de desgaste adesivo:
deformacdo plastica, particulas aderidas e riscos de abrasdo. Inicialmente, o deslizamento relativo da
esfera sobre as superficies das amostras sinterizadas gera a deformagdo plastica do material na
regido da interface de contato. Esse fendmeno pode produzir endurecimento por deformacgdo
plastica dos agos inoxidaveis austeniticos e, em fungdo da tensdo de contato, pode induzir a
transformacdo martensitica do material [116]. Apdés um determinado numero de ciclo de

deslizamento alternado, particulas metdlicas deformadas ou sdo removidas da superficie do material



84

para formar residuos de desgaste (Figura 55), ou podem e permanecer na interface de deslizamento
para formar uma camada de particulas transferidas [54],[117], como pode ser visto na Figura 54.
Trincas com aspecto caracteristico também podem ser observadas nas camadas transferidas As
particulas que ndo removidas da superficie da trilha desgastada ficam aglomeradas e sdo
comprimidas e compactadas durante o deslizamento continuo, formando uma camada sélida (Figura
54(b,c)).

A andlise de MEV e EDS dos residuos de desgaste (Figura 55 (a-c)) mostrou que eles tinham
morfologia de placas lamelares e eram compostos principalmente por éxido de ferro. Isso indica que
as particulas removidas das superficies nos primeiros instantes do contato por deslizamento podem
sofrer fratura e oxida¢do. Este processo de oxidacdo ocorre em fracdes de segundos, mesmo a
temperatura ambiente quando as particulas sdo pequenas [117]. Nessas condi¢cbes de contato, a
oxidacdo é favorecida pelo calor de deformacdo e pelo aumento da energia das particulas, devido ao
aumento da densidade de defeitos e da energia de superficie [118]. Contudo, os elementos Cr e Ni
também foram encontrados nessas regides, sugerindo que essas particulas consistiam em uma

mistura de particulas de dxido e particulas metdlicas do aco inoxidavel 316L (Figura 55(d)).

Figura 55 — Morfologia das particulas de desgaste em forma de placas lamelares (a) 316L, (b) 316L-06B, (c)
316L-08B e (d) composi¢cdo das particulas da amostra 316L-08B.
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A andlise de EDS mapa e EDS pontual das camadas formadas pelas particulas transferidas
(Figura 56 - Figura 60), revelou que as camadas ndo cobriam toda a trilha de desgaste e eram
compostas por uma mistura de particulas de dxidos e particulas metdlicas da matriz austenitica,
assim como a composicdo dos residuos de desgaste. Isso confirma que parte das particulas formadas
ficaram retidas na interface de contato, foram fraturadas em fragmentos menores, oxidadas,
aglomeradas e compactadas durante o deslizamento continuo, o que levou a formagdo de uma
camada compacta localizada em algumas areas da superficie da trilha de desgaste. Além disso, um
padrdo de trincas em forma de arcos foi observado nessa camada de éxido (Figura 54(b-c)). Este
padrdo de trincas foi mais visivel nas amostras com maior teor de B, o que sugere que essa camada
transferida possuia uma caracteristica fragil, que pode estar relacionada a sua natureza quimica e
propriedades mecanicas acima descrita. Nesse sentido, a fragilidade da camada transferida deve ter
a contribuicdo dos éxidos formados e do encruamento das particulas devido a agdo da compactacdo
produzida pelas tensdes de contato.

Os riscos de abrasdo observados nas superficies desgastadas foram provavelmente
produzidos pelas particulas duras deformadas plasticamente que foram removidas das superficies de
contato durante o processo de deslizamento. Fragmentos da camada de material transferido,
composto por oxido de ferro, também devem ter sido os responsaveis pela formacdo desses riscos.

Cabe salientar que os valores de coeficiente de atrito médio obtidos (entre 0,79 e 0,86) nas
condi¢cOes de ensaio de deslizamento alternado neste trabalho, podem estar relacionados com as
caracteristicas acima descritas do mecanismo de desgaste adesivo. Fen6menos de deformacdo
plastica, encruamento, formacdo de trincas, adesdo e transferéncia de material contribuem com o
aumento da energia dissipada pelo atrito, o que reflete em valores elevados de coeficiente de atrito.
Além disso, embora a camada de material transferido tenha oferecido prote¢ao contra o desgaste
das amostras com adicdo de B, a mesma nao tinha uma tensao de cisalhamento baixa suficiente para

levar a uma diminuicdo do coeficiente de atrito [54],[55].
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Figura 56 — MEV-FEG e EDS mapa da camada de particulas transferidas formada na trilha de desgaste do ago
inoxidavel 316L.

Figura 57 — EDS pontual das camadas de material transferido formadas na superficie da amostra 316L.
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Figura 58 — MEV-FEG e EDS mapa da camada de particulas transferidas formada na superficie desgastada da
amostra 316L-06B.
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Figura 60 — MEV-FEG e EDS mapa da camada de particulas transferidas formadas na superficie desgastada da
amostra 316L-08B.
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CONCLUSOES

Neste trabalho foram sinterizadas amostras de aco inoxidavel austenitico 316L sem e com

adicdo de 0,6% e 0,8% em massa de B, a 1240°C em atmosfera de Ar por 30 min. As amostras foram

avaliadas quanto a sua microestrutura, densidade, porosidade, dureza e resisténcia a oxidacgao ciclica

a 800°C, 900°C e 1000°C. Também foram estudados o coeficiente de atrito e a resisténcia ao desgaste

desses materiais, em condicdes de deslizamento alternado, sem meio liquido a temperatura

ambiente, com carga normal de 8N, 3 Hz de frequéncia de oscilagdo, contra esferas de alumina. Sob

essas condicoes de fabricacdo e caracterizacao foram delineadas as seguintes conclusdes:

A adicdo de B ao aco inoxidavel austenitico 316L forma uma fase liquida durante a
sinterizagdo decorrente da rea¢do eutética entre o B e a matriz austenitica do 316L, entre
1225°Ce 1229°C;

A fase liquida promove a densificagdo do material devido a adicdo de B, que resulta em um
aumento da densidade aparente do aco inoxidavel 316L, de 7,13 g.cm™ para 7,37 g.cm™, com
a adicdo de 0,6% em massa de B;

O volume da fase liquida formada aumenta com o teor de B e leva a formacdo de uma fracdo
de fase liquida de 16% e 24% com adicdo de 0,6% e 0,8% em massa de B, respectivamente, o
que acarreta na distor¢do dimensional, drea e volume, respectivamente, das amostras
sinterizadas, em 13,29% e 15,48 (316L-06B) e 17,60% e 14,92% (316L-08B);

Em relagdo ao acgo inoxidavel 316L, a microestrutura do aco 316L com adicdo de B consiste
de uma matriz austenitica com maior tamanho de grdo (N=5), menor porosidade (6,1% -
6,7%) e com boretos intergranulares tipo M,B. Esses boretos correspondem a duas fases
eutéticas, uma Fe;;Cry9Bg o (fase lisa escura na microestrutura) e outra Cry75Mo0g,sB (fase
lamelar);

No aco inoxidavel 316L também ocorre a precipitacdo intergranular do carboneto de cromo
Cr,3Cs que precipita como My;(B,C)s nas amostras contendo B, devido a remogdo incompleta
do lubrificante contido nos pds precursores utilizados na confeccdo das amostras
sinterizadas;

A maior resisténcia a oxidagao ciclica do aco inoxidavel 316L é na temperatura de 900°C
devido a formacdo dos 6xidos protetores (Feq¢Cry4),05 € (Cr,Fe),0;. A adicdo de B ao 316L
aumenta a resisténcia a oxidagdo a 800°C e a 900°C, a qual foi atribuida a formagdo dos

boratos FeBO; e 0 FeBOg;
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Os boretos precipitados apresentam elevados valores de dureza (20 GPa — 23 GPa), o que
leva ao aumento da dureza do ac¢o inoxidavel 316L sinterizado de 89 HV para 174 HV, com
adicdo de 0,8% em massa de B;

A adicdo de B ndo diminui significativamente o coeficiente de atrito do aco inoxidavel 316L,
que ficou entre 0,79 e 0,87, porém diminui de forma significativa o coeficiente de desgaste
especifico (k), o qual foi relacionado a elevada dureza dos boretos precipitados e a formagio

de uma camada de material transferido.
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