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RESUMO

AVALIACAO DE PROPRIEDADES DO ACO INOXIDAVEL SUPERDUPLEX UNS
$32760 PRODUZIDO POR DIFERENTES ROTAS DE FABRICACAO

Na familia dos agos inoxidaveis superduplex (AISD) o UNS S32760 se destaca por
apresentar uma excelente combinacao de resisténcia mecanica, tenacidade ao impacto e
resisténcia a corrosdo localizada, superior a dos agos inoxidaveis comuns como o AISI
304L e AISI 317L. Devido a isso sdo vastamente utilizados em tubos para o transporte de
Oleo e gas, no setor off shore, em equipamentos sujeitos a contato com agua salgada e a
substancias ricas em cloretos. Entretanto, o processamento aplicado a esse material para
a producdo de pecas e componentes, resulta em mudangas microestruturais. Além disso,
a exposi¢ao desse material a temperaturas acima de 300 °C, que podem ser alcangadas em
servico, pode resultar na formacao de fases secundarias, que podem afetar as propriedades
supracitadas. Com base nisso, o presente trabalho visa avaliar os efeitos do processamento
e do envelhecimento térmico nas propriedades do ago inoxidavel superduplex UNS
S32760. Para tal, o aco superduplex UNS S32760, em distintas condic¢des (fundido,
forjado e laminado), foi submetido a tratamentos térmicos de envelhecimento a 480°C
por 4h, 8h e 12h. A caracterizacao microestrutural foi feita por microscopias 6tica (MO)
e microscopia eletronica de varredura (MEV) com auxilio de um espectrometro de
dispersao de energia (EDS), ferritoscopia e medidas eletromagnéticas pelo uso da técnica
de permeametria. As propriedades mecanicas foram avaliadas por ensaios de dureza e de
tenacidade ao impacto, com posterior analise da fratura por imagens de MEV. A
resisténcia a corrosdo foi avaliada por ensaios de polarizagcdo potenciodindmica ciclica
em solucdo de 3,5% de NaCl e polarizacdo eletroquimica de reativagdo ciclica (PERC)
em solu¢ao contendo 2,5M H2S0O4 + 0,1M KSCN + 1M NaCl. Os resultados obtidos
indicaram que o aumento no tempo de envelhecimento ndo provocou alteragcdes
significativas na resisténcia a corrosao, entretanto promoveu uma maior precipitacdo de
fases secundarias nas amostras forjadas, acarretando valores de tenacidade ao impacto

abaixo do limite minimo aceitavel pela norma NORSOK M-601:2016.

Palavras-Chave: UNS S32760; Processamento; Envelhecimento térmico; Ensaios

eletromagnéticos; resisténcia a corrosao.



ABSTRACT

EVALUATION OF PROPERTIES OF THE SUPERDUPLEX STAINLESS STEEL
UNS S32760 PRODUCED BY DIFFERENT MANUFACTURING ROUTES

In the superduplex stainless steel (AISD) family, UNS S32760 stands out for presenting
an excellent combination of mechanical resistance, impact toughness and resistance to
localized corrosion, superior to common stainless steels such as AISI 304L and AISI
317L. Because of this they are widely used in pipes for the transportation of oil and gas,
in the off shore sector, in equipment subject to contact with salt water and chloride rich
substances. However, the processing applied to this material for the production of parts
and components results in microstructural changes. In addition, the exposure of this
material to temperatures above 300 °C, which can be reached in service, can result in the
formation of secondary phases, which can affect the aforementioned properties. Based on
this, the present work aims to evaluate the effects of processing and thermal aging on the
properties of UNS S32760 superduplex stainless steel. To this end, UNS S32760
superduplex steel, in different conditions (cast, forged, and rolled), was submitted to
thermal aging treatments at 480°C for 4h, 8h, and 12h. Microstructural characterization
was done by light microscopy (OM) and scanning electron microscopy (SEM) with the
aid of an energy dispersive spectrometer (EDS), ferritoscopy and electromagnetic
measurements by using the permeametry technique. The mechanical properties were
evaluated by hardness and impact toughness tests, with subsequent fracture analysis by
SEM images. The corrosion resistance was evaluated by cyclic potentiodynamic
polarization tests in 3.5% NaCl solution and cyclic reactivation electrochemical
polarization (PERC) in a solution containing 2.5M H2S04 + 0.1M KSCN + 1M NaCl.
The results obtained indicated that the increase in aging time did not cause significant
changes in corrosion resistance, however, it promoted a greater precipitation of secondary
phases in the forged samples, leading to impact toughness values below the minimum

acceptable limit by NORSOK standard M-601:2016.

Keywords: UNS S32760; Processing; Thermal aging; Electromagnetic testing; Corrosion

resistance.
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INTRODUCAO

Os agos inoxidaveis duplex (AID) e superduplex (AISD), sdo vastamente
utilizados no setor offshore, em processos industriais e na industria de 6leo e gés, devido
a sua excelente combinacdo de resisténcia mecanica e resisténcia a corrosao, superiores
as dos acos inoxidaveis comuns, principalmente em ambientes mais corrosivos
(FRANCIS; BYRNE, 2016; IMOA, 2014). Suas propriedades superiores, sao atribuidas
a sua microestrutura duplex, composta por ferrita (3) e austenita (y), em proporcdes
aproximadamente iguais, fornecendo aos AID e AISD propriedades da ferrita e da
austenita (VARGAS et al., 2021). Esses agos sdo geralmente utilizados na condig¢do
solubilizada, onde devem ser submetidos a condi¢des de temperatura e tempo suficientes
para dissolver possiveis fases secundarias, e posteriormente resfriados rapidamente em
agua, para permitir uma homogeneidade na ferrita e austenita (FRANCIS; BYRNE,
2016).

Embora os AID e AISD apresentam uma 6tima combinacdo de propriedades,
quando sdo submetidos a altas temperaturas (300 a 1000°C), como as temperaturas
encontradas durante o processamento ou durante o servico, podem apresentar a
precipitagdo de diversas fases secundarias, como a fase sigma (o), fase Chi (x), fase R e
fase alfa linha (o). Tais fases tendem a afetar as propriedades dos AID e AISD,
comprometendo seu desempenho em servigo (GUNN, 2003; IMOA, 2014). A exposi¢ao
desses acos a temperaturas na faixa de 300 a 550 °C, de forma prolongada, pode resultar
em uma fragilizacdo causada pela precipitacdo da fase alfa linha (o’). Essa fase ¢
caracterizada por um progressivo endurecimento, aumento do limite de resisténcia,
drastica reducdo da tenacidade e da resisténcia a corrosao (principalmente a corrosao por
pites). Como a taxa de fragilizagdo causada por essa fase ¢ mais alta a uma temperatura
de 475 °C, esse fendomeno de fragilizacdo ¢ conhecido por “fragilizagdo a 475 °C”
(GUNN, 2003; STEUDEL, 2018; VARGAS et al., 2021).

Além da temperatura, as etapas de processamento necessarias para a producao de
pecas, componentes e acessorios de AID e AISD, que podem compreendem processos de
conforma¢dao mecanica, solidificacdo e tratamentos térmicos, tendem a resultar em
mudangas microestruturas, desequilibrio entre as fases (ferrita e austenita), alteragcdes nas

propriedades e ocasionar a precipitagdo de fases prejudiciais nessas ligas.
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Existem uma vasta literatura, abordando ensaios de corrosao, mudangas
microestruturais, fadiga, tratamentos térmicos e técnicas de soldagem em ligas AID e
AISD (LEE etal., 1999; OTAROLA et al., 2005; PARDAL, 2009; PIRES, 2017; RAHA,
2018). Entretanto, de maneira geral, a literatura ainda ¢ bastante limitada, no que se refere
a como o processamento pode influenciar os resultados desses mesmos ensaios.

Nesse sentido, o presente trabalho ganha contornos ainda mais relevantes, ndo sé
para o setor offshore e naval, mas para todos os setores que necessitam desse tipo de
material, uma vez que busca desenvolver uma melhor compreensdao dos efeitos
produzidos pelo processamento na microestrutura e nas propriedades dessas ligas,
permitindo avaliar a condicdo de processamento mais adequada em determinadas
condicdes de servigo.

A vista disso, o objetivo desse trabalho converge para avaliagdo da influéncia do
processo de fabricagdo (fundi¢do, laminagdo e forjamento) e do tratamento térmico nas
propriedades mecanicas, propriedades magnéticas e resisténcia a corrosdo, no aco
inoxidavel superduplex UNS S32760, quando submetido a tratamento térmico de

envelhecimento a 480 °C por diferentes periodos.
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CAPITULO 1
REVISAO BIBLIOGRAFICA

1.1 ACOS INOXIDAVEIS DUPLEX (AID) E SUPERDUPLEX (AISD)

1.1.1 Historico dos AID e AISD

Os acos inoxidaveis possuem como base um sistema Fe-Cr ou Fe-Cr-Ni, com no
minimo 10,5% de Cr (cromo) em solucdo solida. Quando exposto & ambientes contendo
oxigenio, esse tipo de liga forma uma camada passiva de 6xido de cromo, que impede o
contato do metal base com a atmosfera corrosiva, dessa forma protegendo-o contra a
oxidagdo. Diferentemente de outros materiais, nos quais a classificagdo e feita com base
na composi¢ao quimica, no caso dos acos inoxidaveis a classificagdo ¢ feita de acordo
com sua microestrutura. Dessa forma, os agos inoxidaveis podem ser classificados em
cinco familias distintas: ferriticos, martensiticos, austeniticos, endureciveis por
precipitacdo e duplex (DAMIN et al., 2017)

Os primeiros acos inoxidaveis foram desenvolvidos durante as primeiras décadas
do século vinte no Reino Unido e na Alemanha. Os agos inoxidaveis martensiticos (Fe-
Cr) e ferriticos (Fe-Cr) foram os primeiros a serem desenvolvidos, e posteriormente os
acos inoxidaveis austeniticos (Fe-Cr-Ni), que logo se tornaram o maior grupo entre os
acos inoxidaveis (GUNN, 2003).

Segundo Smuk (2004), um ago inoxidavel duplex (AID) pode ser definido como
uma liga com uma microestrutura composta por ferrita (3) e austenita (y), em proporgdes
aproximadamente iguais. Os agos inoxidaveis duplex (AID), possuem baixo teor de
carbono e uma composi¢cdo quimica balanceada, sendo ligados principalmente com Cr
(18-27%), Ni (4-7%) e Mo (0 — 4%). Essa composicao ¢ o que permite a obtencdo da
microestrutura mista, composta por ferrita (8) e austenita (y), que resulta na 6tima
combinacdo de propriedades, como uma boa resisténcia a corrosao, alta resisténcia
mecanica, boa tenacidade ao impacto e facilidade de fabricacdo (DAMIN et al., 2017,

GUNN, 2003).
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Para se obter a estrutura bifasica de um AID e AISD (austenita e ferrita), é
necessario um equilibrio na composi¢do quimica, que pode ser obtido a partir dos
conceitos de cromo equivalente (Creq) € niquel equivalente (Nieg). Sendo cromo
equivalente (Equacao 1.1), o grupo de elementos que estabilizam a fase ferritica, e niquel
equivalente (Equacdo 1.2), o conjunto de elementos que estabilizam a fase austenitica

(IMOA, 2014), onde:

Creq = %Cr + %Mo + 1,5 x %Si + 0,5 x Nb (1.1)

Nieq = %Ni + 30 x (%C + %N) + 0,5 x Mn (1.2)

A primeira referéncia a uma liga duplex surgiu em 1927, quando Bain e Griffith
publicaram dados sobre uma liga com uma estrutura contendo duas fases: ferrita (0) e
austenita (y), em quantidades significativas. Nos anos seguintes, tal liga foi vastamente
explorada, inicialmente na forma fundida na Franga, Alemanha, Suécia e EUA (DAMIN
et al., 2017; GUNN, 2003).

Em 1929, comegou a produgcdo de uma liga duplex denominado 453E, com
aproximadamente 25%Cr — 5%Ni, que foi possivelmente a primeira liga duplex
comercial. Posteriormente, em 1932 e 1933, a liga 453S comegou a ser comercializada,
sendo uma evolugdo da 453E, apresentando uma composi¢do com 25%Cr — 5%Ni —
1%Mo, que foi vastamente utilizada em pecas forjadas e fundidas (GUNN, 2003).

Em 1930 na Suécia, foram fabricados os primeiros AID trabalhados, e foram
empregados na industria de papel celulose, desenvolvidos especialmente para reduzir os
problemas com corrosdo intergranular nos primeiros agos inoxidaveis austeniticos com
alto teor de carbono. Naquele mesmo ano, na Finlandia, foram produzidas pecas fundidas
de AID, mas uma patente s6 foi concedida em 1936, sendo precursor do produto
comercial hoje conhecido como URANUS 50 (IMOA, 2014).

Um dos primeiros tipos de AID desenvolvidos com maior resisténcia a corrosao
sob tensdo induzida por cloreto foi o 3RE60. Nos anos seguintes, os AID laminados e
fundidos foram usados para uma série de aplicagdes na industria de processamento,

incluindo tanques, trocadores de calor e bombas (DAMIN et al., 2017; IMOA, 2014).
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No final dos anos 1940, foi desenvolvida uma nova familia de agos inoxidaveis
duplex, que apresentava na sua composi¢do, a adicdo de cobre, que aumentava a
resisténcia a corrosdo em ambientes mais agressivos. Tal liga, foi patenteada e
comercializada simultaneamente na Franga, Suécia e EUA (GUNN, 2003).

Esses primeiros AID sdo considerados de primeira geracdo, caracterizando-se por
apresentar bom desempenho, entretanto possuem limitagdes nas regides soldadas. A zona
termicamente afetada (ZTA) tinha baixa tenacidade e baixa resisténcia a corrosao, quando
comparada ao metal base. Estas limitacdes, restringiam o uso da primeira geragao de AID,
geralmente na condigdo de ndo-soldados, a algumas poucas aplicagdes especificas
(IMOA, 2014).

Entre os anos 1960 e 1970, houve um grande crescimento no uso € no
desenvolvimento dos AID, que pode ser atribuido principalmente a dois fatores: Primeiro,
uma escassez de Ni, que elevou os precos das ligas austeniticas, combinada com um
aumento da atividade offshore que necessitava de materiais inoxidaveis mais resistentes
a corrosdo, em ambientes mais corrosivos, boa trabalhabilidade e alta resisténcia
mecanica. Segundo, a introducao de melhores praticas de refino como Argon Oxygen
descarburization (AOD) e Vacuum Oxygen Descarbunization (VOD), que representaram
uma melhora dréastica nos processos de produgdo, o que permitiu um AID com menores
teores de carbono, enxofre e oxigénio, e um maior controle da composi¢ado, possibilitando
assim a adi¢cdo do nitrogénio como elemento de liga, ampliando o campo de aplicagao
dos novos AID (BARBOSA; SOKOLOWSKI, 2013; DAMIN et al., 2017; GUNN, 2003;
IMOA, 2014)

A segunda gera¢do dos AID, foi marcada pela adicdo de nitrogénio como
elemento de liga. A adicao desse elemento nos AID, permite que a tenacidade da ZTA e
a resisténcia a corrosdo da solda, sejam similares as do metal base. Além disso, o
nitrogénio estabiliza a austenita em altas temperaturas, o que reduz a velocidade da
formacdo de fases secunddrias. Tal estabilidade em altas temperaturas, permitiu a
conformagdo a quente dos AID, especialmente a laminacao a quente, tornando possivel a
producao de pegas trabalhadas, como chapas e bobinas laminadas a quente (GUNN, 2003;
SMUK, 2004).

No final dos anos 1970, o AID 2205 foi produzido, e se tornou o carro chefe dessa

nova geracao de AID, e foi amplamente utilizado em tubulagdes de linhas de gés e



27

aplicacdes de processos nas plataformas offshore. A alta resisténcia mecanica desses agos,
permitiu a possibilidade de componentes com paredes mais finas, resultando em um
menor peso nas plataformas (IMOA, 2014). Além disso, o AID 2205 ja ndo era sensivel
a corrosao intergranular apds a soldagem, devido a sua composi¢do quimica balanceada

e a adi¢do de nitrogénio como elemento de liga, como pode ser observado na Figura 1.1
(GUNN, 2003).

: 1970
= 1988
0.3 41991 &

= & }Sup&rduplax
[y iy
.E iid 532205
B $31000/ 5 o 1531200
S - o 0 1532550
Z o4l o* }s32304

| S315000 1532404

~ 2 =3 3

Cr+ 3.3 Mo

Figura 1.1 - Desenvolvimento de classes laminadas a quente em termos de nitrogénio versus
teor de cromo e molibdénio (GUNN, 2003).

No final dos anos 1980, uma nova familia de agos duplex foi desenvolvida. Esses
novos agos eram mais ligados, e apresentavam uma maior resisténcia a corrosao,
principalmente corrosao por pites, quando comparados aos agos inoxidaveis duplex,
principalmente em ambientes mais corrosivos, e foram chamados de acgos inoxidaveis
superduplex (AISD). Essas ligas tinham cerca de 25%Cr, 6-7%Ni, 3-4%Mo, 0.2-0.3%N,
0-2%Cu e 0-2%W (DAMIN et al., 2017; GUNN, 2003).

Essa nova familia, tem tipicamente um Pitting Resistance Equivalent Number
(PREN) superior a 40. O PREN ¢ uma maneira empirica de quantificar a resisténcia a
corrosdo dos agos inoxidaveis, correlacionando a resisténcia a corrosdo, com alguns
elementos que afetam diretamente a resisténcia a corrosao da liga, conforme apresentado

na Equagdo 1.3 (DAMIN et al., 2017; GUNN, 2003), onde:

PREN = %Cr + 3.3x(%Mo) + 16x(%N) (1.3)
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Entretanto, devido a introdugdo de tungsténio em alguns AISD, um elemento que
melhora a resisténcia a corrosdo, uma modificacdo no PRE foi proposto, que pode ser

visto na Equacao 1.4 (DAMIN et al., 2017).

PREw = %Cr + 3.3 x (%Mo + 0.5 x %W) + 16 x (%N) (1.4)

A Tabela 1.1 apresenta a composi¢ao quimica de diversos AID trabalhados e
fundidos, levando em consideragao os avangos tecnologicos durante o desenvolvimento
dos mesmos. A Tabela 1.2, apresenta uma relacdo dos nomes comerciais usuais desses
acos, das equivaléncias entre as normas americanas (UNS) e europeias (EN) e o indice
equivalente de resisténcia ao pite (PRE) de cada grau.

A fabricagao dos AISD, exige um grande cuidado no equilibrio entre o Cr e o Ni,
e adicdes elevadas de nitrogénio, como pode ser visto na Tabela 1.1. Esses dois fatores
permitem uma estabilidade em altas temperaturas e alta resisténcia mecanica. Em
contrapartida, o alto teor dos elementos de liga propicia o surgimento de fases
intermetalicas, que afetam as propriedades dos AISD. Entretanto tais fendmenos
prejudiciais podem ser evitados, com um controle adequado dos processos de fabricacao
e com tratamentos térmicos adequado. Entretanto, os componentes trabalhados
apresentam em sua microestrutura, uma textura caracteristica de deformagdo a quente
(GUNN, 2003).

Apesar de apresentar uma excelente combinagdo de resisténcia mecanica e
resisténcia a corrosdo, superiores as dos acos inoxidaveis comuns, principalmente em
ambientes agressivos, as aplicagdes dos AID e AISD se concentram, nos setores de
processamento quimico, petroquimico, processos industriais, papel e celulose, extragdo
de petroleo on e offshore, industria de oleo e gés e fertilizantes e industria nuclear,
principalmente devido ao seu custo elevado. Nesses setores, esses agos tém sido utilizados
para tubulagdo, bombas, tanques e vasos de pressdo em funcdo do seu alto valor de PRE
e das suas propriedades superiores, como a resisténcia a corrosao, resisténcia mecanica,

tenacidade, trabalhabilidade (IMOA, 2014).
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Tabela 1.1 - Composi¢ao quimica (% em peso) de agos inoxidaveis Duplex trabalhados

e fundidos (IMOA, 2014).

Grau UNS | EN | C Cr Ni Mo N Mn| Cu w
Acos inoxidaveis Duplex Trabalhados
Tipos de duplex da primeira geracio
23.0 -
329 S32900(1.4460(0.08 25-5.0 | 1.0-2.0 - 1.00 - -
28.0
18.0 -
3RE60 S31500(1.4424{0.03 19.0 43-52 | 25-3.0 |0.05-0.10| - - -
20.5 -
Uranus 50 S32404 0.04 s 55-85 120-3.0 0.20 2.00{1.00 - 2.00 -
Tipos de duplex da segunda geracio
21.5 -
2304 S32304|1.4362(0,03 245 3.0-55 [ 0.05-0.6 {0.05-0.20|2.50 {0.05 - 0.60 -
21.0 -
2205 S31803|1.4462(0.03 230 45-6.5 2.5-3.5 10.08-0.20{2.00 - -
22.0 -
2205 S32205|1.4462(0.03 230 45-6.5 | 3.0-3.5 |0.14-0.20{2.00 - -
24.0 -
UR 32N+  $32520(1.4507(0.03 26.0 55-8.0 | 3.0-4.0 {0.20-0.35|1.50{0.50 - 2.00 -
24.0 -
255 S3255011.4507(0,04 270 45-65 | 29-39 |0.10-0.25|1.50| 1.5-2.5 -
24.0 -
DP 3W S39274 0.03 6.0 6.8-8.0 | 2.5-3.5 (0.24-0.32|1.00(0.20-0.80|1.50 -2.50
24.0 -
2507 S32750(1.4410(0.03 26.0 6.0-8.0 | 3.0-5.0 {0.24-0.32|1.20 0.50 -
24.0 -
Zeron 100 S32760(1.4501{0.03 6.0 6.0-8.0 | 3.0-4.0 (0.20-0.30|1.00| 0.5-1.00 | 0.5-1.00
Acos inoxidaveis Duplex Fundidos
D4MCu J93370 0.04(24.5-26.5[4.75-6.0 |1.75-2.25 - 1.00(2.75-3.25 -
Grau 1A
CD4MCuN J93372 0.04|24.5-26.5| 47-6.0 | 1.7-2.3 | 0.10-0.25 |1.00|2.70 - 3.30 -
Grau 1B
CD3MN
Cast 2205 192205 0.03(21.0-23.5| 45-6.5 | 2.5-3.5 | 0.10-0.30 |1.50 - -
Grau 4A
CE3MN
Cast 2507 J193404|1.4463|0.03]24.0-26.0| 6.0-8.0 | 4.0-5.0 | 0.10-0.30 |1.50 - -
Grau SA
CD3IMWCuN
Cast Zeron J93380 0.03{24.0-26.0f 6.5-85 | 3.0-4.0 [ 0.20-0.30 |1.00| 0.5-1.00 |{0.5-1.00
100 Grau A6
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Tabela 1.2 — Nomes comerciais usuais, designacdo segundo normas ¢ PRE de diversos
AID trabalhados (PARDAL et al., 2013)

Norma Americana

Norma
(UNS) Européia (EN) Nome Comercial PRE tipico
Liga Lean
S31500 1.4417 3RE60, A903, VLX569 23
S32304 1.4362 SAF 2304, UR32N, VLX534 25
S32404 - URS50 31
Standart 22% Cr
2205, UN45N, Falc223, AF22, VS22,
S31803 | 4462 VLX 562, DP§, 318LN, A903, 34
1.4462/PRES35, NKCr22, SMCr22,
Remanit 4462
S32205 1.4462 UR45N+, 2205 35
Alta liga
S31200 - UHB 44LN, UR 47N, VLX 547 38
S31260 - DP3 38
S32550 1.4507 Ferralium 255, UR52N 38
S32900 1.4460 AISI 329, UHB 44L, 10RES1, 453S 33
S32950 - 7Mo plus 36
Superduplex

S32520 1.4507 URS2N+, SD40 41
S32750 1.4410 SAF 2507, UR47N+ 41
S32760 1.4507 Zeron 100, FALC100 >40
S39274 - DP3W 42%
S39277 - AF918, 25.7NCu 42

* PREw
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1.1.2 Elementos de liga e seus efeitos

As melhores propriedades dos AID e AISD sdo atribuidas a sua microestrutura
bifasica composta for ferrita (8) e austenita (y) presentes em proporgdes aproximadamente
iguais (MUTHUPANDI et al., 2003). Entretanto a interagao dos principais elementos de
liga, particularmente Cr, Mo, N e Ni ¢ bastante complexa. Para atingir uma estrutura
duplex estavel, cuidados devem ser tomados em relagdo as proporc¢des de cada um desses
elementos (IMOA, 2014).

A seguir, sera feita uma breve apresentacdo dos principais elementos de liga
encontrados nos AID e AISD, assim como seus efeitos nas diversas propriedades desses

acos.

Cromo (Cr) — O cromo ¢ um elemento formador de ferrita (8), devido a isso,
quanto maior o teor desse elemento na liga, maiores teores de elementos formadores de
austenita, como o niquel, sdo necessarios para formar a estrutura duplex (austenita -
ferrita) dos AID e AISD (IMOA, 2014). Um teor minimo de cromo de 10,5% ¢ necessario
para formar uma camada passivo estavel o suficiente para proteger o ago contra a corrosao
atmosférica. Embora a resisténcia a corrosao dos agos inoxidaveis aumente com o
aumento do teor de cromo, existe um limite, pois elevados teores de Cr, tendem a
favorecer a formacdo de fases intermetalicas, como a fase sigma (o) (GUNN, 2003;
IMOA, 2014). Além de aumentar a resisténcia a corrosdo, o cromo também aumenta a

resisténcia a oxidacao em elevadas temperaturas (GUNN, 2003).

Molibdénio (Mo) — O molibdénio tem o efeito benéfico nos AID e AISD, de

aumentar a resisténcia a corrosdo por pites e por frestas em ambientes contendo cloretos.
Quando a porcentagem de cromo (Cr) no aco inoxidavel ¢ de pelo menos 18%, adicdes
de molibdénio tornam-se cerca de trés vezes mais efetivas contra corrosao por pites e por
frestas em ambientes contendo cloreto, do que as adi¢des de cromo (IMOA, 2014). Para
servigos em altas temperaturas em ambiente marinho, a adi¢do de pelo menos 3% de Mo
¢ recomendada para prevenir a corrosao por frestas (GUNN, 2003). Assim como o Cr, o
Mo ¢ um forte formador de ferrita (0) de estrutura CCC, aumentando também a tendéncia

a precipitacdo de fases intermetélicas na estrutura dos AID e AISD. Portanto seu uso ¢
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geralmente restrito a até 7% nos agos inoxidaveis austeniticos e 4% nos acos AID (IMOA,

2014).

Nitrogénio (N) — O Nitrogénio, além de ser um formador de austenita (y), possui

multiplos efeitos benéficos nos agos inoxiddveis, como o aumento da resisténcia a
corrosdo por pites e o aumento da resisténcia mecanica por solugdo solida. Além disso,
com o aumento dos niveis desse elemento, o risco de formagao de nitretos de cromo ¢
reduzido, devido ao aumento do teor de austenita (y) e pela reducao da distancia entre
ilhas de austenita (y) na estrutura. Outro efeito benéfico do nitrogénio, ¢ de estabilizar os
acos duplex contra precipitagdes de fases intermetalicas, como a sigma (o) e a fase chi
(x) (GUNN, 2003). Vale destacar que o nitrogénio nao ¢ capaz de impedir a formagao
dessas fases intermetalicas, mas ¢ capaz de atrasar a precipitagdo dessas fases
intermetalicas, o suficiente para permitir o processamento e fabricagdo dos acos
inoxidaveis duplex (IMOA, 2014).

O carbono e o nitrogénio, tem o efeito de endurecimento por solucdo solida
intersticial. Entretanto, ¢ preferivel a adi¢do de nitrogénio para gerar esse endurecimento
nos acos inoxidaveis, pois o carbono pode ter o efeito indesejado de promover um
fenomeno conhecido como sensitizagdo, que € a precipitagdo de carbeto de cromo nos
contornos de grao, que acarreta em uma queda na resisténcia a corrosao dos agos
inoxidaveis (GUNN, 2003).

O nitrogénio ¢ um forte formador de austenita (y) e pode substituir, em pequenas
proporgdes, o niquel em acos inoxidaveis austeniticos. Em AID, o nitrogénio ¢
comumente adicionado a até quase o seu limite de solubilidade e a quantidade de niquel
¢ ajustada para atingir o balanco da fase desejado (IMOA, 2014; SMUK, 2004). Os
formadores de ferrita (8) tais como cromo e molibdénio, sdo balanceados pelos
formadores de austenita (y) niquel e nitrogénio, desenvolvendo uma microestrutura
duplex (IMOA, 2014).

Comparacdes do teor de nitrogénio de diferentes acos inoxidéveis duplex,
mostram que as classes de superduplex contém niveis superiores desse elemento, como

mostrado na Tabela 1.1.

Niquel (Ni) — O Niquel ¢ um forte estabilizador da austenita (y), que promove a

mudanga da estrutura cristalina dos agos inoxidaveis, de CCC - Cubico de Corpo
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Centrado (ferritico) para CFC - Cubico de face Centrado (Austenitico) (IMOA, 2014). A

Figura 1.2 ilustra o efeito do niquel na mudanca da microestrutura dos agos inoxidaveis.

@
Adicionar niquel O
@)

Estrutura ferritica (estrutura cibica de corpo centrado) Estrutura austenitca (estrutura cubica de face centrada)

Estrutura ferritica Estrutura duplex Estrutura austenitica

Figura 1.2 — Efeito de Niquel na microestrutural dos agos inoxidaveis (IMOA, 2014).

Assim como o nitrogénio, o niquel também tende a atrasar a formagado de fases
intermetalicas indesejadas, entretanto, para os AID e AISD, seu efeito ¢ muito menor
quando comparado ao efeito do nitrogénio. (IMOA, 2014).

Um teor excessivo de niquel, aumenta muito a quantidade precipitada de austenita
(v) na liga, com a consequéncia de gerar um enriquecimento do cromo e do molibdénio
na fase ferritica (8) remanescente. Como resultado, a formacao de fases intermetalicas na
ferrita (8) pode ser intensificada, quando a liga € exposta a temperaturas na faixa de 650°C
a 950°C. Outro efeito do niquel, ¢ de acelerar a formagao da fase o’(alfa linha) na ferrita,
0 que gera uma fragilizagdo na liga (GUNN, 2003).

Uma das principais contribui¢cdes do niquel, ¢ conferir um aumento da tenacidade
nos acos inoxidaveis, conforme a maior quantidade de austenita (y) precipitada. Em
termos de resisténcia a corrosdo, o niquel tem um efeito pequeno, quando comparado ao

cromo (GUNN, 2003).
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Manganés (Mn) — Embora o manganés seja considerado um estabilizador de
austenita (y), para acos inoxidaveis austeniticos, esse elemento tem pouco efeito sobre o
equilibrio de fase duplex, especialmente nos niveis normalmente encontrados (GUNN,
2003).

Adigdes de manganés ao aco inoxidavel aumentam a resisténcia mecanica, assim
como a resisténcia a abrasdo e ao desgaste, e melhora as propriedades mecanicas sem
perda de ductilidade. O manganés tende a aumentar a solubilidade s6lida do nitrogénio,
permitindo um maior teor desse elemento na liga, sem o risco de saida de gases (NICKEL
INSTITUTE, 2020). Contudo, adi¢des de manganés acima de 3% e 6%, para niveis de
nitrogénio de 0,1% e 0,23%, respectivamente, diminuem significativamente a
temperatura critica de corrosdo por pites, provavelmente devido ao aumento da
possibilidade de inclusdes de Sulfeto de Manganés (MnS), que podem atuar como sitios
de iniciacdo para os pites. No entanto, a adi¢do combinada de manganés e nitrogénio em

ligas duplex modernas, melhora a resisténcia a corrosdo e neutraliza os problemas

comumente associados ao manganés (GUNN, 2003; IMOA, 2014).

Cobre (Cu) — Altos teores de cobre nos AID e AISD tendem a diminuir a
ductilidade a quente, pois gera a precipitacdo de finos compostos intermetélicos ricos em
cobre, conhecidos como fase épsilon (g), devido a isso, a adi¢cao de cobre em AID e AISD,
¢ geralmente limitada a cerca de 2%. Este precipitado ndo reduz significativamente a
resisténcia a corrosdo ou a resisténcia mecénica, e sdo explorados para melhorar a
resisténcia a abrasdo e erosdo. Outro efeito desse precipitado rico em cobre, ¢ de melhorar
a usinabilidade em materiais com baixo teor de oxigénio e enxofre (GUNN, 2003;
NICKEL INSTITUTE, 2020). Segundo Ressel et al. (RESSEL, 2021), o Cu ¢ um forte
formador de austenita. Segundo Martins (MARTINS et al., 2014), a presensa de cobre na
composicao quimica do ago grau 6A, pode ajudar na estabilizagdo do filme passivo.

Sob certas condi¢des, onde a cavitacao e a erosao prevalecem, como em ambientes
marinhos contendo gas sulfidrico (H2S) circulando em altas velocidade, o cobre surge
como um elemento benéfico, participando da formagdo de uma patina na superficie do
material, proporcionando assim uma maior resisténcia sob estas condi¢des. Infelizmente,
ndo hd uma explicac¢do para esse mecanismo (IMOA, 2014).

Tungsténio (W) — Adigdes de até 2% de tungsténio nos AID e AISD, sdo feitas

para melhorar a resisténcia a corrosao por pite. Da mesma forma, o tungsténio aumenta a
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resisténcia a corrosdo por frestas em solucdes aquecidas contendo cloretos. Além disso,
o Tungsténio tende a favorecer a formagao de compostos intermetalicos em temperaturas
entre 700 °C e 1000 °C, e intensifica a formagao da austenita secundaria (y2) em metal de
solda. Isso acontece devido a influéncia da quantidade de 4tomos de tungsténio, que assim
como o molibdénio, se difunde em altas temperaturas nos contornos da austenita (y) para
a formacdo desta fase. No entanto, niveis entre 1% e 3% de tungsténio demonstraram
restringir a formac¢ao da fase sigma (o) nos limites de fase, e em vez disso, a precipitacao
ocorre em sitios intragranulares. Entretanto, o tungsténio como elemento de liga de metal

de solda, facilita na formacao da fase Chi (y) (GUNN, 2003).

Silicio (Si) — O silicio ¢ um elemento benéfico ao ago, pois confere maior
resisténcia a corrosao em servigos com acido nitrico em concentragoes elevadas, ¢ uma
maior resisténcia a oxidagdo em servigos em elevadas temperaturas. Os agos inoxidaveis
duplex com altos teores de silicio (3,5 - 5,5%) tendem a apresentar uma maior resisténcia
a corrosdo por pite € uma quase imunidade a corrosdo sob tensdo (stress corrosion
cracking). No entanto, como o silicio ¢ um forte formador da fase sigma (o), a adi¢ao

desse elemento ¢ geralmente limitada a 1%, nos AID (GUNN, 2003).

Carbono (C), Enxofre (S) e Fosforo (P) — O teor de carbono na maioria dos agos

AID ¢ limitado a 0,02% ou 0,03%, principalmente para suprimir a precipitacdo de
carbetos ricos em cromo, que podem atuar como locais de surgimento de pites e ataque
intergranular. Similarmente, os teores de enxofre e fosforo sdo controlados, embora nao
sejam eliminados, pois a presenga de algum enxofre, ¢ importante para penetracdo do

cordao de solda (GUNN, 2003).

1.1.3 Principais Fases

O alto teor de elementos de liga nos AID e AISD, ¢ necessario para alcangar a
estrutura duplex caracteristica desses acos, entretanto isso resulta em uma instabilidade,
principalmente na fase ferritica, que pode resultar na precipitacio de uma grande
variedade de fases secundarias, quando esses acos sdo submetidos a temperaturas no

intervalo de 300°C a 1000°C, temperaturas essas que podem ser encontradas durante a
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fabricacdo, tratamentos térmicos ou durante o servigo, afetando as excelentes
propriedades desses acos (GUNN, 2003; IMOA, 2014; NICKEL INSTITUTE, 2020).
Os precipitados usualmente encontrados nos AID e AISD, podem ser separados
em duas regides de temperaturas de formagao, uma delas abaixo de 600°C e a outra entre
600°C e 1000°C (NILSON, 1992; SMUK, 2004), como pode ser visto na Figura 1.3. Na

Tabela 1.3, sdo apresentados alguns pardmetros dessas fases.
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Figura 1.3 — Diagrama TTT para o surgimento de alguns precipitados no SAF 2507
(VITIELLO, 2009).

As caracteristicas, disposi¢des e morfologias desses precipitados variam
acentuadamente conforme a temperatura, tempo de exposi¢do e composi¢do quimica da
liga, afetando diversas propriedades, tendo geralmente maiores efeitos na resisténcia a
corrosdo, resisténcia mecanica, tenacidade e dureza (NICKEL INSTITUTE, 2020;
NILSON, 1992; SMUK, 2004). A seguir, ¢ apresentada uma descricdo dos principais
precipitados encontrados em AID e AISD, assim como suas caracteristicas, morfologia e

principais efeitos nas propriedades da liga.
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Tabela 1.3 - Caracteristicas cristalograficas das particulas observadas em AID e AISD

(PARDAL, 2009). (Continua)

Intervalo
Composicio de Parametro de | Localizacao
Precipitado p . ¢ Cr |Ni| Mo - Estrutura . 9,
quimica formacao Rede (A) |preferéncial
°C
Alfa linh Intragranular
amha 65 |25 13 | 300-550 cce a=2,86-2,88 &
(a) na ferrita (0)
Interfaces
Fase G >14% Si 25 | 25| 4 300 - 400
D)
. Intragranular
Tipo 1 274 18,7| 4,0 650 na ferrita (5)
Austenita
secundaria CFC Interf:
nterraces
2 Tipo 2 243 | 11| 3,4 >650
(v2) ipo ; ’ (Bly)ed
Tipo 3 700 - 900 Como ¢
F i =8,79 Interf:
ase SIgma | b cr-Mo | 30 | 4 | 7 |600-1000| Tetragonal e fertaces
(o) c=4,54 (8/y)
Fase Chi (x) | Fe30CT2Mo o0 114 | 700 - 900 ccc a=892 Interfaces
10 (8fy)
Romboédrica a*:749110310' Interfaces
Fase R Fe-Cr-Mo | 25 6 | 35 | 550-650 ¢
Hexasona] a=10,903 S/y)ed
& c=1934
=4,795 Int |
Nitrets de C2N 72 | 6| 15 | 700-950 e niragrantiat
Cromo c=4,469 na ferrita (8)
CrN Cubica a=4,13-4,47
Fase Pi(m) | Fe7Mol3N4 | 35 | 3 | 34 | 550-600 | Cibica a=647 | mragranular
na ferrita (9)
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Tabela 1.3 - Caracteristicas cristalograficas das particulas observadas em AID e AISD

(PARDAL, 2009) — (Continuagao).

Fase epssilon Rica em Nao Intragranular
(e) Cobre definida na ferrita (8)
a=4,05
Fase Tau (1) 550 - 600 | Ortorrombica b=4,84
c=2,86
a=4,52 Interf:
nterfaces
M7C3 950 - 1050 b=16,99
Carbonetos de ’ (8/y)
c=12,11
Cromo 10,56 Interfaces
a = -
M2 2 12 - F ;
3C6 58 125 600 - 950 CFC 10,65 /)

Alfa linha ou Alfa primadria (o)

A mais baixa temperatura de decomposi¢ao dentro de um AID e AISD ¢ da fase
alfa linha (a’) (ou alfa primdaria). A presenca dessa fase resulta em um progressivo
endurecimento, aumento do limite de resisténcia, diminuicao da tenacidade a temperatura
ambiente e da resisténcia a corrosao do material (NICKEL INSTITUTE, 2020; NILSON,
1992).

Todas as ligas Fe-Cr contendo pelo menos 13% de Cr sdo susceptiveis a
fragilizacao pela precipitacdo dessa fase, quando submetidas a temperaturas na faixa de
300-550°C de forma prolongada (VARGAS et al., 2021). Entretanto, a cinética de
formagao dessa fase ¢ mais acentuada a 475°C, devido a isso, tal fenomeno de fragilizagdo
foi denominado “fragilizacdo a 475 °C” (GUNN, 2003; PARDAL et al., 2013; SMUK,
2004; VARGAS et al., 2021).

Steudel (2018), observou um endurecimento na fase ferritica, em um AISD SAF
2507, envelhecido a 475°C por diferentes periodos, que foi associado a precipitagdo da
fase o’. Assim como Silva et al. (2017), que observou um endurecimento na ferrita em
um lean duplex 2404, apos envelhecimento a 475°C por 100h, acompanhado de uma
drastica redu¢ao na tenacidade do material, também associado a formacao da fase o’.

Embora os efeitos da fragiliza¢ao possam ser observados de forma mais rapida na

faixa de temperatura de 475°C, como relatado no estudo conduzido por Matias et al.
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(2017), onde foi observado um aumento substancial da dureza e reducdo da tenacidade,
com apenas 4h de envelhecimento a 475 °C, associado a precipitagdo da fase a’, tais
efeitos também podem ser observados em temperaturas mais baixas, como 280°C, no
entanto nesse caso, necessitam de maior tempo de exposicao (NILSON, 1992; SMUK,
2004). O que estd de acordo com os resultados obtidos por Sakata et al. (2018), que
observou os efeitos da “fragilizagdo a 475 °C” em metais de solda de AID e AISD
envelhecidos a 300°C por 100 h.

Segundo Gunn (2003) a formacao da fase alfa linha (a’) é consequéncia da lacuna
de miscibilidade do sistema Fe-Cr, conforme pode ser observado no diagrama da Figura
1.4, através da qual a ferrita (8) sofre uma decomposi¢do espinodal em duas fases, uma
fase alfa linha (a’) rica em Cr, e uma fase (o) rica em Fe. Ou fora da espinodal mas,
ainda dentro da lacuna de miscibilidade, a fase alfa linha (a’) pode apresentar uma
nucleagdo e crescimento classico.

Segundo Grobner (1973), a precipitagdo da fase o’ nos acos inoxidaveis ferriticos
pode ocorrer por nucleagdo e crescimento em agos contendo até 17% de cromo, e para
acos com teor de cromo acima de 17%, como os AID e AISD, a precipitagcdo ocorre por
decomposic¢ao espinodal.

A reducdo na resisténcia a corrosao (em especial a corrosao por pites) dos acos
inoxidaveis, causada pela “fragilizacdo 4 475°C”, esta localizada nas regides adjacentes
as particulas de o’, locais que ficam empobrecidas em Cr, gerando areas mais suscetiveis
a corrosao (IMOA, 2014). A redugao na resisténcia a corrosdao localizada nos AID e
AISD, causada pela presenca da fase o’, associada ao aumento do tempo de
envelhecimento, ja foi reportada por diversos autores (PARDAL et al., 2009; PEZZATO
etal., 2018; SILVA et al., 2017; VARGAS et al., 2021).
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Figura 1.4— Diagrama do sistema binario Fe-Cr (GROBNER, 1973)

Na Figura 1.5, ¢ possivel observar o efeito do envelhecimento, na redugdo da
resisténcia a corros@o em um lean duplex 2404, onde apds ensaio DL-EPR, ¢ possivel
observar na amostra envelhecida, uma severa corrosdo localizada na ferrita, em
comparacdo com o mesmo material, na condi¢do solubilizado. Na Figura 1.6, pode ser
observado o mesmo fendomeno de corrosdo na ferrita, em um AISD 2507, também apos

ensaio DL-EPR.

Figura 1.5 — Imagem de MEV com elétrons retroespalhados do aspecto superficial do
lean duplex 2404 apos ensaio DL-EPR: (a) solubilizado (b) envelhecido a 475°C por 2000 h
(SILVA et al., 2017).
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ensaio DL-EPR: (a) solubilizado (b) envelhecido a 475 °C por 50h (VARGAS et al., 2021)

Vale destacar, que devido ao seu pequeno tamanho (da ordem de 20 a 200 A) e
similaridade com a matriz ferritica, a fase o’ ndo pode ser visualizada por microscopia
optica (MO) nem por microscopia eletronica de varredura (MEV), conforme literatura
(FRANCIS; BYRNE, 2016; MARTINS et al. 2014; MATIAS et al., 2017; PEZZATO et
al., 2018; SILVA et al., 2017). Entretanto, esse precipitado pode ser observado por

microscopia eletronica de transmissdo (MET), como pode ser visto na Figura 1.7.

Si 16.02

Ni 2.34

Mn 4.22
2.03
22.23
53.05 M

Figura 1.7 — Imagem de MET da matriz ferritica de um AID 2205 envelhecido por 2000h a 475
°C (SILVA et al., 2017).
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A formagao da fase a’, pode ser influenciada pela energia de ativagao, altos niveis
de ferrita (8), maiores teores de Cr, Mo ¢ Cu e maiores tempos de envelhecimento
(GUNN, 2003; NILSON, 1992). A Figura 1.8 apresenta o efeito causado pelo aumento

do ter de Cr e do tempo de envelhecimento a 475 °C, na dureza de uma liga Fe-Cr.
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Figura 1.8 — Efeito do teor de Cr e tempo de envelhecimento a 475°C na dureza das ligas Fe-Cr
(PARDAL, 2009)

Fase G

A fase G (TisNii6Si7) pode surgir em AID pela substitui¢do do Ti pelo Mo. A
nuclea¢do dessa fase ¢ favorecida pela decomposicdo espinodal da matriz ferritica,
desenvolvendo-se entre 300 ¢ 400°C, na interface entre a fases o’ (rica em Cr) e a fase o”
(pobre em Cr), ap6s varias horas de exposi¢do, devido ao enriquecimento em Ni e Si
nesses locais (GUNN, 2003; SMUK, 2004).

Vale ressaltar que além da decomposicdo espinodal da ferrita (3), a precipitagao

da fase G também ¢ um possivel mecanismo causador do fendémeno denominado

“fragilizacdo a 475°C” (SMUK, 2004).
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Austenita secundaria (y2)

A austenita secundaria (y2) € uma fase que pode ter a formacao relativamente
rapida, e por diferentes mecanismos de decomposi¢ao, dependendo da temperatura a que
o0 ac¢o foi submetido (GUNN, 2003; NILSON, 1992) conforme a Tabela 1.3.

Abaixo da temperatura solidus os AID sdo totalmente ferriticos e, durante o
resfriamento, nucleiam ilhas de austenita primaria (y), formando a estrutura duplex,
caracteristica dessa classe de acos, no entanto, se o resfriamento for muito rapido, este
processo de transformacdo podera ser prejudicado, obtendo-se uma estrutura com
elevados teores de ferrita (), e entdo, devido a um reaquecimento que podera ser durante
a soldagem, tratamento térmico ou em servico, a austenita secundaria (y2) precipita-se a
partir desta estrutura metaestavel rica em ferrita(§) (LONDONO, 1997).

Pezzato et al. (2018) relatou a presenca de austenita secundaria, em um AID 2304
apos tratamento a 750 e 850 °C, na interface (8/y), separada da austenita primaria por um
filete de nitreto de cromo (Cr2N) (Figura 1.9). A presenca desses precipitados causou uma
redugdo na resisténcia a corrosdo, sendo maior nas amostras que continham Yy, em

comparagdo a amostras, que ndo apresentavam vys.

1 jm ey

Figura 1.9 — Imagem de MEV com elétrons retroespalhados de um AID 2304 envelhecido (a)
por 1 ha 750°C (b) por 1 ha 850°C (PEZZATO et al. 2018).

Pires (2017) relatou a presenga de austenita secundaria, como um aglomerado de
particulas em forma de agulhas no interior da ferrita, em um ago inoxidavel duplex 2205,
ap6s soldagem multipasse, como pode ser vista em destaque na Figura 1.10. Tal

mecanismo ocorre devido a uma nuclea¢ao da austenita secundaria, no interior da ferrita.
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No mesmo estudo, foi verificado, que a austenita secunddria apresentou menores teores
de Cromo e Molibdnénio e maiores teores de Niquel, em comparagdo com a austenita

primaria.

LU R I‘-. i
Signal A=CZ BSD EHT =20.00 kv

WD =120 mm Mag= 100KX UI I

Figura 1.10 — Imagem de MEV destacando a austenita secundaria, em um inoxidavel duplex

2205, apods soldagem multipasse (Adaptado de (PIRES, 2017)).

A seguir, sdo apresentados os trés mecanismos que envolvem a transformacao da

ferrita (0) em austenita secundaria (y2).

Mecanismo I — Nesse mecanismo, a transformagdo ocorre a temperaturas de até
650 °C, onde a austenita secundaria (y2) se precipita isotermicamente, € apresenta uma
composi¢ao similar a da ferrita (3) que a circunda, o que sugere uma transformagao sem
difusdo, com caracteristicas similares a formacao de martensita. Nesse mecanismo, a
precipitacdo da austenita secundaria (y2) obedecendo a relagdo de orientagdo de

Nishiyama-Wesserman (N-W) (GUNN, 2003; NILSON, 1992; SMUK, 2004).

Mecanismo II — Esse mecanismo ocorre em temperaturas entre 650°C e 800 °C,
onde a taxa de difusdo ¢ mais rapida. Uma grande quantidade de austenita secundaria (y2)
com morfologia Widmanstatten pode precipitar. Nessa faixa de temperatura a austenita
precipitada obedece a relacdo de orientagdo de Kurdjumov-Sachs, e apresenta um maior
teor de Ni, do que a matriz ferritica que a circunda, o que sugere um mecanismo de

transformagao com difusdo. Nesse mecanismo, pode ocorrer um enriquecimento de Ni na
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v2, comparada a matriz ferritica, entretanto, ainda tera niveis inferiores a austenita

primaria (GUNN, 2003; NILSON, 1992; SMUK, 2004).

Mecanismo III — Em uma faixa de temperatura de 700-900°C, a reacdo eutetoide
d =2 v2+ o pode se formar. Como a y2 absorve niquel e rejeita cromo e molibdénio, isso
tende a estimular a formagdo de precipitados ricos desses elementos, como a fase sigma
(o). Nesse mecanismo, a v se forma preferencialmente nos contornos da interface y/9,
devido a rapida difusdo, gerando um empobrecimento do cromo e molibdnénio na matriz

ferritica (GUNN, 2003; NILSON, 1992; SMUK, 2004).

Vale ressaltar, que qualquer um desses mecanismos que envolva difusdo, pode

tornar a area suscetivel a corrosao por pites (GUNN, 2003).

Fase Sigma (o)

A fase sigma (o) ¢ um precipitado rico em Cr, Mo e Si, que se forma entre 650°C
e 1000°C, devido a decomposicao da ferrita, embora esse intervalo de temperatura seja
fortemente influenciado pela composi¢do quimica da liga. Tal precipitado tende a
provocar uma reducdo na tenacidade, no alonagmento e na resisténcia a corrosao, como
reportado por diversos autores (GUNN, 2003; IMOA, 2014; PARDAL, 2009; RAHA,
2018; SMUK, 2004).

Raha (2018), ap6s realizar tratamentos de envelhecimentos em um AISD grau 6A
a 800°C e 900°C, nao observou grandes variagdes na dureza da liga, apos 40 minutos de
envelhecimento, mesmo o material ja apresentando em média 30% de fase sigma. No
mesmo estudo, foi observado também, uma tendéncia de reducao na tensao limite de
resisténcia, uma acentuada queda na tenacidade e no alongamento da liga, com o aumento
do tempo de envelhecimento, para ambas as temperaturas. Entretanto, nenhuma tendéncia
significativa foi observada na tensdo limite de escoamento.

Silva et al. (2021) relatou uma redugao no potencial de pite, com o aumento do
tempo de envelhecimento, em amostras de AID UNS S31803 envelhecidas a 800°C por
diferentes periodos. Essa drastica reducdo na resisténcia a corrosdo, foi atribuida a

presenca da fase sigma.
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Essa fase pode precipitar em grande parte dos AID e em todos os AISD, devido
ao seu alto teor de Cr e Mo (NILSON, 1992). Na Figura 1.11 pode-se observar a presenca
acentuada da fase sigma na ferrita, em um flange fundido de AISD UNS 32750, na
condi¢do como recebido, indicando que o mesmo, ndo passou por um adequado

tratamento térmico de solubilizacao.

"’4‘; asu f,;)

0003 12 Mayg01e”

Figura 1.11 — Precipitagdo de fase sigma (o) na ferrita em um flange de AISD UNS
32750 na condi¢ao como recebido (Adaptado de (TAVARES et al., 2018)).

Segundo Gunn e Smuk (GUNN, 2003; SMUK, 2004), na temperatura de
aproximadamente 900°C, a decomposicdo da ferrita em fase sigma, pode levar
aproximadamente 2 minutos, em um AISD, podendo ser quase completa depois de 1 hora.
Raha (2018) relatou a presenga de fase sigma, depois de apenas 1 minuto a 800°C e 900°C
em um AISD grau 6A. Pezzato et al. (2018) observou a presenca de fase sigma (o) (cerca
de 1%) depois de apenas 10 minutos a 850°C, em um AID UNS 2205. No mesmo estudo,
observou também a presenga da fase sigma (cerca de 10%) depois de 35 minutos a 850°C,
em um AISD UNS 2507.

A precipitacdo dessa fase, frequentemente come¢a em uma jun¢ao tripla ou nas
interfaces (8/y), e cresce para o interior dos graos de ferrita (NILSON, 1992; PARDAL,
2009; SMUK, 2004). A Figura 1.12 (a), apresenta a formacao da fase sigma nos contornos
da interface &/y e a Figura 1.12 (b-c), apresenta seu crescimento para o interior da ferrita,

devido ao aumento do tempo de envelhecimento.
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Figura 1.12 — Microestrutura apds envelhevimento a 800 °C por (a) 1 min (b) 10 min e (c) 20
min (aumentado 200X) (RAHA, 2018).

Segundo Gunn (2003), a formagdo da fase sigma (o) ¢ mais rapida em acgos
previamente solubilizados (reaquecendo desde a temperatura ambiente), quando
comparado ao ago tratado isotermicamente (com prévio resfriamento continuo a partir de

temperaturas maiores), como visto na Figura 1.13.
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Figura 1.13 — Curva TTT para inicio da formag@o da fase sigma, por diferentes
tratamentos termicos (GUNN, 2003).

E importante ressaltar que a fase sigma (o) e a fase chi () apresenta uma
composi¢do quimica muito parecida, devido a isso sdo frequentemente confundidas, o

que pode indicar, que a fase chi ¢ um estagio intermediario na formacdo da fase sigma

(MARTINS, 2017).
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Fase Chi (y)

A fase chi () € um precipitado rico em Mo, geralmente encontrado em AISD, que
sdo expostos a temperaturas na faixa entre 700 e 900°C apo6s curtos periodos. Assim como
a fase sigma, essa fase também tende a se formar nos contornos das interfaces (6/y), e
cresce na direcdo da ferrita (3), como pode ser visto na Figura 1.14, no entanto em

quantidades muito menores, quando comparada com a fase sigma (o) (GUNN, 2003).

Figura 1.14 — Fases chi em imagem de MEV com elétrons retroespalhados de um AISD 2507
envelhecido por 5 minutos a 850 °C (PEZZATO et al., 2018).

Todavia, em um trabalho recente Min et al. (2021), observou a precipitacao da
fase chi, na forma de pequenas particulas claras, no interior da ferrita, € ndo apenas na
interface d/y, ap6s o envelhecimento a 650°C e 800°C, como visto na Figura 1.15. Foi
observada também, apds o envelhecimento em ambas as temperaturas, que 0 mecanismo

de formacao da fase chi pode variar de acordo com a temperatura.
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Figura 1.15 — Morfologia e distribui¢do dos precipitados em um AISD UNS 32750 apos
envelhecimento a 650 °C por 120 minutos (MIN et al., 2021).

A fase chi tem um efeito similar ao efeito da fase sigma, na resisténcia a corrosao
e na tenacidade ao impacto, todavia como as duas fases geralmente coexistem, como visto
na Figuras 1.16 e 1.17, pode ser dificil avaliar seus efeitos individualmente (GUNN, 2003;
NILSON, 1992; PEZZATO et al., 2018).

Figura 1.16 — Fases chi e sigma em imagem de MEV com elétrons retroespalhados de um AISD
2507 envelhecido por 35 minutos a 850 °C (PEZZATO et al., 2018)

A fase chi tende a consumir grande quantidade de Cr e Mo da matriz, formando
simultaneamente austenita secundaria (y2) empobrecida desses elementos. Isso pode levar

a uma diminui¢cdo da temperatura critica para formagao de pites (SMUK, 2004).
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Figura 1.17 — Fases chi e sigma em imagem de MEV com elétrons retroespalhados de um AID

2205 envelhecido por 10 minutos a 850 °C (PEZZATO et al., 2018)

Fase R

A fase R ¢ um precipitado rico em Mo, que se forma na faixa de temperatura entre
550°C e 700°C apos varias horas de exposicdo. Sua formagao tende a gerar uma reducdo
na tenacidade e na resisténcia a corrosdo, embora normalmente seja encontrado em
pequenas quantidades (GUNN, 2003; SMUK, 2004)

A fase R, pode se precipitar de forma inter e intragranular na matriz ferritica, no
entanto, quando se precipita de forma intergranular, a fase R tem maior influencia na
resisténcia a corrosdo por pites, por conter mais Mo (mais de 40%), gerando maior
empobrecimento desse elemento na matriz, em comparagdo a precipitagdo intragranular,

com menos Mo (cerca de 35%) (NILSON, 1992).

Fasen

A fase m, assim como a fase sigma (), ¢ um precipitado rico em Cr e Mo, o que
resulta em um empobrecimento desses elementos nas regides adjacentes a esses
precipitados. Devido a essas semelhancas, ambas as fases ja foram confundidas (GUNN,

2003; SMUK, 2004; ZHANG et al., 2016).
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Tal precipitado ¢ geralmente encontrado intragranularmente em AID soldados,
apoOs varias horas de tratamento isotérmico a 600°C. Assim como a fase R, a fase n
contribui para a reducdo da tenacidade e resisténcia a corrosao (GUNN, 2003; NILSON,
1992; SMUK, 2004).

Fase t

Esse composto pode se forma quando submetido a varias horas de tratamentos
isotermicos no intervalo de temperatura de 550°C a 650°C. Esse composto apresenta

forma de agulhas e se precipita entre os contornos de graos da ferrita (8) (GUNN, 2003).

Nitretos de cromo

Com o aumento do uso do nitrogénio como elemento de liga nos AID, e
especialmente nos AISD, a precipitacdo dos nitretos, que geralmente se formam na faixa
de 700°C a 900°C, se tornou mais comum (NILSON, 1992).

O nitrogénio ¢ adicionado aos AID e AISD para estabilizar a austenita, e para
melhorar a resisténcia mecanica e a resisténcia a corrosdo. A solubilidade do nitrogénio
na austenita (y) ¢ considerada maior do que na ferrita (8), para temperaturas mais baixas
(GUNN, 2003). Acima da temperatura de solubilizagdo (cerca de 1040°C), a fracdo
volumétrica da ferrita aumenta, podendo apresentar uma microestrutura totalmente
ferritica, logo abaixo da linha solidus. Nessa temperatura a solubilidade do nitrogénio na
ferrita ¢ elevada, mas com o resfriamento a solubilidade do nitrogénio cai, gerando uma
ferrita supersaturada em nitrogénio, levando a precipitagcdo intragranular de Cr2N na
forma de agulhas. O Cr2N ¢ mais provavel que se forme apds altas temperaturas de
solubilizacdo, mesmo se o material for temperado a partir de tais temperaturas (GUNN,
2003; SOUZA, 2016). A Figura 1.18 apresenta a variacao da solubilidade do nitrogénio

na ferrita e na austenita, em funcao da variagdo de temperatura.
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Figura 1.18 — Solubilidade do nitrogénio na ferrita e na austenita em fungéo da temperatura

(PARDAL, 2009).

O CnoN, forma simultdneamente a austenita secundaria (y2), gerando um
empobrecimento de Cr assim como a fase chi (). Na Figura 1.19, pode ser visto a
coprecipitagdo de austenita secundaria (y2) e nitretos de cromo (Cr2N) . Em ambientes
corrosivos, essa coprecipitagdo pode levar a formagdo de numerosos pites proximos dos

contornos de fase (SMUK, 2004).

o e

Figura 1.19 — Imagem de MEV de um AID 2304 envelhecido (a) por 1 hora a 750°C (b)
por 1 ha 850°C (PEZZATO et al., 2018)

Tratamentos isotérmicos na faixa de temperaturas entre 700°C e 950°C podem

produzir Cr2N intergranularmente entre os graos ferriticos (8/9), afetando a resisténcia a
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corrosdo por pites (GUNN, 2003). Pezzato et al. (2018) em seu estudo, relatou uma
reducdo na resisténcia a corrosdo de amostras duplex (2101, 2304 e 2205), apos
tratamentos térmicos entre 750 e 850 °C, por diferentes periodos, que foi atribuida a
precipitagdo de nitretos de cromo (Cr2N), na interface entre graos de ferrita (6/3), que foi
intensificada com o aumento do tempo de envelhecimento, como pode ser visto na Figura
1.20 (a-b). Todavia, segundo Smuk (2004) a precipitacao de Cr2N possa ocorrer também,

na interface ente os graos de ferrita e austenita (5/y).

Figura 1.20 — Imagem de MEV de um lean duplex 2101 envelhecido por 90 minutos a
750 °C (a) e por 3 horas a 850 °C (b) (PEZZATO et al., 2018)

Carbetos M23Cs € M7C3

O carbeto M7C;3 se forma entre 950°C e 1050°C (Figura 1.21), nos contornos dos
graos da interface d/y. A formacao dessa fase pode levar cerca de dez minutos, contudo
ela pode ser evitada através de técnicas adequadas de resfriamento (GUNN, 2003).

Em graus de AID e AISD com niveis de carbono em torno de 0,03%, o carbeto
M23Cs precipita-se rapidamente entre 650°C e 950°C, se formando em aproximadamente
um minuto & 800°C, como pode ser visto na Figura 1.21. Esse precipitado se forma

predominantemente nos contornos dos graos da interface entre a ferrita (rica em Cr) e a

austenita (rica em C) (GUNN, 2003; NILSON, 1992).
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Figura 1.21 — Curvas TTT da liga UNS $32404 (C = 0,04%) (GUNN, 2003)

O que esta de acordo com o trabalho publicado por Lee et al. (1999), que
encontrou carbetos M»3Cs nos contornos da interface 6/y, de um SAF 2205 envelhecido
por 800°C por diferentes periodos, como pode ser visto na Figura 1.22 (a-b). Embora, em

casos raros, o carbeto M23Cs pode ser encontrado nos contornos 8/0 e y/y (GUNN, 2003).

»
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Figura 1.22 — Imagens de MET mostrando carbetos M»3Cs precipitados na interface 6/y de um

SAF 2205 envelhecido a 800 °C (a) por 15 minutos (b) por 30 minutos (LEE et al. 1999)

(b)

O carbeto precipitado nos contornos da interface ferrita/austenita (3/y), tem alto
teor de Cr, o que resulta em uma regido pobre desse elemento préximo dos contornos

dentro da ferrita, resultando em zonas de maior susceptibilidade a corrosdo intergranular,
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como pode ser visto nas Figuras 1.23 e 1.24. A regido empobrecida em Cr, na ferrita, sera
transformada em austenita secundaria (y2), € a medida que a y> cresce, as regides
adjacentes a esse precipitado apresentam um alto teor de Cr, ja que o crescimento da y2
expulsa Cr para a ferrita adjacente. Este cromo também favorece o crescimento do carbeto

na ferrita (SMUK, 2004).

Contorno
de grao

b "'-.'1-'..'. e .

Figura 1.23 - Mecanismo do fendmeno de sensitiza¢do (Adaptado de (ZHANG et al.,2016)).

C
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Figura 1.24 — Imagem de Microscopia Optica de corrosdo intergranular em um S32654

envelhecido a 1000 °C apos ensaio de DL-EPR: (a) como recebido (b) 5 minutos (c) 12 horas
(Adaptado de (ZHANG et al.,2016)).

Esse precipitado, pode se apresentar em diferentes morfologias, (Figura 1.22 e
Figura 1.25), incluindo particulas cubicas e aciculares, bem como estruturas celulares, no
entanto todos os tipos de morfologias desse precipitado, tém sido associados ao
empobrecimento em cromo na sua vizinhanga, sendo essa zona susceptivel a corrosao

intergranular (GUNN, 2003; SMUK, 2004).
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Carbeto

Figura 1.25 — Imagem de MET de um SAF 2205 envelhecido a 800 °C por 1 hora mostrando (a)
carbeto M23C6 lamelar na interface &/y (b) carbeto M23C6 tipo “larva” na interface &/y (LEE
et al. 1999).

Segundo Gunn (2003) os modernos graus comerciais de AID e AISD possuem

menos de 0,02% de C, devido a isso, ambos os tipos de carbetos raramente sdo

observados.

Fase Epsilon (g)

A adi¢do do Cu como elemento de liga, pode resultar em uma supersaturacao deste
elemento na ferrita, como resultado da queda da solubilidade do Cu devido a queda na
temperatura, precipitando particulas ricas em Cu (fase €) apos 100h a 500°C. Essa fase
tende a ser encontrada em ligas com teor de Cu superior a 2% (GUNN, 2003; RESSEL,
2021). Esse precipitado tende a aumentar significativamente a faixa de endurecimento a
baixa temperatura dos AID e AISD. Embora a faixa de temperatura para sua formacao
possa variar, parece que se formam no mesmo regime de temperatura que a austenita
secundaria, devido a isso essas fases ja foram confundidas. A precipitacao dessa fase ¢
detectada ao longo de discordancias e/ou distribuida uniformemente por toda a matriz,
em fungdo do tipo de liga (GUNN 2003).

Otarola et al.(2005) observou, em um AISD UNS 32520 envelhecido a 600°C por
1 hora, a precipitagao de nanoparticulas, que provavelmente sao precipitados ricos em Cu

(fase €). Tal precipitado pode ser visto na Figura 1.16.



57

A fase ¢, tendem a aumentar a dureza da liga, mantendo uma boa tenacidade,
entretanto esse efeito ¢ mais relevante para maiores tempos de envelhecimento (>10h)

(OTAROLA et al., 2005).
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Figura 1.26 — Imagem de MET de Nanoparticulas de &-Cu observadas em um AISD UNS 32520
envelhecido a 600 °C por 1 hora (OTAROLA et al., 2005)

O Cutem sido utilizado em agos inoxidadveis para melhorar a resisténcia a corrosao
e induzir um endurecimento por precipitacdo (PARDAL et al., 2013). A presenca de Cu
em AID aumenta o potencial de corrosao por pites em solugdo contendo NaCl e HCI com
efeitos menores na temperatura critica de corrosao por pites. Entretanto, quando em

solugdo solida, o Cu facilita a passivacao da fase austenitica (y) (GUNN, 2003).

1.1.4 Resisténcia Mecanica dos AID e AISD

A microestrutura duplex encontrada nos AID e AISD, confere a esses agos um
excelente conjunto de propriedades mecanicas. A resisténcia mecanica dos AID e AISD,
¢ uma propriedade que se destaca nessas ligas, sendo maior do que das suas fases
consideradas separadamente, como pode ser visto na Tabela 1.4. A tensdo limite de
escoamento em temperatura ambiente, pode ser 2 ou ate 3 vezes maior do que de um ago

inoxidavel austenitico, como o AISI 304, entretanto com uma menor ductilidade. Além
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da alta resisténcia a tragdo, os AID e AISD também apresentam um alongamento
geralmente em torno de 15 a 25%. Essa combinagdo de propriedades mecanicas permite,
entre outras coisas, a reducao da espessura de parede em algumas aplicacoes. Esses agos,
apresentam também uma alta resisténcia a fadiga, devido a isso sdo vastamente utilizados
na fabricagdo de equipamentos rotativos, como bombas hidraulicas (GUNN, 2003;

IMOA, 2014; NICKEL INSTITUTE, 2020; NILSON, 1992).

Segundo Gunn (2003), a alta tensdo limite de escoamento (o) e tensdo limite de

resisténcia (oLr) € resultado de varios mecanismos simultaneos, como:

e Endurecimento por solugdo solida intersticial (C, N);

e Endurecimento por solugdo sélida substitucional (Cr, Mo, Ni, etc.);

e Aumento da resisténcia pelo refino de grao devido a presenca de duas fases;

e Possibilidade de endurecimento devido a formacao da fase v»;

e Aumento da resisténcia devido a fase ferritica (3), desde que tenha composi¢ao
quimica semelhante a fase austenitica (y), esta fase ¢ mais dura que a estrutura
austenitica;

e Deformacdo induzida pela contracdo diferencial entre as duas fases no

resfriamento a partir de uma temperatura de recozimento.

A combinacdo desses diferentes mecanismos, explica as notaveis propriedades
mecanicas dos AID e AISD. No entanto, ¢ importante destacar o papel importante do
nitrogénio. De fato, o aumento do teor de nitrogénio leva a um aumento na resisténcia,
preferencialmente da austenita, gerando um endurecimento por solugdo so6lida intersticial,
ao ponto em que ela se torna mais resistente do que a ferrita. Na verdade, para pequenos
teores de nitrogénio (< 0,1%), a austenita tem um limite de escoamento . menor, j& para
maiores teores de nitrogénio (> 0,2%) a austenita se torna a fase mais resistente (GUNN,

2003).
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Tabela 1.4 — Propriedades de tragdo minimas e durezas maximas a temperatura ambiente de

acos inoxidaveis solubilizados e trabalhados (GUNN, 2003).

Aco Ge OLR |Alongamento
Grau Dureza
Inoxidavel (MPa) | (MPa) (%)
HB HRC
S40900 | 205 380 20 179 -
Ferritico
S44770 | 415 550 20 223 20
S31603 170 485 40 217 -
Austenitico
S31254 | 300 650 35 223 -
S31200 | 450 690 25 293 31
S31260 | 485 690 20 290 -
S31803 | 450 620 25 293 31
S32304 | 400 600 25 290 32
Duplex e
S32550 | 550 760 15 302 32
Superduplex
S32750 | 550 795 15 310 32
S32760 | 550 750 25 270 -
S32900 | 485 620 15 269 28
S32950 | 485 690 15 293 32

Outro fator que afeta diretamente as propriedades mecanicas dos AID e AISD, ¢

a temperatura, como pode ser observado pela Figura 1.27, onde ¢ apresenta a variagdo

das propriedades mecanicas, em funcdo da variacdo de temperatura, para algumas ligas

duplex e superduplex.
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Figura 1.27 — Influéncia da temperatura nas propriedades mecanicas dos acos inoxidaveis
(GUNN, 2003).

Além do N, o Cu € outro elemento que proporciona uma melhora nas propriedades
mecanicas dessas ligas. Tal elemento proporciona um consideravel aumento na dureza,
sem que haja uma perda excessiva de ductilidade, devido a formagao de um precipitado
rico em Cu, como visto na sec¢ao 1.1.3, desde que o tratamento térmico de envelhecimento
seja adequado. Devido a isso, os AID e AISD contendo Cu sdo particularmente
empregados em equipamentos que combinem boa resisténcia a corrosdo e a abrasdo
(IMOA, 2014; NICKEL INSTITUTE, 2020). Na Figura 1.28 ¢ possivel observar o
comportamento do limite de escoamento (cc) € no Limite de resisténcia (6Lr), cOMo
resultado de uma variagao do teor de Cu.

O trabalho a frio, ¢ outra forma de melhorar as propriedades mecéanicas dos AID
e AISD, que apresentam uma alta dureza e alta taxa de endurecimento por deformagao a
frio (IMOA, 2014). O efeito da deformagao a frio nas propriedades mecanicas de alguns
acos inoxidaveis, ¢ apresentado nas Figuras 1.29 e 1.30.

Embora o trabalho a frio possa apresentar resultados benéficos, para as
propriedades mecanicas dos AID e AISD, em alguns trabalhos (ALVES e
MAGNABOSCO, 2013; JUNIOR et al., 2012; MARANGONI ¢ MAGNABOSCO,



61

2012) foi observado uma reducao do teor de ferrita na estrutura duplex, com consequéncia
do trabalho a frio.

A alta dureza dos AID e AISD trabalhos a frio, pode gerar uma redugao da vida
util da ferramenta em operagdes de usinagem, ou aumentam o tempo de usinagem, quando
comparado a usinagem dos agos inoxidaveis austeniticos. Em alguns casos, se faz
necessario o uso do tratamento de recozimento, para aumentar a ductilidade dos AID e

AISD, que pode ser aproximadamente metade da ductilidade dos agos inoxidéaveis

austeniticos (IMOA, 2014).
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Figura 1.28 — Efeito de adigdes de cobre nas propriedades mecénicas do ago UNS S32304
envelhecida a 400°C por 5h (GUNN, 2003).

As propriedades mecanicas dos AID e AISD com estrutura de solidificagdo sdo
tipicamente isotropicas, ou seja, sdo as mesmas independente da diregdo, por outro lado,
as propriedades mecanicas dos AID e AISD trabalhados sdo altamente anisotropicas, ou
seja, podem variar de acordo com a orientagdo. Essa anisotropia ¢ causada pelo
alongamento dos graos e textura cristalografica, resultante de uma laminagdo a quente ou
a frio (IMOA, 2014). Essas diferencas microestruturais, resultantes da solidificacdo e da

conformacao a frio, serdao melhor abordadas mais adiante.
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Figura 1.29 — Limite de resisténcia de diferentes acos inoxidaveis em fun¢do da deformagao a

frio (GUNN, 2003).
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Figura 1.30 — Efeito do trabalho a frio, nas propriedades mecénicas do ago inoxidavel duplex
2205 (IMOA, 2014).

A resisténcia mecanica tende a ser maior perpendicularmente a dire¢do de
laminacao, assim como a tenacidade ao impacto também ¢ maior quando o entalhe ¢

posicionado perpendicularmente a direcdo de laminacdo. A energia de impacto de
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amostras retiradas transversalmente de um material AID ¢ tipicamente de 1/2 a 2/3 da
energia na dire¢do longitudinal (GUNN, 2003; IMOA, 2014).

Além da alta resisténcia mecanica, os AID e AISD apresentam também uma boa
ductilidade e tenacidade em temperatura ambiente e em baixas temperaturas (-40°C), no
entanto, a ductilidade e tenacidade sdo geralmente menores do que nos acos inoxidaveis
austeniticos (GUNN, 2003). A Tabela 1.5, apresenta, de forma comparativa, as

ductilidades minimas de alguns agos inoxidéveis austeniticos e AISD.

Tabela 1.5 - Comparagao da ductilidade dos agos inoxidaveis duplex e austeniticos de acordo
com os requisitos da ASTM A 240 e EN 10088-2 (IMOA, 2014).

ASTM A240 EN 10088-2
Alongamento min.
UNS
Grau No. Alongamento min. (%) EN No. (%0)*
P H C
S32101 30 1.4162 30 30 30
S32202 30 1.4062
2304 S32304 25 1.4362 25 20 20
S32003 25
2205 S32205 25 1.4462 25 25 20
2507 S32750 15 1.4410 20 15 15
304L | S30403 40 1.4307 45 45 45
316L | S31603 40 1.4404 45 40 40

P = Placa laminada a quente / H = Bobina laminada a quente / C = Chapa e bobina

laminada a frio / *dire¢ao transversal

E importante destacar, que como visto na se¢io 1.1.3, a tenacidade e a ductilidade
dessas ligas, sdo fortemente impactadas pela presenca de fases intermetélicas, como a
fase sigma, fase R, fase alfa linha e a fase Chi, como foi relatado por diversos autores
(FRANCIS e BYRNE, 2016; PARDAL, 2009; STEUDEL, 2018; VARGAS et al., 2021).

Martins et al. (2014) relatou ter observado, em seu estudo, um endurecimento em
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amostras de AISD grau 6A, depois de apenas 2 horas de envelhecimento a 475 °C, que
foi atribuido a presenca da fase secundaria alfa linha (a’).

Os AID e AISD apresentam também uma transicao ductil-fragil mais gradual,
quando comparado a do ago carbono ou dos agos inoxidaveis ferriticos. Vale ressaltar que
os acos inoxidaveis austeniticos, tipicamente ndo apresentam transi¢do ductil-fragil,
mantendo uma boa tenacidade até mesmo em temperaturas criogé€nicas (GUNN, 2003.

IMOA, 2014).

1.1.5 Resisténcia a Corrosao dos AID e AISD

A resisténcia a corrosdo dos acos inoxidaveis, ¢ basicamente definida pela
habilidade do aco em formar uma camada passiva, e manter essa camada em condigdes
de servico (GUNN, 2003). A resisténcia a corrosdo, ¢ uma propriedade que se destaca
nos AID e AISD, apresentando desempenhos superiores, quando comparado aos agos
inoxidaveis comuns, como 0s agos inoxidaveis austeniticos por exemplo, na maioria das
aplicacdes.

A alta resisténcia a corrosdo dessas ligas, pode ser atribuida a sua estrutura duplex
e ao alto teor de alguns elementos como o Cr, que tende a aumentar a resisténcia a
corrosao em ambientes contendo acidos oxidantes, como também do Mo e do Ni, que
tendem a aumentar a resisténcia a corrosdo ambientes contendo acidos levemente
redutores (IMOA, 2014).

Embora os AISD apresentem, de forma geral, uma alta resisténcia a corrosao, os
diferentes teores de Cr, Mo, Ni e N nessas ligas, tendem a resultar em diferentes niveis
de resisténcia a corrosao em ambientes especificos (NICKEL INSTITUTE). Entretanto,
a alta resisténcia a corrosdo dos AID e AISD pode ser afetada pela precipitacdo de fases
secundarias, como visto na secdo 1.1.3. Tais precipitados podem se formar durante a
exposicao a altas temperaturas, devido principalmente, ao seu alto teor de elementos de

liga (PARDAL et al., 2013).
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1.1.5.1 Corrosao Generalizada
Na corrosdo generalizada ou uniforme, o produto da corrosdo se apresenta em toda
a extensdo da superficie do material, resultando em perda da espessura do material. Como

pode ser vista na Figura 1.31.

Figura 1.31 — Corrosdo generalizada ou uniforme em chapa de ago carbono (GENTIL, 1996)

Uma das principais razdes para o uso dos AID e AISD, ¢ sua alta resisténcia a
corrosdo sob tesdo induzida por cloreto, apresentando desempenho similar aos acos
inoxidaveis superausteniticos, sendo superior ao desempenho apresentado pela maioria
dos agos inoxidaveis comuns. Embora, esse fendmeno de corrosdao pode ocorrer nessas
ligas, em temperaturas e concentragdes suficientemente altas de cloreto (NICKEL
INSTITUTE, 2020).

Em meios contendo acido sulfurico em diferentes concentragdes e temperaturas,
os diferentes graus de AID e AISD apresentam comportamentos bem distintos, como
apresentados nas curvas de isocorrosdo da Figura 1.32. Também na Figura 1.32, pode ser
observado que as ligas contendo Cu, como os graus UNS S32550 e o UNS S32760,
apresentam um desempenho superior em diversas concentragdes € temperaturas, em
comparacdo a outros graus, como o UNS S31803 e UNS S32750. Esse melhor
desempenho, pode ser atribuido ao fato do cobre agir como um elemento ativo na liga,
reduzindo os acidos (IMOA, 2014; PARDAL et al., 2013).

Em meios contendo acidos fortemente redutores, como o HCI (4cido cloridrico),
o uso da maioria dos acos inoxidéveis fica restrita as aplicacdes em baixas concentragoes.
Entretanto o AISD UNS S32760, apresenta um desempenho satisfatorio, sendo superior
a outros a¢os inoxidaveis, até mesmo o AISD UNS S32750, devido a adi¢ao de Cue W
(GUNN, 2003; PARDAL et al., 2013), como ilustra a Figura 1.33.
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Em meios altamente oxidantes, contendo altas concentragdes de acido nitrico, por
exemplo, os AID e AISD apresentam comportamentos adversos, principalmente devido
ao teor de Mo nessas ligas. Nesse tipo de meio, o Mo tem um efeito negativo, por esse
motivo, sua utilizacdo ¢ geralmente restrita a 2%. Devido a isso, ligas com menor teor de
Mo, como o AID UNS S32304, apresenta um desempenho mais satisfatdrio nesse tipo de
ambiente, quando comparado a alguns outros agos inoxidéveis com um maior teor de Mo

(GUNN, 2003; IMOA, 2014; PARDAL et al., 2013)
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Figura 1.32 — Curvas de isocorrosao de agos inoxidaveis em acido sulfurico (0,1
mm/ano) (GUNN, 2003).

Os AID e AISD apresentam um excelente desempenho em meios contendo 4cidos
organicos puros e contaminados. AID mais modernos apresentam maior resisténcia em
ambientes contendo acido acético em altas temperaturas onde agos, como o AISI 304,
sofrem corrosdo elevada e pode gerar trincas em altas concentragcdes. Em ambientes
contendo acido féormico, um acido orgénico altamente agressivo, onde a maioria dos agos
inoxidaveis ¢ fortemente afetado em médias concentragdes e altas temperaturas, o AISD
UNS S32750 apresenta boa resisténcia, a até quase a sua temperatura de fusdao (GUNN,
2003; PARDAL et al., 2013).
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Figura 1.33 — Curvas de isocorrosao de acos inoxidaveis em acido cloridrico (0,1 mm/ano)
(GUNN, 2003).

1.1.5.2 Corrosao Localizada

Os AID e AISD, tem como uma das principais caracteristicas a alta resisténcia a
corrosdo localizada, apresentando geralmente altos valores de temperatura critica de pite
critical pitting temperatures (CPT) e temperatura critica de fresta critical crevice
temperatures (CCT), o que indica uma alta resisténcia corrosao localizada em ambientes
ricos em cloreto (NICKEL INSTITUTE, 2020). A corrosao localizada, tende a ser mais
perigosa do que a corrosdo generalizada, pois seu monitoramento ¢ dificil, sendo mais
facilmente detectavel quando ja estd em estagio avancado (GENTIL, 1996).

O teor relativamente alto de Cr, Mo e N oferece aos AID e AISD boa resisténcia
a corrosao por pites e por frestas. Em ambientes contendo hidrocarbonetos halogenados,
os AID e AISD tendem a apresentar uma boa resisténcia a corrosao por pites € a corrosao
sob tensao (IMOA, 2014).

Essa elevada resisténcia a corrosdo pode ser observada através do indice
equivalente de resisténcia ao pite - Pitting Resistance Equivalent Number (PREN),

apresentado na Equac¢do 1.5, que pode ser usado para estimar o nivel de resisténcia a
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corrosdo por pites de um ago inoxidavel. O PREN descrever a relagdo entre o teor de
alguns elementos de liga, e as propriedades de resisténcia a corrosio (GUNN, 2003). E
importante ressaltar, que uma das caracteristicas dos AISD ¢ apresentar um valor de PRE

superior a 40 (PARDAL et al., 2013).

PREN = %Cr + 3,3.(%Mo) + 16.(%N) (1.5)

A Equacao 1.5 ¢ a forma mais empregada para calcular o valor do PRE, entretanto
devido a adic¢ao de tungsténio (W) aos novos AISD, o PRE de alguns AISD pode ser
melhor determinado através da Equagao 1.6 (PARDAL et al., 2013).

PREyw = %Cr + 3,3.(%Mo + 0,5%W) + 16.(%N) (1.6)

Corrosao por pites

A corrosdo por pites, ¢ um tipo de corrosdo localizada, que apresenta uma
profundidade maior que seu didmetro, com fundo anguloso, ocorrendo em pontos
localizados da superficie, como visto na Figura 1.34. Esse tipo de corrosao ¢ muito
comum em materiais metalicos formadores de peliculas protetoras, como € o caso dos

acos inoxidaveis. Esse tipo de corrosdo ¢ resultado do rompimento localizado da camada

passiva (GENTIL, 1996).

Figura 1.34 — Corrosao por pites (BARBOSA ¢ SOKOLOWSKI, 2013).
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Embora todos os elementos de liga, em diferentes niveis, afetam a resisténcia a
corrosdo dos AID e AISD, os elementos associados ao valor de PRE, contidos na Equagao
1.6 (Cr, Mo, N e W), sdo os principais responsaveis pela alta resisténcia a corrosao por
pites dessas ligas (GUNN).

Embora os AISD apresentem boa resisténcia a corrosdo em ambientes severos,
como ja apresentado anteriormente, essa resisténcia a corrosdo pode ser afetada em
algumas situagdes, como observado por Souza et al. (2010) que verificaram uma boa
resisténcia a corrosao por pites de um AISD grau 5A em temperatura ambiente, mesmo
com altas concentracdes de NaCl (entre 5,800 ppm e 80,000 ppm). Entretanto em
temperaturas acima de 60 °C, houve um dréastico aumento no tamanho médio e na
quantidade de pites no material, em um ambiente menos severo (22,770 ppm de CI°),
demonstrando um forte efeito da temperatura na resisténcia a corrosao do material nesse
ambiente.

Devido a estrutura duplex dos AID e AISD, ¢ importante considerar a resisténcia
a corrosdao por pites na ferrita e na austenita individualmente, devido a parti¢ao de
elementos de liga, que serd funcdo do tratamento térmico empregado, pois se uma das
fases estiver deficiente em Cr, N, Mo ou W isso pode acarretar valores de PRE localizados
muito baixo, resultando em pontos com uma menor resisténcia a corrosdo por pites

(GUNN, 2003; PARDAL et al., 2013; PARDAL, 2009).

Corrosao por frestas

A corrosao por frestas ¢ um tipo de corrosao localizada, que geralmente surge em
pequenos espacos livres, onde o fluido escoa com dificuldade, como juntas soldadas
sobrepostas, juntas rebitadas, ligacdes flangeadas, ligagdes roscadas, revestimentos com
chapas aparafusadas, debaixo de areia ou impurezas depositadas sobre a superficie do
aco, além de pontos de contato com materiais ndo metalicos (GENTIL, 1996; PARDAL
et al., 2013).

E importante destacar que a temperatura critica de corrosdo por fresta - critical
crevice temperatures (CCT) ¢ aproximadamente igual a temperatura critica de corrosao
por pite - critical pitting temperatures (CPT), como pode ser observado pela Figura 1.35,
existindo, dessa forma, uma relacdo entre a resisténcia a corrosdo por frestas e a

resisténcia a corrosao por pites (PARDAL et al., 2013).
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Figura 1.35 — Comparagao das temperaturas criticas de corrosdo por frestas (CCT) e de corrosdo

por pites (CPT) de diversos materiais, em uma solugdo de FeCl3 por 24 h (GUNN, 2003)

1.1.5.3 Corrosao sob tensao

Em algumas situac¢des, um aco pode ser exposto a um ambiente agressivo, como
um ambiente rico em cloreto, a0 mesmo tempo em que € submetido a tensdo de tragcdo ou
possui tensdes internas. A combinagdo desses dois fatores, pode levar a uma falha,
denominada corrosao sob tensdo (GENTIL, 1996).

A resisténcia a corrosdo sob tensdo nos AID e AISD tem um valor intermediario,
entre os agos inoxidaveis ferriticos e austeniticos, todavia na estrutura duplex, a ferrita
apresentar maior resisténcia a esse tipo de corrosdo, devido a isso, confere a essas ligas
um melhor desempenho, principalmente em ambientes contendo cloretos (GENTIL,
1996; PARDAL et al., 2013). Segundo Gunn (2003), os AISD s3o praticamente imunes
a corrosao sob tensdo, em temperaturas superiores a 250 °C, em meios contendo NaCl a
3%.

Embora os AID e AISD apresentem alta resisténcia a corrosao, tanto generalizada
quanto localizada, a precipitacdo de fases secundarias, com o a fase sigma (o), Chi (y) e
alfa linha (a’), pode fragilizar e diminuir a resisténcia a corrosao da liga (GUNN, 2003;
MARTINS, 2017). Tais precipitados tendem a se formar durante tratamentos térmicos,
durante o processamento ou durante o servico, surgindo principalmente na ferrita, pois

apresenta maior taxa de difusdo. Além disso, a ferrita ¢ rica em Cr e Mo, que sdo
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elementos que favorecem a precipitagdo dessas fases secundarias (GUNN, 2003;
MARTINS, 2017; PARDAL et al., 2013).

Nos trabalhos conduzidos por Silva et al. (2017) e Vargas et al. (2021), foram
observadas reducdes da resisténcia a corrosdo de um AID e um AISD, depois de serem
submetidos a tratamentos térmicos de envelhecimentos a 475°C, possivelmente devido a
presenga da fase alfa linha (a’). Assim como relatado por Pezzato et. al. (2018), que
observou a redugdo da resisténcia a corrosdo de AID e AISD, juntamente com o
surgimento do fases secunddrias (y, ¢ e nitretos), apds o envelhecidos entre 750 e 900°C
por diferentes periodos.

Através da Figura 1.36, ¢ possivel observar a formagao de pite na superficie de

um AID 2205 apds ensaio de corrosdao conforme a norma G 48 a 40°C.

Figura 1.36 — Formacdo de pite na superficie de um AID 2205 apés ensaio de corrosdo segundo

a ASTM G48 a 40°C (HOSEINPOOR et al., 2014).

1.2 0 ACO INOXIDAVEL SUPERDUPLEX UNS $32760

O ago inoxidavel UNS S32760 ¢ um aco inoxidavel da familia dos superduplex
(AISD) com alto teor de elementos de liga, que apresenta uma excelente combinagdo de
propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo. Sua microestrutura ¢ composta por

proporgdes aproximadamente iguais de ferrita e austenita, entretanto, o aspecto de sua
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microestrutura, pode variar de acordo com o processamento aplicado, como sera melhor

detalhado na se¢do seguinte.

A Tabela 1.6 apresenta a composi¢cao quimica média de um AISD UNS 32760, na
condicdo fundido e trabalhado. A Tabela 1.7, apresenta algumas das nomenclaturas que

podem ser utilizadas para designar esse grau de AISD, de acordo com diferentes normas.

Tabela 1.6 — Composi¢@o quimica tipica do AISD UNS S32760 trabalhado e fundido (Adaptado
de (IMOA, 2014)).

Elementos em peso %
Tipo
C Cr Ni Mo N Mn| Cu W PREN
UNS S32760
(Zeron 100) 0.03 {24.0-26.0| 6.0-8.0 {3.0-4.0/02-03|1.0({05-1.0]{0.5-1.0|40-43
Trabalhado
UNS J93380
(Grau 6A) 0.03 {24.0-26.0| 6.5-8.5(3.0-4.0/02-03|1.0{05-1.0{0.5-1.0|40-42
Fundido

Tabela 1.7 - Nomenclaturas do aco Inoxidavel Superduplex UNS S 32760 por diferentes
Normas (http://www.f55superduplex.co.uk/.)

Norma | EN/DIN AFNOR AISI | GOST | BRANDS® | NACE | ISO | UNS

Sigla | 1.4501 | Z3CND25.06Az | F55 |12Kh13|ZERON100 | MRO1-75| 15156 | S32760

O UNS S32760 na condi¢do fundido, também identificado por grau 6A, ¢ um
AISD que, devido ao seu alto teor de nitrogénio, apresenta melhor soldabilidade e melhor
resisténcia a corrosao, quando comparado com agos duplex fundidos de primeira geracao,
como o0 J93370 (NICKEL INSTITUTE, 2020).

Quando livres de fases secunddrias, o AISD UNS S32760 apresenta grande
resisténcia a corrosdo por pites e corrosdao sob tensio (IMOA, 2014; NICKEL
INSTITUTE, 2020), como comprovado por Francis (1991), que realizou uma
comparacao da resisténcia a corrosao sob tensao a 80 °C, e da resisténcia a corrosao por

pites, com diferentes concentracdes de H»S, utilizando os agos inoxidaveis UNS S31803,
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UNS S31200 e UNS S32760 conformados a frio. O pesquisador observou que enquanto
o UNS S31803 e o UNS S31200 ja apresentavam trincas em baixas e médias
concentracdes de H»S, respectivamente, o UNS S32760 ndo apresentou trincas, mesmo
em altas concentragoes. Tal comportamento foi atribuido ao maior teor de elementos de
liga do UNS S32760. Ja em relacdo a resisténcia a corrosao por pites, foi observado que
todas as amostras sofreram corrosdo por pites quando submetidas a altas concentragdes
de H>S, com pites preferencialmente na ferrita, entretanto, entre os trés materiais
estudados, o UNS S32760 apresentou maior resisténcia a esse tipo de corrosao.

Segundo Gunn (2003) o UNS S32760 apresenta desempenho superior a outras
ligas da mesma familia, quando submetidos a ambientes contento acido cloridrico (HCI)
em maiores concentracdes, devido ao seu teor de Cu e W, como pode ser visto nas curvas
de isocorrosao da Figura 1.33.

Uma as principais caracteristicas do UNS S32760, ¢ a sua alta resisténcia a
corrosdo por pites, entretanto, quando submetidos a ambientes mais severos como altas
pressdes e/ou altas temperaturas, a corrosao por pites pode ocorrer. Tal resisténcia a
corrosdo pode ser correlacionada com seu alto valor de temperatura critica de pite
(FRANCIS e BYRNE, 2016; NICKEL INSTITUTE, 2020). Em seu estudo, Tsaprailis et
al. (2009) constataram que as temperaturas criticas de pite de um UNS S32760 em barra
e em placa, ficaram entre aproximadamente 80 e 85 °C, conforme Figura 1.37. Francis e
Byrne (2016), observaram uma temperatura critica de pite, para um UNS S32760
solubilizado, de aproximadamente 75 °C, como pode ser visto na Figura 1.38.

De forma geral, o UNS S32760 livre de fases secundarias, tende a apresentar uma
temperatura critica de pite, superior a 75 °C, valor superior aos encontrados por
Hoseinpoor et al (2014), que ao utilizar diferentes métodos para determinar a temperatura
critica de pite de um AID 2205, encontrou valores variando entre 40 e 49 °C. Assim como
Xu et al. (2018), que também utilizaram diferentes métodos para determinar a
temperatura critica de pite de um AISD UNS S32707, e encontrou valores variando entre

55¢e65°C.
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Figura 1.37 — Determinagdo de temperatura critica de pite de um UNS S32760 em barra e placa

em solucdo de 6% de FeCls. Adaptado de (TSAPRAILIS et al., 2009).
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Figura 1.38 — Temperatura critica de pite de um UNS S32760 em fungao do tempo de
envelhecimento a 450 °C. Adaptado de (FRANCIS; BYRNE, 2016).

O UNS S32760 ¢ comumente comercializado na condigdo solubilizado, na faixa
de temperatura de 1100 °C, todavia, GUNN (2003) destaca, que os tratamentos térmicos
de solubilizagao realizado entre 1100°C - 1200°C geram efeitos sobre a microestrutura
duplex, podendo ocasionar alteragdes em sua morfologia. Segundo Hatwig (2015), as
propriedades mecanicas do ago inoxidavel superduplex UNS S32760 sdo fortemente

influenciadas pelo tempo e pela temperatura de solubilizagdo, onde a variagdo dessas
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variaveis, pode levar a alteragdes nas fragdes volumétricas das fases ferrita e austenita da
liga. A Tabela 1.8, apresenta as propriedades mecanicas tipicamente apresentadas por um
UNS S32760.

Hatwig (2015) realizou uma comparagdo entre as propriedades mecanicas do ago
UNS S32760 submetido a solubilizacdo em diferentes tempos (30, 90 e 240 min) e
temperaturas (1050 °C e 1150 °C), onde foi observada uma variacao nos valores de dureza
em func¢do do aumento do tempo de solubilizacdo, para ambas as temperaturas de
solubilizacao utilizadas, se mostrado superiores a dureza média do material como
recebido (solubilizada a 1100 °C por 240 min), como pode ser visto na Figura 1.39 (a-b).
No mesmo estudo, Hatwig (2015) obteve as curvas de tensdo-deformacao, para o UNS
S32760 nas diferentes condigdes de solubiliza¢do, onde nao foram observadas grandes

diferencas entre as curvas do grafico, como pode ser visto na Figura 1.40.

Tabela 1.8 — Propriedades mecanicas de um UNS S32760 trabalhado baseado na ASTM
A 240. Adaptado de (NICKEL INSTITUTE, 2020; IMOA, 2014).

- ~ Alongame
0,2% Limite de Tensao de ntgo Dureza
UNS escoamento ruptura minima minimo maxima
minimo (MPa) (MPa) (%) (HB)
0
S32760 550 750 25 310
340 340
(A) (B)
320 . 320 ;
x x
= 300 = — 300 x = :
> H ¥ S a x
T x X T X x
¢ 280 ¥ ; = g 280 L « 2
g : i 2 .
s ] x s ¥ x
g 260 ¥ . q 260 §
2 o
a i g i
240 =Amostra "como recebida” 240 =Amostra "como recebida"
=30 minutos =30 minutos
220 =90 minutos I 220 —90 minutos m
=240 minutos =240 minutos
200 200

0 30 90 240 0 30 9 240

Tempo [minutos] Tempo [minutos]

Figura 1.39 — Valores das medidas de dureza (HV) obtidos para um UNS S32760 tratadas
isotermicamente a (a) 1050°C (b) 1150°C por diferentes periodos (HATWIG, 2015).
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Figura 1.40 — Curvas de tensdo-deformagdo do ago UNS S32760 forjado ¢ solubilizado em
diferentes tempos e temperaturas de solubilizagdo (HATWIG, 2015).

O maior teor de elementos de liga presente no UNS S32760, resulta em vantagens
e desvantagens para essa liga. Por um lado, os niveis de Cu e W, acarretam uma melhor
resistente a corrosao em ambientes ricos em acido cloridrico (HC1) (GUNN, 2003; IMOA,
2014). Além disso, os teores de Cu e W encontrados no AISD grau 6A, tendem a ajudar
na estabilizacdo do filme passivo dessa liga (MARTINS et al., 2014). Por outro lado, o
alto teor de elementos de liga, como o Cr e 0 Mo, pode acelerar a formagao e os efeitos
de fases secundarias (NICKEL INSTITUTE, 2020). Contudo, segundo Martins
(MARTINS et al., 2014), devido ao menor teor de Mo do AISD 6A, essa liga apresenta
uma menor taxa de formagdo da fase secundaria alfa linha (a’), quando envelhecidas a
475 °C, em comparagdo com o AISD grau SA.

O UNS S32760 se destaca pela alta resisténcia a corrosao por pite e por fresta;
excelente resisténcia a corrosao sob tensdao em ambientes contendo cloretos e acidos; alta
resisténcia a erosdo e corrosao por fadiga; boa soldabilidade; condutividade térmica alta;
baixo coeficiente de expansdo térmica e excelente tenacidade (GUNN, 2003;
SAWCZEN, 2014). Devido a esse conjunto de caracteristicas, essa liga ¢ utilizado em
aplicagdes como: trocadores de calor; tubos para transporte de 6leo e gas; componentes
mecanicos e estruturais; equipamentos para industria nuclear; equipamentos para
transporte de substancias ricas em cloretos; utilizagdo na fabricagdao de eixos, rotores,

turbinas, rolos compressores que exijam elevada resisténcia a corrosdo por fadiga;
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tanques e vasos para a industria quimica, pe¢as e equipamentos sujeitos a contato com

agua salgada (NICKEL INSTITUTE, 2020; IMOA, 2014).

1.3 EFEITOS DOS PROCESSOS DE FABRICACAO

No presente trabalho, foi utilizado o AISD UNS S32760, obtidos por trés
diferentes rotas de processamento: fundi¢do, forjamento e laminag¢dao. Segundo Gunn
(2003) os AID e AISD fundidos e trabalhados tem fragdes volumétricas equivalentes de
ferrita (0) e austenita (), entretanto os componentes trabalhados apresentam uma textura
resultante da deformacdo plastica sofrida. Além de afetar diretamente as propriedades
mecanicas, como a tenacidade e a resisténcia mecanica, grandes niveis de deformacgao
pléstica podem afetar as balango entre a ferrita e austenita, nos AID e AISD. Nos trabalhos
conduzidos por (ALVES e MAGNABOSCO, 2013; JUNIOR etal., 2012; MARANGONI
e MAGNABOSCO, 2012), foi observada uma diminui¢do da fracdo de ferrita com o
aumento do grau de deformacdo plastica a frio e encruamento, em amostras de AID,
gerando um desequilibrio na microestrutura duplex.

Os processos de fundicdo, sdao considerados processos metalurgicos de
solidificagdo, que transformam o material metalurgicamente, a partir do aquecimento
acima da temperatura de fusdo do material, levando-o ao estado liquido ou semissolidos,
e posteriormente, resfriando e solidificando, dessa forma, dando origem as pecas
fundidas. Por outro lado, a laminagdo e o forjamento, sdo considerados processos de
conformacdo plastica, onde a forma de um material no estado so6lido ¢ alterada pela
aplicacdo de tensdes, abaixo do limite de resisténcia do material, gerando deformagdes

plasticas no mesmo (BOLANHO, 2017; TAMEGA, 2017).

Processo de fundicio

O processo de fundi¢dao consiste no vazamento do metal liquido em um molde,
que apresenta uma cavidade em seu interior. Tal cavidade, corresponde ao formato da
peca que se deseja produzir. Tal processo ¢ representado esquematicamente na Figura

1.41 (CHIAVERINI, 1986).
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Figura 1.41 — Processo de fundi¢do (REVISTA FERRAMENTAL, 2021)

A maioria dos processos de fabricagdo, tem a fundi¢do como ponto de partida,
pois a fundicdo permite a fabricacdo de pecas acabadas com a forma definitiva e
semiacabadas com a forma quase definitiva da peca projetada (Figura 1.42), assim como
formas simples como lingotes (Figura 1.43), que s@o usadas como matéria prima para
outros processos de fabricagdo como a laminacgao, o forjamento ou a usinagem (BIBBY,

M. J. e BEDDOES, 2003; CHIAVERINI, 1986).

Figura 1.42 — Exemplos de pegas fundidas acabadas e semiacabadas (TAMEGA, 2017)

Figura 1.43 — Lingote fundido (MATINS et al., 2014).
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Quando, no processo de fundicdo, o metal esta no estado liquido, seus atomos
movimentam-se e distribuem-se desordenadamente, sendo que, durante o resfriamento e
solidificagdo, eles passam a se posicionar de maneira mais definida e ordenada, formando
estruturas regulares chamadas de dendritas. Essas dendritas tendem a cresce até que se
depararem com as dendridas vizinhas, onde seu crescimento ¢ impedido, dando origem
aos graos, com seus contornos irregulares. Desta forma, as ligas metélicas, em geral,
apresentam sua solidificacao por meio da formacao de dendritas, conforme representada

na Figura 1.44 (BIBBY, M. J. E BEDDOES, 2003; CHIAVERINI, 1986; TAMEGA,

2017).
J

Figura 1.44 — Processo de formagao e crescimento de dendritas (CHIAVERINI, 1986).

Durante o resfriamento e solidificacio de um lingote fundido, diferentes
microestruturas podem surgir, com diferentes aspectos dos graos. Algumas das possiveis
macroestruturas de solidificacao de um lingote fundido sao apresentadas na Figura 1.45

(TAMEGA, 2017).

Figura 1.45 — Possiveis microestruturas de um lingote fundido solidificado (TAMEGA, 2017).
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E importante salientar, que uma liga metalica que tenha o tamanho de grdos
pequenos, tende a apresentar uma melhor resisténcia mecanica, mantendo seu
alongamento. Pois uma estrutura com graos menores, tem mais contornos de graos, € o
contorno do grao ¢ uma barreira para o deslocamento das discordancias e deformagao
plastica, aumentando, dessa forma, a resisténcia mecanica da liga. Tal processo de
redu¢do no tamanho dos graos, ¢ conhecido como “refino de graos”. Esse refino no
tamanho dos graos, pode ser feito por meio da adicdo de inoculantes, nos materiais
fundidos antes da solidificagdo, ou por meio de conformacdo a frio em materiais
solidificados (TAMEGA, 2017).

No inicio da solidificagdo, os AID e AISD apresentam uma estrutura totalmente
ferritica, e ao longo do resfriamento e solidificagdo, ocorre o surgimento das primeiras
ilhas de austenita, dando origem a estrutura duplex, composta por uma matriz ferritica e
ilhas de austenita, com uma microestrutura com aspecto tipica de AID e AISD fundidos,

como pode ser visto na Figura 1.46 (LONDONO, 2001).
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Figura 1.46 — Microestrutura de um AISD 2507 fundido (grau 5A) composta por ferrita (fase
escura) ¢ austenita (fase clara) (MATIAS et al., 2017).

Processo de laminacao

A laminag¢ao, ¢ um processo de conformac¢ao mecanica, que consiste em forgar o

metal a passar entre dois cilindros, girando em sentidos opostos com a mesma velocidade
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superficial, distanciados entre si a uma distancia menor do que o valor da espessura da
peca a ser deformada. Durante essa passagem através dos cilindros, ocorre a deformacgao
pléstica do metal, onde a espessura do material e reduzida e o comprimento e largura sao
aumentados, conforme representado pela Figura 1.47 (BOLANHO, 2017; CHIAVERINI,
1986).

Figura 1.47 — Representacao esquematica do processo de laminagdo (CHIAVERINI, 1986).

Assim como a fundi¢do, a laminagdo também ¢ capaz de produzir produtos
acabados e prontos para o uso, como trilhos ferroviarios, vigas e perfis metalicos.
Entretanto, a laminagdo também pode gerar produtos intermedidrios que serdo
empregados como matéria-prima em outros processos de fabricacdo, como tarugos para
forjamento e chapas para estampagem profunda e para a producao de tubos com costura
(BOLANHO, 2017).

No processo de laminacdo, a passagem do metal entre os dois cilindros, tende a
gerar um alongamento dos graos do metal, resultando em uma microestrutura com aspecto

tipico de materiais laminados, como mostrado na Figura 1.48 (BOLANHO, 2017).

Figura 1.48 — Representacdo do alongamento dos graos durante a laminagdo a frio (Adaptado de

(BOLANHO, 2017)).
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No caso dos AIS e AISD, o processo de laminacdo tende a gerar uma
microestrutura com morfologia tipica resultante do processo de laminagao, caracterizado
por uma matriz ferritica, com ilhas de austenita alongadas na dire¢do da laminagao, como

pode ser visto na Figura 1.49 e na Figura 1.50.
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Figura 1.49 — Microestrutura de um AISD UNS S32760 laminado composta por uma matriz
ferritica (fase escura) e ilhas alongadas de austenita (fase clara) (LONDONO, 2001).

Figura 1.50 — Microestrutura de um UNS S32760 laminado com matriz ferritica (fase escura) e

ilhas de austenita (fase clara) (ALVES e SILVA, 2022).

A laminagao, ¢ um processo de conformacgao, que pode ser feito a frio ou a quente.
Entretanto, vale destacar, que durante a conformagdo a quente, o material ¢

constantemente submetido a recristalizacdo dinamica, resultando em uma estrutura
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refinada e eliminando a estrutura dendritica da fundicdo, melhorando assim as
propriedades mecanicas do material em comparagdo com pecas fundidas. J4 na
conformagdo a frio, ndo ha recristalizacdo, todavia, tal processo pode acarretar um
fendomeno denominado “encruamento”, que resulta no aumento da dureza da liga

(BIBBY, M. J. e BEDDOES, 2003; BOLANHO, 2017).

Processo de forjamento

O forjamento ¢ o processo de conforma¢do mecanica, mais antigo que se tem
conhecimento, datando de séculos antes de Cristo. Iniciado com o trabalho dos ferreiros
de forma bragal, que utilizavam martelos e bigornas para produzir a deformacgao do metal
e posteriormente, o processo foi mecanizado desde o inicio da Revolucao Industrial. O
forjamento consiste na aplicagdo de esforcos de compressdo sobre um material, que
apresente ductilidade adequada, gerando deformacao pléstica, com a finalidade de alterar
sua forma, conforme ilustrado pela Figura 1.51. O forjamento, pode ser realizado por

meio de prensagem ou martelamento (BOLANHO, 2017; CHIAVERINI, 1986).

Figura 1.51 — Processo de forjamento (https://www.mecanicaindustrial.com.br/forjados-de-

aco-inoxidavel)

O forjamento por martelamento consiste na aplicagdo de golpes rapidos e

sucessivos no metal, onde a pressao atinge a maxima intensidade quando o martelo toca
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a pega, e decai rapidamente a medida que a energia do golpe ¢ absorvida pela deformagao
plastica, o que gera deformacgdo principalmente nas camadas superficiais da peca. Tal
processo utiliza martelos de forja ou martelos de queda. Ja no forjamento por prensagem,
que ¢ realizado por prensas, o metal fica sujeito a acdo de uma forte compressao a baixa
velocidade, e a pressdo méaxima ¢ atingida no final da prensagem, atingindo as camadas
mais profundas do metal e gerando deformagdes mais uniformes e regulares, do que o
forjamento por martelamento (CHIAVERINI, 1986).

As operagdes de forjamento podem ser realizadas a quente, geralmente para
produgdo de grandes pecas, como eixos de navios, rotores de turbina, rolo laminador e
virabrequins, ou a frio para produzir pecas pequenas, como parafusos, pregos e alfinetes.
Os processos de forjamento podem ser classificados de acordo com a forma da matriz,
em: forjamento em matriz aberta e forjamento em matriz fechada. No forjamento em
matriz aberta ou livre, o esfor¢o para deformagao do metal se da pela aplicacdo de golpes
com o uso de uma matrizes, que apresente formas simples e superficie plana, como
representado na Figura 1.52, sendo utilizada para produzir produtos de grande porte,
acabados ou ndo, e que possuam formas simples, como os eixos de grande porte para
turbinas de navios ou como rolos laminadores, além de dar forma a pecas que serdo
acabadas em outros processos de forjamento mais complexos, como em matrizes fechadas

(BOLANHO, 2017; CHIAVERINI, 1986).

o
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Figura 1.52 — Representagdo do processo de forjamento em matriz aberta (BOLANHO,
2017)

Ja no forjamento em matriz fechada, a conformagdo se da pela prensagem do
material em uma matriz bipartida, que deve ser construida de acordo com o perfil da pecga

que sera produzida, devendo apresentar, em seu interior, cavidades com a forma
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correspondente a pega projetada, conforme ilustrado na Figura 1.53. A conformagao total
das pegas ocorre com o fechamento ou semi-fechamento da matriz, momento em que se
atingem as maiores pressoes nesse tipo de processo (BOLANHO, 2017; CHIAVERINI,
1986).

Forca

—Matriz l i

L

! [ I

Forca

Peca

Figura 1.53 — Representac@o do processo de forjamento em matriz fechada (BOLANHO, 2017).

Assim como no processo de laminacdo, o forjamento também gera uma
microestrutura caracteristica de materiais que passaram por esse processamento. A Figura
1.54 apresenta a microestrutura de um UNS S32760 forjado, onde ¢ possivel observar as
duas fases do material, a matriz ferritica (fase escura) e ilhas de austenira (fase clara) em
forma de l6bulos com cantos arredondados. Tal morfologia, ¢ caracteristico de agos

duplex forjadas (HATWIG, 2015).

Figura 1.54 — Microestrutura de um UNS S32760 forjado e tratado isotermicamente a 1150°C
por 240 minutos (HATWIG, 2015).
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1.4 CARACTERIZACAO POR ENSAIO ELETROMAGNETICO

O objetivo deste capitulo ¢ fazer uma introdugdo a alguns conceitos necessarios
para a correta interpretagdo e entendimento dos resultados dos ensaios eletromagnéticos,
que serdo apresentados nessa dissertagdo, € ndo uma discussdo aprofundada sobre

magnetismo.

1.4.1 - Nogoes basicas de magnetismo

O magnetismo ¢ o fendmeno segundo o qual os materiais exercem uma influéncia
sobre outros materiais, caracterizada por uma forca de atragdo ou repulsdo. Alguns
materiais como o ferro e alguns agos sdo materiais que exibem propriedades magnéticas,
entretanto, na verdade todas as substancias sofrem influéncia, em maior ou menor grau,

na presenga de um campo magnético (CALLISTER, 2008).

1.4.2 Campo Magnético (H)

Um campo magnético (H) ¢ gerado, sempre que existirem particulas eletricamente
carregadas em movimento (CALLISTER, 2008; CULLITY e GRAHAM, 2009). Esse
campo magnético, pode ser produzido por uma corrente elétrica fluindo em um condutor,
ou por um imd permanente. Na verdade, esse movimento de particulas eletricamente
carregadas, gera forcas magnéticas, que podem ser mais facilmente interpretadas na
forma de campo, formado por linhas imaginarias de forca (CALLISTER, 2008),
conforme ilustra a Figura 1.55.

O magnetismo comumente apresenta uma natureza bipolar, apresentando dois
polos magnéticos, chamados de polo norte e polo sul, separados por uma distancia
determinada. Tendo por convencdo, que as linhas de campo magnético, saem do polo

norte, e entrem no polo sul (SPALDIN, 2011), conforme Figura 1.56.
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Figura 1.55 — Linhas de for¢a de um campo mangético: a) Ao redor de um candutor de corrente
elétrica; b) Ao redor de um ima de barra (CALLISTER, 2008).

Figura 1.56 — Sentido das linhas de campo magnético em um ima permanente (CULLITY e
GRAHAM, 2009).

A acdo de um campo magnético, pode ser observada na Figura 1.57, onde ¢
possivel ver a dispersdao de pequenas particulas de ferro, distribuidas sobre um pedaco de
papel, ao redor de um ima permanente, sendo possivel observar as linhas dos campos

magnéticos.
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Figura 1.57 - Acdo do campo magnético gerado por ima permanente, sobre particulas de
ferro dispersas (CULLITY e GRAHAM, 2009).

Ao partir um ima ao meio, obtém-se dois imas, ambos com um polo norte e um
polo sul. Se esse processo for repetido até o limite da divisao, o resultado serd um ima
muito pequeno de momento finito chamado dipolo magnético. Os dipolos magnéticos
podem ser considerados pequenos imas em forma de barra compostos de um polo norte e
um polo sul, que pode ser representado por uma seta (CULLITY e GRAHAM,

2009).como mostra a Figura 1.58.

Figura 1.58 — Dipolo magnético (SILVA, 2020).

Vale ressaltar que os dipolos magnéticos de um material sdo influenciados por
campos magnéticos externos, fazendo com que os mesmos tendam a se orientar na dire¢ao
do campo magnético externo (CULLITY e GRAHAM, 2009).

Um campo magnético também pode ser gerado por uma bobina cilindrica (ou

solenoide), que consiste em um enrolamento de N voltas de um condutor, de comprimento
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L, e que conduz uma corrente elétrica de magnitude / , conforme ilustra a Figura 1.59

(CALLISTER, 2008).
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Figura 1.59 - Campo magnético (H) gerado por corrente elétrica fluindo em um condutor
(solenoide) (SILVA, 2020).

O campo magnético gerado por uma bobina solenoide, pode ser determinado pela
Equacao 1.7.

o= # (1.7)
Onde:

H = campo magnético [A/m]

N = numero de voltas

I = corrente elétrica [A]

L = comprimento do enrolamento [m]

1.4.3 Inducao Magnética (B)

A inducdo magnética (B), ou densidade de fluxo magnético, representa a

magnitude da forca do campo interno, no interior de uma substancia que ¢ submetida a
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um campo magnético (H) externo (CALLISTER, 2008). Em outras palavras, a indugao
magnética, pode ser interpretada como a resposta do material a acdo de um campo
magnético externo aplicado, ou seja, esta associado a interacdo entre um campo
magnético externo e um material (SPALDIN, 2011).

Como exemplo, se uma barra de ferro desmagnetizada for colocada no interior de
uma solenoide, serd observado um aumento no campo magnético na parte externa da
solenoide. Tal aumento, ¢ resultado da soma do campo magnético gerado pela solenoide,
e do campo magnético da barra de ferro que se magnetizou. Ao campo magnético
resultante, da-se o nome de indugdo magnética (B) (CALLISTER, 2008; CULLITY e
GRAHAM, 2009).

A relagdo entre campo magnético H, e inducdo magnética B, ¢ expressa na

Equacao 1.8.

B = o (H+M) (1.8)

Onde o= 4n x1077 [Tm/A] ¢é a permeabilidade magnética no vacuo, que é uma
constante universal, e M ¢ a intensidade da magnetizagdo ou simplesmente magnetizagao,
que ¢ definida como o momento magnético induzido por unidade de volume gerado pela
barra (JILES, 1991). A Tabela 1.8 exibe algumas magnitudes magnéticas e suas

respectivas unidades.

Tabela 1.9 — Magnitudes magnéticas ¢ suas unidades (CALLISTER, 2008; NORIS, 2017).

Magnitude magnética Unidade (SI) Unidade (cgs)
_ ' Weber/metro* (Wb/m?) ou
B, indu¢ao magnética Gauss (G)
Tesla (T)
H, campo aplicado Ampere/metro (A/m) Oersted (Oe)
M, magnetizagao Ampere/metro (A/m) Oersted (Oe)

Fatores de conversao:
1 Oe=79.58 A/m
Iwb/m?>= 1T = 10000G
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1.4.4 Susceptibilidade Magnética (ym)

A susceptibilidade magnética ym ¢ uma constante de proporcionalidade
adimensional, que relaciona a magnetizacdo (M) de um material, € 0 campo magnético

aplicado a ele, conforme a Equacdo 1.9 (CALLISTER, 2008).

M=ym.H (1.9)

1.4.5 Permeabilidade Magnética (n)

A permeabilidade magnética (u) ¢ uma constante de proporcionalidade, que
relaciona a indugdo magnética (B), e o campo magnético (H) (JILES, 1991), e pode ser

definida pela Equacao 1.10.

(1.10)

A permeabilidade magnética, pode ser mais facilmente entendida, como o quanto
o material ¢ permeavel ao campo magnético externo (SILVA, 2020). Ou seja, quando um
material estd na presenca de um campo magnético externo, € apresenta no seu interior,
uma grande concentracdo de densidade de fluxo magnético, ¢ considerado um material
com alta permeabilidade (NORIS, 2017).

Em algumas situagdes, ¢ usual utilizar a permeabilidade magnética do material em
relacdo a permeabilidade do vacuo (o) que € uma constante, nessa situagdo, se obtém a

permeabilidade relativa p:, que € expressa pela Equagao 1.11.

wr = — (1.11)
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A permeabilidade relativa (i) de um material ¢ uma medida do grau facilidade
que o material pode ser magnetizado ou a facilidade com que a densidade de fluxo (B)

pode ser induzida na presencga de um campo magnético externo (CALLISTER, 2008).
1.4.6 Magnetismo dos materiais

Uma forma de classificar os diferentes tipos de materiais magnéticos, ¢ segundo
a sua permeabilidade magnética (), que ¢ a relacdo entre o campo magnético (H) e a

indu¢do magnética (B), descrita pela Equacdo 1.12 (JILES, 1991).

B 1.12
,u=ﬁ=,ur.,u0=u0(1+xm) (1.12)

De acordo com a permeabilidade magnética, os materiais magnéticos podem ser
divididos em trés grupos, sdo eles: diamagnéticos, paramagnéticos e ferromagnéticos

(SILVA, 2020).

Materiais diamagnéticos

Os materiais diamagnéticos apresentam uma permeabilidade relativa (pr) menor
do que 1, e uma suscetibilidade magnética (xm) pequena e negativa, na ordem de -107°, ou
seja, a densidade de fluxo em materiais diamagnéticos ¢ menor do que no vacuo
(CALLISTER, 2008). A Figura 1.60 ilustra as configura¢des dos dipolos magnéticos
atoOmicos para um material diamagnético com e sem a presenca de um campo magnético

externo, onde as setas representam os momentos de dipolo atomico (CALLISTER, 2008).
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Figura 1.60 - Configurac@o do dipolo atdmico para um material diamagnético com e sem campo
magnético (CALLISTER, 2008).

Nesses materiais, quando ndo existe um campo magnético externo, nao existem
dipolos atomicos, e quando na presenga de um campo magnético externo, os dipolos
atomicos sao induzidos, e se alinham no sentido oposta ao sentido do campo magnético

externo (CALLISTER, 2008), como pode ser visto na Figura 1.60.

Materiais paramagnéticos

Os materiais paramagnéticos, apresentam uma permeabilidade relativa () maior
do que 1, e uma suscetibilidade magnética (xm) relativamente pequena e positiva, na
ordem de 10° e 102 (CALLISTER, 2008; SPALDIN, 2011). Esse tipo de material,
apresenta uma distribuicdo ou soma de momentos magnéticos atdomicos nula, e uma
magnetizacao fraca (JILES, 1991).

Nos materiais paramagnéticos, quando nao existe um campo magnético externo,
as orientagoes dos dipolos atomicos sdo aleatdrios, e na presenca de um campo magnético
externo, os dipolos atomicos tendem a se alinhar preferencialmente no sentido do campo

magnético externo, conforme representado na Figura 1.61 (CALLISTER, 2008).
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Figura 1.61 - Configuracao de dipolo atdmico com e sem um campo magnético externo para um
material paramagnético CALLISTER, 2008).

Materiais ferromagnéticos

Alguns materiais metalicos, apresentam um momento magnético permanente,

mesmo na auséncia de um campo magnético externo, ¢ manifestam uma magnetizagao

grande e permanente. Apresentam também, uma susceptibilidade magnética (xm) positiva,

podendo alcangar valores na ordem de 10° e uma permeabilidade relativa (i) muito maior

do que 1. Essa materiais sdo classificados como materiais ferromagnéticos (CALLISTER,

2008; SPALDIN, 2011). Esses materiais apresentam, um alinhamento dos momentos

magnéticos individuais de grandes grupos de atomos ou moléculas, mesmo na auséncia

de um campo magnético externo. A Figura 1.62 exibe, de modo esquematico, o

alinhamento de dipolos atomicos para um material ferromagnético, que existird mesmo

na auséncia de um campo magnético externo (CALLISTER, 2008).
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Figura 1.62 - Configuracao esquematica do alinhamento mutuo de dipolos atomicos para um
material ferromagnético, que existirda mesmo na auséncia de um campo magnético externo
(CALLISTER, 2008).

Essas regides volumétricas relativamente grande do cristal do material, que
apresentam um alinhamento mutuo, sdao chamadas de dominios magnéticos
(CALLISTER, 2008).

A relagdo entre densidade de fluxo (B) e campo magnético (H), para cada um dos
trés tipos de materiais (diamagnético, paramagnético e ferromagnético), pode ser

observada, através de curvas B x H na Figura 1.63.

B A

H

Figura 1.63 - Curvas B x H de trés materiais, um diamagnético (linha verde), um paramagnético
(linha marrom) e um ferromagnético (linha vermelha). A linha azul ¢ a resposta de B no ar
(SILVA, 2020).
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Conforme pode ser observado no grafico, os materiais diamagnéticos e
paramagnéticos, apresentam um comportamento similar, sendo distinto do
comportamento de um material ferromagnético.

Como os materiais diamagnéticos € os materiais paramagnéticos s6 exibem
magnetizacdo quando estdo na presenga de um campo magnético externo, ambos sao
considerados ndo-magnéticos, embora a rigor, somente o vacuo possa ser considerado
realmente nao-magnético. Ainda, para ambos os tipos de materiais, a densidade de fluxo
no seu interior, ¢ quase a mesma que seria no vacuo (CALLISTER, 2008; JILES, 2011).

Nos acos com estrutura duplex, a ferrita apresenta um comportamento
ferromagnético. Todavia, em elevadas temperaturas, a ferrita pode se decompor, dando
origem a fases secundarias, que podem apresentar um comportamento paramagnético
(LO, 2012), como relatado por Silva et al. (2017), que observaram uma redugdo do
ferromagnetismo em um lean duplex 2404, apds envelhecimento a 475°C por 2000 h, que
foi atribuida a decomposicao da fase ferritica para a formagdo da fase o’, que tem um

comportamento paramagnético.

1.4.7 Dominios magnéticos

Um material ferromagnético, que se encontre abaixo da temperatura de Curie, ¢
composto por regides de pequeno volume, onde existe um alinhamento espontaneo de
todos os momentos dipolo magnético em uma mesma dire¢do, como mostrado na Figura
1.64. Tal regido de alinhamento ¢ chamada de dominio magnético (CALLISTER, 2008).

No interior de cada dominio, todos os dipolos estdo alinhados, enquanto a dire¢ao
de alinhamento varia, de um dominio para outro. Os dominios magnéticos sao separados
por uma regido de transicdo, através da qual, a dire¢do de magnetizacdo varia
gradualmente. Essa regido ¢ chamada de parede de dominio (CALLISTER, 2008;
SILVA, 2020), como pode ser observado nas Figuras 1.64 e 1.65.
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Figura 1.64 — Representacdo esquematica dos dominios magnéticos em um material
ferromagnético; as setas representam os dipolos magnéticos atomicos ¢ as linhas azuis
representam os limites dos dominios (paredes dos dominios) (CALLISTER, 2008).

Parede do
dominio

Figura 1.65 — Variacdo gradual na orientagdo do dipolo magnético através da parede de um
dominio (CALLISTER, 2008).

Normalmente, os dominios apresentam dimensdes microscopicas, devido a isso,
em um material policritalino, cada grao pode possuir multiplos dominios magnéticos,
dessa forma, em um material com dimensdes macroscopicas, havera muitos dominios,
com diferentes orientagdes de magnetizacdo (CALLISTER, 2008).

A Figura 1.66, ilustra a disposi¢do aleatério dos dominios magnéticos, em um
material ferromagnético policristalino desmagnetizado. Nessa condi¢do, cada grao

contém um unico dominio magnético.
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Figura 1.66 — Representacdo das orientagdes de magnetizacdo dos dominios magnéticos
dispostos aleatoriamente em um material ferromagnético policristalino (SILVA, 2020).

A magnitude da magnetizagdo em um material solido, com dimensdes
macroscopicas, € a soma das magnetizagdes de todos os dominios magnéticos. No caso
de um material ndo magnetizado, a soma das magnetizagdes de todos os dominios
magnéticos ¢ igual a zero (CALLISTER, 2008).

A Figura 1.67 mostra a os dominios magnéticos em um ago inoxidavel com
estrutura duplex, sem a presenca de um campo magnético externo, onde pode ser visto a
uniformidade da estrutura dos dominios magnéticos, apenas dentro dos graos de ferrita,

apresentando, portando, um comportamento ferromagnético.

Figura 1.67 — Estrutura dos dominios magnéticos de um ac¢o inoxidavel duplex 7MoPLUS
solubilizado a 1100 °C por lhora. Adaptado de (LO, 2012).
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Em materiais ferromagnéticos inicialmente desmagnetizados, a densidade de
fluxo magnético e o campo magnético externo ndo sdo proporcionais, na verdade, a
densidade de fluxo varia como uma fun¢do do campo magnético externo (CALLISTER,

2008), como ¢ mostrado da Figura 1.68.

B, (M,

izacao, M)

Densidade de fluxe, B

{ou marnet

Figura 1.68 — Crescimento e rotagdo dos dominios na curva da densidade de fluxo B em fungéo
de um campo magnético H externo para um material ferromagnético, inicialmente ndo

magnetizado (CALLISTER, 2008).

Durante o processo de magnetizacao (Figura 1.68), € possivel observar que a curva
de magnetizagdo comeca na origem, ¢ a medida que a intensidade do campo magnético
externo aumenta, a densidade de fluxo também comega a aumentar, inicialmente de forma
mais lenta, e em seguida de forma mais acentuada, até que alcanga a densidade de fluxo
de saturagdo Bs. Nesse ponto, a densidade de fluxo se torna independente do campo
magnético externo. Vale ressaltar que no ponto de densidade de fluxo de saturacdo, a
magnetizagao corresponde a magnetizagdo de saturagdo Ms (CALLISTER, 2008).

Como pode ser visto na Figura 1.68, a medida em que um campo magnético
externo ¢ aplicado, os dominios do material ferromagnético mudam de forma e tamannho.
Inicialmente, os dominios estao orientados de forma aleatéria, de tal modo que nao exista
qualquer indugdo magnética liquida. A medida que o campo magnético externo é
aumentado, os dominios que estdo orientados favoravelmente em relagdo ao campo

magnético externo tendem a crescer, € os que estdo alinhados de forma desfavoravel
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tendem a reduzir. Esse processo continua até a saturagdo do material. A partir do ponto
de saturacdo, o material apresenta, macroscopicamente, um tnico dominio que ¢ paralelo
e alinhado ao campo magnético externo (CALLISTER, 2008), representada pelo ponto
Bs(Ms) na curva da Figura 1.68.

1.4.8 Curvas de Histerese magnética

A partir do ponto de saturacdo do material (ponto S indicado na curva da Figura
1.69), a medida que a intensidade do campo magnético externo ¢ reduzida, a curva ndo
retorna seguindo sua trajetoria original, na verdade a densidade de fluxo diminui a uma
taxa mais baixa do que o campo magnético externo, dando origem ao efeito denominado
histerese magnética, que ¢ uma defasagem ou atraso da inducdo em relacdo ao campo
magnético aplicado (CALLISTER, 2008), que pode ser observada na Figura 1.69.

A curva de magnetiza¢do obtida a partir do grafico da fun¢do B(H) (Figura 1.69),
¢ denominada laco de histerese. Na Figura 1.69, o lago de histerese, ¢ representado pela
curva continua, € a curva tracejada indica a magnetizagao inicial do material.

Curva de
magnetizacao
inicial

Bmax S '

I_____________

Figura 1.69- Densidade do fluxo magnético (B) em fung¢do da intensidade do campo magnético
(H) para um material ferromagnético que esta sujeito as saturagdes avante e reversa,
respectivamente os pontos S ¢ S’. A remanéncia (Br) e a forca coercitiva (Hc) também estao
mostradas (silva, 2020).
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O ciclo de histerese magnética revela o quanto um material se magnetiza sob a
influéncia de um campo magnético externo e o quanto de magnetiza¢cdo permanece nele
na auséncia desse campo magnético externo (MORGAN, 2013).

Algumas propriedades magnéticas do material, podem ser obtidas através da curva

do lago de histerese (MORGAN, 2013; SPALDIN, 2011), dentre elas estao:

Hmax: Campo magnético maximo, que corresponde a intensidade de campo magnético
necessario para realizar a saturacdo magnética do material (M=Ms), ou seja, levar o

material até Bs.

Bmax: Campo de indu¢do méaxima (saturacao), que corresponde a magnetizagdo maxima

(Ms).

Br: Remanéncia ou densidade de fluxo remanescente, que corresponde a indugdo
magnética residual, que permanece apdés o campo magnético aplicado ser reduzido de

Humax para H=0.

Hc: Coercibilidade ou forca coercitiva, que corresponde ao campo magnético (H)
necessario para reduzir a indugdo magnética (B) de volta a zero, apds a saturacdo, ou seja,

levar o material de Bs para B=0.

A medida em que a intensidade do campo magnético aplicado ¢ reduzida a zero,
retornando para a origem (ponto c¢ sobre a curva na Figura 1.69), verifica-se que a
densidade de fluxo nao reduz a zero, na verdade o material permanece magnetizado,
mesmo sem a presenga de um campo magnético externo, pois existe uma densidade de
fluxo residual, que ¢ chamada de remanéncia, ou densidade de fluxo remanescente B:
(CALLISTER, 2008).

Para reduzir a densidade de fluxo do material a zero (ponto d sobre a curva na
Figura 1.69), se faz necessaria a aplicagao de um campo magnético externo, de magnitude
—Hc e com sentido oposto a do campo magnético aplicado original. O ponto Hc ¢
denominado coercibilidade ou for¢a coercitiva. Ao continuar com a aplicagdo do campo

magnético externo, no sentido oposto, a saturagao ¢ atingida no sentido oposto, com
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polaridade oposta (ponto S’ sobre a curva na Figura 1.69). O ciclo de histerese estara
completo, quando ocorrer uma segunda inversdo do campo magnético externo, até o
ponto de saturagdo inicial (ponto S sobre a curva na Figura 1.69) (CALLISTER, 2008).
Vale ressaltar, que as curvas de ciclo de histerese magnética nao necessitam ser
levados a saturacao (JILES, 1991), como pode ser observado na Figura 1.70, onde sdo

apresentas curvas de histerese abaixo do ponto de saturagao.
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Figura 1.70 - Lagos de histerese abaixo da saturacdo magnética para materiais ferromagnéticos
(CALLISTER, 2008).

Em fun¢do da forma do lago de histerese, os materiais magnéticos podem ser
classificados em dois grandes grupos: materiais magnéticos moles e materiais magnéticos
duros, conforme ilustrado na Figura 1.71. Os materiais magnéticos moles, sdo
caracterizados por apresentar lacos de histerese fino e estreito, baixo valor de campo
coercitivo, serem facilmente magnetizados e desmagnetizados e possuirem area relativa
dentro do lago de histerese pequena, por outro lado, os materiais magnéticos duros sdo a
base dos imds permanentes, apresentando elevados valores de campo coercitivo (Hc),
indugdo de remanéncia (Br) e de densidade de fluxo de saturacdo (Bs), e apresentam

dificuldade em serem magnetizados e desmagnetizados (MORGAN, 2013).
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Figura 1.71 - Curvas de magnetizagdo esquematicas para materiais magnéticos moles e

duros (CALLISTER, 2008).
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Este trabalho estudou o ago superduplex UNS32760 nas condigdes de fundido

(ASTM 890A/890M grau 6A), que foi fornecido pela empresa SULZER no estado

solubilizado a 1140°C por 4 horas, forjado (ASTMA484/A484M - 20b) no estado
solubilizado a 1120°C por 4 horas, fornecido pela empresa MULTIALLOY e laminado a
quente (ASTM A 240) no estado solubilizado a 1120°C por 3 horas, fornecido pela
empresa VILLARES METALS. A Tabela 2.1 apresenta as caracteristicas dos materiais

recebidos e a Tabela 2.2 mostra a composi¢do quimica de cada um destes materiais,

conforme certificado do fabricante.

Tabela 2.1 — Caracteristicas dos materiais recebidos.

Designacao Produto Dimensoes (mm) Norma Atendida
Lingote fundido 45 x 45 x 145 ASTM 890A/890M
UNS32760 Disco forjado @ 140 x 45 ASTM A 484/A 484M
Barra redonda laminada 12,7 ASTM A240

Tabela 2.2 — Composigdes quimicas dos materiais recebidos (% em peso). (Fe) balango.

Material C Cr Ni | Mn | Si | Mo S P Cu W N
Fundido | 0,028 | 24,37 | 7,97 | 0,96 | 0,74 | 3,52 | 0,006 | 0,026 | 0,53 | 0,51 | 0,249
Forjado | 0,019 | 24,96 | 7,12 | 0,70 | 0,33 | 3,51 | 0,0001 | 0,022 | 0,596 | 0,629 | 0,241

Laminado | 0,010 | 25,36 | 7,02 | 0,57 | 0,35 | 3,59 | 0,0005 | 0,017 | 0,53 | 0,66 | 0,246

2.2 - PREPARACAO DAS AMOSTRAS

Os materiais utilizados neste estudo foram cortados e usinados para a fabricagao

de corpos de prova Charpy-V no tamanho reduzido (55mm x 10mm x 7,5 mm), conforme

a norma ASTM A370, salientando que o entalhe foi efetuado apos a realizagdo dos
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tratamentos térmicos de envelhecimento. Apods essa etapa de preparacdo obteve-se 8

(oito) amostras de cada produto, totalizando 24 (vinte e quatro) CPs,

2.3 - TRATAMENTO TERMICO DE ENVELHECIMENTO

O tratamento de envelhecimento térmico foi realizado em forno a resisténcia
convencional no Laboratdrio de Soldagem do CEFET-RJ (LASOL), a uma temperatura
de 480°C por periodos de 4 horas, 8 horas e 12 horas, com posterior resfriamento em
agua. O envelhecimento foi realizado nesta temperatura, porque ¢ proxima a temperatura
de maior cinética de formagio da fase secundaria alfa linha (a’). E ressaltado que estas
condig¢des serdo comparadas a condi¢cdo de cada material como recebido, ou seja, sem o
tratamento de envelhecimento.

A Tabela 2.3 apresenta cada uma das amostras, em suas distintas condi¢des de
tratamento térmico.

Tabela 2.3 — Identificacdo de cada amostra analisada

Amostra Condicao de tratamento térmico
FDO Fundido com recebido
FD4 Fundido envelhecido a 480 °C por 4 horas
FD8 Fundido envelhecido a 480 °C por 8 horas

FD12 Fundido envelhecido a 480 °C por 12 horas

FJO Forjado como recebido

FJ4 Forjado envelhecido a 480 °C por 4 horas
FJ8 Forjado envelhecido a 480 °C por 8 horas
FJ12 Forjado envelhecido a 480 °C por 12 horas
LMO Laminado como recebido

LM4 Laminado envelhecido a 480 °C por 4 horas

LM8 Laminado envelhecido a 480 °C por 8 horas
LM12 Laminado envelhecido a 480 °C por 12 horas
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2.4 - CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

2.4.1 - Microscopia Otica (MO)

As amostras, em todas as condi¢des, foram analisadas no microscopio Otico
Olympus modelo BX60M, pertencente ao Laboratorio de Materiais do CEFET/RJ
(LAMAT). A preparacdo das amostras teve inicio com o embutimento em resina
termofixa de cura a quente (baquelite), usando uma embutidora PRE 30 da Arotec. Apos
o embutimento, foi realizado um processo de lixamento, com diminui¢do progressiva da
granulometria (100, 220, 320, 400, 600 e 1200) e posterior polimento mecanico,
utilizando suspensdo aquosa de abrasivo de alumina (Al,O3) com granulometria 1pum.
Esse procedimento foi realizado com o auxilio de uma politriz Aropol 2V da Arotec. Em
seguida, foi realizado o ataque quimico com o reagente Behara, conforme apresentado na
Tabela 2.4, sendo que cada amostra foi imersa no reagente por um periodo de 20

segundos.

Tabela 2.4 - Reagente utilizado para revelar caracteristicas microestruturais.

ATAQUE COMPOSICAO OBJETIVO

Revelar as fases ferrita
Solucdo composta de: 20 ml | (J) e austenita (y) das

de HCl em 100 ml de HO | amostras. Caracterizar

Behara )
destilada + 0,4 g de as mudancas
metabissulfito de potéssio. microestruturais das
amostras.

2.4.2 - Microscopia Eletronica de Varredura (MEV) e Espectroscopia por Dispersao

de Energia (EDS)

De forma complementar, as amostras foram caracterizadas por MEV (Scanning
electron microscopy — SEM), através dos microscopio Quanta FEG 450, pertencente ao

Instituto Nacional de Tecnologia (INT). A preparagdo das amostras seguiu 0 mesmo
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procedimento descrito no item 2.4.1, obtendo-se imagens por elétrons secundarios
(Secondary electrons — SE).
Devido as pequenas dimensoes das fases intermetalicas presentes, considera-se os

resultados obtidos por EDS como semiquantitativo.

2.4.3 - Permeabilidade Magnética (Ferritoscopio)

Neste trabalho o fendmeno de decomposicao da ferrita (0), pela precipitacdo de
fases intermetalicas secundarias, foi caracterizado magneticamente, através de medidas
baseadas na permeabilidade magnética, com a utilizacao do ferritoscopio. O principio de
funcionamento deste equipamento, desenvolvido pela Helmut Fischer®, ¢ explicado pela
interacdo de um campo magnético gerado por uma bobina com a fase magnética da
amostra. As mudangas no campo magnético induzem uma voltagem proporcional ao
contetudo da fase ferromagnética em uma segunda bobina. Esta voltagem de saida ¢ entdo
avaliada, como ilustrado na Figura 2.1. O sinal de leitura do ferritoscopio ¢ proporcional
ao teor de fase ferromagnética das amostras, e a precipitagdo de fases intermetalicas na
ferrita (8) provocard uma diminui¢do da permeabilidade magnética.

As medicdes foram realizadas com o ferritoscopio Helmut Fisher modelo FMP30
(Figura 2.2), pertencente ao Laboratério de Materiais do CEFET/RJ (LAMAT),
permitindo a caracterizacdo da ferrita (8) em cada condicao.

Para obter um resultado com maior precisao, foram realizadas vinte medi¢des para

cada uma das amostras, sendo considerado como valor final, o valor médio das medig¢des.

Nicleo de ferro Campo magnéfico
alternado de baixa
freqiléncia

Cotrente primaria

[

| Clorrents de exitagio 1- Camada do material excitada
UTaiz fungzo = & T(FN) 2- Substrato do material

Figura 2.1 — Principio de funcionamento do ensaio de ferritoscopia (PARDAL, 2009).
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Figura 2.2 - Ferritoscopio FMP30 da marca FERITSCOPE (ALVES e SILVA, 2022)

2.4.4 — Permeametria

Os ensaios para os levantamentos dos Ciclos de Histerese locais, aplicando uma
variagdo de fluxo magnético (medida do campo magnético total que atravessa uma area
especifica), foram realizados no Laboratorio de Ensaios Nao Destrutivos (LEND) da
UFF, através do uso de um equipamento denominado BarkTech, desenvolvido
integralmente no Laboratério de Dinamica e Instrumentacdo do Departamento de
Engenharia Mecanica da POLIUSP (Ladin-PME-EPUSP). Além disso o BarkTech foi
ligado a uma fonte de alimentacdo marca Kepco visando amplificar a corrente injetada
nas bobinas de excitagdo para conseguir SA de corrente. Para a medig¢do e registro da
corrente de excitacdo foi usada uma pinga amperimétrica da marca Hantek CC-65. Na
Figura 2.3 ¢ apresentada uma fotografia de todo o esquema de medi¢ao junto com a sonda
utilizada para medi¢do dos valores de fluxo magnético, e na Figura 2.4 ¢ mostrada a
realiza¢do do ensaio.

Este equipamento, o BarkTech, fornece uma onda senoidal em que foram usadas
frequéncia de excitacdo do campo magnético de 1Hz, com uma corrente injetada na
bobina de excitagdo de 5 A como ja foi mencionado. Além disso, foi utilizada também
um sensor magnético para magnetizar € monitorar a magnetizacdo das amostras. Neste
caso como pode-se ver na imagem tanto a bobina de leitura como a bobina excitadora

faram enroladas num mesmo carretel de plastico. A bobina leitora com um fio AWG-44
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tem 250 voltas e a bobina excitadora com um fio AWG-21 com 650 voltas, ambas faram
enroladas de forma colineares uma acima da outra. Sendo que a bobina leitora ficou no
interior com o intuito de que fique o mais perto e centrada possivel na amostra a ser
medida, para fazer medigdes muito mais precisas € com o menor ruido. Além disso a
sonda junto com o CP foi colocada num quadro de Fe-Si de grao orientado, com o intuito
de fechar o circuito magnético, e assim tentar minimizar o maximo possivel a apari¢ao
do campo desmagnetizante ndo desejado.

A partir do uso do Matlab® foi levantado, com base nos valores obtidos, o ciclo
de histerese para cada condicdo de envelhecimento térmico no qual as amostras foram
submetidas, e em seguida foram plotadas curvas de histerese magnética por meio de
graficos B x H (T vs A/m). Cabe destacar que através deste software serdo obtidos os
valores do campo maximo (Hmdax), do campo de indu¢do méxima (Bméx), da
permeabilidade magnética (n), do angulo de inclinagdo da curva de histerese magnética

(0), da indugdo de remanéncia (Br) e do campo coercitivo (Hc).

Figura 2.3 — Aparato experimental com a sonda utilizada para medi¢do dos valores de fluxo

magnético (BarkTech).



110

Figura 2.4 — Realizag¢do da medi¢ao dos Ciclos de Histerese magnético locais.

2.5 - ENSAIOS MECANICOS

2.5.1 - Dureza (Vickers)

Na realizacdo das analises, no que tange os aspectos de propriedade mecanica,
foram realizados ensaio de dureza na escala Vickers. Para execucao desta etapa do projeto
foram utilizados recursos do Laboratorio de Materiais do CEFET/RJ (LAMAT), com a
utilizagdo da maquina universal de ensaio de dureza do fabricante Instron-Wolpert,
conforme a norma ASTM E384-17.

Foram executadas 4 medi¢des de dureza em cada condi¢ao estudada, obtendo os
valores médios, assim como os seus respectivos desvios padrdes. aplicando como

parametros do ensaio a carga de 5 kgf com tempo de carregamento de 15 s.

2.5.2 - Ensaios de Impacto Charpy-V

As amostras foram submetidas ao ensaio de impacto do tipo Charpy com entalhe
em V, na temperatura de - 46 °C, no Laboratorio da empresa Rio Lab, com a utilizagao
da Maquina para Teste de Impacto Charpy da marca Equilam, utilizando um péndulo

universal Charpy com capacidade maxima de 300J e valor de graduacdo de 2J. Os
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entalhes foram feitos conforme os critérios normativos da ASTM E 23 ed. 2014 ¢ da

ASTM 370 ed. 2014.

2.5.3 — Caracterizacio da superficie de fratura

Ap0s arealizagdo do ensaio de tenacidade ao impacto de Charpy-V, as superficies
das fraturas, nas condigdes estudadas, foram caracterizadas por MEV utilizando o
microscopio CanScan 3200 LV 40kV, pertencente ao Laboratério de Materiais do

CEFET/RJ (LAMAT).

2.6 - Ensaio de Corrosao

2.6.1 - Ensaio de polarizacdo Potenciodinamico Ciclico

Para avaliagdo da susceptibilidade do ago inoxidavel superduplex UNS S32760 a
corrosdo por pites, nas condigdes analisadas, foi aplicada a técnica de polarizagao
potenciodinamica ciclica. Esse ensaio de corrosdo tem o principal objetivo de
determinag¢do do potencial de pite (Ep), uma medida importante para analisar a resisténcia
por pites. O equipamento utilizado foi o Potenciostato / Galvanostato Autolab modelo
PGSTAT204, do Laboratério de Materiais do CEFET/RJ (LAMAT).

A célula eletroquimica consistiu em um eletrodo de trabalho, um contra eletrodo
de platina e um eletrodo de referéncia de calomelano saturado. A célula foi mergulhada
numa solucao de 3,5% de NaCl, conforme a norma ASTM G 61. As condi¢des analisadas
foram ensaiadas com aeracao natural a temperatura de 50°C, por ser uma temperatura
mais severa, colocando a célula eletroquimica em banho maria.

Os eletrodos de trabalho foram lixados até a lixa de granulometria 600. As laterais
e vértices dos corpos de prova foram cuidadosamente recobertas com esmalte incolor,
selecionando sempre uma janela de exposi¢ao, com uma area livre de aproximadamente

0,7 cm?.
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A varredura se iniciou a partir do potencial de circuito aberto (Epca), com uma
taxa de 1mVsce/s. O potencial foi revertido ao ser atingida a densidade de corrente de
ImA/cm2. O software NOVA 2.1.2 forneceu como resultado os dados da variagao do
potencial e da corrente. Esses dados foram tratados, de modo a se obter a densidade de
corrente, € o mdédulo do potencial, garantindo apenas o uso de valores positivos.

A partir do grafico de densidade de corrente e potencial pode se determinar do
potencial de pites (EpiTe), que aponta a resisténcia a corrosdo por pite do material.
Geralmente o potencial de pites ¢ dado no ponto em que hd um aumento abrupto da
densidade de corrente. O potencial de repassivacdo (Ergp) foi considerado no ponto de
encontro das curvas de varredura anddica e catodica, onde se pode ter o entendimento que
a camada passiva do material foi restaurada. A Figura 2.5 mostra o aparato utilizado para

a realizacdo do ensaio de polarizagdao Potenciodinamico Ciclico.

Célula
eletroquimica

Potenciostato/
Galvanostato

Software
NOVA21.2

Figura 2.5 - Montagem da célula Eletrolitica Ensaio de polarizacdo Potenciodinamico Ciclico.
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2.6.7 Ensaio de Polarizaciao Eletroquimica com Reativacio Ciclica (PERC)

A fim de avaliar a resisténcia a corrosao intergranular das amostras estudadas, foi
realizado o Ensaio de Polarizacdo Eletroquimica com Reativagdo Ciclica (PERC),
também chamado de “Double Loop Eletrochemical Potentiokinetic Reactivation” (DL-
EPR).

Para realizacdo deste ensaio foi utilizado o potenciostato modelo PGSTAT 204 do
fabricante AUTOLAB com auxilio software NOVA, versdo 2.1.2, para obten¢ao dos
resultados. A célula eletroquimica empregada consistiu em um eletrodo de trabalho (ET),
um contra eletrodo de platina (CE) e um eletrodo de referéncia de calomelano saturado
(ER), como ¢ ilustrado na Figura 2.6. Todo o ensaio foi realizado conforme a norma
ASTM G108. Os eletrodos de trabalho foram lixados até lixa de granulometria 400. Para
que ndo ocorresse corrosao por frestas nas amostras, as interfaces entre a amostra ¢ a
resina foram cobertas com esmalte incolor, selecionando sempre uma janela de exposicao
com uma area livre de aproximadamente 0,7 cm2. Os ensaios foram realizados a
temperatura ambiente em uma solugdo aquosa contendo 2,5M H2S0O4 + 0,1M KSCN +
IM NacCl.

Eletrodo de
trabalho

Contra

Eletrodo de eletrodo

referéncia

Figura 2.6 — Montagem da célula Eletrolitica Ensaio de Polarizagdo Eletroquimica com

Reativagao Ciclica
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CAPITULO 3

3 RESULTADOS E DISCUSSAO

3.1 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

3.1.1 Caracterizagao por microscopia optica (MO) e microscopia eletronica de varredura

(MEV) com Espectroscopia por Dispersao de Energia (EDS)

As imagens das microestruturas, foram reveladas por meio da utilizagdo do
reagente Behara, e posteriormente caracterizadas por microscopia optica (MO) e por
microscopia eletronica de varredura (MEV) com eletrons secundarios (SE), conforme

descrito nas segoes 2.4.1 ¢ 2.4.2.

Amostras laminadas

As Figuras 3.1 a 3.4, apresentam as imagens das microestruturas das amostras
laminadas L.O, L4, L8 e L12. Onde ¢ possivel observar a microestrutura caracteristica de
acos inoxidaveis duplex laminados, composta por uma matriz ferritica (3) e ilhas de
austenita (y) orientadas no sentido da laminagdo. O que estd de acordo com as
microestruturas de duplex laminados, encontradas por diversos autores como Silva et al.
(2017) e Tavares et al. (2018). Além disso nao foram encontradas outras fases, além da
austenita (fase clara) e ferrita (fase escura), em nenhuma dessas amostras laminadas
analisadas. Todavia, foram observadas pequenas ilhas de austenita precipitadas nos
contornos de grao da ferrita, em todas as amostras laminadas, com composicao quimica
semelhante a da austenita primaria, como pode ser observado pela andlise
semiquantitativa de EDS apresentada na Tabela 3.1, realizadas nos pontos 1, 2 e 3,

identificadas na Figura 3.2.

A presenca dessas ilhas de austenita, foi reportado também por Pardal (2009) que
observou ilhas de austenita nos contornos dos graos de ferrita, ao realizar tratamento de

envelhecimento em um AISD UNS S32750 por 500 horas a 475 °C, onde segundo o autor,
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essas ilhas de austenita podem se formado por difusdo, durante o tratamento térmico de
solubilizacdo prévio ao envelhecimento, ou por cisalhamento durante o envelhecimento.
Com base nas imagens de microscopia Optica, das Figuras 3.1 a 3.4, pode ser observado,
que o aumento do tempo de envelhecimento causou um alargamento e unido das ilhas de
austenita, assim como reportado por Hilders et al. (2018), apds o envelhecimento por 24

horas a 475 °C, de um SAF 2507.

V  det mode 10 pm
m ETD| SE = Quanta FEG 450 CENANOQ - INT

(b)
Figura 3.1 — Imagem do AISD UNS S32760 laminado como recebido (LMO). (a) por

microscopia optica (MO) (b) por microscopia eletronica de varredura (MEV).

Figura 3.2 — Imagem do AISD UNS S32760 laminado e envelhecido a 480 °C por 4 horas

(LM4) (a) por microscopia optica (MO) (b) por microscopia eletronica de varredura (MEV).
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Tabela 3.1 — Analise semiquantitativa por EDS da amostra LM4 (em % massa).

Composicao quimica (% em peso)

Ponto
. Fe Cr Ni Mn Mo Si Fase
analisado
1 57,99 | 27,90 | 5,34 0,61 6,64 0,61 Ferrita ()
2 60,88 | 24,25 8,69 0,74 3,18 0,45 | Austenita (y)
3 61,64 | 24,07 8,61 0,69 3,57 0,52 | Austenita (y)

(b)

Quanta F

Figura 3.3 — Imagem do AISD UNS S32760 laminado e envelhecido a 480 °C por 8 horas (LMS)

(a) por microscopia optica (MO) (b) por microscopia eletronica de varredura (MEV).

Figura 3.4 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 laminado e envelhecido a 480 °C por 12

horas (LM12) (a) por microscopia 6ptica (MO) (b) por microscopia eletronica de varredura (MEV).
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Amostras fundidas

Com base nas imagens de MO e MEV das amostras fundidas, ¢ possivel observar
uma microestrutura composta por uma matriz ferritica (fase escura) e ilhas de austenita
com aspecto dendritrico (fase clara), que se formaram durante o resfriamento e
solidificagdo. Tal morfologia microestrutural foi atribuida a agos inoxidaveis duplex
fundidos por diversos autores, como nos trabalhos conduzidos por De Lima et al.(2019)
e Raha (2018) .

As observagdes das imagens de MO das amostras fundidas, revelaram a presenga
de pequenos precipitados aglomerados localizados na fase ferritica em todas as amotras
fundidas, que se intensificaram com o aumento do tempo de envelhecimento. Devido a
sua morfologia e localizacdo, esse precipitado possivelmente se trata de austenita
secundaria (y2).

As imagens de MEV das amostras fundidas, revelaram a presen¢a de colonias de
precipitados, com formato de bastdes dispersos no interior da matriz ferritica, como visto
nas amostras FDO e FD4 (Figuras 3.5 e 3.6 respectivamente). Pela localizacdo e
morfologia, pode-se deduzir que esses precipitados sdo colonias de nitreto de cromo
(Cr2N), tal qual observado no trabalho de Londofio (2001), que relatou a presenca de
colonias de nitreto de cromo em um UNS S32750, com teor de nitrogénio similar ao
encontrado nas amostras fundidas analisadas nesse estudo, como visto na Figura 3.7.

O aumento no tempo de envelhecimento, provocou uma redugdo no nitreto de
cromo (Cr2N) como visto na amostra FD8 (Figura 3.8), e esse precipitado ndo foi
observada na amostra fundida FD12 (Figura 3.9), indicando uma possivel dissolucao
desse precipitado com o aumento no tempo de envelhecimento, o que esta de acordo com
o que foi relatado por Conceicao (2022), que apds realizar o envelhecimento de um ago
UNS S39274 a 400 °C por 12 horas, observou uma drastica redu¢ao na quantidade de
nitreto de cromo. No mesmo estudo, o ago UNS S39274 ndo apresentou mais a presenga
desse precipitado apos o envelhecimento a 475 °C por 200 horas. Em ambas as condigdes
de tratamento térmico, o material foi envelhecido a partir da condi¢do como recebida.

Na temperatura de solubilizag¢do, a solubilidade do nitrogénio ¢ elevada, mas
durante o resfriamento a solubilidade do nitrogénio cai rapidamente, gerando uma ferrita
supersaturada de nitrogénio, levando a precipitagdo de nitretos de cromo na matriz

ferritica. O nitreto de cromo se forma apo6s altas temperaturas de solubilizagdo, até mesmo
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com resfriamento em agua, devido a sua rapida cinética de formag¢do (GUNN, 2003;
SATHIRACHINDA et al., 2011; SOUZA, 2016).

O fato da precipitacao de nitreto de cromo, ter sido observada na amostra FDO,
indica que esse precipitado € decorrente do processo de fabricacao aplicado no material.
O que ¢ coerente com o que foi relatado por Sathirachinda et al. (2011), que observaram
a precipitacdo de nitreto de cromo, na matriz ferritica, em um UNS S32750 solubilizado
a 1125 °C por 10 minutos, e resfriado em dgua. Em um estudo recente, Conceicao et al.
(2022) relataram ter observado a presenca de nitreto de cromo na ferrita, em um UNS
S39274, apds solubilizagdo a 1050 °C, 1100 °C e 1150 °C com resfriamento em agua. No
mesmo estudo, foi observado que o aumento na temperatura de solubilizag¢do, causou um
aumento na quantidade de nitreto de cromo precipitado, apos resfriamento. Vale destacar,
que os materiais utilizados nos estudos acima citados, apresntaram teores similares de

nitrogénio, aos encontrados na amostra fundida analisadas nesse estudo.

Precipitado

(a) (b)
Figura 3.5 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 fundido como recebida (FDO) (a)

por microscopia optica (b) por microscopia eletronica de varredura.
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WD m | I det mode [\l
20.00 kV|13.3 mm 5000 x 3.4 |59.7 ym ETD SE Quanta FEG 450 CENANO

(b)
Figura 3.6 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 fundido e envelhecido a 480 °C por

4 horas (FD4) (a) por microscopia Optica (b) por microscopia eletronica de varredura.

U b ey o |
0 kv SE  25607-1360C-5s

Figura 3.7 — Colonias de Cr,N no interior da ferrita em um UNS S32750 observado por MEV
(LONDONO, 2001).



120

Precipitado

FW  det mode 20
7 pm ETD| SE Quanta FEG

(b)
Figura 3.8 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 fundido e envelhecido a 480 °C por

8 horas (FDS) (a) por microscopia optica (b) por microscopia eletronica de varredura.

(b)
Figura 3.9 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 fundido e envelhecido a 480 °C por

12 horas (FD12) (a) por microscopia ptica (b) por microscopia eletronica de varredura.

Amostras Forjadas

Com base nas imagens das microestruturas das amostras forjadas, foi possivel

observar a morfologia tipica de acos inoxidaveis duplex forjados, sendo composta por
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uma matriz ferritica (fase escura) e ilhas de austenita com cantos arredondados (fase
clara), assim como as microestruturas de agos inoxidaveis duplex forjados, encontrado
nos trabalhos de Ciuftini et al. (2017) e Ressel et al. (2021).

Figura 3.10 apresenta as imagens de MO e¢ MEV, da amostra forjada como
recebida (FJO), onde ¢ possivel observar, além das fases austenita (fase clara) e ferrita
(fase escura), a presenga de austenita secundaria (y2) com morfologia similar a relatada
por outros autores (Figura 3.11).

A Figura 3.12 revela que a amostra FJ4, além das fases ferrita (8), austenita (y) e
austenita secundaria (y2), apresenta também a presenca de nitreto de cromo (Cr2N)
disperso na matriz ferritica na forma de bastdes, tal qual foi observado nas amostras
fundidas. Tal precipitado foi também observado na amostra FJ§ (Figura 3.13), entretanto,
em uma quantidade muito menor do que foi observado na amostra FJ4.

Como visto na Figura 3.13, a amostra FJ§ apresentou a presenca de um precipitado
no contorno de grao da ferrita. A area onde esse precipitado foi observado, foi destacada
na Figura 3.13 (quadrado branco) e ampliada na Figura 3.14. A tabela 3.2 apresenta os
resultados da andlise de EDS dos pontos 1, 2 e 3, identificados na Figura 3.14, onde ¢
possivel observar o alto teor de cromo na regido desse precipitado.

A precipitagdo de nitreto de cromo ndo foi mais observado na amostra FJ12, como
visto na Figura 3.15. Tal fato indica que o aumento do tempo de envelhecimento resultou
em uma dissolugdo desse precipitado. O que esta de acordo com os resultados encontrados
nas amostras fundidas do presente trabalho, € com os resultados relatados por Conceigao
(2022), onde foi observado que maiores tempos de envelhecimento resultaram em uma
reducdo na quantidade de nitreto de cromo na ferrita em um UNS S39274, a 400 °C por
12 horas, e a 475 °C por 200 esse precipitado ndo foi mais observado. Vale destacar que
o material estudado por Conceicao (2022), apresentou teores similares de nitrogénio ao
material forjado analisado nesse estudo.

Se o processo de resfriamento e solidificagdo dos AID e AISD for muito répido,
isso pode gerar uma estrutura com elevados teores de ferrita. Nesse caso, a austenita
secundaria (y2) pode se formar rapidamente como aglomerados de particulas na forma de
agulhas, a partir de um reaquecimento que pode ser durante a soldagem, tratamento
térmico ou em servi¢o, a partir desta estrutura metaestavel rica em ferrita (3) (GUNN,

2003; LONDONO, 2001; PIRES, 2017; SMUK, 2004).
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(b)
Figura 3.10 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 forjado como recebido (FJO) (a)

por microscopia optica (MO) (b) por microscopia eletronica de varredura (MEV).

Figura 3.11 — Austenita secundaria em um aco Inoxidavel Duplex SAF 2205 (PIRES, 2017)
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(b)
Figura 3.12 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 forjado e envelhecido a 480 °C

por 4 horas (FJ4) (a) por microscopia optica (b) por microscopia eletronica de varredura.

HV WD mag o spot HFW | det mode 50 pm
20.00 kV 11.0mm 2000 x 3.4 149 ym/ETD SE Quanta FEG 450 CENANOQ

(a) (b)
Figura 3.13 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 forjado e envelhecido a 480 °C

por 8 horas (FJ8) (a) por microscopia optica (MO) (b) por microscopia eletronica de

varredura (MEV).
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Figura 3.14 — Imagem da area em destaque com um retdngulo na cor branca na Figura 3.13

obtida por MEV referente a amostra FJ§

Tabela 3.2 — Composi¢@o quimica das fases identificadas por EDS da Figura 3.14 (% peso)

Composicao quimica (% em peso)

Ponto Fase
analisado | Fe Cr Ni Mn Mo Si
1 55,68 | 29,76 | 539 | 051 | 7.61 | 031 | precipitado
2 58,03 | 27,10 | 5,92 0,73 6,99 0,43 Ferrita ()
3 60,98 | 24,24 | 891 0,83 3,48 0,43 | Austenita (y)

Com base na Figura 3.15, € possivel observar que na amostra FJ12 a presenca de

austenita secundaria na matriz ferritica foi intensificada como resultado do aumento do

tempo de envelhecimento. A Tabela 3.3, apresenta o resultado da andlise de EDS nos

pontos 1, 2 e 3, identificados na Figura 3.16, onde ¢ possivel observar, que a austenita

secunddria encontrada, apresenta uma composicdo quimica similar a da ferrita que a

circunda, o que sugere uma formacdo sem difusdo, com caracteristicas similares a

formagao de martensita, apresentando as caracteristicas de uma austenita secundaria do

tipo I (GUNN, 2003; SMUK, 2004). O que esta coerente com os resultados reportados
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por Pardal (2009), que relatou ter observado a presenca de austenita secundaria do tipo 1

com composi¢ao quimica semelhante a da matriz ferritica, apos o envelhecimento de um

UNS S32760 a 475 °C por 500 horas.

(a) (b)
Figura 3.15 — Microestrutura obtida do AISD UNS S32760 forjado e envelhecido a 480 °C

por 12 horas (FJ12) (a) por microscopia optica (b) por microscopia eletronica de varredura.

Quanta

Figura 3.16 — Imagem da area em destaque com um retdngulo na cor branca na Figura 3.15

obtida por MEV referente a amostra FJ12
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Tabela 3.3 — Composigdo quimica das fases identificadas por EDS da Figura 3.16 (% peso)

T = PR
Ponto Composicao quimica (% em peso) Fase
analisado | Fe Cr Ni Mn Mo Si
1 57,43 | 23,60 | 830 | 0,74 | 423 0,41 Austenita (y)
2 53,35 | 25,04 | 5,70 | 0,67 8,42 | 0,31 Ferrita (0)
3 54,04 | 25,16 | 594 | 0,64 | 7,77 | 042 | Austenita
secundaria (y2)

3.1.2 Permeabilidade magnética (Ferritoscopio)

A Tabela 3.4 e a Figura 3.17, apresentam os valores médios encontrados das
fragdes volumétricas de ferrita (&), obtidos nos ensaios de ferritoscopia, realizados para

quantificar a fase ferrita do AISD UNS S32760 nas distintas condi¢des estudadas.

Tabela 3.4 - Fra¢do volumétrica da fase ferrita (6) do UNS S 32760 fundido, forjado e

laminado.

Frac¢ao Volumétrica (%)

Identificacao Ferrita (8)
FD-0 478 +1,9
FD-4 47,6 £1,3
FD-8 50,9+ 1,7
FD-12 53,2+1,6
FJ-0 52,1 +2,1
FJ-4 53,7+0,9
FJ-8 50,9 +0,7
FJ-12 50,2+24
LM-0 59,3+0,5
LM-4 55,1+1,6
LM-8 55,1+1,0

LM-12 56,7+2,0
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Figura 3.17 - Fracao volumétrica da fase ferrita (6) do UNS S 32760 fundido, forjado e

laminado.

Com base na Tabela 3.4 e a Figura 3.17, ¢ possivel constatar que as amostras
laminadas, apresentam fragdes volumétricas de ferrita (9), significativamente superiores
as demais amostras, em todas as condi¢des. Em contrapartida a amostra fundida como
recebida (FDO), apresentou a menor fragdo volumétrica de ferrita (8), dentre todas as
amostras. O que pode ser atribuido ao processamento a que esse material foi submetido e
ao fato desse material apresentar o um maior teor de C, Si, Mn e S, e menor teor de cromo
(ferritizante). Segundo Tavares et al. (2003), os acgos inoxidaveis duplex fundidos
geralmente apresentam menos ferrita do que austenita, devido a sua composi¢do quimica
e a taxa de resfriamento. Todavia, o aumento do tempo de envelhecimento, resultou em
um aumento da fragdo volumétrica de ferrita, da amostra FDO (47,8 + 1,9 de fase ferrita)
para a amostra FD12 (53,2 + 1,6 de fase ferrita), o que pode estar associado a dissolugao
de nitreto de cromo com o aumento no tempo de envelhecimento, observado na
caracterizacdo microestrutural. Tal resultado se mostra coerente, com os apresentados por
Conceigdo (2022), que observou um aumento nos valores da fase ferrita, em um UNS
S39274 apds envelhecimentos a 400°C e a 475°C (valores entre 54 + % e 60 + % de fase
ferrita), em comparagcdo com o mesmo material na condi¢do como recebida (44 + % de

fase ferrita). Vale destacar, que a fragao volumétrica de ferrita na amostra FDO, € coerente
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com o valor encontrado por Alves e Magnobosco (2013), em um ago duplex fundido com
composicao quimica similar ao SAF 2507.

Foi observado uma reducdo nas fragdes volumétricas de ferrita nas amostras
forjadas e laminadas, como resultado do aumento no tempo de envelhecimento, como
visto na Tabela 3.4 e na Figura 3.17. O que pode estar associado com a intensificagdo da
precipitacdo da fase austenita secundaria, observada na microestrutura das amostras
forjadas, e com o alargamento das ilhas de austenita, que foram observadas nas imagens
da microestrutura das amostras laminadas. Assim como Dainezi (2020), que observou a
reducdo da fragdo volumétrica de ferrita, ao realizar o envelhecimento a 450°C, 475°C e
500°C, em um SAF 2205, que foi atribuido ao aumento dos graos de austenita.

Tendo como base que os teores de ferrita obtidos por ferritoscopia, se baseiam na
medida de permeabilidade magnética, a reducdo nos valores de ferrita, indicam uma
reducdo na permeabilidade magnética do material. Segundo Lo e Lai (2011) o aumento
no tempo de envelhecimento, pode resultar em uma redu¢do nas propriedades magnética
nos AISD devido a decomposi¢ao espinodal da ferrita primaria ferromagnética, que se
decompde dando origem a fase paramagnética alfa linha (a’), que leva a uma redugdo no
ferromagnetismo. Além disso, a morfologia da ferrita resultante da decomposi¢do
espinodal também pode levar a redugdes na permeabilidade magnética nos AISD, devido

a uma dificuldade no movimento das paredes dos dominios magnéticos.

3.1.3 Permeametria

Como visto na se¢do 1.4.9 do presente trabalho, o ciclo de histerese magnética
releva o comportamento magnético do material, quando sujeito a um campo magnético
aplicado. A Figura 3.18(a-c) exibe o comportamento das curvas de magnetizacdo ou
curvas de histerese magnética, obtidas através da relacdo B x H (B = densidade de fluxo
magnético e H = campo magnético), para as amostras como recebidas e para aquelas
envelhecidas a 480 °C por 4 horas, 8 horas e 12 horas, em cada uma das diferentes rotas
de processamento analisadas (fundi¢do, forjamento e laminagao). A tabela 3.5 apresenta
os valores de forga coercitiva (H¢), indu¢ao de remanéncia (B;) e indugdao magnética

maxima (Bmax), obtidos a partir das amostras estudadas no presente trabalho. Vale
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destacar que embora as amostras utilizadas nesse estudo ndo tenham sido de fato
saturadas, para o presente trabalho, pode-se considerar Bmax = Bs (indugdo de saturagao).

Com base nas curvas apresentadas na Figura 3.18 e nos valores apresentados na
Tabela 3.5, ¢ possivel observar que todas as amostras apresentaram curvas de histerese
magnéticas bastante estreitas, baixos valores do campo coercitivo (H¢) e da indugdo de
remanéncia (By). Resultados similares, aos encontrados por Alinejad e Abbasi (2021), ao
realizar envelhecimentos a diferentes temperaturas (700, 800 ¢ 900 °C) por 120 minutos,
em um UNS S32304, forjado a quente. Tavares et al. (2003) também observou o aspecto
estreito, das curvas de histerese magnéticas, em um UNS S39205 solubilizado a 1300 °C.
Tais aspectos sdo caracteristicas de um material magnético mole, que apresenta uma
facilidade em ser magnetizado e desmagnetizado (MORGAN, 2013). Além disso, os
baixos valores de forga coercitiva e de indugdo de remanéncia, podem ser atribuidos ao

baixo teor de carbono dessa liga (ALINEJAD; ABBASI, 2021).
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—— Fundido - 4h —— Forjado - 4h
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Figura 3.18 — Ciclos de histerese magnéticas das amostras (a) fundidas (b) forjadas e (¢)

laminadas como recebidas e envelhecidas a 480 °C por 4 horas, 8 horas e 12 horas.



130

Tabela 3.5 -Valores de indu¢do magnética maxima (Bmax), indug¢do de remanéncia (Br) e
campo coercitivo (Hc) das amostras fundidas, forjadas e laminadas, nas diferentes condig¢des de

tratamento térmico.

Amostra Bmax (T) Br(T) Hc (UA.)

FDO 0,618 0,029 2783,41
FD4 0,649 0,103 2883,39
FD§8 0,668 0,088 2931,58
FDI2 0,678 0,076 2816,99
FJo 0,611 0,066 2983,22
FJ4 0,621 0,039 2431,61

FJ8 0,644 0,069 2565,39
FJI2 0,665 0,074 2131,73
LMO 0,713 0,196 2060,16
LM4 0,697 0,181 2091,02
LMS 0,731 0,193 2268,06
LMI12 0,737 0,207 2546,25

Como visto na secao 1.4.9 do presente trabalho, a curva de histerese magnética
parte na origem (H=0 e B=0), ¢ a medida que a intensidade do campo magnético (H)
aumenta, a densidade de fluxo (B) também comeca a aumentar, até que alcanca a
densidade de fluxo de saturagdo (Bs). A partir desse ponto, a medida em que a intensidade
do campo magnético ¢ reduzida, a densidade de fluxo também reduz, mas a uma taxa
menor. No momento em que intensidade do campo magnético ¢ reduzida a zero,
retornando para a origem, verifica-se que a densidade de fluxo ndo ¢ reduzida a zero,
apresentando, nesse momento, uma densidade de fluxo residual, que recebe o nome de
indugdo de remanéncia ou densidade de fluxo remanescente (Br). Em outras palavras, a
indug¢do de remanéncia ¢ a inducdo magnética retida no material quando o campo
magnético ¢ reduzido de Hmax at¢é H=0 (CALLISTER, 2008; CULLITY; GRAHAM,
2009; JILES, 1991; SPALDIN, 2011; S.S.M. TAVARES, 2000). Com base nisso, ¢
possivel observar na Figura 3.19, que a amostra fundida na condi¢do como recebida
(FDO), apresentou o mais baixo valor de indugao de remanéncia, entre todas as amostras

estudadas, entretanto o aumento no tempo de envelhecimento provocou um acentuado
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aumento nas primeiras horas de envelhecimento, e sucessivas redugdes para maiores
tempos de envelhecimento.

Vale destacar, que os valores de inducao de remanéncia das amostras na condi¢ao
como recebidas, estdo coerentes com as fragdes volumétricas de ferrita encontrados. O
que era esperado, pois as propriedades magnéticas dos acos com estrutura duplex, sdo
fortemente influenciadas pelo percentual da sua fase ferromagnética (ferrita)
(ALINEJAD; ABBASI, 2021; DILLE et al., 2018; GUNN, 2003; IMOA, 2014). Além
disso, diferentes parametros de solubulizagao, podem gerar mudancas nas estruturas dos
dominios magnéticos, gerando alteragdes nas propriedades magnéticas do material (LO,
2012).

Como pode ser visto na Figura 3.19, o aumento no tempo de envelhecimento,
provocou um aumento nos valores de indugdo de remanéncia das amostras laminadas e
forjadas. Ne sentido, Tavares et al. (2000) apresentou em seu trabalho, resultados de
outros pesquisadores, que também relataram ter observado um aumento da indugdo de
remanéncia, em funcao do aumento do tempo de envelhecimento, na temperatura de 475
°C, em agos inoxidaveis duplex. Tal comportamento, foi por eles atribuido, a
decomposicdo espinodal da ferrita, que impede a movimentacdo das paredes dos
dominios, levando @ um aumento nos valores de indugdo de remanéncia com o aumento
do tempo de envelhecimento. Além disso, a deformacao plastica podem gerar um efeito
no tamanho e na forma dos dominios magnéticos, alterando assim, as propriedades
magnéticas do material (GHENO; SANTOS; KURI, 2008).

Quanto maior a indu¢do de remanéncia apresentada por um material, maior ¢ a
magnetizacdo que ele retém depois de ser submetido a um campo magnético externo
(CULLITY; GRAHAM, 2009). Nesse sentido, destacam-se os valores de inducdo de
remanéncia nas amostras laminadas, que foram superiores as demais amostras, em todas
as condigdes de tratamento térmico (Figura 3.19), o que sugere que esse processamento
resultou em um material com maior capacidade de reter a magnetizagdo, apos a remog¢ao

do campo magnético aplicado.
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Figura 3.19 — Variacao de indugdo de remanéncia (Br) dos agos UNS S32760 nas diferentes

condigdes de processamento, em fung¢ao dos tempos de envelhecimento a 480 °C.

Como visto na se¢do 1.4.9, a intensidade de campo magnético necessario
para reduzir a magnetizacdo de um material a zero, apos a saturagdo, ou seja, levar o
material de Ms para M=0, ¢ denominada coercividade ou campo coercitivo (Hc). Ou seja,
quanto maior o campo coercitivo (Hc), maior ¢ a dificuldade que o material tem, em se
desmagnetizar (CULLITY; GRAHAM, 2009). Na Figura 3.20, ¢ apresentado o
comportamento do campo coercitivo (Hc) das amostras na condi¢do laminada, forjada e
fundida, como recebidas e envelhecidas a 480 °C por 4 horas, 8 horas e 12 horas, onde ¢
possivel observar que o aumento no tempo de envelhecimento, provocou efeitos distintos
no campo coercitivo, em cada uma das amostras. Nas amostras fundidas, o aumento do
tempo de envelhecimento provocou uma pequena oscilagdo, nos valores de campo
coercitivo. Enquanto, que nas amostras forjadas, foi observada uma acentuada reducdo
do campo coercitivo, em funcdo do aumento no tempo de envelhecimento. J& nas
amostras laminadas, o aumento do tempo de envelhecimento, resultou em um continuo
aumento, nos valores de campo coercitivo, o que pode, dentre outros fatores, estar

associado a formagao da fase a’.
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A decomposicdo espinodal da ferrita, associada a formagao de precipitados, tende
a gerar uma maior heterogeniedade na estrutura dos dominios magnéticos, entre os graos
e dentro de um mesmo grao (LO, 2012). Todavia, as modificagdes na estrutura dos
dominios magnéticos na ferrita, com o aumento do tempo de envelhecimento, ainda nao

sao perfeitamente compreendidos (DILLE et al., 2018).

Tavares et al. (2000), relatou ter observado um pequeno aumento nos valores de
Hc, com o0 aumento do tempo de envelhecimento em um UNS S31803, mesmo apos 500

horas de envelhecimento a 475°C.
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Figura 3.20 - Variacao de campo coercitivo (Hc) dos agos UNS S32760 nas diferentes
condigdes de processamento, em fung¢ao dos tempos de envelhecimento a 480 °C.

Obs: U.A = Unidade arbitraria

Na Figura 3.21, ¢ posivel observar o comportamento da indu¢do magnética
maxima (Bmax), em fun¢do do tempo de envelhecimento, para cada uma das condi¢des
de processamento. Onde ¢ possivel observar, que todas as amostras estudadas,
apresentaram um aumento na indu¢do magnética maxima, com o aumento no tempo de
envelhecimento. O valor da indug¢do de saturacdo de amostras resfriadas em agua,
aumenta significativamente, principalmente nas primeiras 20 horas de envelhecimento,
devido a grande quantidade de vacancias provocadas pelo resfriamento rapido, e ¢

possivel que a eliminagdo desses defeitos promova um arranjo atdomico durante o



134

envelhecimento e leve a um aumento na magnetizagao de saturacdao do ago (TAVARES

etal., 2003).
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Figura 3.21 - Varia¢do da indugdo magnética maxima (Bmax) dos acos UNS S32760 nas

diferentes condi¢des de processamento, em funcdo dos tempos de envelhecimento a 480 °C.

A exposi¢ao dos AID e AISD, a temperaturas na faixa de 300 a 1000 °C, pode
resultar na precipitacdo de fases ndo magnéticas, como a fase sigma (o) e a fase alfa linha
(), e gerar uma reducdo na fragdo volumétrica de ferrita, o que pode resultar em
mudancas nas suas propriedades magnéticas dessas ligas (ALINEJAD; ABBASI, 2021;
DILLE et al., 2018; GUNN, 2003; - IMOA, 2014)

3.2  ENSAIOS MECANICOS

3.2.1 Dureza (Vickers)

Os resultados dos ensaios de dureza das amostras do UNS S32760 fundidas,
forjadas e laminadas, nas distintas condi¢des de tratamento térmico, sao apresentados na

Tabela 3.6. Para facilitar a visualizagdo do comportamento da dureza das amostras, nas
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diferentes condi¢des, foram plotados graficos apresentados na Figura 3.22, baseados nos

valores contidos na Tabela 3.6.

Tabela 3.6 - Medidas de durezas do AISD UNS S32760 para cada condigdes de processamento

em func¢do do tratamento térmico.

Amostra Dureza - Média

(HV)
FDO 249,75 £ 12,04
FD4 290,75 +£9,03
FDS8 311,75+ 16,70
FD12 280,5+7,14
FJO 266 +5,23
FJ4 299,25 + 8,46
FJ8 279,75 £ 10,05
FJ12 288,25 8,66
LMO 283,5+ 3,70
LM4 317,5+9,95
LMS 300,25 + 7,09
LM12 320 £4,08
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Figura 3.22 — Curvas de durezas do AISD UNS S32760 para cada condi¢des de processamento

em fungdo do tratamento térmico.
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Algumas observagdes interessantes podem ser feitas, sobre os valores de dureza,
apresentados. Primeiramente, ¢ possivel observar, que as curvas de dureza das amostras
laminada e forjada, apresentaram o mesmo comportamento, para todas as condi¢des de
tratamento térmico, tal fato pode indicar que a conformagdo mecanica durante o
processamento, pode afetar o perfil de dureza, durante o envelhecimento térmico. Além
disso, pode-se notar que no periodo de 8 horas de envelhecimento, o patamar de dureza
das trés condi¢des de processamento foi alterada.

Com excec¢ao da amostra laminada envelhecida a 480 °C por 8 horas (LMS), todas
as amostras laminadas apresentaram valores de dureza superior as demais condigdes de
processamento. E possivel observar que na amostra fundida a 12 horas (FD12), houve
uma queda acentuada na dureza, o que pode ter relacdo com o fato dessa mesma amostra
nao apresentado a precipitacdo de nitretos de cromo na matriz ferritica, em comparagao
com as demais amostras fundidas. Além disso, a amostra forjada envelhecida a 480 °C
por 8 horas (FJ8), também teve um comportamento inesperado, apresentando o mais
baixo valor de dureza, para esse tempo de envelhecimento. Tal comportamento, pode ser
resultado da presenca de precipitados e da redu¢ao na quantidade de nitreto de cromo
observada durante a anlise microestrutural na matriz ferritica. O que sugere uma relagdo
da precipitagdo de nitreto de cromo com a dureza observada.

Vale destacar, que todas as amostras apresentaram um aumento nos valores de
dureza, em comparagdo com a condi¢ao como recebida.

Com base na Tabela 3.6 e na Figura 3.22, pode ser observado que todas as
amostras apresentaram um aumento significativo na dureza, nas primeiras 4 horas de
envelhecimento. Tal endurecimento progressivo do material pode estar associado a
precipitacdo da fase a’. Esse comportamento se mostra coerente, com o que foi relatado
por Matias et al. (2017), que ao realizar o envelhecimento a 475°C por diferentes periodos
de tempos (4, 8 e 12 horas), em um UNS J93404 (Grau 5A), observou um aumento
substancial da dureza, ja nas primeiras horas de tratamento térmico, que foi atribuido a
precipitagdao da fase a’. Vargas et al. (2021) observou um aumento de 14% na
microdureza da austenita e de 21% na microdureza da ferrita, nas primeiras 10 horas de
envelhecimento a 475 °C em um UNS S32750, atribuido a presenca da fase a’. Tal

comportamento convergente, sugere que os efeitos da decomposicdo da ferrita, e
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formagado da fase a’, pode ser notada em curtos periodos, durante o envelhecimento na
faixa de temperatura de 475 °C.

O aumento da dureza, como consequéncia da precipitagdo da fase a’, resultante
da decomposi¢ao espinodal da fase ferrita (), durante o envelhecimento térmico na faixa
de temperatura de 480 °C nos AID e AISD, ja foi reportado por diversos autores
(MATIAS et al., 2017; PARDAL, 2009; STEUDEL, 2018; VARGAS et al., 2021).

3.2.2 Tenacidade ao impacto (Charpy-V a - 46°C)
Para verificar a tenacidade ao impacto nas amostras analisadas, foram realizados
ensaios Charpy-V a - 46°C. Os resultados desse ensaio estdo apresentados na Tabela 3.7

e na Figura 3.23.

Tabela 3.7 — Valores médios de tenacidade ao impacto medidos com desvio padrao

Amostra | Energia absorvida (J)
FDO 80,12 +5,91
FD4 65,44 + 7,59
FD8 51,18+ 0

FD12 65,01 + 1,06
FJO 34,26 £ 12,20
FJ4 35,36 +£ 15,46
FJ8 22,18 £ 6,29
FJ12 23,50 £ 4,43
LMO 241,23 +0,15
LM4 199,56 + 14,66
LMS8 181,37 £20,04

LM12 64,27 +£2,11
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Figura 3.23 — Curvas de tenacidade ao impacto Charpy-V a - 46 °C do UNS S32760 nas

condicdes analisadas.

O primeiro ponto que chama atengdo no grafico da Figura 3.23, ¢ o alto valor da
tenacidade ao impacto apresentado pela amostra laminada, na condi¢do como recebida
(LMO). Todavia, tal amostra apresentou uma acentuada reducao nos valores de tenacidade
ao impacto, com o aumento no tempo de envelhecimento, passando de 241,23 J (amostra
LMO) para 64,27 J (amostra LM12). O fato de ndo terem sido observadas fases
secundarias nesse material, ¢ um forte indicio de que essa reducao na tenacidade ¢ efeito
da fragilizacdo causada pela fase alfa linha. O aumento no tempo de envelhecimento,
também provocou uma reducdo nos valores de tenacidade ao impacto na amostra forjada
e na fundida, entretanto, de uma forma muito menos acentuada, quando comparada ao
comportamento apresentado pela amostra laminada, o que pode indicar uma competi¢ao
entre diferentes fases secundarias, como a alfa linha, a austenita secundaria e o nitreto de
cromo.

Como pode ser visto na Figura 3.23 e na Tabela 3.7, a tenacidade ao impacto da
amostra forjada, se manteve quase estdvel com o aumento no tempo de envelhecimento,
apresentando valores muito inferiores as demais condi¢des de processamento. Com
destaque para as amostras forjadas FJ8 e FJ12, apresentando valores de tenacidade ao
impacto insatisfatorios, ficando abaixo de 27 J, valor minimo recomendado pela norma

Norsok M-601:2016 para ensaios de tenacidade realizados a — 46 °C. Tal fato converge
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com as observagdes microestruturais realizadas, onde foi possivel observar uma
variedade de precipitados, com destaque para a intensa presenga de austenita secundaria
na matriz ferritica, que se intensificou com o aumento do tempo de envelhecimento. Nessa
faixa de temperatura (480 °C), o processo de fragilizagcdo ¢ consequéncia da precipitagao
de diferentes fases secundarias (PARDAL, 2009).

De uma forma geral, o aumento no tempo de envelhecimento resultou em uma
redugdo nos valores da tenacidade ao impacto em todas as amostras analisadas, o que ¢
um indicio uma fragilizagao causada pela presenca de fases secundarias como a austenita
secundaria e a alfa linha.

Matias et al. (2017) observou a uma drastica redu¢@o na tenacidade ao impacto,
em um UNS J93404 (2507 Grau 5A), durante o ensaio de tenacidade ao impacto Charpy-
V a—46° C, apos tratamento de envelhecimento por 4 horas, 8 horas e 12 horas, devido
a formacao da fase secundaria a’. Silva et al. (2017) observou a redugdo na tenacidade ao
impacto em um lean duplex 2404, nas primeiras 100 horas de envelhecimento a 475 °C,
que foi atribuido a presenca da fase alfa linha (a’), ao realizar ensaios de tenacidade ao
impacto Charpy-V em temperatura ambiente. Pardal (2009) relatou ter observado uma
queda acentuada na energia absorvida ao impacto, em um UNS S32760 apos

envelhecimento a 450 °C, 475 °C e 500°C ja nas primeiras 24 horas.

3.2.3 Andlise das superficies de fratura

As Figuras 3.24 a 3.27, apresentam as imagens de MEV das superficies
fraturadas das amostras nas condigdes analisadas, apos ensaio Charpy-V a - 46 °C. A
Figura 3.24, mostra as superficies fraturadas, das amostras fundidas, onde é possivel
observar a presenga de microcavidades ou dimples arredondados, que sdo caracteristicos
de uma fratura do tipo ductil. Todavia, na amostra fundida a 480 °C por 12 horas (FD12),
foram observadas algumas regides com facetas de clivagem, caracteristica associada a
uma fratura do tipo fragil. Tal fato indica, que o aumento no tempo de envelhecimento,
resultou em uma mudanca no tipo de fratura, de totalmente ductil (FDO0) para uma fratura
predominantemente ductil com regides de fratura fragil (FD12). Tal observagao se mostra

coerente com as redugdes nos observadas nos valores de tenacidade ao impacto Charpy-
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V, observado nas amsotras fundidas. Vale destacar, que em todas as amostras fundidas,
foi observada a intensa presenca de inclusdes no fundo nos dimples, o que faz sentido,
pois particulas de inclusdo, sdo formadoras dos dimples, por uma a¢do de tensdao de
cisalhamento sobre a superficie da fratura (PARDAL, 2009).

Nas Figuras 3.25 e 3.26 ¢ possivel observar que as superficies fraturadas das
amostras forjadas, apresentam pouca mudanca com o aumento no tempo de
envelhecimento, sendo caracterizada por facetas de clivagem, com pequenas e isoladas
regides com dimples, indicando uma fratura predominantemente do tipo fragil. O que
converge com as observagdes microestruturais, € com os baixos valores de tenacidade
encontrados, que em algumas condi¢des ficaram abaixo do minimo recomendado pela
norma Norsok M-601:2016. Sendo que o aumento no tempo de envelhecimento, resultou
em um aumento no tamanho das facetas de c/ivagem, como fica claro na amostra 3.25-d
(FJ12). Tal comportamento, foi também observado por Pardal (2009) ao realizar o
envelhecimento em um UNS S32750 a 475 °C por 500 horas.

A Figura 3.27, apresenta as micrografias das superficies fraturadas das amostras
laminadas. Onde ¢ possivel notar uma transi¢ao da superficie de fratura. Inicialmente, ¢
possivel observar uma superficie com caracteristicas de fratura do tipo ductil, composta
por dimples, que ficam cada vez menores e mais profundos com o aumento no tempo de
envelhecimento. Todavia, na amostra laminada envelhecida a 480 °C por 12 horas
(LM12), ¢ possivel observada uma mudanga dréstica no aspecto da superficie fraturada,
onde ndo sdo mais observadas a presenca de dimples, e sim a presenca de facetas de
clivagem, indicando que o mecanismo de fratura do tipo fragil se tornou dominante. Tal
mudanga dréstica, foi também observada na tenacidade ao impacto dessas amostras.

A presenca de planos de clivagem, decorrentes de tratamento térmico de
envelhecimento, ¢ resultado da precipitagdo da fase alfa linha, assim como da presenga
da fase G na matriz ferritica, o que reduz a mobilidade das discordancias, fragilizando o
material e promovendo uma fratura do tipo fragil (PARDAL, 2009; SILVA et al., 2017;
TERADA et al., 2008).
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Figura 3.24 — Micrografia da superficie fraturada apos ensaio de Charpy-V a -46°C das
amostras fundidas (a) FDO (b)FD4 (¢) FDS8 (d) FD12.
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Figura 3.25 — Micrografia da superficie fraturada apos ensaio de Charpy-V a -46°C das
amostras forjadas (a) FJO (b) FJ4
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Figura 3.26 — Micrografia da superficie fraturada apos ensaio de Charpy-V a -46°C das
amostras forjadas (a) FJ8 (b) FJ12.
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Figura 3.27 — Micrografia da superficie fraturada apos ensaio de Charpy-V a -46°C das
amostras laminadas (a) LMO (b) LM4 (¢) LMS8 (d) LM12
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Com base nas imagens 3.24 a 3.27 ¢ possivel notar que o aumento no tempo de
envelhecimento, resultou em uma maior fragilizagdo das amostras, em todas as condi¢des
de processamento, o que se mostra coerente com as redugdes nos valores de tenacidade
ao impacto, verificadas durante o ensaio Charpy-V. Tal comportamento, foi também
reportado também por Silva et al. (2017), ao comparar a superficie fratura de um Lean
duplex 2404, ap6s o ensaio Charpy-V a temperatura ambiente, na condi¢do solubilizada
e na condi¢ao envelhecido a 475 °C por 2000 horas. Assim como foi visto por Terada
(2008), ao comparar a superficie fraturada de um DIN 1.4575 solubilizado ¢ um

envelhecido a 457 °C por lhora.

3.3 RESISTENCIA A CORROSAO

3.3.1 Polarizacao Potenciodinamico Ciclico

Pelo fato dos AID e AISD se destacarem dos agos inoxidaveis comuns, devido ao
alto nivel de resisténcia a corrosdo, principalmente corrosao por pites, ¢ de extrema
importancia avaliar como os envelhecimentos aplicados afetaram a resisténcia a corrosao
do AISD analisado nesse estudo. Para tal, foram realizados ensaios de polarizagdo
potenciodinamica ciclica, onde € possivel determinar o potencial de pites (Epite) em cada
uma das condi¢des analisadas. Quanto maior for o potencial de pites (Epitg), maior ¢ a
resisténcia a corrosao por pite do material. Como apresentado na Tabela 3.8 e na Figura
3.28, o potencial de pite (Epite) foi obtido no ponto da curva onde a densidade de corrente
comeca a aumentar de forma abrupta, indicando o rompimento localizado do filme
passivo.

As curvas dos ensaios de polarizagao potenciodindmica ciclica sdo apresentadas
na Figura 3.28, e seus valores sdo apresentados na Tabela 3.8, onde ¢ possivel observar
valores similares de potencial de pites, que ndo foram significativamente alterados com o
aumento do tempo de envelhecimento, dessa forma mantendo seus niveis de resisténcia
a corrosao, mesmo para maiores tempos de envelhecimento. Resultado similares foram

encontrados por Dainezi (2020), que ndo observou alteragdes significativas ao comparar
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os valores de potencial de pite de um SAF 2205 na condi¢do como recebido, solubilizado,
solubilizado e envelhecido a 450 °C por 1 hora, 475 °C por 12 horas e 500 °C por 1 hora.
Assim como De Lima (2017) que observou valores similares de potencial de pites em um
AISD fundido grau 6A na condi¢ao solubilizado e na condicao envelhecido a 475 °C por
2 horas, 10 horas, 50 horas ¢ 100 horas. Entretanto, Fontes (2009), observou uma brusca
reducdo do potencial de pite, apos o envelhecido de um supersuplex UR 52N+ (UNS
S32520) a 475 °C por 1032 horas. Dessa forma, os resultados encontrados no ensaio de
polarizacao potenciodinamica ciclica, se mostram convergentes com a literatura, que
sugere que nas condi¢des de tempo e temperatura analisadas nesse estudo, as possiveis
fases secundarias precipitadas ndo apresentam efeitos significativos sobre a resisténcia a
COrTrosao.

O comportamento da amostra forjada vale um destaque especial, pelo fato de
apresentar o maior (FJ8 = 1,01 Vscg) e menor (FJO = 0,83 Vscg) valor de potencial de
pites, registrado entre todas as amostras ensaiadas. Essa varia¢cdo mais pronunciada, pode
estar associado a precipitacdo das fases secundarias, que foram observadas nas amostras
forjadas, durante as analises microestruturais (MO e MEV).

Vale destacar, que embora o potencial de pite das amostras analisadas ndo tenham
apresentado alteracdes significativas, o aumento no tempo de envelhecimento provocou
alteragdes no intervalo de passivagdo (Epite - Epca (Vsck)), sendo mais pronunciada nas
amostras laminadas. O que pode estar associado ao processamento aplicado a esse
material, pois a capacidade de passivacdo, sofre forte influéncia do refino dos graos
(RALSTON; BIRBILIS, 2010).

Outra observagdo importante, feita com base na Figura 3.28, ¢ que as amostras
submetidas a envelhecimento por 4 horas (FD4, FJ4 e¢ LM4), ndo apresentaram
repassivagao dos pites formados, assim como foi relatado por Fontes (2009), apos
envelhecimento a 475 °C por 48 horas em um ago inoxidavel supersuplex UR 52N+ (UNS
S32520), que foi associado a uma possivel dificuldade na redistribui¢do do cromo na
matriz ferritica devido a formagao da fase alfa linha (a’), que consome grande parte deste
elemento.

Além disso, a amostra laminada LM4 além de ndo apresentar repassivagao,

apresentou um aumento na area do laco na curva e um menor intervalo de passivagdo
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(Epite — Epca) 0 que pode indicar uma diminui¢do na resisténcia a corrosdo por pite

(FONTES, 2009).
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Tabela 3.8 - Parametros obtidos das curvas de polariza¢do potenciodinamica ciclica das
amostras nas distintas condi¢des.

Condi¢do Erca (Vsce) (IEII:CTE) EPI(T‘F;S-CE)PCA
FDO -0,15 0,90 1,05
FD4 -0,15 0,91 1,06
FD8 0,07 0,89 0,82

FDI2 -0,11 0,89 1,00
FJo -0,14 0,83 0,97
FJ4 -0,03 0,95 0,98
FJ8 -0,16 1,01 1,17
Fji12 0,04 0,95 0,91
LMO -0,19 0,95 1,14
LM4 0,15 0,94 0,79
LM 0,13 0,99 0,86

LM]I2 -0,11 0,95 1,06

3.3.2 Polarizagao Eletroquimica com Reativacao Ciclica (PERC)

As Figuras 3.29 a 3.32, apresentam as curvas do ensaio de corrosao de reativagao
potenciodinamica de ciclo duplo (DL-EPR) do UNS S32760, nas diversas condig¢des
estudadas. A partir das curvas dos ensaios de DL-EPR foi calculado o grau de sensitizagao

(I/1.), para cada uma das amostras, como pode ser visto na Figura 3.32.

Através das Figuras 3.29 a 3.32 observa-se, que o AISD UNS S32760 como
recebido e envelhecido ndo apresentou graus significativos de sensitizagdo em nenhuma
das condi¢des analisadas. Segundo Zhang et al.(2016), os efeitos deletérios de baixos

graus de sensitizacao, sobre a resisténcia a corrosao, podem ser desconsiderados. Dessa
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forma ndo houve mudangas significativas na resisténcia a corrosdo intergranular na
condicdo como recebida, assim como nas amostras tratados termicamente por
envelhecimento, em nenhuma das condi¢des de processamento analisadas, apesar da
presenca das fases secundarias encontradas, o que esta de acordo com o que foi relatado
por Dainezi (2020), que ap06s realizar o envelhecimento em um AID SAF 2205 a 450°C
por 1 hora, 475°C por 12 horas, 500°C por 1 hora e 600°C por 12 horas, ndo observou
efeitos significativos no grau de sensitizacao, em nenhuma das condigdes, mesmo com a
presenca de fases secundarias como a alfa linha (a’), sigma (o) e chi (), devido aos
pequenos niveis de precipitacdo dessas fases.

Conceigdo (2022), observou um valor de sensitizagdo proximo de zero, em um
UNS S39274 envelhecido a 475°C por 12 horas, assim como Vargas et al. (2021), que
apos realizar o envelhecimento de um UNS S32750 a 475°C, concluiu que o material nao
apresentou graus significativos de sensitizagdo, para periodos de envelhecimento
inferiores a 50 horas, entretanto foram observados valores significativos de sensitizacao,
para periodos superiores a 100 horas. Assim como Silva et al. (2017), que também
observou valores significativos de sensitizacdo, em um AID SAF 2205 envelhecido a
475°C por 2000 horas. O que leva a concluir, que na faixa de temperatura analisada no
presente estudo, a sensitizagdo so ¢ significativa para maiores tempos de envelhecimento.

Com base na Figura 3.33, nota-se que as amostras laminadas e fundidas,
apresentaram graus de sentsitizagdo similares, todavia, a amostra forjada apresentou um
aumento no grau de sensitiza¢ao, em fung¢ao do aumento do tempo de envelhecimento, o
que esta de acordo com as observacdes feitas, nas analises microestruturais, que
revelaram a presenca de alguns precipitados, com destaque para a presenca de austenita
secunddaria, que apresentou uma acentuada intensificacao devido ao aumento do tempo
de envelhecimento, o que pode indicar um efeito deletério pequeno, porém presente, da
austenita secundaria na resisténcia a corrosdo. O que converge Londofo (2001), que

concluiu que a austenita secundaria pode gerar efeitos deletérios na resisténcia a corrosao.
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Figura 3.30 - Curva de polarizagdo para as amostras forjadas (a) como recebida (b) com

tratamento térmico por 4 horas.
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CAPITULO 4

CONCLUSOES

O presente estudo, que teve o objetivo de avaliar o comportamento e as possiveis
alteragdes na microestrutura e nas propriedades do ago inoxidavel superduplex UNS
S32760, obtido por diferentes rotas de processamentos, comparando a condi¢gdo como
recebido com as condigdes envelhecido a 480 °C por 4 horas, 8 horas e 12 horas, por meio

de ensaios destrutivos e nao destrutivos, revelou que:

1. Por meio de imagens de MO e MEV, foi possivel verificar que o UNS S32760
apresentou uma microestrutura tipica, composta por uma matriz ferritica e ilhas de

austenita, com diferentes morfologias decorrente do processamento aplicado.

2. A amostra laminada foi a Unica que ndo apresentou a presenca de fases secundarias,
em todas as condigdes, devido a isso, acredita-se que as alteracdes nos ensaios
destrutivos e ndo destrutivos observadas neste material, sejam decorrentes

exclusivamente da formagao de fases secundarias.

3. O aco UNS S32760 laminado apresentou valores significativamente superiores de
inducdo de remanéncia (Br), que podem ser atribuidos ao alto teor de ferrita
(ferromagnética) observado nos ensaios de ferritoscopia, indicando que esse material

apresentou maior magnetizagao retida.

4. Verificou-se um aumento do campo coercitivo (Hc) das amostras laminada e fundida
com o aumento no tempo de envelhecimento, que pode ser associado a precipitacao da

fase alfa linha (a’).

5. A amostra forjada apresentou uma redugdo do campo coercitivo (Hc), com o aumento
no tempo de envelhecimento, assim como uma redugdo na fracdo volumétrica de
ferrita, o que ser resultado das diversas fases secundarias observada nas analises

microestruturais.
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O aumento no tempo de envelhecimento provocou, em todas as amostras, um
acentuado aumento de dureza nas primeiras 4 horas de envelhecimento, e redugdo na
energia de impacto Charpy-V com o aumento no tempo de envelhecimento, sendo
mais acentuada na amostra laminada. Esse comportamento pode ser atribuido a

precipitagdo da fase alfa linha (o), que resultou em uma fragilizagdo nas amostras.

O aumento no tempo de envelhecimento, provocou uma pequena redugdo na
tenacidade ao impacto da amostra forjada, todavia, essa condi¢cdo de processamento
apresentou as menores tenacidades ao impacto, em comparacdo com as demais
condig¢des, sendo que as amostras FJ§ e FJ12 apresentaram valores de tenacidade ao
impacto inferiores a 27 J, que € o valor minimo especificado pela norma Norsok M-
601:2016 para ensaio charpy-V a - 46 °C. Além disso, a amostra forjada apresentou
fratura do tipo fragil em todas as condi¢des de tratamento térmico. Tal comportamento
possivelmente pode ser um efeito da intensa presenca de austenita secundaria e de

outras fases secundarias como a o’, nitretos.

Foi verificado, que o aumento no tempo de envelhecimento, resultou em alteragcdes na
superficie de fratura em todas as condi¢des de processamento analisadas, promovendo
uma fratura cada vez mais fragil nas amostras, o que converge com os resultados de
tenacidade ao impacto, indicando que essas amostras sofreram fragilizacao pela

presenca da fase a’ (fragilizagao a 475°C).

O aumento no tempo de envelhecimento ndo provocou alteragdes significativas na
resisténcia a corrosao intergranular nem na resisténcia corrosao por pites, em nenhuma
das amostras analisadas, mesmo com a possivel presenca da fase alfa linha e de outras
fases secundarias que foram observadas nas andlises microestruturais, como a Yy,

nitretos.

A amostra forjada apresentou um aumento no grau de sensitizacdo, em fun¢ao do
aumento no tempo de envelhecimento, possivelmente devido a intensificagdo da

precipitagdo de austenita secundaria.
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CAPITULO 6
SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Realizar microscopia eletronica de transmissao (MET), para uma analise mais

profunda dos precipitados, por analise microestrutural.

Realizar o envelhecimento a 480 °C por 1 hora, 50 horas, 100 horas e 500 horas,

para avaliar os efeitos da fase alfa linha, em maiores tempos de envelhecimento.

Realizar o envelhecimento a 700°C, 800 °C e 900°C por 1 hora, 4 horas, 8 horas e
12 horas, no UNS S32760, para avaliar a influéncia da fase sigma, nas diferentes

condig¢des de processamento.

Determinar a influéncia do tamanho de grao, na cinética de formagao da fase alfa

linha, nas diferentes condi¢des de processamento.

Realizar a microdureza na ferrita € na austenita, no UNS S32760 nas diversas

condig¢des de processamento e de tratamento térmico.

Efetuar ensaio de CPT nas diversas condi¢des de processamento e tratamento

térmico
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ANEXO

PRODUCAO DA DISSERTACAO
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Caracterizagdo por técnica ndo destrutiva do ago inoxidavel superduplex uns S32760
envelhecido termicamente por diferentes periodos de tempo

Teiieira, C.E.O(1); Fameze, H.M.(1); Noris, LLF.(2); Pardal, J.M_{2); Tavares, 5.5 M.(2);

{1) CEFET/RJ - Campus Maracana; (2) UFF;

0= agos inoxiddveis superduplex (AISD) apresentam uma excelente combinacdo de resisténcia
mecanica, resisténcia 8 comosdo e tenacidade ao mpacto. Devido a isso, sua utiizagdo vem
crescendo, principalments em aplicagdes gue ne cessitern de maior resisténcia & comosdo, como
no setor off shore. Entretanto, as etapas de processamento necessarias para a fabricagdo de
pecas & componentes desse material podem resultar em mudangas microestruturais. Alem disso,
a exposicBo desse material a temperaturas na faixa de 300°C a 550°C pode resultar na formacéo
da faze alfa linha (7), o que tende & afetar as propriedades supracitadas. Messe contexto, o
presente trabalho avaliou a cinética de formagdo da fase alfa linha (77) em um aco inoxidave!
superduplex UNS 532760 obtido por diferentes formas de processamento (fundido, laminado e
forjadao), apos envelhecimento & 430°C por 4h, 8h & 12h. & microestrutura foi caracterizada por
microscopias optica (MO) e microscopia slefronica de vamedura (MEY) com auxiiio de um
espectrdmetro de dispersio de energia (EDS). O fendmeno de decomposigio da femita (7), pela
precipitago de fases intermetalicas deletérias, foi caracterizado magneticaments por téenica ndo
destrutiva, através de enzaios de permeametria para os levantamenios dos ciclos de histerese
locais, aplicando uma variagBo de fluxe magnético, comelacionando com as mudangas
microsestruturais e andlises por ensaios mecdnicos de microdureza Vickers. As metodologias de
caracterizagBo aplicadas apresentaram resultados convergentes, pemitindo estabelecer uma
comrelacdo entre elas, detectando o efeito do aumento do tempe de exposicdo na formacio
progressiva de fases deletérias. Observou-ge, com relagdo ao ciclo de histerese, que o campo
coercitivo (Ho) cresceu com 0 aumento do tempo de envelthecimento, onde este fato pode estar
associado & precipitacio da fase alfa linha (7°). Dessa forma, esse trabatho pretende contribuir
para a consolidagdo do uso de técnicas ndo destrutivas de caracterizago microestrutural & o
entendimento dos impactos do processo de fabricagdo na cinética de formago da fase 7' e seus
efeitos nesta familia de agos inoxidaveis.



