7

CEFET/RJ

DIRETORIA DE
PESQUISA
E POS-GRADUAGAO

MICROESTRUTURA, PROPRIEDADES MECANICAS E DE RESISTENCIA A
CORROSAO DO ACO INOXIDAVEL SUPERDUPLEX UNS S39274 (DEFORMADO E

SOLUBILIZADO)

Arthur Costa Gonzaga

Tese apresentada ao Programa de Pds-Graduacdo em
Engenharia Mecénica e Tecnologia de Materiais, do
Centro Federal de Educacdo Tecnologica Celso
Suckow da Fonseca, CEFET/RJ, como parte dos
requisitos necessarios a obtencao do titulo de Doutor
em Engenharia Mecénica e Tecnologia de Materiais.

Orientador: Sérgio Souto Maior Tavares, D.Sc.
Coorientador: André Rocha Pimenta, D.Sc.

Rio de Janeiro
Agosto de 2024



MICROESTRUTURA, PROPRIEDADES MECANICAS E DE RESISTENCIA A
CORROSAO DO ACO INOXIDAVEL SUPERDUPLEX UNS S39274 (DEFORMADO E
SOLUBILIZADO)

Tese apresentada ao Programa de Pds-Graduacdo em Engenharia Mecéanica e
Tecnologia de Materiais (PPEMM), do Centro Federal de Educacao Tecnoldgica Celso
Suckow da Fonseca, CEFET/RJ, como parte dos requisitos necessarios a obtencao do
titulo de Doutor em Engenharia Mecéanica e Tecnologia de Materiais.

Arthur Costa Gonzaga

Banca Examinadora:

Y
_oligio donds foflsnlooacy

Presidente, Professor Dr. Sérgio Souto Maior Tavares (CEFET/RJ) (Orientador)

Cwds hails éwﬂ’ ..

Professor Dr. André Rocha Pimenta (IFRJ) (Coorientador)

Lof Yifb A O

Professor Dr. Hector Reyhaldo Meneses Costa (CEFET/RJ)

:M M%‘@‘ Yo m@z w3l

Professor Dr. Humberto Nogueira Farneze (CEFET/RJ)

PBrofessor Dr. Geronimo Peréz (UFF)

Engenheiro Dr. C4ssio Barbosa (INT)

Rio de Janeiro
Agosto de 2024


tatin
Carimbo

GP
Lápis

GP
Lápis

tatin
Carimbo

tatin
Carimbo


Ficha catalogréfica elaborada pela Biblioteca Central do CEFET/RJ

G642 Gonzaga, Arthur Costa

Microestrutura, propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao
do aco inoxidavel superduplex uns S39274 (deformado e solubilizado) /
Arthur Costa Gonzaga. — 2024.

213f. + anexo : il. color. , enc.

Tese (Doutorado) Centro Federal de Educagédo Tecnoldgica Celso
Suckow da Fonseca, 2024.

Bibliografia: f. 199-213

Orientador: Sérgio Souto Maior Tavares

Coorientador: André Rocha Pimenta

1. Aco inoxidavel. 2. Aco - Tratamento térmico. 3. A¢co — Corroséo.
4. Metais - Propriedades mecénicas. 5. Microestrutura. |. Tavares,
Sérgio Souto Maior. (Orient.). Il. Pimenta, André Rocha. (Coorient.) lIl.
Titulo.

CDD 669.95142

Elaborada pela bibliotecaria Tania Mello — CRB/7 n° 5507/04




DEDICATORIA

Dedico este trabalho a Deus, por nortear toda a
minha vida; aos meus pais, Seu Gonzaga e Dona
Janete, meus far6is em meio aos mares
tenebrosos da vida; a minha irma, Nathalia; aos
meus sobrinhos queridos, Jodo Pedro e José
Francisco; e, especialmente, & minha esposa,
Tatiana, por toda paciéncia, atencdo, amor e
compreensdo em todos os momentos; e a todos

gue vivenciam comigo esta conquistal!!!



AGRADECIMENTOS

A Santissima Trindade, Deus Pai, Deus Filho, Deus Espirito Santo, pelo Dom da Vida,
iluminado o meu caminho e me concedido forca para realizar esta conquista.

Aos meus pais, Gonzaga e Janete, que nunca mediram esfor¢os na concretizacao deste
sonho, com exemplos e incentivos constantes aos caminhos da aprendizagem,
celebrando cada vitéria e chorando cada derrota, mas “em tudo dai gragas a Deus...”.
Agradeco o amor incondicional!

A minha amada esposa, Tatiana, por todo o companheirismo nessa caminhada, nem
sempre de retas, muitas vezes repleto de barreiras, mas comigo ao meu lado a todo
tempo... Continuemos sonhando e realizando juntos!

A minha irm3, Nathalia, pelo incentivo e oragées.

Ao meu orientador, Professor Sérgio Souto, pelos ensinamentos e confianca. Ao térmico
desta jornada, s6 tenho admirag&o por sua competéncia e conhecimento.

Ao meu coorientador, Professor André Pimenta, um grato presente que me surgiu no
meio do caminho, obrigado por contribuir em mais uma etapa de minha vida académica.

Aos membros da banca, pela disponibilidade em participar da avaliacdo desta tese.

A UFF, pela realizacdo de atividades experimentais de metalografia, tratamentos
térmicos, ensaios mecanicos e ensaios de corrosao em seus laboratorios.

Ao INT, por meio dos LAH,S, CENANO e LACPM, pelarealizacdo de ensaios mecanicos
e de corrosao, além de Microscopia Eletrénica de Varredura e Confocal.

A UEM, por meio do seu Departamento de Fisica, na caracterizacio dos materiais por
Difragcdo de Raios-X.

A Université Libre de Bruxelles, por meio do 4MAT, pelas andlises de Microscopia
Eletrénica de Transmisséo.

A Tecmetal, pela realizacéo de ensaios mecanicos e de andlises quimicas.

Aquelas pessoas pertencentes a cada uma dessas instituicdes, embora andnimos neste
momento, mas que colaboraram na operagao, nos ensinamentos, dedicando um pouco
de seus recursos para que tudo concorresse para 0 sucesso.

A todos que contribuiram, nem que seja torcendo, com palavras de incentivo, para a
concluséo desta tese, os meus sinceros agradecimentos!

Por fim, agradeco ao CEFET-RJ, responsavel por fomentar esta pesquisa por meio de
bolsa, e ter me concedido a oportunidade em cursar o Doutorado.



EPIGRAFE

“Caminante, son tus huellas
el camino y nada mas;
Caminante, no hay camino,
se hace camino al andar.
Al andar se hace el camino,
y al volver la vista atras

se ve la senda que nunca
se ha de volver a pisar.
Caminante, no hay camino
sino estelas en la mar.”

(Antonio Machado Ruiz, Cantares)



RESUMO

Microestrutura, propriedades mecéanicas e de resisténcia a corroséo do ago
inoxidavel superduplex UNS S39274 (deformado e solubilizado)

O UNS S39274 é um aco inoxidavel superduplex (AISD) com adicdo de tungsténio (W)
que tem sido utilizado em servigos criticos em Exploracéo & Producgéo (E & P) de Oleo & Gas,
como tubulares em oil country tubular goods (OCTG). Em geral, os AlISD’s s&o aplicados onde a
resisténcia a corrosdo € o fator mais relevante. Entretanto, em OCTG, essas ligas podem ser
susceptiveis as corrosdes sob tensao por sulfetos (SSC) e por pites, em pogos profundos, devido
a ambientes com altos teores de H2S, COz, cloretos (CI), altas pressdes e altas temperaturas,
exigindo-se elevadas resisténcias mecanica e a corrosdo. Essas resisténcias se devem a
microestrutura bifasica de ferrita (8) e austenita (y) em propor¢gGes aproximadamente iguais.
Visando maior resisténcia mecénica, tubos sem costura séo trefilados a frio em operagéo
dispendiosa. No entanto, a influéncia do encruamento na densidade de discordancias em cada
fase do AISD ainda né&o esta clara. O tratamento térmico de solubilizacao desses a¢os encruados
com resfriamento em agua é normalmente indicado para promover equilibrio das fases e evitar
fases secundarias, tais como sigma (o), chi (x), e outras deletérias; contudo, mesmo resfriando-
se rapidamente, nitretos de cromo (CrN/Cr2N) podem precipitar intragranularmente na 3. O
estudo desses nitretos e de seus efeitos nesses acos ainda € pouco explorado na literatura
especializada, requisitando-se andlises, ensaios e caracterizagbes mais aprofundadas. Neste
trabalho, amostras deformadas a frio “como recebidas” (DEF-CR); e posteriormente solubilizadas
(SOL) a 1050, 1100 e 1150 °C, seguidas de resfriamento com agua, foram avaliadas por
microscopias 6ptica (MO) e confocal, microscopias eletrénicas de varredura e transmissao
(MEVIMET), difracao de raios-X (DRX); ensaios mecénicos (tracdo, tenacidade ao impacto a -
46 °C, microdureza e dureza); e testes de corrosdo (temperatura critica de pite (CPT) por meio
de polarizacao potenciostética; polariza¢do potenciodindmica ciclica em solu¢éo de NaCl a 3,5%
a 80 e 90 °C; polarizacéo eletroquimica por reativacao ciclica (PERC); e ensaios de tracao sob
baixa taxa de deformacédo (BTD) em solugéo &cida salina (pH 3,5) na presenca de H2S e COy).
A presenca de nitretos na fase & das condi¢des solubilizadas em comparacdo a DEF-CR foi
investigada e verificou-se que essas particulas precipitavam principalmente no interior dos graos
3, mas também nos contornos 4/6 e &/y. Além disso, nas amostras DEF-CR e SOL-1150,
caracterizadas por MET, dois tipos de nitretos de cromo (CrN/CrN maiores e de CrN
nanométricas) foram revelados. Os nitretos maiores também foram observados por MEV e MO,
e 0s nanométricos sO puderam ser estudados por MET, identificando-se trés variantes de
precipitados nanométricos, e percebendo-se a coeréncia deles com a matriz ferritica ao
respeitarem a Relacdo de Orientacdo (RO) de Baker-Nutting com a ferrita (100) ¢,y || (100)s_pe;
[110];n || [001]5_F.- Esses precipitados finos fixaram discordancias, causando algum
endurecimento da fase &. Curvas trativas foram obtidas e modeladas por modelos de
encruamento (Hollomon, Ludwik e Voce), este ultimo com coeficientes de correlagado mais altos.
O quantitativo de nitretos aumentou com a temperatura da solubilizagcao, porém a microdureza
de 3 nao foi afetada por essa elevagéo, embora algum efeito deletério sobre a a tenacidade ao
impacto a -46 °C tenha sido percebido para SOL-1150. Por DRX, as densidades de discordancias
foram medidas com o modelo Williamson & Smallman, utilizando-se os pardmetros de entrada
tamanho do cristalito e microdeformacao da rede, aos quais foram obtidos mediante os modelos
Scherrer, Monshi-Scherrer e Williamson-Hall (W-H). O encruamento promoveu menor tamanho
de cristalito e maior microdeformacdo da rede. A solubilizacdo reduziu as densidades de
discordancias em comparacdo a deformacdo, porém o aumento dessa temperatura causou
elevacdes de densidades de discordancias. Devido a precipitacao de nitretos, a fase & foi mais
susceptivel a nucleacdo de pites e ao ataque do que a fase y, de acordo com os testes de
polarizagdo e PERC. Analisando as superficies de fratura e as trincas secundérias desenvolvidas
no BTD, sob condi¢des muito severas, os materiais testados foram frageis e susceptiveis a SSC.

Palavras-chave: AISD; Trefilagéo a frio; Solubilizacdo; Nitretos intragranulares; OCTG.



ABSTRACT

Microstructure, mechanical properties, and corrosion resistance of the UNS
S39274 superduplex stainless steel (cold worked and solution heat treated)

UNS S39274 is a W-alloyed superduplex stainless steel (SDSS) that has been used in
critical services in Oil & Gas Exploration & Production (E & P), such as tubulars in oil country
tubular goods (OCTG). In general, SDSSs are applied where corrosion resistance is the most
important factor. However, in OCTG, these alloys can be susceptible to sulfide stress cracking
(SSC), and pitting corrosions, in deep wells, due to environments with high levels of HzS, COx,
chlorides (CI), high pressures and high temperatures (HP/HT), requiring high mechanical and
corrosion resistances. These resistances are due the biphasic microstructure formed by ferrite (3)
and austenite (y) in approximatelly equal proportions. In order to increase mechanical strength,
seamless tubes are cold drawn in a costly operation. However, the influence of cold working on
the dislocation density in each phase of the SDSS phases is still unclear. The solution heat
treatment of these hardened steels with water quenching is usually specified to promote phase
balance, and avoid secondary phases, such as sigma (o), chi (y), and other deleterious phases;
however, even with very fast cooling rates, chromium nitrides (CrN/Cr2N) can precipitate
intragranularly in 5. The study of these nitrides and their effects on these steels is still little
explored in the specialized literature, and more in-depth analyses, tests and characterizations are
required. In this work, samples in as-received cold worked condition (AR-CW); and susbsequently
solution treated (ST) at 1050, 1100, and 1150 °C, followed by cooling with water, were evaluated
by optical (LOM) and confocal microscopies, scanning and transmission electron microscopies
(SEM/TEM), X-ray diffactrion (XRD)); mechanical tests (tensile, impact toughness at -46 °C,
microhardness and hardness tests); and corrosion tests (critical pitting temperature (CPT) by
potenciostatic polarization; cyclic potentiodynamic polarization tests in 3.5% NaCl solution at
80 °C; double loop electrochemical potentiodynamic (DL-EPR); and slow strain rate tensile tests
(SSRTs) in a saline sour solution (pH 3.5) in the presence of H2S and COz). The presence of
nitrides inside the 8-phase of the solution heat treated conditions comparing with the AR-CW was
investigated and it was found that these particles precipitated mainly inside the & grains, but also
on the 6/6 and &/y boundaries. In addition, in the AR-CW and ST-1150 samples, characterized by
TEM, two types of chromium nitrides (larger CrN/CraN and nanosized CrN particles) were
revealed. The larger nitrides were also observed by SEM and LOM, and the nanometric ones
could only be studied by TEM, identifying three variants of nanosized precipitates, and realizing
their coherence with the ferritic matrix by respecting the Baker—Nutting Orientation Relationship
(OR) with the ferrite (100) ¢y || (100)5_pe; [110]¢n || [001]s-F.. These fine precipitates provoked
pinning of dislocations, causing some hardening of the 3-phase. Tensile curves were obtained
and modeled by strain hardening models (Hollomon, Ludwik, and Voce), the latter with the highest
correlation coefficients. The nitrides amount increased with the solution temperature, but the §
microhardness was not affected by this increase, although some deleterioiseffect on impact
toughness at -46 °C was noticed for ST-1150. By XRD, dislocation densities were measured with
the Williamson & Smallman model, using the crystallite size and lattice microstrain as input
parameters, which were obtained using the Scherrer, Monshi-Scherrer, and Williamson-Hall (W-
H) models. The cold work led to smaller crystallite size and greater lattice microstrain. Solution
heat treatment reduced the dislocation densities, but increasing this temperature caused
dislocation densities to rise. Due to nitrides precipitation, 8-phase was more susceptible to pitting
nucleation, and attack than y-phase, according to polarization and DL-EPR tests. Analyzing the
fracture surfaces and secondary cracks developed in the SSRT, under severe conditions, the
tested materials were brittle and susceptible to SSC.

Keywords: SDSS; Cold drawn; Solution heat treatment; Intragranular nitrides; OCTG.
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1 INTRODUCAO

Os acos inoxidaveis duplex (AID’s) e superduplex (AISD’s) sido ligas resistentes a
corrosdo (corrosion resistent alloys (CRA'’s)) austeno-ferritica empregadas em servicos com
exigéncia de combinacédo de propriedades mecanicas (altas resisténcia mecanica e tenacidade)
e de resisténcia a corrosao, a custo competitivo, quando comparadas as ligas de niquel, por
exemplo, especialmente na Exploracéo & Producéo (E & P) de Oleo & Gas (Nilsson, 1992; Gunn,
1997; Yousefieh; Shamanian; Saatchi, 2011; Iversen, 2012; Knyazeva; Pohl, 2013a).

UNS S32750 e UNS S32760 sdo os graus mais tradicionais de AISD’s, com cerca de
25% Cr, 7% Ni, 3-4% Mo (% em peso) e teores significativos de nitrogénio (N) (~0,25%), e a
diferenca entre eles sdo adi¢des de cobre (Cu) (0,5-1,0%) e de tungsténio (W) (0,5-1,0%) no
UNS S32760. Um grau recém-desenvolvido e menos popular, o UNS S39274, possui as
mesmas composi¢des béasicas de cromo (Cr), niquel (Ni), molibdénio (Mo) e nitrogénio (N),
porém com maior adigdo do W (1,5-2,5%), elemento estabilizador da ferrita (5) que aumenta a
resisténcia mecanica do material por endurecimento por solugédo soélida, além de melhorar a
resisténcia a corroséao localizada (Park; Kwon, 2002; Ha; Lee; Kim, 2017; Haugan et al., 2017).

Uma das aplicacdes nobres do AISD UNS S39274 na industria de Oleo & Gas € em tubos
sem costura para revestimento de pocos e tubulares, chamados de OCTG (Oil Country Tubullar
Goods) (Gullberg, 2010). O cenéario de recentes descobertas de reservas recuperaveis
significativas de Oleo & Gas concentradas em locais desafiadores, ou seja, com aumento de
profundidade dos pocos para aguas mais profundas ou em formacdes ultraprofundas offshore,
acima de 6000 m, requisitando-se necessariamente lidar com poc¢os de alta pressdo e alta
temperatura (high pressure and high temperature (HP/HT)), ou seja, com temperaturas e
pressées no fundo do pogo entre 149 e 177°C, e acima de 10000 psi (69 MPa),
respectivamente; além de ambientes mais agressivos (i.e., gases dissolvidos com altos teores
de H.S elou CO,) potenciais causadores de corrosdo generalizada (corrosao por perda de
massa, principalmente decorrente ao CO», em condigbes dita “doces” (sweet)) e de corrosdo
localizada (por meio de corroséo por pites em meios com cloretos), e de trincas por corrosao
sob tenséo por sulfetos (sulfide stress cracking (SSC)) nos materiais utilizados em tubulacdes e
equipamentos, tem motivado uma alta demanda de materiais que disponham de elevada
resisténcia mecanica e excelente resisténcia a corrosdo (El-Yazgi; Hardie, 1998; Craig, 2008;
Perez, 2013; Chail; Kangas, 2016; (Cao; He; Gao, 2017).

Os tubulares de fundo de poco (downhole tubullars) dos campos de petréleo costumam
ser de acos de alta resisténcia e baixa liga (ARBL). No entanto, sob condicGes de operacdo mais
severas, tem sido necessario aumentar as espessuras de parede dessas tubulacoes,

incrementando-se as tensdes no material devido ao peso proprio; além da necessidade de mais
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revestimentos para protecdo anticorrosiva, ampliando-se, portanto, as possibilidades de falhas
e rupturas por corrosdo nesses materiais (Chail; Kangas, 2016).

Em condi¢cdes mais adversas, em detrimento aos ARBL'’s, tem se considerado cada vez
mais a selecdo e a especificagdo de CRA’s, especialmente de acos inoxidaveis martensiticos e
supermartensiticos, AlD’s e AISD’s, além das ligas de niquel. Cada uma dessas CRA’s possui
limites de aplicagdo em fugéo das resisténcias a corrosdo e aos trincamentos (cracking),
dependentes da composi¢do quimica e da microestrutura, e dos limites de temperatura e da
natureza do meio corrosivo (Galakhova; Prattes; Mori, 2021).

Os acgos inoxidaveis austeno-ferriticos possuem alta resisténcia a corrosédo a um custo
inferior ao das ligas de niquel, contudo a resisténcia mecénica no estado recozido € inferior aos
dos acos supermartensiticos. O encruamento (trabalho a frio) costuma ser utilizado como
mecanismo de endurecimento, de modo a se atingir valores elevados de tensao limite de
escoamento, enquanto a solubilizacdo em resfriamento rapido atinge valores inferiores. O
trabalho de tubos sem costura é aplicado por estiramento ou trefilacdo a frio (cold drawn),
processo dispendioso efetuado por niumero reduzido de fabricantes (Francis, 1993).

No grau UNS S39274, o W permite a reducéo dos teores de Mo, para a faixa de 2,5-
3,5%. Para esse ac¢o, 0 numero equivalente de resisténcia a corrosdo por pites deve ser obtido
como PRENy = %Cr + 3,3(%Mo + 0,5(%W)) + 16(%N), onde esses elementos de liga
proporcionam beneficios de resisténcia a corrosdo por pites, todavia esses efeitos benéficos
podem ser reduzidos caso eles ndo estejam completamente dissolvidos em solucdo sélida nas
fases principais, com possibilidades de formacao de fases secundarias deletérias (sigma (o), chi
(), R, além de nitretos de cromo (CrN e/ou Cr2N)) na forma de precipitados (Haugan et al., 2017;
Torres et al., 2020; Torres; Johnsen; lannuzzi, 2021).

O estudo dessas fases secundarias e de suas consequéncias em acos inoxidaveis
duplex e superduplex tem recebido bastante atencéo dos pesquisadores, contudo ainda muito
considerado em fases, tais como a o, com iniUmeros estudos que explicam os danos as
propriedades dos agos inoxidaveis submetidos as condi¢ctes de formagédo delas. A respeito dos
precipitados de nitretos de cromo (CrzN e/ou CrN), que podem ser formados isotermicamente
nos contornos de graos; ou intragranularmente, ou seja, no interior dos gréos ferriticos quando
0 a¢o é aquecido a temperaturas elevadas e em seguida resfriado rapidamente (solubilizado),
conhecidos como “nitretos de témpera” (quenched-in nitrides); ainda carece de pesquisas mais
elaboradas para melhor compreenséao dos fenbmenos e efeitos da presenca desses precipitados
sobre as propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo dos acos inoxidaveis duplex e
superduplex (lversen, 2012; Byrne et al., 2013; Knyazeva; Pohl, 2013b; Bettini et al., 2014). Ha
relatos de empresas produtoras de Oleo & Gas sobre falhas em servico de componentes, a

exemplo de curvas de inducao, flanges e tés forjados, em modulos submarinos, relacionados a
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presenca de precipitados de nitretos de cromo na fase 6 de AISD’s das classes UNS S32750 e
S32760 (lversen, 2012; Byrne et al., 2013).

Nesta pesquisa, a microestrutura, as propriedades mecénicas e de resisténcia a corrosao
de um tubo sem costura em AISD UNS S39274 com alto teor de W, aplicavel em sistemas
OCTG, nas condi¢cdes de deformado a frio (encruado) na classe 125 ksi (condigdo “como
recebida”); e encruado seguido de tratamento térmico de solubilizacdo em trés diferentes
temperaturas (1050, 1100 e 1150 °C) durante 40 min, resfriados rapidamente em agua; foram
investigadas, principalmente no que tange as influéncias da deformacao a frio e da precipitacédo
de nitretos intragranulares no interior da fase 6 do referido material.

A respeito dos nitretos intragranulares, ao se correlacionar a solubilizacdo em AISD UNS
S39274 atemperaturas de 1050, 1100 e 1150 °C, o aumento dessas temperaturas de tratamento
térmico tendeu a intensificar o quantitativo dos nitretos na forma de precipitados no interior dos
gréos ferriticos desse ago, obtendo-se consequéncias tanto na resisténcia a corrosdo quanto
nas propriedades mecanicas da liga. Algo excepcional nesta pesquisa digno de nota foi a
observacao do tipo menos comum de nitreto (i.e., o CrN), embora em geral ele esteja associado
a forma mais ordinaria (ou seja, o Crz2N), por meio de difracdo de raios-X (DRX) e de microscopia
eletrbnica de transmissdo (MET), na condicdo solubilizada a 1150 °C, sendo algo muito
importante no estudo cientifico; e além disso para o grau de aco inoxidavel superduplex UNS
S39274, relativamente novo no mercado e muito menos investigado do que os demais graus de
AISD (i.e., UNS S32750 e S32760), especialmente com precipitados de “nitretos de témpera”,
diferentemente daqueles de o, extensivamente estudados na literatura. Em particular, ha falta
de informagdes sobre tipo, tamanho e morfologia dos nitretos precipitados no UNS S39274.

As principais técnicas de caracteriza¢do adotadas neste trabalho foram as microscopias
Optica e confocal; MEV e MET; DRX; além dos ensaios mecanicos de tracdo, impacto Charpy,
e dureza e microdureza Vickers; e 0os ensaios de susceptibilidade a corrosdo (estudo de corrosdo
por pites por polarizagdo potenciodindmica ciclica, determinagdo da temperatura critica de pites
por polariza¢do potenciostatica, polarizagcéo eletroquimica por reativagédo ciclica, além de ensaio
de tracdo sob baixa taxa de deformacdo (BTD) em condicBes agressivas (sour media),

simulando-se meio corrosivo com presenca de gases acidos (CO; e H,S) e de alta salinidade).
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2 OBJETIVOS

2.1 Objetivos Gerais

- Avaliar, dentre as condi¢Bes de tratamento térmico de solubilizacdo propostas, aguela mais
adequada a industria de Oléo & Gas em servicos OCTG, de modo a se manter a combinacéo
de propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao deste aco inoxidavel superduplex (AISD)
UNS S39274.

2.2  Objetivos Especificos

- Estudar os efeitos da solubilizacdo nas temperaturas 1050, 1100 e 1150 °C e compara-los com
a condicao deformada “como recebida” (tubo trefilado a frio) na classe 125 ksi de Aco Inoxidavel
Superduplex UNS S39274) no que tange as microestruturas, propriedades mecénicas e de
resisténcia a corrosao, considerando-se a aplicacao desses materiais em servicos OCTG;

- Efetuar simulacdes termodinamicas, estabelecendo-se diagramas de fases e TTT, além de
quantificacbes e composi¢des quimicas das fases de equilibrio e precipitadas;

- Caracterizar microestruturalmente o material deformado a frio e os solubilizados a 1050, 1100
e 1150 °C, por meio de analises de imagens macro, micro e nanoscopicas (estereoscopicas;
microscopias oOptica e confocal;, microscopias eletrbnicas de varredura e de transmissao) e
difracdo de raios-X; visando identificar fases; determinar fragdes volumétricas das fases de
equilibrio (8 e y); tamanhos de grao austeniticos e de espagamentos entre austenitas; avaliar
qualitativamente precipitados, em especial de nitretos intragranulares na §; visualizar eventuais
pites de corrosdo e microtrincas causadas por condi¢cdes adversas pelas quais os materiais
foram submetidos; e avaliar o aumento de resisténcia mecanica mediante discordancias;

- Avaliar as propriedades mecanicas do tubo trefilado a frio e comparar com os solubilizados a
1050, 1100 e 1150 °C, por meio de ensaios de tracdo, impacto Charpy, dureza e microdureza
Vickers, correlacionando-as com as microestruturas;

- Estudar o comportamento de corroséo das condigfes de material deformado e solubilizados a
1050, 1100 e 1150 °C, por meio de ensaios de susceptibilidade & corroséo por pites (polarizacao
potenciodindmica ciclica; determinagdo da temperatura critica de pites (CPT) por polarizagdo
potenciostatica; e de polarizacdo eletroquimica por reativagéo ciclica (PERC)); além do ensaio
de tracdo sob baixa taxa de deformacéo (BTD) em condi¢cbes extremamente agressivas (com
presenca de gases acidos (CO: e H,S) e de alta salinidade), simulando-se as adversidades
pelas quais podem ser submetidos essas especificagcbes de materiais nas aplicacbes em

ambiente marinho do setor de Oleo & Gas.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Fundamentos da Metalurgia dos Ac¢os Inoxidaveis e de A¢os Inoxidaveis Duplex e

Superduplex

3.1.1 Definicdo e Classificacdo dos Acos Inoxidaveis e dos Acos Inoxidaveis Duplex e

Superduplex

Os acos inoxidaveis séo ligas metalicas de engenharia com aplicagdes diversas, desde
utensilios domésticos a componentes da industria aeroespacial (Chan; Tjong, 2014). A industria
de Exploracéo & Producéo (E & P) de Oleo & Gas, por exemplo, tem projetado equipamentos e
instalacdes em aco carbono ha décadas. Nos Ultimos anos, entretanto, com a descoberta de
pocos cada vez mais profundos, com meios fortemente acidos (sour media), o uso de ligas
resistentes a corrosdao (CRA’s), tais como os agos inoxidaveis, tem aumentado
consideravelmente. Essas CRA’s contém elementos de liga, tais como cromo (Cr), niquel (Ni),
molibdénio (Mo) e nitrogénio (N), de modo a se promover uma combinacéo favoravel de maior
resisténcia a corrosdo e de aprimoramento de propriedades mecénicas (resisténcia mecanica e
tenacidade), muitas vezes somente atingida por meio de processamentos mecanicos e/ou
tratamentos térmicos especificos (Elhoud; Renton; Deans, 2009; Elhoud; Renton; Deans, 2010).

Os acos inoxidaveis sdo considerados ligas a base de ferro (Fe) com altos teores de Cr
(pelo menos 10,5% em peso) e no maximo 1,2% em peso de carbono (C), de modo a designar
um grupo de agos resistentes a corrosdo, “inoxidaveis”, ou “agos sem ferrugem”. Quando o Cr
supera a concentra¢cdo minima necessaria forma-se na superficie do material uma pelicula muito
fina e estavel de 6xido de cromo autorregenerativa a qual previne a oxidacao adicional do ago
em ampla variedade de ambientes (Sedriks, 2003; Gullberg, 2010; Kangas; Chai, 2013;
Lauritsen, 2016). Essa pelicula pode ser formada a taxas elevadas e protege 0 a¢o da corroséo
generalizada. A natureza protetora dos 6xidos depende de fatores estruturais e cinéticos que
ndo podem ser interpretados diretamente em termos de consideracfes termodinamicas. As
propriedades da pelicula protetora dependem dos teores de Cr, Mo e N (Lauritsen, 2016).

O desenvolvimento dos agos inoxidaveis se iniciou de forma independente, tanto na
Alemanha, por meio do antigo conglomerado do setor siderargico conhecido por Krupp, como
em Sheffield, na Gra-Bretanha, em 1910 (Gullberg, 2010). Estima-se mais de 150 tipos de acos
inoxidaveis desenvolvidos em todo o mundo (Kangas; Chai, 2013).

Os acos inoxidaveis podem ser divididos basicamente em cinco categorias: austeniticos,
ferriticos, duplex, martensiticos, e os endurecidos por precipitacdo. Estas categorias séo

definidas com base nas suas estruturas cristalinas e nos elementos de liga, resultando-se em
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uma gama de propriedades requeridas para varias aplicacdes. Os acos inoxidaveis austeniticos
e 0s duplex sé@o as duas categorias de acos inoxidaveis mais utilizadas em aplicacdes OCTG na
industria de E & P de Oleo & Gas (Gullberg, 2010; Kangas; Chai, 2013; Galakhova; Prattes;
Mori, 2021). A Figura 1 mostra a representacao pictorial das categoriasde acos inoxidaveis
considerando-se uma ampla faixa de teores de Cr e de Ni (ENCYCLOPAEDIA BRITANNICA
apud ISSDA, 2023).

Acos Inoxidaveis: Teores de Cromo (Cr) e de Niquel (Ni)

20 -

7
T

Acos Inoxidaveis
austeniticos

Acos Inoxidaveis

8 e e
“ austenitico-ferriticos
E ("Duplex")**
& 'O I” Agos Inoxidaveis /
= endurecidos por
= precipitagao** Acos Inoxidaveis
ferriticos
5 |- PN
Agos Inoxidaveis -
martensiticos*
0 i L | L3
10 15 20 25 30
%Cr (em peso)
P s By * Até 1,2% Carbono; algum Niquel adicionado.
T L e PR *+ 0,05-3% Cobre; 0,05-5% Molibdénio.

*** 3-5% Cobre.

Figura 1 - Representacao pictorial de varios tipos de agos inoxidaveis considerando-se uma ampla faixa
de teores de Cr e de Ni.

Fonte: ENCYCLOPAEDIA BRITANNICA apud ISSDA (2023) (adaptada).

O Cr favorece a formacdo de ferrita (5), ou seja, atua como um estabilizador de &
(elemento ferritizante). O Ni, por sua vez, atua como formador de austenita (y), ou seja, estabiliza
a fase y (elemento austenitizante) (Gunn, 1997). A partir desses elementos de liga e de suas
respectivas estruturas cristalinas é possivel distinguir, por exemplo, duas categorias importantes
de acos inoxidaveis, a dos agos austeniticos e a dos ferriticos.

Os acos inoxidaveis austeniticos sdo, dentre todos os agos inoxidaveis, aqueles de
maiores aplicacdo e producao, respondendo por mais de 70% da producédo mundial dos acos
inoxidaveis (Galakhova; Prattes; Mori, 2021). Eles s&o constituidos por uma Unica fase de
equilibrio, a fase austenitica, a qual dispde de estrutura cristalina do tipo Cubico de Face
Centrada (CFC) entre atomos de Fe, Cr e Ni, conferindo-se aos materiais dessa categoria
elevadas ductilidade e tenacidade, baixa tensdo limite de escoamento, alta tens&o limite de
resisténcia, a temperatura ambiente; boa soldabilidade; boa conformabilidade em comparacao
a outros grupos de acos inoxidaveis; alta resisténcia a corrosdo generalizada; e ndo sdo
endureciveis por tratamento térmico (Modenesi, 2001; Gullberg, 2010; Galakhova; Prattes; Mori,
2021). A composigao béasica dos acos austeniticos é de 16 a 26% Cr, entre 6 e 26% Ni e menos

de 0,3% C, embora existam ligas em que parte ou todo o Ni foi susbtituido pelo Mn e N. Todos
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esses elementos sdo importantes na passivacdo do aco inoxidavel em ambientes agressivos
(Modenesi, 2001; Galakhova; Prattes; Mori, 2021). Os graus Fe-Cr-Ni e Fe-Cr-Ni-Mn-N de a¢os
inoxidaveis sao austeniticos e sdo popularmente conhecidos pelos numeros de série 300 e 200,
respectivamente, do antigo American Iron and Steel Institute (AISI) (Sedriks, 2003).

Os acos inoxidaveis ferriticos correspondem a cerca de 25% de todos o0s acos
inoxidaveis utilizados no mundo, tratando-se de ligas Fe-Cr predominantemente ferriticas em
gualguer temperatura até a sua fusdo, com composi¢ado basica entre 12 e 30% Cr e um baixo
teor de C, em geral, bem inferior a 0,1%, dispondo-se de um arranjo cristalino dos atomos de Fe
e de Cr do tipo Cubico de Corpo Centrado (CCC). Essa diferenca de estrutura cristalina
aparentemente pequena afeta profundamente as propriedades destes agos. Por exemplo, os
acos inoxidaveis austeniticos sdo ndo magnéticos, enquanto os acos inoxidaveis ferriticos sédo
magnéticos; e como eles ndo podem ser completamente austenitizados, ndo podem ser
endureciveis por témpera, e sua granulagdo sO pode ser refinada por uma combinagdo
adequada de trabalho mecénico e recozimento de recristalizacdo. A soldabilidade desses acos
€ limitada, apresentando baixo coeficiente de expansao térmica, e boas resisténcias a corrosao
e a oxidagao, inclusive em altas temperaturas (Modenesi, 2001).

Os acos inoxidaveis duplex séo ligas Fe-Cr-Ni-Mo-N caracterizadas idealmente por uma
microestrutura de quantidades equilibradas de fases & e y, ou seja, mantendo uma razéo ideal
de 50% 8/50% vy (1/1) (Yousefieh; Shamanian; Saatchi, 2011; Forgas Junior; Otubo;
Magnabosco, 2016; Haugan et al., 2017; Galakhova; Prattes; Mori, 2021). Embora os fabricantes
procurem ajustar o equilibrio das fases 6 e y perto do ideal, o teor de & pode variar entre 35 e

55%, sendo mais comum encontrar uma faixa de 40 a 45% (Lauritsen, 2016; Bernas et al., 2017).

Uma microestrutura tipica de agos inoxidaveis duplex pode ser observada conforme a Figura 2:

e “ilhas” austeniticas (fase clara), a partir de imagem em microscépio Optico de uma amostra de AISD
UNS S39274.

Fonte: Lauritsen (2016).
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A categoria dos acos inoxidaveis duplex contém cerca de 18 a 30% Cr, 1,5 a 4,5% Mo
como elementos formadores de 3, além de 3,5 a 8% Ni e de 0 a 0,35% N como elementos
estabilizantes da y (Modenesi, 2001). Em geral, esses acos sdo caracterizados por uma
combinacdo de excelente resisténcia a corrosdo e elevada resisténcia mecanica, quando
comparados aos ac¢os austeniticos e ferriticos. Eles também proporcionam melhor soldabilidade
e maiores ductilidade e tenacidade ao impacto que essas demais categorias de acos (Modenesi,
2001; Paulraj; Garg, 2015; Chail; Kangas, 2016).

A maior resisténcia a corrosao dos acos inoxidaveis duplex, especialmente em ambientes
propensos a pites e as trincas por corrosdo sob tensdo, habilita-os serem aplicados como
componentes de equipamentos expostos a agua do mar, trocadores de calor, tubulacdes,
bombas, vasos de pressdo nas industrias quimica, petroquimica, alimenticia, de papel e
celulose, e de Oleo & gas, especialmente quando dispdem de granulagdo fina; promovida
principalmente pelos teores significativos de Cr, N e Mo, de modo a conferir a esses materiais
um Numero Equivalente de Resisténcia aos Pites (Pitting Resistance Equivalent Number
(PREN)) superior a 30 ou a 40, conforme a classificagdo de aco; bem como pela presenca da
microestrutura austenitica, especialmente devido ao Ni (Modenesi, 2001; Chan; Tjong, 2014;
Forgas Junior; Otubo; Magnabosco, 2016).

Um parametro importante para caracterizar e ranquear 0s agos inoxidaveis duplex e
outras ligas resistentes a corrosdo é o Pitting Resistance Equivalent Number (PREN). O PREN
€ uma expressao empirica que busca correlacionar o complexo efeito benéfico dos principais
elementos de liga de uma CRA utilizando-se de um “indice de Pitting” derivado da composigéo
quimica (Haugan et al., 2017). Esse parametro mede o valor equivalente da resisténcia a
corrosao por pite de uma liga metélica, ou seja, proporciona uma medida da resisténcia relativa
intrinseca do material & corrosé@o por pite em um meio corrosivo na presenca de halogénios, p.e.
os cloretos, determinado a partir da composi¢céo quimica do material (% em peso) (Lasebikan;
Akisanya; Deans, 2013; Haugan et al., 2017). Enquanto a norma NORSOK M-001 (2014) define
0 PREN baseado nos teores de Cr, Mo e N (Equagéo 1), as normas ISO 21457:2010, ISO 15156-
3:2020 e ISO 13680:2020 incluem também o tungsténio (W) (Equacéo 2):

PREN = %Cr + 3,3(%Mo) + 16(%N) (1)
PRENy, = %Cr + 3,3(%Mo + 0,5(%W)) + 16(%N) (2)

Onde: %Cr, %Mo, %N e %W séo, respectivamente, 0s percentuais em massa ha cCOmposi¢ao

quimica da liga metalica (ou de uma fase de liga metalica) dos elementos de liga Cr, Mo, N e W.
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Como regra geral, quanto mais elevado o valor do PREN de uma liga metélica (ou de
fase de uma liga metalica), maior a resisténcia a corrosao por pites dessa liga. Um valor alto
desse parametro torna a categoria dos acos inoxidaveis duplex forte candidata a ser aplicada
ambientes corrosivos diversos (Lasebikan; Akisanya; Deans, 2013; Chail, Kangas, 2016).
Entretanto, uma das criticas ao uso “banalizado” do PREN para selecionar ligas resistentes a
corrosdo € que este parametro nao leva em consideracdo aspectos da microestrutura dos
materiais. Assim, um aco inoxidavel superduplex, com PREN > 40, pode apresentar baixa
resisténcia a corrosdo por pites se contiver fases deletérias na microestrutura, conforme sera
comentado neste trabalho.

Considerando-se uma mesma condicdo de material, 0 aumento da fragdo volumétrica de
d na estrutura do aco inoxidavel duplex tende a elevar as tensdes limite de escoamento e de
resisténcia a tracdo, e a dureza; ao mesmo tempo que reduz a resisténcia a corrosdo, a
ductilidade e a tenacidade do material (Szabracki et al., 2011).

A Figura 3 apresenta um fluxograma esquematico com a evolugéo de diferentes tipos e
graus de acos inoxidaveis mediante modificag6es de composi¢des quimicas, partindo-se do ago

inoxidavel austenitico de grau 304.
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Figura 3 - Modificagbes de composicdes quimicas a partir do aco inoxidavel austenitico 304, visando
propriedades especiais, de modo a se obter uma vasta variedade de acos de diferentes classificaces,

dentre eles os agos inoxidaveis

superduplex.

Fontes: Sedriks (2003); Padilha e Guedes (2004); Kangas e Chai (2013) (adaptada).
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O desenvolvimento dos ac¢os inoxidaveis duplex ao longo dos anos considerando-se
carcateristicas de composicao quimica dos elementos de liga e de resisténcia a corrosao

(PREN) propiciou a classificagédo deles em quatro familias:

i) Lean Duplex: acos com teores de Ni (< 5,5%), N (< 0,26%) e de Mn (< 6,0%), sem adicéo
deliberada de Mo (< 0,6%); e PREN entre 22 e 30, a exemplo do grau UNS S32304, ligeiramente
superiores aos acos austeniticos do grau 316L. Essa familia de acos é destinada a mercados
emergentes, visando custos competitivos com altos volumes de producgéo (Charles, 2009);

i) Duplex “Padrédo” acos duplex propriamente ditos com teores de Cr (21-24%), Ni (4,5-6,5%),
Mo (1,5-3,5%) e N (0,08%-0,2%); e PREN entre 33 e 38, tais como UNS S32205 e UNS S31803.
Os valores de PREN dos graus duplex sdo superiores aos dos agos superausteniticos 904L e
austeniticos AISI 316. Os agos duplex resistem a maioria das condi¢des corrosivas (Charles,
2009; Chattoraj, 2013; Lauritsen, 2016; Haugan et al., 2017);

iif) Superduplex: acos com teores de Cr (24-26%), Ni (5,5-8,0%), Mo (3,0-5,0%) e N (0,2-0,35%);
e com PREN entre 40 e 45, a exemplo dos graus UNS S32750, UNS S32760 (este com teor de
W (0,5-1,0%)) e UNS S32520. Ha outros graus, por exemplo, UNS S32906, com teores de Cr
(28-30%), Ni (5,8-7,5%), Mo (1,5-2,6%) e N (0,3-0,4%), e PREN > 40. E h& graus, tais como
UNS S32550 e UNS S31260, que embora possuam PREN < 40, dispdem de teores de Cr (24-
27% Cr), Ni (4,5-7,5%), Mo (2,5-3,9%) e N (0,1-0,3%). Além desses, ha outros graus com altos
teores de W (0,8-2,5%) e de N (0,23-0,33%), tais como 0s UNS S39274 e UNS S39277, com
teores de Cr (24-26%), Ni (6,0-8,0%), Mo (2,5-4,0%) e PREN = 40. Todos esses acos
superduplex frequentemente sdo especificados em substituicdo aos acos superausteniticos
(6Mo) em diversas aplicagbes (Charles, 2009; Kangas; Chai, 2013; Mishra et al., 2016;
Gutiérrez-Vargas et al., 2017);

iv) Hiperduplex: acos de elevada resisténcia a corrosao por pites (PREN = 50 e Temperatura
Critica de Pites (Critical Pitting Temperature (CPT)) elevada), além da mais alta resisténcia
mecéanica dentre os acos duplex modernos, e boas conformabilidade e soldabilidade. Os
principais graus s&o os UNS S32707 e UNS S33207, com teores de Cr (26-33%), Ni (5,5-9,5%),
Mo (3,0-5,0%), N (0,3-0,6%), bem como teores de Cu (< 1,0%) e de Co (0,5-2,0%). Estes acos
foram desenvolvidos em substituicdo aos acos 6Mo para aplicacbes mais severas (Charles,
2009; Jeon et al., 2012).

A Tabela 1 classifica as familias de agos inoxidaveis duplex, em termos de composi¢ao

quimica e de PRENw.
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Tabela 1 - Classificacao das familias de acos inoxidaveis duplex.

Composicéo (% em peso)
UNS Cr Ni Mo N C Si Mn P S Cu Outros PRENw

max. max. max. max. max.

12 geracao de Agos Inoxidaveis Duplex

$32900 23,0-28,0 2,50-5,00 1,00-2,00 - 0,080 0,75 1,00 0,040 0,030 - - 26-35
S31500 18,0-19,0 4,20-5,20 2,50-3,00 0,05-0,10 0,030 2,00 2,00 0,030 0,030 - - 27-31
S32404 20,5-22,5 5,50-8,50 2,00-3,00 0,20 méx. 0,040 1,00 2,00 0,030 0,010 1,00-2,00 W:0,03 méax. 27-36

22 geragdo de Agos Inoxidaveis Duplex

Lean Duplex
S32001 19,5-21,5 1,00-3,00 0,60 méax. 0,05-0,17 0,030 1,00 6,00 0,040 0,030 1,00 max. - 22-26
§32101 21,0-22,0 1,35-1,70 0,10-0,80 0,20-0,25 0,040 1,00 6,00 0,040 0,030 0,10-0,80 - 25-28
§32202 21,5-24,0 1,00-2,80 0,45 max. 0,18-0,26 0,030 1,00 2,00 0,040 0,010 - - 26-30
S32304 21,5-245 3,00-5,50 0,05-0,60 0,05-0,20 0,030 1,00 2,50 0,040 0,040 0,05-0,60 - 22-30
§32003 19,5-22,5 3,00-4,00 1,50-2,00 0,14-0,20 0,030 1,00 2,00 0,030 0,020 - - 27-32
Duplex “Padréo”
$31803 21,0-23,0 4,50-6,50 2,50-3,50 0,08-0,20 0,030 1,00 2,00 0,030 | 0,020 - - 31-38
S32205 22,0-23,0 4,50-6,50 3,00-3,50 0,14-0,20 0,030 1,00 2,00 0,030 | 0,020 - - 34-38
S31200 24,0-26,0 5,50-6,50 1,20-2,00 0,14-0,20 0,030 1,00 2,00 0,045 | 0,030 - - 30-36
Superduplex
S31260 24,0-26,0 5,50-7,50 2,50-3,50 0,10-0,30 0,030 0,75 1,00 0,030 0,030 0,20-0,80 W: 0,10-0,50 34-43
S32506 24,0-26,0 5,50-7,20 3,00-3,50 0,08-0,20 0,030 0,90 1,00 0,040 0,015 - W: 0,05-0,30 36-42
§32520 24,0-26,0 5,50-8,00 3,00-5,00 0,20-0,35 0,030 0,80 1,50 0,035 0,020 0,50-3,00 - 37-48
§32550 24,0-27,0 4,50-6,50 2,90-3,90 0,10-0,25 0,040 1,00 1,50 0,040 0,030 1,50-2,50 - 32-44
§32750 24,0-26,0 6,00-8,00 3,00-5,00 0,24-0,32 0,030 0,80 1,20 0,035 0,020 0,50 méx. - 38-48
S32760 24,0-26,0 6,50-8,00 3,00-4,00 0,20-0,30 0,030 1,00 1,00 0,030 | 0,010 0,50-1,00 W: 0,50-1,00 38-46
S32906 28,0-30,0 5,80-7,50 1,50-2,60 0,30-0,40 0,030 0,80 1,50 0,030 | 0,030 0,80 méx. - 38-45

S$39274 24,0-26,0 6,00-8,00 2,50-3,50 0,24-0,32 0,030 0,80 1,00 0,030 | 0,020 0,20-0,80 W: 1,50-2,50 39-47

S$39277 24,0-26,0 6,50-8,00 3,00-4,00 0,23-0,33 0,025 0,80 0,80 0,025 | 0,002 1,20-2,00 W: 0,80-1,20 39-46

Hiperduplex

S32707 26,0-29,0 5,50-9,50 4,00-5,00 0,30-0,50 0,030 0,50 1,50 0,035 0,010 1,00 max. Co: 0,50-2,00 44-53

$33207 29,0-33,0 6,00-9,00 3,00-5,00 0,40-0,60 0,030 0,80 1,50 0,035 0,010 1,00 max. - 45-59

PRENy, = %Cr + 3.3 (%Mo + 0.5 - (%W)) + 16 - (%N)
Fontes: Gunn (1997); Sedriks (2003); Fritz (2003); IMOA (2014); ISO 15156-3:2020; ASTM A789/A789M-20 (2020);
ASTM A790/A790M-20 (2020).

3.1.2 Breve Historico dos Acos Inoxidaveis Duplex e Superduplex

Originalmente desenvolvidas como alternativa de baixo teor de Ni aos acos inoxidaveis
austeniticos, as ligas de microestrutura austeno-ferritica (duplex) foram introduzidas por Bain e
Griffiths em 1927, contudo somente na década de 1930 elas se tornaram comercialmente
disponiveis, com os primeiros acos inoxidaveis duplex conformados produzidos na Suécia
destinados a utilizacdo na industria de papel e celulose (lversen, 2012; Kangas; Chai, 2013;
IMOA, 2014, Liang, 2018).

Os primeiros graus desses acos eram ligas de Cr, Ni e Mo, designadas por Avesta 453E
(26% Cr, 4% Ni) e 453S (26% Cr, 5% Ni, 1,5% Mo), atualmente conhecidos como AlSI 329 (UNS
S32900) (Kangas; Chai, 2013). Esses graus foram desenvolvidos visando reduzir corrosdo
intergranular nos primeiros agos inoxidaveis austeniticos com alto teor de C. Pecas fundidas de

duplex foram produzidas na Finlandia em 1930, e uma patente foi concedida na Franca em 1936
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para o precursor do que viria a ser conhecido como Uranus 50 (UNS S32404). O AISI 329 foi
amplamente utilizado para tubos de trocadores de calor em servicos com acido nitrico apos a
Segunda Guerra Mundial (IMOA, 2014). Um dos primeiros graus duplex produzidos durante a
década de 1960, especificamente para se obter maior resisténcia a corrosdo sob tensédo por
cloreto (SCC), foi 0 3RE60 (UNS S31500) (Kangas; Chai, 2013; IMOA, 2014).

Esses acos inoxidaveis duplex de primeira geracdo proporcionavam boas caracteristicas
de desempenho, mas ainda havia limitacdes na soldagem, com baixa tenacidade das soldas
devido ao excesso de 6, tornando-se um impeditivo para aplicacbes mais amplas, requerendo-
se mais desenvolvimento de outros graus mais adequados a serem soldados. Em 1968, a
invencao do processo de refino de agos inoxidaveis, descarbonetacdo com argdnio e oxigénio
(AOD), abriu a possibilidade de um amplo espectro de novos acos inoxidaveis, levando a
possibilidade de deliberar a adigdo de N como um elemento de liga e de controlar os teores de
C, resultando em uma liga de baixo teor de C e rico em N, melhorando a soldabilidade (Kangas;
Chai, 2013; IMOA, 2014; Liang, 2018).

Embora os acos duplex tenham sido desenvolvidos desde a década de 1930, a primeira
geragdo desses acos foi aceita pela ASTM apenas no inicio da década de 1970 (Chattoraj,
2013). No entanto, logo em seguida houve uma vasta utilizacdo deles com o ajuste fino do N
como elemento de liga, resultando em graus melhores; e com o surgimento da segunda geracdo
no fim da década de 1970, consolidou-se esse elemento de liga nesses agcos com o
desenvolvimento de campos de 6leo e gas offshore no Mar do Norte e 0 aumento da demanda
por CRA’s com excelente resisténcia a corrosao, facilidade de processamento e alta resisténcia
mecanica (Chattoraj, 2013; IMOA, 2014). O UNS S32205 foi desenvolvido e se tornou a base
do desenvolvimento de uma moderna familia de acos inoxidaveis duplex, amplamente utilizada
em tubulacdes de linhas de coleta de gas e equipamentos de processo em plataformas offshore.
A alta resisténcia mecanica desses ac¢os permitiu a reduzir espessura da parede e do peso nas
plataformas, com aumento consideravel no seu uso (Kangas; Chai, 2013; IMOA, 2014).
Posteriormente, outros agos inoxidaveis superduplex se destacaram, a exemplo dos graus UNS
S32750, S32760 e S32520, desenvolvidos em meados da década de 1980 (Byrne et al., 2004;
Kangas; Chai, 2013).

Nos anos 2000 novos graus de acos lean duplex foram projetados para substituir as ligas
austeniticas AISI 304, ao se combinarem baixos teores de Ni e altos teores de N e de Mn,
compreendendo-se ligas de custo competitivo considerando-se os elementos de liga. Os agos
lean duplex contribuem com pouco mais de 10% da producéo total da categoria dos acos
inoxidaveis duplex (Charles, 2008).

Alguns outros graus de acos duplex foram desenvolvidos nos Ultimos anos para
aplicacdes mais especificas, estabelecendo-se, por exemplo, os de superduplex UNS S39274
e UNS S39277; e de hiperduplex UNS S32707 e UNS S33207, com adicdes de Cr extra altas
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combinadas com niveis de elementos de liga dedicados em Mo, W ou Cu, bem como teores de
N extra altos, estabelecendo-se estudos mais avancados no progresso dos ac¢os inoxidaveis
duplex (Charles, 2009; Lauritsen, 2016; Gutiérrez-Vargas et al., 2017; Haugan et al., 2017).

3.1.3 Metalurgia dos Acos Inoxidaveis Superduplex

Em 1927, Bain e Griffith consideraram a existéncia de um campo bifasico de y e de 4 no
sistema Fe-Cr-Ni, sendo provavelmente a primeira mencédo aos agos inoxidaveis “duplex”. A
Figura 4 mostra um diagrama Fe-Cr-Ni basico dos acos inoxidaveis, com destaque para a se¢ao
pseudo-binaria Cr-Ni a 70% Fe com a presenca de trés fases solidas: austenita (y), ferrita (o ou
d) e fase sigma (o) (Padilha; Plaut, 2009).

>
>

Temperatura

Ni

100 % Ni

a+8

o+y40"

ato

o) L’ 30 % Ni

70 % Fe

100 % Fe et 0% Ni
Fe
Figura 4 - Se¢do pseudo-binéaria através do diagrama Fe—Cr—Ni a 70% Fe (em peso).
Fontes: Padilha e Plaut (2009); Knyazeva e Pohl (2013a) (adaptada).

A secdo do diagrama de fases ternaria Fe-Cr-Ni que forma o diagrama pseudo-binario

Cr-Ni a 60% Fe para os acos inoxidaveis superduplex esta mostrada na Figura 5:
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Figura 5 - Diagrama pseudo-binario Cr-Ni a 60% Fe (em peso).
Fonte: Lippold e Savage (1979); Lippold e Kotecki (2005); Knyazeva e Pohl (2013a) (adaptada).

A partir da Figura 5, essas ligas metalicas séo solidificadas como $ a altas temperaturas,
gue depois se transformam parcialmente em y & medida que cai a temperatura, convertida em
estruturas “duplex”, conforme determina a composi¢cado quimica da liga (IMOA, 2014; Paulraj;
Garg, 2015). As proporgBes das duas fases (6 e y) e suas respectivas composicdes sao
indicadas para uma dada andlise de liga e de temperatura de tratamento térmico, com a
estabilidade a alta temperatura da estrutura duplex sendo influenciada provavelmente mais pelo
teor de N, do que pelo Cr, ou do Mo em si (Gunn, 1997). O N, além do C, por exemplo, sao
elementos n&o-metalicos encontrados nos acos inoxidaveis duplex e superduplex em
guantidades relativamente pequenas, contudo o efeito da presenca deles pode ser
extremamente importante, possibilitando-se a precipitagdo de numerosa quantidade de fases
secundarias, bem como aumentar a temperatura de inicio da transformacgédo da 6 em vy, além de
melhorar a estabilidade estrutural do grau de aco duplex (Charles, 1991, Pineau; Besson, 2009).
Enquanto isso, o Cr e o Mo, além do Ni, aumentam a resisténcia a corroséo, e o N, atuando
como soluto intersticial, exerce efeito mais favoravel sobre a resisténcia mecéanica (Colpaert,
2018).

Uma abordagem que tem sido considerada é a producéo de secdes ternarias isotérmicas
do sistema Fe-Cr-Ni-(Mo-N) mediante a simulagdo termodinAmica com programas
computacionais, a exemplo dos Thermo-Calc® e JMatPro®, aos quais executam o célculo do

equilibrio das fases em determinadas temperaturas utilizando-se dados experimentais de
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composi¢cdo quimica (Gunn, 1997). Com uma liga de teor tipico 25% Cr (em peso) nesse
sistema, uma combinagdo de microestrutura de 5 e de y pode ser obtida quando a temperatura
estiver abaixo de 1350 °C. Uma combinacgéo equilibrada de microestrutura, cerca de metade de
cada uma dessas fases, se configura entre 1100 a 1250 °C, faixa de temperatura mais usual
para solubilizagéo no tratamento térmico da maioria dos AISD’s (Liang, 2018).

Os diagramas de fase ternario Fe-Cr-Ni da Figura 6 ilustram a importancia da adi¢éo de
Ni e do Cr na microestrutura dos acos inoxidaveis Fe-Cr-Ni. As se¢Bes obtidas a partir de
calculos termodindmicos mostram a separagdo entre o dominio bifasico d/y e cada um dos

dominios monofasicos (5 e y) (Pineau; Besson, 2009).

T=1100°C Cr

T=1200 °C

50 60 70
Ni, % Ni, %
(a) (b)
Figura 6 - Sec¢@es isotérmicas do sistema ternario Fe-Ni-Cr (% em peso) (a) a 1200 °C; e (b) a 1100 °C.
Fonte: Pineau e Besson (2009) (adaptada).

Os diagramas de fase preveem as fases presentes nos acos inoxidaveis duplex e
superduplex. No entanto, eles tém limitacbes devido & complexidade dos calculos
termodindmicos multicomponentes, aos quais normalmente possuem mais de cinco
componentes relevantes, e os diagramas disponiveis raramente contém mais de quatro
componentes; sendo em alguns casos mais complexos insuficientes na previsdo da
microestrutura resultante ap0s a solidificagdo. Como resultado, métodos "préaticos” foram
desenvolvidos. Dentre estes, 0 mais conhecido é o Diagrama de Schaeffler (Figura 7), nos quais
os elementos séo divididos em dois grupos: os estabilizadores de 6 (ferritizantes ou alfagénios)
e os estabilizadores de y (austenitizantes ou gamagénios) (Padilha; Plaut, 2009; Pineau; Besson,
2009).
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Figura 7 - Diagrama de Schaeffler ilustrativo das areas de estabilidade das microestruturas das categorias
de acos inoxidaveis.

Fonte: Boniardi e Casaroli (2014) (adaptada).

A Tabela 2 apresenta uma lista exemplificativa dos principais elementos ferritizantes e
austenitizantes presentes nos agos inoxidaveis duplex e superduplex (Modenesi, 2001; Padilha;
Guedes, 2004).

Tabela 2 - Principais elementos presentes nos agos inoxidaveis duplex e superduplex.

Ferritizantes: Austenitizantes:
Cromo (Cr) (Principal) Niquel (Ni) (Principal)
Molibdénio (Mo) Nitrogénio (N)
Silicio (Si) Carbono (C)
Tungsténio (W) Manganés (Mn)
Niébio (Nb) Cobre (Cu)
Aluminio (Al) Cobalto (Co)

Fontes: Pineau; Besson, 2009; Weisbrodt-Reisch et al., 2006; Bettini et al., 2014; Lauritsen, 2016; Souza et al., 2017.

Embora o diagrama de Schaeffler seja adotado principalmente para estruturas soldadas,
ele também é muito Util para ilustrar as regides de estabilidade das diferentes microestruturas
em funcdo da composicdo do aco inoxidavel. No entanto, esse diagrama ndo leva em
consideracdo as influéncias das taxas de resfriamento e dos tratamentos térmicos de
envelhecimento, por exemplo. Nesse diagrama, os elementos estabilizadores de & podem ser
expressos como Cromo equivalente (Creq) € 0s estabilizadores de y como Niquel equivalente
(Nieg); bem como as microestruturas Austenita como “A”, Martensita como “M” e Ferrita como
“F”. Esse diagrama ja foi modificado por Delong e outros autores (Charles, 2008; Pineau;
Besson, 2009).
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Ha muitas expressfes empiricas propostas na literatura para efetuar os calculos dos Nieq
e de Creq, € elas, de modo genérico, podem ser descritas por meio das Equagbes 3 e 4,
respectivamente:
Nigq = %Ni + A (%Mn) + B(%C) + C(%N) + D(%Cu) + E(%Co) (3)
CToq = %Cr + F (%Si) + G(%Mo) + H(%AL) + I(%Nb) + J(%Ti) + K(%W) + L(%V)  (4)

em que A, B, ... L sdo constantes (Padilha; Guedes, 2004).

Os valores das constantes de determinacdo de Nieg € Creq Nem sempre coincidem,
atribuindo-se essas variacbes as diferentes técnicas de processamento, bem como as
composi¢des quimicas empregadas dos diferentes acos inoxidaveis, considerando-se o0s efeitos
relativos dos elementos (Padilha; Guedes, 2004). O equilibrio de fases d8/y nas microestruturas
dos agos duplex pode ser previsto, por exemplo, por meio das Equagdes 5-7, respectivamente,

para se obter Nieg, Creq € %Ferrita:

Nigg = %Ni + 35(%C) + 20(%N) + 0,25(%Cu) (5)
CToq = %Cr + %Mo + 0,7(%Nb) (6)
%Ferrita = —20,93 + 4,01Cr,q — 5,6Niq + 0,016(Tse;) )

Onde Ty, € a temperatura de solubilizagdo na faixa de 1050 a 1150 °C e as composicdes

elementares estdo em % (em peso) (Gunn, 1997; IMOA, 2014).

Os elementos quimicos e as impurezas presentes nos agos inoxidaveis possuem graus
de importancia distintos na qualificacdo dos referidos acos, por exemplo, quanto ao balanco de
fases, em que as quantidades relativas de 6 e de y presentes num dado grau de a¢o duplex ou
superduplex dependem da composicao quimica e do histérico térmico do aco, visto que
pequenas alteracdes de composicao exercem efeitos significativos na fracdo volumétrica relativa
dessas duas fases; ou quanto a resisténcia a corrosao localizada, especialmente aquela
relacionada a corroséo por pites, em ambientes com forte presenca de ions cloretos (CI), com
a possibilidade ou ndo de destruigdo da camada apassivadora caracteristica desses materiais,
tendo-se desenvolvido na literatura diferentes diagramas esqueméticos para correlacionar, por
exemplo, as influéncias da temperatura e da composi¢édo quimica do a¢o na fragédo volumétrica,
ou dos elementos quimicos sobre a resisténcia a corrosdo, representada em uma curva de
polarizacdo anddica, mostrados, respectivamente, nas Figuras 8 e 9 (Gunn, 1997; Gutierrez;
Iza-Mendia, 2009; Knyazeva; Pohl, 2013a; IMOA, 2014).
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Figura 9 - Diagrama esquematico dos efeitos dos elementos de liga e impurezas sobre a curva de

polarizagéo anddica.
Fonte: Gunn (1997) (adaptada).

Apesar dos agos inoxidaveis serem conhecidos pela alta resisténcia a corrosdo, na

realidade, a principal propriedade deles é a capacidade de formarem rapidamente uma forte

camada passiva na maioria das condicdes de oxidacdo Umida, em uma ampla faixa de

potenciais e pH’s. O filme aderente nanométrico, desenvolvido na superficie do aco, possui baixa

permeabilidade ibnica e, como resultado, a cinética da taxa de dissolucdo anddica cai para um

nivel tdo baixo que as perdas de massa sao aceitaveis para as inimeras aplicacées. Esse filme
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passivo é danificado, por exemplo, por abrasdo, sendo posteriormente espontaneamente
restaurado no estagio passivo, ou seja, com capacidade de auto-reparacéo (Charles, 2009).

O Cr é o principal elemento de liga responséavel pela formagéo da camada protetora, ou
seja, a pelicula passiva estabilizada de oxi-hidroxidos de cromo que melhora a resisténcia a
corrosao localizada em acos inoxidaveis duplex e superduplex quando se aumenta o teor deste
elemento (Gunn, 1997; Paulraj; Garg, 2015; Vicente et al., 2020). Eletroquimicamente, isto &
conseguido mediante alargamento da faixa passiva e da reducéo da taxa de corrosdo geralizada
(ipass) (Figura 9) (Gunn, 1997). Ele também € o mais importante estabilizador de &, ou seja, a
adicdo de Cr no aco promove a formacéo de estrutura CCC do Fe no AISD, e aumenta a
solubilidade do N (Safsten, 2009; IMOA, 2014; Paulraj; Garg, 2015; Vicente et al., 2020).

Os graus de aco duplex e superduplex possuem teores minimos de 20% e de 25% Cr,
respectivamente, ou seja, teores de Cr significativamente maiores do que a maioria dos acgos
inoxidaveis ferriticos e austeniticos (Pohl; Storz; Glogowski, 2007; Charles, 2009). Com teores
mais elevados de Cr, de modo a se assegurar um equilibrio entre as fases y e 6 na formagéo da
estrutura austenitica-ferritica, torna-se necessario adicionar mais Ni (IMOA, 2014, Vicente et al.,
2020). Entretanto, em altas concentracdes, o Cr tende a precipitar fases secundarias
intermetalicas deletérias, tais como o, carbetos de cromo, nitretos de cromo, fase alfa linha (')
fragil etc., influenciando nas propriedades mecénicas, levando a reducgdo de ductilidade e de
tenacidade, e na resisténcia a corrosao (Gunn, 1997; Angelini; De Benedetti; Rosalbino; 2004;
IMOA, 2014; Safsten, 2009; Liang, 2018).

O Ni, por sua vez, é o principal elemento de liga estabilizador da y, ou seja, ele promove
uma mudanca da estrutura cristalina de CCC (ferritica) para CFC (austenitica) (Séfsten, 2009;
IMOA, 2014; Paulraj; Garg, 2015; Vicente et al., 2020). A adicdo ou o0 aumento no teor de Ni
promove a mudanca da microestrutura ferritica (com pouco ou nenhum Ni) para a microestrutura
austenitca (com muito mais Ni, pelo menos 8%). A microestrutura duplex (austenitica-ferritica)
€ intermediaria em teor de Ni (entre 4 e 6% para os AID’s, e entre 6 e 8% para os AISD’s), com
a presenca de uma matriz ferritica e “ilhas” austeniticas, idealmente, em frages volumétricas

aproximadamente iguais de cada fase (Figura 10) (IMOA, 2014).

Microestrutura Ferritica Microestrutura Austenitica

Figura 10 - Micrografias sob microscépio éptico com destaque para as alteragdes de microestruturas de
um aco inoxidavel a partir de ferritico (a esquerda) para o duplex (ao centro) e para austenitico (a direita)
promovidas com a adicdo de Ni.

Fonte: IMOA (2014) (adaptada).
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A principal funcdo do Ni como elemento de liga nos acos inoxidaveis duplex e
superduplex é a de atuar no balanceamento das fases de equilibrio e no particionamento de
elementos, além de proporcionar melhores propriedades mecanicas (alta tenacidade, maior
ductilidade em comparacdo aos acos inoxidaveis ferriticos) e de soldabilidade, bem como
retardar a formagdo de fases intermetalicas, tornando o ago ndo magnético, em razao da
estrutura cristalina CFC, e que associado ao Cr, favorecer a resisténcia a corrosédo (Gunn, 1997;
Paulraj; Garg, 2015; Vicente et al., 2020). De modo a manter esse equilibrio de fases, os
elementos ferritizantes e austenitizantes necessitam ser adicionados em teores adequados no
aco, que com o excesso de Ni, por exemplo, podem levar a um desequilibrio de fases y e 3,
aumentando-se razoavelmente a fracdo volumétrica de y e mantendo-se as concentracdes de
Cr e de Mo excessivas nha fracdo volumétrica de 6 restante, e todavia causar efeito contrario de
aceleracao da formacdo de fases deletérias, tais como o', quando expostos a faixas de
temperatura adequadas a formacdo de cada uma dessas fases, levando a fragilizagdo do
material (Gunn, 1997; Safsten, 2009; Vicente et al., 2020). Por outro lado, o alto teor de Ni no
aco inoxidavel duplex ou superduplex pode promover a resisténcia a corrosdo em ambientes
redutores, com algum efeito direto nas propriedades de corrosdo, por exemplo, reduzindo os
valores de densidade de corrente passiva (ipass) € movendo-se o potencial (E) na direcdo mais
nobre (Figura 9) (Gunn, 1997; Paulraj; Garg, 2015).

O Mo atua em conjunto com o Cr na formacgéo da fase 3, e a sua adigdo se deve
principalmente para aumentar a resisténcia a corrosdo do aco inoxidavel, com a sua presenca
no filme passivo exercendo um efeito sinergético com os 6xidos e hidroxidos de cromo na
estabilidade dessa camada passiva frente aos ataques corrosivos por pites e por frestas em
meios corrosivos contendo cloretos, suprimindo-se os sitios ativos via formacao de oxi-hidréxido
imune, ou ion molibdato; bem como para aumentar a resisténcia mecanica do aco a altas
temperaturas, em razao do endurecimento por solucdo sélida mesmo sendo considerado um
atomo de elevado raio atdmico; contudo devendo-se permancer em teores limitados a 4% em
acos inoxidaveis duplex e superduplex, caso contrario, esse elemento de liga aumenta a
tendéncia de precipitacdo de fases intermetalicas deletérias, a exemplo de ¢ e y quando
trabalhados a quente a temperaturas superiores a 800°C (Gunn, 1997; Safsten, 2009; IMOA,
2014, Chan; Tjong, 2014; Paulraj; Garg, 2015; Chail; Kangas, 2016; Vicente et al., 2020).

O N é um importante elemento de liga nos AISD’s, com multiplas fungbes, tais como de
forte formador de y; e também de efetivo elemento endurecedor que aumenta a resisténcia
mecanica da y por mecanismo de solucao sélida intersticial, causando aumento da taxa de
endurecimento por trabalho a frio, e consequentemente maior resisténcia mecénica desses
acos; bem como promover a resisténcia a corrosao localizada, especialmente contra a corrosao

por pites e por frestas, concentrando-se principalmente na interface metal-filme passivo,
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obtendo-se uma influéncia semelhante a do Cr e a do Mo, ou seja, movendo o potencial E na
direcdo mais nobre e ampliando a faixa de potencial passivo (Figura 9), com esse efeito
reforcado na presenca do Mo, sugerindo-se que ambos os elementos (N e Mo) exercem
influéncia sinérgica nas caracteristicas de corrosdo (Gunn, 1997; Charles, 2009; IMOA, 2014,
Chan; Tjong, 2014; Liang, 2018; Vicente et al., 2020). Ele também €, do ponto de vista
econdmico, adicionado aos acos inoxidaveis tendo em vista a reducao de custos de producao,
uma vez que a concentracao de Ni é ajustada da estabilizacdo da y para atingir o equilibrio de
fases desejado (Chan; Tjong, 2014; Paulraj; Garg, 2015; Vicente et al., 2020).

Um efeito da adicao intencional de teor de N é a sua capacidade de estabilizacdo dos
acos duplex contra a precipitacdo de fases intermetalicas, tais como o, y e carbetos de cromo,
aos quais sao inibidos pela redugédo da particdo de Cr, evitando-se assim empobrecimento
acentuado desse elemento nas regifes intergranulares (Safsten, 2009; Paulraj; Garg, 2015;
Liang, 2018; Vicente et al., 2020). Contudo, caso o N esteja presente apenas como impureza, a
particdo preferencial de Cr e de Mo na § leva a uma fase ferritica mais resistente a corrosao,
resultando em propagacdo de pite na fase austenitica. Se o a¢o contiver quantidades
significativas de N, ele sera particionado preferencialmente a vy, conferindo-se maior resisténcia
a corrosdo a fase austenitica do que a ferritica, propagando-se pites na 6 (Lauritsen, 2016). Ao
mesmo tempo, elevados teores de N parecem causar favorecimento de precipitados de nitretos
de cromo (CrN ou CrzN), embora ainda tenha sido relatado na literatura que o aumento do teor
desse elemento poderia reduzir o risco de formacdo de nitretos, decorrente da reducdo da
concentracdo de 6 como consequéncia do fato de o teor de y aumentar, e assim reduzindo-se a
distancia entre as ilhas de y (Gunn, 1997; Séfsten, 2009; Paulraj; Garg, 2015; Liang, 2018;
Vicente et al., 2020). O maior teor de y resulta da sua solubilidade em N, que € superior a da
(Safsten, 2009). As contribuicbes deste elemento de liga corroboram que os teores de N nos
acos duplex tenham aumentado continuamente até niveis proximos aos limites de solubilidade
de cada grau de aco (Charles, 2009). A Figura 11 ilustra um grafico esquematico do
desenvolvimento dos acos inoxidaveis duplex e suas variantes em termos da soma dos teores
de Cr e Mo vs teor de N, mostrando-se diferentes graus desses acos duplex. A solubilidade do
N nos agos austeno-ferriticos pode ser melhorada com teores mais elevados de Cr e de Mo, de
modo a possibilitar ainda mais o aumento de teor de N, bem como aperfeicoar o comportamento
de resisténcia a corrosdo localizada dos diversos graus de acos duplex (Charles, 2009;
Knyazeva; Pohl, 2013b).
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Figura 11 - Desenvolvimento de agos inoxidaveis duplex e demais familias e solubilidade do N
considerando-se os teores de N e de Cr + Mo.

Fonte: Charles (2009) (adaptada).

O elemento de liga C nos agos inoxidaveis € um grande formador de vy, e 0 seu teor na
maioria dos acos inoxidaveis duplex e superduplex é limitado entre 0,02% e 0,04%, de modo a
suprimir a precipitagéo de carbetos ricos em Cr, aos quais podem atuar como sitios de iniciagédo
de corrosao por pites e de sensitizacdo (corroséo intergranular) (Gunn, 1997; Modenesi, 2001,
Charles, 2009). Sabe-se que os carbetos de cromo e, em certa medida, 0s nitretos, também
reduzem a resisténcia a corrosdo do material, principalmente devido a formacdo de zonas
empobrecidas de Cr em torno dos precipitados, que ocorrem sobretudo nos contornos de gréo,
sendo os acos austeno-ferriticos menos sensiveis a esse fendbmeno do que, por exemplo, os
acos austeniticos (Charles, 2009). A adicdo de C e de N em ac¢os de microestrutura duplex tende
a causar endurecimento tanto da & quanto da vy, dissolvendo-se em locais interticiais na solucéo
sé6lida, contudo o C requer mais cuidados, sendo atualmente mais bem controlado por meio de
processos siderurgicos mais modernos em agos inoxidaveis, tais como Descarbonizagdo com
Oxigénio e Argdnio (AOD) ou Descarbonizagédo do Oxigénio a Vacuo (VOD) (Gunn, 1997).

E bem conhecido que a combinacédo de propriedades dos AID’s e AISD’s, de modo a
permitirem elevadas resisténcia a corrosdo com propriedades mecénicas favoraveis, depende
essencialmente da microestrutura bifasica equlibrada das fases priméarias y e 8, porém ha a
possibilidade de precipitacdo de fases secundarias deletérias, tais como o, y, carbetos (M23Cs),
nitretos de cromo, =, dentre outras, principalmente decorrentes do historico térmico desses
materiais (Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015; Mishra et al., 2016; Magalh&es et al., 2017;
Cojocaru et al., 2017).
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Os acos inoxidaveis duplex e superduplex possuem comportamentos de precipitacdo
muito complexos devido a elevada quantidade de elementos de liga que eles contém.
Termodinamicamente, isto leva a formagéo de muitas fases, conforme representandas em um
diagrama TTT esquematico tipico, com destaque para os efeitos dos elementos de liga sobre a
precipitacao das fases deletérias (Figura 12) (Knyazeva; Pohl, 2013b).
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Figura 12 - Diagrama TTT esquematico tipico de um aco inoxidavel duplex com destaque para os efeitos
dos elementos de liga sobre os precipitados de fases secundérias.

Fonte: Charles (2008) (adaptada).

Essas diversas fases precipitadas secundarias podem ser induzidas durante as
manufaturas e processamentos, tais como procedimentos de soldagem, e subsequentes
resfriamentos, ou passes de reaguecimento; exposi¢cdes prolongadas a altas temperaturas; bem
como envelhecimento e outros tratamentos térmicos, em geral, prejudicando-se as propriedades
Uteis de um determinado acgo inoxidavel duplex ou superduplex, a exemplo de redugfes de
ductilidade e de tenacidade, e deterioracdes de propriedades de corroséo (Paulraj; Garg, 2015;
De Lacerda; Candido; Godefroid, 2015; Mishra et al., 2016; Hengsbach et al., 2017; Magalhdes
et al., 2017).

As fases precipitadas também podem ser distinguidas quanto a sua cinética de formacao,
dependente principalmente da solubilidade ou da difusdo dos elementos (Knyazeva; Pohl,
2013b). As taxas de difusédo para elementos de liga intersticiais na 6 sao aproximadamente 100
vezes mais rapidas do que aquelas correspondentes na vy, devido a rede cristalina CCC menos
compacta, além disso, a 6 € mais enriquecida em Cr e Mo, que séo conhecidos por promoverem
a precipitacdo de fases intermetdlicas; e as solubilidades dos elementos, tais como N, C, W, Cu,
na 6, sdo 100 vezes inferiores as da vy, caindo acentuadamente com a reducdo da temperatura,
e consequentemente aiumentando-se a probabilidade de precipitados de carbetos, nitretos e
outras fases intermetalicas durante o tratamento térmico apenas na fase ferritica, ndo podendo
serem evitadas nem com taxas de resfriamentos altas (Angelini; De Benedetti; Rosalbino; 2004;

Knyazeva; Pohl, 2013b). Por outro lado, a formacdo de fases dependentes do tempo, em
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especial o, y e fragilizacdo a 475 °C com a fase o’, associdas ao tempo de tratamento prolongado
a temperaturas criticas, em geral, podem ser suprimidas por uma taxa de resfriamento
suficientemente elevada (Iversen, 2012; Knyazeva; Pohl, 2013b).

As solubilidades do C e do N nos acos duplex séo limitadas e tornam-se mais baixas
com a diminuigédo da temperatura. Ambos os elementos preferem concentrar-se na fase y, em
raz8o da maior solubilidade dos elementos intersticiais e a um maior nimero de sitios
tetraédricos nessa fase. Entretanto, a 6 pode dissolver quantidades muito pequenas desses
elementos em sitios octaédricos e, assim, as formacdes de carbetos e nitretos ocorrem

exclusivamente na fase ferritica e nos contornos de fase é/y (Knyazeva; Pohl, 2013b).

3.1.4 Aco Inoxidavel Superduplex da classe UNS S39274

O grau de UNS S39274 pertence a uma classe relativamente nova de AISD’s, de
composi¢do basica 25Cr-7Ni-3,2Mo-2W-N, ou seja, comparando-0os aos demais graus mais
comuns (UNS S32750 e UNS S32760), ele dispbe do W como um dos principais elementos de
liga, com teores variando-se entre 1,5 e 2,5%, conforme preconiza as normas ASTM
A790/A790M-20 (2020) e 1SO13680:2020.

O W é um elemento estabilizador de 8, o qual promove o endurecimento por solugéo
sélida e o refino de graos em ligas ferrosas (Ha; Lee; Kim, 2017). Este elemento tem sido
adicionado & composicdo de acos inoxidaveis superduplex com o objetivo de melhorar a
resisténcia a corrosao localizada, incluindo-se a corrosao por pites em meios com ions cloretos
(CI) e a corrosao sob tenséo por sulfetos (H2S); muito embora os efeitos da adicdo dele carecem
de esclarecimentos na literatura, com 0os mecanismos de aumento da resisténcia a corrosao
localizada ainda muito questionaveis, contudo pesquisas apontam para um forte efeito na
cinética de repassivagao, em que ha teorias que consideram que o W seria enriquecido no filme
passivo como um oOxido de tungsténio, ou se anions dele dissolvidos inibiriam o eletrélito no
interior dos pites e das frestas (Haugan et al., 2017).

Embora os efeitos do W na resisténcia a corrosdo localizada ndo tenham estudos na
mesma extensdo de outros elementos de liga, a exemplo do Cr, do Mo e do N, pesquisadores
concordam que h& uma concentracéo ideal desse elemento de liga, até aproximadamente 3%
em peso; e que fora desse intervalo, ele seria ineficaz ou prejudicial (Haugan et al., 2017). Ha,
Lee e Kim (2017) observaram que acos inoxidaveis superduplex de diferentes teores de W entre
2,13 e 5,27% em peso eram susceptiveis a corrosao sob tensdo em solu¢do aquosa de acido
cloridrico (HCI) de concentragdo molar 4,0 M a 80 °C sob um potencial anddico aplicado, por
meio de ensaio de trac&o sob baixa taxa de deformagé&o (BTD), embora os testes de polarizacéo
potenciodindmica ciclica revelassem que um aumento do teor de W teria sido eficaz para elevar

0s potenciais de pite (Ep) e de repassivacao (E.p) das respectivas ligas. Todavia, o ligeiro
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aumento na resisténcia a corrosao sob tenséo da liga metélica com a adicdo do elemento foi
correlacionado a um processo acelerado de corrosdo galvanica entre as duas fases (y e 9)
resultante do particionamento do W na &, o0 que poderia estimular uma propagacéo de pites.

Na maioria dos AISD’s ndo ha a presenca de W, ou quando ha presenca, possui teores
inferiores aos dos demais elementos de liga importantes, a exemplo do Cr, Ni e Mo, havendo
consenso nos estudos da existéncia de efeito sinergético entre ele e alguns desses elementos.
Tais como com o Mo, ou alternativamente, com o Cu, ou ainda com o Cr, 0s quais séo
conhecidos por serem benéficos em aumentarem a resisténcia a corrosdo dos a¢os na maioria
das condicdes de servico (Charles, 2009; Liang, 2018). Szklarska-Smialowska (2005)
mencionou uma razao particular W/Mo em que um forte efeito sinergético levaria a um
desempenho maximo de resisténcia a corrosdo. Kim e Kwon (1999) mostraram que a razéo
W/Mo = 2,0 (em peso) proporcionaria essa melhor resisténcia a corroséo localizada. Ogawa et
al. (1996) também revelaram que adi¢ces de W de até 2,0% (em peso), mas com razdo W/Mo
= 0,72, aumentariam consideravelmente a resisténcia a corrosdo por pites no metal de base
(MB) e zona termicamente afetada (ZTA) em juntas soldadas de AISD, em linha com a
especificacdo do AISD UNS S39274; e que acima de desse teor de W houve uma redugéo da
tenacidade ao impacto e da resisténcia a corrosao localizada.

Independentemente do efeito do W em solucéo sélida nos AISD’s, h& controvérsias nas
pesquisas sobre o retardo ou a aceleracdo da cinética de precipitacdo de fases intermetalicas
deletérias durante, por exemplo, operagdes de soldagem (Lauritsen, 2016; Haugan et al., 2017).
De acordo com Charles (2008), adicGes desse elemento de liga nos AISD’s sdo conhecidas por
estabilizar a fase o em altas temperaturas, e os graus contendo W exigem temperaturas de
tratamentos de solubilizacdo mais altas, com precipitados de fases significativamente de
natureza intragranular. Jeon et al. (2012) também relataram que a substituicdo parcial de Mo por
W reduziu a fragdo volumétrica total de fases secundérias, resultando em retardamento
acentuado da precipitacdo de sitios de nucleacdo da fase o, porém com favorecimento da
precipitacdo de fases y e de nitretos de cromo Cr.N em contornos de gréo.

O AISD UNS S39274 tem sido de patrticular interesse em aplicagbes OCTG em fundo de
poco (downhole), principalmente quando trabalhado a frio como tubo sem costura (Elhoud;

Renton; Deans, 2009; Torres et al., 2020; Torres; Johnsen; lannuzzi, 2021).

3.2 Processamentos Mecéanico e Térmico

3.2.1 Encruamento e Trefilagdo a Frio (cold-drawing) de tubos sem costura

O encruamento ou trabalho a frio € um importante processo de aumento da resisténcia

mecanica de ligas metalicas ou metais ndo sensiveis a tratamentos térmicos, o qual pode ser
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atribuido a interacéo de discordancias com outras discordancias e com outras barreiras que as
impedem de se movimentarem através da rede cristalina. Toda vez que o deslizamento de
planos cristalinos ocorre em apenas um unico grupo de planos paralelos, tais como nos
monocristais ou em metais do sistema Hexagonal Compacto (HC), h4 somente uma pequena
quantidade de encruamento. Entretanto, mesmo em monocristais, o deslizamento facil extensivo
€ incomum, e em policristalinos esse ndo é observado. Decorrente da interferéncia muatua de
gréos adjacentes em material policristalino, o deslizamento multiplo ocorre de modo preferencial,
e h& encruamento apreciavel nesses materiais. A deformagéo plastica realizada em uma faixa
de temperaturas, e sobre um intervalo de tempo tal que o encruamento nao € aliviado, é
chamada de trabalho a frio (deformacéo pléastica a frio) (Dieter, 1988).

De acordo com a norma ISO 13680:2020, o endurecimento a frio € o estado do material
em que as propriedades mecanicas sdo obtidas por trabalho a frio ndo seguido de tratamento
térmico. Esse trabalho a frio € uma deformagé&o plastica do material a uma temperatura inferior
a temperatura de recristalizacdo, de modo que ocorre um endurecimento por deformagdo
permanente. O percentual de endurecimento depende do nivel de resisténcia especificado para
cada classe de material, para o estado endurecido a frio. Nessa mesma norma, 0S agos
inoxidaveis superduplex podem ser fornecidos trabalhados a frio em trés classes distintas, de
maneira que se atinja uma tensdo limite de escoamento minimo (o) de aproximadamente
758 MPa (110 ksi), 862 MPa (125 ksi) e 965 MPa (140 ksi), como forma de elevar a resisténcia
mecanica desses materiais, bem como manter a condi¢cdo de resisténcia a corrosdo em razéo
de serem ligas resistentes a corroséo (ISO 13680:2020; Gullberg, 2010; Kangas; Chai, 2013;
Galakhova; Prattes; Mori, 2021).

O estado de trabalhado a frio € uma condigao de maior energia interna do que o material
ndo-deformado, resultado no aumento nas tensdes limites de resisténcia mecéanica (or) € de
escoamento (o.e), bem como reducéo da ductilidade. Esse processo pode ser seguido de alivio
de tensdes para promocao da reducdo de tensdes residuais geradas pela deformacéo plastica
ndo-uniforme resultante da operacgéo de fabricacdo, bem como restaurar a ductilidade de um
metal severamente deformado (Dieter, 1988; Lasebikan; Akisanya; Deans, 2013).

A deformacdo, além do ponto de escoamento ocorre por cisalhamento, ou por
deslizamento de um plano cristalino sobre o outro, como resultado do movimento de defeitos
microscopicos, tais como discordancias através do cristal, ocorrendo aniquilacdo e criacdo de
novas ligac6es com outros atomos através do plano de deslizamento (Nutor; Adomako; Fang,
2017). As discordancias sao defeitos lineares no interior da estrutura cristalina de metais
relacionados com os fendmenos de escorregamento de planos cristalinos, e a sua
movimentacdo através da rede cristalina € a principal fonte de deformacdo plastica a
temperatura ambiente (Padilha; Ambrozio Filho, 2004; Barra et al.,, 2015; Liang, 2018). A

deformacao plastica de um cristal perfeito pode ocorrer por deslizamento de plano de atomos
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com relacdo ao outro e isto exige o movimento cooperativo de todos os atomos do plano de uma
posicao de equilibrio para outra equivalente (Padilha; Ambrozio Filho, 2004). As discordancias
se propagam normalmente na direcdo do cristal mais favoravel do ponto de vista energético. Os
planos por onde as discordancias se movem sao designados por planos de deslizamento (em
geral, os planos mais densos). Em um metal (ou fase) de sistema cristalino CFC, a exemplo da
fase vy, 0 plano mais denso é um plano {111} e a direcdo mais densa nesse plano é uma dire¢éo
<110>, formando o sistema de deslizamento <110> {111} (Gullberg, 2010).

O fenbmeno de endurecimento por deformacdo pode ser explicado com base nas
interacbes do campo de deformacdo da discordancia-discordancia (Nutor; Adomako; Fang,
2017). Os primeiros estagios de deformacdo plastica se caracterizam pelo deslizamento
essencialmente nos planos primarios de escorregamento e as discordancias em arranjos
coplanares. Com o decorrer da deformacéo a frio, comeca a ocorrer o deslizamento cruzado e
0s processos de multiplicagdo de discordancias comecam a ser ativados (Dieter, 1988). O
namero de discordancias (também conhecido por densidade de discordancias) em um metal
aumenta com a deformacéo plastica, decorrente & multiplicagéo de discordancias ou a formacao
de novas discordancias, e em razdo das suas intera¢des entre si, elas provocam no material um
estado de tensdes internas elevadas (Dieter, 1988; Nutor; Adomako; Fang, 2017).
Consequentemente, a distancia média de separacao entre as discordancias diminui, e elas sdo
posicionadas muito proximas entre si, resultando em uma estrutura trabalhada a frio composta
de uma rede de emaranhados, ou seja, com regides de alta densidade de discordancias,
formando-se uma estrutura celular com as paredes das células formandas por esses

emaranhados de discordancias (Figura 13) (Dieter, 1988).

Figura 13 - Desenhos esquematicos do (a) inicio da formacdo de células de emaranhados de
discordancias em metal deformado a 10%; e (b) tamanho de célula em equilibrio com alta densidade de
discordancias nas paredes da célula em metal deformado a 50%.

Fonte: Dieter (1988).

Em média, as interacdes do campo de deformacgédo da discordancia-discordancia sao
repulsivas (Nutor; Adomako; Fang, 2017). Com uma maior densidade de discordancias nos
metais, a dificuldade de movimento delas ocorre devido a esse efeito de emaranhamento das

discordancias e, assim, resultar em um endurecimento do material (aumento de resisténcia
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mecéanica), designado por endurecimento por discordancias, ou endurecimento por trabalho a
frio (Liang, 2018). Assim, a tensdo imposta hecesséria para deformar um metal aumenta com o
aumento do trabalho a frio (Nutor; Adomako; Fang, 2017). Em geral, quanto mais deformado
plasticamente o metal, mais encruado ele se torna (Souza, 1982). O encruamento em trabalho
a frio de um metal (ou fase) pode ser detectado por meio de difracdo de raios-X (DRX) ou
microscopia eletronica de transmissdo (MET), com as metodologias de determinagdo da
densidade de discordancias apropriadas.

A deformacéo plastica de agregados policristalinos ocorre sem que cristais ou gréos
vizinhos sejam separados. Para se tornarem ducteis, os policristais necessitam apresentar ao
menos cinco sistemas independentes de escorregamento, requisito esse que nao € critico para
metais de sistema cristalino cubico (CCC ou CFC), com alta simetria € numerosos sistemas de
deslizamento. Por outro lado, em metais do sistema HC quando deformados em baixas
temperaturas, em razdo da baixa simetria, essa restricdo € mais critica. Durante a deformagé&o
plastica de um policristal, alguns dos seguintes eventos podem acontecer:

i) mudanca no formato dos gréos, tornando-os mais alongados no sentido da deformacéao;

ii) alteracé@o na orientagéo dos gréos, adquirindo orientagéo preferencial (textura cristalogréafica)
no sentido da deformacé&o;

iii) aumento da quantidade (area) dos contornos de grdo por unidade de volume; e

iv) aumento de varias ordens de grandeza no quantitativo de defeitos puntiformes e de

discordancias por unidade de volume (Padilha; Siciliano Junior, 2005).

A densidade e a distribuicdo das discordanicas introduzidas pela deformacéo plastica
dependem de varios fatores, tais como: estrutura cristalina do metal; temperatura; quantidade e
taxa de deformacéo; pureza do metal e “energia de falha de empilhamento” (E.F.E) (Padilha;
Ambrozio Filho, 2004; Padilha; Siciliano Junior, 2005).

A respeito da falha de empilhamento (ou defeito de empilhamento), trata-se de um tipo
de defeito superficial mais comum em metais (ou fases) CFC ou HC, causado por uma sequéncia
de empilhamento inadequada dos planos supercompactos da familia {111}. Em condi¢cdes
normais, ha uma sequéncia de empilhamento “ABCABCABC...” em um cristal CFC perfeito.
Porém, pode acontecer, por exemplo, que um plano do tipo A ocupe um lugar que seria
normalmente de um plano do tipo C, mostrado em “ABCABABCABC...", estabelecendo uma
pequena regido com sequéncia de empilhamento de cristal do sistema HC (ABAB), em vez de
uma sequéncia de empilhamento CFC (Askeland; Wright, 2016).

As falhas de empilhamento séo irregularidades na sequéncia de planos cristalinos, em
gue uma falha de empilhamento em um metal CFC pode ser considerada como sendo uma
discordancia dissociada, consistindo em pequena regido hexagonal limitada por discordancias

parciais (Figura 14). As discordancias aproximadamente paralelas tendem a se repelir uma a
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outra, porém este efeito € contrabalanceado pela tenséo superficial da falha de empilhamento
que tende a aproxima-las (Dieter, 1988). Por conseguinte, uma falha de empilhamento na
estrutura do estado fundamental de um cristal esta associada a um excesso de energia, em que
nessa regido “alterada” ocorre a introdugao de uma energia livre de HC superior a da estrutura
CFC, designado por E.F.E, causando interferéncias no processo de deslizamento de planos
cristalinos (Dieter, 1988; Askeland; Wright, 2016; Shih et al., 2021).

Falha de Plano de
empilhamento

deslizamento
Discordéancias \ /

parciais

Figura 14 - Modelo esquematico de uma falha de empilhamento.
Fonte: Dieter (1988) (adaptada).

A E.F.E é definida como a energia por area de falha através da dissociagdo de uma
discordancia perfeita em discordancias parciais Shockley e considerada como uma tensdo
superficial qgue puxa as parciais, a qual é inversamente proporcional a distancia de equilibrio
entre as duas parciais (Woo et al., 2020). Quanto menor essa energia, maior é a separagao
entre as discordancias parciais e mais larga a falha de empilhamento (Dieter, 1988). Esse
parametro também mede o custo da energia de cisalhamento de um plano atémico em relagdo
a outro, e como tal, esta diretamente relacionada a resposta dos cristais a deformacéo. As falhas
de empilhamento sao criadas durante a dissociacao das discordancias da rede em discordancias
parciais para reduzir a energia elastica de acordo com a regra de Frank. O tamanho da regiao
da falha de empilhamento (distancia entre as discordancias parciais) € determinado por um
equilibrio entre a interagdo elastica repulsiva entre as discordancias parciais e a energia para
formar a falha de empilhamento entre eles (Shih et al., 2021).

A E.F.E é fortemente dependente da composicdo do metal (ou fase) e da temperatura de
processamento dos metais e desempenha um papel importante como parametro responsavel
na determinacdo dos esquemas de deformagcdo e de mudancas microstruturais de acos
inoxidaveis austeniticos, bem como de acos contendo vy, tal como ocorre nos agos inoxidaveis
superduplex (Lu et al., 2016; Woo et al., 2020). Nos cristais CFC, sabe-se que a E.F.E e,
consequentemente, a largura de discordancias dissociadas afeta a mobilidade das
discordancias, a capacidade de deslizamento cruzado (cross-slip) e da formacdo de maclas
(twins), que regem o comportamento mecéanico do material (Shih et al., 2021).

A resposta a deformacdo plastica pode, no caso de acos de fase simples, como os acos

inoxidaveis austeniticos, originar alterac6es microestruturais, a exemplo do deslizamento de
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planos (slip planes), a maclagem (twinning), e/ou transformacdes de fase, conforme os valores
determinados de E.F.E (Lu et al., 2016). Valores baixos desse parametro (< 20 mJ/m?)
favorecem a transformacao de fases martensitica (martensita € e/ou martensita «’) a partir da
austenita (y — ¢ — o’ ou y — o) e conduz a plasticidade induzida por transformacao de fase
(TRIP); valores intermediarios de E.F.E (20 — 45 mJ/m?) resultam no mecanismo de deformagéo
por maclagem mecénica, levando a plasticidade induzida por maclagem (TWIP); e finalmente,
em altos valores de E.F.E (> 45 mJ/m?), as discordancias raramente se dissociam, e assim o
processo de deformacéo € controlado principalmente pelo deslizamento de discordancias, e
nesse caso, o deslizamento de discordancias perfeitas e parciais pode acumular-se em uma
banda de deslizamento (Lu et al., 2016; Kumar et al., 2017; Guo et al., 2018; Woo et al., 2020).
Independentemente da intensidade da E.F.E, a discordancia desloca-se ao longo dos planos de
deslizamento para acomodar a deformacao plastica, e existe uma interacdo complexa entre o0s
diferentes tipos de respostas microestruturais (Lu et al., 2016).

Em comparacdo aos acos monofasicos, a resposta mecéanica dos agos inoxidaveis
superduplex é mais complexa durante a deformacéo plastica decorrente da coexisténcia de dois
microconstituintes (Guo et al., 2018). O desempenho de conformagdo mecéanica desses agos é
afetado pelos diferentes comportamentos de deformacdo das fases constituintes, ou seja, da &
e da y. O deslizamento e a maclacdo sdo os dois mecanismos importantes da deformacéo
plastica, cuja esséncia é o movimento de discordancias; o deslizamento é completado pelo
movimento da discordancia, enquanto a maclacdo é completada pelo movimento da
discordancia parcial (Gao; Li; Wang, 2019).

A fase ferritica, que possui estrutura cristalina CCC e 48 sistemas de deslizamento,
deforma-se predominantemente pelo mecanismo de deformagdo de deslizamento de
discordancias durante o processo de encruamento, em razdo da presenca de numerosos
sistemas de deslizamento, bem como de dispor de uma alta E.F.E, dificultando a formacéo de
falhas de empilhamento (Guo et al.,, 2018; Gao; Li; Wang, 2019; Zhou et al., 2019). Por
conseguinte, a 4, com alta E.F.E, apresenta discordancias dissociadas em parciais préximas
umas das outras, de modo a facilitar o escorregamento com desvio (cross-slip) e a escalagem
de discordancias (dislocation climb), acarretando discordancias de alta mobilidade, que tendem
a se localizar em planos cristalinos de baixos indices de Muller (Padilha; Siciliano Junior, 2005).
Além disso, com o0 aumento da deformacéo do material ocorrem multiplicacdes de discordancias
e formam-se, em sequéncia, emaranhadas e células de discordancias (ou células de
deformacao) de baixa energia, além da possibilidade de subgrdos, que podem posteriormente
serem transformados em graos nanométricos com a intensificacdo da deformacdo (Padilha;
Siciliano Junior, 2005; Gao; Li; Wang, 2019; Zhou et al., 2019). Devido a esses fatores, os metais
de alta E.F.E apresentam distribuicdo heterogénea de discordancias, representado

esguematicamente na Figura 15 (a), onde se tem o interior de um grao cristalino com células de
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deformacédo com densidade de discordancias mais baixa em comparacdo com as paredes da
célula. Para um dado grau de deformacao, um metal (ou fase) de alta E.F.E apresenta menor
densidade de discordancias que um metal (ou fase) de baixa E.F.E, em razdo de que na
condicdo de alta E.F.E, além da maior mobilidade de discordancias, ocorre aniquilacdo e
rearranjo de discordancias com maior freqiéncia (Padilha; Ambrozio Filho, 2004; Padilha;
Siciliano Junior, 2005).

Por outro lado, a fase austenitica, de estrutura cristalina CFC e que conta com apenas
12 sistemas de deslizamento potenciais, possui menor E.F.E do que a fase ferritica, implicando
baixa mobilidade de discordancias, decorrente ao fato das discordancias parciais estarem muito
afastadas entre si e terem que se contrair de maneira a causar a mudanca dos planos de
deslizamento, a ocorréncia de discordancias com desvio e a escalada de discordancias torna-
se mais dificil (Padilha; Ambrozio Filho, 2004; Padilha; Siciliano Junior, 2005; Meyers; Chawla,
2009; Zhou et al., 2019; Gao; Li; Wang, 2019). Quando a quantidade de deformagé&o € menor, o
principal mecanismo é o deslizamento (Gao; Li; Wang, 2019). A medida que se aumenta em
intensidade a deformacéo, os metais de baixa E.F.E tendem a apresentar subestrutura de
deformacéo caracterizada por bandas de deformagéo, com arranjos lineares das discordancias
em bandas paralelas, para coordenar a deformacao plastica (Meyers; Chawla, 2009; Zhou et al.,
2019). Quando as bandas de deformacgéo se acumulam até certo ponto, com a concentracao de
tensdes atingindo a tenséo de cisalhamento critica de maclagem, formam-se maclas mecanicas
na y (Gao; Li; Wang, 2019; Zhou et al., 2019). Durante a deformacéo dessa fase, 0 mecanismo
de aumento de resisténcia muda para o deslizamento de discordancias, seguido de maclagem
mecanica, e por fim a transformacéo martensitica, a medida que a se diminui a E.F.E (Guo et
al., 2018). Em linhas gerais, as consequéncias da menor E.F.E na y, quando comparado com a
situacdo de maior E.F.E da 5, € a maior densidade de discordancias; uma distribuicdo mais
homogénea de discordancias na microestrutura, mostrado esquematicamente na Figura 15 (b);
maiores energia armazenada na deformacéo; taxa de encruamento; incidéncia de maclas de
deformacéo; resisténcia a fluéncia; e susceptibilidade a corrosédo sob tenséo (Padilha; Ambrozio
Filho, 2004; Padilha; Siciliano Junior, 2005).
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Figura 15 - Desenhos esquematicos de arranjos celulares de discordancias distribuidas em grédo encruado
(a) de metal de alta E.F.E. de forma heterogénea; (b) de metal de baixa E.F.E. de forma homogénea.

Fonte: Padilha e Siciliano Junior (2005).
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A determinacdo do parametro E.F.E de um material monofasico ou de uma fase CFC em
material de fases distintas, como ocorre nos casos de ag¢os inoxidaveis duplex ou superduplex
laminados a frio, se da de diferentes maneiras, dentre as quais se destacam uma forma “indireta”
via DRX, por meio de andlise de perfis de picos de difracdo associados aos planos
cristalograficos (111) e (200) da fase v, estabelecendo-se um estudo comparativo entre materiais
deformado e solubilidado, e posteriormente efetuar-se uma série de calculos segundo o0s
estudos de Schramm e Reed (1975); ou por meio de observacao “direta” da distancia entre as
discordancias parciais dissociadas ou por nés de discordancia apés a deformacéo plastica,
envolvendo MET em conjuncdo com softwares de analise de imagem (Campos et al., 2008;
Breda et al., 2015; Kumar et al., 2017). Além dessas, uma outra possibilidade de calculo de
E.F.E se d& baseada nos resultados de composi¢cdo quimica da fase em observagdo, por
exemplo, por meio de diferentes férmulas empiricas estabelecidas na literatura por diferentes
pesquisadores baseadas em alguns pressupostos relacionados com as composi¢cdes quimicas,
particionamento de elementos de liga e condi¢cdes termodinamicas, utilizando-se, por exemplo,
da espectroscopia por energia dispersiva (EDS) em andlises de microscopia eletrbnica de
varredura (MEV) como um indutor dos dados utilizados nas equacdes (Tseng; Tsai; Liou, 2003;
Lo; Shek; Lai, 2009; Kumar, 2016).

Uma caracteristica comum a todos os tipos de agos inoxidaveis austeno-ferriticos € a
complexidade do comportamento de deformacédo, em decorréncia da composicdo bifasica e a
formac&do de uma morfologia tipo banda 6 — y durante o processamento. Cabe informar que a
maior parte dos produtos em acos duplex é submetida a conformacéo plastica a quente e/ou a
frio (Rys; Cempura, 2017).

Além das bandas de deformacdo decorrentes da subdivisdo dos grédos em regifes de
diferentes orientages cristalograficas, consequéncia da tensdo heterogénea transmitida por
gréos vizinhos ou da instabilidade intrinseca dos grdos durante a deformacéo plastica; as
bandas de cisalhamento sdo heterogeneidades de natureza nao cristalografica, ndo se limitando
a determinado grao, mas sim atravessando varios graos, resultantes da instabilidade plastica e
podendo serem comparadas ao "estrangulamento” que ocorre em um ensaio de tracdo (Padilha;
Siciliano Junior, 2005; Cruz Fabiano, 2013).

Essas bandas de cisalhamento ndo s&o paralelas a nenhum plano de deslizamento
especifico, sendo formadas no material como um todo, especialmente em metais altamente
deformados, independentemente da estrutura de grdos e sua ocorréncia depende
principalmente da quantidade, do modo e da velocidade de deformacdo. Elas ja foram
identificadas em monocristais, policristais, materiais monofasicos e polifasicos, de estruturas
cristalinas CFC, CCC ou HC, deformados por diversos processos (laminacdo, forjamento,

tensdo, compressao e carregamento ciclico, ...) (Padilha; Siciliano Junior, 2005). Quando
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materiais policristalinos, com textura cristalografica aleat6ria, se deformam plasticamente, a
deformacéo é essencialmente heterogénea, consequéncia da interacado entre graos vizinhos que
leva & formacao de microestruturas complexas (Cruz Fabiano, 2013).

A Figura 16 resume as principais caracteristicas do estado deformado de acordo com a
sua escala de comprimento. Durante a deformacdo do material, a sua microestrutura altera-se
de diversas formas, com o aparecimento de uma estrutura interna dentro dos gréos, ocorrendo
um aumento da area total dos contornos de grao, resultado da acumulacdo de discordancias
durante a deformacao plastica (Cruz Fabiano, 2013).

~ Contornos de
Discordancias

Discordancias

Bandas de
Deformacéo

(c) (d)
Figura 16 - Hierarquia da microestrutura em metal policristalino que se deforma por deslizamento: (a)
discordéancias; (b) contornos de discordancias; (c) bandas de deformacao e de transi¢cao no interior de um
gréo; (d) amostras e bandas de cisalhamento na escala do gréo.

Fonte: Cruz Fabiano (2013) (adaptada).

Bandas de Cisalhamento

A evolucdo de E&P de reservas de petroleo e gas natural tem exigido cada vez mais a
perfuragdo de pogos mais profundos e maior complexidade nas condigbes operacionais,
resultando em uma demanda crescente na fabricacéo de tubulagdes de processo que excedam
0s requisitos padrBes das normas (Semerikov, 2007).

Ha um grande interesse em tubos com requisitos de alta resisténcia mecanica e de
utilizagcdo em ambientes altamente corrosivos, para revestimento de fundo de poco e para tubos
de producéo ou tubos OCTG, de modo a possibilitar a extracdo e o transporte de produtos de
corrosdo agressiva encontrados em pogos de natureza acida com altos teores de H,S, CO- e de
outros compostos quimicos nocivos (Semerikov, 2007; Gullberg, 2010; Kangas; Chai, 2013).
Apenas 0s acos inoxidaveis com excepcionais resisténcias mecanica e de corrosdo séo
adequados para aplicacbes OCTG. Decorrente aos requisitos de resisténcia mecanica, o

trabalho a frio torna-se necessario na manufatura de tubos, tonando-se, por exemplo, os acos
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inoxidaveis duplex e superduplex alternativas adequadas devido as suas boas propriedades
gquando conformados a frio (Gullberg, 2010).

Um dos processamentos adotados para se atingir os requisitos de resisténcia mecanica
necessarios a esses acos submetidos as operacdes adversas de OCTG envolve os métodos de
conformacdo mecénica, a exemplo da trefilacdo (ou estiramento) a frio, que consiste em um
processo de deformacao plastica realizada a frio, isto €, a uma temperatura de trabalho abaixo
da temperatura de recristalizacdo. Este processo ocorre pela passagem forcada de um tubo
através de um conjunto de ferramentas constituido por fieira e mandril, diferenciando-se das
trefilagbes de barras e arames, as quais soO se utilizam de fieira. A trefilacdo de tubos objetiva
obter tubos de diametros menores e com propriedades mecanicas controladas. A passagem do
tubo pelas ferramentas de trefilagdo provoca a reducéo de sua espessura e de didmetro, e como
a operacéo é realizada a frio, ocorre o encruamento do material, de modo a elevar a resisténcia
a tracdo e o limite de escoamento do material, ao mesmo tempo em que reduz os valores de
alongamento (ductilidade) do material conformado (Bresciani Filho, 2011).

A trefilagdo de tubos sem costura pode ser classificada em quatro tipos: sem apoio
interno, também conhecido por rebaixamento ou afundamento (Figura 17a); com bucha interna
fixa (Figura 17b); com bucha flutuante (Figura 17c); com mandril passante (Figura 17d). Na
trefilagdo com mandril ou bucha, grande parte da deformagé&o ocorre na reducéo de espessura
da parede do metal, permitindo-se produzir tubos com paredes mais finas e com diametros
menores. Normalmente, esse processo é realizado posteriormente a um processo de laminagéo
ndo plana com mandril e serve para dar acabamento, finalizar as dimensdes e melhorar a

microestrutura do metal (Bolanho, 2017).

Parede do
tubo

Parede do
tubo

(a) (b)

Parede do
tubo

(€) (d)
Figura 17 - Trefilacdo de tubos sem costura: (a) sem suporte interno (rebaixamento); (b) com bucha fixa;
(c) com bucha flutuante; (d) com mandril passante.

Fonte: Bolanho (2017).

Parede do
tubo
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Os tubos sem costura sdo exemplos de produtos manufaturados por meio dos processos
de extrusdo, ou de mandrilagem (processo Mannesmann), e acabados mediante o estiramento
de tubos a frio (Bolanho, 2017). A Figura 18 apresenta um desenho esquematico do processo

de trefilacdo a frio de tubos sem costura (cold drawing) para fabricag&o do tubo.

4

Figura 18 - Desenho esquemadtico da trefilagéo a frio (cold drawing) de tubos sem costura.
Fonte: Frank’s International (2017).

A Figura 19 apresenta um diagrama esquematico da manufatura de tubos sem costura
para aplicagéo em sistemas OCTG, dividindo-se basicamente em duas partes, sendo a primeira
delas constituindo-se dos processos siderurgicos de producdo de tarugos de acos inoxidaveis
superduplex, e a segunda constando dos processos de conformacao plastica (Mannesmann,
extrusao e forjamento), aos quais podem ser considerados como possiveis pontos de partida na
producdo dos tubos sem costura, para posteriormente passarem por acabamento mediante
trefilagéo a frio (Nippon Steel, 2020). A trefilacdo para producédo de tubos OCTG normalmente é
efetuada por uma bancada de trefilacdo capaz de estirar o produto em uma Unica batelada
(Gullberg, 2010).
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Figura 19 - Diagrama esquematico da manufatura de tubos sem costura para o sistema OCTG com um primeiro bloco de processos siderdrgicos para producao
de tarugos de aco inoxidavel superduplex, e um segundo bloco de processos de conformagédo mecéanica, com o acabamento utilizando-se trefilagéo a frio (cold-
drawing).

Fonte: Nippon Steel (2020) (adaptada).
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3.2.2 Tratamento Térmico de Solubilizacdo

Os AID’s e AISD’s apresentam em geral baixo teor de C (< 0,040%) devido ao processo
de descarbonetacdo por sopro de oxigénio associado ao argdnio (AOD) utilizado em sua
siderurgia, que, associado a microestrutura bifasica promovem alta resisténcia a corroséo, boa
soldabilidade, além de elevada resisténcia mecéanica. No entanto, a microestrutura tipica pode
ser modificada por tratamentos térmicos (Ornek et al., 2017; Dainezi et al., 2021).

O tratamento térmico de solubilizacdo (solution annealing) de AISD’s consiste em se
manter o material em forno, em geral, entre 1000 e 1200 °C, durante um tempo no patamar, em
geral, até 1 h, seguido de resfriamento com alta taxa de resfriamento em agua a temperatura
ambiente (Tamb), Operacionalmente semelhante a uma “témpera” dos agos carbonos, porém com
0 objetivo de promover a particdo de soluto entre as fases ¢ e vy, por difusédo, de modo a restaurar
a fragdo volumétrica dessas fases para uma proporcdo aproximada de 50%; além de
proporcionar a homogeneizacdo das ligas metdlicas por meio da prevencao (ou minimizag&o)
de precipitacdo de fases intermetalicas indesejaveis, tais como o, y € o/, presentes no ago
(Cervo; Ferro; Tiziani, 2010; Pinedo, 2021; Dainezi et al., 2021). A Figura 20 mostra um desenho

esquemaético das etapas do referido tratamento térmico.
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Figura 20 - Desenho esquematico das etapas de tratamento térmico de solubilizacao.
Fonte: Zeemann (2024)

Parece evidente, a partir de um diagrama pseudobinario (Figura 21), que ligas metdlicas,
a exemplo de AID’s ou AISD’s, quando submetidas ao tratamento térmico de solubilizacdo a
temperaturas aproximadas da linha solvus da §, seguidas de resfriamento sob alta taxa de
resfriamento, solidificam com praticamente 100% da fase ferritica, e que com a diminuigdo da
temperatura de solubilizacdo, formam-se grédos de austenita priméria nos contornos de gréos de
8, de modo que a microestrutura de equilibrio progressivamente contera mais y e menos 3, por

meio de processos de nucleacéo e crecimento (Lippold; Kotecki, 2005; De Lacerda; Candido;
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Godefroid, 2015). Para os acos superduplex, no intervalo de temperatura entre 1050 e 1250 °C
ocorre a transformagéo y — 3, porém no aguecimento ao se ultrapassar o limite de 1200 °C ha
um aumento significativo da fracdo volumétrica de &, afetando-se drasticamente o
balanceamento da microestrutura de dualidade de fases (d/y), de modo que ndo € recomendavel
se exceder 1150 °C como limite superior da faixa de temperatura (Lai; Wong; Li, 1995; Safsten,
2009; Tan et al., 2009; Guo et al., 2011; Guo et al., 2012; Hengsbach et al., 2017).

WRC 1992, Creq/Nieq
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Figura 21 - Regido de temperatura elevada de diagrama de fases pseudobinario para composicdes de
AID e AISD. A regido sombreada indica a faixa usual de ligas comerciais.

Fonte: Lippold e Kotecki (2005) (adaptada).

A sele¢do da temperatura do tratamento térmico de solubilizagdo em determinado aco
inoxidavel superduplex deve-se principalmente de que tal par@metro seja 0 menor possivel (mais
distante e abaixo da linha solvus da &), de modo a viabilizar a formacdo de maior fragédo
volumétrica de y em comparacgéo ao teor de g, visando balancear a distribuicdo das referidas
fases quando do resfriamento rapido, porém suficientemente alta, de maneira a promover a
dissolucéo total de quaisquer fases precipitadas, além de minimizar o teor de N remanescente
na & (Lippold; Kotecki, 2005).

Na faixa de temperatura de solubilizacdo considerada para o a¢o superduplex verifica-
se um ligeiro aumento da fracdo volumétrica de ferrrita () com o incremento da temperatura de

tratamento térmico. Para cada temperatura de solubilizacdo € possivel efetuar um célculo dos

8
coeficientes de particdo (Kl. /V> dos principais elementos de liga entre as fases 6 e y, segundo a

Equacéo 8:
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)
K =% (8)

i

]

Onde: xf e x}’ denotam as concentracdes dos elementos de liga i (Cr, Ni, Mo, W...) presentes
nas fases & e vy, respectivamente. Quanto mais alta a temperatura, mais uniforme € a particdo
de Cr, Ni, Mn e Mo, por exemplo, visto que a fase y comeca a dissolver-se a medida que se
transforma em & (Weisbrodt-Reisch et al., 2006).

Com a queda de temperatura, as composi¢des de equilibrio da 6 e da y séo alteradas
continuamente, de acordo com as composi¢des da linha solvus da y e da 6. Ao mesmo tempo,
a difusdo diminui com a reducdo de temperatura. Em alguma temperatura durante o
resfriamento, a difusdo ndo consegue mais acompanhar as composi¢des de equilibrio dessas
duas fases, e quaisquer composicdes e equilibrio de fases presentes naqguele momento e
temperatura sao entao “congelados” na liga metalica, como se ela estivesse sido “temperada” a
partir daquela temperatura (Lippold; Kotecki, 2005). A taxa de resfriamento do tratamento
térmico de solubilizagéo é alta o suficiente para inibir a particdo de elementos de liga entre as
fases 6 e y dos acos inoxidaveis duplex e superduplex (Cervo; Ferro; Tiziani, 2010).

Apoés realizar os tratamentos térmicos de solubilizacdo, com o resfriamento da liga
metdlica e formacao da y, em condi¢cdes de equilibrio, ha particdo dos elementos de liga
presentes nas fases o e y, de modo que o enriquecimento de elementos ferritizantes (p.e., Cr,
Mo, W) ocorre na 8, enquanto os elementos austenitizantes (p.e., Ni, C, Mn, N, Cu) tendem a se
concentrar na y (Byrne et al., 2004; Lippold; Kotecki, 2005; Tan et al., 2009; Guo et al., 2011). A
composic¢ao quimica de cada fase varia a medida que a temperatura de solubilizagao é alterada
(Tan et al., 2009).

Quando a temperatura de solubilizacdo aumenta, o incremento da fragcdo volumétrica
de 6 induz um curto efeito de diluicdo, de modo que os elementos ferritizantes (p.e., Cr e Mo)
sdo espalhados por um volume maior e consequentemente diluidos, fazendo-se com que no
interior desta fase as concentragdes dos elementos ferritizantes da fase se tornem cada vez
mais empobrecidas, enquanto os teores de Ni e de N (elementos austenitizantes)
remanescentes na fase tendem a serem enriquecidos, pois diminui-se a fragdo volumétrica de y
(Lai; Wong; Li, 1995; Tan et al., 2009; Cervo; Ferro; Tiziani, 2010). No caso da y, o0 aumento da
temperatura do tratamento térmico causa uma reducao da fracao volumétrica desta fase, e no
interior dela, por sua vez, as concentracdes de elementos ferritizantes quase néo se alteram,
resultando apenas em ligeiros aumentos, enquanto os teores de elementos austenitizantes
presentes na mesma fase também ndo tém grandes varia¢des, com ligeiros aumentos, sem

sofrer os efeitos da diluigdo como ocorre na 6 (Lai; Wong; Li, 1995; Tan et al., 2009).
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Além de afetar a fracdo volumétrica das fases, a temperatura de solubilizacdo também
exerce influéncias na distribuicdo, na morfologia e no tamanho de grdos de ambas as
microestruturas das fases 6 e de y, de modo que o0 aumento dessa temperatura pode conduzir a
graos dessas fases cada vez maiores, e a uma reducéo da anisotropia da forma deles, com os
graos tendendo a equiaxialidade no plano trasnversal (Lai; Wong; Li, 1995; De Lacerda;
Candido; Godefroid, 2015; Forgas Junior; Otubo; Magnabosco, 2016; Luo et al., 2017).

Na maioria dos agos inoxidaveis austeno-ferriticos, em ambas as condi¢des “como
conformados” e solubilizados, a microestrutura consiste em grados de 6 como matriz continua,
por onde se distribuem a y dispersamente na forma de “ilhas” lamelares ou “tiras” alongadas
(Cojocaru et al., 2017; Liu et al., 2020; Dainezi et al., 2021).

Um parametro importante no estudo da correlacdo entre microestrutura e propriedades
de um aco inoxidavel de estrutura do tipo “duplex” quando submetido a um tratamento térmico
de solubilizacédo, por exemplo, € 0 espacamento entre austenitas, caracterizado pela distancia
média entre os graos das ilhas de y na matriz ferritica (Hosseini, 2016). De acordo com a norma
DNV DNV-RP-F112 (2019), o espagamento entre austenitas pode ser determinado pelo método
de interceptos na norma ASTM E112-13 (2021), de modo que ocorra a sobreposicdo de 4 a 5
linhas paralelas entre si em um microscopio ou em uma imagem impressa da microestrutura de
interesse. Ao longo dessas linhas, mede-se individualmente o comprimento da linha em cada
unidade de & que faz limite com as fases austeniticas. As fases muito finas de y equiaxial
presentes em aglomerados (clusters) entre ilhas de y consideravelmente maiores podem ser
ignoradas.

Os graos austeniticos em forma de ilhas aumentam de tamanho, e os graos ferriticos em
forma de banda se tornam mais largos gradualmente, observados por meio das medicdes de
tamanho de grdo e de espagcamento entre austenitas, a medida que a temperatura de
solubilizacdo aumenta, o que indica a redu¢éo da anisotropia dos graos, com distribuicdo mais
homegénea dessas fases, devido a difusdo dos elementos de liga gamagéneos, tais como Ni,
C e Mn (Tan et al., 2009; Dainezi et al., 2021).

Além da temperatura de solubilizagéo, o tempo de solubilizacéo e a taxa de resfriamento
sdo outros exemplos de parédmetros importantes na definicAo de propriedades de acos
inoxidaveis duplex ou superduplex tratados termicamente por solubilizacdo (Magalhées et al.,
2017; Liu et al., 2020).

O resfriamento ap6s a manutengdo da temperatura de solubilizacdo é uma etapa critica
do tratamento térmico. Essa taxa de resfriamento, de modo a se evitar formacdo de
precipitacdes e manter a finalidade da solubiliza¢do, € mandatoéria ser mantida como a maior
possivel, comumente ocorrendo em agua, onde por exemplo, a partir de 1050 °C, sob uma taxa
de resfriamento alta (200 °C/s) as estruturas austeniticas se tornam mais finas e mais bem

distribuidas em toda a matriz ferritica, enquanto sob baixa taxa de resfriamento (2 °C/s), as
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estruturas resultantes de y possuem caracteristicas mais grosseiras e ocorrem como
aglomerados (clusters) (Magalhées et al., 2017; Pinedo, 2021).

A Figura 22 apresenta um exemplo de tubo em aco inoxidavel superduplex resfriado em
agua logo apds passar pelo tratamento térmico de solubilizagédo (IMOA, 2014).

© Bosch-Gotthard-Hiittle
Figura 22 - Tubo resfriado em agua logo apds o tratamento térmico de solubilizago.
Fonte: IMOA (2014).

3.2.3 Precipitacdo de nitretos intragranulares (MN/MzN) na fase ferrita

Embora o tratamento térmico de solubilizagédo tenha por objetivo a homogeneizagéo de
microestruturas metaestaveis de ligas metalicas, por meio da prevencao de fases intermediarias,
tais como o, y, dentre outras fases deletérias, durante o resfriamento rapido, a partir da
temperatura de solubilizagdo adotada, € possivel ainda ocorrer a precipitagcdo de nitretos de
cromo intragranulares (no interior dos gréos) da matriz ferritica (Cervo; Ferro; Tiziani, 2010;
Byrne et al., 2013; Knyazeva; Pohl, 2013b). Entretanto, a selecdo correta da temperatura de
solubilizagdo néo deve resultar em quantidade muito elevada de nitretos de cromo, sendo esta
uma preocupacao maior quando temperaturas muito altas de solubilizagdo s&o adotadas, bem
como na ZTA de jutas soldadas. Em AISD’s, os nitretos de cromo podem ser de dois tipos: CrN
e Cr2N, com distingdes de morfologia, cristalografia e composi¢cdo quimica (Sathirachinda et al.,
2011; Pettersson et al., 2019). A formagdo de CrN € provavelmente um estégio inicial
metaestavel no processo de precipitacdo de nitreto de cromo, presumivelmente favorecido por
uma energia de ativacao menor, a qual fornece sitios de nucleacédo para o Cr2N, nesse caso,
mais estavel termodinamicamente (Pettersson et al., 2019). A precipitacdo intragranular de
nitretos de cromo pode ocorrer com mais facilidade em linhas de discordancias no interior do
gréo, inclus@es, contornos de gréo (8/5) de baixo angulo, e mais raramente em interfaces de
fases (6/y) (Ramirez; Lippold; Brandi, 2003; Safsten, 2009; De Lacerda; Candido; Godefroid,
2015; Lauritsen, 2016; Hengsbach et al., 2017; Liang, 2018; Pettersson et al., 2019).

Quanto ao CrN, ha poucos relatos na literatura desse tipo de precipitado em acos
superduplex, mas ha evidéncias da precipitacdo do CrN em conjunto com Cr,N em juntas
soldadas de AID UNS S31803 e de ligas 25%Cr—5%Ni—2%Mo (Sathirachinda et al., 2011; De
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Lacerda; Candido; Godefroid, 2015; Liang, 2018). O CrN possui estrutura cristalina cubica
primitiva do tipo “halita”, equivalente a estrutura do NaCl, de grupo espacial Fm3m (225); e o
Crz2N, por sua vez, possui estrutura cristalina trigonal com subcélulas hexagonais (P31m)
(Knyazeva; Pohl, 2013b; Magalhaes et al., 2017; Pettersson et al., 2019).

Nos acos inoxidaveis duplex e superduplex mais modernos, o N tem sido adicionado
intencionalmente, em geral entre 0,08 e 0,35% (em peso), visando aumentar as resisténcias
mecanica e a corrosdo por pites, além disso ele € um importante elemento de liga para
proporcionar o equilibrio de fases entre & e y (Ramirez; Lippold; Brandi, 2003; Lippold; Kotecki,
2005; Padilha; Plaut, 2009; Gullberg, 2010; lversen, 2012; Bettini et al., 2014). Com o aumento
no uso de N nesses acos, tornou-se cada vez mais importante investigar a susceptibilidade a
precipitacdo de nitretos de cromo, em especial os intragranulares, com alguns efeitos
prejudiciais as propriedades desses materiais (Iversen, 2012; Lauritsen, 2016). A formacéo de
nitretos intragranulares se da durante o resfriamento rapido a partir do tratamento térmico de
solubiliza¢do de acos inoxidaveis superduplex em temperaturas em geral entre 1000 e 1300 °C,
decorrente da supersaturacdo do N no interior da fase ferritica, denotado também de nitretos de
“témpera” (Nilsson 1992; Bettini et al., 2014; Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015; Chail;
Kangas, 2016; Bernas et al.,, 2017; Hengsbach et al., 2017). Esses nitretos precipitam
intragranularmente e estédo finamente dispersos no interior dos graos de 3, em geral, na forma
de aglomerados de precipitados distintos na faixa de tamanho de 50 a 100 nm (Sathirachinda et
al., 2011; Bettini et al., 2014; Bernas et al., 2017).

Exemplos de morfologias dos nitretos de cromo (Cr2N) precipitados intragranularmente
a partir da 8 em AISD solubilizados apés resfriamento rapido sdo mostradas nas imagens
microscopicas das Figuras 23 (a-c). Os nitretos do tipo CrN também podem precipitar a partir do
interior dos graos de ferrita supersaturados em N durante o resfriamento rapido nas adjacéncias
dos precipitados de Cr:N, aglomerados entre si; todavia, a razdo para isso ainda néo é
totalmente compreendida. Nesses aglomerados (clusters), o CrzN é correlacionado ao CrN e

possui a seguinte RO (OR) entre os nitretos: (111)¢y || (0001)¢,,y €
[110]¢yn || [1100]¢y,y (Pettersson et al., 2019).



(@)
Figura 23 - Imagens microscopicas de precipitados de nitretos de cromo: (a) no interior dos graos de ferrita
de AISD solubilizado; (b) intragranulares na ferrita de AISD UNS S32750 solubilizado (1125 °C / 10 min /
agua), destacando-se as diferentes morfologias (redondos, salpicados e aciculares); (c) aciculares no
interior da ferrita (fase escura) de AISD solubilizado (1250 °C / 40 min / agua).

Fontes: Perren et al. (2001); Chail e Kangas (2016); Lauritsen (2016) (adaptadas).
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A precipitagdo de nitretos de cromo em acos austeno-ferriticos é controlada
especialmente pelas propriedades de solubilidade soélida e de taxa de difusividade do N na é.
Como observado na Figura 24, no gréafico temperatura vs solubilidade do N nas fases 6 e v, a
solubilidade na austenita € maior do que na ferrita até aproximadamente 1200 °C, o que faz com
que esse elemento se difunda para os graos da y (Safsten, 2009). Este diferencial na solubilidade
do N tem implica¢des importantes no que diz respeito a precipitacdo de nitretos nesses acos
(Lippold; Kotecki, 2005). Abaixo de 700 °C a solubidade do N na & é muito limitada, e as altas
taxas de resfriamento impostas impedem uma difusdo de longa distancia, necesséria para o N
seguir para a y. Nessa condigéo, ocorre a formacao do Cr2N, que demanda uma difuséo de curta
distancia, pois se forma dentro dos graos de 5. Esta € uma explicacdo para o fato de o Crz:N
precipitar a temperaturas superiores a 700 °C (Safsten, 2009).
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Figura 24 - Solubilidade do N nas fases 5 e y.
Fonte: Lippold e Kotecki (2005) (adaptada).
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Os acos tipo duplex, os quais possuem elevados teores de N e de Cr, sdo particularmente
susceptiveis a precipitacao de nitretos de cromo na & (Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015).
Uma vez que ocupa os sitios intersticiais na célula unitaria (a.;), o0 N tem uma difusdo muito
mais alta do que os elementos substitucionais, por exemplo, a difusividade do N é cerca de mil
vezes superior a do Cr (Safsten, 2009; Iversen, 2012). Por conseguinte, aquele elemento
contribui na estabilizacdo da y que, por sua vez, acomomoda a maior parte desse elemento em
fungéo da sua alta solubilidade, reduzindo a susceptibilidade desses agos a formagéao de nitretos
(Iversen, 2012). Contudo, adicéo de N afeta a microestrutura do a¢o, uma vez que a precipitacao
de nitretos intragranulares € uma consequéncia da reducéo consideravel da solubilidade desse
elemento sofrida pela fase ferritica durante o resfriamento. E perceptivel na Figura 24 uma
rapida queda na solubilidade do N na & com a reducdo de temperatura, principalmente entre
cerca 1050 — 1100 °C (Ilversen, 2012).

Quando a liga se encontra a uma temperatura inferior a temperatura solvus da 8, o N se
difunde da 6 para a y. Se o resfriamento for demasiadamente rapido a partir de elevadas
temperaturas, com as solubilidades do N sobre a & diminuindo muito rapidamente, como ocorre
no tratamento térmico de solubilizagdo, com um tempo insuficiente para a difusdo desse N para
a y, com a queda brusca de temperatura parte desse elemento permanecera retido no interior
da 3, ou seja, a ferrita fica supersaturada de N e subsequentemente se precipitara intensamente
sob a forma de nitretos de cromo intragranulares no interior dos gréos ferriticos (a algumas
distancias da y), em geral de tamanhos muito diminutos (Lippold; Kotecki, 2005; Herefiu et al.,
2014, Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015; Naghizadeh; Moayed, 2015; Magalhaes et al.,
2017; Pettersson et al., 2019). Esses precipitados de nitretos de cromo se acumulam
principalmente no centro das regides ferriticas, e raramente se encontram nas proximidades das
interfaces de fases d/y, visto que nesta regido estreita de interface o N tera tempo suficiente para
se difundir para a y limitrofe adjacente, por onde a solubilidade desse elemento ainda é elevada,
conforme observado nas Figuras 23 (a-c) (Perren et al., 2001; Iversen, 2012; Chattoraj, 2013).
Os acumulos de nitretos de cromo nos contornos de subgrdo da 6 correspondem, em geral, a
elevada densidade de discordancias desses contornos e podem ser explicados mediante o
impedimento da difusdo de N nessas discordancias durante o resfriamento rapido (Perren et al.,
2001).

Embora ambos sejam atomos intersticiais, em comparag¢do com o C, o &tomo de N tem
um didmetro menor, permitindo-se uma maior solubilidade tanto na y como na 3. A solubilidade
do N nos acos austeno-ferriticos pode ser melhorada por meio do aumento do teor de Cr.
Simultaneamente, a tendéncia para a formagéo de nitretos de cromo (Cr2N) é refor¢ada, o que
limita as concentracdes maximas de Cr e de N que podem ser adicionadas aos a¢os superduplex
(Knyazeva; Pohl, 2013b).
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De acordo com a Figura 25 (a), para uma liga Fe-Cr-N a 26% Cr a solubilidade do N
acima de 1100 °C aumenta exponencialmente com a temperatura. Enquanto acima de 1200 °C,
a concentracdo de N na 4 é tdo elevada que ele pode ser mantido em solu¢gdo, mesmo por
resfriamento muito rapido. A formacgéo de nitretos pode ser distinguida pelos seus diferentes
mecanismos de precipitacdo nos dois compostos de nitretos, CrN e CroN. Observando-se a
Figura 25 (b), a analise termodinamica da solubilidade do nitreto na 6 revelou que o CrN precipita
antes da fase mais estavel CraN (em uma situacdo em que a taxa de resfriamento é tdo elevada
gue as precipitacdes das fases y e CroN podem ser suprimidas). O motivo para isso € a menor
energia de ativacdo para a nucleacdo de CrN devido a sua estreita semelhanca com a rede

cristalografica da & (Knyazeva; Pohl, 2013b).

/7 (CrN{Cr,N anprimido)
/

1200 N
4
|z
I
- : . 8/CrN ilibri
7 | Ak
1000 !‘/ /.
N/
900 / !

| )

1200 / 8/Cr;N (y supyimido)

=y
Sl
o
o

1100

1000

Temperatura (°C)
Temperatura (°C)

900

800 800 1
26% Cromo ' / '
700 700
0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25
Nitrogénio (% peso) Nitrogénio (% peso)

€Y (b)
Figura 25 - (a) Secdo quase-binaria através do diagrama de fases Fe-Cr-N a 26% Cr (em peso); (b)
Equilibrio de solubilidade de diferentes fases na 5 em fun¢éo da temperatura.

Fonte: Knyazeva e Pohl (2013b) (adaptadas).

Durante o resfriamento rapido, apenas a difusdo dos elementos intersticiais é
suficientemente rapida para se permitir o transporte ao longo de distancias semelhantes ao
espacamento da v, e as condi¢bes de equilibrio ndo sdo atingidas (Pettersson; Pettersson;
Wessman, 2015). O efeito da supersaturagdo na formacdo de nitretos foi estimado por
Pettersson, Pettersson e Wessman (2015) em AISD UNS S32750 mediante o calculo da for¢a
motriz para a precipitacdo de CrN e de CroN com base na composigéo da s a 1250 °C com as
demais fases definidas mantidas inativas. Em condi¢cdes de nao-equilibrio, observou-se forga
motriz para formar nitretos a temperaturas mais elevadas do que o0 maximo para a precipitacao
em equilibrio, Cr,N a 1188 °C e CrN a 1087 °C. Com menor barreira de nucleacdo, nédo é,
portanto, surpreendente que a precipitacdo de CrN seja favorecida comparando-se a do Cr;N
quando se resfria rapidamente. Nesse caso, seria esperado que o Cr2N nucleasse sobre o CrN.

Uma vez que a precipitacdo de CrN ocorre quando se excede a solubilidade do N, este

tipo de nitreto ndo pode ser suprimido mesmo a taxas de resfriamento de 2500 °C/s, resultando-
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se em precipitados na forma de disco ou de agulhas homogeneamente dispersos no interior da
8, atribuida ao aumento da temperatura de solubilizacdo associado a reducédo da razao /3.
Enquanto a y se dissolve, parte do N se difunde para a y remanescente e o restante desse
elemento permanece na 6 (Knyazeva; Pohl, 2013b; Gholami; Hoseinpoor; Moayed, 2015).

Um elevado teor de N nado é ideal no que diz respeito a precipitacdo de nitretos,
revelando-se propenso a elevada fracédo de nitretos, porém a concentracéo desse elemento ndo
afeta a quantidade de precipitacdo de nitretos na mesma medida que a microestrutura e a
temperatura de tratamento térmico. No entanto, a combinacdo de alto teor de N, microestrutura
de granulometria grosseira e resfriamento rapido apds a exposicdo a temperaturas elevadas de
tratamento térmico de solubilizagdo sao fatores que aumentam a susceptibilidade desses acos
inoxidaveis a precipitacdo intragranular de nitretos de cromo (lversen, 2012).

O N é soluvel na y em grandes concentracdes e, por conseguinte, ndo tende a formar
precipitados nessa fase mesmo a baixas temperaturas. A Figura 26 (a) mostra um diagrama de
fases para a liga 25Cr-7Ni-3Mo-Cu-0.26N, com a representacdo esquematica das temperaturas
de tratamento térmico de solubilizacdo, com destaque para uma faixa de temperatura mais
estreita de reducdo de solubilidade do N (faixa em azul) (Knyazeva; Pohl, 2013b). As
temperaturas de solubilizagdo mais elevadas apresentam maiores quantidades da fase 6, que
por sua vez suprimem a formacao de y pela precipitagdo dos nitretos de cromo na 3, e essa
baixa fracdo volumétrica de y associada a presenca de nitretos é prejudicial para as
propriedades mecanicas da liga, por exemplo, reduzindo a tenacidade ao impacto desse material
(Magalhées et al., 2017). A temperaturas de solubilizacdo mais baixas, com fragdes volumétricas
mais baixas de 8, é dificil a precipitacdo de nitreto de cromo, contudo existe uma possibilidade
de formacgédo da fase deletéria ¢ (Yousefieh; Shamanian; Saatchi, 2011; De Lacerda; Candido;
Godefroid, 2015; Zhang et al., 2017).

De modo a se prevenir a precipitacdo de fases indesejadas, a taxa de resfriamento a
partir da temperatura de solubilizacdo deve ser levada em consideracdo, devendo ser a mais
alta possivel, a qual é limitada pela espessura de parede do componente, como mostrado no
diagrama TTT esquematico do tratamento térmico de solubilizacao da Figura 26 (b). Contudo,
devido a baixa solubilidade do N na 8, os precipitados de nitretos do tipo CrN e Cr2N ndo podem
ser evitados por meio de solubilizacdo a altas temperaturas, mesmo com a taxa de resfriamento
mais elevada, como mostrado para ambas as espessuras de parede fina (curva de resfriamento
A) e espessa (curva de resfriamento B). O resfriamento de componentes de paredes finas a
partir da reducéo da solubilidade do N na &, com a diminui¢cao da temperatura de solubilizacéo,
ajuda a suprimir completamente a precipitacdo de nitretos, permitindo-se que o N se difunda
completamente da & para a y (curva de resfriamento A’), mas para componentes de paredes
espessas a precipitacdo de nitretos de cromo ainda é inevitavel decorrente as taxas de

resfriamento tecnicamente limitadas (curva de resfriamento B’) (Knyazeva; Pohl, 2013b). Os
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“nitretos de témpera” sao muito dificeis de serem evitados uma vez que se formam durante o
resfriamento rapido do tratamento térmico de solubiliza¢do independentemente da temperatura

de tratamento térmico e da taxa de resfriamento (Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015).
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Figura 26 - (a) Diagrama de fases da liga 25Cr-7Ni-3Mo-Cu-0.26N, com representagdo esquematica das
temperaturas de tratamento térmico; (b) Diagrama TTT esquemético do tratamento térmico de
solubilizacdo de componentes de paredes finas e espessas.

Fonte: Knyazeva e Pohl (2013b) (adaptada).

Pettersson, Pettersson e Wessman (2015) estudaram a precipitacédo de nitretos de cromo
em amostras de placas de AISD UNS S32750 durante o resfriamento rapido a partir de
solubilizagdo em temperaturas entre 1100 e 1250 °C e foi verificado por eles que os nitretos,
principalmente de Cr:N, precipitavam com uma elevada densidade no interior dos gréos de
ferrita (intragranularmente) ou em contornos de subgréos e defeitos na 8, enquanto as regides
proximas aos gréos de y adjacentes estavam isentas de nitretos. A nucleagdo heterogénea
pareceu ser mais favorecida, uma vez que os nitretos localizados nos contornos de subgraos
ferriticos eram geralmente maiores do que os da matriz. A taxa de resfriamento, bem como o
espacamento entre austenitas, obtiveram um efeito marcante nessas precipitacdes de nitretos.
De acordo com lversen (2012), em uma microestrutura com alto espagamento entre austenitas,
promovida principalmente em temperaturas de solubilizagdo mais altas, as distancias de difusdo
do N tornam-se maiores, deixando mais N retido na 6 apos o resfriamento rapido do material,
resultando em aumento consideravel na precipitacéo de nitretos de cromo intragranulares na é.
Verificou-se que uma microestrutura grosseira com grande espagamento entre austenitas
promoveu um maior volume de precipitagdo de nitretos, enquanto o teor de N exerceu menos
efeito no quantitativo de precipitacdo de nitretos. Uma taxa de resfriamento mais elevada,
acentuado pelo aumento do espacamento entre austenitas, resultou em nitretos intragranulares
de maiores dimensoes, tendo sido detectados nitretos em uma fragdo mais elevada dos graos

de 5 (Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015). Além disso, Pettersson, Pettersson e Wessman
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(2015) observaram que a formacdo do CrN metaestavel foi induzida por taxas de resfriamento
mais elevadas, e a tenacidade ao impacto pareceu nao ser afetada necessariamente pelos
nitretos. No entanto, notou-se nesses estudos uma ligeira diminuicdo da resisténcia a corrosao
nas amostras solubilizadas com grandes quantidades de precipitados. O efeito adverso limitado
na resisténcia a corrosao por pites foi atribuido ao pequeno tamanho (~ 200 nm) da maioria dos
nitretos, sugerindo-se uma taxa de resfriamento mais lenta dos AISD’s para permitir a particdo
do N, de modo a se produzir uma distribuicdo de tamanhos de precipitados mais equilibrada

com um efeito prejudicial menor sobre a resisténcia & corroséo por pites.

3.3 Fundamentos de Propriedades Mecanicas

3.3.1 Modelos de Encruamento por Deformacao Plastica

As ligas metdlicas sdo materiais policristalinos compostos de diferentes granulometrias,
orientagdes e formas, tornando-os isotropicos ou anisotropicos a depender das caracteristicas.
Ao longo dos anos, varias relagbes foram propostas para descrever o fluxo de tracdo e o
comportamento de endurecimento por deformagdo em metais, considerando-se niveis
microscopicos e macroscopicos (Nutor; Adomako; Fang, 2017). Os ensaios de tragdo uniaxiais
fornecem curvas precisas de tensdo (o) x deformacdo (g) antes da estriccdo (ou
empescocamento). No entanto, para a modelagem numérica com deforma¢6es muito grandes,
tais como nas conformacdes plasticas (estampagem profunda, trefilagdo a frio, dentre outras) a
compreensdo do comportamento de encruamento apés a estriccdo € necessaria (Tu et al.,
2020).

As curvas o X ¢ dos materiais sdo normalmente medidas a partir de um ensaio de tracéo
uniaxial quasi-estatico padrdo com um corpo de prova de barra redonda lisa para placas
espessas ou um corpo de prova de secao transversal retangular para chapas metalicas finas.
Para técnicas convencionais de medi¢&o da deformacgé&o no ensaio de tra¢éo uniaxial, tais como
com extensOmetros, apenas 0s dados antes da estriccdo sdo validos e podem ser utilizados
diretamente. Apdés o inicio da estriccdo, a deformacédo torna-se um estado triaxial de tensoes.
Devido a deformacg&o ndo-uniforme, a caracterizacdo da &rea minima da secéo transversal é
uma tarefa dificil (Tu et al., 2020).

A curva de tensdo x deformacéo de engenharia (curva de tenséo (on) X deformacao (en)
nominal) pode ser obtida a partir do ensaio de tracdo uniaxial convencional (Meyers; Chawla,
2009; Tu et al., 2020). A deformacéao de engenharia (ou nominal) (en) € definida pela deformacéao

uniaxial relativa ao comprimento da sec¢éo util inicial (L) (Equacgéo 9):

_L-L, AL

En = = 9

Lo Lo
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Onde L é o comprimento da sec¢éao util na dire¢édo da tracdo apds a deformacdo.

A tensdo nominal (on) € definida dividindo-se a carga (P) pela &rea inicial da secao

transversal (Ao) (Equagéo 10):
P

O-N:Z

(10)

on € en Sao definidos em termos dos pardmetros geométricos iniciais do corpo de prova,
sem considerar a alteracéo da secédo transversal em caso de grande deformacédo. A Figura 27
mostra esquematicamente a diferenca entre as curvas tensao (or) X deformacéo (er) verdadeira
(ou real) e tenséo (on) x deformacao (en) nominal dos ensaios de tracdo uniaxiais (Tu et al.,
2020).

A
G Estriccao \

i Curva or Vs &r
Formato antes da }
estriccédo

1 Curva oy vs &y
Pré-estriccao - Pds-estricgao

A >
E &

u
Figura 27 - Desenho esquemético das curvas tensdo (or) X deformacéo (sr) verdadeira (ou real) e tenséo
(on) x deformacéo (en) nominal dos ensaios de tracdo uniaxiais.

Fonte: Tu et al. (2020) (adaptada).

A tenséo limite de resisténcia a tracéo (ort) € marcada pelo ponto de intersecado da linha
tracejada na curva on X en na Figura 27. Ap6s o ponto de alongamento unifome (g,), a
deformacéo plastica torna-se localizada e on diminui devido a reducéo localizada da area da
secdo transversal. No entanto, a or continua a aumentar porque a area da sec¢do transversal
diminui e o material encrua na regido da estriccdo. As curvas or X ¢r Sa0 obtidas convertendo-
se a tensdo trativa e sua deformacéo correspondente em valores verdadeiros e estendendo-se

a curva (Meyers; Chawla, 2009; Tu et al., 2020). Por conseguinte, € mais pratico definir o

incremento de deformacdo em relagdo ao comprimento L como (Equacgéo 11):

dER = % (11)
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Integrando-se a Equacdo 11, obtém-se o pardmetro ez, também conhecida como

“deformacao logaritmica”, na Equacgao 12

com e () =0 (22 @

LO o

Correspondentemente, a or € definida na Equacéo 13:

o =L (13)

Onde A é a éarea da secdo transversal em cada momento do ensaio, considerando-se a
deformacéo sofrida.

Considerando-se volume de material constante antes e depois da deformacéo, tem-se
as Equacdes 14 e 15:

A, XL, =A XL (14)
P PL
Orp = Z = A_OLO = O-N(l + EN) (15)

A partir da Equacéo 12, obtém-se a Equacgéo 16:
egp = In(1+ ¢y) (16)

Uma vez atingido o limite de elasticidade do material (c,), ocorre a deformacao plastica,
seguida de um endurecimento onde a tensao deve ser continuamente aumentada para continuar
produzindo a deformacéao pléstica. Para simplificacéo, tem sido propostos modelos matematicos
constitutivos capazes de prever o comportamento de endurecimento por deformacdo dos
materiais. Estes modelos sao utilizados para descrever numericamente 0 material,
possibilitando-se a realizagdo de anélises numéricas para problemas de engenharia em geral.
Os modelos de encruamento Hollomon, Ludwik e Voce sdo alguns dos mais conhecidos, com
muitos estudos por diversos autores sobre a eficacia deles em diferentes materiais metélicos
(Chales et al., 2021).

A Figura 28 mostra quatro formas idealizadas para curvas o X ¢ (reais) uniaxiais:

O'T o O o Op=>0
_JE? (5'0=G
Op Op Op Op
JE1 E1
—
(3 € € E

(@) (b) (€) (d)

Figura 28 - Idealizag6es de curvas o X € uniaxiais: (a) perfeitamente plastica; (b) elastoplastica ideal; (c)

elastoplastica ideal com encruamento linear; (d) encruamento parabdlico.
Fonte: Meyers e Chawla (2009) (adaptada).
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Na Figura 28 (a) caso o material ndo sofra encruamento, a curva plastica é horizontal, ou
seja, apresenta comportamento idealizado de perfeitamente plastico. Ja na Figura 28 (b), ha
uma condi¢do de material elastoplastico ideal, significando que caso a deformacéo plastica ndo
seja tdo grande, a parte elastica da curva ndo pode ser negligenciada. Uma outra aproximacao
ao comportamento dos materiais reais € o comportamento elastoplastico ideal comencruamento
linear representado na Figura 28 (c); esta € uma curva linear com dois declives E; e E2 que
representam o comportamento elastico e plastico do material, respectivamente, em geral, com
valores E; << E;. No entanto, uma melhor representa¢cdo do comportamento de endurecimento
por trabalho é obtida assumindo-se uma diminui¢cdo gradual na inclinagdo da curva a medida
que a deformacdo plastica prossegue (Figura 28 (d)) (Meyers; Chawla, 2009).

Considerando-se que o comportamento de endurecimento isotrépico de muitos materiais
metalicos pode ser descrito aproximadamente por uma lei de poténcia simples de dois
parametros, a qual correlaciona os parametros or € &g, denominada modelo de Hollomon
(Hollomon, 1945), quando ocorre o escoamento é dado pela Equacgéo 17:

or = Kyeph (17)

Onde ny é o coeficiente de encruamento (0 < n < 1) e Ky € o coeficiente de resisténcia, ambos

para o0 modelo Hollomon (H) (Nutor; Adomako; Fang, 2017).

O modelo de Hollomon é um modelo matematico simplificado que pode descrever com
precisdo mediante ensaios de tragdo o comportamento de endurecimento do material obtido a
nivel macroscépico (Chales et al., 2021). O coeficiente de encruamento (ns) mede a capacidade
de um metal endurecer por deformacdo, que representa a capacidade com que o material
distribui uniformemente a deformacédo (adimensional). Ele corresponde a deformacéo real no
ponto de maxima carga (Souza, 1982; Garcia; Spim; Santos, 2000; Nutor; Adomako; Fang,
2017). Quanto maior o valor do coeficiente de encruamento de um material, mais ingreme é a
curva real desse material e mais uniforme € a distribuicdo das deformagfes na presencga de um
gradiente de tensdo, magnitudes maiores indicam maiores graus de endurecimento por
deformacéo. Para a maioria dos metais, o coeficiente de encruamento situa-se entre 0,10 e 0,50;
no entanto, solidos perfeitamente elastoplasticos tém valor igual a zero (Souza, 1982; Nutor;
Adomako; Fang, 2017). Ku € o coeficiente de resisténcia, que quantifica o nivel de resisténcia
mecanica que o material pode suportar, que mede a tenséo real quando ¢ = 1,0, tendo, portanto,
dimensdes de tenséo. O seu valor fornece uma indicacdo do nivel de resisténcia do material
(Souza, 1982; Garcia; Spim; Santos, 2000). Estes dois pardmetros sédo obtidos por ajuste dos

dados da curva or X er desde o escoamento até a estriccdo (Tu et al.,, 2020). Ambos os
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coeficientes sdo caracteristicas particulares do material, embora possam ser modificados por
tratamentos térmicos e/ou quimicos (Garcia; Spim; Santos, 2000).

Outra variedade do modelo de Hollomon, ao se considerar uma tensdo limite de
proporcionalidade (co), € 0 modelo de Ludwik (Ludwik, 1909) (Equacéo 18):
og = 0, + K ext (18)

Onde n. é o chamado coeficiente de encruamento e K. é o coeficiente de resisténcia, ambos

para o modelo de Ludwik.

As Equacbes 17 e 18 descrevem um comportamento parabodlico. No entanto, tal
descricdo € valida apenas em trecho estreito da curva o X g, havendo duas razdes para este
fato. Em primeiro lugar, as equacgdes preveem um declive infinito para ¢ = 0. Segundo, as
equacdes implicam que ¢ — « quando ¢— «. Mas, sabe-se que isso ndo €& correto e que,
experimentalmente, h4 uma saturacdo de tensdo em deformacfes maiores (Meyers; Chawla,
2009).

Apesar das suas limitagbes, o modelo de Ludwik é a representacdo mais comum da
resposta plastica. Quando n. = 0, tem-se 0 comportamento plastico ideal (sem encruamento).
Formas mais gerais desta equacéo, incorporando-se tanto taxa de deformacdo como efeitos
térmicos, séo utilizadas para representar a resposta dos metais; nesse caso, designadas por
equacdes constitutivas. A tenséo de limite de escoamento dos metais aumenta com o aumento
da taxa de deformacgéo e com a diminui¢cdo da temperatura, pois 0 movimento de discordancia
ativado termicamente € inibido (Meyers; Chawla, 2009).

Em um ensaio de tragéo, a tensédo limite de escoamento de alguns materiais pode exibir-
se de forma n&o linear com o incremento da deformacdo plastica equivalente, primeiro,
saturando em um valor constante com a continuacdo da deformacéo plastica. Este tipo de

materiais pode ser ajustado pelo modelo Voce (Voce, 1948) (Equagéo 19):

Or = 0o + Preg + Py(1 — exp(—PseR)) (19)
Onde P31, P2 e P; sdo parametros que definem endurecimento do material no referido modelo.

O Voce é um modelo de endurecimento isotrépico baseado na forma exponencial, no
qual utiliza uma variacdo dos modelos de endurecimento linear onde um termo de saturacdo
exponencial é adicionado ao termo linear, assumindo que o endurecimento ir4 eventualmente
atingir um ponto maximo em sua tensao (Chales et al., 2021). O modelo Voce é empregado para
caracterizar a regido elastoplastica nos ensaios de tracdo. Ele também fornece excelente ajuste
aos resultados experimentais, adequado aos materiais de baixo endurecimento e alta
plasticidade (Kraft; Gordon, 2011; Chales et al., 2021).
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3.3.2 Medicao de Densidade de Discordancias por meio de Difracdo de Raios-X (DRX)

O efeito da deformacdo na substrutura de discordancias das fases & e y pode ser
analisado por meio do parédmetro densidade de discordancias, que representa uma medida do
namero de discordancias em uma unidade de volume de material cristalino, ou seja, o
comprimento de linhas de discordancia por unidade de volume de cristal (dado em m/m3)
(Venkateswarlu et al., 2014).

Esse parametro pode ser medido por métodos diretos, tais como a MET; e por métodos
indiretos, a exemplo da DRX. Alguns autores (Graca et al., 2008; Ameri et al., 2017; Sidor et al.,
2021) também propuseram a medi¢&o desse parametro mediante os resultados de microdureza.
O método via MET fornece uma alta precisdo de medicdo pela contagem do numero de
discordancias em uma micrografia, enquanto o método por DRX tem melhor desempenho em
vasta gama de morfologias (volumes policristalinos, filmes finos depositados, nanocristalinos e
amostras microscopicas de pos monocristalinos). Mas a preparagdo da amostra ndo é simples
em ambas as técnicas. A técnica de DRX exige uma amostra especialmente preparada,
geralmente cortada da peca principal, na forma de quadrado com espessura inferior a 3 mm,
com superficie lixada e sem embutimento. Utilizando-se de porta-amostras especifico é possivel
0 ensaio de DRX de amostras um pouco maiores, como por exemplo, um corpo de prova de
Charpy (10 x 10 x 55 cm3). No entanto, esta preparacao ainda é muito mais pratica do que a
técnica envolvendo MET, a qual a utilizacdo é complexa quando ha densidades de discordancias
maiores e em microestruturas heterogéneas, exigindo-se preparacéo sofisticada de amostras
(Barra et al., 2015; Peng et al., 2016).

A estrutura cristalina de um material cristalino pode ser analisada por DRX utilizando as
medidas de espagamento interplanar (dwi) seguindo a Lei de Bragg (Cullity; Stock, 2014). Os
difratogramas de DRX podem fornecer informagdes, tais como tamanho do cristalito (D),
microdeformacéo da rede (¢) e tenséo residual (Barra et al., 2015; Dey; Sarkar; Das, 2020).

O estudo dos cristalitos parte dos atomos que se combinam em uma célula unitaria, que
por sua vez, o proprio cristalito é formado pelo arranjo de varias células unitarias em uma
maneira especifica. O cristalito € uma pequena por¢do do cristal que possui um dominio que
difrata coerentemente e um dominio € a parte de um espécime que difrata o feixe de raios-X
coerentemente, sendo também conhecido por dominio de difracdo coerente (Bindu; Thomas,
2014). Os dominios formam subestruturas, que podem ocorrer em estrutura monocristalina, ou
formar padrdes policristalinos, e em alguns casos, quando ndo ha uma ordem de longo alcance,
podem caracterizar estruturas amorfas. Os dominios individuais sdo levemente misorientados
(geralmente < 1°) com relagdo uns aos outros, ou seja, considerados orientados entre si

(Suryanarayana; Norton, 1998). Quando os cristalitos se combinam em diferentes orientacdes
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h& a formacéo do grao, e os contornos desses cristalitos formam os contornos de gréo, e quando
0s gréos sdo combinados entre si formam uma particula, conforme desenho esquematico da
Figura 29 (Klug; Alexander, 1974).

o & )X
J e _ A0

Atomo

Particula

Cristalito Contorno de Grao
Figura 29 - Desenho esquematico da formacgé&o de particula, destacando-se o tamanho de cristalito.
Fontes: Klug e Alexander (1974); Fan et al. (2018); Jahan et al. (2020) (adaptada).

Nessas andlises, os difratogramas com o0s picos difratados devem ser ajustados a um
modelo tedrico, frequentemente descrito como uma combinacgéo de distribuicbes Gaussianas
(G) e Lorentzianas (Cauchy-Lorentz) (L). As fungbes Voigt e Pseudo-Voigt sdo, em geral,
utilizadas na modelagem dos resultados de DRX (Pecharsky; Zavalij, 2005).

O estudo do alargamento do pico de difragdo fornece informacbes sobre a
microdeformacdo da rede (¢) e o tamanho do cristalito (D). O tamanho do cristalito mede o
tamanho de um dominio de difragéo coerente (Bindu; Thomas, 2014). Quanto menor o tamanho
dos cristalitos, maior o alargamento dos picos de difragdo e vice-versa (Suryanarayana; Norton,
1998). A microdeformacédo da rede € a medida da distribuicdo das distor¢Bes locais da rede
cristalina, tais como as discordancias, falhas de empilhamento, lacunas, juncdes triplas de
contornos de grdo, dentre outras, que provocam variagbes nos parametros da rede e, por
conseguinte, um alargamento dos picos de difracdo (Bindu; Thomas, 2014; Fermin; Rincén;
Castro, 2019; Zhou et al., 2019).

A largura do pico € caracterizada pelo parametro Full Width at Half Maximum (FWHM),
correspondente a amplitude do pico a metade da intensidade méaxima do pico (Imax), Mmostrado
na Figura 30 (a) (Cullity; Stock, 2014). O FWHM experimental (Boss) possui contribuicdes dos
parametros microestruturais da amostra (Bamesra) € da parcela instrumental (Binst). AS
contribuicbes de cada um desses efeitos mencionados anteriomente presentes

simultaneamente sdo convoluidos e causam um alargamento total dos picos de difracdo
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(Venkateswarlu et al., 2014). As diferentes larguras de um pico de difracdo e os respectivos

efeitos individuais desses alargamentos d epico sdo mostrados na Figura 30 (b).

1 Instrumental
Posicdo do Pico 26
i Ideal
Imax —>
o
-]
L]
°
)
& o
@ max
§ Areadopico - Tamanho de Cristalito
) | & A + Instrumental
@
Fundo 'g
=
%]
c
X 3
£
Angulo de Difragio 20 Angulo de Difragdo 20
(a) (b)

Figura 30 - (a) Pico de difracdo, destacando-se a largura de pico caracterizada pelo pardmetro FWHM,;
(b) Larguras de um pico de difracdo de raios-X, com as diferentes contribuicbes microestruturais da
amostra e instrumental (desenhos fora de escala).

Fontes: Suryanarayana e Norton (1998); Epp (2016) (adaptadas).

O perfil de pico Gaussiano (Equacgéo 20) pode ser utilizado na separacdo dos efeitos da
amostra, relacionados a microdeformacéo da rede e ao tamanho dos cristalitos, dos efeitos do
instrumento de medicdo (Suryanarayana; Norton, 1998; Zhou et al., 2019):
Bémostra = Bibs = Binstr (20)

O FWHM instrumental (Binst) € parametrizado a partir de dados de DRX de um material
de referéncia, a exemplo do Si policristalino, utilizando-se o modelo de Caglioti (Equagéo 21)
(Caglioti; Paoletti; Ricci, 1960; Fermin; Rincon; Castro, 2019):

Biser =U X (tan0)? +V X tan 6 + W (21)

Onde: U, V e W sdo os parametros Caglioti na linha de base no difratograma de raios-X.

A densidade de discordancias de um material (ou fases de um material, tal como ocorre
nos acos inoxidaveis austenitico-ferriticos) pode ser determinada por meio do modelo de
Williamson & Smallman (Williamson; Smallman, 1956). Este modelo considera a contribuicdo do
tamanho do cristalito e da microdeformacéo da rede para calcular a densidade de discordancias,

como mostrado na Equacéo 22. Este modelo pode ser aplicado em cada fase separadamente.
e
3 Efase
pc]:rc:foestra = <<(Dfase)2> ) <kws |Ifr:él.|2 )) (22)

Onde: p é a densidade de discordancias; D € o tamanho do cristalito [nm]; ¢ € a microdeformacé&o

da rede; kus € uma constante do material, 16,04 para CFC e 14,35 para CCC (Williamson;
Smallman, 1956); bes. € a magnitude do vetor de Burgers, 0,255 nm para CFC e 0,249 nm para
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CCC (Murugesan et al., 2012; Michler et al., 2015). O indice "fase" € utilizado para representar

cada umas das fases, a exemplo da ferrita e da austenita.

O tamanho dos cristalitos pode ser determinado por inUmeros métodos indicados na
literatura, destacando-se dentre eles a equacdo de Scherrer; o método Monshi-Scherrer
(Scherrer modificado) e o modelo Williamson-Hall (W-H). O modelo de Stokes & Wilson
determina a microdeformacéo de rede quando os modelos de Scherrer e de Monshi-Scherrer
também forem utilizados no calculo do tamanho dos cristalitos. Além de proporcionar o tamanho
dos cristalitos, o0 modelo Williamson-Hall (W-H) também fornece a microdeformacéo da rede.

A equacédo de Scherrer (Equacao 23) (Scherrer, 1918) é a ferramenta mais simples e
mais utilizada para determinar o tamanho dos cristalitos de cada fase de um material
policristalino (Langford; Wilson, 1978; Monshi; Foroughi; Monshi, 2012; Zappa et al., 2022):

KsA

Bamostra - cos 6

Dfase it = (23)

Onde: Dy s nii € 0 tamanho dos cristalitos de cada pico difratado da fase indicada, em nm; Ks e
a constante de Scherrer relacionada ao forma dos cristalitos (0,9 para cristais esféricos com
células unitarias cubicas) (Suryanarayana; Norton, 1998; Cullity; Stock, 2014); L é o
comprimento de onda dos raios-X, p.e., 0,178919 nm para a radiagdo de cobalto (Co); § € o
angulo de Bragg do pico de difragéo correspondente, em graus (°); Bamosra € 0 FWHM do pico da

amostra; hkl séo indices de Miller de cada um dos planos cristalinos.

A equacdo de Scherrer mostra sistematicamente valores crescentes de tamanho

nanocristalino a medida que os valores de Dy, px; diminuem e os valores de 26 aumentam, uma

vez que Bamostra * €0S 6 NA0 pode ser mantido como uma constante, e esta equacgédo so € valida
para o célculo de tamanho dos cristalitos caso os cristais forem menores que 1000 A ou 100 nm
(Monshi; Foroughi; Monshi, 2012).

Um método de Scherrer modificado foi proposto por Monshi, Foroughi e Monshi (2012),
com algumas altera¢des da equacdo de Scherrer para definir o tamanho do cristalito de cada
fase (Dfase). Enquanto no método de Scherrer o par@metro D é calculado por um modelo médio
para cada pico individual sem uma abordagem de minimos quadrados para diminuir as fontes
de erros, o método Monshi-Scherrer pode contribuir na diminuicdo de erros sistematicos, ou a
soma dos valores absolutos de erros Y (+AlnB)?, e proporcionar um valor D mais preciso de
todos ou de alguns picos selecionados (Monshi; Foroughi; Monshi, 2012; Rabiei et al., 2020).

Para o método Monshi-Scherrer, a Equacao 23 é reescrita para obter a Equacgéo 24:

KA
ln .Bamostra - lnD

+In !

fase cos @

(24)
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1 .. . .
Se tragarmos os dados de n Bgmostra VS lnm , 0 coeficiente linear da reta (intercepto

KsA
Dfase

no eixo y) proporciona In . Assim, é possivel determinar Dy, de cada fase.

A precisdo da equacgdo de Scherrer depende do produto Sm,0strq * €OS 8, NO entanto, a
alteracdo deste termo resulta em erros consideraveis ao se estimar o tamanho do cristalito. Por
modificagcdo de picos, Monshi-Scherrer permite a reducéo de erros (Disha et al., 2024).

Na determinacdo da microdeformacéo da rede (gfase)a 0 modelo de Stokes e Wilson
(1944) (Equacao 25), que correlaciona a microdeformacéo e o alargamento do pico (Williamson;
Hall, 1953; Cullity; Stock, 2014; Michler et al., 2015):

_ Bamost
§ase = Stano (25)

A equacédo de Scherrer tem uma grande limitacdo em se atribuir o alargamento do pico
de DRX apenas aos efeitos do tamanho dos cristalitos, ignorando-seoutros efeitos de rede, tais
como a deformagdo inerente as falhas nos nanocristais, contornos de grdo e falhas de
empilhamento das fases dos materiais (Disha et al., 2024). Enquanto isso, o0 método do gréafico
de Williamson—Hall (W-H) assume que o alargamento do pico € proporcional a microdeformacéo
da rede (¢) e proporciona o tamanho do cristalito (D) juntamente aos calculos de
microdeformacéo intrinseca (Michler et al., 2015; Rabiei et al., 2020). Neste caso, ha uma
combinacdo de ambos os parametros no alargamento da linha fisica do pico de difracdo, pelo
que o método Williamson—Hall (W-H) se torna mais preciso e confiavel dentre os métodos
apresentados anteriormente (Rabiei et al., 2020; Disha et al., 2024). De acordo com a literatura,
o0 método Williamson—Hall (W-H) no modo quadrético (Equacao 26) deve ser aplicado quando a

fung&o Gaussiana for utilizada na obte¢édo de FWHM.

Bamostra(cos 0)% = (DfK—’l)z + (gfase)2(4(sen 6)?) (26)

Com os dados do pico de difragdo da Equacdo 26, em y = mx + b, com a curva

B2 ostra(cos 8)? vs (4(sen 6)?), o coeficiente angular fornece (gfase)z, e o intercepto no eixo y

2
fornece (D“ ) (Monshi; Foroughi; Monshi, 2012; Venkateswarlu et al., 2014; Zhou et al., 2019).

fase

E importante observar que ao se utilizar o método do gréafico de Williamson-Hall (W-H),
a forma dos cristalitos, o tipo de deformacéo e a presenca de defeitos de empilhamento sé&o
fatores que podem influenciar o alargamento do pico; e a exatiddo dos resultados da
microdeformacdo da rede (¢) e do tamanho dos cristalitos (D) depende dos pressupostos
utilizados nos célculos, tais como a isotropia do material e a uniformidade da microestrutura. A
consequéncia disto € que podem ser necessarios outros métodos mais sofisticados, tais como

o refinamento de Rietveld ou outros métodos de ajuste de padr6es completos para serem
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obtidos resultados mais exatos. Se o0 alargamento da deformacdo for idéntico,
independentemente do plano cristalino {hkl}, o valor ¢ pode ser determinado a partir da inclinacao
dos graficos Williamson—Hall (W-H) (Takaki et al., 2018).

3.4 Fundamentos de Danos Corrosivos associados ao AISD UNS S39274 em Sistemas
OCTG no segmento de Oleo & Géas

No segmento de E & P de Oleo & Gés, um importante sistema é o OCTG, acrénimo em
inglés para Oil Country Tubular Goods, em portugués "tubulagdo de fundo de pogo" ou
"tubulacdo de produgéo”, a qual se refere a um grupo de tubulares sem costura e com costura
essenciais nas atividades de perfuracdo e producgéo de pogos (wells), uma vez que esses tubos
proporcionam a conducao para a extracao e o transporte de petroleo bruto e de gas natural do
fundo do pogo (downhole) para a cabeca do pogo (well head) na superficie em terra (onshore)
quanto no leito marinho (offshore) (Gullberg, 2010; Allred, 2023). Nas Figuras 31 (a-b) séo
apresentados, respectivamente, desenhos esquematicos de sistemas OCTG offshore e

onshore.

Tubulagdo \ 4 ’
b~

> 0
) Leito
N Revestimento intermediario

<

S

Oleo elou A
Gas A

— Tubo de producio

(@) (b)
Figura 31 - Desenhos esquematicos da producdo e do transporte de dleo e gas do fundo do pogo
(downhole) para a cabeca do poco (well head) (a) no leito marinho (offshore); (b) em terra (onshore).

Fontes: Sagara et al. (2015); Allred (2023) (adaptadas).

O sistema OCTG inclui os tubos de revestimento (casings), tubos de de perfuracao (drill
pipes), tubos de producdo (production tubings), e demais acessorios. Esses tubos sé&o
especificamente concebidos para suportar as altas pressdes, ambientes corrosivos e
temperaturas extremas que se encontram frequentemente durante as atividades de perfuracéo
e producédo (Gullberg, 2010; Allred, 2023). A Figura 32 mostra um esquema simplificado de um
poco de 6leo (oil well) em que o sistema OCTG é aplicado.
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Figura 32 - Desenho esquematico de poco de 6leo (oil well) perfurado em que o sistema OCTG ¢é aplicado.
Fonte: Heidersbach (2011) (adaptada).

Os tubos de perfuracgdo (drill pipes) séo tubos robustos de grande espessura de parede
conectados a uma plataforma de perfuracéo (drilling rig) e utilizados na perfuracdo do poco, de
modo a permitir a rotacdo da broca e fazer circular o fluido de perfuragdo, sujeito
simultaneamente a altos torques em razéo da perfuragdo, tensdo axial devido ao peso morto,
além da pressao interna da purga de fluido de perfuragéo. Adicionalmente, cargas de flexdo
alternadas decorrentes de perfuragfes nao verticais ou defletidas podem ser sobrepostas a
esses padrdes basicos de carregamento (IMOA, 2019; Allred, 2023).

Os tubos de revestimento (casings) séo destinados a revestir as paredes de um pogo
perfurado, atuando como retentor estrutural dessas paredes cimentadas, ou do furo de pogo
(wellbore), de modo a promover tanto a protecéo das formag6es de subsuperficie quanto do furo
de poco de um possivel colapso. Eles também séo utilizados para isolar as diferentes zonas de
producao, controlar a pressao do poco e proteger o ambiente, evitando vazamentos de petroleo
ou gas. Esses tipos de tubos estdo sujeitos a tensdo axial devido ao peso morto, a presséo
interna decorrente a purga de fluido, e a presséo externa exercida pelas formacdes rochosas
circundantes, além de tenséo axial e pressao interna pela emulsdo de 6leo ou gas bombeado.
Uma vez perfurado o pocgo, o sistema OCTG também é utilizado nas operacdes de completacao,
e isso inclui a instalagéo dos tubos de producgédo, que sao constituidos de tubos de parede fina
e de pequeno diametro inseridos furos de poco (wellbores) para extrair o 6leo e/ou o0 gas da
formacao geoldgica produtora para as instala¢cdes onde serdo processados. O sistema OCTG
também pode ser utilizado no transporte de 6leo e/ou gas do poco para a planta de
processamento ou refino (IMOA, 2019; Allred, 2023).

Os fundos de pogo sdo os componentes dos campos de 6leo & gds com 0s maiores
problemas de corrosdo. As razfes para a corrosividade desses ambientes incluem as
temperaturas de formagé&o de fundo de poco relativamente elevadas; quantidades substanciais
de cloretos (CI), H2S e COq, principalmente em pocos mais profundos (deep wells); os efeitos

das altas press6es na solubilidade de gases corrosivos, especialmente H.S e CO5; e a tendéncia
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de muitos poc¢os mais recentes serem desenvolvidos a profundidades e temperaturas cada vez
maiores, tudo isso associado as dificuldades em monitoramento da corrosividade dos materiais
dessas aplicacdes mais complexas (Klyk-Spyra; Sozanska, 2006; Heidersbach, 2011).

A corrosdo no setor de Oleo & Géas pode ser classificada em duas grandes categorias:
corrosdo interna e corrosdo externa. A corrosdo interna deve-se principalmente aos
componentes corrosivos presentes nos fluidos transportados por um determinado ativo de 6leo
e gas. A corrosdo externa, por outro lado, ocorre quando o ativo interage com o ambiente
circundante. Por exemplo, em um oleoduto submarino (subsea), a corrosao interna é atribuida
aos fluidos corrosivos transportados pelo oleoduto, enquanto a corrosao externa ocorre quando
o oleoduto é atacado pela 4gua do mar circundante. A natureza e a extensao dos danos
causados pelos fatores internos e externos dependem muito dos atributos quimicos e fisicos das
condicbes de operagdo. Os atributos quimicos sdo descritos pelos varios contaminantes
presentes no fluido de servico, tais como o CO», H,S, cloretos (CI) e o O, enquanto os atributos
fisicos sdo uma combinacédo de fatores como a presséo, a velocidade do fluxo, a separagéo de
fases e a temperatura (Chapgaon, 2013). A corrosao interna do sistema OCTG € o problema de
maior custo no setor de 6leo & gas, uma vez que os métodos de mitigacéo interna ndo podem
ser facilmente mantidos e inspecionados (Perez, 2013; Cao; He; Gao, 2017). Os principais
danos de natureza interna podem ser subdivididos, dentre outros tipos, por exemplo, em
corrosao pelo CO; (sweet corrosion); corrosao pelo H2S (sour corrosion) principalmente na forma
de corroséo sob tensdo; além de corrosao por pites causadas por ions agressivos (cloretos (CI
)) (Heidersbach, 2011; Chapgaon, 2013; Cao; He; Gao, 2017).

Os locais onde os componentes do poco de 6leo do fundo do poco (downhole) sdo mais
susceptiveis de sofrerem algum tupo de corrosao sao mostrados na Figura 33 (a), incluindo-se:
(i) as superficies interiores das cordas dos tubos de produc¢éo, bem como a cabeca do poco e
0s componentes da arvore de Natal, e nos locais onde estdo em contato direto com fluidos
produzidos ou de injecado corrosivos. Os interiores dos tubos de producdo sdo os locais mais
provaveis para a corrosdao no fundo do poco; (i) as superficies internas dos tubos de
revestimento e exteriores dos tubos de producdo caso os fluidos nestes espacos estiverem
cheios de liquidos ou gases corrosivos; (iii) as superficies externas dos tubos de revestimento,
especialmente quando as formacdes externas produzem alteragbes de temperatura, causando
condensacdo em pog¢os que ndo tém liquidos de embalagem (packer). O fluido produzido da
interface entre o espaco anular cheio de vapor e o liquido do fundo do pogo pode tornar-se

corrosivo (Heidersbach, 2011).
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Figura 33 - Desenhos esquematicos (a) das localiza¢des por onde os componentes do fundo de poco
(downhole) de um poco de 6leo sédo mais susceptiveis a corroséo; (b) do resultado da corrosao em tubos
de produgéo, com destaque para a formagéao de pites de corroséo.

Fonte: Heidersbach (2011) (adaptadas).

Formacao de produgao

O petréleo ndo é corrosivo para o material do tubo na auséncia de &gua liquida, pelos
guais os Oleos crus com baixos teores de 4gua, em que a agua esta suspensa sob a forma de
pequenas goticulas rodeadas de petréleo (emulsionadas), ndo sdo geralmente corrosivos. A
maioria dos pocos de 6leo, contudo produz quantidades variaveis de aguas de formacgédo que
sao tipicamente muito ricas em minerais dissolvidos, incluindo cloretos (CI°) e outros sais idnicos,
as quais podem se tornar muito corrosivas caso 0 oxigénio e outras espécies redutiveis também
estiverem presentes. As mudancas de temperatura e de pressao a medida que estes fluidos
sobem podem levar a libertagédo de gas dissolvido, o que pode causar corrosao, e a precipitagéo
de escamas minerais que podem nao somente serem protetoras, mas também levarem a
corroséo localizada, com a ruptura do filme passivo do material e a formacdo de pites de
corrosdo (Figura 33 (b)) (Heidersbach, 2011).

Os gases CO; e/ou H,S em combinagdo com agua salgada liquida sdo as principais
causas de corrosdo na producéo de 6leo & gas. Além disso, € comum reinjetar a agua produzida
no fundo do pogo para manter a presséo e a estabilidade do reservatério, de modo a viabilizar
a exploracao do 6leo da formagéo. A medida que um campo “amadurece”, a proporgdo de agua
para 6leo nos fluidos produzidos aumenta, podendo atingir niveis de 95% ou mais. Esse
aumento de propor¢cdo agua/éleo implica aumento dos problemas de corroséo.
Aproximadamente 60% das falhas em campos de petréleo estéo relacionadas a corrosao por
COg; e ela pode produzir as corrosdes geralizada e localizada (Perez, 2013).

As exigéncias aos materiais dos sistemas OCTG tém cada vez aumentado decorrente

das seguintes razdes: i) pocos mais profundos com temperaturas mais elevadas, até 230-
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260 °C, e pressdes mais elevadas, até 172 MPa, requisitando-se acos inoxidaveis superduplex
aptos para ambientes de alta pressao e alta temperatura; ii) necessidade de reducdo de peso
proprio das tubulagdes, particularmente para o segmento offshore, havendo a substituicdo de
acos carbono de elevada espessura de parede por agos inoxidaveis de espessura de parede
reduzida; iii) ado¢éo de materiais de maior resisténcia a corrosdo em pogos de natureza acida
contendo cloretos (CI), CO», H,S e enxofre livre (S°), principalmente resisténcias a corroséo por
pites e frestas, e a corrosao sob tenséo por sulfetos e por cloretos, ou a acdo combinada de
ambas (Lasebikan; Akisanya; Deans, 2013; Kangas; Chai, 2013; Galakhova; Prattes; Mori,
2021). Mesmo sem necessariamente a presenca de H.S, os teores de CO,, de cloretos (CI) e
as altas temperaturas e altas pressfes podem representar um risco elevado de altas taxas de
corrosdo dos materiais metalicos aplicados em sistemas OCTG (Perez, 2013).

3.4.1 Corrosao sob Tenséao por Sulfetos (Sulphide Stress Cracking) em presenca de H,S, CO;
e Cloretos (CI")

No que diz respeito ao H>S, ha basicamente trés fendbmenos relacionados a degradacao
ambiental: corrosdo por perda de massa em servigo acido (sour service), corroséo localizada
(prinicipalmente por pites) e corrosdo sob tensado por sulfetos. Dentre eles, o Gltimo é o que
apresenta 0 maior risco para os sistemas OCTG, uma vez que a presenca de H.S sob um
determinado nivel de presséo, temperatura, pH e tensdo de tragdo pode causar uma falha
catastrofica nos agos (Cao; He; Gao, 2017). Os primeiros casos de SSC na industria de Oleo &
Gas foram relatados em tubos de producdo e em tubos de revestimento em pocos de gas dos
Estados Unidos da América (EUA) e do Canada, na década de 1950 (Perez, 2013).

De acordo com as normas 1ISO 15156-1:2020 e API RP571 (2020), a corrosdo sob tenséo
por sulfetos (sulphide stress cracking) € o trincamento de um metal susceptivel sob a acao
combinada de tensdo trativa (residual e/ou aplicada) na presenca de agua e de sulfeto de
hidrogénio (H.S). A SSC é uma forma de corrosé@o sob tenséo por a¢éo do hidrogénio, uma vez
gue envolve a fragilizacdo do metal pelo hidrogénio atdmico produzido pela corrosédo acida na
superficie do metal. A captacdo de hidrogénio é promovida na presenca de sulfetos. O
hidrogénio atbmico pode se difundir no metal, reduzir a ductilidade e aumentar a susceptibilidade
a trincas. Materiais metalicos de alta resisténcia sdo mais propensos a corroséo sob tenséo por
sulfetos (ISO 15156-1:2020). O termo SSC é aplicado aos trincamentos principalmente em
ambientes de &gua liquida em soluc&o acida (Heidersbach, 2011).

Ha uma série de fatores que definem a susceptibilidade de um ago duplex com um
determinado nivel de tensdo a SSC, nomeadamente a temperatura, a concentracao de sulfetos,
o0 pH do meio e o teor de cloretos (CI) (Gunn, 1997). O risco de corrosdo localizada dos agos

inoxidaveis duplex e superduplex em solu¢des de sulfetos aumenta quando os teores de H,S e
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de cloretos (CI') aumentam e o pH diminui. A corrosao localizada também pode aumentar o risco
de trincas desses a¢cos ao serem expostos ao hidrogénio, uma vez que a principal reacao
catodica nas solugdes de sulfeto desaerado € a evolucao do hidrogénio (Pohjanne et al., 2011).

Embora o termo "corrosdo doce" (sweet corrosion) tenha sido historicamente utilizado
para indicar a corrosao em campos de petréleo sob condi¢cdes em que o CO: dissolvido na fase
aquosa reduz os valores de pH in situ, ele também é designado para diferenciar as condi¢des
em que os fluidos de fundo de poco (downhole fluids) ndo dispéem de H,S suficiente para se
enquadrar na orientacdo das normas ISO 15156 (Heidersbach, 2011). A presenca de CO
continua sendo uma das maiores ameacas a integridade dos ativos de 6leo & gds em um
ambiente de producdo. Contudo, é necessério levar em consideracdo outros constituintes
quimicos que podem influenciar a corrosividade do CO,, como, por exemplo, o H.S, que esta
comumente presente em fluidos de hidrocarbonetos (Chapgaon, 2013). Os equipamentos de
longa duragdo dos campos de produgdo de petroleo devem serem projetados para essas
condi¢cbes &cidas adversas, embora a produgéo de 6leo & gés se inicie sem atividade corrosiva
expressiva, visto que a acidificacdo dos ambientes, em geral, pode ser atribuida a inje¢éo ou
reinjecao de agua na superficie, além de outras causas (Heidersbach, 2011).

O termo "corrosao acida" (sour corrosion) implica corrosdo em fluidos com H,S suficiente
para que as normas ISO 15156 sejam aplicadas, nestes casos associando-se ao chamado
“servigo acido” (sour service), caracterizado pela exposi¢do a ambientes de campos de petroleo
com presenca de H,S suficiente para causar trincas em materiais mediante mecanismos
especificos (ISO 15156-1:2020). O 6leo e o gas que contém enxofre sdo chamados de 6leo
bruto acido e gas acido, respectivamente, e a forma mais comum de enxofre é o gas sulfidrico
de hidrogénio (H2S). O H2S é um problema que tem aumentado a cada ano na maioria dos
campos produtores de petréleo, e essas condicbes acidas podem ser provenientes do H,S da
formacao geoldgica produtora; ou de fontes superficiais (Agua de injecado, gases de elevacgéo
etc.); ou ainda de origem biolégica, em razdo do resultado do metabolismo de alguns
microorganismos, com o H.S associado a corrosao influenciada por micrébios (microbially
influenced corrosion (MIC)), em que, por exemplo, as bactérias redutoras de sulfato (sulfate
reducing bacteria (SRB)) reduzem os ions de sulfato existentes a gas H.S. O H,S é toxico, e a
liberacdo dele pode causar a morte em segundos. Ele também forma um &cido mineral fraco
que pode reduzir o pH e tornar o ambiente 4cido, semelhante ao efeito do CO. (Heidersbach,
2011; Perez, 2013).

A presenca de H>S em um ambiente pode levar & entrada de hidrogénio nos acos
inoxidaveis duplex. Uma vez que o hidrogénio esta presente no ago, o mecanismo de
trincamento é semelhante a fragilizagdo por hidrogénio dos acos ferriticos. A difusdo de
hidrogénio através da microestrutura duplex é relativamente lenta, de modo que se espera que

o hidrogénio percorra uma curta distancia abaixo da superficie (p.e., 1 mm), a menos que seja
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exposto a temperaturas elevadas (> 100 °C) por periodos prolongados (meses). No entanto,
esse perfil de hidrogénio é suficiente para iniciar a trinca, no momento em que o hidrogénio se
difunde rapidamente para a zona plastica abaixo da ponta da trinca e colabora na propagacéo.
Na pratica, esse mecanismo pode ser associado a clivagem da 5, as vezes associada a
maclacdo mecénica e a falha ductil da y. As microestruturas ricas em & possuem um risco
aumentado aos trincamentos, especialmente se tiverem grdos mais grosseiros. Em tais
estruturas, a trinca pode se propagar através da g, evitando a y. Deve-se notar que a y nao €
imune a fragilizacdo por hidrogénio, mas é somente em circunstancias extremas que esta fase
contera hidrogénio suficiente para induzir trincamentos (Gunn, 1997).

A corrosao sob tensdo por sulfetos (SSC) é uma forma de corrosdo que envolve a
fragilizacdo localizada do aco por "hidrogénio atbémico”, na presenca de H,S e de tenséo
mecéanica. Por conseguinte, a SSC somente ocorre se estiverem presentes todos os seguintes
elementos: (i) um material susceptivel, (ii) a presenca de um ambiente corrosivo &cido, e (iii) a
tenséo de tracdo. Ela envolve normalmente muito pouca remoc¢éo de metal, sendo este um fato
particularmente enganador, uma vez que ndo demonstra qualquer indicacdo visual da falha
iminente do componente. Isto € verdade em razdo da SSC ocorrer mediante a penetracéo de
trincas mindsculas no interior do metal e essas fissuras serem dificeis de serem detectadas
(Chapgaon, 2013).

Os mecanismos de corrosdo sob tenséo por sulfetos (SSC) por meio de fragilizagéo por
hidrogénio continuam a serem amplamente discutidos e diferentes teorias tém sido propostas.
No entanto, uma caracteristica comum geralmente reconhecida de todas as teorias que tentam
explicar a fragilizagdo em materiais formadores de néo-hidretos € que alguma concentragdo
critica de hidrogénio deve ser atingida num potencial local de fissura para que a trinca se inicie.
Neste contexto, os sitios em que o hidrogénio é preferencialmente acumulado séo pontos-chave
para explicar a iniciacao de trincas, e esses sitios sdo designados por armadilhas de hidrogénio
(hydrogen traps), e por definigdo, eles possuem uma energia de ligagdo superior & da rede e,
por isso, sao potenciais iniciadores de trincas (Perez, 2013).

O mecanismo da SSC inclui uma série de combinacbes de etapas quimicas e
electroquimicas que ocorrem simultaneamente, representadas esquematicamente na Figura 34
(a) e designadas por meio das reacbes das Equacbes 27-34, em que o H.S é um gas acido
facilmente solivel em agua. Quando esse gas esta presente no fluido corrosivo inicialmente
sofre uma dissolucado, para em seguida passar por dissociacdes acidas resultando na formacéo
de ions H*, que estabelecem os sitios catédicos. Nos sitios anddicos, os atomos metalicos (Fe)
cedem elétrons e se dissolvem para formar ions metalicos (Fe?*). O hidrogénio atémico é
produzido pela reducédo do préton e é quimicamente adsorvido na superficie do aco (Haas). Esse
atomo de hidrogénio adsorvido (Hagss) pode ser consumido tanto por recombinacédo de

hidrogénio, com a reacdo com outro hidrogénio adsorvido para formar uma molécula de di-
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hidrogénio (Hz), embora nos meios corrosivos da industria de Oleo & Gas, o H.S dissolvido em
ambiente aquoso possa inibir essa reacdo, ainda por mecanismos nao totalmente
compreendidos; quanto por meio de absor¢cdo na massa do material (Habs), depois difundindo-
se na matriz do ago (Haqi), em que comega a se acumular nas vacéncias e nas inclusées do aco,
e este hidrogénio atbmico acumulado impede o relaxamento das tensdes do aco mediante o
movimento das discordancias, resultando em fragilizacdo do aco. A extensao dessa difuséo de
hidrogénio atbmico na matriz do aco depende, dentre outros fatores, da presenca do filme de
sulfeto de ferro (FeS) na superficie do metal, que embora seja uma pelicula capaz de bloquear
a dissolucdo no aco, atua como despolarizador catddico, estimulando a reducao de H* em Hags
que pode penetrar no substrato de aco, ou seja, aumentando a difusdo do hidrogénio. Em um
pH acido mais elevado (pH > 3,0), a formac¢é&o do filme de FeS é favorecida, resultando em uma
diminuicdo da densidade da corrente anddica. A trinca se propaga quando uma concentragédo
critica de hidrogénio atémico é atingida em um sitio de trincamento potencial do material. Esse
comportamento de SSC depende ndo apenas das caracteristicas do material e da temperatura,
mas também do nivel de tenséo trativa, e da propria concentragdo de hidrogénio, uma vez que
também afetam a resisténcia a tenacidade fratura do material (Liu et al., 2009; Ropital, 2010;
Chapgaon, 2013; Perez, 2013; Cao; He; Gao, 2017).
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Figura 34 - RepresentacBes esquematicas dos mecanismos de (a) corrosdo sob tensdo por sulfetos
(sulphide stress cracking); e de (b) corrosédo por CO2 (sweet corrosion).

Fonte: Chapgaon (2013) (adaptadas).

Presenca de H,S no ambiente:

Dissolugéo do H,S:

H,S(g) © HaSq (27)
Dissociacdes acidas:

H,Sqy & H* + HS™ (28)
HS™ & S*~ 4+ H* (29)

Oxidacao do Fe no sitio anddico:
Fe & Fe?t + 2e~ (30)

Reducéo do proton no sitio catodico:
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H* + e~ & Hyyg (31)
Precipitacdo do FeS:

Fe?** + H,S & FeS | +2H* (32)
Recombinagé&o no sitio catédico:

2Hgaqs © Hy ) (33)

Difuséo de Hidrogénio no interior do metal:
Hads « Habs « Hdif (34)

As tensdes trativas na SSC podem ser as induzidas pelas proprias condigbes de servigo
do componente, ou as residuais introduzidas decorrente aos processos de fabricagéo (tais como
na soldagem, na usinagem, em tratamentos térmicos, no trabalho a frio etc.) (Chapgaon, 2013;
Perez, 2013). A microestrutura também desempenha um papel importante. Para os CRAs, as
microestruturas mais sensiveis sdo a ferritica e a martensitica. Para os tipos austeniticos e
duplex, o principal modo de trincamento a ser considerado é o SCC. Qualquer que seja o
mecanismo, a presenca de H,S favorece a migracdo do hidrogénio atdbmico para o metal,
causando problemas especificos de fragilizacdo que podem conduzir a trincamentos do material.
Estes modos de falha representam o principal risco em meio H,S (Ropital, 2010).

A corrosdo por CO; (sweet corrosion) é a forma mais prevalente de corrosao encontrada
em sistemas OCTG, respondendo por aproximadamente 60% das falhas em materiais em
campos de producdo de Oleo & Gas, com 0s primeiros casos registrados em pocos de gas
localizados no Texas, EUA, na década de 1940 (Perez, 2013; Cao; He; Gao, 2017). O CO; seco
n&o é corrosivo para os agos e ligas em condi¢des de fundo de pogo, mas o CO dissolvido na
agua produzida ou condensada pode resultar em taxas de corrosdo muito elevadas,
particularmente quando ocorre um ataque localizado (Perez, 2013). Esse CO, dissolvido nos
fluidos produzidos dos pogos reage com a agua para formar o acido carbdnico (H,C03), que se
dissocia para formar fons H* e carbonato (C0%~) (Chapgaon, 2013). Em uma solucdo de pH
muito baixo, p.e., pH = 2,7, a reducéo dos ions de hidrogénio continua a ser a reacdo catédica
dominante (Liu et al., 2009). Nos sitios anddicos, os &tomos metalicos cedem elétrons e se
dissolvem formando ions metdlicos. Estes elétrons sdo absorvidos pelos ions de hidrogénio nos
sitios catddicos, formando hidrogénio atémico. Os ions bicarbonato (HC03), no entanto, reagem
para formar uma pelicula protetora de carbonato de ferro (FeC05), e a taxa de corrosédo depende
da estabilidade desse filme. O mecanismo de corroséo por CO: pode ser representado pela
Figura 34 (b) e pelas reacfes quimicas das Equacdes 35-45 (Liu et al., 2009; Ropital, 2010;
Chapgaon, 2013; Perez, 2013; Cao; He; Gao, 2017):

Presenca de €0, no ambiente:

Dissolucéo do CO0,:
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€Oy, © COy, (35)
Formac&o do Acido Carbénico (H,C05):

€O, + H,0 < H,CO;4 (36)
Dissociacoes acidas:

H,CO; & H* + HCO3 (37)
HCO3 & H* 4+ 0% (38)
Oxidacéao do Fe:

Fe & Fe?t + 2e~ (39)
Reducéo do proton:

2H* 4+ 2e~ < H, (40)
Reacéo de corroséo do Fe:

H,CO; + Fe & Fe®* + CO3 + H, (41)
Formacdao do Bicarbonato de Ferro (Fe(HCO3),):

2H,CO3 + 2e~ & H, + 2(HCO3) (42)
2(HCO3) + 2e~ & H, +2(C03) (43)
Fe?* 4+ 2(HCO3) < Fe(HCO5), (44)
Precipitacdo do Carbonato de Ferro (FeCO05):

Fe(HCO3), < FeCO3; L +C0, + H,0 (45)

O CO. dissolvido em agua produzida pode causar uma série de danos nos metais, desde
a corrosao uniforme, até variantes de corrosao localizada, a exemplo de corrosao por pites,
atague mesa (mesa attack) e corroséo localizada induzida por fluxos (Ropital, 2010). Durante
este processo corrosivo do CO,, qguando a solubilidade do carbonato de ferro (FeC05) é atingida,
pelicula deste produto pode formar-se na superficie do ago. A solubilidade do CO- na agua e,
por sua vez, a extensao da corrosao dependem do pH do meio corrosivo, da presséo parcial do
CO; e da temperatura. Este precipitado atua temporariamente como uma camada protetora que
reduz a taxa de corrosdo uniforme. No entanto, quando essa camada protetora é parcialmente
destruida, ocorre a corroséo localizada (Ropital, 2010; Chapgaon, 2013; Cao; He; Gao, 2017).

O comportamento de resisténcia a corrosao sob tensédo por sulfetos dos acos inoxidaveis
superduplex em fluidos contendo H.S e CO, é fortemente dependente de interagdo complexa
de parametros, tais como efeitos ambientais, incluindo presencas de fase aquosa, de H,S e/ou
CO2 no meio, cloretos (CI), velocidade e tipo de fluxos, presséo total, pH, temperatura; tempo;
tensdo trativa total no material (aplicada e/ou residual); variaveis mecanicas e metallrgicas do
material exposto ao ambiente acido (composicdo quimica, microestrutura, tratamentos térmicos,
trabalho a frio, resisténcia mecéanica e condi¢des de superficie do a¢o) (Klyk-Spyra; Sozanska,
2006; Cassagne et al., 2012; Perez, 2013; 1ISO 17945:2015; De Lacerda; Candido; Godefroid,
2015; Cao; He; Gao, 2017; Loto, 2017). Reconhecendo a complexidade da susceptibilidade a
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SSC dos materiais, a norma ISO 15156-3:2020 estabelece limites para todas essas variaveis
metallrgicas, mecéanicas e ambientais, dentre elas de dureza, condicbes do material (p.e.,
solubilizado, ou trabalhado a frio), temperatura, pH do meio, teores de cloretos (CI), enxofre
elementar (S°), pressbes parciais de H;S, acabamento superficial, eventual presenca de
terceiras fases, composi¢cao quimica (em especial, Cr, Mo, W, N...), dentre outros parametros.

Em um ambiente corrosivo tipico de fundo de poco (downhole) no sistema OCTG é
comum a coexisténcia de H.S e de CO,, havendo na literatura diferentes regras para se
determinar a quantidade de H.S necesséria para transformar um sistema de corrosdo doce

(sweet corrosion) em corrosao acida (sour corrosion). A razao pCOZ/sz S € normalmente

utilizada para determinar se o produto de corrosdo serd o FeCO; ou o FeS. Para razdes = 500,
0 produto sera o FeCO5, considerando-se apenas o regime CO,; e para razées < 500 o produto
serd o FeS. Quando o produto é sulfeto de ferro temos duas possibilidades: para razdes entre
20 e 500, um regime misto de H.S + CO, se estabelece; e para razdes < 20, o regime H.S de
apenas corrosao acida prevalece. Esses diferentes regimes sdo mostrados na Figura 35.
Algumas outras razdes de pressao critica para determinar a regido de corrosdo sao sugeridas.

No entanto, a utilizagéo de pC0; pH,Ss COMO dnico critério para se determinar a corrosdo doce

e a corrosdo acida tem oposicao por alguns pesquisadores, em virtude dessa razao ser muito
sensivel aos dados termodinamicos e a outros dados ambientais. Em alguns casos de campos
de Oleo & Gas, a velocidade e o regime de fluxo sdo mostrados como os principais fatores para
se classificar o tipo de corroséo (Cao; He; Gao, 2017).

10 pCOwpH:S = 20 10
s ST

Regime HS

A% o Regime H2S + CO;

PCO/pH:S = 500

szS

Regime CO2

pCOz
Figura 35 - Regimes de corroséo com raios criticos variaveis no ambiente CO2/H:S.
Fonte: Cao, He e Gao (2017) (adaptada).

A natureza especifica do ambiente é o aspecto mais marcante da corrosdo sob tenséo.
Muitas ligas falham em solucdes de cloreto, outras em solucdes alcalinas e amoniacais
concentradas, por exemplo. Verificou-se que os ambientes em que ocorre o trincamento s&o

7

aqueles em que a corrosdo € altamente localizada, geralmente sem corrosdo genalizada
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apreciavel da superficie. Demonstrou-se também que a natureza do ambiente corrosivo tem
uma influéncia basica e diversa na formacéao de trincas por corrosdo sob tensao do metal (Loto,
2017).

Ao se variar a composi¢do do ambiente corrosivo, é possivel alterar o carater das trincas,
ou seja, as trincas transgranulares podem trasformar-se parcial ou totalmente em intergranulares
ou vice-versa, conforme aspectos de trincas de corrosdo sob tensdo observadas nas Figuras 36
(a-b), ndo havendo um parametro geral para os ambientes que causam o trincamento por
corrosdo sob tensdo de varias ligas diferentes (Loto, 2017). Sabe-se que as ligas de agos
inoxidaveis duplex e superduplex, por exemplo, possuem resisténcias limitadas em ambientes
de producdo com H,S, como indicadas nas normas ISO 15156. Contudo, esses limites sdo
conservadores pois consideram um pH baixo e um elevado teor de cloreto ao mesmo tempo,

uma situacao raramente encontrada em servico (Cassagne et al., 2012).

CORROSAO SOB TENSAOQ
Transgranular Intergranular

° < #0
@)

Figura 36 - (a) Aspectos de trincas de corroséo sob tenséo; e (b) micrografia da trajetéria de propagacao
de trinca transgranular resultante de corroséo sob tensdo em AID UNS S32205 em meio corrosivo de
concentracdo 45% MgClz.

Fontes: Tseng, Tsai e Liou (2003); Zeemann (2024) (adaptadas)

A respeito do potencial eletroquimico (pH), ha faixas de potenciais que favorecem a
corroséo sob tensdo. De acordo com o sistema material-meio corrosivo, essas faixas se situam
em torno do potencial de passivacao para 0os materiais passivaveis ou em torno do potencial de
transpassivacdo (potencial de pite) para os materiais que se passivam espontaneamente no
meio considerado. Para potenciais catodicos (corrente catédica), esses materiais se fragilizam
devido a reducao de hidrogénio. Sobre os agos inoxidaveis ndo se observa corrosdo sob tenséo
na regido passiva, na qual o Cr.Os € estavel, ou seja, ocorre somente ruptura ductil. As duas
faixas de potenciais favoraveis a corrosao sob tenséo (regido de passivagao ou transpassivacao)
caracterizam-se por uma estabilidade reduzida, ou seja, 0 material pode passar facilmente do

estado ativo ao passivo e vice-versa. A ponta de uma trinca pode ser ativa e suas laterais, assim
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como a superficie do material, serem passivas. Forma-se entdo uma pilha de corrosdo na qual
a ponta da trincaa assume o papel de anodo (Gemelli, 2001).

Os efeitos do pH do meio e da pressdo parcial de H.S (pH,S) estdo fortemente
correlacionados (Ropital, 2010). Na producao de petroleo e gas, o risco de fragilizacdo por
hidrogénio aumenta quando a quantidade de H.S aumenta e quando o pH do ambiente diminui
(Klyk-Spyra; Sozanska, 2006). Valores mais baixos de pH geralmente originam taxas de
corrosdo mais elevadas, aumentando a reacao catddica de reducdo de prétons. Ao mesmo
tempo, a quantidade de hidrogénio disponivel para penetrar no metal também aumenta. A pH,S
também tem um impacto significativo na migracéo do hidrogénio para o ago, em que um aumento
desse parametro acelera essa taxa de migracdo (Ropital, 2010). Para a SSC, o efeito do pH e
da presséao parcial de H.S é bem conhecido e pode ser descrito pela Figura 37. Quatro regibes
de severidade crescente no que diz respeito a SSC podem ser identificadas nesse diagrama da
norma ISO 15156-2:2020, em que a regido “0” é considerada como servi¢o ndo acido e ndo sao
necessarias precaucdes especiais ao selecionar 0os acos nestas condigbes de servico. Em
contrapartida, a regido “3” é qualificada como servico acido severo e os tipos de ago e 0s
procedimentos de soldagem para utilizagdo nestas condi¢cdes devem ter sido aprovados por
ensaios rigorosos de resisténcia a SSC. As regifes “1” e “2” sao, respectivamente,
caracterizadas por servicos levemente acidos e intermediario entre o levemente &cido e o

servico acido severo.

Y 0,3 kPa
(0,05 psi)
6,5
1
5,5
0
Onde:
2
4,5 X — Pressdo parcial de H,S (pH.S), dado em kPa;
Y 3 Y — pH in situ;
35— — £ 0 — Regi&o “0” (sem SSC);
1 — Regido “1” de SSC;
2 — Regido “2” de SSC;
2,5 " o
0,1 1 10 100 1000 X 3 — Regi&o “3” de SSC.

Figura 37 - Diagrama de severidade da corrosao sob tensao por sulfetos (SSC).
Fonte: ISO 15156-2:2020 (adaptada).

O pH muito &cido (< 3) € muito prejudicial para os agos inoxidaveis duplex e, em
particular, porque promove a corrosao localizada, como a corrosdo por pites ou a dissolugéo
seletiva de uma das fases. As trincas iniciam-se normalmente em sitios de corroséo localizados.
Como foi mencionado por varios autores, podem ser estabelecidos limites menos conservadores
se a severidade de alguns pardmetros ambientais for reduzida. Este € o caso, em particular, se

o pH for aumentado ou se a concentragéo de cloretos (CI) for reduzida (Cassagne et al., 2012).
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Com a elevacédo do pH da solucédo para 4,5, a evolugédo do hidrogénio € inibida, e a dissolugcéo
esta envolvida no processo de trincamento. Mesmo na presenca de CO;, a reducao catddica
adicional de H,C0; aumenta a taxa de rea¢éo anddica. Por conseguinte, para além do efeito do
hidrogénio, a dissolu¢do anddica desempenha um papel importante no processo corrosivo de
corrosdo sob tensao por sulfetos do aco (Liu et al., 2009).

Uma vez que as armadilhas de hidrogénio (hydrogen traps) sao pontos-chave para
explicar o inicio dos trincamentos, o efeito da absorcéo de hidrogénio é crucialmente relevante
para o fendmeno da SSC. O estudo do hidrogénio nos acos € muitas vezes complicado porque
ele esta presente numa variedade de estados. Por conseguinte, a solubilidade do pH do
hidrogénio aumenta com a elevacado da pressao do hidrogénio ou da temperatura. Além disso,
com o incremento das temperaturas, o coeficiente de difusdo do hidrogénio aumenta, enquanto
a solubilidade do H>S na agua diminui. Desse modo, confirma-se que a temperatura do ambiente
€ a temperatura mais critica em termos de fragilizagdo por hidrogénio em ambientes com H,S
pelo que os ensaios de gas &cido realizados a temperatura ambiente sdo suficientemente
agressivos para avaliar o material. Além disso, a sensibilidade ao trincamento fissuracao
induzida pelo hidrogénio diminui com o aumento do pH, e diferentes valores desse parametro
costumam serem estudados em diferentes condi¢des de ensaio (Cao; He; Gao, 2017).

A temperatura € um parametro adicional com uma influéncia complexa que pode
depender dos outros parametros (Cassagne et al., 2012). Em geral, elevar a temperatura do
meio causa aceleragdo da corroséo sob tenséo, tal como acontece com a maioria das reacdes
guimicas (Gemelli, 2001; Loto, 2017). O aumento da temperatura diminui a estabilidade dos
filmes passivos. Desse modo, se o potencial de corrosdo de uma liga se situa no estagio de
passivacdo estavel a temperatura ambiente, pode se situar em uma das faixas de potenciais
favoréareis a corrosao sob tensédo quando a temperatura ultrapassar um valor critico (Gemelli,
2001). O potencial de carregamento de hidrogénio aumenta com o incremento da temperatura,
desde que a fase aquosa nao seja eliminada pela temperatura elevada. A temperatura elevada
promove a dissociagdo do H,S e aumenta as taxas de difusdo do hidrogénio monatdémico nos
metais, promovendo assim o carregamento de hidrogénio. No entanto, o potencial de
trincamento do material pode ser maximizado a uma temperatura proxima da temperatura
ambiente (Tamp). Esta distingdo é importante, pois os metais podem ficar carregados de
hidrogénio durante a exposicdo a altas temperaturas e subsequentemente trincarem durante
operacdes a temperaturas mais baixas (a exemplo de paradas de unidades) (ISO 17945:2015).
Varias pesquisas mencionam que a susceptibilidade aos trincamentos por SSC dos acos
inoxidaveis duplex (22%Cr) pode ser observada entre 70 e 110 °C, fortemente dependente do
pH do meio corrosivo e da pressado parcial de H.S (Maldonado; Skogsberg, 2004). A baixos
valores de pH do meio corrosivo, observa-se um aumento da suscetibilidade entre a temperatura

ambiente (Tamb) € 80 °C para os agos 22%Cr, com uma diminui¢cdo da susceptibilidade acima de



94

100 °C. Esta diminuicdo esta relacionada com uma taxa de corrosdo mais elevada (ataque
localizado e/ou preferencial de uma das fases) ou com uma pelicula passiva mais protetora. No
entanto, a SSC ainda pode ocorrer a altas temperaturas sob condi¢cbes especificas. A

Y 7

suscetibilidade a corrosdo sob tensdo por sulfetos de acos superduplex 25%Cr é muito
semelhante a temperatura ambiente (Tamp) € & 80 °C a um meio corrosivo de baixo pH,
provavelmente devido a maior resisténcia a corroséo destas ligas (Cassagne et al., 2012).

Outro fator envolvido na corroséo sob tensao por sulfetos é o tempo, em que a ruptura
do material pode ocorrer em apenas algumas horas em um ensaio laboratorial acelerado ou
demorar anos (Loto, 2017). Em geral, h4 quatro estagios que caracterizam o fenébmeno: (i)
periodo de incubacgéo, (ii) formacao de um filme passivo, (iii) formacao (nucleacao) e propagacao
de trincas, e (iv) ruptura do material. Para os materiais ativos, o estagio da formacao de um filme
passivo ndo existe. A nucleagdo de trincas comeca ap0s um certo tempo, chamado de tempo
ou periodo de incubagédo. Em seguida, tem-se a propagacgéo das trincas em profundidade com
consequente ruptura do material. No estudo da corrosdo sob tenséo, faz-se distingdo entre o
tempo de indug&o ou de incubacgédo e tempo de falha. O tempo de incubag&o corresponde ao
tempo de nucleacéo e crescimento da trinca até um tamanho critico necessario para se tornar
estavel. O tempo de falha é a soma do tempo de incubagdo com o tempo de propagacgéo da
trinca (Gemelli, 2001). Os ensaios de corroséo sob tenséo devem ser efetuados até a ocorréncia
de uma falha (Loto, 2017). O tempo até ocorrer a fratura depende da tensdo aplicada, da
concentracdo e/ou da natureza do ambiente corrosivo, da temperatura, da microestrutura e da
composicao do material (De Lacerda; Candido; Godefroid, 2015). Esse tempo, por exemplo, é
reduzido a medida que a resisténcia mecéanica do material e a tensao total trativa aumentam. O
tempo de exposicdo para causar a SSC pode ser muito curto, se os outros fatores da SSC
favorecerem a susceptibilidade. Alguns equipamentos susceptiveis a corrosdo sob tensao por
sulfetos podem falhar mesmo durante exposicdes curtas em agua acida, como as que ocorrem
durante as paradas de unidades de processamento (ISO 17945:2015).

As tensdes de tracdo necessdrias para provocar a SSC num material susceptivel podem
provir de tensdes aplicadas (ou tensdes externas), ou de tensdes residuais (tensdes internas).
Normalmente, as tensdes trativas externas, resultantes das condi¢des de utilizacdo, sdo mais
facilmente definidas e menos criticas, visto que as margens de projeto, em geral, estdo
devidamente previstas no tempo de vida util do componente; enquanto as tensdes internas,
causadas por processos de soldagem, operagbes de conformacdo mecénica (laminacéo,
trefilagdo, extrusdo, embutimento etc.), ou de tratamentos térmicos (témperas, resfriamentos
rapidos, transformacfes de fases), tratamentos de superficie e de variagbes de gradientes
térmicos, tendem a serem as mais prejudiciais (Gemelli, 2001; Cao; He; Gao, 2017; API RP571
(2020)). Os componentes de alta resisténcia mecéanica, que normalmente ndo sdo soldados,

tendem a maiores possibilidades de falhas devido a tensdes aplicadas, de modo que, por
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exemplo, um material com dureza muito elevada, necessitaria de relativamente pouca tensao
trativa para provocar a SSC (APl RP571 (2020)). De acordo com Loto (2017), para cada
combinagéo de ambiente corrosivo e liga metalica, ha uma tensdo minima efetiva, ou “limite”, ou
“limitante”, abaixo da qual o trincamento por corrosdo sob tensdo nao ocorre pelo menos em
algum intervalo de tempo finito. A afirmacéo de que o processo de corrosdo sob tensdo somente
pode se iniciar apos esse limite ser atingido ndo pode, no entanto, ser aplicada a todos o0s casos
de trincamentos. Essa tensdo minima efetiva depende essencialmente da natureza da liga
metalica, da temperatura e do ambiente corrosivo. Abaixo da tensdo limite, em sistemas de
crescimento de trincas controlados por dissolucao, o reparo do filme de superficie permanece
com a natureza protetora, visto que a taxa de reparo supera a taxa de ruptura; por outro lado,
acima da tensdao limite, a taxa de reparo € inferior a taxa de ruptura, e as condi¢bes limitantes
estdo relacionadas a taxa pela qual o metal tensionado pode se dissolver para promover o
crescimento da trinca. Quando as tensfes de tracdo sdo ainda mais elevadas, o tempo de
trincamento é geralmente mais curto (Cassagne et al., 2012; Cao; He; Gao, 2017).

Quanto aos efeitos metallrgicos e nas propriedades mecéanicas, a suscetibilidade do
material a SSC pode ser afetada por diferentes variaveis, dentre elas as de resisténcia
mecanica, composicdo quimica, microestruturas e fases secundérias, e tamanho de gréo.
Também sdo importantes os detalhes de manufatura do componente metalico, tais como dos
processos de fabricagdo, dos tratamentos térmicos (ex: solubilizagdo e/ou envelhecimento), e
do traballho a frio, dentre outros (Woollin; Maligas, 2003; Oakwood, 2005; Chapgaon, 2013).

A dureza do material desempenha um papel importante na definicdo da sua
suscetibilidade a SSC, uma vez que os materiais de maior resisténcia mecanica tendem a serem
mais susceptiveis as trincas de corrosao sob tensdo por sulfetos. A susceptibilidade a SSC de
um dado material também aumenta com a elevagdo da tenséo limite de resisténcia (Chapgaon,
2013; I1SO 17945:2015; API RP571 (2020)).

A influéncia do trabalho a frio de acos inoxidaveis duplex e superduplex tem sido
estudado principalmente para os sistemas OCTG, uma vez que esses acos tém tido aumentos
de resisténcia mecénica por meio de encruamento por trefilagdo ou por estiramento a frio, e os
novos desenvolvimentos na industria de Oleo & Gas estdo demandando maiores profundidades
de reservatérios, pressoes e temperaturas de fundo de pogo (downhole) mais elevadas, e um
aumento das espécies corrosivas nos fluidos, a exemplo do H,S ou do CO,. Contudo, para
acompanhar essas exigéncias, torna-se necessario mais investigacdo para avaliar como o
trabalho a frio atua sobre a resisténcia & SSC dessas ligas resistentes a corrosdo em servigos
acidos (Elhoud; Renton; Deans, 2009; Cassagne et al., 2012).

Acredita-se que geralmente o encruamento deteriora a resisténcia a corroséo sob tensédo
dos acos inoxidaveis superduplex (Miyasaka; Kanamaru; Ogawa, 1996). O aumento do trabalho

a frio resultarda em aumento de densidades de discordancias e de vacancias, acarretando
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maiores concentracdes de hidrogénio e de taxas de absor¢do, causados pela formacédo de mais
sitios de armadilhas de hidrogénio (hydrogen trapping sites) resultantes das bandas de
deslizamento durante o processo de deformacao plastica (Elhoud; Renton; Deans, 2009; Cao;
He; Gao, 2017). Essas armadilhas promovem maiores adsor¢do e absor¢gdo de hidrogénio,
respectivamente, na superficie do metal e no interior da espessura do componente metalico,
favorecendo o fendmeno de saturagao de hidrogénio no material, obtendo efeito prejudicial nas
propriedades mecanicas dos AISD’s, com uma redugao da ductilidade e uma provavel reducéo
da resisténcia as trincas, conduzindo a trincas secundarias e transgranulares mais profundas
(Elhoud; Renton; Deans, 2009).

Os tratamentos térmicos também afetam a susceptibilidade & SSC dos materiais, uma
vez que eles causam mudancgas expressivas microestruturais das ligas resistentes a corrosao,
a exemplo da solubilizagdo dos agos inoxidaveis superduplex, visto que h& alteracdes de
composi¢des quimicas dos elementos de liga nas fases & e y, em que temperaturas mais
elevadas desse tratamento térmico reduzem a particdo de elementos e consequentemente
diminuem aresisténcia a SCC (Gunn, 1997; Loto, 2017). A reducao da resisténcia & SCC desses
AISD’s com o aumento da temperatura de solubilizagdo também pode ser atribuida a
precipitacao de nitretos de cromo no interior dos graos ferriticos dos a¢os solubilizados, como
mostrado por De Lacerda, Candido e Godefroid (2015), realizado estudo comparativo do AID
UNS S31803 tratado a 1060 e a 1300 °C de, em que os precipitados intragranulares contribuiram
para a elavacdo da susceptibilidade a SSC do aco solubilizado a 1300 °C, ao favorecer a
desestabilizacédo da pelicula passiva, reduzindo o seu teor de Cr e tornando o metal exposto ao
atague ambiental. Byrne et al. (2013) por sua vez, argumentou que, decorrente das diferencas
de coeréncia entre os planos cristalogréaficos da & e as extremidades e pontas dos precipitados
de nitreto, em que as pontas desses precipitados poderiam atuar como sumidouros de
hidrogénio e provavelmente como sitios preferenciais de iniciacdo de trincas, e isso poderia
promover a propagacao das trincas preferencialmente em planos de clivagem na & em que 0s
nitretos intragranulares se encontrem. A Figura 38 mostra uma micrografia da propagacgéo da
trinca ao longo de gréos ferriticos de um AISD UNS S32760 com uma alta concentracdo de
nitretos de cromo intragranulares na 3, o qual falhou em teste de susceptibilidade a SSC sob
condi¢bes da norma ISO 15156-3 (Byrne et al., 2004).
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Figura 38 - Micrografia da propagacéo de trinca ao longo de gréos ferriticos de AISD UNS S32760 com
alto teor de nitretos intragranulares na & que falhou por SSC sob condi¢ées da norma ISO 15156-3.

Fonte: Byrne et al. (2004) (adaptada)

O estudo da corrosdo sob tensédo por sulfetos dos acos inoxidaveis superduplex é
realizado por meio de uma série de ensaios laboratoriais, de acordo com a solicitacéo,
distinguindo-se em dois tipos: i) ensaios com carga ou deformacgéo constante; e ii) ensaios com
taxa de deformacdo constante. Esses ensaios podem obter resultados qualitativos ou
guantitativos, com esses Ultimos exigindo-se um controle permanente e simultdneo das
condicdes mecénicas e eletroquimicas. Os corpos de prova nos ensaios dependem do
dispositivo ou equipamento utilizado, e de acordo com esse parametro, 0s ensaios de corrosédo
sob tenséo dividem-se em trés grupos: i) ensaios estaticos com corpos de prova nao-entalhados;
ii) ensaios estaticos com corpos de prova entalhados, e iii) ensaios de tracao sob baixa taxa de
deformacgéo (Ensaios BTD) (Gemelli, 2001).

O ensaio de tracao sob baixa taxa de deformagé&o (BTD) (Slow Strain Rate Tensile Test
(SSRT)) é um método de ensaio descrito pelas normas ASTM G129-21 (2021) e NACE TM0198
(2020) baseado na hip6tese de que a influéncia da corrosdo sobre o comportamento a ruptura
depende mais da velocidade de deformag&o do que da intensidade de tensdo na ponta de uma
fissura. A intensidade de tensdo influenciaria indiretamente, provocando uma deformacao
(Gemelli, 2001). Ele € caracterizado pelo teste realizado em maquina de tragdo com o corpo de
prova tracionado em um ambiente de interesse (comparando-se o(s) ambiente(s) corrosivo(s) e
um ambiente de controle) a uma taxa de deformacéo constante (Galakhova; Prattes; Mori, 2021).
A duracao do teste pode variar de algumas horas, da ordem de 24 h, para até dias, tornando-o
extremamente rapido em comparacao aos ensaios de carga estatica (Woollin; Maligas, 2003;
Galakhova; Prattes; Mori, 2021). Neste ensaio, ap0s a instalacdo do corpo de prova em
autoclave, esse é fechado, evacuado e preenchido com N para verificacdo de possiveis
vazamentos. Em seguida, a solucdo salina (NaCl + H,O) desaerada € transferida para a
autoclave, com os gases corrosivos (CO- e/ou H.S) introduzidos no interior da autoclave até se

atingir a pressao parcial desejada, realizando-se eventuais ajustes, de modo a se adicionar(em)
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mais gas (ou gases) para substituir o gas dissolvido em solucdo e repor a pressao no nivel
desejado, buscando-se atingir o equilibrio para cada gas. A autoclave com a amostra e a solucao
€ aquecida até a temperatura de ensaio desejada antes ou depois da introducéo dos gases na
autoclave. A quantidade de gases é calculada a partir do volume de gés e da solubilidade do
gas na fase aquosa (uma funcéo da temperatura e da salinidade). Por vezes, a fase gasosa
pode ser medida durante um ensaio mediante a cromatografia gasosa. Posteriormente, o corpo
de prova é sujeito a uma carga trativa lenta e progressivamente crescente até a falha do corpo
de prova. A taxa de deformacédo do espécime é mantida constante a um valor que se permita
que os processos de adosrcdo e de corrosdo possuam uma interacdo com o metal deformado
plasticamente recentemente exposto ao meio corrosivo (Galakhova; Prattes; Mori, 2021). A
Figura 39 apresenta uma montagem esquematica de um corpo de prova tracionado sob baixa
taxa de deformagdo em uma autoclave de alta pressdo com uma solugdo aquecida de meio

corrosivo composto de H;O, NaCl, H;S e CO..

Forga

i)

Ensaio de
Tragao sob BTD

Autoclave em
Alta Pressao

Solugéo aquecida:
H,0
NaCl
H,S
CO,

{

Forga

Figura 39 - Montagem esquematica de corpo de prova tracionado sob BTD em autoclave em alta presséo
com solucéo aquecida de H20, NaCl, H2S e COz, simulando um meio corrosivo.

Fonte: Galakhova, Prattes e Mori (2021) (adaptada).

Dentre os métodos de ensaio de susceptibilidade a corrosdo sob tensdo por sulfetos
(SSC) em acos inoxidaveis superduplex em servico acido, o ensaio de tracdo sob BTD é
considerado o0 mais severo, devido principalmente as altas tensfes aplicadas e a selecao de
taxas de deformacdo criticas que tendem a maximizar a ocorréncia do dano ao material
ensaiado. Além disso, a deformacédo continua ao longo do ensaio impede que a camada passiva
destruida do material seja restaurada a medida que qualquer nova camada seja rompida.
Todavia, ele trata-se de um ensaio para qualificacdo para o servico acido, estabelecendo-se

critérios de avaliacédo passa/nao passa (Woollin; Maligas, 2003; Galakhova; Prattes; Mori, 2021).
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Apéds a realizagcdo do ensaio de tracdo sob BTD, a susceptibilidade do material a SSC
pode ser avaliada por diferentes resultados, dentre eles qualitativos, como exmplo imagens
macroscopicas e microscopicas de regiées rompidas dos corpos de prova, de modo a se
observarem trincas e o modos de fratura, bem como quantitativos, especialmente os parametros
de ensaio de tracéo (tensdes limite de escoamento e de resisténcia, parametros de ductilidade
e de tenacidade), bem como envolvendo-se razbes desses mesmos parametros medidos nos
ambientes de teste ao meio corrosivo e ao ambiente de controle (Henthorne, 2016; Galakhova,;
Prattes; Mori, 2021). De acordo com as normas ASTM G129-21 (2021) e NACE TM0198 (2020),
a comparacgao dos parametros de ductilidade determinados em material na forma de corpos de
prova submetidos ao meio corrosivo e ao ambiente de controle (ao ar atmosférico) se da por
meio das seguintes razdes apresentadas nas Equacdes 46 e 47:

R £p(%) = =222 5 100 (46)

Par

Onde:
R ep (%) € a Razéo de Deformacéo Plastica Total,

P meio © EP 4 SA0 0S parametros de Deformagéo Plastica Total do corpo de prova submetido ao

meio corrosivo e ao ambiente de controle (p.e., ao ar atmosférico), respectivamente.

R RA(%) = “22¢2 x 100 (47)

Onde:
R RA (%) é a Raz&o de Reducéo de Area;
RA,0i0 € RA,, SA0 0s parametros de Redugio de Area apds fratura do corpo de prova submetido

ao meio corrosivo e ao ambiente de controle (p.e., ao ar atmosférico), respectivamente.

Ainda segundo a norma ASTM G129-21 (2021), a utilizacdo da Razéo de Deformacao
Plastica Total (R ep) em substituicho & Razdo do Alongamento Total (R er) minimiza as
variabilidades entre os resultados do teste a partir de diferencas em conformidade das maquinas
de ensaio, que sao mais significativas na regido elastica da curva de deslocamento da carga.
Entretanto, é possivel considerar a R e; como complementar da analise dos resultados do

ensaio. A Equacdo 48 apresenta a Razdo do Alongamento Total (R &7):
R e7(%) = meio » 100 (48)

ETqr

Onde:

R &1 (%) é a Razéo de Alongamento Total;
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ET meio © €T 4y SA0 0S parametros de Alongamento Total de um corpo de prova submetido ao

meio corrosivo e ao ambiente de controle (p.e., ao ar atmosférico), respectivamente.

Um outro parametro de teste que pode ser adotado na avaliagdo de um material quanto

aos resultados do ensaio de tracdo sob BTD ¢é o da Razdo da Area sob a curva

o % € (R Area o x ¢), indicado na Equag&o 49:

RAreao x & (%) = Ared 9% meio » 100 (49)

Area oxe g4

Onde:

R Area o X £ (%) é a Raz&o da Area sob a curva o X ¢;

Area o X &,,i, € Area o x g4, S80 0s parAmetros de Area sob a curva o x € ap0s a fratura de
um corpo de prova submetido ao meio corrosivo e ao ambiente de controle (p.e., ao ar

atmosférico), respectivamente.

Apés os ensaios, as superficies de fratura das amostras rompidas sé@o levadas ao
microscépio (6ptico ou eletrbnico), de modo a se analisar os comportamentos ductil ou fragil da
fratura, bem como detectar possiveis trincas secundarias ao longo do comprimento util do corpo
de prova, longe da superficie de fratura primaria. A auséncia de trincas secundéarias é um
indicativo de uma boa resisténcia a SSC, e a presenca dessas trincas é considerado como uma
susceptibilidade a SSC (Galakhova; Prattes; Mori, 2021). Conforme preconiza a norma NACE
TMO0198 (2020), as razbes de parametros que expressam a ductilidade do material, tais como a
Razao de Deformacéo Plastica Total (Rep) e a Raz&o de Reducéo de Area (R RA), com valores
de razbes préximos a 100% geralmente apontam uma alta resisténcia ao ambiente corrosivo de
trincamento, enquanto os valores mais de razdes proximos de 0% indicam uma menor
resisténcia ao ambiente corrosivo.

De acordo com a norma NACE TM0198 (2020), as amostras submetidas aos ensaios de
tracdo sob BTD, apos a analise das superficies de fratura, podem ser classificadas de quatro
manerias distintas:

e Classe 1: Comportamento normalmente ductil, comparavel aos corpos de prova
ensaiados ao ambiente de controle (ao ar), sem indicagdes de corrosdo sob tenséo
na superficie de fratura primaria, e de trincas secundarias;

e Classe 2: Comportamento ddctil com apenas uma ligeira perda (< 20%) de ductilidade
quando comparado aos corpos de prova ensaiados ao ar. Trincas podem ser
desenvolvidas na regido de estriccdo da secdo util imediatamente adjacente a

superficie de fratura priméria, porém sem indicacdo de corrosdo sob tenséo;
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o Classe 3: Perda substancial (> 20%) de decutilidade quando comparado com 0s
corpos de prova ensaiados ao ar. Trincas podem ser desenvolvidas na regiao de
estriccdo da sec¢do Util imediatamente adjacente a superficie de fratura primaria,
porém sem indica¢@o de corrosédo sob tensao;

e Classe 4: Evidéncia de corrosao sob tensdo na secéo util do corpo de prova com a

observacao de trincas na superficie de fratura priméria e/ou trincas secundarias.

3.4.2 Corroséo por Pites (Pitting Corrosion) em Eletrélitos com Cloretos (Cl) e os Efeitos da

Solubilizagéo e dos Nitretos de Cromo Intragranulares

A corrosao por pites é um tipo de corroséo caracterizada pelo ataque de pequenas areas
de uma superficie metalica que se mantém praticamente intacta devido & presenca de ions
agressivos (principalmente cloretos (CI), brometos (Br), iodetos (I)) no eletrdlito, manifestando-
se em certos pontos da superficie pela formacao de pequenas cavidades (pites de corroséo) de
geometrias diferentes, variando-se de alguns micrdmetros a milimetros, associados a uma
descontinuidade local do filme passivo (Panossian, 1993; Gemelli, 2001). Ela ocorre
predominantemente em metais que se passivam e/ou mantém em sua superficie uma camada
uniforme de produtos de corrosédo de carater protetor. A ruptura localizada da pelicula passiva
protetora, e a auséncia de sua recomposi¢ao pode levar a penetracdo de um ataque corrosivo
localizado do componente metdlico, contudo com perda de massa quase insignificante na
estrutura total (Panossian, 1993; Grubb; DeBold; Fritz, 2005; Charles, 2009; Lauritsen, 2016).
De todas as formas de corroséo, excetuando-se a corrosdo generalizada, a corrosado por pites
€ a mais comum de acontecer na agua do mar ou ambiente marinho e, frequentemente, a mais
prejudicial, uma vez que os pites de corrosdo podem causar perfuracdo prematura dos metais e
ocasionar vazamentos de gases ou liquidos, e em exposicdo atmostérica, comprometer a
funcionabilidade do metal por prejudicar o aspecto estético, mesmo no seu estagio inicial (sem
perfuracdo), e, ainda, funcionarem como sitios de iniciacédo de trincas de fadiga e de corrosédo
sob tensdo (stress corrosion cracking (SCC)) (Panossian, 1993; Grubb; DeBold; Fritz, 2005;
Deng et al., 2010).

A 4gua do mar representa um eletrdlito natural de alta condutividade e corrosividade,
tratando-se de um meio ambiente muito corrosivo para muitos materiais, e a acao agressiva dela
depende de vérias caracteristicas, entre as quais podem ser destacadas algumas com
pronunciada influéncia na corroséo, tais como: salinidade, gases dissolvidos, atividade biolégica,
temperatura e a velocidade de fluxo do meio. A corrosividade desse eletrdlito ndo se restringe a
influéncia isolada de uma dessas caracteristicas, decorrendo, na realidade, de uma acao
combinada de todas elas (Grubb; DeBold; Fritz, 2005; Matlakhov, 2021).
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O mecanismo da corroséo localizada em geral divide-se em etapas, com a iniciacéo,
seguida da propagacdao e, eventualmente, a terminacéo. A etapa de iniciacdo é caracterizada
pela ruptural local de uma pelicula protetora causada por condigcbes ambientais, tais como 0s
ions cloreto (CI); ou pela microestrutura do material (contornos de gréos sensitizados, inclusées
e a corrosao seletiva devido a uma elevada diferenca de potencial entre os componentes em
uma liga de solucgédo sélida). A presenca de tensdes externas, taxas de fluxo elevadas, evolucao
do hidrogénio ou correntes anddicas devidas ao acoplamento galvanico podem também causar
a ruptura local da pelicula de oxido (Lauritsen, 2016). A célula de corrosao responséavel pela
propagacdo desse tipo de ataque localizado é constituida por pequenos anodos (areas
atacadas) localizados e uma grande area catodica remanescente. Por esta razdo, as
velocidades de corrosdo sdo, em geral, muito elevadas, ocasionando-se danos dos
componentes metdlicos mais rapidamente, quando comparados aos danos por corrosao
generalizada (Panossian, 1993; Lauritsen, 2016).

A corrosdo por pites é uma forma de corrosdo localizada que produz pites e os
mecanismos envolvidos para a ocorréncia de corrosao por pites sado diversos, porém o classico
€ aquele em que em presenca de oxigénio e de ions agressivos, uma pilha de corrosdo se forma
entre a superficie externa, passiva e catédica, e o interior da cavidade, ativa e anddica
(Panaossian, 1993; Gemelli, 2001; Lauritsen, 2016).

Nesse mecanismo da corrosdo por pites, a iniciacdo dos pites € causada por anions
agressivos, a exemplo do cloreto (Cl), em metais passivaveis, tais como 0s acos inoxidaveis,
com os ions induzindo a ruptura da camada passiva do material, levando a dissolugcdo anddica
significativa do metal subjacente localmente, e para os acos duplex, bem como para 0s acos
austeniticos, a condi¢do da superficie, como por exemplo, sob moagem, decapagem, trabalho
a frio, sujeira etc., tem uma influéncia mais acentuada em ambientes com cloretos do que em
ambientes onde ocorre corrosao geralizada (Panossian, 1993; Gunn, 1997; Chan; Tjong, 2014).

O ion cloreto (CI) é o agente mais importante para o inicio da corrosao por pites, embora
outros halogenetos, a exemplo dos brometos (Br), também sejam agentes de corroséo
importantes, e os altos teores desses ions na agua do mar sao especialmente desafiadores aos
acos inoxidaveis, especialmente aqueles de natureza austeniticas (da série 300), em razédo dos
danos localizados induzidos por esses anios (Grubb; DeBold; Fritz, 2005). Em geral, os AISD’s,
com microestrutura dual (fases y e ) e altas resisténcias mecéanica e a corroséo, tém sido
utilizados em ambientes agressivos, particularmente propensos as corrosées por pites e por
frestas, decorrente dos altos valores de PREN (> 40), contudo a resisténcia a corrosao por pites
desses acos depende de varios aspectos microestruturais, tais como a proporgao é/y, a presenca
de fases secundarias intermetdlicas, o tamanho de grédo, a distribuicdo de inclusbGes e o
particionamento de elementos de liga entre as fases y e 6 (Gunn, 1997; Cervo; Ferro; Tiziani,
2010; Deng et al., 2010).
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As superficies metalicas adjacentes atuam como catodo para a reducao de oxigénio. A
rapida dissolu¢cdo numa regido localizada inicia a formacao ds pites (Chan; Tjong, 2014). O pite
comeca na inclusdo e a dissolucao anddica é aprimorada na geometria da microfresta, que é
desenvolvida ap6s a dissolugdo ou extragéo da inclusdo. Um acoplamento galvanico ocorre com
uma diminuigcdo do pH na microcavidade (Charles, 2009). Um excesso de cations metélicos é
acumulado nesta regido, resultando em migracdo dos anions da solucdo para manter a
eletroneutralidade. Consequentemente, uma alta concentracdo de MCI no interior do pite sofre
hidrélise, de modo a baixar o pH devido ao &cido cloridrico (HCI) formado. Isto aumenta a taxa
de dissolucéo local, fazendo com que mais anions migrem para o pite (Chan; Tjong, 2014).

A Figura 40 mostra uma representacao esquematica de uma célula de corrosao por pites
com as variagdes bruscas de pH do ambiente externo com o interior das “bolhas de corrosao”
por onde os pites s&o abrigados, bem como aspectos da concentracdo de ions cloretos (CI). As
ligas, a exemplo dos agos inoxidaveis, podem ndo necessariamente formar essas bolhas, mas
todas elas possuem pH'’s baixos e halogenetos concentrados (cloretos (CI), brometos (Br’), etc.)
no interior das cavidades (Heidersbach, 2011).

Ambiente externo  pH =7+
Cl"em ppm

Bolha de célula
de corrosao

pH=2-3
10°% ppm CI

Superficie de ago com pite de corrosdo

Figura 40 - Representacdo esquematica de uma célula de corrosdo por pites demonstrando-se as
variacdes de pH e de concentracao de cloretos (CI).

Fonte: Heidersbach (2011) (adaptada).

As imagens das Figuras 41 (a-b) ilustram a corrosdo por pites de um tubo de ago
inoxidavel austenitico AlSI 304 ocorrida durante um teste hidrostatico a Tamp, COM a dgua de teste
contendo cloretos (CI), mostrando-se, respectivamente, o vazamento dessa agua de teste e a
micrografia de um pite de corrosdo. As Figuras 41 (c-d) apresentam exemplos de tubulagtes
com a presenca dos pites de corrosdo aparentes a vista desarmada (Ropital, 2010; Offshore-
Mag, 2013; Sulcromo, 2021).
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Figura 41 - llustragBes de corrosdo por pites: (a) e (b) em tubo de aco inoxidavel austenitico AISI 304
durante um teste hidrostatico a Tamp com a dgua de teste contendo cloretos (CI); (c) e (d) em tubos com
a presenca dos pites de corrosdo aparentes a vista desarmada.

Fontes: Ropital (2010); Offshore-Mag (2013); Sulcromo (2021).

Apos o inicio do processo de dissolucdo anddica, as condi¢des locais sdo modificadas
devido a formacao de produtos de corrosao. Modifica¢des locais da composi¢ao do préprio meio,
funcdo da mobilidade das espécies de ions e fendmeno de acoplamento galvanico podem se
desenvolver. Como resultado, ocorre a acidificacdo local e 0 mecanismo de corrosédo, incluindo
a dissolucao anddica, € aprimorado (Charles, 2009). Uma vez desenvolvidos, os pites podem
continuar o crescimento por um mecanismo auto-propagador ou autocatalitico, contudo deve
haver certas condi¢des para que o pite ocorra, dentre as quais as consideragdes de um filme de
oxido na superficie do metal; certos ions, como o ion cloreto (CI"); e uma forca motriz elétrica
externa (devido ao acoplamento galvanico, p. e.), ou interna de corrente pode ocorrer entre
inclusdes e pites (Chan; Tjong, 2014; Lauritsen, 2016). O 6xido no substrato metalico pode
também atuar como cétodo para as cavidades na superficie, se tiver uma certa condutividade
eletrdnica, ilustrado na Figura 42, representando esquematicamente o mecanismo e a forca-
motriz da corroséo por pites. Com a baixa relagédo de superficie &nodo/catodo, a velocidade de
corrosdo localizada pode se tornar elevada e as cavidades se tornarem rapidamente profundas,
mesmo se a quantidade total de metal que se dissolve for pequena (Gemelli, 2001).
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Figura 42 - llustragcbes esquematicas do mecanismo e da forga-motriz da corrosao por pites. A oxidagao
anodica ocorre em um pite, enquanto os processos de reducdo ocorrem sobre 6xidos ou inclusdes.
Fonte: Lauritsen (2016); Zeemann (2024) (adaptadas).

Ha varias teorias sobre o mecanismo de iniciacéo dos pites de corroséo. Os sitios tipicos
para a iniciagdo sdo os locais onde o filme de Oxido € danificado, 0 que pode ocorrer como
resultado de fatores mecanicos ou microestruturais. De acordo com uma dessas teorias,
apresentadas por Lauritsen (2016), os ions cloreto (CI) atacam o filme, conforme indicado nas
Equacbes 50 e 51:

Cl™ (aquoso) = Clagsorviao (50)
PClaasorviao + M(OH)y - M(OH)y—,Cly, + pOH™ (51)

Quando a camada de 6xido é danificada, os ions cloreto (CI) atingem a superficie
metalica levando-a a oxidacdo, mas a reparacédo do 6xido € também uma reacéo possivel, dada
pelas Equacdes 52 e 53, respectivamente:

M (sélido) + Clggsorvido = MCly (aasorvido) + ne~ (Ataque de cloreto) (52)
M (s6lido) + nOHggsorviao = M(OH)y (aasorviaoy + ne~ (Reparo do Oxido) (53)

Quando o potencial elétrico de um metal atinge o potencial de pite (E;), 0 pite de corrosao
comecara a iniciacdo na superficie do material apdés um certo tempo e a reacdo dada pela
Equacédo 52 sera dominante. Antes dessa iniciagdo acontecer ha um “tempo de indugéo”, em
gue ha a iminéncia da formacao do pite de corrosao, no qual esse tempo diminui com 0 aumento
da diferenca de potencial entre o metal sujeito ao meio corrosivo e o potencial de pite (Ep),
enguanto ele se eleva com o aumento da espessura do filme passivo (Lauritsen, 2016).

O potencial de pite (Ep), também conhecido por “potencial de nucleacao de pite”, é
definido como o potencial em que a densidade de corrente anddica aumenta acentuadamente
de modo irreversivel em relacao a densidade de corrente passiva, ou seja, a partir do qual, pelo
menos um pite nucleia e cresce continuamente (Cervo et al., 2010; Calderon Hernadndez, 2012,

Lauritsen, 2016). No entanto, ndo faz sentido considera-lo como um valor (inico, mas sim como
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uma faixa de potenciais criticos por onde o pite € iniciado, com forte dependéncia, dentre outros
fatores, da concentracdo dos anions agressivos no eletrdlito (p.e., dos cloretos (CI)) e da
temperatura (Gemelli, 2001). Quanto maior o potencial de pite (E,), mais resistente a liga
metalica a corrosdo por pites no ambiente considerado (Cervo et al., 2010).

Acredita-se que a propagacédo dos pites envolva a dissolucdo do metal e 0 aumento da
acidez no fundo da cavidade, por meio da hidrélise dos ions metélicos dissolvidos. As reacdes
gue podem ocorrer no interior desses pites durante a propagacdo sédo dadas pelas Equagbes
54-56:

nCl™ - nCl;dsorvido (54)
M (sélido) + nClygsorviao = MCly (aasorviao) + ne” (55)
MCln (adsorvido) - M™ +nCl™ (56)

Com base nas reacdes das Equacdes 54-56, a reacao geral é dada pela Equacgéo 57:
M (s6lido) — M™ (aquoso) + ne~ (57)

O aumento da concentragdo de M™ no interior do pite resulta na migragéo de ions cloreto
(CI) para dentro da cavidade para manter o equilibrio de carga. O cloreto do metal formado é
hidrolisado pela dgua em hidroxido e acido cloridrico. Além disso, as reac¢des dadas pelas
Equacbes 54-57 levam a diferentes fendbmenos. A acidez de dentro do pite aumenta a
solubilidade dos sais, especialmente os sais de cloreto, e os ions cloreto (CI) podem migrar para
o pite de modo a neutralizar o excesso de carga positiva criada pelos ions H* e M™. O &cido
cloridrico (HCI) concentrado pode entdo ser gerado no interior do pite, 0 que acelera a taxa de
propagacao do pite. Os produtos de corrosdo podem ser depositados na abertura da cavidade,
levando a pites mais estreitos. I1sso resulta em um ambiente corrosivo maior dentro do pite
(Lauritsen, 2016).

Por meio das Equacdes 54-57, observa-se que o aumento da concentracdo de M™ no
pite resulta na migracdo de ions cloreto (CI) para o interior desse pite, de modo a neutralizar o
excesso de cargas positivas criadas pelos ions H* e M™, estabelecendo-se uma forte acidez
dentro da cavidade capaz de aumentar a solubilidade dos sais, especialmente dos sais de
cloreto. O cloreto do metal formado é hidrolisado pela agua em hidroxido e acido cloridrico. O
acido cloridrico (HCI) concentrado pode entdo ser gerado no interior do pite, 0 que acelera a
taxa de propagacéo do pite. Os produtos de corrosdo podem ser depositados na abertura da
cavidade, levando a pites mais estreitos. Isso resulta em um ambiente corrosivo maior dentro do
pite (Lauritsen, 2016). Em alguns casos, um mecanismo de repassivacao pode ser desenvolvido
apos o inicio do processo de corrosédo local, que finaliza o processo. O fenbmeno pode ou ndo

recomecar na mesma area ou em outro local (Charles, 2009).
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A corrosdo por pites pode ser estudada de duas maneiras: por ataque quimico em
presenca de um agente oxidante e/ou por medidas do potencial de pite (Ep). Os ensaios
eletroquimicos de polarizacdo anddica indicam o potencial de pite. Pode-se impor o potencial
(ensaios potenciodindmicos) ou a corrente (ensaios galvanostéticos). A composigéo do eletrélito
geralmente representa o0 meio no qual o material sera exposto, mas a polarizacdo anodica
substitui o efeito do oxidante. Por meio do ensaio potenciodinamico (o mais utilizado) observa-
se um forte aumento da corrente anddica no potencial de pite. As vezes, logo antes de atingir
esse valor, a corrente flutua, indicando a ativacdo (nucleacéo) e desativacdo de pites (Gemelli,
2001). A Figura 43 apresenta uma curva de polarizagcdo potenciodinamica ciclica tipica, com
destaque para trés dos potenciais criticos (Ep, Erp € Ecor) € duas correntes (icor € ipass), bem como
a representacdo de pites metaestaveis e de uma area acinzentada formada pela histerese na
reversao da curva (Calderén Hernandez, 2012; Nyby et al., 2021).
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Figura 43 - Curva tipica de polarizagéo potenciodinamica ciclica de uma liga resistente a corroséo.
Fonte: Nyby et al. (2021) (adaptada).

Observando-se a Figura 43, o potencial de corroséo (Ecor) corresponde ao potencial, a
partir do qual a polarizacdo muda da condicdo de polarizagdo catddica para a condi¢do de
polarizacao anddica, demonstrando-se tratar-se de uma curva de polarizacdo anddica (Calderén
Hernandez, 2012; Nyby et al., 2021). O potencial de pite (E;) equivale ao menor valor do
potencial que se permite um crescimento estavel dos pites (Gemelli, 2001; Nyby et al., 2021).
Antes que ocorra a formagéo do pite estavel, inGmeros outros pites metaestaveis nucleiam,
contudo eles séo repassivados imediatamente, e esse comportamento é caracterizado pelas
oscilagbes de densidade de corrente antes de atingir o potencial de pite (Ep,) (Calderén
Hernandez, 2012). No potencial de pite (Ep) h4 um aumento acentuado na densidade de corrente

anddica decorrente a ruptura do filme passivo e acima deste valor pode ocorrer a nucleagéo de
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novos pites (Alano, 2013). Geralmente o potencial de pite (Ep) aumenta com a velocidade de
varredura do potencial. Invertendo-se o sentido da varredura, é possivel observar a existéncia
de um laco de histerese nas curvas de polarizagao, indicando-se um processo de repassivacao
quando o potencial elétrico é varrido na direcdo negativa (Gemelli, 2001; Souza et al., 2017).
Essa histerese na reversédo do potencial forma uma &rea que corresponde ao trabalho elétrico
necessario a repassivacao dos pites nucleados, a medida em que potenciais mais baixos sao
aplicados. Quanto maior esta area de histerese, menor sera a resisténcia para a continuidade
da corroséo por pites, e mais dificil a repassivacao dos pites (Calderén Hernandez, 2012; Souza
et al., 2017). O potencial de repassivacdo (ou de protecéo) (Erp) representa o valor do potencial
ao qual o material novamente se desativa, indicando o valor de potencial abaixo do qual o
material € imune a corrosao por pites, ou seja, 0s pites ndo mais nucleiam e ndo crescem, porém
entre os valores de potenciais E,, e Ep,, embora ndo ocorram a nucleagdo de novos pites, 0s
pites existentes podem crescer continuamente neste intervalo (Gemelli, 2001; Calderén
Hernandez, 2012; Alano, 2013; Nyby et al., 2021).

As condig6es dos eletrdlitos, tais como a concentragdo dos cloretos (CI) (ou dos demais
anions agressivos, a exemplo dos halogenetos, Cl0;, dentre outros), e a temperatura do meio,
exercem um forte efeito sobre a resisténcia a corroséo por pites do metal, onde quanto maiores
os valores dessas variaveis, menores os valores de potencial de pite (Ep) (Gemelli, 2001; Chan;
Tjong, 2014; Lauritsen, 2016).

Outra forma de observar a susceptiblidade dos agos inoxidaveis a corrosédo por pites,
inclusive até mais apropriada do que a medigdo do potencial de pites (Ep), € mediante o
parametro da temperatura critica de pites (CPT), a qual trata-se da menor temperatura que se
inicia a formacé&o de pites estaveis (Chan; Tjong, 2014; Paulraj; Garg, 2015; Lauritsen, 2016).
Segundo a norma ASTM G150-18 (2018), a CPT é definida como a menor temperatura na
superficie de teste em que ocorre um pite estavel propagante em condi¢cbes de ensaio
especificadas, indicado por aumento rapido para além de um limite definido da densidade de
corrente anddica medida do corpo de prova. Este parametro pode ser determinado por meio de
ensaios quimicos (ensaios por imersdo), realizados em funcdo da temperatura e, geralmente,
em solucdes de cloreto férrico (FeCls) capazes de acelerar o processo corrosivo, mediante a
norma ASTM G48-11 (2020)el (2020), estabelecendo-se a temperatura maxima de resisténcia
ao ataque por pites; ou por meio de método potenciostatico, segundo a norma ASTM G150-18
(2018), realizado em superficie de amostra, chamada de eletrodo de trabalho, imersa em um
determinado ambiente corrosivo em que a aplicacdo de um potencial anédico constante provoca
um aumento simultdneo da temperatura enquanto se monitora a corrente do circuito elétrico. A
CPT é considerada como a temperatura em que o inicio da formacédo de pites € indicado pela
dissolugéo transpassiva, como determinada pela observagdo do aumento subito da corrente
(Gemelli, 2001; Gholami; Hoseinpoor; Moayed, 2015; De Lacerda; Candido; Godefroid, 2015).
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Além da natureza do meio corrosivo, é geralmente aceito que o potencial de pite (Ep) é
uma propriedade do sistema metal-meio corrosivo, portanto, dependente de fatores
metallrgicos, a exemplo de composicéo quimica e da microestrutura do material, do estado da
superficie, principalmente da presenca de impurezas, inclusbes e/ou segregacgOes, fases
precipitadas, dentre outros; de modo a influenciarem profundamente na susceptibilidade a
corrosdo por pites dos materiais metélicos; e o principal parametro associado a composicao
quimica dos agos inoxidaveis € o Numero Equivalente de Resisténcia a Corrosao por Pites (do
inglés Pitting Resistance Equivalent Number (PREN)) (Panossian, 1993; Gemelli, 2001,
Chapgaon, 2013). Esse PREN € o um importante parametro ao ser considerado na resisténcia
a corrosdo por pites dos agos inoxidaveis austeno-ferriticos. A literatura oferece uma variedade
de férmulas-padrdo para PREN, dependente, principalmente, dos teores (em peso) dos
elementos de liga Cr, Mo, N, e eventualmente, do W (Cervo et al., 2010; Chapgaon, 2013).

As Equacgdes 1 e 2 tratam, respectivamente, dos pardmetros PREN e PRENw. A Equacao
1 leva em conta apenas o efeito benéfico do Cr, Mo e do N na resisténcia a corroséo por pite
dos AISD’s. No entanto, outros elementos, tais como Mn, S e P, os quais exibem efeitos
deletérios sobre a resisténcia a corrosdo por pites, sdo ignorados. O particionamento dos
elementos Cr e Mo na §, e de Ni e N na y, pode afetar os valores de PREN de ambas as fases.
Além disso, a precipitacdo de fases secundarias também pode alterar a composicao dessas
fases de equilibrio, resultando em corroséo por pites seletiva de uma delas (Chan; Tjong, 2014).
Teores mais elevados de Cr, Mo e de N possibilitam o aumento da CPT. No caso dos acos
austeno-ferriticos, a fase & contém maiores concentracdes de Cr e de Mo do que na fase v,
porém, a maior parte do N tende a ser transferido a fase austenitica (Charles, 2009).

A respeito do W, segundo Lauritsen (2016), a adicao desse elemento nos AISD’s seria
um dos responsaveis pelo aumento de potencial de pite (Ep) e diminuicdo da corrente de pite
(ip), melhorando a resisténcia a corrosdo por pites desses materiais. Ele pode aumentar a
resisténcia a corrosao dos AISD’s de varias formas. O enriquecimento de W na pelicula de 6xido,
como triéxido de tungsténio (W03), ou como ions dissolvidos, tungstato (W03~), pode inibir a
entrada de eletrélitos em pites e frestas (Lauritsen, 2016). Haugan et al. (2017), em um estudo
comparativo entre os graus UNS S32750 e UNS S39274 de acos inoxidaveis superduplex
submetidos ao tratamento térmico de solubilizacdo a 1100 °C, durante 30 min e 600 s,
respectivamente, ambos resfriados rapidamente em agua, com preparacfes de superficie por
decapagem, segundo a norma NORSOK M-630 (2020), os valores de CPT variaram, conforme
0 ensaio da norma ASTM G61-86 (2018), de 75 °C (para UNS S32750) a 85 °C (para UNS
S39274), e por meio do ensaio proposto ha norma ASTM G150-18 (2018), de ao menos 63,5 °C
(para UNS S32750) a 95 °C (para UNS S39274); demonstrando-se que adicionar cerca de 2,2%

(em peso) de W obteve efeito benéfico acentuado nos potenciais de pite (E,) e de repassivagéo
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(Erp), bem como na cinética de repassivacao de pites, elevando-se o CPT do agco com W em sua
composi¢cao quimica.

Os comités de normatizacéo (ISO, NORSOK, p.e.) tém mantido constantes debates a
respeito dos efeitos do W nos acos, considerando-se a participagéo desse elemento no calculo
do parametro PRENw (Equacdo 2), sugerindo-se que ele em solugdo solida teria um
desempenho decisivo no aumento da resisténcia a corrosdo localizada quando adicionado a
composi¢do quimica do material, a exemplo da especificacdo UNS S39274 (Haugan et al.,
2017). Uma dessas investigacfes € quanto ao multiplicador real do elemento tungténio (W) na
expressao do PRENw, por exemplo, 0,5; proposto pelas normas 1SO 21457:2010 ou ISO 15156-
3:2020; ou 1,0; como sugerido por diversos pesquisadores; e se esse elemento afetaria de fato
a cinética de fases deletérias durante operagcbes de soldagem e/ou de tratamentos térmicos
(Haugan et al., 2017).

Para além da composi¢do quimica, o tratamento térmico de solubilizagcdo é outro fator
importante que influencia a resisténcia a corrosdo dos AISD’s, o qual esta intimamente
relacionado com a sua microestrutura. A variacdo das temperaturas de solubilizacdo afeta
sigfnificativamente a estrutura de cada fase e o comportamento de corrosao por pites associados
a esses acos inoxidaveis quando submetidos a um meio corrosivo em presenca de cloretos
(Lauritsen, 2016; Liu et al., 2020; Assumpcéao et al., 2022).

O tratamento térmico de solubilizacdo € capaz de melhorar as propriedades mecéanicas
e de corrosdo dos AISD’s mediante a dissolugcdo das fases secundarias deletérias a altas
temperaturas, contudo a temperatura de tratamento térmico pode alterar a proporcgéo das fases
d e y, e modificando desta forma a particAo dos elementos de liga nessas duas fases (6
enriguecida em Cr e em Mo, e a y enriquecida em N), e consequentemente influenciando a
resisténcia a corrosdo de cada fase (Cojocaru et al., 2017). Neste sentido, o estudo da
correlacd@o entre os parametros da solubilizacdo e as caracteristicas microestruturais pode ser
muito Gtil, de modo que pesquisas vém sendo realizadas ao longo dos anos de modo a se
estudarem os efeitos das mudancas de temperaturas de tratamento térmico, bem como se
determinarem aquelas ideais a cada especificacdo de AISD, as quais proporcionem resisténcias
a corrosao favoraveis (Lauritsen, 2016; Souza et al., 2017; Cojocaru et al., 2017).

Os principais par@metros dos ensaios de corrosdo por pites, tais como o potencial de
pites (Ep) e o CPT, sé&o fortemente influenciados pela temperatura de solubilizagdo (Luo et al.,
2017; Souza et al., 2017). O aumento dessa temperatura reduz ambos os parametros, e 0s
valores mais altos de CPT e de potencial de pite (Ep) podem ser associados as temperaturas de
solubilizacdo mais baixas. A corrosao por pites tende a ser preferencial na fase 8, em razéo de
mudancas na composi¢do quimica, e consequentemente dos valores de de PREN e PRENy,
das fases & e y ao longo do tratamento térmico (Souza et al., 2017). A medida que ocorre o

aumento na temperatura de solubiliza¢do, os parametros PREN da y tendem a subir, enquanto
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os valores da PREN da 6 tendem a cair. Uma vez que a fase “mais fraca”, ou seja, menos
resistente, controla a suscetibilidade da liga a corrosdo por pites, a fase 6 da liga sujeita a
elevadas temperaturas de solubilizagdo (entre 1150 e 1250 °C) torna-se a fase preferencial para
a iniciacdo dos pites, correlacionando-se os parédmetros de CPT, e de PREN e PRENw.
Subsequentemente, em acos tratados a temperaturas de solubilizacdo mais altas, a corroséo
por pites tende a ocorrer a temperaturas mais baixas (i.e., CPT mais baixa) (Gholami;
Hoseinpoor; Moayed, 2015; Naghizadeh; Moayed, 2015). Em estudos de Souza et al. (2017),
curvas de polarizagédo sugeriram que o potencial de pites (Ep) dos diferentes a¢os inoxidaveis
duplex testados ndo apresentariam uma dependéncia clara da quantidade de fase . Por outro
lado, os valores de icor € ipass foram fortemente dependentes da fragdo volumétrica de ferrita,
diminuindo com o aumento do teor de & até 55%. Esses resultados mostraram que as
propriedades protetoras do filme passivo aumentaram com o teor de 4 na liga. Além disso, ao
se elevar a temperatura de solubilizagdo de 1000 para 1150 °C, por exemplo, os tamanhos de
gréos da 6 aumentam significativamente em comparac¢do com os da v, indicando que a estrutura
duplex bandada original pode ser afetada pela exposicdo as altas temperaturas de tratamento
térmico (Falodun et al., 2021).

Tan et al. (2009) estudaram os efeitos da temperatura de solubilizacdo na corrosao por
pites do AISD UNS S32750 e concluiram que o aumento da temperatura de 1030 para 1080 °C
elevou a CPT, enquanto o aumento para 1200 °C diminuiu a CPT do material. Eles atribuiram
esses resultados a variagcdo do PREN das fases 6 e y pela temperatura de solubilizacdo. Abaixo
de 1080 °C, o parametro de PREN da & era maior e a resisténcia a corrosdo por pites estava
limitada pela y; portanto, os dados de CPT refletiram a resisténcia a corrosédo por pites da fase
y. Acima de 1080 °C, o PREN da y melhorou, e os dados da CPT estavam relacionados a
resisténcia a corrosao por pites da fase 6. Ou seja, os dados de CPT foram bastante consistentes
com os parametros PREN da fase “mais fraca”, e que a resisténcia a corrosao por pites da liga
foi determinada pela fase menos resistente e ndo pela liga inteira. Por sua vez, os efeitos do
tratamento de solubilizagdo a 1100 °C durante 1 h no comportamento de corroséo do AID UNS
32205 foram considerados por Luo et al. (2017), e esses autores concluiram que os teores de
elementos de liga nas duas fases foram alterados, e que o nimero de pites diminuiu com o
tratamento térmico. Em solug@es tratadas termicamente, os pites foram maiores do que os da
amostra original, indicando que a formac&o daqueles pites somente ocorreria em pites
preexistentes, em vez de haver formagdo de novos pites. Os resultados mostraram que o
tratamento de solubilizagdo melhorou significativamente o valor de PREN, indicando uma maior
resisténcia a corroséo por pites da amostra solubilizada.

Embora a homogeneizacéo de microestruturas nos agos inoxidaveis austeno-ferriticos
durante o tratamento térmico de solubilizacédo tenha o propésito de dissolver fases indesejadas,

ela é frequentemente associada ao aumento de tamanho de gréaos, a conversdo dayem g, e a



112

alteracBes nas composi¢cdes quimicas de ambas as fases; e naturalmente, espera-se que tais
mudancas microestruturais se reflitam no desempenho da corrosao (Assumpcao et al., 2022).
Por outro lado, a instabilidade da fase 6, devido a uma temperatura de tratamento térmico
inadequada, tende a causar a precipitacao de fases secundérias deletérias, as quais podem
obter efeitos adversos na resisténcia a corroséo localizada dos acos duplex, quer pela baixa
resisténcia da propria fase; ou mediante a formacéo de uma zona empobrecida de elementos
de liga, a exemplo da fase ¢ com os elementos Cr e Mo, nas regides adjacentes a matriz devido
ao seu consumo em solucdo solida, introduzindo assim uma fragilidade na pelicula passiva
(Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015; Gholami; Hoseinpoor; Moayed, 2015; Assumpcao et
al., 2022).

Algumas literaturas correlacionaram o parametro do CPT desses agos com a influéncia
da precipitagcdo de nitretos de cromo como fases secundéarias formadas na microestrutura
desses acos durante a solubilizacdo a resfriamentos rapidos a partir de temperaturas elevadas.
Bettini et al. (2014) realizaram uma comparacgéo da influéncia dos precipitados de nitretos de
cromo isotérmicos (tamanhos de 80 a 250 nm) e intragranulares (de “témpera”) (tamanhos entre
50 e 100 nm) a partir de duas amostras de AISD UNS S32750 tratadas termicamente,
respectivamente, por envelhecimento a 800 °C durante 10 min, e por solubilizagdo a 1125 °C
por 10 min, ambas resfriadas rapidamente em agua; expostas a uma mesma solucao de 1 M
NaCl a Tamb, € & 90 °C, e os resultados deste estudo sugeriram que 0s nitretos isotérmicos nos
contornos de fase d/y foram mais prejudiciais do que os nitretos intragranulares na 6 para a
resisténcia a corroséo por pites do ago a temperaturas acima da CPT, de modo que os que
diferentes mecanismos de formacédo, tamanhos e distribuicdes dos nitretos na microestrutura
causaram diferentes situacdes de deplecdo de elementos de liga, especialmente em Cr e N e,
portanto, exercendo efeitos diferentes no comportamento de corrosdo do material. Nos estudos
de precipitagdo de nitretos de cromo em AISD UNS S32750 solubilizados nas temperaturas
entre 1100 e 1250 °C em variados tempos de manutencdo, seguidos de diferentes taxas de
resfriamentos, Pettersson, Pettersson e Wessman (2015) noticiaram que é muito provavel que
o efeito adverso dos nitretos na resisténcia a corrosdo por pites esteja relacionado com a
deplecao de elementos, e que a posicdo e os tamanho dos precipitados tenham uma influéncia
significativa nessa deplecdo, observando-se a auséncia de qualquer efeito apreciavel na
resisténcia a corrosao por pites nas amostras quando os nitretos de témpera possuiam
dimensbes nanométricas (~200 nm), com a deplecédo adjacente de elementos muito limitada,
enquanto nos casos de precipitados isotérmicos de tamanhos maiores, os efeitos de corrosao

por pites foram mais significativos.
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4 MATERIAIS E METODOS

4.1 Materiais

O material estudado foi um Aco Inoxidavel Superduplex (AISD) grau UNS S39274, com

adicdo de tungsténio (W), proveniente de um tubo sem costura com didmetro externo de

169,0 mm e espessura de parede de 10,0 mm, conforme mostrado na Figura 44:

30 mm 30 mm

Figura 44 - Fotografias do material de estudo na forma de tubo sem costura.
Fonte: O proprio autor.

O tubo “como recebido” (CR) foi fornecido na condigéo trabalhado por meio de trefilagdo
a frio, e de acordo com as informag6es do fabricante, com 12% de deformacdo, de modo a
aumentar a resisténcia mecéanica do material e adequa-lo ao grau 125 ksi da norma ISO
13680:2020. A composi¢do quimica do material foi obtida por espectroscopia de emissao optica
e método de combustéo (apenas para N, C e S); e os resultados experimentais comparados aos
dados da norma ISO 13680:2020, apresentados na Tabela 3, além dos valores de PRENw.

Tabela 3 - Composig&o quimica do AISD UNS S39274 (% em peso).

Composicao Quimica (% em peso)
PRENw
Cr Ni Mo W S P Mn Cu Si N C Fe
Experimental
24,79 6,60 3,22 1,75 0,002 0,017 0,55 0,51 0,332 0,2550 0,028 Bal. 42,4
1ISO 13680:2020

24,0 — 6,0 — 25— 15- 0,20 — 0,24 — 40,0 -

26,0 8.0 35 25 <0,02 | =0,03 | £1,00 0.80 <0,80 0.32 <0,03 Bal. 450

PRENy, = %Cr + 3,3 (%Mo + 0,5 - (%W)) + 16 - (%N)
Fonte: o préprio autor.
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4.2 Metodologias

4.2.1 Planejamento de Tratamentos Térmicos, Ensaios e SimulagBes Termodinamicas

Os estudos desenvolvidos na presente tese permitem observar uma série de simulagées
termodinamicas, tratamentos térmicos e ensaios e técnicas de caracterizacdo em amostras de
condic@es distintas. Os ensaios experimentais podem ser classificados em:

(i) andlise quimica para determinagdo de composi¢ao quimica do material “como recebido”;

(i) analises macroscopicas (observagfes estereoscopicas) e microestuturais (microscopias
Opticas e confocal, MEV, MET e DRX);

(iif) ensaios mecanicos (tracédo, impacto Charpy, dureza e microdureza Vickers);

(iv) ensaios de corrosdo (determinacdo da CPT por polarizagdo potenciostatica; polarizagédo
potenciodindmica ciclica; polarizag&o eletroquimica por reativacao ciclica; ensaios de tragéo sob
baixa taxa de deformacéo (BTD) em meio corrosivo altamente acido (sour media)).

A Figura 45 apresenta um fluxograma da matriz de amostras e o0s ensaios realizados.
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Figura 45 - Fluxograma da matriz de amostras e 0s ensaios realizados.
Fonte: O proprio autor.
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4.2.2 Simulacbes Termodindmicas Computacionais

Antes da execuc¢do dos tratamentos térmicos e caracteriza¢cdes microestruturais, a partir
da composi¢do quimica da Tabela 3, uma série de simulacdes foi realizada. O objetivo foi
determinar as microestruturas de equilibrio, estimando-se a fragdo volumétrica das variadas
fases presentes nos AISD’s submetidos ao tratamento térmico de solubilizacdo em diferentes
temperaturas. A composi¢cdo quimica e os calculos de PRENw de cada uma das fases de
equilibrio também foram estimadas. As simulagdes foram realizadas empregando-se 0s
softwares de simulagéo termodinamica Thermo-Calc®, por meio do banco de dados TCFES6, e
JMatPro® verséo 7.0.0. A partir desses programas foram realizadas simulagdes de diagrama de
equilibrio de fases, de determinacao de percentuais de fases, de teores de elementos nas fases,

curvas Tempo-Temperatura-Transformacao (TTT) e curvas de Resfriamento Continuo (CCT).
4.2.3 Tratamentos Térmicos

Amostras cortadas a partir do tubo na condigdo “como recebida” foram submetidas aos
tratamentos térmicos de solubilizagdo em forno a 1050, 1100 e 1150 °C durante 40 min cada,
seguidos de resfriamento rapido em agua, de modo a homogeneizar estruturas. A Figura 46
apresenta um grafico esquemético dos tratamentos térmicos de solubilizagdo adotados e a

Tabela 4 mostra a identificagdo dos corpos de prova por condigdo de cada tratamento térmico.

L&/
‘ d 1150°C/40min

| %
1100°C/40min
| %

'y

1050°C/40min

Temperatura (°C)

Solubilizagdo

tempo (h)

Figura 46 - Gréafico esquematico dos tratamentos térmicos de solubilizacdo em trés diferentes
temperaturas (1050, 1100 e 1150 °C) durante 40 min cada, seguido de resfriamento rapido em agua.

Fonte: O préprio autor.
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Tabela 4 - Identificacdo dos corpos de prova por condicdo de tratamento térmico.

Condicéo de Tratamento Térmico Identificagéo
Deformado Deformacao a frio a 12% (“como recebido”) DEF-CR
Solubilizagéo a 1050 °C por 40 min., resfriado a agua SOL-1050
Solubilizado Solubilizagéo a 1100 °C por 40 min., resfriado a agua SOL-1100
Solubilizagé@o a 1150 °C por 40 min., resfriado a dgua SOL-1150

Fonte: O préprio autor.

4.2.4 Extracdo de corpos de prova para realizacdo de andlises e ensaios

Para a realizacdo de analises e ensaios experimentais, a pec¢a de tubo “como recebido”
foi dividida em quatro partes, correspondentes as quatro condi¢cdes de tratamentos térmicos da
Tabela 4, e cortadas de maneira a se extrairem os diferentes corpos de prova conforme cada
tipo de caracterizacdo e ensaio realizado. Ao serem realizados o0s tratamentos térmicos nessas
amostras cortadas, seguiu-se para as devidas usinagens posteriores, conforme o tipo de corpo
de prova determinado, seguindo-se as orientac6es das direcbes e as sec¢les relativas a
geometria tubular representadas esquematicamente na Figura 47.

I - Plano Transversal
II - Plano Radial
III - Plano Tangencial

DL - Diregdo da Laminagio (Longitudinal) ’,"
DN - Diregdo Normal (Radial) .
DT - Diregio Tangencial

Figura 47 - Representacdo esquematica da orientacdo e das secdes relativas a geometria tubular
utilizadas na extracéo de corpos de prova de andlises e ensaios experimentais.

Fonte: O préprio autor.

Nos casos de corpos de prova para 0s ensaios de tragdo convencional, de tracéo a baixa
taxa de deformacédo (BTD), e de impacto Charpy, as extragbes de material por eletroerosdo

foram realizadas conforme indica¢des na Figura 48, na direcdo longitudinal (DL) do tubo.
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Figura 48 - Orientacéo e corpos de prova de tragédo convencional, de tracdo a baixa taxa de deformacao
(BTD) e de impacto Charpy com relagéo ao tubo.

Fonte: O préprio autor.

4.2.5 Analises Macroscopicas e Microestruturais

As andlises macroscopicas foram realizadas por meio de estereoscopia. A respeito das
analises microestruturais, as seguintes técnicas de caracterizagdo foram utilizadas:
microscopias Optica e confocal, microscopias eletrbnicas de varredura e de transmissao
(MEV/MET), e difracdo de raios-X (DRX).

4.2.5.1 Microscopias Optica e Confocal

A andlise microestrutural por microscopia Optica foi desempenhada em microscépio
Zeiss modelo NEOPHOT 32, pertencente ao Laboratorio de Metalografia e Tratamentos
Térmicos (LABMETT) do Departamento de Engenharia Mecéanica da Universidade Federal
Fluminense (UFF), com indicagbes distintas, dentre as quais destacam-se:
= |dentificacdo das fases de equilibrio ferrita (5) e austenita (y) em amostras nas
condigcbes de tratamento analisadas;
= Determinacdo da fracdo volumétrica das fases de equilibrio 6 e y presentes em
amostras seccionadas no plano transversal ao eixo do tubo nas condi¢bes analisadas
por meio de metalografia quantitativa, mediante a norma ASTM E562-19el (2019),
utiizando a técnica da contagem manual de pontos em “grade-teste” 5 x 5,
considerando-se para cada amostra dez campos distintos, estabelecendo-se um total
de 250 pontos de analise;
* Medicdo do tamanho de grdo austenitico em amostras seccionadas nos planos
transversal e radial ao eixo do tubo nas condi¢des de tratamento analisadas, por meio
da norma ASTM E112-13 (2021), aplicando-se o método dos interceptos com o
procedimento dos trés circulos de Abrams (Abrams Three-Circle Procedure), em sete
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campos distintos para cada amostra, baseando-se no célculo do comprimento de
intercepto médio (ou intercepto linear médio) da fase v, o l; e estabelecendo-se o

resultado na forma de tamanho de grdo ASTM G, conforme a Equacéo 58:
G = (—6,643856-log L) — 3,288 (58)

O tamanho de grdao ASTM G é um parametro que varia do nimero 00 até o numero 14
(um valor calculado de G = -1 corresponde ao ASTM G = 00) em que quanto maior o
valor desse parametro, menor o intercepto linear médio, e consequentemente, menor
o tamanho de gréo da fase de interesse;

= Determinagdo do espagamento entre austenitas, em amostras seccionadas no plano
radial ao eixo do tubo nas condi¢des de tratamento analisadas, considerando-se para
cada amostra oito campos distintos, estabelecendo-se em cada campo cinco linhas
retas paralelas e equidistantes entre si, aplicando-se a norma DNV DNV-RP-F112
(2019);

= Avaliacdo qualitativa da presenca de aglomerados (clusters) de precipitados, tais como
nitretos de cromo no interior dos gréos da fase 6 em amostras nas condi¢bes de
tratamento analisadas;

» Visualizagdo de eventuais pites de corrosdo em corpos de prova nas condi¢fes de
tratamento analisadas submetidos a determinados ensaios de corrosao;

= Visualizacdo de microtrincas da morfologia de superficies de fratura de corpos de
prova submetidos aos ensaios de tragédo sob baixa taxa de deformagéo (BTD) em meio

corrosivo com H,S, CO; e Cloretos (CI) nas condi¢cfes analisadas.

A preparagdo metalografica para a microscopia Optica varia conforme o objetivo da
andlise, porém em comum ha um seccionamento do corpo de prova da amostra na condicdo
analisada. De modo a se obter uma superficie espelhada do plano de interesse para posterior
ataque metalografico, procedeu-se com um lixamento em lixa d’agua de 100 a 1200 mesh,
seguido de polimento com pasta de diamante na sequéncia de tamanhos de gréo 6, 3 e 1 ym,
respectivamente. ApGs cada sequéncia de polimento, as amostras foram submetidas a limpeza
em dispositivo de ultrassom. No caso da visualizacdo de microtrincas de corpos de prova
fraturados apds o ensaio de tracdo sob BTD em meio corrosivo, depois do lixamento da
superficie procedeu-se com o embutimento em resina de baquelite. Apés a etapa de polimento,
em todos os casos efetivou-se o ataque metalogréafico, conforme apresentado na Tabela 5, de

acordo com a indicacdo da analise microestrutural.



Tabela 5 - Ataques metalogréaficos de analises microestruturais.
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Ataque Composicéo Procedimento Indicagédo
Preparagdo da solugdo aquosa
20 ml &cido cloridrico | €ntre 0s dois primeiros | Distincdo das fases 3, y e o (se
(HCI); componentes, misturando-0s, e | presente) para quantificacdo
Beraha 80 mI’ 4aua destilada logo em seguida, antes de realizar | das fases de equilibrio;
Modificado (H20): g o ataque, adiciona-se 0 K2S20s. | Visualizacdo das microtrincas

0,3g metabissulfito
de potassio (K2S5205)

Ataque por imersdao do material
durante alguns segundos até a
ocorréncia do ataque da
superficie de analise.

em corpos de prova apos
rompimento no ensaio de tracéo
sob BTD.

Solugdo aquosa
de 10% de &cido
oxalico

10g 4cido oxalico
(H2C204-2H20);

90 ml agua destilada
(H20)

Preparagdo da solu¢cdo aquosa
entre os dois componentes,
misturando-os.

Ataques eletroliticos da superficie

do material a 9,0 V durante 30, 60
e 90s.

Revelacdo de precipitados de
nitretos de cromo
intragranulares na d.

Solugdo aquosa
de 40% de acido
nitrico

40 ml nitrico
(HNO3);
60 ml agua destilada

(H20).

acido

Preparagdo da solugdo aquosa
entre 0s dois componentes,
misturando-os.

Ataque eletrolitico da superficie
do material a 1,1 V durante 60 s.

Revelacdo de precipitados de
nitretos de cromo
intragranulares na é.

Solucdo aquosa
de 50% de &cido
nitrico

50 mi nitrico
(HNO3);
50 ml &gua destilada

(H20).

acido

Preparagdo da solugcdo aquosa
entre 0s dois componentes,
misturando-os.

Ataque eletrolitico da superficie
do material a 1,5 V durante 120 s.

Revelacdo dos contornos de
grdos de y e de 3 nas
respectivas fases para
determinacdo de tamanho de
gréo austenitico;

Distingdo das fases §, y para
determinacdo do espacamento
entre austenitas;

Revelacdo de precipitados de
nitretos de cromo
intragranulares na é.

Fontes: ASTM E407-07 (2015); Colpaert (2018) (adaptada).

Os ataques metalograficos mostrados na Tabela 5 sdo provenientes da norma ASTM

E407-07 (2015), contudo algumas modificagbes nas composicdes das solugbes, tensdes

elétricas e tempos de exposicao foram evidenciadas de modo a otimizar os resultados.

A presenca de fases precipitadas nas sec¢des dos planos transversal e tangencial das

amostras tratadas termicamente com solubilizacdo também foi avaliada utilizando-se um

microscépio confocal de luz branca Zeiss modelo Axio CSM 700, pertencente ao Laboratério de

Corroséo Sob Tenséo por H:S, CO, e Corrosividade (LAH»S) do Instituto Nacional de Tecnologia

(INT), com as superficies de ensaio dessas amostras preparadas conforme metalografia

convencional, sem embutimento, e posteriormente submetidas ao ataque eletrolitico com

solucao de 10% H»C,04-2H,0 a uma tenséo elétrica de 9,0 V e tempo de 60 s.

ApOs os ataques metalograficos, as superficies das amostras para analise microscopica

foram limpas em agua corrente e detergente neutro, e posteriormente secas ao ar quente.
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4.2.5.2 Microscopia Eletrdnica de Varredura (MEV)

A analise de MEV foi realizada em microscopio eletrénico de varredura FEI modelo
Inspect S50, pertencente ao Centro de Caracterizagdo em Nanotecnologia para Materiais e
Catalise (CENANO) do Instituto Nacional de Tecnologia (INT), com filamento de W operado em
alto vacuo (aproximadamente 1,56 x 102Pa), tensdo do feixe entre 20 e 30 kV e com os
detectores de elétrons secundarios para opera¢do em alto vacuo (Everhart-Thornley detector for
secondary electrons (ETD/SE)), além de detector que captam raios-X caracteristicos de
Espectroscopia por Dispersdo de Energia (Energy Dispersive Spectroscopy (EDS)) visando a
determinagdo de microandlise semiquantitativa de elementos quimicos presentes nas fases.

As amostras analisadas tiveram preparacdo metalogréafica convencional das superficies
mediante lixamento em lixas d’agua de grao de 100 a 1200 mesh, sem embutimento, seguido
de polimento com pasta de diamante na sequéncia de tamanhos de gréo 6, 3 e 1 um,
respectivamente. Apds cada sequéncia de polimento as amostras foram submetidas a limpeza
em dispositivo de ultrassom.

As superficies das amostras polidas foram posteriormente atacadas por meio trés de
tipos distintos de ataque eletrolitico, indicados principalmente para revelar especificamente os
precipitados intragranulares de nitretos de cromo na fase §, bem como destacar as fases de
equilibrio 6 e vy, e para determinar semiquantitativamente os teores dos elementos de liga das
referidas fases:

0) Solugdo aquosa de 10% acido oxalico (H2C204-2H.0) a tenséo elétrica de 9,0 V

por 60 s;
(i) Solugéo aquosa de 40% acido nitrico (HNO3) & tenséo elétrica entre 1,0 e 1,5V
por 60 s;

(iii) Solugéo aquosa de 50% &cido nitrico (HNO3) a tenséo elétrica de 1,5 V por 120 s.

Apoés os ataques metalograficos, as superficies das amostras para analise microscopica
foram embebidas em agua corrente e detergente neutro e secas ao ar quente.

Quando o MEV foi utilizado para a verificacdo de morfologia de superficie de fratura, ou
seja, andlise fractografica, de corpos de prova rompidos apds os ensaios de impacto Charpy, de
tragdo convencional ou de tracdo sob baixa taxa de deformacdo (BTD) em meio corrosivo, a
preparacdo da superficie de ensaio constou apenas de preservacao e limpeza da regido

fraturada de interesse em acetona ou etanol e posterior secagem com secador de amostras.
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4.2.5.3 Microscopia Eletrénica de Transmissdo (MET)

As investigagfes de MET foram conduzidas em microscopio eletrénico de transmissao
Philips modelo CM20 operado a tenséo de aceleracao de 200 kV, pertencente ao Laboratorio
AMAT (Engineering, Characterization, Synthesis and Recycling, Université Libre de Bruxelles).
As laminas finas dos materiais de andlise foram preparadas por meio de eletropolimento de jato
duplo (twin-jet) em solucdo quimica de 10% de acido perclorico (HCIO.), 20% de glicerina e 70%
de etanol a uma tenséo de 25 V e temperatura de -30 °C. A andlise por MET foi realizada nas
amostras deformada (“como recebida”) e solubilizada a 1150 °C.

Esta técnica de caracterizacdo permite analisar defeitos nanométricos, tais como
discordancias e falhas de empilhamento, e observar fases de equilibrio e precipitados de fases,

ao exemplo dos nitretos intraganulares na fase ferritica (Padilha; Ambrozio Filho, 2004).

4.2.5.4 Difracdo de Raios-X (DRX)

A analise de DRX foi realizada em um difratbmetro de raios-X SHIMADZU modelo XRD-
6000, utilizando a radiagdo Co-Ka (A = 1,78919 A), com monocromador de Ni e operado com
tensédo e corrente de 30 KV e 30 mA, respectivamente, pertencente ao Departamento de Fisica
da Universidade Estadual de Maringa (UEM).

As amostras de cada condi¢do de tratamento térmico seccionadas em maquina de corte
por eletroeroséao a fio no formato de paralelepipedo (6 x 6 x 2 mm3), com as superficies de ensaio
no plano tangencial ao eixo do tubo, foram posteriormente lixadas com lixa d’agua de graos de
600 mesh, sem embutimento.

As aquisicdes dos difratogramas de cada amostra foram conduzidas com varredura
angular de 26 variando-se de 45° a 130°, passo de 0,02° e tempo por passo de 1 s.

Para a identificagdo dos microconstituintes dos materiais, os picos de difracdo das fases
8, v e CrN foram comparados com a base de dados da International Centre for Diffraction Data®
(ICDD), associadas, respectivamente, com as fichas padrées PDF-4+(ICDD) 04-002-8852, 04-
002-3692 e 04-007-9961, apresentandas no Anexo A.

Utilizando-se da funcéo de forma Pseudo-Voigt, cada um dos angulos de Bragg (6) dos
picos de difracéo foi obtido. A largura de pico experimental (B.bs) foi obtido mediante a fungéo
de perfil de pico Gaussiano. O valor de Bamostra fOi calculado por meio da Equacéo 20.

O alargamento instrumental (Binsy) foi determinado tomando-se como material de
referéncia o Si policristalino e 0 modelo matematico de Caglioti (Equacao 21). Os parametros
Caglioti adotados neste trabalho foram: U = 0,00243, V = 0,0065 e W = 0,00723.

A densidade de discordancias foi determinada por meio do modelo de Wiliamson &

Smallman (Equagéo 22)., ao qual considera as contribuicdes dos parametros de tamanho de
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cristalito (Ds4se) € da microdeformacédo de rede (&4 ) para efetuar o célculo da densidade

discordancia (p/2% ) de cada fase da amostra.

Os dados de tamanho de cristalito foram determinados por meio dos modelos: Equacéo
de Scherrer (Equacado 23), Monshi-Scherrer (Equacéo 24); e Williamson-Hall (W-H) no modo
guadrético (Equacao 26). Esse ultimo modelo também proporcionou a microdeformacao de rede.
O modelo de Stokes & Wilson (Equacéao 25) determinou a microdeformacao de rede quando os
dois primeiros modelos foram utilizados na obten¢do do tamanho de cristalito. Todos esses
modelos utilizaram o parametro Bamosta para 0s calculos de D e ¢. Considerando-se que Bamostra
foi calculado em Gaussiana, este trabalho se prop6e a apresentar trés resultados distintos de
densidade de discordancias para cada fase, uma para cada modelo.

4.2.6 Ensaios Mecanicos

Os ensaios mecanicos realizados na pesquisa foram os de dureza e microdureza

Vickers, impacto Charpy e de tragdo uniaxial convencional.
4.2.6.1 Ensaios de Dureza e de Microdureza Vickers

As medicdes de dureza Vickers nas amostras foram realizadas em durémetro Wolpert
Wilson, modelo 930N e série 930-170, instalado no Laboratério de Ensaios de Dureza do
Instituto Nacional de Tecnologia (INT), com carga de 10 kgf (HV10) e tempo de execucédo de
20 s por medic&o, segundo a norma ISO 6507-1:2018.

Os corpos de prova do ensaio de dureza foram inicialmente extraidos do tubo e
posteriormente preparadas as superficies seccionadas transversalmente e tangencialmente ao
eixo do tubo por meio de lixamento com lixas d’agua de granulometria de 100 até 600 mesh,
sem embutimento, e finalmente com limpeza da regido de interesse com &agua corrente e
detergente neutro e secagem ao ar quente com secador de amostras. Para cada condi¢céo de
tratamento térmico foram estabelecidos corpos de prova de dureza Vickers em formato de
paralelogramo de dimensées 15,0 x 10,0 x 7,5 mm?, considerando-se o plano transversal a
direcéo de laminacgédo do tubo nas superficies de ensaio 15,0 x 10,0 mm?, na totalidade de seis
indentacBes em cada corpo de prova.

Os testes de microdureza Vickers das fases 6 e y foram realizados na superficie do plano
transversal ao eixo do tubo em corpos de prova extraidos de modo semelhante aos do ensaio
de dureza Vickers, considerando-se para cada condi¢do de tratamento térmico em torno de 20
indentagdes. Os ensaios foram executados em um microdurémetro digital Time Group Inc.,

modelo HVS-1000, pertencente ao Laboratério de Metalografia e Tratamentos Térmicos
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(LABMETT) do Departamento de Engenharia Mecéanica da Universidade Federal Fluminense
(UFF). Foi adotada a carga de 25 gf (HV0,025), aplicada durante 15 s por medicao.

As superficies de ensaio de corpos de prova para microdureza foram preparadas por
lixamento, mediante lixas d’agua de granulometria de 100 até 1200 mesh, sem embutimento,
seguido de polimento em pasta de diamante de 1 ym de granulometria. Em seguida, as amostras
passaram por ataque eletrolitico em solugdo aquosa de 8% de hidréxido de sddio (NaOH) com
tensdo de 3,0 V e tempo de ataque entre 30 e 60 s, visando a revelagdo ténue das fases de
equilibrio 5 e y.

4.2.6.2 Ensaio de Impacto Charpy

O ensaio de impacto Charpy foi realizado a temperatura de -46 °C em equipamento de
péndulo universal Losenhausenwerk com capacidade maxima de 300 J, pertencente a Tecmetal
Solugbes Tecnologicas em Materiais Ltda.

De modo a serem confeccionados os corpos de prova para o ensaio Charpy, partes do
tubo foram cortados em maquina de corte por eletroeroséo a fio, a partir da dire¢céo longitudinal
do tubo, como mostrado na Figura 48, de modo a proporcionar sobremetal com formatos e
dimensionais préximos aos da usinagem final, para posterior realizacdo dos tratamentos
térmicos (quando determinados); e apds tais tratamentos, o entalhe em “V” de cada corpo de
prova foi produzido por usinagem, com as retificacdes necessarias para se atingir as dimensdes
definitivas, considerando-se corpos de prova subsize, ou seja, de dimensfes em tamanho
reduzido de % do tamanho padréo (55,0 x 10,0 x 7,5 mm?), conforme previsto nas normas ASTM
A370-20 (2020) e ASTM E23-18 (2018). A Figura 49 apresenta uma fotografia e um desenho

esguematico de um corpo de prova subsize do ensaio Charpy, com entalhe em “V” centralizado.

)
) <

. _ B -

(a) (b)
Figura 49 - (a) Fotografia de corpo de prova Charpy antes do ensaio; e (b) desenho esquematico
dimensional do corpo de prova em tamanho reduzido de % do tamanho padrdo, com entalhe em “V”
centralizado. As dimensdes encontram-se em mm, exceto onde indicado.

Fonte: O préprio autor.

Os parametros obtidos nos ensaios de Impacto Charpy foram os seguintes: energia
absorvida, expanséo lateral e % de fratura de cisalhamento (ASTM A370-20 (2020); ASTM E23-
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18 (2018)). Os ensaios foram conduzidos em duplicata para cada condicdo de tratamento
térmico.

As superficies de fratura (fractografias) dos corpos de prova rompidos (apds cada ensaio)
foram examinadas em microscépio eletrénico de varredura FEI modelo Inspect S50, pertencente
ao Centro de Caracterizacdo em Nanotecnologia para Materiais e Catalise (CENANO) do
Instituto Nacional de Tecnologia (INT), com filamento de W operando em alto vacuo
(aproximadamente 1,56 x 102 Pa) e tenséo elétrica do feixe entre 20 e 30 kV, e com detector de
elétrons secundarios para operacdo em alto vacuo (ETD/SE). Além das andlises microscopicas,
foram extraidas imagens estereoscoépicas das regides de fratura.

4.2.6.3 Ensaio de Tragdo Convencional

Os ensaios de tracdo foram conduzidos a uma velocidade constante de 0,5 mm/min a
temperatura ambiente, com umidade relativa de 50%, em uma maquina universal de ensaios
Instron modelo 3382A de capacidade de 100 kN (22500 Ibf) no Laboratério de Ensaios de H;S,
CO; e Corrosividade (LAH2S) do Instituto Nacional de Tecnologia (INT).

Na preparacgéo dos corpos de prova de tragdo, o material do tubo foi cortado inicialmente
em cilindros em uma maquina de corte por eletroeroséo a fio, a partir da direcao longitudinal do
tubo, como mostrado anteriormente no desenho esquematico da Figura 48, com sobremetal no
dimensional, e ap0s a realizag&o dos tratamentos térmicos (quando necessarios) esses cilindros
foram usinados nos dimensionais finais de corpos de prova de tracdo de secdo circular
(comprimento da parte util de 16,00 mm e diametro de 4,00 mm).

A Figura 50 apresenta uma fotografia de um corpo de prova de tracdo de secdo circular
antes do ensaio de tracdo, bem como um desenho esquematico com os dimensionais finais do
referido corpo de prova, de acordo com a horma ASTM A370-20 (2020).

A=31,80+0,10
G =16,00+0,10
D =4,00+0,08
o | R = 4,00 (min.)
(a) (b)
Figura 50 - (a) Fotografia do corpo de prova de tracdo de sec¢do circular antes do ensaio; e (b) desenho
esquematico dimensional do corpo de prova de tracdo de secdo circular utlizado no trabalho. As
dimensfes encontram-se em mm.

Fonte: O préprio autor.

A partir de cada ensaio de tracdo de corpo de prova testado foram obtidas curvas de on

VS anv € de or VS &r. Os ensaios de tracdo convencionais foram conduzidos em duplicata para
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cada condicdo de tratamento térmico, obtendo-se uma curva média o vs &, considerando-se as
respectivas curvas o vs ¢ das amostras testadas, com 0s pontos representativos rearranjados
de modo a serem obtidos 0os mesmos pontos ao longo do eixo da deformagéo (eixo x), de acordo
com a Equacéo 59:

T ph
X, = Tlp (59)

Onde n é o numero de valores obtidos nos testes de tracao e k o nimero de amostras avaliadas

para cada condicao de tratamento térmico.

Para cada amostra, os valores de tenséo (eixo y) resultantes dos pontos de deformacao
rearranjados foram linearmente aproximados baseando-se nos seus respectivos pontos de
aquisicao (Chales et al., 2021).

Os modelos matematicos de encruamento de Hollomon (Equacgéo 17), Ludwik (Equacéo
18) e Voce (Equacéo 19) foram utilizados para comparar com as curvas or Vs &r.

Uma série de parametros foi obtida a partir dos ensaios de tracado convencionais, dentre
0s quais podem ser destacados: tensao limite de escoamento (o.g); tenséo limite de resisténcia
a tracdo (ort); medidas de ductilidade por meio dos alongamentos (AL) uniforme e plastico, e de
reducdes de area (RA) da sec¢do transversal entre os corpos de prova antes e depois do ensaio
(area da superficie de fratura); medida de tenacidade a tracao por meio da area sob a curva ¢
Vs ¢ (Souza, 1982; Garcia; Spim; Santos, 2000).

As superficies de fratura dos corpos de prova apoés a realizacdo dos ensaios de tragéo

convencionais foram avaliadas por meio de macrofractografias por estereoscopia e por MEV.
4.2.7 Ensaios de Corrosdo

Os ensaios de corroséo realizados nos materiais de estudo foram os de polarizacao
potenciodinamica ciclica (ASTM G61-86 (2018)), de determinacéo da temperatura critica de
pites (CPT) (ASTM G150-18 (2018)); de polarizagdo eletroquimica por reativagéo ciclica (PERC)
(ou DL-EPR - Double Loop Electrochemical Polarization Reactivation Test) e 0 ensaio de tracdo
sob baixa taxa de deformacéo (BTD) em ambientes ao ar atmosférico (ambiente de controle) e
em meio corrosivo &cido (sour media) na presenca de H,S e CO, (NACE TM0177 (2016); ASTM
G129-21 (2021)), combinando-se a resisténcia a corrosdo e as propriedades mecéanicas em

esforco de tracdo dos corpos de prova analisados.



126

4.2.7.1 Ensaio de Polarizacdo Potenciodindmica Ciclica

A avaliacdo da susceptibilidade a corroséo localizada (resisténcia a corrosédo por pites)
de cada condi¢do por meio do ensaio de polarizacdo potenciodinamica ciclica foi conduzida,
mediante 0 método potenciostatico, de acordo com a norma ASTM G61-86 (2018).

As medi¢Bes foram realizadas em célula eletroquimica utilizando-se de uma folha de
platina (Pt) como contra-eletrodo, de eletrodo de referéncia calomelano saturado (SCE -
saturated calomel electrode) para medicdo do potencial do eletrodo, e do eletrodo de trabalho
construido com a amostra embutida em resina epdxi. Ao longo de todo o ensaio foi utilizado um
termdmetro digital para a verificagdo e acompahamento da temperatura do ensaio.

A montagem da célula eletroquimica foi realizada com todos os componentes em um
compartimento comum e em contato matuo com meio eletrélito, porém cada qual ocupando um
espaco predeterminado em um plano perfurado confeccionado em politetrafluoretileno (PTFE)
sobre um bécker de borossilicato de 250 ml, sem contato fisico entre si, em banho-maria,
controlada por um potenciostato, conforme desenho esquematico da Figura 51:

Termoémetro

Potenciostato '
Célula eletroquimica

]
|
=
|

\/—\]—/A_“‘/_, Solugéo de 3,5% NaCl

Computador Contra- Ejetrodo Eletrodo de Referéncia de
eletrodo  de Calomelano Saturado

dePt  Trabalho

Banho maria

Figura 51 - Desenho esquemético da montagem da célula eletroquimica.
Fonte: Renton, Elhoud e Deans (2011) (adaptada).

A Figura 52 apresenta uma montagem do ensaio de polarizag&o potenciodindmica ciclica
realizado no Laboratério de Metalografia e Tratamentos Térmicos (LABMETT) da Universidade
Federal Fluminense (UFF), contendo a célula eletroquimica e o potenciostato pAutolab® Type IlI
da Metrohm acoplado a um dummy cell, além de microcomputador para registro e tratamento
dos dados por meio do software General Purpose Electrochemical System (GPES). Antes de
cada ensaio, a célula eletroquimica foi posta em banho-maria em recipiente aquecido por
resisténcia elétrica até atingir a temperatura desejada, mantida constante sob 0 monitoramento

continuo em termdémetro digital.
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Figura 52 - Componentes do ensaio de polarizacéo potenciodindmica ciclica: 1 - computador para registro
e tratamento de dados, 2 - potenciostato pAutolab® Type lll, 3 - dummy cell, 4 - célula eletroquimica em
banho-maria.

Fonte: O préprio autor.

Cada ensaio foi realizado em meio eletrélito composto de solugdo aquosa de
concentracao de 3,5% NaCl (0,62 M NaCl), em duas temperaturas distintas ((80 + 2) °C e (90
2) °C). Essas temperaturas foram selecionadas tomando-se por base os resultados do ensaio
de determinacdo de temperatura critica de pites (CPT), bem como especificamente para a
temperatura limite de 80 °C, observou-se a ficha de dados do AISD UNS S39274 emitida pelo
fornecedor do componente metélico (Anexo B).

Cada eletrodo de trabalho foi confeccionado com uma amostra de material na condicdo
analisada cortada e afixada a um fio de cobre inserido sob pressédo por meio de um “rasgo” na
superficie dessa amostra. Em seguida, essa peca € embutida em resina epodxi de cura a frio com
0 apoio de uma parede de tubo de policloreto de vinila (PVC). O embutimento mantém o fio
dentro da resima e expde apenas a superficie que sera analisada. Posteriormente, a superficie
metalica da amostra a ser ensaiada foi submetida ao lixamento com lixa d’agua de granulometria
de 100 até 1200 mesh, seguido de polimento em pasta de diamante com granulometria de 1 um,
de modo a proporcionar superficie espelhada para observagdo em microscépio apds o ensaio.
De modo a se evitar possivel corroséo por frestas no material durante o ensaio, as laterais e os
vértices do eletrodo em contato fisico com a resina foram recobertos com esmalte incolor,
mantendo-se apenas a area de interesse livre desse recobrimento. A Figura 53 apresenta um

exemplar de eletrodo de trabalho antes do ensaio.
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Figura 53 - Eletrodo de trabalho antes da realizacao do ensaio.
Fonte: O proprio autor.

Os testes foram iniciados apds a estabilizacdo do potencial de circuito aberto (OCP)
durante 1 h, utilizando-se aeracdo natural. Em seguida, o potencial foi aumentado na direcdo
anbddica com taxa constante de 1,00 mVsce/s até que uma densidade de corrente de
1,00 mA/cm? fosse atingida. Nesse momento, a varredura foi revertida para o sentido catédico,
a mesma taxa. O teste finalizou quando o loop de histerese se aproximou do OCP.

Apos os testes, as superficies dos corpos de prova foram limpas em sab&o neutro e 4gua
corrente e secos com secador de amostras, para posteriormente serem levemente atacadas
eletroliticamente com solugdo aquosa de concentragdo 15% de hidroxido de potéassio (KOH)
para viabilizacdo de verificacdo de microestruturas e de pites ao microscopio optico.

Para cada condi¢do de tratamento térmico foram estabelecidos trés ensaios em cada
temperatura de ensaio, possibilitando-se obter dados, tais como potencial de pite (Ep) e de
corroséo (Ecor), além de intervalo de passivagéo (Ep — Ecorr), @ partir das curvas de polarizagéo
potenciodiamica ciclica. Os dados apresentados nesta tese foram 0s mais representativos de

cada par condicao de tratamento térmico e temperatura de ensaio.

4.2.7.2 Ensaio de Determinacdo da Temperatura Critica de Pites (CPT)

O referido ensaio determina o potencial independente da temperatura critica de pites
(Critical Pitting Temperature - CPT) por meio do método de polarizagéo potenciostéatica, segundo
a norma ASTM G150-18 (2018), de montagem semelhante ao do ensaio de polarizacdo
potenciodiamica ciclica da norma ASTM G61-86 (2018), contendo também a célula
eletroquimica de trés eletrodos (a platina (Pt) como contra-eletrodo, o eletrodo de calomelano
saturado (SCE) como eletrodo de referéncia, e a amostra analisada como eletrodo de trabalho,
essa ultima com a mesma preparacao de superficie e de embutimento do eletrodo da Figura 53)
abrigada em um recipiente de banho-maria com sistema de aquecimento por resisténcia elétrica
e interconectados a um potenciostato pAutolab®Type Ill da Metrohm acoplado a um dummy cell,

além de microcomputador para registro e tratamento dos dados por meio do software GPES,
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dispondo-se também de termdmetro digital para medicdo de temperatura ao longo do ensaio,
conforme desenho esquemaético da Figura 51.

Diferentemente do que ocorre no ensaio de polarizagdo potenciodiamica ciclica, mantido
a uma temperatura constante ao longo do ensaio em um meio eletrélito de solucdo de 3,5%
NaCl (0,62 M NacCl); no ensaio de determinacdo da temperatura critica de pites, o eletrodo de
trabalho € exposto ao meio eletrodlito composto de solucdo aquosa de 1,0 M NaCl, partindo-se
de aproximadamente 10 °C, e que ap0s o tempo de estabilizacdo da temperatura inicial, e em
cerca de 60 s antes do inicio da varredura de temperatura, a amostra é polarizada anodicamente
a um potencial acima da faixa de potencial de pite (E,), € mantida em potencial constante de
700 mVsce durante toda a varredura, enquanto a solugcdo da célula eletroquimica é aquecida a
uma taxa constante de 1 °C/min. A corrente é monitorada durante a varredura de temperatura,
e ao se perceber um aumento dela de forma abrupta é possivel definir a CPT do material da
amostra analisada no referido eletrdlito, como sendo aquela temperatura em que a densidade
de corrente ultrapassou 100 pA/cm? durante ao menos 60 s nesse patamar (ASTM G150-18
(2018)). Os ensaios das condi¢cbes de tratamento térmico DEF-CR e SOL-1150 foram
conduzidos de modo em triplicata. Ao término de cada ensaio produziu-se uma curva densidade

de corrente vs temperatura, destacando-se a CPT obtida no referido ensaio.

4.2.7.3Ensaio de Polarizacdo Eletroquimica por Reativagéo Ciclica (PERC)

O Ensaio de Polarizacao Eletroquimica por Reativacdo Ciclica (PERC) (ou Double Loop
Electrochemical Polarization Reactivation Test - DL-EPR) é um teste eletroquimico que tem
como fungdo a quantificacao do grau de empobrecimento de Cromo do aco inoxidavel, ou seja,
deteccdo de diminuicdo do teor de cromo do material, especialmente em regiées de maior
energia, tais como contornos de grao, consequente da formacao de fases deletérias, a exemplo
de carbetos de cromo, além de outras, de modo a comprometer o material no que tange a
possibilidade de reducédo de resisténcia a corrosdo por meio de sensitizacao (ISO 12732:2006;
Aquino; Della Rovere; Kuri, 2009; Tavares et al., 2010; ASTM G108-94 (2015); lacoviello; Di
Cocco; D'Agostino, 2017; Alvarez et al., 2017).

O ensaio PERC ¢é realizado com uma amostra na condi¢cdo analisada submetida a
determinada solucéo eletrolitica de teste e velocidade de varredura do potencial. Para cada tipo
de material analisado pode-se definir solugBes eletroliticas especificas, como por exemplo, a
norma ASTM G108-94 (2015) adota a solugéo aquosa 0,5 M H,SO4 + 0,01 M KSCN e velocidade
de varredura de 1,67 mV/s para o teste com o ago inoxidavel austenitico AISI 304, enquanto a
norma ISO 12732:2006, para o mesmo material, estabelece as concentracdes minimas e

méximas do composto quimico KSCN, proporcionano-se solugdes entre 0,5 M H,SO4 + 0,001 M
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KSCN e 0,5 M H>S0O4 + 0,05 M KSCN, com o ensaio realizado a uma velocidade de varredura
fixada entre 0,56 mV/s e 4,2 mV/s.

Nesta pesquisa, de modo a se avaliar a resisténcia a corrosdo em agos inoxidaveis
superduplex, em razdo do desconhecimento de uma solucdo padronizada de teste para esta
classe de materiais, os testes PERC foram conduzidos mediante trés solucdes de teste
propostas na literatura:

(i) 2,0 M H.SO4 + 0,02 M KSCN + 1,0 M NacCl;

(i) 3,0 M H>SO4 + 0,02 M KSCN + 2,0 M NaCl;

(i) 3,0 M HCI.

As solugbes de teste (i) e (ii) sdo variantes de solucéo de teste propostas por Arikan,
Arikan e Doruk (2012), enquanto a solugéo de teste (iii) foi definida por Kolblinger et al. (2022).

Nessas solugdes eletroliticas, o acido sulfurico (H.SO4) e o &cido cloridrico (HCI) atuam
como geradores de filme passivo durante a polariza¢do anddica, enquanto o KSCN remove esse
filme durante a polarizacao inversa, preferencialmente nas regides empobrecidas em cromo (Cr)
caso 0 material esteja sensitizado, ou seja, participa como agente depassivador (Arikan; Arikan;
Doruk, 2012; Almeida, 2017). O NaCl pode ser considerado na solucao de teste um formador de
pites na superficie metalica do corpo de prova analisado, de modo a simular uma agressividade
resultante de meios corrosivos contendo cloretos.

As solucdes de teste (i) e (ii) foram adotadas apenas para ensaios realizados nas
amostras DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150, enquanto a solucao (iii) foi considerada
apenas nos ensaios das amostras DEF-CR e SOL-1150.

As curvas de PERC foram obtidas em uma célula eletroquimica convencional de trés
eletrodos, contendo o eletrodo de referéncia (eletrodo de calomelano saturado (SCE)), uma folha
de contra-eletrodo de Platina (Pt), e a amostra de material analisado na forma de eletrodo de
trabalho); todos esses componentes em contato mutuo com um eletrélito, cada qual ocupando
uma posicao definida em um plano perfurado confeccionado em PTFE sobre um bécker de
borossilicato de 250 ml, sem contato fisico entre si, e controlados por um potenciostato.

A Figura 54 apresenta um desenho esquematico dos componentes do ensaio PERC:



131

Legenda
I_l 1. Computador
-~ 2. Potenciostato
3. Eletrodo de Platina
- 4, Capillar de Luggin
/Eletrodo de Calomelano Saturado
5. Eletrodo de Trabalho
6. Becker com solugdo

6

Figura 54 - Desenho esquemético dos componentes do ensaio PERC.
Fonte: Pardal (2009).

A Figura 55 mostra uma montagem do ensaio PERC realizada no Laboratério de
Metalografia e Tratamentos Térmicos (LABMETT) da Universidade Federal Fluminense (UFF),
com a célula eletroquimica e o potenciostato pAutolab® Type Il da Metrohm acoplado a um
dummy cell, além de microcomputador para registro e tratamento dos dados com o software
GPES.

Figura 55 - Montagem do ensaio PERC: 1 - microcomputador para registro e tratamento de dados, 2 -
potenciostato pAutolab® Type lll, 3 - dummy cell, 4 - célula eletroquimica.

Fonte: Alvarez et al. (2017).

Os eletrodos de trabalho utilizados no ensaio foram confeccionados de modo semelhante
aos do ensaio de polarizagdo potenciodindmica ciclica (Figura 53), porém com preparacao de
superficie de ensaio com lixamento em lixa d’agua de granulometria variando-se de 100 a
400 mesh, seguido de recobrimento posterior dessa superficie com resina de esmalte incolor,

mantendo-se descoberta apenas a area de interesse.
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Os testes foram iniciados 5 min depois da imersdo das amostras na célula eletroquimica.
Inicialmente, a faixa de varredura do potencial na direcdo anddica foi entre -450 mVsce e
+300 mVsce, € que apds esse ponto a varredura de polarizacao foi inventida na direcao catédica
até atingir -450 mVsce. A taxa de varredura utilizada foi de 1,00 mVsce/s. Os testes foram
realizados a temperatura ambiente.

O principal resultado do ensaio PERC é expresso em termos do Grau de Sensitizacéo,
definido na Equacgé&o 60 (Arikan; Arikan; Doruk, 2012; Della Rovere et al., 2013):

Grau de Sensitizacio = (IT/I ) (60)
a

Onde:

I.: pico da densidade de corrente de reativagdo (densidade de corrente maxima na varredura
catddica da curva densidade de corrente x potencial do eletrodo de referéncia);

1,: pico da densidade de corrente de ativagdo (densidade de corrente maxima na varredura
anddica da curva densidade de corrente x potencial do eletrodo de referéncia).

Os ensaios em materiais ndo sensitizados ou de baixa sensitizagdo apresentam valores
de I, aproximadamente nulos ou muito baixos, respectivamente, resultando em baixa razéo I,./1,.
Por outro lado, materiais altamente sensitizados podem apresentar valores de I, tdo alto que se
aproximam o maximo possivel de I,, resultando em alta razdo I,/I,. Durante a varredura
anddica, toda a superficie metélica da regido de interesse da amostra ensaiada esta ativa e
contribui para o pico de corrente. Porém, durante a varredura de reativacdo, apenas as regides
sensitizadas contribuem para a transicéo passiva-ativa (Arikan; Arikan; Doruk, 2012).

Os ensaios foram realizados em triplicata para cada condi¢do de tratamento térmico e
solucéo de teste, apresentando-se nesta tese apenas os resultados mais significativos.

Apoés os testes PERC, os eletrodos de trabalho testados foram limpos embebidos em
adgua corrente e detergente neutro e secos com secador de amostras, e posteriormente

submetidos a observacao da superficie da regido de interesse ao microscopio optico.
4.2.7.4 Ensaios de Tracdo sob Baixa Taxa de Deformacéo (BTD)

O ensaio de tracdo sob baixa taxa de deformacéo (BTD) foi utilizado neste trabalho para
avaliacdo dos acos inoxidaveis superduplex (AISD) deformado e solubilizados em diferentes
temperaturas (1050, 1100 e 1150 °C) relativo a susceptibilidade a corrosdo sob tenséao por
sulfetos (H.S) quando submetidos a um meio acido corrosivo agressivo.

Considerando-se 0 ambiente corrosivo de interesse dominado pelo H.S, a norma ISO

15156-3:2020 proporciona alguns dos requisitos de ensaios para a especificacdo de materiais
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utilizados em sistemas OCTG, por exemplo, representados na Tabela 6 para AISD’s de

componentes tubulares de fundo de poco (downhole).

Tabela 6 - Requisitos de ensaios para a especificacdo de acos inoxidaveis superduplex utilizados em
componentes tubulares de fundo de poco (downhole).

Teor de T pH.S méax. | CI'méx
i max- 2 . .
PREN Condico Ferrita | HrC E'emse”to pH
% °C kPa [psi] o/l
40 < PREN < 45 SOL & DEF 35.65 <36 | NE 20 [3] 120 NE NE

NE = Limite ndo especificado pela norma; SOL = Solubilizagdo; DEF = Deformado a frio (Trabalho a frio)

Fonte: ISO 15156-3:2020.

Os testes de tracdo sob baixa taxa de deformacdo (BTD) em ambiente de controle (ao
ar) e ao meio corrosivo foram conduzidos em duplicata para cada condicdo de tratamento
térmico, de acordo com as normas NACE TM0198 (2020) e ASTM G129-21 (2021).

Para confeccionar os corpos de prova do ensaio, amostras de material foram cortadas a
partir do tubo, inicialmente na forma cilindrica mediante maquina de corte por eletroerosao a fio,
para em seguida serem submetidas aos devidos tratamentos térmicos de solubiliza¢éo, quando
aplicaveis. Posteriormente, esses cilindros macigos passaram por usinagem de acabamento nas
dimensdes definitivas de corpo de prova subsize, segundo os requisitos das normas NACE
TMO0177 (2016) e NACE TMO0198 (2020). Todos os corpos de prova foram extraidos da direcédo
longitudinal, como mostrado na Figura 56:

Figura 56 - Orientac¢do longitudinal dos corpoé de prova do ensaio de tracdo sob baixa taxa de deformacgéo
(BTD) a respeito do tubo sem costura.

Fonte: O préprio autor.

A Figura 57 mostra uma fotografia e um desenho esquematico dimensional do corpo de

provado ensaio de tragéo sob baixa taxa de deformacéo (BTD) antes do ensaio.
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Figura 57 - (a) Fotografia e (b) desenho esquematico dimensional do corpo de prova para o ensaio de
tracdo a BTD néo ensaiado.

Fonte: O préprio autor.

Os ensaios de tracdo sob baixa taxa de deformacdo (BTD) foram conduzidos no
Laboratério de Ensaios de H.S, CO. e Corrosividade (LAH,S) do Instituto Nacional de
Tecnologia (INT) em maquina de tracdo CORTEST instalada em sala climatizada com
condicionador de ar, em duas configuracdes distintas de montagem, conforme as condi¢des
ambientais dos testes: i) ensaio a0 ambiente de controle, ou seja, com o material testado
submetido ao ar atmosférico, a Tamp; € ii) ensaio ao meio corrosivo, quando o material € posto
em contato com determinada solucéo de teste indicada na norma NACE TM0177 (2016) para o
ensaio, além de outros requisitos, tais como aqueles indicados na norma ISO 15156-3:2020,
apresentados anteriormente na Tabela 6, de modo a simular as situagcbes a que 0s materiais
poderdo estar submetidos quando em operacdo. Os parametros de testes empregados nesta
pesquisa para o ensaio de tracdo sob BTD estdo apresentados na Tabela 7. Os ensaios
realizados em ambos os ambientes de teste foram conduzidos em duplicata para cada condi¢éo
de material.

Tabela 7 - Parametros de teste empregados nos ensaios de tracao sob BTD.

Ambiente de controle Meio corrosivo

Parametros de Teste Ar atmosférico Solucéo de teste C
(NACE TM0177 (2016))

Presséo Parcial de H2S — (pH.S), kPa [psi] N/A 20 [3,0]
Presséo Parcial de CO2z — (pCO3), kPa [psi] N/A 80 [11,6]
Pressao Total — pTotal, kPa [psi] N/A 100 [14,5]
Cl, g/l N/A 72,8
Temperatura do meio — (Tmeio), °C 252 80+2
pH N/A 35
Raz&o Volume/Area, ml/cm? > 20
Taxa de carregamento, s 2,54 x 106

Fontes: Van Gelder et al. (1987); NACE TM0177 (2016); ISO 15156-3:2020.
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Os corpos de prova usinados nas dimensdes definitivas foram previamente submetidos
as operacdes de limpeza em detergente e agua corrente, além de banho de ultrassom durante
10 min em alcool isopropilico, e posterior secagem ao ar frio por 5 min.

Para o ensaio ao ar atmosférico, cada corpo de prova foi montado na maquina de teste,
conforme a configuragdo da Figura 58, e depois submetido ao ensaio de tracdo propriamente
dito a Tamp cOom taxa de carregamento de 2,54 x 10 s até a ocorréncia do rompimento da peca.
Em seguida, o corpo de prova rompido foi retirado da maquina e limpo com agua corrente e
detergente neutro e enxague em alcool isopropilico e secagem em secador de amostras, para
torna-lo pronto a observagéo das superficies de fratura em MEV e estereoscopia.

YA
ilkile & :

A

Figura 58 - Montagem do ensaio de tracéo sob BTD ao ar atmosférico, destacando-se a disposicdo do
corpo de prova no referido ensaio.

Fonte: O préprio autor.

Para o ensaio ao meio corrosivo, cada corpo de prova foi montado segundo a mostrado
na Figura 59, o qual permanece ao longo de todo o ensaio no interior de uma autoclave fabricada
em hastelloy C-276, acoplado a um sistema de aquecimento e com acesso a solucao de teste.

Na definicdo do meio corrosivo indicado na Tabela 7, a solugdo de Teste C da norma
NACE TM0177 (2016), composta de solugcédo aquosa de 0,4 g/l (5 mM) de Acetato de Sédio
(CH3sCOONa) e 120000 ppm (120 g/l) de Cloreto de Sédio (NaCl), correspondente a
concentracao de 72,8 g/l do ion Cloreto (CI), em agua destilada Tipo IV especificada na norma
ASTM D1193-06 (2018), foi a adotada nos ensaios.

A mistura de gases utilizada nos ensaios ao meio corrosivo foi a de 20% H>S/CO-
(balanco) com uma presséo total de 1 bar(a) (100 kPa ou 14,5 psia) e pressfes parciais de H»>S
(pH2S) e de CO, (pCO,) de, respectivamente, 20 kPa (0,2 bar(a) ou 3,0 psia) e 80 kPa
(0,8 bar(a) ou 11,6 psia), considerando-se os limites superiores impostos ao material, conforme
apresentado na Tabela A.25 da norma ISO 15156-3:2020 (Vide Anexo C).
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AVL -

Figura 59 - Montagem do ensaio de tracdo sob BTD ao meio corrosivo, destacando-se a disposicao do
corpo de prova no interior de uma autoclave em hastelloy C-276, com sistema de aquecimento acoplado
e acesso a solugédo de teste.

Fonte: O préprio autor.

O pH adotado para a solucéo de teste do ensaio foi 3,5. A sele¢éo do par pH da solugéo
de teste vs pH,S empregada na pesquisa, a qual define a severidade do meio corrosivo, esta
representado na Figura 60.

A

6,5

Intermediério
55

4,5

pH In situ
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2,5
0,01 01 0,3 1 10 20 100 1000 pH2S (kPa)
0,05 psl 3,0 psi
0,003 bar 0,2 bar

Figura 60 - Gréafico de pH do meio vs presséo parcial de Hz2S (pH.S) mostrando as regides de severidade
ambiental, com destaque para o ponto indicativo das condices adotadas na pesquisa como meio
corrosivo (pH 3,5 e pH»S de 20 kPa).

Fonte: Cao, He e Gao (2017) (adaptada).
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Ainda para o ensaio ao meio corrosivo, apds as medic¢des iniciais de pH do meio corrosivo
e eventuais ajustes desse parametro por meio de uma solucéo aquosa de acido cloridrico (HCI)
a 37%, houve os procedimentos de desoxigenacao da célula de ensaio, das linhas de gases e
da solucéo de teste durante 1 h, de modo a viabilizar a transferéncia da solucéo de teste para a
célula de ensaio. Antes do ensaio propriamente dito, realizou-se, nessa ordem, pré-aguecimento
da autoclave a temperatura de 60 °C, saturagdo da solucdo de ensaio com a presenca da
mistura de gases de teste por 1 h a vazdo de aproximadamente 100 ml/min, e finalmente
aquecimento constante a 80 °C, com reducdo do borbulhamento para aproximadamente
30 bolhas/min. A temperatura de teste de 80 °C foi escolhida em linha com os resultados de Van
Gelder et al. (1987).

Apbés determinar os parametros de teste, preparar e montar cada corpo de prova na
méaquina de tracdo na configuragdo previamente definida conforme o ambiente analisado, o
ensaio se inicia de fato com a aplicacdo e a manutencdo da taxa de carregamento considerada
previamente até ocorrer a ruptura do corpo de prova ensaiado.

Ao final de cada ensaio, procedeu-se com a retirada e a limpeza do corpo de prova
rompido utilizando-se de escova de cerdas macias em agua corrente e detergente neutro, além
de rinso com alcool isopropilico e secagem em secador de amostras, visando a preservacao das
superficies fraturadas, as quais em seguida, foram observadas em estereoscépio e em
microscopio eletrénico de varredura.

Além do exame visual, de modo a evidenciar possiveis trincamentos e superficies de
fratura dos corpos de prova ensaiados observados por microscopia, outras medidas de
propriedades mecanicas obtidas por meio das curvas de tracdo vs deformacéao (de engenharia
e real) do ensaio de tracao sob baixa taxa de deformacao (BTD) também séo consideradas, a
exemplo da tenséo limite de escoamento e da tenséo limite de resisténcia, bem como os
parametros que determinam a ductilidade do material, ao serem comparados 0s corpos de prova
submetidos ao meio corrosivo e ao ar atmosférico, destacando-se: i) Deformacao Plastica Total
(ep); € i) Reducdo de Area (RA) (NACE TM0198 (2020)).

As Equacgdes 46-49 foram utilizadas para efetuar os calculos dos parametros R €5 (%),

R RA (%), R &7 (%), R Area o x & (%), respectivamente, em cada uma das amostras.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Simulacdes Termodinamicas e Analises microestruturais
5.1.1 Simulac¢des Termodinamicas

Um diagrama de equilibrio de fases do AISD UNS S39274 simulado termodinamicamente
entre 1000 e 1500 °C, com dois destaques: i) % fases até 70% entre 1000 e 1200 °C; ii) % fases
até 0,10% entre 1000 e 1500 °C), por meio do software JMatPro®, € mostrado na Figura 61. A
temperatura simulada na qual ha a fragao volumétrica “igual” entre as fases ferrita (8) e austenita
(y) é emtorno de 1115 °C, diferentemente de resultados experimentais, aos quais demonstrarédo
posteriormente que esse equilibrio de fases tender a ocorrer pouco acima de 1150 °C. Uma
possibilidade dessa discrepancia ocorrer decorre de uma distribuicdo desigual de elementos

entre o simulado e o experimental, ou em razdo da presenca de inclusdes (Liu et al., 2020).
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Figura 61 — Simulagdo termodinamica com o software JMatPro® da fragdo de fases em funcdo da
temperatura para o material UNS S39274 entre 1000 e 1500 °C, com dois destaques: i) % fases até 70%
entre 1000 e 1200 °C; ii) % fases até 0,10% entre 1000 e 1500 °C.

Fonte: O préprio autor.
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As Tabelas 8 e 9 apresentam os resultados de simulacdes termodinamicas, obtidos,

respectivamente, por meio dos softwares JMatPro® e Thermo-Calc®.

Tabela 8 - Fracbes (em peso) de fases entre 1000 e 1200 °C obtidas por simulagdo termodindmica
(software JMatPro®).

Temp. % Fases (em peso)

(°C) Ferrita (8) | Austenita(y) | Sigma(s) | M2(C,N) MN AIN (Fe,Ti, ...)S + MnS
1000 13,13 67,82 17,70 1,3100 0,0138 | 0,02640 0,00691
1050 46,48 52,32 0,00 1,1700 0,0139 | 0,00615 0,00678
1100 48,58 50,79 0,00 0,6000 0,0157 | 0,00000 0,00663
1150 51,69 48,24 0,00 0,0453 0,0189 | 0,00000 0,00637
1200 58,19 41,79 0,00 0,0000 0,0162 | 0,00000 0,00589

Fonte: O préprio autor.

Tabela 9 - Percentuais de fases, teores de elementos (%peso) e valores de PRENw de fases entre 1000
e 1200 °C, utilizando-se simulagéo termodinamica (software Thermo-Calc®).

Temp Composic¢do Quimica (% peso)
oC ) Fase % Fase PRENw
) cr Ni Mo W N c Fe

Ferrita (8) 7,48 27,026 4,226 2,996 1,699 0,0225 | 0,0067 | Balanco 40,08

1000 Austenita (y) | 73,84 22,641 7,672 1,878 1,004 0,3430 | 0,0403 | Balanco 35,98

Sigma (o) 18,68 31,956 8,255 4,522 3,458 0,0000 | 0,0000 | Balanco 52,58

Ferrita (3) 41,88 26,638 4,682 3,903 2,143 0,0314 | 0,0079 | Balanco 43,56

1050 Austenita (y) | 56,43 23,202 8,133 2,460 1,314 0,4272 | 0,0476 | Balango 40,32

Sigma (o) 1,69 30,522 9,982 5,604 3,742 0,0000 | 0,0000 | Balango 55,19

Ferrita (5) 49,06 26,271 4,975 3,935 2,136 0,0416 | 0,0088 | Balango 43,45

100 Austenita (y) | 50,94 23,310 8,223 2,506 1,364 0,4641 | 0,0512 | Balango 41,26

Ferrita (8) 54,38 25,936 5,250 3,828 2,058 0,0546 | 0,0099 | Balanco 42,84
190 Austenita (y) | 45,62 23,369 8,274 2,467 1,369 0,4990 | 0,0549 | Balanco 41,75
1200 Ferrita (8) 60,89 25,630 5,522 3,718 1,986 0,0712 | 0,0113 | Balango 42,31

Austenita (y) | 39,11 23,453 8,317 2,428 1,375 0,5424 | 0,0598 | Balanco 42,41

PREN,, = %Cr + 3,3 (%Mo + 0,5 (%W)) + 16 - (%N)
Fonte: o préprio autor.

A Tabela 8 mostra as fracbes (em peso) das fases encontradas nessas temperaturas,
com destaque para a § e para a y, simuladas com o software JMatPro®, percebendo-se que a
medida que ocorre aumento de temperatura a fragdo volumétrica de 5 sobe, enquanto a da y
tende a cair, em linha com o estabelecido no diagrama de equilibrio mostrado na Figura 61.
Além das fases de equilibrio também se verificou concentragdes de outras fases, tais como o,
nitretos e carbonitretos de cromo (MN e Mx(C, N), onde M = Cr), bem como sulfetos (tragos).

A simulagdo em software Thermo-Calc® por sua vez mostrou os teores dos elementos

presentes nas fases 3, y e ¢ conjuntamente com dados de fragdo volumétrica e de PRENw
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dessas fases esta mostrada na Tabela 9. Observou-se que a fracdo volumétrica das fases de
equilibrio seguiu 0 mesmo comportamento daquele demonstrado na Tabela 8 e na Figura 61,
ou seja, um aumento no teor de 6 e uma reducdo gradual no teor de y com o incremento das
temperaturas, bem como alto teor de fase ¢ na temperatura de 1000 °C, ainda com resquicio
dessa fase na temperatura subsequente (1050 °C). Nesta simulacdo ndo foram percebidas
nitretos e carbonitretos de cromo, provavelmente por estarem “mascarados” nas fases de
equilibrio. Um ponto que merece destaque, e gue pode ser observado na Tabela 9, € o efeito da
fase o na diminuicdo do PRENw das fases 6 e y, observa-se que a presenca da fase o diminui
significativamente a resisténcia a corrosao por pites dessas fases, fato que pode ser atribuido a
grande presenca de Mo e Cr na fase deletéria.

Nas Figuras 62 (a-b) sdo apresentadas, respectivamente, as curvas tempo-temperatura-
transformacédo (TTT) e as curvas de resfriamento continuo (CCT) simuladas para o material
(UNS S39274), de modo que a taxa de resfriamento do material tratado termicamente acima de
1000 °C torna-se um fator primordial para a precipitagéo de fases.
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Figura 62 - (a) Curvas Tempo-Temperatura-Transformacao (TTT); e (b) Curvas de Resfriamento Continuo
(CCT) do material UNS S39274 simuladas no software JMATPro®.

Fonte: O préprio autor.

5.1.2 Andlises Microestruturais

5.1.2.1 Microscopias Optica, Confocal e Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)

As microestruturas do AISD UNS S39274 deformado “como recebido” (DEF-CR) e
solubilizados a 1050, 1100 e 1150 °C (SOL-1050; SOL-1100; SOL-1150) sdo mostrados nas
Figuras 63 (a-d). Em todas essas amostras percebeu-se a natureza duplex do material, contendo
a 6 como fase continua ao longo de toda a estrutura e ay como que em “ilhas” ou “tiras” dispersas

na regido ferritica.
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Figura 63 - Micrografias utilizadas na quantificagdo das fases de equilibrio no plano transversal do eixo
do tubo: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-1150. Ataque metalogréfico: Beraha
modificado. Microscopia éptica convencional.

Fonte: O préprio autor.

As porcentagens das fases 6 e y das amostras medidas por metalografia quantitativa

estdo mostrados na Tabela 10.

Tabela 10 - Porcentagens das fases de equilibrio por metalografia quantitativa no plano transversal do

eixo do tubo.
Material Teor de Fases (%) Precisdo Relativa (%RA)
Ferrita (5) Austenita (y) (Norma ASTM E562)
DEF-CR 43,9+7,2 56,1+7,2 11,80
SOL-1050 39,2+8,5 60,8 £ 8,5 15,58
SOL-1100 47,6 £5,1 52,4+51 7,68
SOL-1150 48,8 £ 4,9 51,3+49 7,22

Fonte: O préprio autor.

A Figura 64 mostra um comparativo dos resultados de fracdes volumétricas de 6 e y das

condicdes solubilizadas extraidos das Tabelas 9 e 10.
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Figura 64 - Gréfico combarativo de fragcdes volumétricas das fases de equilibrio em cada condigcédo de
solubilizacdo a partir dos dados das Tabelas 9 e 10.

Fonte: O préprio autor.

Os valores experimentais de fragfes volumétricas das fases de equilibrio (Tabela 10)
diferem ligeiramente dos valores previstos (simulados) para as mesmas temperaturas de
solubilizacéo (Tabelas 8 e 9), contudo seguem a mesma tendéncia de aumento de teor de 6 com
0 aumento da temperatura de tratamento térmico. Os teores de 6 encontrados sao aceitos pela
maioria das normas internacionais para acos inoxidaveis superduplex, a exemplo da NORSOK
M-630 (2020) (35-55% 6) e ISO 15156-3:2020 (35-65% o), todavia valores inferiores a 40,0% de
9, tal como aconteceu com a amostra SOL-1050, devem ser evitados. Além disso, o tratamento
da solubilizacéo a 1050 °C também resultou na simulacao de tracos de fase c¢ deletéria (1,69%,
de acordo com a Tabela 9), embora essa fase ndo tenha sido detectada por microscopia Optica
em nenhuma das amostras analisadas. Na Tabela 10, os dados de preciséo estatistica, segundo
a norma ASTM E562-19el (2019), em que quanto maior o valor de %RA (relative accuracy)
maior a necessidade de campos de medigdo, mostraram que as condi¢des SOL-1100 e SOL-
1150 obtiveram os resultados mais favoraveis para esse parametro.

Os resultados de simulages termodindmicas (Tabela 8 (JMatPro®) e Tabela 9 (Thermo-
Calc®)) a 1000, 1050, 1100, 1150 e 1200 °C demonstraram que a fase ¢ pode estar presente em
torno de 1000 a 1050 °C. A consequéncia dessa fase deletéria é uma forte fragilizacdo do
material, acarretando danos irreparaveis nas propriedades mecéanicas e de resisténcia a
corrosdo (Lippold; Kotecki, 2005; Colpaert, 2018). Segundo a andlise termodinamica, a
dissolugéo completa da fase o ocorreu entre 1050 e 1100 °C para o ago estudado. No entanto,
de acordo com a norma ASTM A790/A790M-20 (2020), a faixa de temperaturas para solubilizar
0 AISD UNS S39274 é entre 1025 e 1125 °C, significando que solubilizacdes em temperaturas
mais baixas podem resultar em microestrutura com remanescéncia de fase o indesejavel.

Os teores de 6 e %N de equilibrio aumentam com a temperatura de 1000 a 1200 °C,

conforme mostrado na Tabela 9. A respeito do N, decorrente da forte particio desse elemento
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entre a y e a 6, a maior parte dele se concentra no interior da y, porém com a supressao dessa
fase a medida que se aumenta a temperatura, a 6 tenderd a tornar-se supersaturada desse
elemento (Ramirez; Brandi; Lippold, 2004). Analisando as trés temperaturas selecionadas para
a solubilizacao neste trabalho (1050, 1100 e 1150 °C), o %N de equilibrio na fase 6 aumentou
de 0,0313 para 0,0546%. E razoavel supor que o encharcamento (soaking) por 40 min durante
a solubilizacdo seja suficiente para atingir o equilibrio nas altas temperaturas do tratamento
térmico. A solubilidade do N cai vertiginosamente com o resfriamento a baixas temperaturas, e
a “témpera” com agua ndo pode evitar a precipitacdo dos chamados nitretos de cromo de
témpera (quenched-in chromium nitrides) (Perren et al., 2001; Knyazeva; Pohl, 2013b;
Pettersson et al., 2019). O termo “témpera” é aqui utilizado entre aspas, com ressalvas, pois se
trata de um tratamento térmico de solubilizacdo (alta taxa de resfriamento); e ndo da témpera
propriamente dita, visto que nao ocorre transformagédo martensitica.

Nessas condi¢des, com o teor de 6 mais alto, sob condi¢des de resfriamento rapido,
favorece-se uma intensa precipitacdo de nitretos de cromo intragranulares na fase 6 durante o
resfriamento, uma vez que o limite de solubilidade da & é excedido e o N ndo dispde de tempo
suficicente para se particionar na y, fazendo com que parte desse elemento permanecga “preso”
no interior do grao ferritico. Como o equilibrio de fases nos acos inoxidaveis superduplex
depende muito da difusdo dos elementos, 0 N € um elemento-chave para se manipular o
equilibrio de fases sob condicfes de resfriamento do material. Isso ocorre pois, em geral, 0s
elementos de liga nesses agcos sao atomos substitucionais volumosos, de modo que eles
possuem taxas de difusdo baixas. Por outro lado, o C e 0 N, excecdes a essa regra, SAo atomos
intersticiais pequenos, e possuem taxas de difusdo muito mais altas em temperaturas iguais ou
superiores as temperaturas normais de solubilizagao até o limite de temperatura de “solvus” da
8, ou seja, sdo bastante méveis na microestrutura em temperaturas nas quais os elementos
substitucionais tém difusividade extremamente baixa. O C, todavia, é indesejavel, devido aos
efeitos adversos sobre a resisténcia a corrosdo (especialmente de risco de sensitizagao),
procurando-se manté-lo na concentragdo menor possivel (Lippold; Kotecki, 2005).

A respeito dos nitretos e carbonitretos de cromo listados na Tabela 8, a soma dos teores
deles encontra-se maior em temperaturas mais baixas entre 1000 e 1050 °C, o que do ponto de
vista cinético soa contraditério, conforme mostrado nas curvas TTT e CCT apresentadas na
Figura 62, haja visto que se espera a precipitacado de nitretos de cromo de témpera em casos
de temperatura mais altas (Ramirez; Brandi; Lippold, 2004). Entretanto, para que esses hitretos
intragranulares da fase ferritica se destaquem torna-se necessario um resfriamento rapido; e os
dados da Tabela 8 mostram uma simulacdo em cenario de equilibrio, ou seja, de teores de
nitretos e carbonitretos de cromo em condicdo isotérmica para cada temperatura de
solubilizacdo considerada, e neste caso, provavelmente se trate de nitretos isotérmicos,

termicamente estaveis. A precipitacdo intergranular dos nitretos foi favorecida ao longo dos
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contornos d/y e 38/6, em virtude da maior difusdo do N da & para a y (Sathirachinda et al., 2011;
Bettini et al., 2014; Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015).

A precipitacdo das particulas de nitretos de cromo pode ser qualitativamente avaliada
por meio de microscopias 6pticas, confocal e MEV, contudo € inviavel quantificar precisamente
esses nitretos no interior dos gréos ferriticos com essas técnicas, embora haja metodologias
diretas ou indiretas para essa herculea missdo, ndo sendo consideradas nesta pesquisa.

A comparacdo entre as Figuras 65 (a-c) mostra qualitativamente que o aumento da
temperatura da solubilizacdo promove o aumento no quantitativo de nitretos de cromo
intragranulares apos o resfriamento. Sabendo-se que o ataque eletrolitico com solugdo aquosa
de 10% H»>C,04-2H,0 é capaz de corroer areas com nitretos de cromo, e que o nivel de corrosdo
localizada depende dos parametros adotados, tais como tenséo e tempo de ataque, fixando-se
a tensdo de 9,0 V e o tempo de 60 s, observou-se que a amostra SOL-1150 apresentou todos
0s graos de 8 atacados, enquanto a amostra SOL-1050 possuiu apenas alguns gréos ferriticos

corroidos, e a amostra SOL-1100 demonstrou um comportamento intermediério.

Figura 65 - Microestruturas das amostras na secédo transversal ao eixo do tubo, reveladas por ataque
eletrolitico (10% H2C204-2H20; 9,0 V; 60 s): (a) SOL-1050; (b) SOL-1100; (c) SOL-1150. Microscopia
Optica convencional.

Fonte: O préprio autor.

As Figuras 66 (a-c) apresentam imagens da amostra SOL-1100 atacada eletroliticamente
em solugdo aquosa de 10% H»C,04 2H.O com tensdo de 9,0V durante 30, 60 e 90 s,
respectivamente. O aumento do tempo de ataque da superficie causou um aumento do ataque

localizado no interior dos gréos de 3, bem como nos contornos desses gréaos.

Figura 66 - Microestruturas da amostra SOL-1100 na sec¢éo transversal ao eixo do tubo, reveladas por
ataque eletrolitico em solu¢édo aquosa de 10% H2C204:2H20, 9,0 V: (a) 30 s; (b) 60 s; (c) 90 s. Microscopia
Optica convencional.

Fonte: O préprio autor.
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As Figuras 67 (a-b) comparam as microestruturas das amostras SOL-1050 e SOL-1150
atacadas eletroliticamente em solucdo aquosa de 10% H»C,04- 2H,O com tensdo de 9,0V
durante 60 s.

& + Nitretos

(b)

Figura 67 - Microestruturas das amostras na secédo transversal ao eixo do tubo, reveladas por ataque
eletrolitico (10% H2C204-2H20; 9,0V; 60s): (a) SOL-1050; (b) SOL-1150. Microscopia Optica
convencional.

Fonte: O proprio autor.

Outras comparagdes de microestruturas estdo apresentadas nas Figuras 68 (a-b) e 69,
em microscocopia confocal; e nas Figuras 70 (a-d), em MEV, as quais todas as amostras
analisadas foram submetidas ao ataque eletrolitico em solugéo aquosa de 10% H2C,04-2H0;
9,0 V; 60 s. Observou-se, qualitativamente, que a acdo corrosiva no ataque eletrolitico com
acido oxalico (H-C204-2H,0) decorrente a precipitacdo de nitretos de cromo aumentou com o
aumento da temperatura da solubilizagdo de 1050 a 1150 °C. Na amostra SOL-1050, apenas
alguns gréos ferriticos e contornos de gréo d/6 foram atacados, enquanto o oposto aconteceu
em SOL-1150, em que todos os gréos ferriticos e muitos contornos de gréo 6/6 e de interfaces
de fases 4/y foram corroidos. Em geral, os graos austeniticos ndo sofreram corrosdo causadas
pelo ataque eletrolitico.

Figura 68 - Microestruturas das amostras na secédo transversal ao eixo do tubo, reveladas por ataque
eletrolitico (10% H2C204-2H20; 9,0 V; 60 s): (a) SOL-1050; (b) SOL-1150. Microscopia confocal.

Fonte: O proprio autor.
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Figura 69 - Microestruturas da amostra SOL-1150 na secéo tangencial ao eixo do tubo, reveladas por
ataque eletrolitico (10% H2C204-2H20; 9,0 V; 60 s). Microscopia confocal.

Fonte: O préprio autor.

(d)

Figura 70 - Microestruturas reveladas por ataque eletrolitico (10% H2C204-2H20; 9,0V; 60s) em
superficies do plano transversal das amostras: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-1150.
MEV com elétrons secundarios.

Fonte: O préprio autor.

O ataque eletrolitico (10% H,C,04-2H,0; 9,0 V; 60 s) provocou intenso ataque da & onde
0s nitretos de cromo se precipitaram, acarretando-se numerosos orificios (holes) ou covas
(dimples), como observado nas imagens de MEV das Figuras 70 (a-d). Os contornos de gréo e

de sub-gréos da 6 também sofreram fortemente esses danos causados pelo ataque eletrolitico.
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Nas condi¢des das Figuras 70 (a-d) foram realizadas microandlises semiquantitativas de
elementos quimicos de pontos das fases 6 e y, por meio do detector de raios-X de EDS acoplado
ao MEV, com resultados mostrados na Tabela 11. Uma limitagdo importante da espectroscopia
por dispersdo de energia é quanto aos elementos detectaveis, aos quais somente podem ser
considerados aqueles com numero atémico (Z) > 11, ou seja, a partir do Mg (Z = 12), de modo
gue B, C, N, O e F, por exemplo, ndo sdo considerados na técnica, requerendo-se para tais
elementos recorrer a outras opcdes, a exemplo dos detectores de raios-X caracteristicos por

dispersdo em comprimento de onda (WDS) (Dedavid; Gomes; Machado, 2007).

Tabela 11 - Microanalises semiquantitativa de elementos quimicos de pontos das fases y e 8, obtidos por
detector de raios-X de EDS acoplado ao MEV.

Teores de Elementos Quimicos (% peso)
Material Fase
Cr Ni Mo W Si Fe
Austenita (y) 23,75 7,85 2,45 2,17 0,78
DEF-CR
Ferrita (3) 26,00 5,12 3,71 3,42 1,13
Austenita (y) 23,58 7,97 2,65 2,82 0,45
SOL-1050 -
Ferrita (3) 26,40 4,75 3,62 3,19 0,36
- Balango
Austenita (y) 24,14 8,00 2,27 2,22 0,37
SOL-1100 -
Ferrita (3) 26,60 4,89 3,46 2,96 0,38
Austenita (y) 23,93 7,87 2,52 2,77 0,89
SOL-1150 -
Ferrita (3) 26,50 5,16 3,07 2,88 0,92

Fonte: O préprio autor.

As Figuras 71 (a-b) e 72 apresentam, respectivamente, um compilado de resultados de

teores de elementos de liga (Cr, Ni, Mo e W) (% em peso) de cada uma das fases y e 3, e de

coeficientes de particio (

3
Iy
i

K, ) dos mesmos elementos de liga (i) entre as fases & e y, nas

condi¢cbes de solubilizagdo 1050, 1100 e 1150 °C do material, a partir de dados simulados da

Tabela 9 e de dados experimentais da Tabela 11.
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Figura 71 - Teores de elementos de liga (Cr, Ni, Mo, W) (%peso) nas fases em funcéo da temperatura de
solubilizacdo obtidos por simulagdo Thermo-Calc® (linha tracejada) e por técnicas experimentais (linha
continua): (a) 3; (b) y.
Fonte: O préprio autor.
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Figura 72 - Coeficientes de particido dos elementos de liga i (Cr, Ni, Mo e W) entre as composi¢cdes
guimicas nas fases 8 e y em fungdo da temperatura de solubilizacdo obtidos por simulagdo Thermo-Calc®
(linha tracejada) e por técnicas experimentais (linha continua).

Fonte: O préprio autor.

A distribuicdo dos elementos de liga em cada uma das fases de equilibrio segue
essencialmente os principios da solubilidade, sendo mais significativo quanto menor a
temperatura e maior o tempo de tratamento térmico; e decorrente aos sitios intersticiais
octaédricos e tetraédricos no interior da estrutura cristalina, elementos tais como C e N possuem
até duas ordens de magnitude de solubilidade superiores na estrutura CFC do que na estrutura
CCC (maximas solubilidades de C e N nas fases 6 e vy, respectivamente, 0,03 % em peso e 2,1
% em peso (C), e 0,1% em peso e 2,8% em peso (N)). As maximas solubilidades de outros
elementos de liga nas fases 6 e v, respectivamente, sdo: Cr (CCC) 100% em peso e 12,5% em
peso; Ni (CFC) 6% em peso e 100% em peso; Mo (CCC) 31% em peso e 1,7% em peso; W
(CCC) 35% em peso e 4,7% em peso; Mn (CFC) 3,5% em peso e 100% em peso; Cu (CFC)
2,1% em peso e 12% em peso; Si (estrutura cristalina do diamante) 11% em peso e 1,7% em
peso (Knyazeva; Pohl, 2013a).

Em funcéo nédo apenas dos limites de solubilidade dos elementos em estruturas CCC e
CFC, especialmente para atomos intersticiais, com as fases ferritica e austenitica de diferentes
composi¢des quimicas; mas também influenciado pelos tratamentos térmicos, incluindo-se a
temperatura e a duracdo da solubilizag&o, e as taxas de resfriamento, resfriando-se rapidamente
a liga metélica e formando-se posteriormente a vy, a distribuicdo dos elementos, representado
como particdo dos elementos de liga, ocorre entre as fases 6 e y, de modo que o enriquecimento
de elementos ferritizantes (p.e., Cr, Mo, W) ocorre na 8§, enquanto os elementos austenitizantes
(p.e., Ni, C, Mn, N, Cu) tendem a se concentrar na y (Byrne et al., 2004; Lippold; Kotecki, 2005;
Tan et al., 2009; Guo et al., 2011; Knyazeva; Pohl, 2013a). De acordo com a Tabela 11 e as
Figuras 71 (a-b), a composicdo quimica de cada fase variou a medida que se alterou a

temperatura de solubilizacdo. De fato, em todas as amostras analisadas percebeu-se que os
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teores de elementos ferritizantes estiveram mais concentrados na 8, embora também presentes
na y, com excecdo do Si, que na condicdo solubilizada a 1050 °C houve uma inversao na
distribuicdo desse elemento, com percentual levemente superior na y do que na 3,
provavelmente decorrente a uma maior proximidade dos limites de solubilidade desse elemento
entre as duas fases, em comparacdo com outros elementos, devendo-se levar em em
consideracédo as limitacGes da técnica de EDS por MEV, visto que elementos primordiais, tais
como C e N ndo séo detectados em funcdo dos menores numeros atdbmicos, além da nao
percepcdo de outros elementos aos quais na analise quimica por espectroscopia de emissao
Optica foram estabelecidos. Em termos de coeficiente de particdo dos principais elementos de
liga entre as fases & e y, quanto maior permaneceu a temperatura de tratamento térmico, mais
uniforme tendeu a ser a particdo de Cr, Ni, Mn e Mo, por exemplo, visto que a y comecga a
dissolver-se a medida que se transforma em & (Weisbrodt-Reisch et al., 2006).

Com a elevacdo da temperatura de solubilizacdo de 1050 a 1150 °C, ocorreu o
incremento da fracdo volumétrica de 8, conforme mostra a Tabela 10, de modo que se induz a
um curto efeito de diluicdo, nos quais os elementos que formam a 6 tendem a serem espalhados
por volume maior e consequentemente diluidos, fazendo com que no interior desta fase as
concentragdes dos elementos ferritizantes se tornem cada vez mais empobrecidas, enquanto
os teores de elemento austenitizante remanescente na 6 tendem a serem enriquecidos (Lai;
Wong; Li, 1995; Tan et al., 2009; Cervo; Ferro; Tiziani, 2010).

Ainda de acordo com os dados da Tabela 11 e das Figura 71 (a-b), os elementos Mo e
W (ferritizantes) foram empobrecidos na fase 8, e o Ni (austenitizante) foi enriqguecido na mesma
fase, ambos com o aumento de temperatura de solubilizagdo, conforme mostrado nas
simulacdes. Entretanto, o Cr, por sua vez, o qual seria esperado pela simulagdo também um
empobrecimento na 8 com o aumento de temperatura, esse fato somente aconteceu entre 1100
e 1150 °C, enquanto entre 1050 e 1100 °C ocorreu enriquecimento.

A respeito das variacdes de teores dos elementos na fase y, 0 aumento da temperatura
de solubilizacdo causou uma reducéo da fragdo volumétrica desta fase, conforme mostrado na
Tabela 10. No interior da y, as concentragbes de elementos ferritizantes e austenitizantes
tendem a disporem apenas de leves aumentos com a temperatura de solubilizacéo.

A partir da Tabela 11 e das Figura 71 (a-b) observou-se que os teores experimentais dos
elementos ferritizantes Cr, Mo e tugsténio (W) na fase y ndo seguiram exatamente conforme as
simulac¢des, de modo que o primeiro elemento sofreu com uma leve queda de teor entre 1100 e
1150 °C, enquanto os segundo e terceiro obtiveram um alta de teores desses na temperatura
mais baixa (1050 °C) seguido de queda a 1100 °C e posterior subida a 1150 °C, porém em um
patamar de teores de elementos inferior ao da temperatura de 1050 °C. O teor de elemento
austenitizante Ni, por sua vez, se comparado ao valor simulado, obteve leve queda a 1150 °C,

com valor mais baixo do que o obtido na temperatura de 1050 °C.
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Além de causar efeitos sobre a fracado volumétrica e sobre a composi¢do quimica das
fases, a temperatura de solubilizacao também exerce influéncia na distribuigcdo, na morfologia e
nos tamanhos de gréos ferriticos e austeniticos, de modo que o aumento desse parametro pode
conduzir a grdos de ambas as fases cada vez maiores, bem como a uma reducao da anisotropia
da forma deles, tendendo a torna-los mais equiaxiais, quando visualizados no plano transversal
(Lai; Wong; Li, 1995; De Lacerda; Candido; Godefroid, 2015; Forgas Juanior; Otubo;
Magnabosco, 2016; Luo et al., 2017).

As imagens das Figuras 73 e 74 apresentam os contornos de fases e de gréos de y e de
d revelados por ataque eletrolitico com 50% HNOs a tenséao elétrica de 1,5 V durante 120 s. As
imagens foram extraidas a partir de se¢des dos planos transversal e radial, respectivamente, ao
eixo do tubo das amostras, utilizadas essencialmente na metalografia quantitativa de
determinagfes dos tamanhos de grdos (ASTM G) austeniticos e dos espagamentos entre
austenitas, neste Ultimo caso, apenas nas imagens da secdo do plano radial. A Tabela 12
apresenta os resultados de valores médios de tamanho de grdo (ASTM G) da y e de
espacamento entre austenitas das amostras analisadas.

@ | ()

(©) (d)
Figura 73 - Microestruturas de contornos de graos e interfases reveladas por ataque eletrolitico (50%
HNOs; 1,5V; 120 s) na secéo transversal ao eixo do tubo das amostras: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (c)
SOL-1100; (d) SOL-1150. Microscopia 6ptica convencional.

Fonte: O préprio autor.
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Figura 74 - Microestruturas de contornos de graos e interfases reveladas por ataque eletrolitico (50%
HNOs3;1,5 V; 120 s) na segéo radial ao eixo do tubo das amostras: (a) DEF-CR,; (b) SOL-1050; (c) SOL-
1100; (d) SOL-1150. Microscopia 6ptica convencional.

Fonte: O proprio autor.

Tabela 12 - Valores médios de tamanho de grdo ASTM G de y e de espacamentos entre austenitas a
partir de metalografia quantitativa.

. Tamanho de Gréo de Austenita (y) | Espacamento entre Austenitas
Amostra Secéo do Plano
(ASTM G) (um)
Transversal 6,85+ 0,75 N/A
DEF-CR
Radial 7,47 £0,11 8,32 £ 5,77
Transversal 7,14 + 0,67 N/A
SOL-1050
Radial 7,31+1,21 6,97 + 3,58
Transversal 6,49 £ 0,40 N/A
SOL-1100
Radial 6,04 £ 0,59 8,42 + 4,49
Transversal 5,97 £+ 0,45 N/A
SOL-1150
Radial 5,35+0,36 12,42 +7,40

N/A — Nao aplicavel.

Fonte: O proprio autor.

Os resultados da Tabela 12 indicam que as amostras analisadas dispunham de valores
médios de espacamentos entre austenitas inferiores a 30 um, de modo a classifica-las como
possuidoras de espagamentos entre austenitas “finos”, segundo a norma DNV DNV-RP-F112
(2019). Entretanto, percebeu-se que, dentre as amostras solubilizadas, os espacamentos entre
austenitas e os tamanhos de grdo de y aumentaram conforme também houve elevacdo das
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temperaturas de solubilizagdo. Combinando-se com os dados simulados e experimentais das
Tabelas 9 e 10, respectivamente, nas mesmas condi¢cdes ocorreram subidas dos teores de & e
guedas dos teores de y. Também se constataram concentracdes simuladas de N crescentes
com a temperatura de solubilizagdo, tanto na & quanto na y, comparando-as entre si, e sempre
as maiores concentragdes desse elemento na y. Esse compilado de resultados demonstrou que
as altas taxas de resfriamento do tratamento térmico de solubilizacdo e os espacamentos de
austenitas exerceram efeitos significativos na promocao da precipitacdo de nitretos nos graos
de 9, especialmente nas maiores temperaturas. Como exemplo, a amostra SOL-1150, na qual
0s maiores teores de N retidos em maiores fragbes volumétricas da fase 6 com maiores
espacamentos entre austenitas resultaram, qualitativamente, em maior densidade de
precipitados de nitretos intragranulares, dispondo-se tanto de nitretos mais grosseiros,
distribuidos principalmente como empilhamentos ao longo dos contornos de subgréos de 3,
quanto de nitretos mais finos, encontrados mais facilmente no interior dos gréos. E provavel que
a variacdo nos tamanhos dos nitretos seja resultante de uma nucleagéo heterogénea favorecida
em contornos de subgraos e discordancias (Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015).

As Figuras 75 (a-c) referentes as microestruturas reveladas em ataque eletrolitico (40%
HNO3; 1,1 V; 60 s) na secao transversal ao eixo do tubo das amostras SOL-1050, SOL-1100 e
SOL-1150, mostram, pelo menos qualitativamente, que a precipitacdo de nitreto de cromo na 8
aumentou no sentido crescente de 1050 a 1150 °C, novamente destacando-se a correlagdo com
maior da concentracdo de N na fase 6 quando a temperatura da solubilizagéo é elevada (Tabela
9).

(b)
Figura 75 - Microestruturas reveladas por ataque eletrolitico (40% HNOs; 1,1 V; 60 s) na secao transversal
ao eixo do tubo das amostras: (a) SOL-1050; (b) SOL-1100; (c) SOL-1150. MEV com elétrons
secundarios.

Fonte: O préprio autor.

As Figuras 76 (a-c) mostram as microestruturas na sec¢ao do plano transversal ao eixo
do tubo da amostra SOL-1150 reveladas por ataque eletrolitico (50% HNOs; 1,5V; 120 s), em

diferentes ampliacdes. E possivel observar a presenca dos precipitados de nitretos



153

concentrados no centro dos grdos da fase 8, bem como em contornos de subgrdos no interior

dessa fase, com areas adjacentes aos graos de vy livres de nitretos.

(b) (©)
Figura 76 - Microestruturas reveladas por ataque eletrolitico (50% HNOs; 1,5V; 120s) na secao
transversal ao eixo do tubo da amostra SOL-1150. MEV com elétrons secundarios.

Fonte: O préprio autor.

Os contornos de graos em cada uma das fases de equilibrio e as interfaces interfasicas,
atuam como sitios de nucleacdo heterogénea na microestrutura. Logo, um grande numero de
nitretos intragranulares na & tem potencial para proporcionar sitios suficientes para promover
nucleagbes heterogéneas mais rapidas e de maior extensdo. Durante o resfriamento rapido,
como ocorre na solubilizacdo a partir de altas temperaturas, a formagéo de y é suprimida.
Decorrente do forte particionamento do N entre as fases de equilibrio, a fase 6 torna-se
supersaturada em N, e consequentemente a precipitagdo dos nitretos tende a se iniciar nas
temperaturas de solubilizacdo mais altas (Ramirez; Brandi; Lippold, 2004).

Mediante as imagens de MEV com elétrons secundarios das Figuras 76 (a-c) foram
observados precipitados grosseiros de nitretos de cromo intragranulares revelados na fase 5.
Na Figura 76 (c) os precipitados aparecem como lamelas orientadas aleatoriamente. Vale
ressaltar que, mesmo tendo um teor de y proximo a 50%, que € considerado o equilibrio ideal,
0 AISD UNS S39274 estudado tem uma alta densidade de nitretos como resultado do tratamento
de solubilizacdo a 1150 °C (Tavares et al., 2023).

5.1.2.2 Microscopia Eletrénica de Transmissao (MET)

As andlises microestruturais por MET foram realizadas nas seguintes amostras: i)
deformado a frio “como recebido” (DEF-CR); ii) solubilizado a 1150 °C (SOL-1150).

As andlises de MET em campo claro da amostra trabalhada a frio “como recebida”
mostradas nas Figuras 77 (a-d) revelam algumas morfologias de discordancias diferentes nos
gréos de & e de y. Nas micrografias eletrébnicas de transmissao, as discordancias aparecem

como linhas escuras.
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Figura 77 - Imagens de MET em campo claro da amostra DEF-CR em gréos de: (a) e (b) 3; (c) e (d) y.
Fonte: O préprio autor.

Nas imagens das Figuras 77 (a-b) foram observadas matrizes de discordancias
orientadas aleatoriamente e fixadas por nitretos nanométricos na fase 8. A imagem de MET das
células de discordancia na 6 € mostrada na Figura 77 (b). Essas células de discordancias sdo
formadas por meio de discordancias emaranhadas, que aumentardo gradualmente a
deformacéo da fase com o processamento de trefilacdo a frio, conforme observado por Gao, Li
e Wang (2019). Um fato interessante é a percepcao da presenca de precipitados de nitretos,
responsaveis por fixar discordancias na fase 6, na amostra da condigdo deformada a frio “como
recebida”; com a explicacdo para esse fato, provavelmente, decorrente ao processo de
fabricac&do, como reza a norma ASTM A790/A790M-20 (2020), para a producédo de tubos sem
costura, antes da realizacdo da trefilagéo a frio, como alternativa ao tratamento térmico térmico
final em um forno continuo ou em um forno do tipo batelada, imediatamente ap6s a conformagéo
a quente, enquanto a temperatura dos tubos nédo for inferior & temperatura minima especificada
para o tratamento térmico de solubilizagé@o, os tubos devem ser individualmente resfriados em
agua ou resfriados rapidamente por outros meios; de modo que quando submetidos a
deformacéo a frio, para conferir maior resisténcia mecéanica, como Ultima etapa da manufatura,

0s nitretos presentes na é seriam resultantes dessa solubilizag&o prévia realizada.
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A matriz de discordancias por sua vez é diferente na fase de vy, onde estdo presentes
diversas bandas de discordancias (Figuras 77 (c-d)). A deformacédo por deslizamento multiplo
resulta em alto grau de endurecimento por deformacéo devido a interacdo entre discordancias
em duas intersecdes de sistemas de deslizamento (primario e conjugado) (Dieter, 1988). Com
0 aumento do trabalho a frio, muitas bandas de deformacé&o séo geradas na y as quais possuem
baixa E.F.E (Zhou et al.,, 2019). A deformacédo plastica € frequentemente concentrada em
bandas de deslizamento (slip bands) (Dowling; Kampe; Kral, 2020). As Figuras 77 (a-d)
demonstram a dificuldade em se medir densidade de discordancias por meio de MET em AISD
contendo nitretos de cromo no interior da ferrrita (8) e bandas de deslizamento na vy.

As imagens de MET de campo claro das Figuras 78 (a-d) mostram que no interior dos
graos de 6 da amostra solubilizada 1150 °C foram observados precipitados de nitretos de cromo
de dois tamanhos distintos — finos nanométricos, e lamelares mais grosseiros — ambos
identificados nas Figuras 78 (a-b). A coexisténcia de dois tipos de precipitados foi relatada
anteriormente por Pettersson, Pettersson e Wessman (2015) em um AISD UNS S32750. Os

precipitados mais grosseiros sdo mostrados em detalhes nas Figuras 78 (c-d).

100 nm
Al .

(©) (d)
Figura 78 - Imagens de MET em campo claro da amostra SOL-1150 no interior de gréos da fase 6 em
diferentes ampliagbes: (a) e (b) precipitados grosseiros e finos de nitretos, identificadas por setas e
circulos, respectivamente; (c) e (d) precipitados grosseiros de nitretos em detalhes.

Fonte: O préprio autor.
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Pettersson, Pettersson e Wessman (2015) mostraram que em um gréo de & contendo
nitretos em um AISD UNS S32750 solubilizado a 1250 °C em diferentes tempos de permanéncia
com taxas de resfriamento altas, os precipitados de nitretos estavam localizados principalmente
no centro do grao, com as areas adjacentes aos graos de vy livres de nitretos. Foram observados
tanto nitretos mais finos (hanométricos) quanto grosseiros, sendo esses Ultimos distribuidos
especialmente como pilhas ao longo dos contornos dos subgraos de 6, enquanto 0s primeiros
dispersos predominantemente no interior do grao dessa fase. Essa variacdo no tamanho dos
nitretos se deveu essencialmente a nucleacao heterogénea nos contornos de subgrdos, além
de discordancias, estas representadas mediante linhas onduladas na regido clara, como
observada na Figura 78 (c).

O maior teor de N retido na & causado por resfriamento rapido e/ou maior espacamento
da y poderia explicar a razao pela qual os nitretos nessas condi¢cdes crescem até um tamanho
maior. Pettersson et al. (2019) explicaram que o rapido resfriamento do tratamento térmico de
solubilizacdo é o responsavel pela alta densidade de nitretos de cromo no interior dos gréos de
8, em razdo da supersaturacdo de N, bem como identificaram os precipitados mais grosseiros
como gque uma mistura de Cr:N e CrN. A morfologia e o tamanho dos precipitados mais
grosseiros da amostra SOL-1150 sdo compativeis com os precipitados de lamelas observados
por MEV em amostras atacadas eletroliticamente com solucdo aquosa de 40% de HNOs (Figura
75 (c)) e de 50% de HNOs (Figura 76 (c)).

As Figuras 77 (a-d) e 78 explicitam a dificuldade de medicdo das densidades de
discordancias por meio de MET em um AISD contendo nitretos de cromo na & e bandas de
deslizamento na y.

Os precipitados nanométricos no interior dos graos de 6 da amostra SOL-1150 foram
investigados de modo mais detalhado por meio de imagem de MET em campo claro (Figura 79
(a)), revelando-se trés variantes desses precipitados, denominados “V1”, “V2” e “V3". As
variantes “V1”7 e “V2” apresentam-se como hastes (rods), enquanto a variante “V3” se mostra
como pontos (points). Isso indica que os precipitados CrN possuem morfologia em forma de
agulhas (needles). Até a realizacao desta pesquisa, percebeu-se que essa observacao nao fora
mencionada na literatura para 0s ac¢os inoxidaveis superduplex, contudo ela esta bem
documentada para os acos ferriticos nitretados (Locquet et al., 1997; Sennour; Jacq; Esnouf,
2004; Miyamoto et al., 2006). Na camada nitretada, as trés variantes de CrN, ortogonais entre
si, coexistem e respeitam a Relacdo de Orientagcdo (RO) de Baker-Nutting (B-N) com a ferrita:
(100) ey |1 (100) s_pe; [110] oy || [001]5-fe (Tavares et al., 2023).
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Fe:Z2.A. [001]

-
(@) (b)
Figura 79 - (a) Imagem de MET em campo claro de precipitados CrN nanométricos observados no interior
de gréos de 6 da amostra SOL-1150; (b) padrdo de difracéo eletrbnica da mesma regido (eixo de zona:
ferrita [001]).

Fonte: O préprio autor.

A Relacao de Orientacdo (RO) de Baker-Nutting (B-N) foi observada na camada nitretada
por plasma de um aco inoxidavel ferritico Fe-18%Cr, juntamente com outras RO’s, tais como
Kurdjumov-Sachs (K-S) e Nishyiama-Wassermann (N-W) (Miyamoto et al., 2006). As relacdes
de orientagdo entre CrN e 6 (CCC) também foram investigadas por MET em acos inoxidaveis
austeniticos submetidos a nitretacdo, mas somente as RO’s K-S e N-W foram relatadas (Xu et
al., 2000; Ye et al., 2020). Essa RO de B-N correspondeu de forma bastante aproximada as
posicbes atbmicas no interior plano de habito, porém induziu forte desajuste na direcdo
perpendicular, levando a precipitados de morfologias semelhantes a agulhas ou discos (Skiba
et al., 2018).

Quando a folha fina (thin foil) é perpendicular a direcdo [100] da 8, a comparacgdo da
imagem de campo claro (Figura 79 (a)) com o padrao de difragédo de elétrons (Figura 79 (b)) da
mesma regido indica que as interfaces entre 5 e os precipitados correspondem a um plano {100}
de 3 e revela que as agulhas de CrN sao ortogonais entre si e paralelas a dire¢do [100] da . A
variante V1 mostra-se paralela a direcdo da & [100], enquanto a variante V2 esta paralela a
direcdo da 6 [010] e a variante V3 aparece como um ponto na imagem de campo claro do MET
e, portanto, perpendicular a folha fina e paralela ao eixo da zona de 6 [001] (Tavares et al., 2023).

A Figura 80 mostra algumas discordancias fixadas (pinned) por precipitados finos
(nanométricos) de CrN no interior dos gréos ferriticos da amostra SOL-1150. Os comprimentos
das agulhas de CrN sdo menores que 100 nm. Pode ser notado que ha discordancias afixadas
por precipitados CrN finos, e o contraste "grao de café" (coffee-bean) observado nas regides de
& adjacentes aos precipitados CrN se deve ao campo de deformacéo induzido pela coeréncia

da interface entre a § e o precipitado de CrN (Tavares et al., 2023). A precipitacdo coerente de
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precipitados nanométricos em relacao a matriz ferritica pode explicar a maior microdureza da &

em relacdo a vy, conforme resultados posteriores na se¢cdo de ensaios mecanicos.

Figura 80 - Imagem de MET em campo claro de precipitados nanométricos CrN com o contraste “grao de
café” no interior de graos de § da amostra SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.
5.1.2.3 Difragé@o de Raios-X (DRX)

Os resultados da andlise de DRX consistem em uma série de padrdes de difracdo de
raios-X das amostras DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150, mostrados na Figura 81.
Esses padroes de difracdo apresentaram apenas os picos das fases vy, 6 e CrN, de acordo com

os planos cristalograficos (hkl) caracteristicos de cada fase.

—— DEF-CR —— SOL-1050 —— SOL-1100 —— SOL-1150
~
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Figura 81 - Padrdes de difragdo de raios-X das amostras indicadas.
Fonte: O proprio autor.
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A Tabela 13 apresenta os parametros cristalogréaficos das trés componentes estruturais
de rede regular aplicando-se a funcdo Pseudo-Voigt de forma do pico:
o y: CFC e simetria Fm3m (225); planos (111), (200), (220), (311) e (222) (PDF-4+ (ICDD)
04-002-3692);
o 5: CCC e simetria Im3m (229); planos (110), (200), (211) e (220) (PDF-4+ (ICDD) 04-
002-8852); e
o CrN: CFC e simetria Fm3m (225), planos (200) e (311) (PDF-4+ (ICDD) 04-007-9961).

Tabela 13 - Parametros cristalograficos das fases a partir da funcdo Pseudo-Voigt de forma do pico.

Amostra Fase (hKD) fase D Aeit
[nm] [nm]
(110), 0,20863
(200), 0,18109
v (CFC) (220), 0.12787 0,36169
(311), 0,10906
(222), 0,10437
DEF-CR (110 0,20409
(200)s 0,14466
5 (CCC) o1, 0ii77e 0,28858
(220)s 0,10181
(200)cm 0,20693
CIN (CFC) G 013336 0,41132
(111), 0,20014
(200), 0,18126
v (CFC) (220), 0,12794 0,36202
(311), 0.10910
(222), 0,10439
SOL-1050 (110)s 0,20422
(200)s 0,14483
5 (CCC) 1D, 011784 0,28881
(220)s 0,10188
(200)c 0,20735
CIN (CFC) T 012527 0,41177
(111), 0,20918
(200), 0,18154
v (CFC) (220), 0,12802 0,36231
(311), 0,10921
(222), 0,10446
SOL-1100 (110)s 0,20443
(200); 0,14487
5 (CCC) 1D, 011757 0,28888
(220)s 0,10180
(200)c 0,20718
CIN (CFC) T 012328 0,41161
(111), 0,20890
(200), 0,18122
v (CFC) (220), 0,12796 0,36196
(311), 0,10915
(222), 0,10439
SOL-1150 (110)s 0,20416
(200); 0,14474
5 (CCC) o1 REREC 0,28869
(220); 0,10185
(200)om 0,20708
CIN (CFC) G 02507 0,41150

Fonte: O préprio autor.
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As variagbes dos parédmetros de rede da célula unitaria (a.;) das fases estdo

representadas nas Figuras 82 (a-c).
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—a— Austenita (y) —m—Ferrita (8)
0,3623- /
= -
£ 0,3622 £ 0.28881
£ 0,3621- §
& 0,3620- A % 02887
© A ke
20,3619+ o
5] ©
£ 0,3618 £ 0,2886
o «© u
£ 036174 & &
0,3616 . . . . 0,2885 . . : .
DEF-CR SOL-1050 SOL-1100 SOL-1150 DEF-CR SOL-1050 SOL-1100 SOL-1150
Amostra Amostra
(a) (b)
04118
—e—CrN
_ 041171
3
=
o 04116
el
nq:) \
T 041154 °
©
2
£ 041144
5
S 041134 ®
o
04112

T T T T
DEF-CR SOL-1050 SOL-1100 SOL-1150
Amostra

(©

Figura 82 - Pardmetros de rede da célula unitaria das fases: (a) vy; (b) 6; (c) CrN.
Fonte: O préprio autor.

Os parametros de rede a.¢ das fases indicadas na Tabela 13 e nas Figuras 82 (a-c) em
todas as condi¢cdes de materiais analisadas foram bastante aproximados aos das fichas ICDD
com valores referenciais paraavy, 6 e CrN, 0,3613 nm, 0,2872 nm e 0,4140 nm, respectivamente.
Para cada fase y e 9, 0s valores maximos de a. foram observados em SOL-1100, seguido da
SOL-1050, enquanto DEF-CR apresentou os valores minimos de a; para essas fases. Para a
fase precipitada de CrN, o valor maximo de a. foi na amostra SOL-1050, decrescendo-o na
ordem SOL-1100, SOL-1150 e DEF-CR. Os menores valores dos parametros de rede na
amostra DEF-CR foram associados com o apreciavel endurecimeto do material causado pela
deformacéo a frio (Courtney, 2005). Contudo, em geral, os parametros de rede mantiveram-se
praticamente inalterados em cada fase, observando-se apenas ligeiros aumentos de valores a
medida que a temperatura de solubilizacéo é reduzida. Nos estudos de Guo et al. (2012), ndo
foram percebidas variagbes consideraveis dos parametros de rede das fases 6 e y de um AISD
UNS S32750 antes e ap0s a solubilizagdo a 1050, 1100 e 1150 °C durante 40 min,
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respetivamente, concluindo-se que o tratamento térmico ndo alterou significativamente a
estrutura cristalina das fases 6 e da vy, algo também observado neste presente estudo.

Na Tabela 14, os resultados de tamanho de cristalito (Dfase) obtidos mediante as
metodologias da Equacdo de Scherrer (Equacdo 23), Monshi-Scherrer (Equacdo 24) e
Williamson-Hall (W-H) (Equacédo 26);e de microdeformacdo da rede (Sfase) por meio dos

métodos Stokes & Wilson (Equacdo 25) e de Williamson-Hall (W-H), foram utilizados na

fase

determinacéo das densidades de discordancias das fases (p.mostra

). Foi aplicado o modelo de
Williamson & Smallman (Equagéo 22), o qual considera as contribuicbes dos tamanhos de

cristalitos e da microdeformacédo da rede. Em todos esses casos, a obtencdo dos dados

de p;‘;s:m contou com a correc¢ao do alargamento Gaussiano FWHM e da func¢ao de forma do

perfil de pico Pseudo-Voigt. Os valores das densidades de discordancias calculados por

diferentes métodos estdo mostrados na Tabela 15.

Tabela 14 - Dados de tamanho de cristalitos e microdeformacéo de rede obtidos por diferentes
metodologias.

Dfase [nm] gfase [X 10_3]
Amostra Fase Scherrer Monshi- Williamson- Stokes & Williamson-
Scherrer Hall (WH) Wilson Hall (WH)
Y 18,93 18,51 17,82 7,14 1,44
DEF-CR
) 20,91 19,06 16,53 6,57 2,97
24,1
SOL-1050 Y ,16 32,38 40,45 5,58 4,61
) 25,59 32,81 32,60 5,32 4,01
23,72 2
SOL-1100 Y 3, 8,58 29,92 5,63 3,62
) 25,96 24,92 24,24 5,39 1,66
2 27 27 7
SOL-1150 Y 3,05 ,53 ,96 5,88 3,70
) 25,42 26,85 22,31 5,65 2,14

Fonte: O préprio autor.

Tabela 15 - Densidades de discordancias obtidas a partir de dados de tamanho de cristalitos e
microdeformacéo de rede obtidos por diferentes metodologias.

plase  [x 10' m/m?] por Williamson-Smallman
£ por Stokes & Wilson
Amostra Fase fase D or Monsh £fase © Dfase POT
D or Scherrer fase ) Williamson-Hall (WH
fase P Scherrer (WH)
Y 10,80 11,06 2,20
DEF-CR
S 9,93 9,70 4,74
SOL-1050 Y 6,92 4,79 3,10
] 5 6,54 4,42 3,24
Y 6,88 551 3,29
SOL-1100
1) 6,21 5,87 1,81
SOL-1150 Y 7,60 6,02 3,60
] 5 7,49 5,87 2,53

Fonte: O préprio autor.
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As Figuras 83 (a-b) por sua vez resumem os resultados obtidos de D¢, por diferentes

metodologias e 0s comparam com o0s parametros de rede da célula unitaria (a.s). Ndo se
observou que a variacdo dos tamanhos de cristalito pudesse estar altamente associada a
variacdo do parametro de rede (linha preta), especialmente entre 1050 e 1100 °C, uma vez que
esses parametros atingiram maiores superiores na amostra SOL-1100 e os tamanhos de
cristalito demonstraram valores pouco mais elevados em SOL-1050 para ambas as fases (y e
d). Dentre as metodologias, as Equacfes de Scherrer e de Monshi-Scherrer (Scherrer
Modificado) sugeriram que a amostra tratada termicamente a 1150 °C dispuseram de elevacédo
do tamanho dos cristalitos na 3, enquanto a de Williamson-Hall (W-H) retornou reducéo de tal
variavel. Para a y, os tamanhos dos cristalitos demonstraram evolu¢do mais consistente nas trés
metodologias, com valores mais elevados na amostra tratada a 1050 °C e decrescendo-0s a
medida que ocorreu aumento da temperatura de solubilizacdo. Os tamanhos de cristalitos
obtidos pela Equagédo de Scherrer quando comparados aos das metodologias de Scherrer
Modificado e Williamson-Hall (W-H) apresentaram para ambas as fases (y e 3) valores inferiores.
Por conseguinte, como exposto por Michler et al. (2015), uma das limitagdes da Equacéo de
Scherrer é o fato dela negligenciar o alargamento causado pela deformacdo da rede e

subestimar o tamanho do cristalito.
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Figura 83 - Comparacao dos pardmetros de rede e tamanhos de cristalito das fases: (a) y; e (b) 3.
Fonte: O préprio autor.
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A Figura 84 resume os resultados obtidos para microdeformacdo de rede de cada fase
(¢rase) Utilizando-se os métodos de Stokes & Wilson e de Williamson-Hall (W-H) para y e &.
Todas as metodologias de determinacao de tamanhos de cristalitos (Df,,.) demonstraram que
esse parametro € muito pequeno na amostra trabalhada a frio (Figuras 83 (a-b)). Verificou-se
também que o trabalho a frio reduziu o tamanho dos cristalitos e aumentou a microdeformagéo
da rede nas fases y e 3 (Murugesan et al., 2012). Na Figura 84, a microdeformacédo da rede é
maior para a amostra DEF-CR em ambas as fases indicadas, exceto para os resultados de

Williamson-Hall (W-H). O procedimento de trabalho a frio resultou na presenca de
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microdeformacdes da rede, indicando uma maior distorcdo da rede devido a um aumento da
populacdo de discordancias (Michler et al., 2015; Zappa et al., 2022). O tratamento térmico de
solubilizacdo reduz esses efeitos. Para Falodun et al. (2021), observou-se que a morfologia
ondulada das fases vy e 6 altera significativamente com o tratamento térmico de solubilizacao.

12
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Figura 84 - Microdeformacfes de rede de y e 6 obtidas por diferentes metodologias.
Fonte: O préprio autor.

As Figuras 85 (a-b) apresentam os graficos lineares de In(Bymostra) VS n (ﬁ) termos
da Equacéo 24. No método Monshi-Scherrer, todos os picos da mesma fase foram considerados

para determinar o tamanho de cristalito de cada fase (Dyq4s.). O intercepto (coeficiente linear) da

KgA

reta corresponde a In , termo da Equacgdo 24. Assim, € possivel determinar 0 Dyq.. Estes

Dfase

valores de Dy, Obtidos para cada fase foram apresentados na Tabela 14.
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Figura 85 - Ajustes lineares das curvas de Monshi-Scherrer (Scherrer Modificado) para obtencao dos
tamanhos de cristalito de: (a) y; e (b) .

Fonte: O préprio autor.

As Figuras 86 (a-b) mostram os graficos Williamson-Hall (W-H) Quadraticos para y e 9,

com os ajustes lineares de 4(sen 8)? vs (Bamostra)’ * (cos 8)?, em todos os picos dessas fases,
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para se estimar a microdeformagao da rede (g¢4) € 0 tamanho do cristalito (Ds4s.) @ partir da

inclinagdo da reta (slope) e do intercepto no eixo y, respectivamente.
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Figura 86 - Ajustes lineares das curvas de Williamson-Hall (W-H) Quadratico para obter tamanhos de
cristalito e microdeformacgdes de rede das fases: (a) y; e (b) 6.

Fonte: O préprio autor.

Nos gréaficos dos ajustes lineares do método Williamson-Hall (W-H) Quadratico
(Gaussiano) das Figuras 86 (a-b), o intercepto no eixo y deve ser muito préximo de zero para
grandes tamanhos de cristalitos; e a incerteza neste aspecto pode levar a valores negativos de
intercepto y (Howard; Snyder, 1989; Zappa et al., 2022). A inclinagdo da reta da a
microdeformacéo da rede, e o sinal do coeficiente angular reflete a razéo para a deformagéo. O
declive positivo proporciona uma deformacéo trativa, enquanto o declive negativo indica uma
deformacg&o compressiva na rede. Por conseguinte, o declive horizontal indica um cristal livre de
microdeformacéo de rede (Sarkar; Das, 2018). A partir dos resultados da Tabela 14, para ambas

as fases (y e 6) de todas as amostras, as microdeformacGes da rede sao trativas (grqs. > 0).
As Figuras 87 (a-b) mostram as densidades de discordancias para a fase y (p;’mostm), e

para a fase & (pS,0s¢rq), F€SPECtivamente. Esses graficos resumem os resultados da Tabela 15,
obtidos utilizando-se a metodologia de Williamson & Smallman com posi¢des de pico a partir da
funcéo deforma do perfil de pico Pseudo-Voigt e da correcdo FWHM Gaussiana.
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Figura 87 - Densidades de discordancias das fases (a) y; e (b) 3, por meio da metodologia Williamson &

Smallman, obtidas a partir dos resultados da Equacéo de Scherrer, e dos métodos Monshi-Scherrer e
Willliamson-Hall (W-H) Quadratico.

Fonte: O préprio autor.

A Figura 87 (a) revelou uma discrepancia nos graficos Willliamson-Hall (W-H) Quadratico
(Gaussiano) para os valores de p! .. . Na amostra DEF-CR, verificou-se que o parametro

P mostra © ligeiramente inferior ao das amostras solubilizadas. Também, para ambas as fases,

Jase . do método Williamson—Hall (W-H) sdo muito inferiores aqueles obtidos

nas equacgaos de Scherrer e de Monshi-Scherrer (Figuras 87 (a-b)). Ao se considerar cada uma

os valores de p

dessas (ltimas metodologias, notou-se que os valores de pl . ... foram ligeiramente

superiores aos de pS...rq Para as amostras DEF-CR, SOL-1050 e SOL-1100. Nos
monocristais, 0 comportamento elastico € muito diferente em cada plano cristalino. Nos padrdes
de DRX de metais ou fases de rede cristalina CCC (p.e., na §), os planos {110}, {211} e {220},
por exemplo, possuem 0 mesmo moédulo de Young, pelo que o valor da microdeformacédo da
rede pode ser obtido para esses metais nos graficos Williamson—Hall (W-H) utilizando-se os
dados de alargamento de linha desses trés planos. Por outro lado, este "método classico W-H"
ndo poderia ser aplicado tdo bem para as fases de rede cristalina CFC (p.e., na y) visto que os
planos possuem médulos de Young distintos (Takaki et al., 2018).

Vale a pena recordar que os graficos Williamson—Hall (W-H) (Figura 87) devem ser
utilizados quando se espera que o alargamento da microdeformacéo da rede cristalina seja o
efeito dominante na amostra. A discrepéncia na fase y pode estar relacionada com a anisotropia
do campo de deformacdo do material, no caso especial da amostra DEF-CR, embora o
comportamento da fase § tenha permanecido estavel. Observando-se a Figura 87 (b), nota-se
uma tendéncia em se aumentar a densidade de discordancias com o aumento da temperatura
de tratamento da solubilizacdo a fase de 4. Este comportamento é provavelmente devido a
nitretos de cromo intragranulares mais grosseiros revelados na §, como se pode ver na imagem
de MEV (Figura 76) da amostra SOL-1150.
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Um tipo de banda de deformacéo formada na 6 deve-se a deformacao plastica da propria
fase no interior do seu gréo. Outra banda de deslizamento formada decorre do resultado de uma
grande deformacdo no grdo austenitico quando os graos y (CFC) - 3 (CCC) adjacentes estédo
bem combinados cristalograficamente (Elhoud; Renton; Deans, 2010; Renton; Elhoud; Deans,
2011). As diferentes temperaturas de solubilizacdo causaram efeitos sobre as propriedades
mecéanicas dos materiais, em especial no alongamento a fratura, caracterizado pela auséncia de
bandas de deformacao significativas e de riscos mecéanicos graves (Elhoud; Renton; Deans,
2010; Hengsbach et al., 2017). No entanto, para a amostra SOL-1150 houve aumentos nos
parametros de p! .. e de pS,.sre; €Mbora menores que os da DEF-CR. Isto deve-se,
provavelmente, a reducdo do teor de y entre as amostras solubilizadas, quando se eleva a
temperatura de tratamento térmico até 1150 °C, tal como mostrado na Tabela 10. Uma elevada
tensao limite de resisténcia acompanhada de um comportamento de ductilidade bastante baixo
no material SOL-1150 poderia ser atribuida a elevada densidade de discordancias (Tabela 15)
e provavelmente devido aos nitretos presentes na 6, tal como demonstrado na Figura 76. Os
nitretos impedem o movimento de discordancias e, consequentemente, causam endurecimento
no material (Hengsbach et al., 2017).

Com a presenca de N no AISD, a investigacao da precipitagdo de nitretos tornou-se mais
importante. Como mostrado na Figura 81, dois picos de nitreto de cromo (CrN) foram observados
nos difratogramas. A solubilidade do N na fase & é considerada ser cerca de 0,05%, sendo o
restante particionado para a fase y (Gholami; Hoseinpoor; Moayed, 2015). Durante o
resfriamento rapido em agua a partir de temperaturas de solubilizacéo elevadas, por exemplo a
1150 °C, o N préximo dos contornos de fase escapa para a fase y adjacente, que proporciona
uma solubilidade muito maior para este elemento. A presenca de uma elevada densidade de
discordancias (linhas de discordancia simples) nos contornos de subgrdao dos dominios de &
dificulta a difusdo do N remanescente, e a consequéncia € que o teor de desse elemento no
centro da fase 4 é saturado em excesso e 0s nitretos de cromo séo precipitados como fases
secundarias, impedindo-se a difusdo do N nessas linhas de discordancias durante o
resfriamento rapido (Perren et al., 2001; Deng et al., 2010; Gholami; Hoseinpoor; Moayed, 2015;
Hengsbach et al., 2017). Estes nitretos de cromo precipitados durante o tratamento n&o-
isotérmico sdo acumulados principalmente no centro das regides ferriticas e raramente se
encontram proximos aos contornos 6-y (Perren et al., 2001; Gholami; Hoseinpoor; Moayed,
2015). Essa caracteristica pode ser observada na imagem MEV da Figura 76, na qual nitretos
mais grosseiros foram revelados com ataque eletrolitico em solucao de acido nitrico (HNOs3). Os
precipitados sédo vistos como uma massa em torno dos contornos de subgrdos, mas sim como
agulhas ao longo de uma linha, que essa linha deve ser ou um contorno de baixo angulo ou uma
linha de discordancia simples, também indicando que a nucleacao é também preferida em certas

posicOes dentro dos graos (Perren et al., 2001; Herefid et al., 2014).
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5.2 Ensaios Mecéanicos
5.2.1 Ensaios de Dureza e Microdureza Vickers e Ensaios de Impacto Charpy

A Tabela 16 compara os resultados de dureza dos materiais analisados e de microdureza
das fases 6 e y do material deformado (encruado) por trefilacdo a frio e das condicbes

solubilizadas a 1050, 1100 e 1150 °C.

Tabela 16 - Dureza Vickers (HV10) e Microdureza Vickers (HV0,025) das fases & e y no plano transversal
ao eixo do tubo.

Microdureza Vickers (HV0,025)
Material Dureza Vickers (HV10)
Ferrita (3) Austenita (y)
DEF-CR (344 £ 7) 323+20 331+£16
SOL-1050 (281 +9) 317+ 15 265+ 11
SOL-1100 (285 £ 5) 299+ 16 257 +11
SOL-1150 (279 £ 2) 273+11 246 +£ 10

Fonte: O préprio autor.

Dentre os valores de dureza Vickers da Tabela 16, a amostra DEF-CR apresentou o valor
mais alto, bem como dispds dos maiores valores de microdureza Vickers de ambas as fases,
quando comparado com os resultados das amostras solubilizadas. Ndo houve variacdo
significativa de dureza com a temperatura de tratamento de solubilizacdo no intervalo
investigado (1050 — 1150 °C), apesar do ligeiro aumento da microdureza de ambas as fases
com a diminuicdo da temperatura da solubilizacdo. Também vale a pena observar que o
aumento da densidade dos precipitados de nitretos de cromo na 8 com 0 aumento da
temperatura da solubilizagdo n&o acarretou incremento da microdureza da referida fase, como
se poderia supor a partir de pesquisas anteriores, tais como as de Horvath et al. (1997) e Herefil
et al. (2014). Antes de sofrer industrialmente a trefilacdo a frio, o tubo foi tratado termicamente
por solubilizagéo, provavelmente em temperatura entre 1050 a 1125 °C, de acordo com a norma
de fabricacdo ASTM A790/A790M-20 (2020). E interessante notar que na condicdo de
solubilizado os valores de microdureza da fase 6 sdo superiores aos da fase y. Os elementos
Cr, Mo e W promovem endurecimento por solucdo sélida da 6, enquanto o N aumenta a
resisténcia mecanica da y. Apés o tratamento térmico de solubilizag&o pelo fabricante de tubos,
em uma estimativa aproximada com base nos resultados da Tabela 16, as microdurezas da s e
da y estavam préximas de 300 HV10 e 250 HV10, respectivamente. Apos a trefilacdo a frio, a

microdureza da vy ficou mais alta do que a da 3, o que significa que aquela fase possui maior
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endurecibilidade de deformacédo do que a 6 no AISD UNS S39274. Os acos inoxidaveis
austeniticos possuem maiores endurecibilidades de deformagéo do que aqueles ferriticos visto
que a y (CFC) dispbe de 12 sistemas de deslizamento simétricos compostos por planos
supercompactos {111}, enquanto a &6 (CCC) possui 48 sistemas de deslizamento possiveis,
contudo em nenhum deles ha planos supercompactos e, portanto, muitos deles séo inoperantes
na temperatura ambiente. E digno de nota que essa caracteristica também foi observada na
microestrutura bifasica de y e 6 do AISD.

Os resultados dos ensaios de impacto Charpy em corpos de prova com entalhe em “V”
de todas as condi¢cdes de materiais estdo mostrados na Tabela 17. A resisténcia ao impacto na
forma de energia absorvida é a quantidade de energia necessaria para fraturar um material em
alta velocidade por meio de testes de impacto, sendo uma forma de se estudar a tenacidade ao
impacto do material. Esse método pode ser usado para prever a probabilidade de fratura fragil
em determinada temperatura (Kangas; Chai, 2013). Em todos os corpos de prova, 0s parametros
de energia absorvida no impacto, de expanséo lateral e de fratura de cisalhamento (%),
respectivamente, foram tipicos daqueles materiais que apresentam falha ductii ou de
cisalhamento, com os menores valores médios obtidos nos casos tratados a 1150 °C (165,5 J;
2,04 mm; 69,0%). Esses valores sé&o pouco menores do que os de tenacidade ao impacto dos
corpos de prova deformados a frio “como recebido” (170,5 J; 2,21 mm; 71,0%). Embora os
AISD’s raramente sejam empregados a temperaturas na ordem de -46 °C, essa temperatura de
teste é frequentemente adotada, de modo mais conservador, por exemplo, pela norma de
referéncia NORSOK M-630 (2020). Em termos de energia de impacto, os valores minimos
especificados por essa norma para corpos de prova de tamanho menor (subsize) sdo 37,5J

para médias e 28 J para corpos de prova individuais.

Tabela 17 - Resultados de ensaios de impacto Charpy em corpos de prova com entalhe em “V” a -46 °C.

Energia Absorvida Expanséo Lateral Fratura de Cisalhamento
Material ) (mm) (%)
Testes Média Testes Média Testes Média

DEF-CR (A) 172,0 2,24 75
(170,5+2,1) (2,21 £ 0,04) (71,0 £5,7)

DEF-CR (B) 169,0 2,18 67

SOL-1050 (A) 269,0 2,51 86
(265,5 +17,7) (2,52 +0,01) (84,5+2,1)

SOL-1050 (B) 2440 2,53 83

SOL-1100 (A) 294,0 2,59 94
(294,0 £ 0,0) (2,42 £ 0,25) (94,5%0,7)

SOL-1100 (B) 294,0 2,24 95

SOL-1150 (A) 179,0 2,20 72
(165,5+£19,1) (2,04 £ 0,23) (69,0 £ 4,2)

SOL-1150 (B) 152,0 1,88 66

Fonte: O préprio autor.

A deformagéo a frio provavelmente diminuiu a tenacidade ao impacto, porém os valores

minimos e médios em DEF-CR, mostrados na Tabela 17, permaneceram amplamente
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superiores aos minimos exigidos em norma. A respeito dos corpos de prova na condicdo SOL-
1150, o valor médio de energia absorvida Charpy mais baixo em comparacdo aos das outras
temperaturas de solubilizagéo (1050 e 1100 °C) podem ser atribuidos ao seu maior teor de 6 e
aos precipitados de nitretos de cromo. Os dados de expanséao lateral e de percentual de fratura
de cisalhamento também apontaram para caracteriticas de fratura superficial ductil de todos os
corpos de prova testados. De acordo com Ramirez, Lippold e Brandi (2003), a formacéo de
precipitados de nitreto na & reduz a mobilidade das discordancias, e a transicdo ductil-fragil
depende desta mobilidade, reduzindo-se a tenacidade do AISD a medida que o teor de nitretos
aumenta (Herefu et al., 2014). Embora os resultados desse trabalho mostrem que 0s nitretos
de Cr2N/CrN ndo causaram um endurecimento efetivo do aco, a diminuicdo da tenacidade ao
impacto observada nos corpos de prova solubilizados a 1150 °C indica que esses precipitados
ainda exerceram efeitos de fragilizacao.

A Figura 88 estabelece um gréafico de correlagédo de diferentes parametros, dentre eles
os de fracdo volumétrica das fases de equilibrio y e & (Tabela 10); os de microdureza Vickers
(HV0,025) das ambas as fases e de dureza Vickers (HV10) (Tabela 16); de espacamento entre
austenitas (Tabela 12); e de energia absorvida Charpy a -46 °C (Tabela 17) dos corpos de prova
DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150.
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Figura 88 - Gréfico de correlagdo dos parametros de fracdo volumétrica (%) e de microdureza Vickers
(HV0,025) das fases y e §, de dureza Vickers (HV10), de espacamento entre austenitas e de energia
absorvida Charpy a -46 °C dos corpos de prova DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.

Um ponto importante a ser considerado, a partir da Figura 88 combinada com os dados

das Tabelas 12 e 17, é a correlagdo entre espacamento entre austenitas e energia absorvida
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Charpy a -46 °C, em que, especialmente entre as condi¢des solubilizadas, observou-se que na
temperatura de solubilizagdo a 1150 °C (SOL-1150) houve o maior espacamento entre
austenitas na sec¢do radial, caracterizado também pelo menor tamanho de gréo austenitico,
dentre todas as condi¢fes, tanto na secéo transversal quanto na se¢ao radial, bem como uma
gueda acentuada de tenacidade ao impacto ao se comparar com a condicdo SOL-1100,
provavelmente decorrente & maior densidade de nitretos no interior da 6 na maior temperatura
de solubilizacdo, embora o comportamento ainda permanecesse altamente tenaz.

As morfologias de fratura observadas por MEV apds os ensaios Charpy estédo
apresentadas nas Figuras 89 (a-c) para o corpo de prova DEF-CR (A), Figuras 89 (d-f) para o
SOL-1050 (A), Figuras 89 (g-i) para o SOL-1100 (B) e as Figuras 89 (j-I) para o SOL-1150 (A).
De acordo com as imagens da Figura 89, os aspectos de fratura reforcam os dados das Tabelas
16 e 17, ou seja, em todos 0s casos percebeu-se a ductilidade das fraturas, com formacéo de
novelos principalmente nas regides centrais e irregularidades superficiais, contudo, as amostras
SOL-1100 e SOL-1050, nessa ordem, possuiram, dentre as amostras analisadas,
comportamentos de fratura mais dlcteis. De acordo com Iversen (2012), o ensaio de impacto
Charpy em uma amostra solubilizada com alta densidade de nitretos intragranulares na & pode
desencadear efeito fragilizante mediante a reducéo da tenacidade ao impacto. Na amostra SOL-
1150 observou-se aspecto de fratura menos ductil que as demais condi¢cdes, com presenca de
determinados planos de clivagem, conjuntamente com a amostra deformada (DEF-CR),
evidenciando-se nessa Ultima microtrincas no interior das cavidades de fratura. Segundo Bernas
et al. (2017), desde que um aumento na fragdo volumétrica de 3, em relacéo ao ideal, para um
material solubilizado, retira tanto o Cr quanto o N da solugdo soélida; e a0 mesmo tempo, a
reducéo da fracdo volumétrica de y ultrapassa o limite de solubilidade do nitrogénio, acarretando-
se a precipitacdo de nitretos intragranulares no interior dos gréaos ferriticos, e consequente
diminuicdo da tenacidade ao impacto. Byrne et al. (2004) avaliou o AISD UNS S32760 com
amostras de variados teores de nitretos e observou que a tenacidade ao impacto a -46 °C foi
significativamente reduzida quando os teores de nitretos eram mais altos. Iversen (2012),
efetuando-se a investigacao dos aspectos de fratura apos os ensaios de impacto Charpy de
amostras de AISD UNS S32760 tratadas termicamente a 1120 e 1160 °C, observou que na
condicdo a 1120 °C, situacdo em que néo foi constatada a presenca de nitretos intragranulares,
as superficies de fratura apresentaram comportamento ductil, com topologias de desbaste com
extremidades irregulares e bordas cisalhadas consistentes com a fratura ductil, e altos valores
de enegia absorvida; enquanto na condi¢do a 1160 °C, caso em que a precipitacdo de nitretos
intragranulares foi claramente visivel, houve consideravel reducdo dos valores de energia

absorvida e superficies de fratura com extremidades lisas, indicando menos fratura ductil.
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0]
Figura 89 - Morfologias de superficies de fratura dos corpos de prova apds os ensaios de impacto Charpy
a -46 °C: (a), (b) e (c) DEF-CR (A); (d), (e) e (f) SOL-1050 (A); (9), (h) e (i) SOL-1100 (B); e (j), (k) e (I)
SOL-1150 (A). Imagens panoramicas: (a), (d), (g) e (j); do centro do corpo de prova: (b), (e), (h) e (k); e
da area cisalhada: (c), (), (i) e (I). MEV com elétrons secundarios.

Fonte: O préprio autor.




172

5.2.2 Ensaios de Tracéo

As Figuras 90 (a-d) e 91 (a-d) apresentam, respectivamente, 0s conjuntos de curvas de
tens&o nominal (on) vs deformacgdo nominal (en) e de tenséo real (or) vs deformacéo real (er)
das condi¢cbes de tratamento térmico testadas por meio de ensaio de tracdo, incluindo-se em
todos os casos as representacdes das devidas curvas médias. As Figuras 92 (a-b) comparam

as curvas médias on VS en € Or VS &g, respectivamente.
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Figura 90 - Curvas on Vs en a partir de ensaios de tragdo em duplicata e curvas médias das condicdes: (a)
DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.
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Figura 91 - Curvas or VS ¢r a partir de ensaios de tragdo em duplicata e curvas médias das condicdes: (a)

DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.
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Figura 92 - Curvas médias c-¢ a partir de ensaios de tracdo das condi¢cbes DEF-CR, SOL-1050, SOL-

1100, SOL-1150: (a) on VS en; (D) or VS &r.
Fonte: O préprio autor.

A Tabela 18 apresenta as propriedades mecéanicas extraidas das curvas on VS en. A

condicdo DEF-CR possui tensdes limite de escoamento (960 MPa) e de resisténcia (1007 MPa)

significativamente superiores as das condi¢ces tratadas por solubilizacdo (SOL-1050; SOL-

1100; SOL-1150), bem como parametros de ductilidade bastantes inferiores, tal como esperado.
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Comparando-se as temperaturas de tratamento da solubilizacdo, as amostras SOL-1100 e SOL-
1150 apresentaram as curvas de tracao e as propriedades muito semelhantes entre si, enquanto
a condigdo SOL-1050 possui parametros de ductilidade ligeiramente mais altos. Em condi¢bes
de temperaturas de solubiliza¢cdo mais altas, tais como 1150 °C, a menor frac@o volumétrica de
Y, conforme dados da Tabela 10, acarretou menores parametros de alongamento (plastico e
uniforme) e de reducdo de area e, dessa maneira, 0 maior teor de y torna as propriedades
mecéanicas mais desejaveis, quando sdo consideradas as trés temperaturas de solubilizacéo
mencionadas anteriormente. O N & um forte elemento estabilizador da y e influencia a
distribuicdo das fases 6 e y. Além disso, o teor desse elemento na & é incrementado com o
aumento da temperatura, o que torna mais suceptivel a formacéo de nitretos durante o
resfriamento rapido, conforme foi constatado neste trabalho e nas referéncias Pettersson,
Pettersson e Wessman (2015), e Hengsbach et al. (2017).

Tabela 18 - Resultados dos ensaios de tracdo realizados em duplicata por condi¢cdo (valores médios
também apresentados).

) Condicgéao
Pro"’?fadgaédoes de DEF-CR SOL-1050 SOL-1100 SOL-1150
(A) (B) (A) (B) (A) (B) (A) (B)
o 947 974 628 641 609 652 632 646
(MPa) (960 + 19) (634 + 9) (630 + 30) (639 + 10)
o 999 | 1014 842 841 831 841 824 833
(MPa) (1007 + 10) (842 + 0) (836 + 8) (829 + 6)
- 9 191 | 16,2 357 36,5 354 28,8 28,6 352
< a
% a (17,7 +2,1) (36,1 % 0,6) (32,1+4,7) (31,9 + 4,6)
5 o
S 2 53 41 26.3 28,0 27.4 213 21,9 276
5 S
< E (4.7 +0,9) 27.2+12) (24.4+43) (247 + 4,0)
, 783 | 747 81,5 83,0 81,6 82,3 80,4 73,9
Reducdo de Area (%)
(76,5 + 2,6) 82,2+ 1,1) (82,0 0,5) (77,2 + 4,6)
) 1782 | 1513 | 2795 | 287.8 | 2724 | 2250 | 2210 | 2769
Areasobex ¢
12 3
(202 3/m3) (164,7 + 19,0) (283,7 £5,9) (248,7 +33,5) (249,0 + 39,5)

Fonte: O préprio autor.

As curvas ¢ vs ¢ foram modeladas matematicamente por meio das Equacdes 17
(Hollomon), 18 (Ludwik) e 19 (Voce), a partir das curvas or Vs g €m cada condicao de tratamento
térmico. As Figuras 93 (a-d) comparam os trés modelos citados com os dados experimentais
das amostras DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150, respectivamente. As Tabelas 19, 20
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e 21 mostram os parametros obtidos mediante os ajustes em cada modelo, ha ordem Hollomon,

Ludwik e Voce, com os respectivos coeficientes de correlagédo R2.
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Figura 93 - Curvas or VS er Obtidas por ensaio de tracdo e as indicacBes das curvas dos modelos
Hollomon, Ludwik e Voce das amostras: (a) DEF-CR (A); (b) SOL-1050 (A); (c) SOL-1100 (A); (d) SOL-

1150 (A).

Fonte: O préprio autor.

Tabela 19 - Pardmetros de ajuste do modelo de encruamento de Hollomon nas curvas de tracdo das

amostras DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150.

Material Ku it R* Modelo ajustado
MPa - -

DEF-CR (A) 1202,7 0,042 0,930 og = 1202,7 x ex°*
DEF-CR (B) 1239,0 0,043 0,939 op = 12390 x g%
DEF-CR 1220,8 0,042 - -
SOL-1050 (A) 1222,0 0,130 0,929 og = 1222,0 x £21%°
SOL-1050 (B) 1224,0 0,129 0,862 op = 1224,0 x e?°
SOL-1050 1223,0 0,129 - -
SOL-1100 (A) 1225,0 0,139 0,893 op = 1225,0 x eg™*°
SOL-1100 (B) 1162,2 0,107 0,865 og = 1162,2 x e2'%
SOL-1100 1193,6 0,123 - -
SOL-1150 (A) 1151,6 0,113 0,922 o = 1151,6 x g3
SOL-1150 (B) 1201,8 0,124 0,915 o = 1201,8 x £21**
SOL-1150 1176,7 0,118 - -

Fonte: O préprio autor.



176

Tabela 20 - Parametros de ajuste do modelo de encruamento de Ludwik nas curvas de tracdo das

amostras DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150.

Material % KL i R Modelo ajustado
MPa MPa - -
DEF-CR (A) 755 546,4 0,184 0,865 oR = 755 + 546,4 x ex'®*
DEF-CR (B) 773 617,5 0,203 0,870 o =773 + 617,5 x eg*%®
DEF-CR 764 582,0 0,194 - -
SOL-1050 (A) 499 944,8 0,376 0,985 oR = 499 +944,8 x £3°7°
SOL-1050 (B) 510 944.6 0,388 0,934 oR = 510 + 944,6 x £5°%®
SOL-1050 505 9447 0,382 - -
SOL-1100 (A) 533 1001,9 0,470 0,939 or = 533 +1001,9 x £2*7°
SOL-1100 (B) 553 856,0 0,384 0,841 og = 553 + 856,0 x ey°%*
SOL-1100 543 929,0 0,427 - -
SOL-1150 (A) 510 867,5 0,365 0,986 og = 510 + 867,5 x £5°°
SOL-1150 (B) 537 901,1 0,406 0,986 oR = 537 +901,1 x gg**
SOL-1150 524 884,3 0,386 - -

Fonte: O préprio autor.

Tabela 21 - Pardmetros de ajuste do modelo de encruamento de Voce nas curvas de tracdo das amostras

DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150.

) o P1 P2 P3 R2 ,
Material Modelo ajustado
MPa MPa MPa - -
DEF-CR (A) 755 1697,1  226,3 1179,5 0,993 or = 755 + 1697,1ex + 226,3(1 — e~ 11795¢r)
DEF-CR (B) 773 2313,7 219,1 1455,2 0,992 or = 773 + 2313,7e5 + 219,1(1 — e~ 14552¢r)
DEF-CR 764 20054  222,7 1317,3 - -
SOL-1050 (A) 499  1629,7 2128 3754 0,992 or = 499 + 1629,7¢5 + 212,8(1 — e~3754¢R)
SOL-1050 (B) 510  1581,9 2054 4254 0,990 og = 510 4 1581,9¢; + 205,4(1 — e~ *254¢r)
SOL-1050 505 1605,8 209,1 400,4 - -
SOL-1100 (A) 533 1622,0 159,7 226,7 0,993 or = 533 + 1622,0e; + 159,7(1 — e~2267¢r)
SOL-1100 (B) 553  1661,8 1745 3365 0,991 or = 553 4 1661,8¢; + 174,5(1 — e~3365¢r)
SOL-1100 543 1641,9 167,1 281,6 - -
SOL-1150 (A) 510 1661,5 192,4 412,4 0,992 or = 510 + 1661,5e; + 192,4(1 — e~*124¢r)
SOL-1150 (B) 537 1495,2 184.,4 323,5 0,993 Or = 537 + 1495,2¢; + 184,4(1 — e~3235¢r)
SOL-1150 524 1578,4 188,44 268,0 - -

Fonte: O préprio autor.

Os expoentes de endurecimento por deformacéo (ou coeficientes de encruamento) (n4 e

n.) e os coeficientes de resisténcia (Ky e Ki) sdo pardmetros nos modelos Hollomon (Equacédo

17) e Ludwik (Equacéo 18), em que ny e n., além de medirem a persisténcia do endurecimento,

representam a capacidade com que o material distribui a deformacéo; e Ky e K. quantificam o

nivel de resisténcia mecéanica pelo qual o material pode suportar (Garcia; Spim; Santos, 2000;

Hosford, 2010; Nutor; Adomako; Fang, 2017). O endurecimento por trabalho a frio

(encruamento) descreve o aumento do nivel de tensdo necessario para continuar a deformacao

em qualquer estagio da deformacéo plastica e é explicado com base nas interacées do campo
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de deformacédo discordancia-discordancia (Hosford, 2010; Nutor; Adomako; Fang, 2017). O
expoente de endurecimento por deformacé@o pode variar entre n = 0 (sélido perfeitamente
plastico) e n = 1 (sdlido elastico). Para a maioria dos metais, n possui valores entre 0,10 e 0,50
(Dieter, 1988). Como regra, materiais de alta resisténcia mecanica, a exemplo dos agos
trefilados a frio, tém valores de n mais baixos que materiais de menor resisténcia mecanica, tais
como 0s acos tratados por solubilizagdo. Se o valor de n for baixo, a taxa de encruamento é
inicialmente alta, porém essa taxa diminui rapidamente com a deformacao. Por outro lado, com
um valor de n alto, o endurecimento por trabalho inicial € mais lento, mas permanece até as
altas deformacdes (Hosford, 2010). O efeito da variagéo dos valores de n nas formas das curvas
pode ser notado nas Figuras 93 (a-d), de modo que a amostra DEF-CR (n mais baixo)
apresentou uma forma de curva quase horizontal, enquanto nas amostras solubilizadas, os
aspectos das curvas foram mais ingremes. Analisando-se apenas 0s acos tratados
termicamente por solubilizagdo, mediante os resultados da Tabela 19, o valor médio de ny mais
alto foi 0,129 (SOL-1050), seguido de 0,123 (SOL-1100) e 0,118 (SOL-1150), no modelo
Hollomon. Por outro lado, por meio da Tabela 20, no modelo Ludwik, o maior valor médio de n._
foi 0,427 (SOL-1100), seguido de 0,386 (SOL-1150) e 0,382 (SOL-1050).

A equacdo de Voce é um modelo de endurecimento isotrépico empregado para
caracterizar a regido elasto-plastica dos resultados do ensaio de tragdo, comumente aplicada
aos materiais com pouco endurecimento e alta plasticidade, tais como os acos que exibem um
comportamento de endurecimento saturado. No modelo de Voce (Equacgéo 19) o, € o limite de
proporcionalidade e ¢r é a deformacao plastica real do material, P1 (coeficiente de rigidez), P2
(coeficiente de endurecimento por deformacdo) e P3 (expoente de endurecimento por
deformacado) sdo outros parametros de endurecimento (Hosford, 2010; Chales et al., 2021).
Comparando-se o0s resultados das Tabelas 19, 20 e 21, dentre as trés modelagens
apresentadas, as simula¢des Voce de comportamento plastico obtiveram as melhores precisdes
de ajuste, com valores de R? variando-se de 0,990 a 0,993, enquanto os modelos Holllomon e
Ludwik apresentaram valores de R? de 0,859 a 0,939, e de 0,841 a 0,986, respectivamente.

A partir dos dados da Tabela 21, os valores médios do limite de proporcionalidade (co)
sdo maiores nos corpos de prova de materiais altamente deformados (DEF-CR) (764 MPa) e
menores naqueles solubilizados (SOL-1100 (543 MPa), SOL-1150 (524 MPa) e SOL-1050
(505 MPa)). A média do coeficiente de rigidez (P1), que controla a taxa de endurecimento, é
maior no DEF-CR (2005,4 MPa), seguido pelo SOL-1100 (1641,9 MPa), SOL-1050
(1605,8 MPa) e SOL-1150 (1578,4 MPa). A média do coeficiente de endurecimento por
deformacgdo (P2), que € relacionado a diferenca entre o limite de proporcionalidade e a
resisténcia ao escoamento do material, e os valores mais altos foram registrados no DEF-CR
(222,7 MPa), seguido pelo SOL-1050 (209,1 MPa), SOL-1150 (188,4 MPa) e SOL-1100

(167,1 MPa). A média do expoente de endurecimento por deformacgéo (P3), o qual influencia a
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curvatura da transicdo elasto-plastica, o valor mais alto foi encontrado no DEF-CR (1317,3),
seguido pelo SOL-1050 (400,4), SOL-1150 (368,0) e ST-1100 (281,6). Resumindo, todos os
parametros da equacdo de Voce foram maiores no corpo de prova trabalhado a frio como
recebido (DEF-CR).

As macrofractografias (Figuras 94 (a-h)) e as micrografias de MEV das superficies de
fratura (Figuras 95 (a-1)) de corpos de prova de tracdo apés os ensaios das amostras DEF-CR,
SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150 demonstraram que todos eles obtiveram caracteristicas de
fratura ductil, observando-se por meio das imagens de MEV a ocorréncia de muitas
microcavidades (micro-dimples) e rupturas em covas (dimples) em todas essas condicdes. As
superficies de fratura obtiveram formato eliptico, tal como observado na literatura em um tubo
laminado a quente de AID UNSS32205 (BARROS et al, 2022). Esse parece ser um

comportamento tipico de tubos sem costura, decorrente da sua microestrutura anisotrépica.

(e) ® )] (h)
Figura 94 - Macrofractografias de superficies de fratura dos corpos de prova apés os ensaios de tracao:
(a) e (b) DEF-CR (A); (c) e (d) SOL-1050 (A); (e) e (f) SOL-1100 (A); (g) e (h) SOL-1150 (A). Vistas de
topo: (a), (c), (e) e (g); vistas laterais: (b), (d), (f) e (h). Estereoscopia.

Fonte: O proprio autor.
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Figura 95 - Morfologias de superficies de fratura dos corpos de prova apés 0s ensaios de tracao: (a), (b)
e (c) DEF-CR (B); (d), (e) e (f) SOL-1050 (B); (g), (h) e (i) SOL-1100 (B); (j), (k) e () SOL-1150 (B). MEV
com elétrons secundarios.

Fonte: O préprio autor.
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5.3 Ensaios de Corrosao

5.3.1 Ensaios de determinacdo da Temperatura Critica de Pites (CPT)

As Figuras 96 (a-b) apresentam os gréficos de densidade de corrente vs temperatura de
ensaios em triplicata nos materiais nas condi¢gdes deformado “como recebido” (DEF-CR) e
tratado por solubilizagdo a 1150 °C (SOL-1150), com destaque para as temperaturas nas quais
em cada ensaio a densidade de corrente ultrapassou 100 yA/cm? durante 60 s, estabelecendo-
se, portanto, a determinacéo da temperatura critica de pites de cada ensaio. A Tabela 22 mostra
os valores individualizados (por ensaio) e médios de temperatura critica de pites (CPT) das
amostras DEF-CR e SOL-1150.
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Figura 96 - Gréaficos Densidade de Corrente vs Temperatura para determinacdo da Temperatura Critica
de Pites em ensaios em triplicata em: (a) DEF-CR; (b) SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.

Tabela 22 - Valores individualizados e médio de Temperatura Critica de Pites (CPT).

Temperatura Critica de Pites (°C)
Material
Testes Valor Médio
DEF-CR 85 89 91 (88,3+3,1)
SOL-1150 62 74 80 (72,0 £9,2)

Fonte: O préprio autor.

Os dados das Figuras 96 (a-b) e da Tabela 22 indicam que na amostra solubilizada a
uma temperatura de 1150 °C (SOL-1150) houve uma reducdo da temperatura critica de pites,
guando comparada a amostra deformada (DEF-CR), de modo que embora esse tratamento
térmico tenha por finalidade dissolver eventuais fases secundarias deletérias, ainda ha a
precipitacdo de nitretos de cromo intragranulares no interior dos gréos ferriticos na condi¢éo
solubilizada, além de dispor da presenca de maior fracdo volumétrica de 3 na microestrutura que

a condicdo deformada, potencializando-se a reducéo da CPT do material.
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5.3.2 Ensaios de Polarizacdo Potenciodinamica Ciclica

As Figuras 97 (a-d) mostram, respectivamente, as curvas de polarizagdo ciclica das
amostras DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150. Em todos os casos a temperatura de
80 °C foi considerada no ensaio, contudo em DEF-CR e SOL-1150 também foi realizado o teste
a 90 °C, conforme demonstrados nos respectivos graficos das curvas. Os dados da Tabela 23
mostram os parametros de formacdo de pites extraidos das curvas de polarizacdo

potenciodindmica ciclica das amostras analisadas.
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Figura 97 - Curvas de polarizagdo potenciodinamica ciclica em solugcdo aquosa de 3,5% NaCl nas
temperaturas indicadas em: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.



182

Tabela 23 - Dados de polarizacdo potenciodindmica ciclica em solucdo aquosa de 3,5% NaCl nas
temperaturas de ensaio indicadas.

Temperatura de Potencial de Pite Potencial de Intervalo de
Amostras Ensaio Corroséao Passivagdo
T (°C) Ep (Vsce) Ecorr (VscE) Ep — Ecorr (VscE)
80 0,860 -0,172 1,032
DEF-CR
90 0,400 -0,115 0,515
SOL-1050 80 0,800 -0,094 0,894
SOL-1100 80 0,800 -0,133 0,933
80 1,000 0,001 0,999
SOL-1150
90 0,510 -0,188 0,698

Fonte: O préprio autor.

Observando-se as curvas de polarizagdo potenciodindmica ciclica das Figuras 97 (a-d)
e os dadois da Tabela 23, o potencial de pite (Ep) da amostra solubilizada a 1150 °C (SOL-1150)
foi ligeiramente superior ao das demais amostras quando realizados os ensaios a 80 °C; bem
como gquando ensaiados a 90 °C, neste Ultimo caso apenas entre as amostras SOL-1150 e DEF-
CR, aquela condicao de material também obteve valor superior de E, entre si, porém com valores
aproximados. Comparando-se apenas o0s resultados das amostras ensaiadas a 80 e 90 °C,
naturalmente os potenciais de pite a 80 °C foram superiores aos pares a 90 °C, bem como com
valores speriores na amostra SOL-1150, o que pode indicar que o aumento da densidade de
nitretos ndo diminuiu a resisténcia ao pite na solucao de NaCl. Sathirachinda et al. (2010), Bettini
et al. (2014) e Pettersson; Pettersson; Wessman (2015) observaram pouca influéncia dos
nitretos de cromo no potencial de pites em diferentes temperaturas de solubilizagdo. A respeito
da resisténcia a nucleacao de pites, representado pelo intervalo de passivacdo, comparando-se
apenas os ensaios a 80 °C, houve um valor superior para a amostra DEF-CR (1,032 Vscg),
contudo a medida que ocorreu elevagado da temperatura de solubilizacédo, esse parametro variou
de 0,894 Vsce (SOL-1050) a 0,999 Vsce (SOL-1150), significando que na temperatura de
solubilizacdo mais baixa a resisténcia a nucleacdo de pites seria levemente inferior as das
demais condi¢cdes. Contudo, ao serem efetivados os ensaios a 90 °C, percebeu-se uma
resisténcia a nucleagéo de pites superior para amostra SOL-1150 (0,698 Vsce) em comparacéo
a da DEF-CR (0,515 Vsce). Por outro lado, a existéncia de um lago de histerese nas curvas de
polarizacéo indica um processo de repassivacédo quando o potencial sofre varredura na diregéo
negativa, em que quanto maior a area da histerese, maior a dificuldade na repassivacao de pites
(Zhang et al., 2009; Eghbali et al., 2011; Souza et al., 2017). A auséncia de lago de histerese ou
de éarea insignificante indica uma caracteristica de transpassividade da quebra de passivagéo
(Eghbali et al., 2011). Dentre as condi¢des analisadas, mediante ensaios a 80 °C, a menor area

de histerese encontrada foi na SOL-1050, com as condi¢cdes DEF-CR e SOL-1150 com areas
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similares maiores. Enquanto em ensaios a 90 °C, a area de histerese para a DEF-CR é
notavelmente menor que a da SOL-1150.

A analise microscopica das superficies de ensaio das amostras atacadas
eletroliticamente com solugdo aquosa a 15% de hidréxido de potassio (KOH) (3,0 V; 30 s) ap6s
os testes de polarizagdo anddica revelou que os pites foram nucleados preferencialmente na
fase 3, conforme mostrado nas Figuras 98 (a-d). Dentre as condi¢cdes de material analisadas, a
SOL-1150 foi a que obteve a maior formagéo de pites de corrosédo, corrobado por meio da
evidente maior area de histerese dela, ao serem comparadas as Figuras 97 (a) e 97 (d), no que

tange a temperatura de ensaio a 90 °C, por exemplo.

|20p.m| I20p.m|

(©) (d)
Figura 98 - Microestruturas ap6s os ensaios de polarizagédo potenciodinamica ciclica em solu¢do aquosa
de 3,5% NaCl a temperatura de 80 °C, nas condi¢fes: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (¢) SOL-1100; (d) SOL-
1150. Ataque eletrolitico com solu¢ao aquosa de 15% KOH (3,0 V; 30 s). Microscopia Optica convencional.

Fonte: O proprio autor.

A resisténcia a corrosédo dos AISD’s também é frequentemente correlacionada ao valor
do parametro PRENw. A Tabela 9 mostra os teores de equilibrio de Cr, Mo, We Nnadenay
nas trés temperaturas de tratamento de solubilizacdo estudadas (1050, 1100 e 1150°C), obtidos
por meio de simulagdo Thermo-Calc®, bem como os valores de PRENw calculados por meio da
Equacdo 2. Em razdo da maior parte do N na & precipitar na forma de nitretos durante o
resfriamento brusco, o PRENw da 6 foi recalculado, desconsiderando-se a participagcédo desse
elemento na Equacdo do PRENw, estabelecendo-se 0s seguintes valores: 43,05 (SOL-1050);
42,78 (SOL-1100); 41,96 (SOL-1150); enquanto os valores do PRENw da y mantendo-se o N da
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Equacdo do PRENw foram os seguintes: 40,32 (SOL-1050); 41,26 (SOL-1100); 41,75 (SOL-
1150). Mesmo sem incluir o elemento N, o valor do PRENw foi maior na 6 do que na vy, embora
a diferenga entre eles diminua & medida que ocorre o aumento da temperatura da solubilizagéo.
O PRENw mais alto da 6 pode indicar uma melhor resisténcia a pites dessa fase. Entretanto, os
pites foram nucleados preferencialmente na 6. Uma possivel explanac¢éo para essa observacéo
da nucleacdo preferencial de pites na fase de 6 é a deplecdo de Cr ao redor dos nitretos de
cromo, ou seja, um efeito da sensitizacdo (Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015). Embora o
potencial de pite (Ep) ndo tenha diminuido com o aumento dos nitretos de cromo na é em ensaios
conduzidos em solug&o aquosa de concentragao 3,5% NaCl a 80 °C, esses precipitados podem
ser considerados sitios preferenciais para a nucleacdo de pite em todas as amostras
investigadas. A analise comparativa do PRENw de fases individuais deve ser realizada de modo
cuidadoso, visto que inicialmente ela foi baseada nas composi¢cdes quimicas obtidas por
simulacdo termodindmica computacional e, posteriormente, porque algumas formulas de
PRENw atribuem um peso 30 ao N na y, em vez de 16 (Cleland, 1996). Nesse caso, a y obteria

um valor de PRENy superior ao da 6.
5.3.3 Ensaios de Polarizacdo Eletroquimica por Reativagéo Ciclica (PERC)

Os ensaios de PERC sao normalmente indicados para o estudo da corroséo
intergranular, ou seja, os efeitos da sensitizacdo dos ac¢os inoxidaveis, em especial os agos
inoxidaveis austeniticos, conforme preconizado na norma ASTM A262-15 (2021).

A solucéo (i) (2,0 M H2SO4 + 0,02 M KSCN + 1,0 M NaCl) foi utilizada com sucesso para
deteccgédo de pequenas quantidades de fase ¢ em AISD’s UNS S32750 com variados tamanhos
de gréo (Alvarez et al., 2017). Entretanto, os testes PERC com essa solu¢do nas amostras

estudadas nesta pesquisa ndo demonstraram nenhum pico de reativacao significativo, conforme
as curvas de ensaio PERC das Figuras 99 (a-b), ou seja, o grau de sensitizacao (IT/I ) de cada
a

uma delas foi inferior a 0,01%. Isso sugere que a sensitizagdo decorrente a precipitacdo de fase

o € muito mais pronunciada do que a sensitizag&do devido aos nitretos intragranulares.
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Figura 99 - Curvas de ensaios PERC realizados na solucédo (i) (2,0 M H2SO4 + 0,02 M KSCN + 1,0 M
NaCl) em: (a) DEF-CR; (b) SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.

Os testes PERC, por sua vez, aplicados nas amostras com a solucao (ii) (3,0 M H,SO4 +
0,02 M KSCN + 2,0 M NaCl), mais forte, resultaram em picos de reativacdo pequenos, mas
perceptiveis, conforme mostrados nas Figuras 100 (a-d).
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Figura 100 - Curvas de ensaios PERC realizados na solucéo (ii) (3,0 M H2SO4 + 0,02 M KSCN + 2,0 M
NaCl) em: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.
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A Tabela 24 mostra os graus de sensitizacdo (Ir/ I ) obtidos em trés diferentes solu¢cfes
a

de teste: (i) 2,0 M H>SO4 + 0,02 M KSCN + 1,0 M NacCl; (ii) 3,0 M H,SO4 + 0,02 M KSCN + 2,0 M
NacCl; e (iii) 3,0 M HCI.

Tabela 24 - Graus de Sensitiza¢éo obtidos nas solucdes de teste (i) (2,0 M H.SO4 + 0,02 MKSCN + 1,0 M
NacCl), (ii) (3,0 M H2SO4 + 0,02 M KSCN + 2,0 M NacCl) e (iii) (3,0 M HCI).

Grau de Sensitizagéo (I+/la)
Amostra - -
Solugéo (i) Solugéo (ii) Solugdo (iii)
DEF-CR < 0,000 0,006 + 0,001 0,010
SOL-1050 < 0,000 0,013 + 0,003 -
SOL-1100 < 0,000 0,005 + 0,002 -
SOL-1150 < 0,000 0,010 + 0,004 0,023

Fonte: O proprio autor.

Considerando-se apenas a solucéo (ii), seria esperado valores mais altos de Ir/ | paraa
a

amostra SOL-1150 em razao dessa condi¢do de tratamento térmico conter maior quantidade de
nitretos de cromo, contudo isso ndo foi observado. Aparentemente, uma correlacdo entre os
testes PERC e a quantidade de nitretos ndao pdde ser estabelecida nessa situacao especifica.
A andlise das amostras apos os testes PERC realizados com a solugao (i) sem qualquer
preparacao adicional das superficies demonstrou um ataque preferencial de nitretos de cromo
concentrados na fase de & (Figuras 101 (a-d)), principalmente nas maiores temperaturas de

solubilizacao.

(c) (d)
Figura 101 - Microestruturas das superficies ap0s os ensaios PERC realizados com a solucéo (ii) (3,0 M
H2S04 + 0,02 M KSCN + 2,0 M NaCl) das amostras: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-
1150. Microscopia Optica convencional.

Fonte: O proprio autor.
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Adicionalmente aos ensaios PERC com as solugdes (i) e (ii), estabeleceu-se uma terceira
opc¢ao de solucao (iii) (3,0 M HCI) para os ensaios PERC, neste caso realizados apenas nas
amostras DEF-CR e SOL-1150, demonstrando-se ser promissora, percebendo-se valores de

(IT/ I ) superiores aos seus pares nas demais solucdes, conforme mostrados na Tabela 24. As
a

Figuras 102 (a-b) mostram as curvas dos ensaios PERC realizados com a solug&o (iii).
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Figura 102 - Curvas de ensaios PERC realizados com a solucao (iii) (3,0 M HCI) nas amostras: (a) DEF-
CR; (b) SOL-1150.

Fonte: O proprio autor.

As Figuras 103 (a-b) mostram as microestruturas apos os testes PERC realizados com
a solucéo (iii) sem qualquer preparagédo adicional das superficies, percebendo-se novamente

ataque preferencial de nitretos de cromo na fase 8, especialmente na amostra SOL-1150.

(b)
Figura 103 - Microestruturas das superficies apds os ensaios PERC realizados com a solucéo (iii) (3,0 M
HCI) das amostras: (a) DEF-CR; (b) SOL-1150. Microscopia 6ptica convencional.

Fonte: O proprio autor.

5.3.4 Ensaios de Tracdo sob Baixa Taxa de Deformacéo (BTD)

As Figuras 104 (a-d) e 105 (a-d), apresentam, respectivamente, as curvas on VS &n € or
vs gr das amostras DEF-CR, SOL-1050, SOL-1100 e SOL-1150, obtidas, por meio de ensaios
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de tracdo sob BTD, em duplicata, medidas ao ambiente de controle e a0 meio corrosivo,

conforme os parametros de ensaio da Tabela 7, mostradas tanto as curvas dos ensaios
individualizadas quanto as curvas médias de cada amostra.
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Figura 104 - Curvas on vs en de tracdo sob BTD em duplicata e as respectivas curvas médias ao ar e ao
meio corrosivo: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-1150.

Fonte: O préprio autor.
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Figura 105 - Curvas or Vs ¢r de tracdo sob BTD em duplicata e as respectivas curvas médias ao ar e ao
meio corrosivo: (a) DEF-CR; (b) SOL-1050; (c) SOL-1100; (d) SOL-1150.
Fonte: O préprio autor.

As Figuras 106 (a-b) apresentam as curvas médias on VS en € or VS g€ a Tabela 25 os

resultados quantitativos dos referidos ensaios de tragdo sob BTD, tais como as tensdes limite

de escoamento (o.e) e de resisténcia (oLr), bem como as razbes R ¢p (%) (Equacao 46), R RA (%)
(Equacdo 47), R e (%) (Equacéo 48) e R Area o x € (%) (Equacgéo 49), as quais tratam-se de
indicativos de susceptibilidade a SSC entre as amostras testadas ao referido meio corrosivo com
respeito ao ambiente de controle (i.e., ar atmosférico).
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Figura 106 - Curvas médias o vs ¢ de tracdo sob BTD ao ar e ao meio corrosivo de DEF-CR, SOL-1050,
SOL-1100 e SOL-1150: (a) on Vs en; (b) or VS &r.

Fonte: O préprio autor.
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Tabela 25 - Resultados dos ensaios de tracdo sob baixa taxa de deformacdo (BTD) ao ar atmosférico
(meio de controle) e ao meio corrosivo realizados em duplicata.

& (%) et (%) RA (%) Area
Amostra OLE OLR oXe
(MPa) | (MPa)
R e (%) R & (%) R RA (%) Roxe
(A | 912 | o948 17,29 18,12 76,44 151,34
DEF-CR-AR
® | 877 | 927 18,43 19,23 76,08 158,87
13,03 13,71 57,33 105,75
A | 822 | 870
75,36 | 70,70 | 75,66 | 71,20 | 75,00 | 75,35 | 69,88 | 66,57
DEF-CR-MEIO
5,44 6,11 13,72 41,00
® | 847 | 894
31,46 | 2952 | 33,72 | 31,77 | 17,95 | 18,03 | 27,09 | 2580
(A) | 618 | 838 41,03 42,22 80,15 318,97
SOL-1050-AR
®) | 565 | 793 39,04 39,95 79,38 285,71
11,59 12,34 11,82 79,30
A | 597 | 733
28,25 | 29,69 | 29,23 | 30,89 | 14,75 | 14,89 | 24,86 | 27,76
SOL-1050-MEIO
15,90 17,07 14,89 110,28
® | 515 | 739
38,75 | 40,73 | 40,43 | 42,73 | 18,58 | 18,76 | 34,57 | 38,60
A | 567 | 807 40,40 41,68 78,28 304,14
SOL-1100-AR
® | 565 | 802 39,08 40,13 78,52 291,27
6,80 7,98 7,97 45,10
(A) | 567 | 655
16,83 | 17,40 | 19,15 | 19,89 | 10,18 | 10,15 | 14,83 | 1548
SOL-1100-MEIO
6,90 7,92 7,82 44,93
(®) | 553 | 648
17,08 | 17,66 | 19,00 | 19,74 | 9,99 | 9,96 | 14,77 | 1543
(A) | 609 | 812 35,37 36,57 77,30 267,46
SOL-1150-AR
® | 606 | 811 35,72 36,88 75,98 270,95
5,03 6,00 8,88 31,56
(A | 528 | 626
14,22 | 14,08 | 16,65 | 16,51 | 11,49 | 11,69 | 11,80 | 11,65
SOL-1150-MEIO
13,68 14,81 11,19 98,85
® | 569 | 769
38,68 | 38,30 | 40,50 | 40,16 | 14,48 | 14,73 | 36,96 | 36,48

Fonte: O préprio autor.

Mediante as curvas trativas obtidas ao ar atmosférico, compiladas da Figura 106,

corroborada com os dados da Tabela 25, observou-se que a condi¢cdo de material deformado a

frio (DEF-CR) apresentou os maiores valores de oL € de oLr, € 0S menores alongamentos (ep €

1), mantendo-se a maior resisténcia mecéanica do material submetido ao encruamento, quando

comparada as trés condi¢cdes de material solubilizadas (1050, 1100 e 1150 °C); e ainda, todas

as condi¢cbes de material mantiveram comportamento ductil, com as propriedades de tracdo
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tipicas tanto de amostras encruadas quanto solubilizadas. Contudo, quando expostas ao meio
corrosivo, todas essas condicbes de materiais sofreram perdas consideraveis de ductilidade e
de tenacidade. De acordo com Mcintyre, Kane e Wihelm (1988), materiais com parametros de
razdes (R ep (%), R RA (%), R e (%) e R Area o x £ (%)) inferiores a 50%, na presenca de trincas
secundarias e de estriccdo limitada, sdo mais susceptiveis a SSC. Observe que na Tabela 25
as referidas razfes estdo apresentadas duplamente para cada amostra ao meio corrosivo, em
que ocorre uma correlacdo entre a amostra ao meio (A) com a amostra ao ar (A) e com a amostra
ao ar (B), e entre uma amostra ao meio (B) com a amostra ao ar (B) e com a amostra ao ar (A).
A partir dos resultados expostos, em apenas um dos corpos de prova (DEF-CR-MEIO (A)) houve
razdes criticas superiores a 50%, e nas demais amostras esses valores foram inferiores a 50%,
havendo alta susceptibilidade a SSC de todas essas condi¢des de materiais.

As Figuras 107 (a-h) apresentam as macrofractografias de superficies de fratura de
corpos de prova ap0s os ensaios de tragdo sob BTD ao ar (Figuras 107 (a-b, e-f)) e ao meio
corrosivo (Figuras 107 (c-d, g-h)). Para as amostras testadas ao ar, observou-se comportamento
de fratura ductil, sem trincas secundarias, com pronunciada estric¢cdo, contudo com aparéncia
de fratura “taga e cone” em formato eliptico, decorrente da anisotropia da microestrutura do
processo de fabricacéo de trefilagéo a frio (ou de estiramento a frio). Por outro lado, as amostras
testadas ao meio corrosivo, com excec¢ao do corpo de prova DEF-CR-MEIO (A) (Figura 107 (c-
d)), a qual obteve natureza transitéria entre fraturas ductil e fragil, mas sem trincas secundarias
aparentes ao olho desarmado, obtiveram superficies de fratura de natureza macroscopicamente
fragil, com empescocamento limitado (sem aspecto de fratura “tagca e cone”) e com presenga de
grande quantidade de trincas secundéarias perpendiculares a dire¢do do carregamento e
proximas da superficie de fratura, resultantes da fragilizacdo do material causados pelo meio
corrosivo (Silva et al., 2012; Craidy; Briottet; Santos, 2015; Barros et al., 2024).

(b)

(e) @ (h)

Figura 107 - Macrofractografias de superficies de fratura dos corpos de prova ap0s os ensaios de tracao
sob BTD ao ar e ao meio corrosivo: (a) e (b) DEF-CR-AR (A); (c) e (d) DEF-CR-MEIO (A); (e) e (f) SOL-
1100-AR (A); (g) e (h) SOL-1100-MEIO (A). Vistas de topo: (a), (c), (e) e (g); vistas laterais: (b), (d), (f) e
(h). Estereoscopia.

Fonte: O préprio autor.
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As morfologias microscopicas das superficies de fratura de todos os corpos de prova de
amostras testadas ao ar (Figuras 108 (a-d)) obtidas por meio de MEV corroboram os aspectos
de fratura ductil “taca e cone” elipticos observados nas macrofractografias, com a percepgéo da
estriccao tipica de fratura ductil, bem como as superficies de fratura da regido central de cada
um desses corpos de prova ensaiados caracterizou-se pela presenca de microcavidades (micro-
dimples) (Gonzaga et al., 2024).

HV  mag WD spot det HFW  3/13/2020 1mm HV  mag WD spot det HFW  3/13/2020 - 1mm
25.00kV._70x 16.3 mm 4.0 ETD 3.66 mm 3:53:59 PM CENANO - INT 25.00kV._70x 19.3 mm 4.0 ETD 3.66 mm 3:27:47 PM CENANO - INT

HV  mag WD spot det HFW  9/24/2020 1mm HV  mag WD spot det HFW  3/13/2020 1mm
25.00kV_70x 13.8 mm 4.0 ETD 3.66 mm 3:18:17 PM CENANO - INT 25.00kV._70x 16.7 mm 4.0 ETD 3.66 mm 4:57:07 PM CENANO - INT

(©) (d)
Figura 108 - Morfologias de superficies de fratura dos corpos de prova apds os ensaios de tragdo sob
BTD ao ar: (a) DEF-CR-AR (A); (b) SOL-1050-AR (B); (c) SOL-1100-AR (B); (d) SOL-1150-AR (B). MEV
com elétrons secundarios.

Fonte: O préprio autor.

Por outro lado, as analises microfractograficas em MEV de corpos de prova de amostras
testadas ao meio corrosivo das Figuras 109 (a-d) revelaram regibes de comportamento de

fratura fragil ao longo de toda a superficie de fratura, caracterizados pela coexisténcia de planos
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de quase-clivagem e de trincas intergranulares, comprometendo a tenacidade a fratura e a

ductilidade desses materiais quando submetidos ao ambiente corrosivo (Gonzaga et al., 2024).

2\ WD mag o spot HFW | det - 2mm 2 HV ) mag = spot H . - mm -
20.00kV 147 mm 70x 4.5 426 mm ETD Quanta FEG 450 CENANO 20.00kV 226 mm 70x 4.0 4.28 mm ETD Quanta FEG 450 CENANO

WD mag spot HFW | det - 2mm . HV WD mag spot  Hi det mode - 1mm -
38.3mm 70x 4.0 427 mm ETD Quanta FEG 450 CENANO 20.00kV 244 mm 70x 4.0 426 mm ETD SE Quanta FEG 450 CENANO

(©) (d)
Figura 109 - Morfologias de superficies de fratura dos corpos de prova apds 0s ensaios de tracéo sob
BTD ao meio corrosivo: (a) DEF-CR-MEIO (A); (b) SOL-1050-MEIO (A); (¢) SOL-1100-MEIO (A); (d) SOL-
1150-MEIO (A). MEV com elétrons secundarios.

Fonte: O préprio autor.

Nas Figuras 110 (a-d), as micrografias das microtrincas secundarias perpendiculares a
direcdo do carregamento proximas as superficies de fratura de corpos de prova ensaiados ao
meio corrosivo revelaram trincas de trajetérias de propagacao transgranular resultantes de
corrosdo sob tensdo, com as trincas mais pronunciadas na condi¢cdo de tratamento térmico de
solubilizacdo a 1150 °C (SOL-1150-MEIO), e evidéncia de deterioracdo preferencial da fase 6,
provavelmente decorrente da presenca de nitretos intragranulares no interior dos grédos dessa
fase, preservando-se alguns gréos austeniticos, indicando que a fase y possui maior resisténcia
a SSC em ambiente corrosivo com sulfetos. A propagacdo de trincas através da y e nos
contornos de fase y/6 também foi observada em todas as amostras tracionadas sob baixa taxa
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de deformacdo ao meio corrosivo (Tseng; Tsai; Liou, 2003; Cheng et al., 2018; Barros et al.,
2024).

Propagacao da Trinca
Propagacao da Trinca

Propagacao da Trinca

P —
Laminagio Laminagio Laminagao Laminagio

() (b) (©) (d)
Figura 110 - Micrografias das microtrincas secundarias dos corpos de prova apés o ensaio de tracédo sob
BTD ao meio corrosivo:(a) DEF-CR-MEIO (B); (b) SOL-1050-MEIO (A); (c) SOL-1100-MEIO (A); (d) SOL-
1150-MEIO (A). Atague metalografico: Solugdo aquosa de 50% HNOs.

Fonte: O préprio autor.

A pressdao parcial de H,S (pH2S = 20,0 kPa) da solucdo de teste utilizada nos referidos
ensaios corresponde aos limites das tubulagfes e equipamentos em ago inoxidavel superduplex
para utilizagdo em sistemas OCTG da norma ISO 15156-3:2020 (Anexo C). Também de acordo
com essa norma, a concentragdo maxima de cloretos é 120 g/l, e qualquer combinacdo de
temperatura e de pH in situ que ocorra em ambientes de producgdo € aceitavel. Contudo, os
resultados deste trabalho mostraram que as condi¢bes de tratamento térmico das amostras
testadas em uma solugcdo com 72,8 g/l de cloretos (CI), pH 3,5, a 80 °C foram mais susceptiveis
a SSC. E vélido também observar que o ensaio de tragio sob BTD é considerado muito severo,
e outros testes, tais como os ensaios do dobramento em “U” e de flexdo em quatro pontos, séo
utilizados regularmente na qualificacéo de materiais para ambientes contendo H»S (Galakhova;
Prattes; Mori, 2021).
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6 CONCLUSOES

A microestrutura, a resisténcia a corrosao e as propriedades mecéanicas de um tubo sem costura

deformado a frio do AISD UNS S39274 ligado ao tungsténio (W) classe 125 ksi e posteriormente

tratado termicamente por solubilizacdo em trés temperaturas diferentes (1050, 1100 e 1150 °C)

foram estudados, obtendo-se as seguintes conclusdes:

O resfriamento rapido a partir da solubilizacdo no aco deformado a frio (trefilado) resultou
em microestrutura de fases de equilibrio (austenita (y) e ferita (3)), com % de 6 crescente de
1050 °C (39,2% em peso) a 1150 °C (48,8% em peso), e de precipitados de nitretos de cromo
(CrN/Cr2N) predominantemente intragranulares na fase 9;

As analises microscopicas 6ptica, confocal e de microscopia eletrdnica de varredura (MEV)
revelaram precipitados grosseiros de nitretos de cromo intragranulares na é e a densidade
desses precipitados na 8 aumentou conforme a elevagédo da temperatura de solubilizacéo;
correlacionado aos maiores teores de N na 6 a medida que se aumenta essa temperatura,
conforme simulado termodinamicamente;

A difracdo de raios-X (DRX) revelou tanto picos de difragdo das fases de equilibrio (y e 3),
guanto picos associados aos precipitados de nitreto de cromo CrN, menos comuns na
literatura técnica cientifica do que os de precipitados de CrzN; corroborado por meio de
microscopia eletrdnica de transmissdo (MET), em que foram percebidos além de
precipitados lamelares grosseiros, precipitados finos nanométricos no interior dos gréos
ferriticos de SOL-1150, destacando-se as variantes hastes (rods), pontos (points) e agulhas
(needles) de CrN, ortogonais entre si, coexistindo e respeitando a Relagdo de Orientacdo
(RO) de Baker-Nutting (B-N) com a ferrita: (100) ¢,y || (100)s_re; [110] oy || [001]5_pe;

As analises de MET revelaram na condicdo deformada a frio matrizes de discordancias
orientadas aleatoriamente e fixadas por nitretos nanomeétricos na fase 3, com a presenca de
células de discordancias formadas por discordancias emaranhadas. Na fase y do mesmo
aco, a matriz de discordancias é composta de variadas bandas de deformacdao, responsaveis
pelo endurecimento da referida fase com o aumento do trabalho a frio; tentar explicar nos
resultados a razdo de de se encontrar nitreto no deformado;

A andlise de DRX também foi utilizada na determinagéo das densidades de discordancias
das fases de equilibrio (p” e p®) em todos os casos pela metodologia Williamson &
Smallman, porém com célculos de tamanhos de cristalito e/ou de microdeformacdes de rede
de cada fase por diferentes métodos (Scherrer, Monshi-Scherrer, Williamson-Hall (W-H) no
modo quadratico, e Stokes & Wilson); e em geral, 0 aumento da temperatura de solubilizacao
resultou em maiores densidades de discordancias na &, provavelmente devido aos nitretos

de cromo intragranulares;
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De acordo com as metodologias de equacao de Scherrer, Monshi-Scherrer e W-H no modo
guadratico, as amostras de material deformado a frio apresentaram menores tamanhos de
cristalito, e pelo modelo de Stokes & Wilson, maiores microdeformagdes de rede; e nas
amostras solubilizadas houve reducdes de microdeformacdo de rede e aumentos de
tamanho de cristalito, reduzindo-se as densidades de discordancias;

Quanto ao ensaio mecanico de dureza, a amostra trefilada a frio apresentou de fato o maior
endurecimento em comparacdo as amostras solubilizadas, contudo ndo houve variagcédo
significativa dessa propriedade dentre as diferentes temperaturas de solubilizagéo;

O aumento da densidade de nitretos de cromo na é foi insuficiente para causar elevagao de
microdureza, contudo, provavelmente, exerceu efeito deletério sobre a tenacidade ao
impacto das condi¢fes de tratamento térmico com maiores teores desses nitretos;

A tenacidade ao impacto do material do tubo trefilado a frio medido a -46 °C foi de 170,5 J
(corpos de prova “subsize”), tornando o encruamento um mecanismo de endurecimento
interessante para o AISD UNS S39274, visto que ele aumentou a o.e por um fator superior a
1,5; mantendo-se alta tenacidade;

A respeito dos ensaios de tracdo convencionais, a trefilagdo a frio do tubo aumentou os
parametros oLe € or, com reducdes significativas dos alongamentos total e uniforme. Por
outro lado, a reducéo de area nos corpos de prova de tragdo do tubo trabalhado a frio foi
similar & das amostras solubilizadas. Em todos os casos, a superficie de fratura foi
predominantemente ddctil e de forma eliptica;

As curvas or Vs gr dos corpos de prova deformados a frio, bem como dos trabalhados a frio
seguidos de solubilizagdo a 1050, 1100 e 1150 °C, foram modeladas por Hollomon, Ludwik
e Voce, com este o ultimo modelo de encruamento considerado o mais adequado ao estudo
desses materiais, obtendo-se os melhores coeficientes de correlacéo;

Nos ensaios de polarizagéo potenciodindmica ciclica em 3,5% NaCl a 80 °C houve formacao
de pites, contudo nucleados preferencialmente na 6, devido a sensitizacdo causada pelos
precipitados de nitretos de cromo;

Os ensaios de ensaios de tracdo a baixa taxa de deformacdo (BTD) ao meio corrosivo,
independentemente do material, em decorréncia da elevada agressividade do meio,
indicaram alta susceptibilidade a corrosédo sob tenséo por sulfetos, em especial ao SOL-
1150, provavelmente devido a alta densidade de nitretos intragranulares presente;

A temperatura de 1100 °C pode ser considerada a mais adequada as aplicacdes em
sistemas OCTG, dentre as condi¢des de tratamento térmico de solubilizacdo apresentadas,
de maneira que esta ndo sofreu os efeitos deletérios da fase o, bem como nitretos

intragranulares em & de modo mais minimizado.
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TRABALHOS FUTUROS

Como forma de ampliar o conhecimento sobre a tematica apresentada nesta pesquisa, a

presente linha de pesquisa pode ser expandida com a sugestdo dos seguintes trabalhos:

¢ Realizar um estudo comparativo com diferentes graus de acos inoxidaveis superduplex, com
e sem a presenca do elemento de liga tungsténio (W), dentre eles UNS S32750, UNS
S32760, UNS S39274 e UNS S39277, de modo a se verificar os efeitos desse elemento em
relacdo as propriedades microestruturais, de resisténcia a corrosdo e comportamento
mecanico dessas ligas metalicas;

¢ Realizar um aprofundamento das pesquisas dos efeitos da corrosdo sob tenséo por sulfetos
por meio dos ensaios de tracdo sob baixa taxa de deformacdo (BTD) em diversas
combinacfes de condicbes ambientais na presenca de H,S, CO, e Cloretos (CI), por
exemplo, variando-se diferentes pardmetros do meio corrosivo, dentre eles pH, pressdes
parciais dos gases, temperatura de ensaio, dentre outros, de modo a se determinar os limites
do material frente as condi¢des corrosivas;

e Realizar a andlise de Difragdo de Elétrons Retro-Espalhados (EBSD), de maneira a se
ampliar os estudos de aspectos microestruturais e de textura cristalogréfica, e de
deformacdo plastica das condi¢gbes de tratamento térmico de materiais, por exemplo,
determinando-se as frequéncias de grau de desorientagdo de baixo angulo cristalogréfico,
nivel de discordancias e grau de desorientagéo local,

e Utilizar a microscopia eletrdnica de transmissdo (MET) e a microdureza Vickers na
determinacdo da densidade de discordancias nas fases ferrita (5) e austenita (y), de modo a
se comparar os diferentes resultados obtidos a partir dessas metodologias com os das
andlises de Difracao de Raios-X (DRX), e estabelecer um padrdo de medicdo desse
parametro para essa classe de materiais;

e Estudar o comportamento dos materiais nas condi¢cdes deformada a frio e/ou solubilizados
a diferentes temperaturas, seguidos de envelhecimento (ageing) entre 400 e 500 °C em
tempos curtos (periodos de até 12 h), quanto aos efeitos do fendmeno da fragilizacdo a
475 °C, com a formacéo da fase deletéria alfa linha (a’), como maneira de se observar
aspectos microestruturais (por meio de MET, p.e.), bem como de propriedades mecanicas e

de resisténcia a corroséo das fases de equilibrio desses materiais.
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ANEXO A - FICHAS PADROES CRISTALOGRAFICAS

Ficha padrdo PDF-4+ (ICDD) 04-007-9961 do CrN:

Cr-N | 1503822

Phase: CrN rt |

MY phase classification

Phase formula CriN rt

Phase prototype MNaCl,cF8,225
Compound class nitride

Entry summary

Stand. formula CriN

Alph. formula CriN

Publish. fermula CrN

Refined formula CrN

Entry prototype MNaCl,cF8,225
Space group Fm-3m (225)
Wyckoff seq. 225,ba

Z formula units 4

Dx density 6.18 Mg m™3
Mass/formula 66.0 g mol™t

Investigation

Publication
Title

cell parameters determined and type with fixed coordinates assigned

Bibliographic data

ELECTRON DIFFRACTION STUDY OF NITRIDES AND CARBIDES OF TRANSITION
METALS

Reference Sov. Phys. Crystallogr. (1957) 2, 380-387
Language English
Authors Name Organization/ City

ﬁ Published crystallographic data

Space group
Cell parameters

Atom coordinates

Pinsker Z.G. Russian Academy of Sciences, Institute of Crystallography;
Moscow, Russia

Kaverin 5.VW. Russian Academy of Sciences, Institute of Crystallography;
Moscow, Russia

Crystal structure

Fm-3m (225)

g =0414, b = 0.414, c = 0.414 nm, g = 90, 8 = 90, v = 90°
¥ =0.071nm3 &b =1, blc= 1., ¢/a = 1.

Site Elements Wyck. Sym. x y =z SOF

N M 4b m-3m 1/2 1f2 1f2

Cr Cr 4a m-3m 0 0 0

n Standardized crystallographic data

Space group
Cell parameters

Atom coordinates

n Niggli-reduced cell

Cell parameters

"* Atomic environments

Fm-3m (225)

a=0414, b = 0.414, ¢ = 0.414 nm, g = 90, £ = 90, y = 90°
V¥ = 0.0710 nm?, 3/b = 1.000, b/c = 1.000, ¢/a = 1.000

Site Elements Wyck. Sym. x y 2z SOF

N N 4b m-3m 1/2 1f2 1/2

Cr Cr 4a m-3m 0 0 0

a = 0.29274, b = 0.29274, ¢ = 0.29274 nm, g = 60., B = 60., y = 60.°
V = 0.01774 nm?, a/b = 1.000, b/c = 1.000, ¢/a = 1.000

AET Site CN Atomic Environment Type Composition
N 6 octahedron Cry
Cr 6 octahedron N

6
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Lﬂ Preparation
Starting materials

Lﬂ Compound description

Stability

215

B petermination of cell parameters

Sample
Method
Radiatien

E Remarks
Editor

ogb Related Pearson's Crystal Data

Same prototype
Prototype entry

dgb Link to related databases
Phase Diagrams Online (ASM

International)

Landolt-Bdrnstein Online

PDF-4+ (ICDD)
Original publication

096 Processing information

Entrynumber
First release date

Experimental
Material Purity Description
Cr prepared by sublimation of metal wire, thin film on NaCl
annealed crystal
thin films
thin film
electron diffraction
electrens
Remarks

- editor deduced probable site occupation from nominal composition
Cross links
entries

4086 entries with the same entry prototype
NaCl,cFg8.225

Cr-N

Cr-N
04-007-9961
Sov. Phys. Crystalloar. (1957) 2, 380-387

1503822
01-JUL-07

Copyright © 2007 ASM International® & Material Phases Data System. All rights reserved.

This copy of Pearson’s Crystal Data is licensed to: Andrea Bianchi, Univ of California Irvine Physics, Irvine, CA

Pearson's Crystal Data. Powder pattern of: 1503822: CrN - NaCl,cF8,225 Page 1 of 1
Int.
H Calc.|
Publ,
-
o
200 7
500 2
A
4004 A
-
~
]
200, “ =
* g
. - I | I
40 50 &0 70 BD 30 100 110/ 120 130 140
2Theta [deg.]
No. d-spacing [nm] 2thets [deq.] Int]hkl Mul.
1 0.23%0 43.360 8000111 8
2 0.2070 51.200 1000.0(200 [
3 01464 75.340 sssof220 12
4 0.1248 91.540 Ww70(311 24
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Ficha padrédo PDF-4+ (ICDD) 04-002-3692 da Austenita (y):

| Fe

Phase: Fe ht

M Phase classification

Phase formula
Phase prototype
Compound class
Structure class

Entry summary

Stand. formula
Alph. formula
Publish. formula
Refined formula
Entry prototype
Space group
Wyckoff seq.

Z formula units
Dy density
Mass/farmula

Investigation

Publication
Title
Reference
Language
Authors

:: Published crystallographic data

Space group
Cell parametars

Atom coordinates

ﬁ Standardized crystallographic data

Space group
Cell parameters

Atom coordinates

eIn iggli-reduced cell

Cell parametars

‘@ Atomic environments

AET

Fe ht
Cu,cF4,225
chemical element

close-packed structure

Fe

Fe

Fe

Fe
Cu,cF4,225
Fm-3m (225)
225,a

4

7.87 Mg m™

55.8 g mall

cell parameters determined and type with fixed coordinates assigned

Bibliographic data

Calculation of the Atomic Volumes of Fe-Ni and Fe-Co Alloys
Phys. Status Solidi A (1973) 17, 199-205

English
Name

Crystal structure

Fm-3m (225)

& =0.3613, b = 0.3613, c = 0.3613 nm, @ = 90, § = 90, y = 90®
V = 0.04716 nm3, a/b = 1., b/c = 1., ¢/5 = 1.
Site Elements Wyck.

Fe Fe

Fm-3m (225)

a = 0.3613, b = 0.3613, c = 0.3613 nm, g = 90, § = 90, y = 90°
V= 0.0472 nm3, a/b = 1.000, b/c = 1.000, ¢/& = 1.000
Site Elements Wyck.

Fe Fe

& = 0.25548, b = 0.25548, ¢ = 0.25548 nm, g = 60., § = 60., y = 60.°
V= 0.01179 nm?, a/b = 1.000, b/c = 1.000, ¢/a = 1.000

Site CN Atomic Environment Type Composition
Fe 12 cuboctahedron

Organization/City
Schlosser W.F. Toronto University, Department of Physics; Toronto,
Canada
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Experimental

)| Determination of cell parameters

Sample
Method
Radiation

@ structure determination

Sample
Method
Radiation
Maodel

==
Remarks
General

powder
film
X-rays

powder
film
X¥-rays

starting values from the literature

Remarks

- cell parameter(s) calculated from cell volume

626 Related Pearson's Crystal Data entries

Same prototype
Prototype entry

6% Link to related databases

Phase Diagrams Online (ASM

International)

Landolt-B&rnstein Online

PDF-4+ (ICDD)
Original publication

&% Processing information

Entrynumber
First release date

1557 entries with the same entry prototype

Cross links

Cu,cF4,225

(Mot available: Fe)

Fe

04-002-3692
Phvs. Status Solidi A (1973) 17, 199-205

373087

01-JUL-07

Copyright © 2007 ASM International® & Matenal Phases Data System. All rights reserved.
This copy of Pearson's Crystal Data is licensed to: Andrea Bianchi, Univ of California Irvine Physics, Irvine, CA

Pearson's Crystal Data. Powder pattern of: 375087: Fe - Cu,cF4,225 Page 1 of 1
Int.
A Calc.|
T Publ|
S0
&0
o
] =
401
(=1
~
~
200 s
A
n I|‘I I | J| I
40 50 &0 70 a0 S0 100 110 120 130 140
2Theta [deg.]
Mo. d-spacing [nm] 2theta [deg.] Int. [hkl Mul.
1 10,2088 50.7380 10000111 a3
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Ficha padrdo PDF-4+ (ICDD) 04-002-8852 da Ferrita (3):

| Fe | Phase: Fe rt | 382895

MY phase classification

Phase formula
Phase prototype
Compound class
Structure class

Entry summary

Stand. formula
Alph. formula
Publish. formula
Refined formula
Maodification
Entry prototype
Space group
Wryckoff seq.

Z formula units
Dx density
Mass/formula

Investigation

Publication
Title

Reference
Language
Authors

Fert

W,cI2,229

chemical element

b.c.c. atom arrangement

Fe

Fe

Fe

Fe

m
W,cI2,229
Im-3m (229)
2293

2

7.83 Mg m™3
55.8 g mol®

cell parameters determined and type with fixed coordinates assigned

Bibliographic data

Magnetic Properties of Metastable bec and foc Fe-Cu Alloys Produced by Vapor

Quenching

J. Phys. Soc. Jpn. (1984) 53, 3160-3165

English

Name Organization /City

Sumiyama K. Kyoto University, Department of Metal Science and Technology;
Kyoto 606 Sakyo, Japan

Yoshitake T. Nippon Electric Co. Ltd., Central Research Laboratory; Kanagawa
210 Kawasaki, Japan

Makamura ¥. Kyoto University, Department of Metal Science and Technology;
Kyoto 606 Sakyo, Japan

Crystal structure

22 published crystallographic data

Space group
Cell parameters

Atom coordinates

Im-3m (229)

s =0.2872, b = 0.2872, ¢ = 0.2872 nm, @ = 90, § = 90, y = 90°
V¥ =0.023689 nm?, a/b = 1., bjc =1, ¢/z = 1.

Site Elements Wyck. Sym. x y z SOF

Fe Fe 2a m-3m 0 0 O

n Standardized crystallographic data

Space group
Cell parametars

Atom coordinates

o4 Niggli-reduced cell

Cell parametars

Im-3m (229)
g =0.2872, b=0.2872, ¢ = 0.2872 nm, @ = 90, § = 90, v = 90°
v =0.0237 nm?, &/b = 1.000, b/c = 1.000, ¢/ = 1.000

Site Elements Wyck. Sym. x y z SOF
Fe Fe 2a m-3m 0 0 0

& = 0.24872, b = 0.24872, c = 0.24872 nm, g = 109.471, § = 109.471,
y = 109.471°

V = 0.01184 nm?, a/b = 1.000, b/c = 1.000, ¢/5 = 1.000
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‘* Atomic environments

AET Site CN Atomic Environment Type Composition

Fe 14 rhombic dodecahedron Fe,,

Experimental
LH. Preparation
Starting materials Material Purity Description

Fe 99.9 wt.%

Lﬂ. Compound description
Stability metastable thin films

)| Determination of cell parameters

Sample powder
Method autematic diffractometer
Radiation X-rays, Co Ka

& structure determination

Sample powder

Method automatic diffractometer

Radiation X-rays, Co Ka

Model starting values from the literature

Remarks
Remarks
General - cell parameter(s) taken from figure
Cross links

d-gb Related Pearson's Crystal Data entries

Same prototype 921 entries with the same entry prototype

Prototype entry W,cI2,229

&% Link to related databases

Phase Diagrams Online (ASM (Not available: Fe)
International)

Landolt-Bérnstein Online Fe
PDF-4+ (ICDD) 04-002-8852
Original publication ]. Phys. Soc. Jpn. (1984) 53, 3160-3165

d?b Processing information

Entrynumber 382895
First release date 01-JUL-07

Copyright © 2007 ASM International® & Material Phases Data System. All rights reserved.
This copy of Pearson's Crystal Data is licensed to: Andrea Bianchi, Univ of California Irvine Physics, Irvine, CA
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Pearson's Crystal Data. Powder pattern of: 382895: Fe - W,c12,229 Page 1 of 1
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ANEXO B — FOLHA DE DADOS DO AISD UNS S39274

. N I pPON STEEL For Lfachnical support_ please refer to

DP3W

References

Basic chemical composition:Classification: Duplex
25Cr-7TNi-3.2Mo-2W-N Application: Heat Exchanger
UNS No.: 539274 Feature: Pitting

ASTM: A789/A789M, A790/A790M, A240/A240M,
A480/A480M, A182/A182M

ASME: Section VI, Code Case2427 (Plate),
Section 7 $39274

EN:

JIS:

Others: NACE MR0O175, NORSOK M-630

Main Features

« Excellent resistance to localized corrosion

« High resistance to general corrosion, especially in sour environment
» Excellent mechanical and physical properties

« Good weldability

* Low sensitivity to sigma phase precipitation

Standard

* UNS No. S39274

« ASTM A789/AT89M, ATO0/ATO0M, A240/A240M, A480/A480M, A182/A182M
« ASME Section VIII, Code Case2427(Plate), ASME Section ?, 539274

*« NACE MRO175, NORSOK M-630

Chemical Composition

¢ | s | wn | P | s [ W | e | M | N [ cu

Max.0.030 max.0.80 max.1.00 max.0,020 max. 0,020 40-80 240-25610 2535 0.24-0.32 0.20-0.80

Properties

Effect of Tungsten on Phase Stability

Issued on 04/04/2019
Copyright NIPFON STEEL CORFPORATION. All rights reserved.
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. NlPPON STEEL For technical support please refer to
S e & ]
gp| WOPIW W25%Cr-3%Mo
- 1000 W25%Cr-d%Mo W27%Cr-3%Mo
o 2
T s &0
é 900 E
"é 800 2
=
= 700 E 20
Continuous cosling
TimelLog. scale| ] 850°C F00°C
Fig. Schematic illustration of C-curve for ] Aging lamparatue lfW'ﬂ‘ﬂ-l
intermetallic phase precipitation on duplex stainless Fig. Hardness increase by sigma phase
steel. precipitation.
DP3W has good phase stability by increasing W DP3W has great phase stability among
content. highly Cr and Mo alloyed materials.
)
T o5 | |4%FeClmihrs
3 ® 4 4 HDPIW
3 04 [ OsN260
§ 0.3 N @
= \
< 02
3o 0 . j
0.05p O 70 80 %0 100

Temperature [Tl

Fig. Pitting corrosion rate in ASTM G48 solution (Solution:6% FeCl,).

DP3W has good pitting corrosion resistance up to 80 deg.C.
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ANEXO C - LIMITES AMBIENTAIS E DE MATERIAIS PARA AISD’S
APLICADOS EM SISTEMAS OCTG

ISO 15156-3:2020(E)

A.7 Duplex stainless steels (identified as material types)

A.7.1 Environmental and materials limits for the uses of duplex stainless steels

Table A.25 — Environmental and materials limits for duplex stainless steels used as downhole
tubular components and as packers and other subsurface equipment

Materials type | Temperature | Partial | Chloride pH Sulfur- Remarks
pressure conc. resistant?
H,S
pH,S
max max max
°C (°F) kPa (psi) mg/1
Any combination of
See See See temperatul:e, chlorlide .
30 ;FPRE" = 40,0 “Remarks" 2(0,3) |“Remarks” | “Remarks" NDs=2 concen‘tra‘l.:lon.and In situ
0z15% pH occurring in
column column column . .
production environments
is acceptable.
Any combination of
temperature and in situ
pH occurring in
See See production environments
40,0 < Fppey £45 | “Remarks” 20(3) 120 000 |“Remarks” NDs® is acceptable. Chloride
column column limits have been found to
be strongly dependent
upon yield strength and
the level of cold work.

For these applications, these materials shall

— be in the solution-annealed, liquid-quenched, and cold-worked condition,

— have a ferrite content (volume fraction) of between 35 % and 65 %. and

— have a maximum hardness of 36 HRC.

NOTE Higher values of Fpggy provide higher corrosion resistance; however, they also lead to increased risk of sigma-
and alpha-prime phase formation in the materials’ ferrite phase during manufacture depending on product thickness and
achievable quench rate. The ranges of Fpp ) quoted are typical of those found to minimize the problem of sigma- and alpha-
prime phase formation.

#  No data submitted to ascertain whether these materials are acceptable for service in the presence of elemental sulfur

in the environment.




