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RESUMO 

 

Os aços inoxidáveis duplex (AIDs) são ligas metálicas com microestrutura bifásica, 

composta por ferrita e austenita em proporção semelhante (50:50), de modo a 

combinar excelente resistência a corrosão com boas propriedades mecânicas. Por 

isso são uma ótima opção para aplicações em ambientes agressivos, como os 

encontrados em indústrias petrolíferas, navais, químicas, entre outras. O objetivo 

deste trabalho é analisar a influência do tempo de exposição à 475ºC nas 

propriedades mecânicas do aço inoxidável super duplex UNS S32750, haja visto que 

a esta temperatura ocorre a precipitação de uma fase secundária, decomposta da 

ferrita, responsável por alterações nas propriedades do aço. Foram realizados 

ensaios de dureza, análise fractográfica e metalográfia, a qual permitiu avaliar se a 

proporção de microconstituintes variou ao longo do tempo de tratamento. O material 

ensaiado foi recebido em forma de fitas previamente ensaiadas à tração. Cada fita, 

em um total de 3, havia sido tratada à temperatura de 475ºC, durante tempos 

distintos: 4, 8 e 12 horas. Uma amostra “como recebido” também foi fornecida, para 

fins de comparação. Os resultados experimentais obtidos demostraram que a fase 

alfa linha apresenta influência direta no aumento de dureza do aço, ocasionado pela 

formação da fase secundária na ferrita.  

 

Palavras chave: aço inoxidável super duplex, alfa linha, precipitação de fases 

secundárias, fragilização a 475ºC, dureza. 

 

 

 

 

 

 



 

ABSTRACT 

 

Duplex stainless steels are metal alloys with microstructure composed of ferrite and 

austenite in similar proportion (50:50), combining excellent corrosion resistance with 

good mechanical properties. They are a great option for applications in environments 

with severe conditions, such as those found in petroleum, marine, and chemical 

industries. The objective of this paper is to analyze the influence of the exposure time 

at 475 º C on the mechanical properties of super duplex stainless steel UNS S32750, 

knowing that the exposure of this material at this temperature provides the 

precipitation of a secondary phase, decomposed from ferrite, responsible for 

changes in the steel’s properties. Hardness and fractographic analysis were 

performed, in order to evaluate the changes on properties. A metallography analysis 

also allowed to evaluate if the proportion of microconstituents had varied during the 

treatment. The samples studied were previously tensile tested. Each one, in a total of 

3, was treated at a temperature of 475 ° C during different times: 4, 8 and 12 hours. 

A sample "as received" was also provided for comparison purposes. The 

experimental results showed a direct connection between the alpha prime phase and 

the increase of the steel’s hardness due to the formation of the secondary phase in 

ferrite. 

  

 

 

Keywords: super duplex stainless steel, alpha prime, secondary phase precipitation, 

475ºC embrittlement, hardness. 

 

 

 

 



 

LISTA DE FIGURAS 

 

Figura 1 – Diagramas pseudo-binários para o sistema Fe-Cr-Ni, representando os 

campos de estabilidades das fases, para teores fixos de Fe ...................................... 4 

Figura 2 – Diagrama do tipo Schaeffler ....................................................................... 7 

Figura 3 – Diagrama de Schoefer  .............................................................................. 8 

Figura 4 – Diagrama de equilíbrio para soluções sólidas, mostrando curva de 

estratificação (a); representação do comportamento da energia livre de Gibbs em 

função da composição, para várias temperaturas (b) ............................................... 11 

Figura 5 – Esquema explicativo da decomposição espinoidal da liga  ...................... 13 

Figura 6 – Esquema explicativo da decomposição por nucleação e crescimento  .... 14 

Figura 7 – Diagrama tempo-temperatura-transformação para precipitações de fases 

secundárias nos AIDs  .............................................................................................. 15 

Figura 8 – Diagrama tempo-temperatura-transformação para AIDs de diferentes 

composições químicas  ............................................................................................. 16 

Figura 9 – Diagrama tempo-temperatura-transformação mostrando os precipitados 

nos aços SAF2507 .................................................................................................... 16 

Figura 10 – Diagrama de fases Fe-Cr esquemático com as regiões espinoidais e de 

nucleação e crescimento  .......................................................................................... 21 

Figura 11 – Influência do tempo de envelhecimento em liga Fe-Cr  ......................... 21 

Figura 12 – Precipitados de alfa linha observados através do microscópio eletrônico 

de transmissão (MET)  .............................................................................................. 22 

Figura 13 – Material recebido para estudo ................................................................ 23 

Figura 14 – Embutidora PRE 30Mi (a) e Politriz DP-10 (b)  ...................................... 25 

Figura 15 – Amostras após operações de embutimento, lixamento e polimento ...... 25 

Figura 16 – Microscópio Nikon Eclipse MA200 ......................................................... 26 

Figura 17 – Bancada de corte Labotom-3 do TRICORRMAT (a) e MEV do LCSM (b) 

....................................................................................................................................27 

Figura 18 – Microdurômetro HXD-1000TM  .............................................................. 27 

Figura 19 – Metalografia da amostra como recebido. Ataque: Behara, 60ºC, durante 

20 segundos .............................................................................................................. 28 



 

Figura 20 – Metalografia da amostra tratada a 475ºC, durante 4 horas. Ataque: 

Behara, 60ºC, durante 20 segundos  ........................................................................ 29 

Figura 21 – Metalografia da amostra tratada a 475ºC, durante 8 horas. Ataque: 

Behara, 60ºC, durante 20 segundos  ........................................................................ 29 

Figura 22 – Metalografia da amostra tratada a 475ºC, durante 12 horas. Ataque: 

Behara, 60ºC, durante 20 segundos  ........................................................................ 30 

Figura 23 – Amostra tratada a 475ºC durante 8 horas, após processamento de 

imagem, no ImageJ ................................................................................................... 31 

Figura 24 – Proporção de ferrita ao longo do tempo de tratamento, através do 

software ImageJ ........................................................................................................ 32 

Figura 25 – Fractografia do aço UNS S32750 como recebido .................................. 33 

Figura 26 – Fractografia do aço UNS S32750 tratado a 475ºC, durante 4 horas ...... 33 

Figura 27 – Fractografia do aço UNS S32750 tratado a 475ºC, durante 8 horas ...... 33 

Figura 28 – Fractografia do aço UNS S32750 tratado a 475ºC, durante 12 horas  ... 34 

Figura 29 – Variação da dureza da ferrita pelo tempo de tratamento a 475ºC .......... 35 

Figura 30 – Variação da dureza da austenita pelo tempo de tratamento a 475ºC .... 37 

Figura 31 – Variação da dureza da amostra pelo tempo de tratamento a 475ºC ...... 38 

Figura 32 – Comparação das curvas de dureza........................................................ 39 

Figura 33 – Variação dos limites de escoamento e resistência pelo tempo de 

tratamento ................................................................................................................. 39 

Figura 34 – Variação alongamento específico pelo tempo de tratamento ................. 40 

 

 

 

 

 

 

 



 

LISTA DE TABELAS 

 

Tabela 1 – Teor dos principais elementos de liga nos AIDs  ....................................... 3 

Tabela 2 – Comparação das propriedades entre os aços inoxidáveis ferríticos, 

austeníticos e duplex  .................................................................................................. 9 

Tabela 3 – Composição dos principais elementos de liga em vários AIAs e AIDs .... 10 

Tabela 4 – Composição química do material estudado, UNS S32750 ...................... 23 

Tabela 5 – Identificação das amostras em relação ao tempo de tratamento ............ 24 

Tabela 6 – Propriedades obtidas no ensaio de tração .............................................. 24 

Tabela 7 – Medidas para proporção volumétrica ferrita/austenita, obtidas através do 

software Image J ....................................................................................................... 31 

Tabela 8 – Medidas obtidas no ensaio de dureza da ferrita ...................................... 35 

Tabela 9 – Medidas obtidas no ensaio de dureza da austenita................................. 36 

Tabela 10 – Medidas obtidas no ensaio de dureza da amostra para carga de 9,81N39 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

LISTA DE SIGLAS 

 

AIA – Aço Inoxidável Austenítico  

AID – Aço Inoxidável Duplex  

AIF – Aço Inoxidável Ferrítico  

AISD – Aço Inoxidável Super Duplex  

Al – Alumínio  

ASTM – American Society for Testing and Materials  

C – Carbono  

Co – Cobalto 

Cr – Cromo  

Cu – Cobre 

Mb – Molibdênio 

Mn – Manganês  

N – Nitrogênio  

Nb – Nióbio  

Ni – Níquel  

PREn – Número de Resistência à Corrosão por Pites 

SAE – Society of Automotive Engineers 

Si – Silício  

V – Vanádio 

Ta – Tântalo 

Ti – Titânio 

UNS – Unified Numbering System 

W – Tungstênio 

α – Ferrita  

γ – Austenita 

σ – Fase Sigma 

γ2 – Austenita secundária 

χ – Fase Chi 

 

 

 



 

SUMÁRIO 

 

1.INTRODUÇÃO ......................................................................................................... 1 

2.OBJETIVO ............................................................................................................... 2 

3.REVISÃO BIBLIOGRÁFICA .................................................................................... 3 

3.1.AÇOS INOXIDÁVEIS DUPLEX E SUPER DUPLEX .......................................... 3 

3.2.ASPECTOS RELACIONADOS À MICROESTRUTURA .................................... 4 

3.3.PROPRIEDADES  .............................................................................................. 8 

3.4.NÚMERO DE RESISTÊNCIA A CORROSÃO POR PITES (PREn)  ................. 9 

3.5.PRECIPITAÇÃO DE FASES EM AIDs  ............................................................ 11 

3.5.1.Termodinâmica dos Processos de Precipitação .................................. 11 

3.5.1.1.Decomposição Espinoidal ................................................................... 12 

3.5.1.2.Decomposição por Nucleação e Crescimento .................................... 13 

       3.5.2.Fases Secundárias  ................................................................................. 15 

3.5.2.1.Fase R ................................................................................................ 17 

3.5.2.2.Fase π ................................................................................................ 17 

3.5.2.3.Fase ε ................................................................................................. 18 

3.5.2.4.Fase G ................................................................................................ 19 

3.5.2.5.Fase σ ................................................................................................. 19 

3.5.2.6.Fase Chi (χ) ........................................................................................ 19 

3.5.2.7.Nitretos de Cromo ............................................................................... 20 

3.5.2.8.Austenita Secundária (γ2) ................................................................... 20 

3.5.2.9.Fragilização a 475ºC (α’) .................................................................... 21 

4.MATERIAIS E MÉTODOS  .................................................................................... 23 

4.1.MATERIAL COMO RECEBIDO ........................................................................ 23 

4.2.METALOGRAFIA  ............................................................................................. 24 

4.3.MICROSCOPIA ELETRÔNICA DE VARREDURA  ........................................... 26 

4.4.ENSAIO DE DUREZA  ...................................................................................... 27 

5.RESULTADO E DISCUSSÕES  ............................................................................ 28 

5.1.METALOGRAFIA  ............................................................................................. 28 

 5.1.1.Caracterização Microestrutural ............................................................. 28 

 5.1.2.Quantificação da Fração Volumétrica dos Microconstituintes  .......... 30 

5.2. MICROSCOPIA ELETRÔNICA DE VARREDURA  .......................................... 32 

5.3.ENSAIO DE DUREZA  ...................................................................................... 34 



 

5.3.1.Microdureza das Fases  ........................................................................... 34 

5.3.1.1.Ferrita  ................................................................................................ 34 

5.3.1.1.Austenita  ............................................................................................ 36 

5.3.2.Microdureza da Amostra  ........................................................................ 37 

6.CONCLUSÃO  ....................................................................................................... 41 

7.SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS  ................................................... 42 

8.REFERÊNCIAS BIBLIOGRÁFICAS  ..................................................................... 43 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



1 
 

1.INTRODUÇÃO 

 

Os aços inoxidáveis duplex (AIDs), ou aços inoxidáveis ferríticos-austeníticos, 

possuem microestruturas que consistem em frações aproximadamente iguais destas 

duas fases. Estes aços são caracterizados por uma combinação das propriedades 

dos aços inoxidáveis ferríticos e austeníticos: tem elevada resistência mecânica, boa 

tenacidade, resistência à corrosão muito boa em diversos meios e excelente 

resistência à corrosão sob tensão e à fadiga. Inicialmente os aços inoxidáveis duplex 

foram utilizados como uma alternativa para reduzir os problemas de corrosão 

intergranular na indústria celulósica que afetavam os aços inoxidáveis austeníticos 

[43].  

A exposição desses aços à temperaturas elevadas pode ocasionar precipitação de 

fases secundárias, alterando as propriedades originais. Dependendo da aplicação 

do material, essas alterações podem causar efeitos benéficos ou deletérios. O 

estudo do mecanismo de precipitação é importante para permitir uma seleção mais 

adequada do aço [6,8,13].  

Normas e especificações de fabricantes definem a utilização de aços duplex. A 

especificação UNS (Unified Numbering System) foi criada em cooperação entre a 

SAE e a ASTM pra facilitar a identificação e comercialização de metais e ligas nos 

Estados Unidos. Segundo essa especificação, os aços devem ser identificados pela 

letra S a frente de 5 dígitos, como por exemplo, UNS S32750, UNS S31803 [3]. 
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2.OBJETIVO 

 

O objetivo deste trabalho, o qual faz parte de um estudo mais completo conduzido 

na Universidade Federal do Espírito Santo, é estudar o comportamento do aço 

inoxidável super duplex UNS S32750 quando exposto à temperatura de 475ºC 

durante 4, 8 e 12 horas. A motivação deste estudo guiou o trabalho aos seguintes 

objetivos específicos: 

 Analisar as superfícies de fratura de amostras ensaiadas em tração. 

 Avaliar as alterações na proporção volumétrica dos microconstituintes. 

 Verificar alterações na dureza. 

 Comparar os resultados obtidos com valores de propriedades mecânicas de 

tração retirados de trabalhos paralelo. 
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3.REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

3.1.Aços Inoxidáveis Duplex e Super Duplex 

 

Ligas duplex podem ser definidas como uma classe de ligas que apresentam duas 

fases distintas e bem definidas de microconstituintes em frações substanciais e em 

volumes relativamente separados, de forma que não possam ser consideradas como 

dispersas uma na outra. Os aços inoxidáveis duplex (AIDs) são, portanto, ligas que 

possuem em sua composição, duas fases inoxidáveis, ou seja, fases que 

apresentam teor de Cromo (Cr) acima de 11% (em peso), responsável pela 

formação de um filme passivo de óxidos (Cr2O3) que protege a liga contra corrosão 

na maioria dos meios aplicados [1].  

Os AIDs são ligas baseadas no sistema Ferro-Cromo-Níquel (Fe-Cr-Ni). A 

composição química pode variar consideravelmente, porém, como regra geral, o teor 

dos principais elementos de liga varia como mostra a Tabela 1 [2]. 

 

Tabela 1. Teor dos principais elementos de liga nos AIDs [1] 

Elementos % (em peso) 

Carbono 00,2 - 0,10 

Cromo 19,0 - 28,0 

Níquel 3,0 - 8,0 

Molibdênio 1,5 - 5,0 

Nitrogênio 0,0 - 0,3 

 

 

Outros elementos de liga também podem estar presentes em pequenas 

quantidades. É o caso de Cobre, Titânio, Nióbio e Tungstênio [2]. 
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3.2.Aspectos Relacionados à Microestrutura 

 

As fases mais comuns presentes nos AIDs são: austenita, com estrutura cristalina de 

face centrada (CFC), denotada por γ, e ferrita, com estrutura cristalina de corpo 

centrado (CCC), denotada por α [1]. A relação de porcentagem em volume dos 

constituintes normalmente está em torno de 50:50, porém, essa proporção poderá 

variar de acordo com os elementos de liga adicionados [3,4]. 

A primeira descrição de microestrutura duplex foi feita por Bain e Griffiths em 1927. 

Através de estudos em sistemas ternários, Fe-Cr-Ni, observaram a presença de uma 

mistura α + γ, além de campos com fases γ + martensita, α + martensita, α + γ + 

martensita, carbonetos e uma fase frágil, σ (sigma), denominada de fase B [1,5]. 

Porém, a forma mais fácil de considerar o sistema Fe-Cr-Ni não considera os 

diagramas ternários, e sim, uma série de diagramas pseudo-binários. Os AIDs 

possuem composições no campo α + γ, com porcentagem de Fe, normalmente, em 

torno de 70% [1]. Os diagramas pseudo-binários podem ser observados na Figura 1. 

 

 

Figura 1 - Diagramas pseudo-binários para o sistema Fe-Cr-Ni, representando os campos de 

estabilidade das fases, para teores fixos de Fe [14]. 
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SOLOMON; DEVINE (1983) definiram como α, a ferrita formada nos AIDs por um 

processo controlado de difusão. Essa definição é necessária para distingui-la da 

ferrita formada por um processo de cisalhamento sem difusão, chamada de 

martensita. Ainda segundo eles, a austenita é instável em baixas temperaturas, 

podendo se transformar, também, em martensita. É importante ressaltar que esta 

martensita difere da formada em aços carbono, pois a porcentagem de carbono 

encontrada nos AIDs é muito menor (0,03-0,008%C em aços inoxidáveis e de 0,1-

1,0%C nos aços carbono). A baixa porcentagem de carbono faz com que a 

martensita formada não seja tão dura e frágil como nos aços carbono, mesmo a 

natureza da transformação sendo a mesma. 

As fases presentes em ligas fundidas são definidas pelos diagramas pseudo-binários 

do sistema Fe-Cr-Ni. Considerando um processo de solidificação em equilíbrio, as 

estruturas duplex só poderiam ser solidificadas caso a composição da liga estivesse 

dentro do campo α + γ. Porém, a maioria das ligas duplex fundidas possui 

composição fora desta faixa, o que é explicado pelo caráter de não equilíbrio na 

solidificação [1]. 

Dependendo da composição da liga em relação ao ponto pseudo-eutético, o primeiro 

sólido a se formar a partir do metal líquido poderá ser ferrita ou austenita. A ferrita 

será a primeira a solidificar se a liga possuir composição anterior ao ponto pseudo-

eutético. Neste caso o cromo será absorvido pelo sólido em formação e o níquel 

será rejeitado para o líquido, fazendo com que essa ferrita seja uma estrutura rica 

em Cr e pobre em Ni. A composição química do líquido remanescente irá se 

aproximando da composição do pseudo-eutético. Da mesma forma, se a liga possuir 

composição posterior ao ponto pseudo-eutético, a austenita será a primeira a se 

formar. Ao contrário da ferrita, essa austenita será uma estrutura rica em Ni e pobre 

em Cr, resultando em um líquido remanescente de composição química se 

aproximando da composição pseudo-eutética. Em ambos os casos, a estrutura 

duplex se formará a partir da solidificação da última porção líquida, a qual terá 

composição pseudo-eutética. Essa natureza “fora de equilíbrio” da solidificação 

possibilita a criação de uma estrutura duplex em ligas com composições químicas 

fora da região α + γ na temperatura de fusão [2]. 
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Os AIDs convencionais com baixo teor de carbono solidificam primeiramente em 

ferrita, formando a austenita na sequência do resfriamento [8,15,16]. 

A composição exata de ferrita formada não pode ser prevista pelos diagramas 

pseudo-binários, pois eles não consideram a influência de outros elementos de liga 

além de Fe, Cr e Ni. Todos os aços inoxidáveis contêm elementos de liga que irão 

influenciar na porcentagem de α e γ formada. Para isso, são introduzidos os 

conceitos de Cr equivalente e Ni equivalente, que se referem à capacidade dos 

elementos de liga em estabilizar ferrita e austenita, respectivamente. Cromo (Cr), 

Molibdênio (Mb), Silício (Si), Nióbio (Nb), Vanádio (V), Tungstênio (W), Titânio (Ti), 

Tântalo (Ta) e Alumínio (Al) são estabilizadores de ferrita, enquanto Níquel (Ni), 

Carbono (C), Nitrogênio (N), Cobre (Cu), Manganês (Mn) e Cobalto (Co) são 

estabilizadores de austenita [1]. 

Através de observações experimentais, a quantidade de ferrita presente no material 

é relacionada com a composição do aço, tornando possível o levantamento de um 

diagrama que mostra a estrutura como função do Cr e Ni equivalente [1]. 

SOLOMON; DEVINE (1983) [1] atribuem o primeiro diagrama à SCHAEFFLER 

(1949) [20], sendo aplicável somente à ligas fundidas e resfriadas rapidamente, tais 

como as obtidas em soldagens. A Figura 2 apresenta um diagrama do tipo 

Schaeffler, mostrando os campos de ferrita (F), austenita (A), martensita (M) e suas 

combinações. Para o cálculo do Cr e Ni equivalentes, foram utilizadas as equações: 

 

Crequivalente = Cr + 2Si + 1,5Mo + 0,5Nb [Equação 1] 

Niequivalente = Ni + Co + 0,5Mn +30C + 7,5N [Equação 2] 
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Figura 2 – Diagrama do tipo Schaeffler [17] 

 

Esse diagrama foi posteriormente modificado por De Long, em 1974, para 

considerar a influência do nitrogênio como estabilizador da austenita [1]. 

A norma A800/A800M – 91 da ASTM (1995) [18] recomenda a utilização do 

diagrama de SCHOEFER (1974) [19] - Figura 3 - para determinar o teor de ferrita em 

aços inoxidáveis fundidos com composição química na faixa de 16 a 26%Cr, 6 a 

14%Ni, 0 a 4%Mo, 0 a 1%Nb, até 0,3%C, até 0,15%N, até 2,0%Mn e até 2,0%Si. As 

linhas tracejadas representam uma margem de erro referente à determinação do 

teor de ferrita para uma dada composição química. 
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Figura 3 – Diagrama de Schoefer, utilizado para estimar o teor de ferrita em aços inoxidáveis fundidos 

[18]. 

 

 

3.3.Propriedades 

 

Os AIDs foram originalmente criados como uma alternativa para os aços inoxidáveis 

austeníticos (AIA), por possuírem menores quantidades de níquel. Suas 

propriedades mecânicas combinam as propriedades das fases individuais, 

principalmente da ferrita [3]. 

Quando comparados aos aços inoxidáveis do tipo 304, os AIDs apresentam limite de 

escoamento duas a três vezes maior, com a mesma resistência à tração do 304 

recozido, porém com menor deformação. Os duplex também apresentam resistência 

à corrosão muito elevada. Isso está relacionado à corrosão generalizada, localizada, 

sob tensão, fadiga, abrasão [3,37]. 
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A Tabela 2 apresenta um comparativo entre algumas propriedades dos aços 

inoxidáveis duplex, ferríticos e austeníticos. 

 

Tabela 2 – Comparação das propriedades entre aços inoxidáveis ferríticos, austeníticos e 

duplex. Adaptado de [7]. 

 

 

 

3.4.Número de Resistência à Corrosão por Pites (Pitting Resistance Equivalent 

Number - PREn) 

 

Uma forma de avaliar o desempenho dos AIDs foi proposta por NILSSON (1992) [8], 

levando em consideração a resistência à corrosão por pites. O cálculo do Pitting 

Resistance Equivalent Number (PREn) considera os percentuais de Cr, Mo e N em 

peso, como é mostrado na Equação 3 [9]:  

 

PREn = %Cr + 3,3(%Mo) +16(%N) [Equação 3] 
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Essa soma deve ultrapassar o valor 31 para garantir boa resistência à corrosão [10]. 

O cálculo do PREn pode ser ampliado para a Equação 4, seguinte, considerando a 

importância de Cu e W na resistência a corrosão [11]: 

 

PREn = %Crlivre + 3,3(%Mo+0,5%W) + 2(%Cu) +16(%N) [Equação 4] 

 

Sendo %Crlivre = %Cr – 14,5(%C). A Tabela 3 mostra a composição dos principais 

elementos de liga em vários tipos de aços inoxidáveis austeníticos e duplex, e 

também, o valor de PREn referente à cada um dos aços. 

 

Tabela 3. Composição (% em peso) dos principais elementos de liga em vários AIAs e AIDs 

[12]. 

Stainless Steel Grades Ni Cr Mo N PREn 

AISI 316L 11.5 17.0 2.0 - > 23 

AISI 316LN 11.5 17.0 2.2 0.12 > 26 

AISI 317L 13.0 18.5 3.2 0.08 > 30 

AISI 317LN 13.0 18.5 3.2 0.12 > 30 

Duplex 32304 - UR 35N 4.2 23.0 0.2 0.10 > 24 

Duplex 32205 - UR 45N Mo 5.8 22.0 3.1 0.17 > 36 

Duplex 322750 - CLI/SAF2507 7.0 25.0 3.5 0.25 > 40 

Duplex 32550/32520 - UR52N+ (+1.5Cu) 7.0 25.0 3.5 0.25 > 40 

Duplex 32760 - UR76N(+0.7Cu, +0.8W) 7.0 25.0 3.5 0.22 > 40 

 

Quando o valor do PREn é maior do que 40, os aços inoxidáveis são chamados de 

super duplex (AISD), pois apresentam propriedades mais nobres e resistência à 

corrosão por pites, superior [12]. 
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3.5. Precipitação de Fases em AIDs 

 

A precipitação de fases em AIDs pode ocorrer através de dois mecanismos: 

nucleação e crescimento, o mais comum, ocorrendo em faixas de temperatura 

elevadas, e decomposição espinoidal, de entendimento mais complexo. Para 

compreensão desses mecanismos é necessário abordar os fundamentos 

termodinâmicos que regem os processos. 

 

3.5.1.Termodinâmica dos Processos de Precipitação 

 

A Figura 4 mostra o diagrama de equilíbrio para soluções sólidas a altas 

temperaturas. A curva MKN, conhecida como curva de estratificação representa o 

limite de solubilidade na solução sólida, ou seja, abaixo dessa linha será precipitada 

uma nova fase com mesma rede cristalina, mas composição química diferente [28]. 

 

Figura 4 – (a) Diagrama de equilíbrio para soluções sólidas, mostrando curva de estratificação MKN. 
(b) Representação do comportamento da energia livre de Gibbs em função da                     

composição, para várias temperaturas. Adaptado de [28]. 
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Na região acima do ponto K a solução sólida é monofásica, estável e independe da 

concentração. Para uma temperatura T1, contida nessa região, a curva da variação 

de energia livre de Gibbs apresenta concavidade voltada para cima para qualquer 

composição (Figura 4b). À medida que a temperatura diminui, a energia livre do 

sistema aumenta (curva referente à T2) até um ponto de temperatura T3, no qual a 

curva apresenta abaulamento para cima, o que significa a instabilidade da solução 

sólida. Nessa região a energia de uma mistura monofásica (de composição c) 

sempre será maior do que a de uma mistura de fases (a e b) de mesma composição 

média, o que irá garantir que a decomposição ocorra [28]. 

 

 

3.5.1.1. Decomposição Espinoidal 

 

Para a decomposição isotérmica de uma solução sólida estável com energia de 

Gibbs G1 e composição C0 (Figura 5), o estado natural de equilíbrio, com energia de 

Gibbs G2, não pode surgir imediatamente, pois é pouco provável que através de 

flutuações na composição inicial a solução seja levada diretamente às composições 

de equilíbrio Ca e Cb, as quais estão longe de C0. É mais provável que surjam 

inicialmente composições intermediárias (por exemplo, Cp e Cq) mais próximas da 

composição inicial C0, ocorrendo uma diminuição da energia de Gibbs (G3 < G1), 

tornando desnecessária a formação de embriões críticos para início de 

decomposição. Por isso, essa decomposição, denominada espinoidal, envolve 

imediatamente todo o volume da fase inicial, sendo que o aumento da diferença de 

concentração reduz continuamente a energia de Gibbs, até que se estabeleça o 

equilíbrio na concentração Ca e Cb [43]. 

A decomposição espinoidal a dada temperatura pode ocorrer em qualquer liga cuja 

composição se encontra na região da curva com concavidade para baixo (∂2G/∂C2 < 

0). Essa região é limitada pelos pontos de inflexão S1 e S2, denominados 

espinoidais, nos quais ∂2G/∂C2 = 0. Com a elevação da temperatura, S1 e S2 se 

aproximam gradualmente. Quando a temperatura atinge o valor crítico referente ao 

ponto K (Figura 4a) eliminam-se as inflexões, de modo que a curva de energia de 
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Gibbs, em todas as regiões, apresenta uma concavidade para cima (∂2G/∂C2 > 0). 

Para diferentes temperaturas, no diagrama de equilíbrio, existem diferentes 

composições que correspondem aos pontos espinoidais (por exemplo, S’1 e S’2 na 

Figura 4b). A união desses pontos determina a curva espinoidal RKV. Uma solução 

sólida que for resfriada até temperaturas abaixo da espinoidal pode sofrer 

decomposição espinoidal [43]. 

 

 

Figura 5 – Esquema explicativo da decomposição espinoidal da liga [28]. 

 

 

3.5.1.2. Decomposição por Nucleação e Crescimento 

 

A decomposição por nucleação e crescimento ocorre quando a composição de uma 

solução sólida encontra-se fora da região espinoidal (Figura 6). A sua energia de 

Gibbs G1 é maior do que de uma mistura bifásica G2, de mesma composição média. 

Se forem formadas fases de composição Cf e Cg, próximas a inicial, C0, a energia de 

Gibbs resultante seria maior que a inicial (G3>G1). Esse aspecto configura a 

presença de uma barreira energética, o que é inevitável, visto que a curvatura fora 

da região espinoidal tem concavidade para cima. A energia de Gibbs só irá diminuir 

após grande variação nas composições como, por exemplo, em Cm e Cp (G4<G1). 
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Portanto, há um acréscimo inicial no valor da energia de Gibbs seguido por um 

decréscimo, ao contrário do que ocorre na decomposição espinoidal, onde a energia 

de Gibbs diminui continuamente [28]. 

 

Figura 6 – Esquema explicativo da decomposição por nucleação e crescimento [28]. 

 

Para que essa decomposição ocorra é necessário o surgimento de núcleos 

embrionários que terão associados a eles um volume e uma superfície de separação 

com a fase existente. O volume está associado à diminuição local da energia, já que 

a nova fase (mais estável) apresenta uma energia livre menor que da fase original. 

Por outro lado, na interface de separação entre a partícula e a fase original ocorre 

um aumento da energia livre. Isto acontece devido à mudança repentina na estrutura 

cristalina ou no estado de agregação, provocando ruptura de ligações atômicas e 

consequente afastamento do equilíbrio termodinâmico. Como a estabilidade da nova 

fase está associada à diminuição da energia livre do sistema, a mesma depende de 

uma relação entre a diminuição de energia (provocada pelo aumento do volume) e o 

aumento de energia (provocada pelo aumento da área superficial) da partícula. 

Assim, a estabilidade dos embriões pode ser associada ao seu raio, de modo que os 

que surgem com um raio menor que o valor crítico não adquiram estabilidade, 

enquanto os que surgem com o raio maior que o valor crítico se estabilizam e 

constituem os núcleos da nova fase [38]. 
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3.5.2. Fases Secundárias 

 

Além da ferrita e austenita, outras fases podem se formar nos AIDs em temperaturas 

entre 300ºC e 1000ºC, causando perda de tenacidade e de resistência à corrosão. A 

exposição a essas temperaturas ocorre devido a condições de serviço, tratamentos 

térmicos e procedimentos de soldagem [21]. Como mostrado na Figura 7, essas 

fases podem ser: σ, Cr2N, austenita secundária (γ2), Chi (χ), R, nitreto π, Cu, M7C3 e 

M23C6, α’. 

 

 

Figura 7 – Diagrama Tempo-Temperatura-Transformação (TTT) para precipitações de fases 

secundárias nos AIDs. Adaptado de [4]. 

 

CHARLES (1991) [13] relacionou a cinética da precipitação de fases secundárias em 

AIDs com o teor de elementos de liga presentes nesses materiais. A relação pode 

ser observada na Figura 8: 
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Figura 8 – Diagrama TTT para AIDs de diferentes composições químicas. Adaptado de [13]. 

 

Os aços UNS S32520 e UNS S32550 são mais ligados que os demais, portanto a 

cinética da precipitação de fases é favorecida pelo aumento do teor de elementos de 

liga. NILSSON et al. [22] determinaram experimentalmente as curvas TTT de 

precipitação de algumas fases intermetálicas para o AISD SAF 2507 (UNS S32750), 

como mostra a Figura 9: 

 

 

Figura 9 – Diagrama Tempo-Temperatura-Transformação (TTT) mostrando os precipitados nos aços 

SAF 2507. Adaptado de [22]. 
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3.5.2.1. Fase R 

 

A fase R é caracterizada por ser rica em Mo, com composição química contendo 

aproximadamente 30% Fe, 25% Cr, 6% Ni, 35% Mo e 4% Si. Sua precipitação 

ocorre em pequenas quantidades e em temperaturas entre 550ºC e 700ºC [25]. A 

manifestação da fase R acontece em sítios intragranulares e intergranulares da 

matriz ferrítica, ricos em Mo, o que acarretará na diminuição da resistência a 

corrosão. Os precipitados intergranulares contêm taxas maiores de Mo quando 

comparados aos precipitados intragranulares – 40% contra 35% – fazendo com que 

a influência na resistência à corrosão por pites no primeiro seja mais notada [25]. 

 

 

3.5.2.2. Fase π 

 

Descoberto por NILSSON; LIU (1991) [25] em metais de solda de AIDs [6], o nitreto 

π possui estrutura cúbica e precipita intergranularmente após várias horas de 

tratamento isotérmico a 600°C. Por possuir composição rica em Cr e Mo (35%Cr, 

3%Ni, 35%Mo) foi inicialmente confundido com a fase sigma (σ) [6, 24]. Sua 

presença, assim como da fase R, é prejudicial à tenacidade e resistência à corrosão 

[6]. 

 

 

3.5.2.3. Fase ε 

 

A solubilidade do cobre (Cu) na ferrita diminui com o decréscimo da temperatura de 

modo que partículas extremamente finas precipitem, formando a fase ε rica em Cu, 

após exposição por 100 horas a temperatura de 500°C [24, 6]. A precipitação do 

cobre pode ser dividida em três estágios [6]: 
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 Formação e crescimento coerente de aglomerados CCC ricos em cobre. 

 Transformação em partículas CFC que além do cobre, possuem pequenas 

quantidades de Fe e outros elementos, sendo essas citadas como fase ε. 

 Crescimento das partículas e mudança para o formato cilíndrico, após 

prolongados períodos de envelhecimento. 

A precipitação dessa fase ocorre ao longo de discordâncias ou distribuída de forma 

uniforme ao longo da matriz, dependendo do tipo de liga [6].  

A presença de Cu em AISDs pode aumentar a dureza mantendo a tenacidade, 

sendo essa mudança relevante após um período de envelhecimento maior que 10 

horas. As alterações nas propriedades mecânicas são parecidas com as medidas na 

presença do precipitado α' [26]. 

O potencial de corrosão por pites em soluções de NaCl e HCl é aumentado pela 

presença do cobre [6]. Por outro lado, o cobre facilita a passivação da fase 

austenítica quando em solução sólida e, em AIDs ricos em Cu, proporciona uma 

distribuição homogênea de nucleação de sítios para a subsequente formação de 

austenita, provocando refinamento do grão austenítico. 

 

3.5.2.4. Fase G 

 

A precipitação de fase G pode ser mencionada como um mecanismo de fragilização 

a 475ºC [23,24]. A fase G tem composição nominal Ti6Ni16Si7 (com substituição de Ti 

por Mo em AIDs) e é observada na ferrita após longas exposições (7500 a 70000 

horas) na faixa de temperatura entre 300ºC e 500ºC [24]. A nucleação de partículas 

G é estimulada pela decomposição espinoidal da matriz ferrítica, ocorrendo tanto 

nos domínios ricos quanto nos domínios pobres em Cr [6].  
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3.5.2.5. Fase σ 

 

A fase σ é um composto intermetálico rico em Cr, Mo e Si cuja precipitação ocorre 

em grandes frações volumétricas, numa faixa de temperatura entre 800ºC e 1000ºC. 

Sua precipitação pode ocorrer em uma grande variedade de aços inoxidáveis 

duplex, assim como, em alguns aços inoxidáveis austeníticos, tendo ampla 

influência na dureza e resistência à corrosão. O aumento da quantidade de Cr, Mo, 

Ni e W favorecem a precipitação [29,30]. 

 

 

3.5.2.6. Fase Chi (χ) 

 

A fase Chi pode ser observada em AIDs após exposições a temperaturas entre 

700ºC e 900ºC, aparecendo comumente junto com a fase σ. Possui efeito negativo 

sobre a dureza e resistência à corrosão, assim como a fase σ, o que dificulta 

identificar qual a fase é responsável pelos efeitos. Apesar de não precipitar em 

grandes quantidades, a fase Chi consome frações significantes de Cr e Mo da 

matriz, empobrecendo a austenita secundária em formação. Isso pode levar à perda 

de resistência à corrosão por pites [8]. 

 

 

3.5.2.7. Nitretos de Cromo 

 

A precipitação do nitreto de cromo Cr2N se tornou importante com o aumento do uso 

de nitrogênio em AIDs. A formação de Cr2N acontece em uma faixa de temperatura 

entre 700ºC e 900ºC, durante tratamento isotérmico ou resfriamento rápido a partir 

de uma temperatura de solubilização, presumivelmente devido à supersaturação do 

nitrogênio na fase ferrítica. Novamente, como na fase Chi, a austenita secundária 
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em formação torna-se pobre em Cr, o que diminui a resistência à corrosão por pites 

[6]. 

 

 

3.5.2.8. Austenita Secundária (γ2) 

 

A quantidade de ferrita presente na temperatura próxima a de solidificação, 

normalmente excede a porcentagem de equilíbrio em torno de 600ºC a 800ºC. Um 

envelhecimento nessa faixa pode resultar em uma redução de ferrita por meio da 

transformação α→γ2. A austenita secundária também pode precipitar em conjunto 

com a precipitação de fases ricas em Cr, como a fase σ. O empobrecimento de Cr 

na ferrita ao redor desses precipitados desestabiliza a ferrita que se transforma em 

austenita, sendo este fato particularmente importante quando a precipitação das 

fases ricas em Cr ocorre nos contornos de grão α/γ, por reduzir a resistência a 

corrosão por pites [1]. 

 

 

3.5.2.9. Fragilização à 475ºC (α’) 

 

A fragilização a 475ºC acontece no intervalo entre 300ºC e 550ºC, sendo 

caracterizada pela decomposição da ferrita em uma fase rica em Fe (α) e outra rica 

em Cr (α’). Atribui-se esse fenômeno ao intervalo de miscibilidade (miscibility gap) do 

sistema binário Fe-Cr (Figura 10). A precipitação pode ocorrer pelo mecanismo de 

decomposição espinoidal, quando o teor de Cr na ferrita é alto, ou por nucleação e 

crescimento, (fora da região espinoidal, mas dentro do intervalo de miscibilidade) 

quando o teor de Cr na ferrita é baixo [31,32]. 
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Figura 10 – Diagrama de fases Fe-Cr esquemático com as regiões espinoidal e de nucleação e 

crescimento [34]. 

 

Os efeitos desse fenômeno são aumento da resistência à tração e dureza, 

diminuindo a ductilidade, a resistência ao impacto, resistividade elétrica e a 

resistência à corrosão. Esses efeitos também foram observados por HERTZMAN 

[35] para temperaturas tão baixas quanto 280ºC, após tempos de envelhecimento de 

1000 horas. SOLOMON & KOCH [36] obtiveram o mesmo resultado em poucos 

minutos, porém com temperaturas em torno de 600ºC. A Figura 11mostra a variação 

de dureza para ligas Fe-Cr em função do tempo de envelhecimento [21]. 

 

 

Figura 11 – Influência do tempo de envelhecimento na dureza em ligas Fe-Cr [22].  



22 
 

OTÁROLA et al. [26] observaram através de microscopia eletrônica de transmissão 

(MET) os precipitados de α’ na liga UNS S32520, após 1 hora de envelhecimento a 

550ºC (Figura 12). 

 

Figura 12 –Precipitados de α’ observados através do MET [26]. 

 

É improvável que ocorra a precipitação da fase α’ durante processos de soldagem, 

visto que sua cinética de formação é consideravelmente mais lenta do que das fases 

que se precipitam em altas temperaturas [21]. 
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4. MATERIAIS E MÉTODOS 

4.1. Material como Recebido 

 

O material estudado nesse trabalho é o AISD de especificação UNS S32750 com 

nome comercial de SAF2507. O resultado da análise química fornecida pela 

empresa fabricante é apresentado na Tabela 4: 

 

Tabela 4 – Composição química do material estudado, UNS S32750. 

%C 
(máx.)  

%Si 
(máx.)   

%Mn 
(máx.) 

%P 
 (máx.) 

%S 
  (máx.) 

   %Cr    %Ni   %Mo     %N 

0,015 0,26 0,78   0.022 0,001   25,3    7,1     3,9   0,3 

 

O PREn foi calculado através da Equação 3, baseando-se na composição química 

fornecida pelo fabricante. 

PREn = %Cr + 3,3(%Mo) +16(%N) = 25,3 + (3,3 x 3,9) + (16 x 0,3) 

PREn = 42,97 

Como citado anteriormente nesse trabalho, PREn > 40 enquadra o aço na 

classificação de super duplex. 

O material foi recebido em forma de fitas previamente ensaiadas à tração, como 

mostra a Figura 13. 

 
Figura 13 – Material recebido para estudo. 
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Cada fita, em um total de 3, havia sido tratada à temperatura de 475ºC, durante 

tempos distintos: 4, 8 e 12 horas. Uma amostra “como recebido” também foi 

fornecida, para fins de comparação. As amostras foram identificadas, para facilitar o 

controle, de acordo com o tempo de exposição, como mostra a Tabela 5. 

 

Tabela 5 – Identificação das amostras em relação ao tempo de tratamento. 

Identificação 
Tempo de 

Tratamento (h) 

1 0 

8 4 

18 8 

22 12 

 

Os resultados do ensaio de tração realizado previamente fazem parte da dissertação 

de mestrado do aluno da Universidade Federal do Espírito Santo Bruno Lopes 

Valentim e foram cedidos via comunicação privada. Os resultados são observados 

na Tabela 6 e serão discutidos com mais detalhes nas seções seguintes. 

 

Tabela 6 – Propriedades obtidas no ensaio de tração. 

Tempo de  
Tratamento (h) 

Limite de 
Escoamento (MPa) 

Limite de 
Resistência (MPa) 

Alongamento 
Específico (%) 

0 710,08 ± 8,38 944,17 ± 1,94 28,34 ± 1,13 
4 917,27 ± 4,30 1084,42 ± 5,99 27,33 ± 1,38 
8 952,36 ± 7,90 1121,84 ± 3,41 24,68 ± 1,47 
12 957,34 ± 7,00 1133,14 ± 5,37 22,67 ± 2,30 

 

 

4.2. Metalografia 

 

As fitas foram cortadas para ficar com comprimento em torno de 15 milímetros 

utilizando a bancada de corte Labotom-3. A região escolhida para análise foi a mais 
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distante possível da região da fratura para evitar influência do ensaio de tração no 

ensaio de dureza a ser feito posteriormente. 

Após cortadas, as amostras forma embutidas a quente em baquelite utilizando a 

máquina de embutimento PRE 30Mi da Arotec (Figura 14a) para facilitar as 

operações de lixamento e polimento realizadas em uma máquina politriz DP-10 da 

Panambra (Figura 14b).  

 

 

 

 

 

 

 (a)                                                                      (b) 

Figura 14 – Embutidora PRE 30Mi (a) e Politriz DP-10 (b) 

 

Foram utilizadas lixas de granulometria de 200 até 800 mesh e em seguida foi 

realizado o polimento com Alumina de 1μm.  

 

 

Figura 15 – Amostras após operações de embutimento, lixamento e polimento. 
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Seguindo o procedimento padrão de um ensaio metalográfico, as amostras foram 

atacadas quimicamente pelo reagente Behara, composto por 100 ml de água 

destilada, 20 ml de ácido clorídrico e 0,5 gramas de metabissulfito de potássio. A 

solução foi aquecida a uma temperatura de 60ºC e o ataque foi conduzido durante 

20 segundos. Em seguida, foi utilizado o microscópio Nikon Eclipse MA200 (Figura 

16) para caracterização microestrutural. 

 

 

Figura 16 – Microscópio Nikon Eclipse MA200. 

 

4.3. Microscopia Eletrônica de Varredura 

 

A fractografia foi realizada no Laboratório de Caracterização de Superfície de 

Materiais (LCSM) sendo antes preparada no Laboratório de Tribologia e Corrosão de 

Materiais (TRICORRMAT), ambos da Universidade Federal do Espírito Santo. Para 

a preparação as amostras foram cortadas 20 mm, utilizando a bancada de corte 

Labotom-3 (Figura 17a), de modo a conter a superfície de fratura. Para limpeza as 

amostras foram imersas em acetona e levadas a um aparelho de ultrassom Thornton 

T14. O corpo de prova foi analisado em um Microscópio Eletrônico de Varredura 

(MEV) digital EVO 40XVP (Figura 17b) 
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(a)                                                                       (b) 

Figura 17 – Bancada de Corte Labotom-3 do TRICORRMAT (a) e MEV do LCSM (b) 

 

 

 

4.4. Ensaio de Dureza 

 

Os ensaios de dureza foram realizados utilizando-se o Microdurômetro HXD-1000TM 

(Figura 18). Foram efetuadas 30 medições de microdureza Vickers para cada 

amostra, sendo 15 na ferrita e 15 na austenita. A carga utilizada foi de 0,025Kgf 

(0,2453N) durante 20 segundos. Também foram efetuadas 6 medições para cada 

amostra utilizando uma carga de 1Kgf (9,81N) durante 20 segundos. 
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Figura 18 – Microdurômetro HXD-1000TM. 

5.RESULTADOS E DISCUSSÕES 

 

5.1. Metalografia 

5.1.1. Caracterização Microestrutural 

 

As microestruturas do aço inoxidável super duplex UNS S32750 tratado a 475ºC são 

apresentadas nas Figuras 19 a 22. 

 

 

Figura 19 – Metalografia da amostra como recebido. Ataque: Behara, 60ºC, durante 20 

segundos. 
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Figura 20 – Metalografia da amostra tratada a 475ºC durante 4 horas. Ataque: Behara, 60ºC, 

durante 20 segundos. 

 

 

Figura 21 – Metalografia da amostra tratada a 475ºC durante 8 horas. Ataque: Behara, 60ºC, 

durante 20 segundos. 
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Figura 22 – Metalografia da amostra tratada a 475ºC durante 12 horas. Ataque: Behara, 

60ºC, durante 20 segundos. 

 

O ataque químico permite a observação da microestrutura do aço composta por 

ferrita e austenita dispostas paralelamente na direção de laminação. Como o Behara 

reage com a ferrita, esta pode ser identificada como a fase de coloração mais 

escura. 

Pelas técnicas de microscopia ótica não é possível perceber a presença da fase alfa 

linha. Isso se deve ao fato do fenômeno de decomposição espinoidal, responsável 

pela formação da alfa linha nesse aço, ser de dimensão nanométrica. Esta 

constatação também foi feita por WENG et al. (2004) [39] e DELLA ROVERE et al. 

(2012) [40]. Além disso, tanto a matriz ferrítica quanto a fase precipitada são 

semelhantes por possuírem a mesma rede cristalina, como citado em 3.5.1. 

 

 

5.1.2. Quantificação da Fração Volumétrica dos Microconstituintes 

 

As imagens obtidas na micrografia, foram trabalhadas no software ImageJ, alterando 

o padrão de cor para B&W (preto e branco). Através dessa disposição de cores o 

software consegue estimar a porcentagem de cada cor, que pode ser relacionada 
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com a porcentagem de cada microconstituinte. A Figura 23 ilustra como o software 

trabalha. 

 

 

Figura 23 – Amostra tratada a 475ºC durante 8 horas, após processamento de imagem no 

ImageJ. 

 

Os resultados obtidos através desta análise são mostrados na Tabela 7 e na Figura 

24. Foram utilizadas quatro imagens para cada amostra. 

 

Tabela 7 – Medidas para proporção volumétrica ferrita/austenita, obtidas através do software 

Image J. 

Tempo (h) Ferrita Austenita 
Desvio 
Padrão 

0 52,45% 47,55% 1,47% 

4 53,49% 46,51% 0,64% 

8 51,55% 48,45% 0,74% 

12 51,53% 48,47% 1,24% 
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Figura 24 – Proporção de ferrita ao longo do tempo de tratamento, através do software 

ImageJ. 

 

Pode ser observado que a proporção volumétrica ferrita/austenita se mantém 

praticamente constante ao longo do tempo de exposição, diferindo no máximo 

3,49% em relação a composição teórica 50:50. A diferença de proporção para cada 

tempo de tratamento pode ser atribuída a imprecisão do software ou a diferentes 

regiões analisadas. 

 

5.2. Microscopia Eletrônica de Varredura 

 

A análise fractográfica possibilitou perceber a diminuição no tamanho das 

microcavidades ao longo do tempo de exposição. Estas microcavidades, chamadas 

de dimples, caracterizam uma fratura dúctil e são originadas durante a deformação, 

a partir de inclusões mais duras ou de fase secundárias, no caso deste trabalho, da 

fase alfa linha. Essa tendência pode ser observada nas Figuras 25 a 28. 
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Figura 25 – Fractografia do aço UNS S32750 como recebido 

 

. 

Figura 26 – Fractografia do aço UNS S32750 tratado a 475ºC, durante 4 horas. 

 

 

Figura 27 – Fractografia do aço UNS S32750 tratado a 475ºC, durante 8 horas. 
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Figura 28 – Fractografia do aço UNS S32750 tratado a 475ºC, durante 12 horas. 

 

O aumento do número de dimples está diretamente relacionado à precipitação de 

fase alfa linha, pois quanto maior o número de precipitados maior será o número de 

regiões propícias à formação das microcavidades. Com o aumento do número de 

dimples, seu tamanho médio diminuirá, assim como o alongamento do aço quando 

tracionado. Porém para o tempo de exposição entre 8 e 12 horas o aumento do 

número de dimples, assim como a diminuição do tamanho médio não é perceptível, 

o que pode ser um indício de que não houve variação significativa de dureza para 

este intervalo. 

 

5.3. Ensaio de Dureza 

5.3.1. Microdureza das Fases 

Foram realizadas ensaios de modo a avaliar a variação de microdureza sobre cada 

microconstituinte.  

 

5.3.1.1. Ferrita 

 

Nos resultados apresentados a seguir, foram desconsideradas as cinco menores 

medições, tentando minimizar a influência da austenita sobre a ferrita. A Tabela 8 
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apresenta os valores médios para dureza da ferrita, os desvios padrão e aumento 

percentual de dureza proporcionado por cada tempo de exposição. 

Tabela 8 – Medidas obtidas no ensaio de dureza da ferrita. 

Tempo (h) Dureza (HV) 
Desvio 
Padrão 

Aumento 
Dureza (%) 

0 302,88 8,03 0% 

4 331,39 5,89 9,41% 

8 356,79 8,61 17,80% 

12 365,24 7,66 20,59% 

 

A partir dos valores obtidos, foi gerado um gráfico relacionando dureza e tempo de 

tratamento. 

 

 

Figura 29 – Variação da dureza da ferrita pelo tempo de tratamento a 475ºC. 

 

Como observado no gráfico, ocorreu aumento da dureza de aproximadamente 21%. 

Esse resultado era esperado, pois como citado em 3.5.2.9, a exposição de aços 
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duplex à temperatura de 475ºC promove a precipitação da fase secundária alfa 

linha, de elevada dureza. O aumento foi significativo nas primeiras 8 horas de 

exposição (18%). Já para as últimas 4 horas de tratamento o aumento de dureza 

não foi tão pronunciado pois, apesar de o valor médio ter aumentado, o desvio 

padrão equivale os resulados encontrados para 8 e 12 horas. 

 

5.3.1.2. Austenita 

 

Nos resultados apresentados a seguir, foram desconsideradas as cinco maiores 

medições para 4, 8 e 12 horas, tentando minimizar a influência da fase alfa linha, 

presente na ferrita, sobre a austenita. A Tabela 9 apresenta os valores médios para 

dureza da austenita, os desvios padrão e o aumento percentual de dureza 

proporcionada por cada tempo de exposição. 

 

Tabela 9 – Medidas obtidas no ensaio de dureza da austenita. 

Tempo (h) Dureza (HV) 
Desvio 
Padrão 

Aumento 
Dureza (%) 

0 296,39 13,6 0% 

4 309,61 3,23 4,46% 

8 315,66 6,88 6,50% 

12 314,93 6,44 6,25% 

 

A partir dos valores obtidos, foi gerado um gráfico relacionando dureza e tempo de 

tratamento. 
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Figura 30 – Variação da dureza da austenita pelo tempo de tratamento a 475ºC. 

 

Não era esperado que a dureza na austenita sofresse alterações significativas, 

devido ao fato da fase endurecedora se formar somente na ferrita. No intervalo entre 

0 e 4 horas, os maiores valores na medição de dureza encontrados para amostra 

“como recebido” foram considerados, já que a fase alfa linha, responsável pelo 

aumento significativo de dureza, não está presente. Considerando o desvio padrão, 

não há variação de dureza na austenita. Esse resultado está de acordo com outros 

estudos como de WENG et. al (2004) [39], DANOIX et al (2004) [41], YI et. al (2004) 

[42].  

 

 

5.3.2.Microdureza da Amostra 

 

Foram realizados ensaios com carga de 1Kgf (9,81N) para garantir que as 

impressões de dureza abrangessem tanto a fase ferrítica quanto a austenítica. 
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Nessas medições os resultados para cada tempo de exposição são mostrados na 

Tabela 10 e na Figura 31. 

 

Tabela 10 – Medidas obtidas no ensaio de dureza da amostra para carga de 9,81N. 

Tempo (h) Dureza (HV) 
Desvio 
Padrão 

Aumento 
Dureza (%) 

0 297,82 9,01 0% 

4 326,69 6,48 9,69% 

8 348,21 5,76 16,92% 

12 341,07 3,71 14,52% 

 

 

 

Figura 31 – Variação da dureza da amostra pelo tempo de tratamento a 475ºC. 

 

Para fins comparativos, foram reunidas as três curvas de dureza em um único 

gráfico, como mostra a Figura 32. 
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Figura 32 – Comparação das curvas de dureza. 

 

A curva de dureza da amostra apresentou valores intermediários à dureza da ferrita 

e da austenita, sendo mais influenciada pela dureza da ferrita, o que é evidenciado 

pela proximidade das duas curvas. Pode-se comparar a curva de dureza da amostra 

à curvas de tensão de escoamento, limite de resistência e alongamento específico, 

construídas a partir dos valores encontrados na Tabela 6, que podem ser 

observados na Figura 33 e 34. 

 

Figura 33 - Variação dos limites de escoamento e resistência pelo tempo de tratamento 
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Figura 34 - Variação alongamento específico pelo tempo de tratamento 

 

A dureza subiu de forma mais acentuada para as primeiras 4 horas de exposição 

(9,69%), apresentando para o mesmo período, pequena variação do alongamento 

específico (1,01%), o que demostra que a formação da fase secundária pode ser 

desejável dependendo da aplicação. Considerando o desvio padrão, não houve 

variação da dureza para o intervalo de exposição entre 8 e 12 horas. 
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6. CONCLUSÃO 

 

Através dos dados presentes neste trabalho podem ser extraídas as seguintes 

conclusões: 

 A precipitação da fase alfa linha pode ser indiretamente confirmada pelas 

alterações nas propriedades mecânicas do material.  

 Obteve-se um significativo aumento na tensão de escoamento, dureza e limite 

de resistência acompanhado de pequena diminuição no alongamento 

específico, de 0 a 4 horas, o que pode representar um intervalo de efeito 

positivo no tratamento. 

 O tamanho e a quantidade de dimples variou ao longo do tempo de 

exposição, tornando-se menores e em maior quantidade, o que pode ser 

verificado através das imagens obtidas por microscopia eletrônica de 

varredura. 

 A proporção volumétrica dos microconstituintes não variou de forma 

significativa ao longo do tempo de exposição.  

  A fase alfa linha possui influência direta no aumento da dureza do aço, sendo 

este aumento mais acentuado nas primeiras 8 horas, porém não significativo 

para o intervalo de 8 a 12 horas. 
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7. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

 Realizar ensaios Charpy para verificar se no intervalo de 0 a 4 horas ocorre 

perda significativa da energia absorvida em impacto. 

 Avaliar se os resultados do presente trabalho se mantém para maiores 

tempos de tratamento. 

 Avaliar o comportamento do aço super duplex UNS S32750, com relação à 

suas propriedades de resistência à corrosão, para o mesmo tratamento 

térmico. 

 Estudar a influência de outras fases secundárias em aços duplex. 
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