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RESUMO

Os acos inoxidaveis duplex (AIDs) sdo ligas metalicas com microestrutura bifasica,
composta por ferrita e austenita em propor¢cdo semelhante (50:50), de modo a
combinar excelente resisténcia a corrosao com boas propriedades mecanicas. Por
iIsso sdo uma Otima opcao para aplicacdes em ambientes agressivos, como 0S
encontrados em industrias petroliferas, navais, quimicas, entre outras. O objetivo
deste trabalho é analisar a influéncia do tempo de exposicdo a 475°C nas
propriedades mecéanicas do ago inoxidavel super duplex UNS S32750, haja visto que
a esta temperatura ocorre a precipitacdo de uma fase secundaria, decomposta da
ferrita, responsavel por alteracdes nas propriedades do aco. Foram realizados
ensaios de dureza, andlise fractografica e metalografia, a qual permitiu avaliar se a
proporcao de microconstituintes variou ao longo do tempo de tratamento. O material
ensaiado foi recebido em forma de fitas previamente ensaiadas a tracdo. Cada fita,
em um total de 3, havia sido tratada a temperatura de 475°C, durante tempos
distintos: 4, 8 e 12 horas. Uma amostra “como recebido” também foi fornecida, para
fins de comparagéo. Os resultados experimentais obtidos demostraram que a fase
alfa linha apresenta influéncia direta no aumento de dureza do aco, ocasionado pela

formacdo da fase secundaria na ferrita.

Palavras chave: aco inoxidavel super duplex, alfa linha, precipitacéo de fases
secundarias, fragilizacao a 475°C, 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 ° 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,

475°C embrittlement, hardness.



LISTA DE FIGURAS

Figura 1 — Diagramas pseudo-binarios para o sistema Fe-Cr-Ni, representando os

campos de estabilidades das fases, para teores fixos de Fe .......cccoevviriiiiiiiiiiiininnnnn. 4
Figura 2 — Diagrama do tipo Schaeffler..............ooiiiiiiiiii e, 7
Figura 3 — Diagrama de SChOEfer .........ccooiiiiiiiiiiii e 8

Figura 4 — Diagrama de equilibrio para solu¢des solidas, mostrando curva de
estratificacdo (a); representacdo do comportamento da energia livre de Gibbs em
funcdo da composicédo, para varias temperaturas (b) ........cccceeeviiiiiiiiiiii 11

Figura 5 — Esquema explicativo da decomposic¢ao espinoidal da liga ...................... 13
Figura 6 — Esquema explicativo da decomposicao por nucleagéo e crescimento ....14

Figura 7 — Diagrama tempo-temperatura-transformacao para precipitacoes de fases
Y=ot 0 [T F= T F= TN (o RS AN | 15

Figura 8 — Diagrama tempo-temperatura-transformacdo para AIDs de diferentes
COMPOSIGOES QUIMICAS ...uvevieeiiiieeeee ittt e e e e e e e ettt e e e e e e s s bb e e e e e e e e s s e nnnbeneeeeeens 16

Figura 9 — Diagrama tempo-temperatura-transformacdo mostrando os precipitados

NOS AGOS SAF 2507 ...uuiiiiii i 16
Figura 10 — Diagrama de fases Fe-Cr esquematico com as regifes espinoidais e de
NUCIEACED € CrESCIMENTO ....oeeiiiiiiii i e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e 21
Figura 11 — Influéncia do tempo de envelhecimento em liga Fe-Cr ..............c.cooees 21

Figura 12 — Precipitados de alfa linha observados através do microscopio eletrénico

de transSMISSA0 (MET) ...coiiiiiiiiie e e e e e e 22
Figura 13 — Material recebido para €StUdO............uuuuuiimiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeee 23
Figura 14 — Embutidora PRE 30Mi (a) e Politriz DP-10 (D) .........uvvviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiee 25
Figura 15 — Amostras ap0s operac¢des de embutimento, lixamento e polimento ...... 25
Figura 16 — Microscopio Nikon Eclipse MA200 ..........ccoovviiiiiiiiee e, 26
Figura 17 — Bancada de corte Labotom-3 do TRICORRMAT (a) e MEV do LCSM (b)
.................................................................................................................................... 27
Figura 18 — Microdurémetro HXD-1000TM ........uuuuuuimimmmieniniiiiiiiineniininnneinneneeenenneneees 27

Figura 19 — Metalografia da amostra como recebido. Ataque: Behara, 60°C, durante
20 SEOUNTOS ... 28



Figura 20 — Metalografia da amostra tratada a 475°C, durante 4 horas. Ataque:
Behara, 60°C, durante 20 SEgUNAOS .......cccoeiiiiiiiiiiii e 29

Figura 21 — Metalografia da amostra tratada a 475°C, durante 8 horas. Ataque:
Behara, 60°C, durante 20 SEQUNAOS ........cceeeiiiiiiiiiieeeeieeeiiiiie e e e e e eeeeri e e e e eeeeeees 29

Figura 22 — Metalografia da amostra tratada a 475°C, durante 12 horas. Ataque:
Behara, 60°C, durante 20 SEQUNAOS .......cccoviiiiiiiiiiiii e e 30

Figura 23 — Amostra tratada a 475°C durante 8 horas, ap0s processamento de
= To =T 0 g TR o To TN [ =T = 31

Figura 24 — Proporcéo de ferrita ao longo do tempo de tratamento, através do
S0 011V= U= [ 4= Vo T 32

Figura 25 — Fractografia do aco UNS S32750 como recebido ..............cceeeeieeeeeennnnns 33
Figura 26 — Fractografia do aco UNS S32750 tratado a 475°C, durante 4 horas......33
Figura 27 — Fractografia do aco UNS S32750 tratado a 475°C, durante 8 horas......33
Figura 28 — Fractografia do agco UNS S32750 tratado a 475°C, durante 12 horas ...34
Figura 29 — Variacéo da dureza da ferrita pelo tempo de tratamento a 475°C.......... 35
Figura 30 — Variacdo da dureza da austenita pelo tempo de tratamento a 475°C .... 37
Figura 31 — Variacdo da dureza da amostra pelo tempo de tratamento a 475°C...... 38
Figura 32 — Comparacao das curvas de dUIeZa................uuuuuuuuemmmmmiinmiiiiiiiiiiiininninnees 39

Figura 33 — Variacdo dos limites de escoamento e resisténcia pelo tempo de
LU= L =10 0[] 010 L PRI 39

Figura 34 — Variacdo alongamento especifico pelo tempo de tratamento................. 40



LISTA DE TABELAS

Tabela 1 — Teor dos principais elementos de liga N0S AIDS ........cccovvveeeviviiiiiiiciiieeeen, 3

Tabela 2 — Comparacdo das propriedades entre 0os ac¢os inoxidaveis ferriticos,
o U (T a1 odo =0 (U] o] = G 9

Tabela 3 — Composicéo dos principais elementos de liga em varios AlAs e AIDs....10

Tabela 4 — Composi¢cdo quimica do material estudado, UNS S32750.........ccccccc...... 23
Tabela 5 — Identificacdo das amostras em relagcdo ao tempo de tratamento ............ 24
Tabela 6 — Propriedades obtidas no ensaio de traCao ..............cceeeveeeeeeeeeeiiiiiieieeeennn, 24

Tabela 7 — Medidas para proporcéo volumétrica ferrita/austenita, obtidas através do

0011V U= [ 4= Vo T 31
Tabela 8 — Medidas obtidas no ensaio de dureza da ferrita........ccovveeeeeeeeieceeeeeineennn. 35
Tabela 9 — Medidas obtidas no ensaio de dureza da austenita...........ccccovveveveeneennns 36

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



LISTA DE SIGLAS

AIA — Aco Inoxidavel Austenitico

AID — Aco Inoxidavel Duplex

AlIF — Aco Inoxidavel Ferritico

AISD — Aco Inoxidavel Super Duplex

Al — Aluminio

ASTM — American Society for Testing and Materials
C — Carbono

Co — Cobalto
Cr—-Cromo
Cu — Cobre

Mb — Molibdénio

Mn — Manganés

N — Nitrogénio
Nb — Nidbio
Ni — Niquel

PREN — NUmero de Resisténcia a Corroséo por Pites

SAE - Society of Automotive Engineers

Si — Silicio
V — Vanadio
Ta — Tantalo
Ti — Titanio

UNS — Unified Numbering System
W — Tungsténio

a — Ferrita

y — Austenita

o — Fase Sigma

y2 — Austenita secundaria

X — Fase Chi



SUMARIO

LUNTRODUGAOD ...ttt 1
2@ 1= N 1 I Y SRR 2
3.REVISAO BIBLIOGRAFICA ..ottt 3
3.1.ACOS INOXIDAVEIS DUPLEX E SUPER DUPLEX.......ccccceeveeieeieeeeeeeeeeeenn, 3
3.2.ASPECTOS RELACIONADOS A MICROESTRUTURA ......ccveoveeieeeececeeieee, 4
3.3.PROPRIEDADES ... .o e 8
3.4.NUMERO DE RESISTENCIA A CORROSAO POR PITES (PREN) ................. 9
3.5.PRECIPITAQAO DE FASES EM AIDS ... 11
3.5.1.Termodinadmica dos Processos de PrecipitaGao ..........ccccceeeeeeeeeeeeenenn. 11
3.5.1.1.DecomposiGa0 ESPINOIdal............uuuiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieees 12
3.5.1.2.Decomposicéo por Nucleacdo e Crescimento ..........ccceeeeeeeeeveevenvnnnnnn. 13
3.5.2.FaSES SECUNUANIAS ....oevviiiiiiiiiiiiiieee e 15
B.5.2. 1 FASE R o 17
35,2, 2. F @S Tl e 17
35,2, 3 F a8 € i 18
5,24 FASE G .o eaaan 19

G T2 ST = 1 =Y o U 19

R I N = 11 O o T (I 19
3.5.2.7.Nitret0S A€ CrOMO.......uuuuueriiriiiiiiiriiiieetiiieeeaeeaeeeaeeeeeeeeereere e 20
3.5.2.8.Austenita SECUNAAIA (Y2) ....vvvrerrrririiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeiieieeeeeeeeeeeeneaes 20
3.5.2.9.Fragilizaga@o @ 475°%C (Q) ..euuuuuiiiieeeeeeeeeeie e 21
AMATERIAIS E METODOS ...ttt sae e e 23
4.1.MATERIAL COMO RECEBIDO ....couiiiieee e 23
4.2 METALOGRAFIA .. oo e et e e e e eans 24
4.3.MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA .......oooviieiieeieeeeeeeee e, 26
4.4 ENSAIO DE DUREZA ... 27
5.RESULTADO E DISCUSSOES .....coiiiieeieeieeeeeeeee e 28
5.LLMETALOGRAFIA . oottt e e e e e e e eeee s 28
5.1.1.Caracterizagdo MiCroestrutural ...........cccoviiiiiiiiiiiiieei e 28
5.1.2.Quantificagdo da Fracdo Volumétrica dos Microconstituintes .......... 30

5.2. MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA ......c.cceoveieeieeieeeeecieeeeis 32

5.3.ENSAIO DE DUREZA ...ttt e e e eeennes 34



B5.3.1.MICrodureza das FaSES ... e 34

TR 0 I I = 1 34

IR Tt 0t O 11 = o || = PP 36
5.3.2.Microdureza da AMOSTIA .....coooviiiiiiiiiiiee et eeeeeeeees 37
B.CONCLUSAD ..ottt sttt 41
7.SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS ... 42

8.REFERENCIAS BIBLIOGRAFICAS ....ccocviiviieiecieeeee ettt 43



1.INTRODUCAO

Os acos inoxidaveis duplex (AIDs), ou acos inoxidaveis ferriticos-austeniticos,
possuem microestruturas que consistem em fracbes aproximadamente iguais destas
duas fases. Estes agos sao caracterizados por uma combinacdo das propriedades
dos acos inoxidaveis ferriticos e austeniticos: tem elevada resisténcia mecanica, boa
tenacidade, resisténcia a corrosdo muito boa em diversos meios e excelente
resisténcia a corrosado sob tensao e a fadiga. Inicialmente os acos inoxidaveis duplex
foram utilizados como uma alternativa para reduzir os problemas de corroséo
intergranular na indastria celulésica que afetavam os acos inoxidaveis austeniticos
[43].

A exposicdo desses acos a temperaturas elevadas pode ocasionar precipitacdo de
fases secundarias, alterando as propriedades originais. Dependendo da aplicacéo
do material, essas alteracdes podem causar efeitos benéficos ou deletérios. O
estudo do mecanismo de precipitacdo é importante para permitir uma selecdo mais

adequada do aco [6,8,13].

Normas e especificacbes de fabricantes definem a utilizacdo de acos duplex. A
especificacdo UNS (Unified Numbering System) foi criada em cooperagédo entre a
SAE e a ASTM pra facilitar a identificacdo e comercializacdo de metais e ligas nos
Estados Unidos. Segundo essa especificacdo, os acos devem ser identificados pela
letra S a frente de 5 digitos, como por exemplo, UNS S32750, UNS S31803 [3].



2.0BJETIVO

O objetivo deste trabalho, o qual faz parte de um estudo mais completo conduzido
na Universidade Federal do Espirito Santo, é estudar o comportamento do aco
inoxidavel super duplex UNS S32750 quando exposto a temperatura de 475°C
durante 4, 8 e 12 horas. A motivacao deste estudo guiou o trabalho aos seguintes

objetivos especificos:

e Analisar as superficies de fratura de amostras ensaiadas em tracao.

e Avaliar as alteracdes na proporcéo volumétrica dos microconstituintes.

e Verificar alteragbes na dureza.

e Comparar os resultados obtidos com valores de propriedades mecéanicas de

tracédo retirados de trabalhos paralelo.



3.REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1.Acos Inoxidaveis 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 fragdes substanciais e em
volumes relativamente separados, de forma que ndo possam ser consideradas como
dispersas uma na outra. Os ac¢os inoxidaveis duplex (AIDs) sao, portanto, ligas que
possuem em sua composicdo, duas fases inoxidaveis, ou seja, fases que
apresentam teor de Cromo (Cr) acima de 11% (em peso), responsavel pela
formacdo de um filme passivo de oxidos (Cr203) que protege a liga contra corrosédo

na maioria dos meios aplicados [1].

Os AIDs sao ligas baseadas no sistema Ferro-Cromo-Niquel (Fe-Cr-Ni). A
composicdo quimica 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
Niquel 3,0-8,0

Molibdénio 15-5,0
Nitrogénio 0,0-0,3

Outros elementos de liga também podem estar presentes em pequenas

quantidades. E o caso de Cobre, Titanio, Niobio e Tungsténio [2].



3.2.Aspectos Relacionados a Microestrutura

As fases mais comuns presentes nos AlDs sdo: austenita, com estrutura cristalina de
face centrada (CFC), denotada por vy, e ferrita, com estrutura cristalina de corpo
centrado (CCC), denotada por a [1]. A relacdo de porcentagem em volume dos
constituintes normalmente estd em torno de 50:50, porém, essa propor¢cao podera

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

A primeira descricdo de microestrutura duplex foi feita por Bain e Griffiths em 1927.
Através de estudos em sistemas ternarios, Fe-Cr-Ni, observaram a presenca de uma
mistura a + y, aléem de campos com fases y + martensita, a + martensita, a + y +
martensita, carbonetos e uma fase fragil, o (sigma), denominada de fase B [1,5].
Porém, a forma mais facil de considerar o sistema Fe-Cr-Ni ndo considera o0s
diagramas ternarios, e sim, uma série de diagramas pseudo-binarios. Os AIDs
possuem composi¢cdes no campo a + y, com porcentagem de Fe, normalmente, em

torno de 70% [1]. Os diagramas pseudo-binarios podem ser observados na Figura 1.
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Figura 1 - Diagramas pseudo-binarios para o sistema Fe-Cr-Ni, representando os campos de

estabilidade das fases, para teores fixos de Fe [14].



SOLOMON; DEVINE (1983) definiram como a, a ferrita formada nos AIDs por um
processo controlado de difusdo. Essa definicAo € necessaria para distingui-la da
ferrita formada por um processo de cisalhamento sem difusdo, chamada de
martensita. Ainda segundo eles, a austenita é instavel em baixas temperaturas,
podendo se transformar, também, em martensita. E importante ressaltar que esta
martensita difere da formada em acos carbono, pois a porcentagem de carbono
encontrada nos AIDs € muito menor (0,03-0,008%C em acos inoxidaveis e de 0,1-
1,0%C nos acos carbono). A baixa porcentagem de carbono faz com que a
martensita formada ndo seja tdo dura e frdgil como nos agos carbono, mesmo a

natureza da transformacao sendo a mesma.

As fases presentes em ligas fundidas sé@o definidas pelos diagramas pseudo-binarios
do sistema Fe-Cr-Ni. Considerando um processo de solidificacdo em equilibrio, as
estruturas duplex s6 poderiam ser solidificadas caso a composi¢ao da liga estivesse
dentro do campo a + y. Porém, a maioria das ligas duplex fundidas possui
composicdo fora desta faixa, o que é explicado pelo carater de nédo equilibrio na

solidificacéo [1].

Dependendo da composicdo da liga em relacdo ao ponto pseudo-eutético, o primeiro
sélido a se formar a partir do metal liquido podera ser ferrita ou austenita. A ferrita
sera a primeira a solidificar se a liga possuir composicdo anterior ao ponto pseudo-
eutético. Neste caso o cromo serd absorvido pelo sélido em formagédo e o niquel
sera rejeitado para o liquido, fazendo com que essa ferrita seja uma estrutura rica
em Cr e pobre em Ni. A composi¢cdo quimica do liquido remanescente ira se
aproximando da composicdo do pseudo-eutético. Da mesma forma, se a liga possuir
composicdo posterior ao ponto pseudo-eutético, a austenita serq a primeira a se
formar. Ao contrério da ferrita, essa austenita serd uma estrutura rica em Ni e pobre
em Cr, resultando em um liquido remanescente de composicdo quimica se
aproximando da composi¢cdo pseudo-eutética. Em ambos os casos, a estrutura
duplex se formara a partir da solidificacdo da udltima por¢cédo liquida, a qual tera
composicdo pseudo-eutética. Essa natureza “fora de equilibrio” da solidificacao
possibilita a criacdo de uma estrutura duplex em ligas com composi¢cdes quimicas

fora da regidao a + y na temperatura de fuséo [2].



Os AIDs convencionais com baixo teor de carbono solidificam primeiramente em

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

A composicado exata de ferrita formada ndo pode ser prevista pelos diagramas
pseudo-binarios, pois eles ndo consideram a influéncia de outros elementos de liga
além de Fe, Cr e Ni. Todos os acos inoxidaveis contém elementos de liga que irdo
influenciar na porcentagem de a e y formada. Para isso, sdo introduzidos os
conceitos de Cr equivalente e Ni equivalente, que se referem a capacidade dos
elementos de liga em estabilizar ferrita e austenita, respectivamente. Cromo (Cr),
Molibdénio (Mb), Silicio (Si), Niébio (Nb), Vanadio (V), Tungsténio (W), Titanio (Ti),
Tantalo (Ta) e Aluminio (Al) sdo estabilizadores de ferrita, enquanto Niquel (Ni),
Carbono (C), Nitrogénio (N), Cobre (Cu), Manganés (Mn) e Cobalto (Co) séao

estabilizadores de austenita [1].

Através de observacdes experimentais, a quantidade de ferrita presente no material
€ relacionada com a composicao do aco, tornando possivel o levantamento de um
diagrama que mostra a estrutura como fungdo do Cr e Ni equivalente [1].
SOLOMON; DEVINE (1983) [1] atribuem o primeiro diagrama a SCHAEFFLER
(1949) [20], sendo aplicavel somente a 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
combinacdes. Para o calculo do Cr e Ni equivalentes, foram utilizadas as equacdes:

Crequivatente = Cr + 2Si + 1,5Mo + 0,5Nb [Equacéo 1]

Nieguivalente = Ni + Co + 0,5Mn +30C + 7,5N [Equagéo 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 influéncia do nitrogénio como estabilizador da austenita [1].

A norma A800/A800M — 91 da ASTM (1995) [18] recomenda a utilizacdo do
diagrama de SCHOEFER (1974) [19] - Figura 3 - para determinar o teor de ferrita em
acos inoxidaveis fundidos com composicdo quimica 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 a determinagdo do

teor de ferrita para uma dada composi¢ao quimica.
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Figura 3 — Diagrama de Schoefer, utilizado para estimar o teor de ferrita em agos inoxidaveis fundidos
[18].

3.3.Propriedades

Os AIDs foram originalmente criados como uma alternativa para os acos inoxidaveis
austeniticos (AIA), por possuirem menores quantidades de niquel. Suas
propriedades mecéanicas combinam as propriedades das fases individuais,

principalmente da ferrita [3].

Quando comparados aos ac¢os inoxidaveis do tipo 304, os AIDs apresentam limite de
escoamento duas a trés vezes maior, com a mesma resisténcia a tracdo do 304
recozido, porém com menor deformacdo. Os duplex também apresentam resisténcia
a corrosao muito elevada. Isso esta relacionado a corroséo generalizada, localizada,

sob tenséo, fadiga, abrasao [3,37].



A Tabela 2 apresenta um comparativo entre algumas propriedades dos acos

inoxidaveis duplex, ferriticos e austeniticos.

Tabela 2 — Comparacao das propriedades entre agos inoxidaveis ferriticos, austeniticos e
duplex. Adaptado de [7].

Ago Inoxidavel  Ago Inoxidavel Aco Inoxidavel

Propriedades . L
Ferritico Austenitico Duplex
Resistencia a Baixa Alta Alta
Comosdo Generalizada
Resisténci
esistencia a Alta Baixa Alta
Corrosdo sob Tensdo
Limite de Escoamento Intermediério Baixo Alta
Ductilidade Baixa Alta Alta
Soldabilidade Baixa Alta Intermediaria
Magnético Sim Méo Sim

3.4.Numero de Resisténcia a Corrosédo por Pites (Pitting Resistance Equivalent
Number - PREN)

Uma forma de avaliar o desempenho dos AIDs foi proposta por NILSSON (1992) [8],
levando em consideracdo a resisténcia a corrosao por pites. O calculo do Pitting
Resistance Equivalent Number (PREN) considera os percentuais de Cr, Mo e N em
peso, como € mostrado na Equacéao 3 [9]:

PREN = %Cr + 3,3(%Mo) +16(%N) [Equacao 3]
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Essa soma deve ultrapassar o valor 31 para garantir boa resisténcia a corroséo [10].

O célculo do PREN pode ser ampliado para a Equacéo 4, seguinte, considerando a

importancia de Cu e W na resisténcia a corrosao [11]:

PREN = %Criivre + 3,3(%M0+0,5%W) + 2(%Cu) +16(%N) [Equacao 4]

Sendo %Crivre = %Cr — 14,5(%C). A Tabela 3 mostra a composi¢cao dos principais

elementos de liga em varios tipos de acos inoxidaveis austeniticos e duplex, e

também, o valor de PREn referente a cada um dos acos.

Tabela 3. Composicdo (% em peso) dos principais elementos de liga em varios AlAs e AlDs

[12].

Stainless Steel Grades Ni Cr Mo N PREN
AISI 316L 115 17.0 20 - > 23
AlISI 316LN 115 170 22 012 >26
AlISI 317L 13.0 185 32 0.08 >30
AISI 317LN 13.0 185 3.2 0.12 >30
Duplex 32304 - UR 35N 42 230 02 010 >24
Duplex 32205 - UR 45N Mo 58 220 31 017 >36
Duplex 322750 - CLI/SAF2507 70 250 35 025 >40
Duplex 32550/32520 - UR52N+ (+1.5Cu) 7.0 25.0 3.5 0.25 >40
Duplex 32760 - UR76N(+0.7Cu, +0.8W) 70 250 35 022 >40

Quando o valor do PREN é maior do que 40, os acos inoxidaveis sdo chamados de

super duplex (AISD), pois apresentam propriedades mais nobres e resisténcia a

COrrosao por pites, superior [12].
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3.5. Precipitacéo de Fases em AIDs

A precipitacdo de fases em AIDs pode ocorrer através de dois mecanismos:
nucleagéo e crescimento, o mais comum, ocorrendo em faixas de temperatura
elevadas, e decomposicdo espinoidal, de entendimento mais complexo. Para
compreensao desses mecanismos € necessario abordar os fundamentos

termodinamicos que regem 0S processos.

3.5.1.Termodinamica dos Processos de Precipitacéo

A Figura 4 mostra o diagrama de equilibrio para solucbes solidas a altas
temperaturas. A curva MKN, conhecida como curva de estratificacdo representa o
limite de solubilidade na solucéo sélida, ou seja, abaixo dessa linha serd precipitada

uma nova fase com mesma rede cristalina, mas composi¢éao quimica diferente [28].

Composigdo

Figura 4 — (a) Diagrama de equilibrio para solucdes soélidas, mostrando curva de estratificagdo MKN.
(b) Representacdo do comportamento da energia livre de Gibbs em funcéo da
composicao, para varias temperaturas. Adaptado de [28].
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Na regido acima do ponto K a solugéo solida é monofasica, estavel e independe da
concentracdo. Para uma temperatura T, contida nessa regido, a curva da variagcédo
de energia livre de Gibbs apresenta concavidade voltada para cima para qualquer
composicédo (Figura 4b). A medida que a temperatura diminui, a energia livre do
sistema aumenta (curva referente a Tz2) até um ponto de temperatura T3, no qual a
curva apresenta abaulamento para cima, o que significa a instabilidade da solucao
sélida. Nessa regido a energia de uma mistura monofasica (de composicdo c)
sempre sera maior do que a de uma mistura de fases (a e b) de mesma composicéo

média, o que ird garantir que a decomposi¢ao ocorra [28].

3.5.1.1. Decomposicédo Espinoidal

Para a decomposicdo isotérmica de uma solucdo sdlida estavel com energia de
Gibbs G1 e composicéo Co (Figura 5), o estado natural de equilibrio, com energia de
Gibbs G2, ndo pode surgir imediatamente, pois € pouco provavel que através de
flutuacdes na composicédo inicial a solucdo seja levada diretamente as composicdes
de equilibrio Ca e Cb, as quais estdo longe de Co. E mais provavel que surjam
inicialmente composic¢des intermediarias (por exemplo, Cp e Cq) mais proximas da
composicéo inicial Co, ocorrendo uma diminuicdo da energia de Gibbs (Gs < Gi),
tornando desnecessaria a formacdo de embribes criticos para inicio de
decomposicdo. Por isso, essa decomposicdo, denominada espinoidal, envolve
imediatamente todo o volume da fase inicial, sendo que o aumento da diferenca de
concentracdo reduz continuamente a energia de Gibbs, até que se estabeleca o

equilibrio na concentracédo Ca e Cs [43].

A decomposicao espinoidal a dada temperatura pode ocorrer em qualquer liga cuja
composicao se encontra na regido da curva com concavidade para baixo (8°G/dC? <
0). Essa regido é limitada pelos pontos de inflexdo Si e Sz, denominados
espinoidais, nos quais 9°G/dC? = 0. Com a elevacdo da temperatura, S1 e S2 se
aproximam gradualmente. Quando a temperatura atinge o valor critico referente ao

ponto K (Figura 4a) eliminam-se as inflexbes, de modo que a curva de energia de
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Gibbs, em todas as regides, apresenta uma concavidade para cima (9°G/dC? > 0).
Para diferentes temperaturas, no diagrama de equilibrio, existem diferentes
composi¢cdes que correspondem aos pontos espinoidais (por exemplo, S’1 e S’2 na
Figura 4b). A unido desses pontos determina a curva espinoidal RKV. Uma solucéo
sélida que for resfriada até temperaturas abaixo da espinoidal pode sofrer
decomposicéo espinoidal [43].

/][]
 ANEG

A & GGG 6 8

Figura 5 — Esquema explicativo da decomposicéo espinoidal da liga [28].

3.5.1.2. Decomposic¢édo por Nucleacdo e Crescimento

A decomposicao por nucleacao e crescimento ocorre quando a composi¢ao de uma
solucéo solida encontra-se fora da regido espinoidal (Figura 6). A sua energia de
Gibbs G1 é maior do que de uma mistura bifasica G2, de mesma composi¢do média.
Se forem formadas fases de composicao Ct e Cg, proximas a inicial, Co, a energia de
Gibbs resultante seria maior que a inicial (Gs>Gi). Esse aspecto configura a
presenca de uma barreira energética, o que € inevitavel, visto que a curvatura fora
da regido espinoidal tem concavidade para cima. A energia de Gibbs s0 ira diminuir

apos grande variacdo nas composi¢cdées como, por exemplo, em Cm e Cp (Ga<Ga).
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Portanto, ha um acréscimo inicial no valor da energia de Gibbs seguido por um
decréscimo, ao contrario do que ocorre na decomposicao espinoidal, onde a energia

de Gibbs diminui continuamente [28].

N

Gs
a

2z

|
A CnlrCy6, & B

Figura 6 — Esquema explicativo da decomposicao por nucleagéo e crescimento [28].

Para que essa decomposicdo ocorra € necessario 0 surgimento de nucleos
embrionarios que terdo associados a eles um volume e uma superficie de separacao
com a fase existente. O volume esté associado a diminuicdo local da energia, ja que
a nova fase (mais estavel) apresenta uma energia livre menor que da fase original.
Por outro lado, na interface de separacdo entre a particula e a fase original ocorre
um aumento da energia livre. Isto acontece devido a mudanca repentina na estrutura
cristalina ou no estado de agregacado, provocando ruptura de ligacbes atdbmicas e
consequente afastamento do equilibrio termodinamico. Como a estabilidade da nova
fase esta associada a diminuicdo da energia livre do sistema, a mesma depende de
uma relacao entre a diminuicdo de energia (provocada pelo aumento do volume) e o
aumento de energia (provocada pelo aumento da area superficial) da particula.
Assim, a estabilidade dos embrides pode ser associada ao seu raio, de modo que o0s
gue surgem com um raio menor que o valor critico ndo adquiram estabilidade,
enguanto 0sS que surgem com O raio maior que o valor critico se estabilizam e

constituem os nucleos da nova fase [38].
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3.5.2. Fases Secundarias

Além da ferrita e austenita, outras fases podem se formar nos AIDs em temperaturas
entre 300°C e 1000°C, causando perda de tenacidade e de resisténcia a corrosédo. A
exposicao a essas temperaturas ocorre devido a condi¢gbes de servico, tratamentos
térmicos e procedimentos de soldagem [21]. Como mostrado na Figura 7, essas
fases podem ser: o, Cr2N, austenita secundaria (y2), Chi (x), R, nitreto 11, Cu, M7C3s e
M23Cs, O’.

« Faseo
Cr. « Nitreto CrZN
+« Fasey

. Fase~{:
+ FaseR

Cr, Mo, Cu, W

Fase =
Fase ¢ (Cu)
Fase o'

Fase G

475 —

Temperatura [°C]

. e

Tempo [h]

Figura 7 — Diagrama Tempo-Temperatura-Transformacgéo (TTT) para precipitacfes de fases

secundarias nos AlDs. Adaptado de [4].

CHARLES (1991) [13] relacionou a cinética da precipitacéo de fases secundarias em
AIDs com o teor de elementos de liga presentes nesses materiais. A relacdo pode

ser observada na Figura 8:
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Figura 8 — Diagrama TTT para AlDs de diferentes composi¢des quimicas. Adaptado de [13].
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Os acos UNS S32520 e UNS S32550 sdo mais ligados que os demais, portanto a

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

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

precipitacdo de algumas fases intermetalicas para o AISD SAF 2507 (UNS S32750),
como mostra a Figura 9:
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900 +

800 A

700 A

Temperature, °C

500 A

400 A
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CrsN
g-phase
¢-phase

’ pm—

\ R-phase
475°C-
embrittlement

a+a’
0,01 0,1 1 10
Ageing time, h

100

Figura 9 — Diagrama Tempo-Temperatura-Transformacéo (TTT) mostrando os precipitados nos acos

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 composi¢cdo quimica contendo
aproximadamente 30% Fe, 25% Cr, 6% Ni, 35% Mo e 4% Si. Sua precipitacéo
ocorre em pequenas quantidades e em temperaturas entre 550°C e 700°C [25]. A
manifestacdo da fase R acontece em sitios intragranulares e intergranulares da
matriz ferritica, ricos em Mo, o que acarretard na diminuicdo da resisténcia a
corrosdo. Os precipitados intergranulares contém taxas maiores de Mo quando
comparados aos precipitados intragranulares — 40% contra 35% — fazendo com que

a influéncia na resisténcia a corrosao por pites no primeiro seja mais notada [25].

3.5.2.2. Fase

Descoberto por NILSSON; LIU (1991) [25] em metais de solda de AIDs [6], o nitreto
T possui estrutura cubica e precipita intergranularmente apds varias horas de
tratamento isotérmico a 600°C. Por possuir composicao rica em Cr e Mo (35%Cr,
3%Ni, 35%Mo) foi inicialmente confundido com a fase sigma (o) [6, 24]. Sua

presenca, assim como da fase R, é prejudicial a tenacidade e resisténcia a corrosédo

[6].

3.5.2.3. Fase ¢

A solubilidade do cobre (Cu) na ferrita diminui com o decréscimo da temperatura de
modo que particulas extremamente finas precipitem, formando a fase ¢ rica em Cu,
apos exposicdo por 100 horas a temperatura de 500°C [24, 6]. A precipitacdo do

cobre pode ser dividida em trés estagios [6]:
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e Formacéo e crescimento coerente de aglomerados CCC ricos em cobre.

e Transformacdo em particulas CFC que além do cobre, possuem pequenas
guantidades de Fe e outros elementos, sendo essas citadas como fase ¢.

e Crescimento das particulas e mudanca para o formato cilindrico, apos
prolongados periodos de envelhecimento.

A precipitacdo dessa fase ocorre ao longo de discordancias ou distribuida de forma
uniforme ao longo da matriz, dependendo do tipo de liga [6].

A presenca de Cu em AISDs pode aumentar a dureza mantendo a tenacidade,
sendo essa mudanca relevante apds um periodo de envelhecimento maior que 10
horas. As alteracdes nas propriedades mecanicas sao parecidas com as medidas na

presenca do precipitado a' [26].

O potencial de corrosdo por pites em solucbes de NaCl e HCI é aumentado pela
presenca do cobre [6]. Por outro lado, o cobre facilita a passivacdo da fase
austenitica quando em solugdo sdlida e, em AIDs ricos em Cu, proporciona uma
distribuicAo homogénea de nucleacdo de sitios para a subsequente formacdo de

austenita, provocando refinamento do grao austenitico.

3.5.2.4. Fase G

A precipitacdo de fase G pode ser mencionada como um mecanismo de fragilizacédo
a 475°C [23,24]. A fase G tem composi¢cao nominal TisNi1sSiz (com substituicdo de Ti
por Mo em AIDs) e € observada na ferrita apds longas exposi¢cdes (7500 a 70000
horas) na faixa de temperatura entre 300°C e 500°C [24]. A nucleacdo de particulas
G é estimulada pela decomposicdo espinoidal da matriz ferritica, ocorrendo tanto

nos dominios ricos quanto nos dominios pobres em Cr [6].
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3.5.25 Fase o

A fase 0 € um composto intermetélico rico em Cr, Mo e Si cuja precipitagcdo ocorre
em grandes fracdes volumétricas, numa faixa de temperatura entre 800°C e 1000°C.
Sua precipitagdo pode ocorrer em uma grande variedade de acgos inoxidaveis
duplex, assim como, em alguns acos inoxidaveis austeniticos, tendo ampla
influéncia na dureza e resisténcia a corrosdao. O aumento da quantidade de Cr, Mo,

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

3.5.2.6. Fase Chi (X)

A fase Chi pode ser observada em AIDs apés exposicOes a temperaturas entre
700°C e 900°C, aparecendo comumente junto com a fase o. Possui efeito negativo
sobre a dureza e resisténcia a corrosdo, assim como a fase o0, o que dificulta
identificar qual a fase é responséavel pelos efeitos. Apesar de ndo precipitar em
grandes quantidades, a fase Chi consome fracfes significantes de Cr e Mo da
matriz, empobrecendo a austenita secundaria em formacéo. Isso pode levar a perda

de resisténcia a corroséo por pites [8].

3.5.2.7. Nitretos de Cromo

A precipitacéo do nitreto de cromo Cr2N se tornou importante com o aumento do uso
de nitrogénio em AIDs. A formacao de Cr2N acontece em uma faixa de temperatura
entre 700°C e 900°C, durante tratamento isotérmico ou resfriamento rapido a partir
de uma temperatura de solubilizac&o, presumivelmente devido a supersaturacdo do

nitrogénio na fase ferritica. Novamente, como na fase Chi, a austenita secundaria
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em formacao torna-se pobre em Cr, 0 que diminui a resisténcia a corrosao por pites

[6].

3.5.2.8. Austenita Secundaria (y2)

A quantidade de ferrita presente na temperatura proxima a de solidificacéo,
normalmente excede a porcentagem de equilibrio em torno de 600°C a 800°C. Um
envelhecimento nessa faixa pode resultar em uma reducédo de ferrita por meio da
transformacao a—vy2. A austenita secundaria também pode precipitar em conjunto
com a precipitacédo de fases ricas em Cr, como a fase 0. 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 precipitacdo das
fases ricas em Cr ocorre nos contornos de gréo a/y, por reduzir a resisténcia a

corrosao por pites [1].

3.5.2.9. Fragilizacao a 475°C (a’)

A fragilizacdo a 475°C acontece no intervalo entre 300°C e 550°C, sendo
caracterizada pela decomposicao da ferrita em uma fase rica em Fe (a) e outra rica
em Cr (o). Atribui-se esse fenbmeno ao intervalo de miscibilidade (miscibility gap) do
sistema binario Fe-Cr (Figura 10). A precipitacdo pode ocorrer pelo mecanismo de
decomposicdo espinoidal, quando o teor de Cr na ferrita € alto, ou por nucleacéo e
crescimento, (fora da regido espinoidal, mas dentro do intervalo de miscibilidade)

guando o teor de Cr na ferrita € baixo [31,32].
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Figura 10 — Diagrama de fases Fe-Cr esquematico com as regides espinoidal e de nucleacéo e

crescimento [34].

Os efeitos desse fendbmeno sdo aumento da resisténcia a tracdo e dureza,
diminuindo a ductilidade, a resisténcia ao impacto, resistividade elétrica e a
resisténcia a corrosdo. Esses efeitos também foram observados por HERTZMAN
[35] para temperaturas tdo baixas quanto 280°C, apds tempos de envelhecimento de
1000 horas. SOLOMON & KOCH [36] obtiveram o mesmo resultado em poucos
minutos, porém com temperaturas em torno de 600°C. A Figura 11mostra a variacao
de dureza para ligas Fe-Cr em fungéo do tempo de envelhecimento [21].
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Figura 11 — Influéncia do tempo de envelhecimento na dureza em ligas Fe-Cr [22].
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OTAROLA et al. [26] observaram através de microscopia eletronica de transmiss&o
(MET) os precipitados de o’ na liga UNS S32520, ap6s 1 hora de envelhecimento a
550°C (Figura 12).

Figura 12 —Precipitados de o’ observados através do MET [26].

E improvavel que ocorra a precipitacédo da fase o’ durante processos de soldagem,
visto que sua cinética de formacéo € consideravelmente mais lenta do que das fases

gue se precipitam em altas temperaturas [21].
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4. MATERIAIS E METODOS

4.1. Material como Recebido

O material estudado nesse trabalho € o AISD de especificacdo UNS S32750 com
nome comercial de SAF2507. O resultado da analise quimica fornecida pela

empresa fabricante é apresentado na Tabela 4:

Tabela 4 — Composi¢do quimica do material estudado, UNS S32750.

%C %Si %Mn %P %S
(méx.) (méx.) (max.) (méx.) (méx.)

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

%Cr %N %Mo %N

O PREnN foi calculado através da Equacdo 3, baseando-se na composi¢cdo quimica
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 0 ago na
classificagao de super duplex.

O material foi recebido em forma de fitas previamente ensaiadas a tracdo, 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 a temperatura de 475°C, durante
tempos distintos: 4, 8 e 12 horas. Uma amostra “como recebido” também foi
fornecida, para fins de comparacdo. As amostras foram identificadas, para facilitar o

controle, de acordo com o tempo de exposi¢cdo, como mostra a Tabela 5.

Tabela 5 — Identificacdo das amostras em relacdo ao tempo de tratamento.

- ~ Tempo de
Identificacao Tratamento (h)
1 0
8 4
18 8
22 12

Os resultados do ensaio de tracéo realizado previamente fazem parte da dissertacéo
de mestrado do aluno da Universidade Federal do Espirito Santo Bruno Lopes
Valentim e foram cedidos via comunicacao privada. Os resultados sado observados

na Tabela 6 e serdo discutidos com mais detalhes nas se¢des seguintes.

Tabela 6 — Propriedades obtidas no ensaio de tragao.

Tempo de Limite de Limite de Alongamento
Tratamento (h) Escoamento (MPa) Resisténcia (MPa) Especifico (%)
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 milimetros

utilizando a bancada de corte Labotom-3. A regido escolhida para analise foi a mais
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distante possivel da regido da fratura para evitar influéncia do ensaio de tracdo no

ensaio de dureza a ser feito posteriormente.

Apés cortadas, as amostras forma embutidas a quente em baquelite utilizando a
maquina de embutimento PRE 30Mi da Arotec (Figura 14a) para facilitar as
operacOes de lixamento e polimento realizadas em uma maquina politriz DP-10 da

Panambra (Figura 14Db).

(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 1um.

Figura 15 — Amostras ap6s operacdes de embutimento, lixamento e polimento.
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Seguindo o procedimento padrdo de um ensaio metalografico, as amostras foram
atacadas quimicamente pelo reagente Behara, composto por 100 ml de &gua
destilada, 20 ml de acido cloridrico e 0,5 gramas de metabissulfito de potassio. A
solucéo foi aquecida a uma temperatura de 60°C e o ataque foi conduzido durante
20 segundos. Em seguida, foi utilizado o microscépio Nikon Eclipse MA200 (Figura
16) para caracterizagcdo microestrutural.

Figura 16 — Microscépio Nikon Eclipse MA200.

4.3. Microscopia Eletrénica de Varredura

A fractografia foi realizada no Laboratério de Caracterizacdo de Superficie de
Materiais (LCSM) sendo antes preparada no Laboratério de Tribologia e Corroséo de
Materiais (TRICORRMAT), ambos da Universidade Federal do Espirito Santo. Para
a preparacdo as amostras foram cortadas 20 mm, utilizando a bancada de corte
Labotom-3 (Figura 17a), de modo a conter a superficie 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 Microscépio Eletrénico 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 Microdurébmetro HXD-1000TM
(Figura 18). Foram efetuadas 30 medi¢cdes 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 medi¢cbes para cada

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

5.RESULTADOS E DISCUSSOES

5.1. Metalografia

5.1.1. Caracterizagdo Microestrutural

As microestruturas do aco inoxidavel super duplex UNS S32750 tratado a 475°C séo
apresentadas nas Figuras 19 a 22.

Figura 19 — Metalografia da amostra como recebido. Ataque: Behara, 60°C, durante 20
segundos.
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Figura 20 — Metalografia da amostra tratada a 475°C durante 4 horas. Ataque: Behara, 60°C,
durante 20 segundos.

Figura 21 — Metalografia da amostra tratada a 475°C durante 8 horas. Ataque: Behara, 60°C,

durante 20 segundos.
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Figura 22 — Metalografia da amostra tratada a 475°C durante 12 horas. Ataque: Behara,
60°C, durante 20 segundos.

O atague quimico permite a observacdo da microestrutura do aco composta por
ferrita e austenita dispostas paralelamente na direcdo de laminagcéo. Como o Behara
reage com a ferrita, esta pode ser identificada como a fase de coloracdo mais

escura.

Pelas técnicas de microscopia 6tica ndo é possivel perceber a presenca da fase alfa
linha. Isso se deve ao fato do fenbmeno de decomposicéo espinoidal, responsavel
pela formacdo da alfa linha nesse aco, ser de dimensdo nanométrica. Esta
constatacao também foi feita por WENG et al. (2004) [39] e DELLA ROVERE et al.
(2012) [40]. Além disso, tanto a matriz ferritica quanto a fase precipitada séo

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

5.1.2. Quantificacao da Fracdo Volumétrica dos Microconstituintes

As imagens obtidas na micrografia, foram trabalhadas no software ImageJ, alterando
0 padrdo de cor para B&W (preto e branco). Através dessa disposicdo 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 475°C durante 8 horas, ap0s processamento de imagem no

ImageJ.

Os resultados obtidos através desta analise sdo mostrados na Tabela 7 e na Figura

24. Foram utilizadas quatro imagens para cada amostra.

Tabela 7 — Medidas para proporcao volumétrica ferrita/austenita, obtidas através do software

Image J.
. : Desvio
Tempo (h) Ferrita Austenita Padrio
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 — Proporcéo de ferrita ao longo do tempo de tratamento, através do software

ImagelJ.

Pode ser observado que a proporcdo volumétrica ferrita/austenita se mantém
praticamente constante ao longo do tempo de exposicdo, diferindo no maximo
3,49% em relacdo a composicao tedrica 50:50. A diferenca de proporcdo para cada
tempo de tratamento pode ser atribuida a imprecisdo do software ou a diferentes

regides analisadas.

5.2. Microscopia Eletronica de Varredura

A andlise fractografica possibilitou perceber a diminuicdo no tamanho das
microcavidades ao longo do tempo de exposi¢cdo. Estas microcavidades, chamadas
de dimples, caracterizam uma fratura ductil e séo originadas durante a deformacéo,
a partir de inclusdes mais duras ou de fase secundarias, no caso deste trabalho, da

fase alfa linha. Essa tendéncia pode ser observada nas Figuras 25 a 28.
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Figura 27 — Fractografia do aco UNS S32750 tratado a 475°C, durante 8 horas.
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Figura 28 — Fractografia do ago UNS S32750 tratado a 475°C, durante 12 horas.

O aumento do numero de dimples estd diretamente relacionado a precipitacdo de
fase alfa linha, pois quanto maior o niumero de precipitados maior serd o numero de
regides propicias a formagédo das microcavidades. Com o aumento do numero de
dimples, seu tamanho médio diminuira, assim como o alongamento do aco quando
tracionado. Porém para o tempo de exposicdo entre 8 e 12 horas o aumento do
namero de dimples, assim como a diminui¢cdo do tamanho médio ndo é perceptivel,
0 que pode ser um indicio de que ndo houve variacdo 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 variacdo de microdureza sobre cada

microconstituinte.

5.3.1.1. Ferrita

Nos resultados apresentados a seguir, foram desconsideradas as cinco menores
medicdes, tentando minimizar a influéncia da austenita sobre a ferrita. A Tabela 8
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apresenta os valores meédios para dureza da ferrita, os desvios padrédo e aumento

percentual de dureza proporcionado por cada tempo de exposicao.

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

Desvio Aumento
Tempo (h) Dureza (HV) Padrio 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 grafico relacionando dureza e tempo de

tratamento.
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Figura 29 — Variagdo da dureza da ferrita pelo tempo de tratamento a 475°C.

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

Esse resultado era esperado, pois como citado em 3.5.2.9, a exposi¢cdo de acos
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duplex a temperatura de 475°C promove a precipitacdo da fase secundaria alfa
linha, de elevada dureza. O aumento foi significativo nas primeiras 8 horas de
exposicao (18%). Ja para as ultimas 4 horas de tratamento o aumento de dureza
nao foi tdo pronunciado pois, apesar de o valor médio ter aumentado, o desvio

padrao equivale os resulados encontrados para 8 e 12 horas.

5.3.1.2. Austenita

Nos resultados apresentados a seguir, foram desconsideradas as cinco maiores
medicdes para 4, 8 e 12 horas, tentando minimizar a influéncia da fase alfa linha,
presente na ferrita, sobre a austenita. A Tabela 9 apresenta os valores médios para
dureza da austenita, os desvios padrdo e o aumento percentual de dureza

proporcionada por cada tempo de exposicao.

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

Desvio Aumento
Tempo (h)  Dureza (HV) b a0 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 grafico relacionando dureza e tempo de

tratamento.
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Figura 30 — Variacdo da dureza da austenita pelo tempo de tratamento a 475°C.

N&o era esperado que a dureza na austenita sofresse alteracdes significativas,
devido ao fato da fase endurecedora se formar somente na ferrita. No intervalo entre
0 e 4 horas, os maiores valores na medicdo de dureza encontrados para amostra
‘como recebido” foram considerados, ja que a fase alfa linha, responséavel pelo
aumento significativo de dureza, ndo esta presente. Considerando o desvio padrao,
nao ha variacdo de dureza na austenita. Esse resultado esta 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

impressdes de dureza abrangessem tanto a fase ferritica quanto a austenitica.
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Nessas medi¢cOes os resultados para cada tempo de exposi¢cdo sao mostrados na

Tabela 10 e na Figura 31.

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

Desvio Aumento

Tempo (h)  Dureza (HV) o_ a4 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%

341,07

0 2 4 6 8 10 12 14
Tempo de Tratamento (h)

Figura 31 — Variacdo da dureza da amostra pelo tempo de tratamento a 475°C.

Para fins comparativos, foram reunidas as trés curvas de dureza em um unico

grafico, como mostra a Figura 32.
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Figura 32 — Comparacao das curvas de dureza.

A curva de dureza da amostra apresentou valores intermediarios a 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
a curvas de tensdo de escoamento, limite de resisténcia e alongamento especifico,
construidas a partir dos valores encontrados na Tabela 6, que podem ser

observados na Figura 33 e 34.
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Figura 33 - Variacdo dos limites de escoamento e resisténcia pelo tempo de tratamento
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Figura 34 - Variacdo alongamento especifico pelo tempo de tratamento

A dureza subiu de forma mais acentuada para as primeiras 4 horas de exposicéo
(9,69%), apresentando para o mesmo periodo, pequena variacdo do alongamento
especifico (1,01%), o que demostra que a formacdo da fase secundéaria pode ser
desejavel dependendo da aplicacdo. Considerando o desvio padrdo, ndo houve

variacdo da dureza para o intervalo de exposicéo entre 8 e 12 horas.
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6. CONCLUSAO

Através dos dados presentes neste trabalho podem ser extraidas as seguintes

conclusoes:

e A precipitacdo da fase alfa linha pode ser indiretamente confirmada pelas
alteracOes nas propriedades mecanicas do material.

¢ Obteve-se um significativo aumento na tensédo de escoamento, dureza e limite
de resisténcia acompanhado de pequena diminuicdo no alongamento
especifico, de 0 a 4 horas, o que pode representar um intervalo de efeito
positivo no tratamento.

e O tamanho e a quantidade de dimples variou ao longo do tempo de
exposicao, tornando-se menores e em maior quantidade, o que pode ser
verificado através das imagens obtidas por microscopia eletronica de
varredura.

e A proporcdo volumétrica dos microconstituintes ndo variou de forma
significativa ao longo do tempo de exposicao.

e A fase alfa linha possui influéncia direta no aumento da dureza do ago, sendo
este aumento mais acentuado nas primeiras 8 horas, porém néo significativo

para o intervalo de 8 a 12 horas.
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7. SUGESTOES 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 aco super duplex UNS S32750, com relacdo a
suas propriedades de resisténcia a corrosdo, para 0 mesmo tratamento

térmico.

Estudar a influéncia de outras fases secundarias em ac¢os duplex.
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