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RESUMO

O aco inoxidavel duplex UNS S31803, apresenta uma microestrutura bifasica com
fracbes volumétricas iguais ou semelhantes de ferrita e austenita, na qual a
distribuic&o e o arranjo das fases, confere propriedades mecéanicas e de resisténcia a
corrosdo superior a de outros acos inoxidaveis. Porém, quando exposto a
temperaturas acima de 300°C, em processos térmicos de fabricacdo, ou devido a
temperatura de trabalho, pode promover a precipitacdo de fases intermetalicas, que
causam a fragilizacdo e a diminuicdo da resisténcia a corrosao, vindo a prejudicar a
utilizacdo deste aco. Dessa forma, este trabalho teve como objetivo caracterizar e
avaliar, as transformacdes de fases precipitadas nos tratamentos térmicos de
envelhecimento a 400°C nos tempos de 12, 53, 100, 306, 485 e 902 horas, e avaliar
os efeitos na microestrutura, dureza e na resisténcia a corrosdo, de forma a contribuir
com o setor de manutencdo e instalacdo de equipamentos para a industria. A
caracterizacdo microestrutural foi realizada por microscopia Optica, microscopia
eletrbnica de varredura, espectroscopia de energia dispersiva, difracdo de raios X e
estereologia quantitativa. Também foram realizadas medidas de dureza e
microdureza, e ensaios de corrosdo através das técnicas eletroquimicas de
polarizacéo potenciodinamica ciclica, em solucédo de 3,5% de NaCl e de reativacao
eletroquimica potenciodinamica de ciclo duplo, em soluc¢édo de 0,5M H2SO4 + 0,01M
KSCN. A solubilizagdo promoveu a dissolucdo parcial de fases secundéarias e uma
microestrutura homogénea, de matriz ferritica com ilhas alongadas de austenita. Os
tratamentos térmicos de envelhecimento, promoveram transformacdes de fases,
reduzindo a presenca fases secundarias como sigma, chi, carbetos e nitretos.
Entretanto, devido a exposicdo do aco a 400°C, houve a formacéo da fase alfa linha,
proporcionalmente ao tempo de envelhecimento, promovendo um aumento da dureza.
Através dos ensaios de polarizacdo potenciodindmica ciclica, observou-se que nao
houve variagdo significativas nos parametros eletroquimicos, indicando que os
tratamentos térmicos nao influenciaram de forma significativa a resisténcia a corrosao.
E os ensaios de reativacdo potenciodinamica eletroquimica de ciclo duplo,

demonstraram que nao ocorreu a sensitizagao do ago.

Palavras-chave: ago inoxidavel Duplex; envelhecimento; corroséo.



ABSTRACT

The UNS S31803 duplex stainless steel has a two-phase microstructure with equal or
similar volumetric fractions of ferrite and austenite, in which the distribution and
arrangement of the phases confers mechanical and corrosion resistance properties
superior to those of other stainless steels. However, when exposed to temperatures
above 300°C, in thermal manufacturing processes, or due to the working temperature,
it can promote the precipitation of intermetallic phases, which cause embrittlement and
decrease in corrosion resistance, impairing the use of this steel. Thus, this work aimed
to characterize and evaluate the transformations of precipitated phases in the heat
treatments of aging at 400°C at 12, 53, 100, 306, 485 and 902 hours, and to evaluate
the effects on microstructure, hardness and corrosion resistance, in order to contribute
to the sector of maintenance and installation of equipment for the industry.
Microstructural characterization was performed by optical microscopy, scanning
electron microscopy, energy dispersive spectroscopy, X-ray diffraction and
quantitative stereology. Hardness and microhardness measurements were also
carried out, as well as corrosion tests using the electrochemical techniques of cyclic
potentiodynamic polarization, in a 3,5% NaCl solution and of double cycle
potentiodynamic electrochemical reactivation, in a solution of 0,5M H2S04 + 0,01M
KSCN. The solubilization promoted the partial dissolution of secondary phases and a
homogeneous microstructure, of ferritic matrix with elongated islands of austenite. The
aging heat treatments promoted phase transformations, reducing the presence of
secondary phases such as sigma, chi, carbides and nitrides. However, due to the
exposure of the steel to 400°C, there was the formation of the alpha line phase,
proportionally to the aging time, promoting an increase in hardness. Through the cyclic
potentiodynamic polarization tests, it was observed that there was no significant
variation in the electrochemical parameters, indicating that the heat treatments did not
significantly influence the corrosion resistance. And the double cycle electrochemical
potentiodynamic reactivation tests showed that the sensitization of the steel did not

occur.

Keywords: Duplex stainless steel; aging; corrosion.
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1 INTRODUCAO

O aco inoxidavel duplex (AID) UNS S31803, € um a¢o com baixo teor de
carbono, formado por uma estrutura bifdsica, composta por austenita e ferrita em
fracbes volumétricas semelhantes. A distribuicdo e o arranjo das fases em sua
microestrutura conferem excelentes caracteristicas, como a elevada resisténcia
mecénica e resisténcia a corrosdo (MENDONCA et al., 2013; VALERIANO et al.,
2019).

A composicdo da classe desses acos, inclui elementos de liga como cromo,
niquel, molibdénio, nitrogénio, entre outros, em propor¢cdes adequadas, 0S quais
proporcionam uma elevada resisténcia mecéanica e boa estabilidade quimica quando
expostos a ambientes corrosivos, conferindo alta aplicabilidade nos setores
petroquimicos, quimicos, de papel e celulose e em processos de soldagem
(BADDOO, 2008; FEDELE, 1999; MESSER; OPRE; WRIGHT, 2007; WANG; MA; LI,
2011).

Por outro lado, o elevado teor de elementos de liga favorece a cinética de
precipitacdo de varias fases intermetalicas quando expostos a temperaturas acima de
300°C, em processos térmicos de fabricacédo, ou devido a temperatura de trabalho em
gque o0 aco é exposto, no qual a precipitacdo de fases intermetalicas levam a
heterogeneidade local da composi¢cdo, empobrecendo regibes vizinhas onde o
precipitado se formou, promovendo a fragilizacdo e diminuicdo da resisténcia a
corrosdao (CHAN; TJONG, 2014; CHANDRA et al, 2010; MAGNABOSCO;
FALLEIROS, 2005).

Sendo assim, torna-se necessério o estudo da influéncia da temperatura na
microestrutura e consequentemente na resisténcia a corrosdo, uma vez que a
exposicdo em temperaturas por tempos prolongados, em processos aplicados na
fabricacdo, bem como histérico térmico ou processos de soldagem, podem provocar
mudancas na microestrutura levando a fragilizacdo e a diminuicdo de propriedades
mecanicas, assim como na resisténcia a corrosdo, o que pode resultar em problemas
durante a sua utilizacdo (CRONEMBERGER et al., 2015; DELLA ROVERE et al.,
2013; ZANG et al., 2017).
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As classes dos AlIDs sao utilizadas em uma série de diferentes aplicacfes
devido a sua versatilidade e boa resisténcia mecanica e a corrosdo quando
comparado aos acos inoxidaveis austeniticos. Considerando a aplicabilidade do AID
UNS S31803 em equipamentos como: trocadores de calor em planta de polietileno
(100°C), evaporadores de acido glutamico (115°C), resfriadores de ar apos a unidade
de hidrocraqueamento (130°C), refervedores de acido benzoico (325°C), unidades de
hidrodessulfurizagdo (300 - 350°C), tém seu uso na maioria restrito a temperaturas
inferiores a 475°C (BERGLUND; WILHELMSSON, 1989; LARSSON; LUNDELL,;
BUKOVINSKY, 1985).

Além disso, ha poucos trabalhos na literatura sobre os tratamentos de
envelhecimento em temperaturas inferiores a 475°C com resfriamento ao ar, fazendo
necessario um estudo da influéncia do tratamento térmico de envelhecimento a 400°C
por longos periodos de tempo, com resfriamento ao ar, simulando a exposi¢cao do aco
em condicbes de servico, e avaliar os efeitos na microestrutura, propriedades
mecéanicas e resisténcia a corrosdo, com o intuito de contribuir com o setor de

manutencao e instalacao de equipamentos para a industria.

Desta forma este trabalho teve como objetivo caracterizar e avaliar como as
transformacdes de fases provenientes de tratamentos térmicos de envelhecimento a
400°C, pelos tempos de 12, 53, 100, 306, 485 e 902 horas, afetam a microestrutura,
e consequentemente, as propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo do AID
UNS S31803.

Para isto, utilizou-se das técnicas de caracterizacdo microestrutural de
microscopia Otica (MO), microscopia eletrbnica de varredura (MEV), analise
semiquantitativa por espectrometria de energia dispersiva (EDS), difracdo de raios X
(DRX) e estereologia quantitativa. Também realizou medidas de dureza e
microdureza, e ensaios de corrosao através das técnicas eletroquimicas de
polarizagdo potenciodindmica ciclica (PPC), em solu¢cdo de 3,5% de NaCl, e
reativacao eletroquimica potenciodinamica de ciclo duplo (DL-EPR), em solucao de
0,5M H2S04 + 0,01M KSCN.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 ACOS INOXIDAVEIS

Os Acos Inoxidaveis (Als) sdo ligas metalicas ferrosas altamente resistentes a
corrosdo, no qual possuem uma concentracdo minima de 11% de cromo em sua
composicado. A elevada resisténcia a corrosao dos Als é alcancada devido a presenca
do cromo, que tem como funcdo formar uma camada fina de éxido na superficie,
conhecida como pelicula passiva. Esta camada de 6xido de cromo € altamente
resistente, impermeavel, aderente e insolivel em diversos meio, garantindo que a
superficie do material metalico ndo fique em contato direto com o ambiente corrosivo,
protegendo-a contra a corrosdo (ASM INTERNATIONAL, 2000; KASHIWAR et al.,
2012).

Além do cromo, os teores de alguns elementos de liga como nitrogénio e
molibdénio determinam a caracteristica do filme fino passivo. Entretanto, também séo
adicionados outros elementos de liga, como niquel, manganés, silicio, em sua
composicao que induzem a formacao de certas microestruturas, determinando certas

propriedades ou facilitando a sua fabricacdo (SEDRIKS, 1996).

O teor de carbono nos Als varia de 0,015% a 1,2%, porém observa-se que agos
gue possuem menor concentracdo de carbono em sua composi¢cao apresentam uma
maior resisténcia a corrosao, tendo em vista que os elevados teores de carbono geram
uma grande tendéncia a formacédo de carbetos de cromo, afetando na sua resisténcia
a corrosdo (CRONEMBERGER et al., 2015; KASHIWAR et al., 2012)

A microestrutura dos Als é obtida em funcdo da quantidade de elementos de
liga presentes. A fase ferrita € obtida por elementos ferritizantes, isto &, que
estabilizam a ferrita como: cromo, silicio, molibdénio, titdnio e nidbio. Ja a fase
austenita é obtida através dos elementos austenitizantes, ou seja, elementos
estabilizantes de austenita, como: niquel, carbono, nitrogénio e manganés (TOTTEN,

2006).

Como forma de avaliar o efeito dos elementos de liga que compde os Als e sua

associacdo a formagédo de uma determinada fase, foi proposto por Schaeffler o
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conceito de cromo equivalente (Cr.4), que avalia os efeitos ferritizantes ou alfagénicos,
e 0 conceito de niquel equivalente (Ni,,), proposto para avaliar o efeito dos elementos

austenitizantes ou gamageénicos. As Egs. (1) e (2) sao utilizadas, respectivamente, no
célculo do Ni,, e Cr,, (SHAEFFLER, 1949; SIEWERT; MCCOWANN; OLSON, 1988).

Nigqg = %Ni + a(%Mn) + b(%C) + c(%N) (1)

Creq = %Cr + d(%Mo) + e(%Si) + f(%Ti) + g(%Nb) (2)

Onde: a, b, c, d, e, f, g sdo constante para elementos especificos, que
dependem da composicado quimica e do resfriamento utilizado. A Tabela 1, mostra os

valores dos coeficientes das Egs. (1) e (2).

Tabela 1 — Valores dos coeficientes utilizados para o célculo de Ni e Cr equivalentes

A B C D E f G Referéncia
0,5 30 - 1.5 1 - 0,5 Suutala
0,5 30 30 1,5 1 - 0,5 Brooks
0,5 30 - 15 1 - 05  Rajasekhar
0,5 30 - 15 1 2 0,5 Takalo

Fonte: Ferrandini et al. (2006, p. 140).

De acordo com os valores de cromo e niquel equivalentes obtidos, pode-se
obter uma aproximacao das fases presentes na microestrutura através do diagrama
de Schaeffler (COLPAERT, 2008).

A Figura 1 descreve uma relagdo entre a composicdo e a microestrutura,
obtendo limites para composi¢cbes de ferrita, austenita e martensita a temperatura
ambiente. Entretanto, ndo considera a taxa de resfriamento e tratamentos térmicos
subsequentes (COLPAERT, 2008).
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Figura 1 — Diagrama de Schaeffler

w
~N

| AUSTENITA

Nigq = %Ni + 0,5(%Mn + %Cu + %Co) + 30(%C + %N)

Creq = %Cr + %Mo + 1,5(%Si)

Fonte: Colpaert (2008, p. 672).

Com base na fase constituinte principal e na sua microestrutura, os Als sao
classificados em 5 grupos: acos inoxidaveis ferriticos, austeniticos, martensiticos,
duplex e endurecieis por precipitacdo (ASKELAND; PHULE, 2008).

Os Als austeniticos possuem estrutura cubica de face centrado (CFC),
contendo elevado teor de elementos estabilizadores da fase austenita. Possuem um
teor de 16 a 26% de cromo e de 6 a 22% de niquel na sua composicdo e sao nao
magnéticos. Devido ao elevado teor de cromo e niquel presente nesta fase, sdo
considerados resistentes a corroso (SIMOES; CASTRO; ANDRADE, 2010).

Os Als ferriticos possuem estrutura cubica de corpo centrado (CCC), contendo
grandes quantidades de elementos estabilizadores da fase ferrita. Possuem um teor
de 11,5 a 20,8% de cromo, sdo magnéticos e possuem um custo inferior aos outros
Als devido ao baixo teor de cromo e a quase inexisténcia de niquel em sua
composi¢cdo. Os ferriticos exibem problemas como a fragilizacdo a 475°C, a
precipitacdo de fases intermetdlicas, as altas temperaturas de transicéo ductil-fragil, a

baixa ductilidade em condi¢des de solda e a sensitizagdo (SEDRIKS, 1996).

Os Als martensiticos possuem estrutura tetragonal de corpo centrado (TCC)
com um teor de 11,5 a 18% de cromo. E uma fase metaestavel que é formada pelo

resfriamento rapido da austenita em altas temperaturas. Sdo magnéticos assim como
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0S acos inoxidaveis ferriticos e, diferentemente dos Als ferriticos e austeniticos,

podem sofrer tratamento térmico de endurecimento (SEDRIKS, 1996).

Os Als endureciveis por precipitacdo séo ligas de cromo e niquel que contém
elementos endureciveis por precipitacdo, como cobre, aluminio ou titanio (SIMOES;
CASTRO; ANDRADE, 2010).

2.2 ACO INOXIDAVEL DUPLEX

A primeira referéncia dos ac¢os inoxidaveis duplex (AID) foi feita na Franca por
Bain e Griffth em 1927, no qual relataram em seus resultados um sistema Fe-Cr-Ni a
existéncia de um campo compreendendo duas fases: austenita e ferrita. O AID surgiu
para reunir as vantagens dos ferriticos e dos austeniticos em um s, com o objetivo
de reduzir o problema de corroséo intergranular dos acos inoxidaveis austeniticos, e
por isso, adquiriram importancia comercial (GUNN, 2003).

Deste entdo, estas ligas vém sofrendo varias modificacdes, que vao desde a
sua composicdo quimica até as tecnologias usadas em sua producéo. Os AID mais
modernos combinam excelentes propriedades mecénicas e de resisténcia a corrosao,
alta resisténcia mecéanica e tenacidade junto a corrosdo, corrosao sob tensédo e
soldabilidade, o que popularizou seu uso em ambientes altamente agressivos, e
tornou-se de extrema importancia na industria quimica, petrolifera, de geracédo de

energia, de papel e celulose, entre outras (WANG; MA; LI, 2011).

Baseados no sistema Fe-Cr-Ni, apresentam uma microestrutura composta
basicamente por partes iguais ou semelhantes de ferrita e austenita, no qual se
observa uma matriz de ferrita com ilhas de austenita. O balanceamento entre as fases
ferrita e austenita refletem diretamente nas propriedades do material (VALERIANO et
al., 2019).

Esta relacdo passa a ser favoravel quando as fases sao balanceadas entre 30-
70% de ferrita e o restante de austenita. No entanto, normalmente, suas propriedades
sao otimizadas quando o material possui fracoes volumétricas proximas de ferrita e
austenita (MARTINS; CASTELETTI, 2009; REZENDE et al.,2019).

Esta configuracdo € alcancada através de sua composi¢cdo quimica e

processamento termodinamico, no qual é obtida apds a solubilizacao entre 1020°C e
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1100°C (norma ASTM A790) e resfriamento brusco, sendo que em temperaturas
acima dessa faixa podem causar problemas de crescimento de gréo, oxidacao e,
abaixo dela, precipitacdes associadas a fragilizacado e ndo adequada solubilizacdo dos
atomos do soluto (NUNES, 2009).

A presenca da ferrita contribui para o aumento da resisténcia mecéanica e
contribui para o refinamento do grdo austenitico. Ja a austenita promove a alta
resisténcia a corrosdo da liga. A combinacédo destas duas fases garante tenacidade e
resisténcia mecéanica superior a dos acos austeniticos e ferriticos (HERRERA et al.,
2008; SILVA et al., 2016).

Os AID possuem um baixo teor de carbono, geralmente menor que 0,03%, e
tipicamente compostos por cerca de 20-30% de cromo, 1,5-5% de molibdénio e 4-7%
de niquel, além de outros elementos de liga como nitrogénio, tungsténio e titdnio. No
gual estes elementos devem ser balanceados de forma adequada, a fim de se obter
fracGes volumétricas similares de suas fases, garantindo maior resisténcia mecanica
e resisténcia a corrosdo (IMOA, 2009; LIPPOLD; KOTECHI, 2005).

Os limites quimicos relativamente amplos permitem grande variagcdo nas
propriedades. De acordo com sua composicdo quimica os AIDs podem ser
classificadas em trés categorias basicas: de baixa liga, média liga e o aco inoxidavel
de alta liga ou superduplex (AISD). A Tabela 2 apresenta a composi¢ao quimica dos
principais acos inoxidaveis duplex agrupados de acordo com seu nimero equivalente
de resisténcia ao pite (Pitting Corrosion Equivalent number - PREN) (CHAIL;
KANGAS, 2016; MESSER; OPRE; WRIGHT, 2007).

Os AIDs foram desenvolvidos para atender as necessidades do mercado diante
de meios mais agressivos, com o objetivo de reduzir o problema de corroséao
intergranular dos agos inoxidaveis austeniticos. A corrosdo mais comum neste tipo de
material € a corrosdo por pite e, como forma de distingui-los diante da resisténcia a
corroséo, foi desenvolvido o conceito do niumero equivalente de resisténcia ao pite
(CHAN; TIONG, 2014; GUNN, 2003; MARTINS; CASTELETTI, 2009).

A resisténcia a corrosdo por pite esta correlacionada com as composicoes
quimicas dos AIDs, e pode ser expresso em termos de um namero equivalente de
resisténcia a corrosdo por pite (PREN), como expresso pela Eqg. (3). O material com
maior valor de PREN pode apresentar uma melhor resisténcia a corrosao (CHAIL;
KANGAS, 2016; CHAN; TIONG, 2014; MESSER; OPRE; WRIGHT, 2007).
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PREN = %Cr + 3.3x(%Mo + 0.5x%W) + 16x%N A3)

Tabela 2 — Composigcéo quimica dos principais AlDs (% em massa)

UNS? C Mn S P Si Cr Ni Mo Cu N PREN

Baixa liga (PREN < 32)
S32304 0,03 25 0,04 0,04 1,00 215-245 3,055 00506 0,05060 0,05-0,20 25

§32404 0,04 20 001 0,30 100 205-225 55-85 2,0-3,0 1,0-2,0 0,20 30

Média liga (PREN 32-39)
S31803 0,03 2,0 002 003 1,00 21,0230 4565 2535 - 008020 34

§32205 0,03 20 002 003 100 21,0-23,0 4565 3,0-3,5 - 0,14-0,20  35-36

Alta liga/Superduplex (PREN > 40)
S32520 0,03 15 0,02 0,035 0,80 24,0-26,0 5,5-8,0 3,0-5,0 0,5-3,0 0,20-0,35 41

§32750 0,03 12 0,02 0,035 1,00 24,0-36,0 6,0-80 3,0-5,0 0,5 0,24-0,32 >41

USN - Unified Numbering System.
Fonte: Adaptado de Messer, Opre e Wright (2007).

2.2.1 Elementos de liga

A estabilizacdo correta das fases presentes na microestrutura das ligas do
sistema Fe-Cr-Ni é feita através do balanceamento dos elementos de liga
estabilizadores das fases ferrita e austenita. Além disto, a adicdo de elementos de
liga, como cromo, niquel, molibdénio, nitrogénio, manganés, cobre, tungsténio e
silicio, colabora para a obtencdo de uma microestrutura mais estavel, de forma a
otimizar suas propriedades (IMOA, 2009; MESSER; OPRE; WRIGHT, 2007).

Portanto, o conhecimento da importancia dos elementos de liga é fundamental
para saber de que forma pode haver contribuicdo ou prejuizo nas propriedades dos

acos inoxidaveis.

O cromo é um elemento alfagénico, isto &, ele é responsavel pela formacgéo da

fase ferrita, uma vez que este estabiliza esta fase. Quando livre em solug&o sélida tem
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a capacidade de formar um filme de 6xido de cromo (Cr203) na superficie do material
guando em contato com o oxigénio presente no ar. Essa camada € denominada de
camada passiva, uma camada estavel, impermeével e aderente a superficie do
material, que protege o0 mesmo contra o ambiente corrosivo. No entanto, em teores
acima de 22%, favorece a precipitacao de fases deletérias como a fase sigma (o) e a
fase alfa linha (a’) (GUNN, 2003; PARDAL, 2009; SEDRIKS, 1996).

O niquel € um forte estabilizador da austenita e seu teor na composi¢ado quimica
da liga é funcédo direta do teor de cromo, de forma a manter as fases em proporcées
semelhantes. Este elemento, geralmente, é responsavel pelo aumento da tenacidade,
ductilidade, soldabilidade e resisténcia a corrosao, porém em termos de resisténcia a
corrosao, ele ndo é tao efetivo como o cromo. O niquel em elevados teores favorece
a formacédo da fase austenita no AID, promovendo o enriquecimento de cromo e
molibdénio na matriz ferritica, levando a precipitacdo mais intensa de compostos
intermetélicos (GUNN, 2003; PARDAL, 2009; PAULRAJ; GARG, 2015).

O molibdénio, assim como o cromo, é um elemento alfagénico e, 0 mesmo, é
responsavel pelo aprimoramento das propriedades mecéanicas e aumento da
resisténcia a corrosédo por frestas em meios contendo cloretos. Porém a adicéo de
molibdénio esta limitada a cerca de 4%, pois favorece a precipitacdo de fases
intermetalicas, como a fase chi (x) e sigma (o), durante operagdes de processamento
em altas temperaturas (IMOA, 2009; PARDAL,; 2009; TOTTEN, 2006).

O nitrogénio € um elemento gamagénico que além de contribuir para a
formacdo desta fase ajuda a estabiliza-la, evitando a precipitacdo de fases
intermetalicas como sigma (o) e chi (x). Ele também é responséavel pelo controle da
corrosédo por pites nos AIDs. A adi¢cédo do nitrogénio, assim como o carbono, promove
o endurecimento por solucdo sélida intersticial, tanto da fase ferritica quanto a
austenitica (IMOA, 2009; GUNN, 2003; PARDAL, 2009).

Porém a adi¢cdo de carbono favorece mais intensamente a precipitacdo de
carbonetos de cromo nos contornos de grao, o que leva a sensitizacdo do material e,
consequentemente, a perda substancial da resisténcia a corrosdo. Desta forma o
nitrogénio é o principal elemento empregado para o0 aumento da resisténcia mecanica
da liga. (IMOA, 2009; GUNN, 2003; PARDAL, 2009).

O manganés é um elemento estabilizador de austenita, sendo principalmente

utilizado para a formacédo desta fase. De modo geral, a adicdo de manganés
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proporciona um aumento na resisténcia mecanica, assim como, na resisténcia a
abrasédo e ao desgaste sem perda de ductilidade. Além disto, 0 manganés promove 0
aumento da solubilidade de nitrogénio em solugéo sélida, e combinados melhoram a
resisténcia a corrosao por pite. Por outro lado, este elemento pode levar ao aumento
do intervalo de temperatura para a formacgao da fase deletéria sigma (o) (GUNN, 2003;
PARDAL, 2009; PAULRAJ; GARG, 2015).

O cobre é adicionado na composi¢do da liga de forma a aumentar a resisténcia
a corrosdo em meios contendo &cido sulfurico e/ou acido cloridrico. Porém o seu uso
é limitado em teores até 2% (em massa), pois favorece a precipitacdo de fases ricas
em Cu, conhecidos como fases épsilon (€), que age de forma prejudicial na ductilidade
a quente do aco. Porém algumas pesquisas, concluiram que esses precipitados nao
afetam de maneira significativa a resisténcia a corrosao e a tenacidade ao impacto
dos AID (GUNN, 2003; PARDAL, 2009).

O tungsténio é um elemento estabilizador da ferrita, que atua de forma a elevar
a resisténcia a corrosdo por pite e por fresta em meios contendo ions de cloreto.
Entretanto, este elemento intensifica a precipitacdo de compostos intermetélicos
guando submetidos a tratamento térmicos entre 700°C e 1000°C, além de aumentar
a formacdo da austenita secundaria. Desta forma, seu uso é limitado em uma
proporcao de até 2% (em massa) na composi¢cdo do AID (GUNN, 2003; PARDAL,
2009).

Por fim, o silicio € um elemento alfagénico, que beneficia a liga quando
adicionado em teores entre 0,5 e 5,0% pois melhora a resisténcia a corrosao, ao calor
e ao desgaste. Contudo, o silicio é um forte formador da fase sigma (o), fase deletéria
que fragiliza o material. Desta forma, seu uso é limitado a concentracfes de até 1%
(GUNN, 2003; LIPPOLD; KOTECKI, 2005).

2.2.2 Microestrutura dos agos inoxidaveis Duplex

A microestrutura dos acos inoxidaveis duplex (AID) é constituida, geralmente,
por duas fases principais, a ferrita (a) ferromagnética de estrutura CCC e a austenita
(y) paramagnética de estrutura CFC. A relacdo entre as fases esta disposta em
fracOes iguais ou semelhantes para a melhor combinacdo entre as principais

vantagens de cada uma das fases, proporcionando melhor combinacdo entre
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propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao (IMOA, 2009; MENDONCA et al.,
2013; SENATORE et al., 2007).

A microestrutura de um AID, dependeréa tanto da composi¢cao quimica, como
do tratamento termomecéanico e das condi¢des de resfriamento, porém, tipicamente
serdo constituidas por ilhas de austenita em uma matriz de ferrita, no qual o
alongamento das ilhas de austenita depende fortemente da dire¢cdo do processo de
laminacdo. Essa microestrutura se deve ao fato de que a energia de interface ferrita-
austenita é menor que a energia do contorno de grdo ferrita-ferrita ou austenita-
austenita (REZENDE et al., 2019; TOTTEN, 2006).

A Figura 2 representa a microestrutura tipica de um aco inoxidavel duplex UNS
S31803 solubilizado a 1100°C por 30 minutos com resfriamento em agua obtidas por

microscopia eletronica de varredura, sendo a fase ferrita (a) e a fase austenita (y).

Figura 2 — Microestrutura de um aco inoxidavel duplex UNS S31803 solubilizado

Fonte: Rezende et al. (2019, p. 3).

A Figura 3 mostra o Diagrama pseudo-binario utilizado para uma melhor
compreensdo do modo de solidificacdo das ligas do sistema Fe-Cr-Ni através dos
conceitos de Cr e Ni equivalentes. Os AIDs possuem uma relacdo de Cr/Ni bem
definida de tal modo que resultem em uma estrutura ferrita e austenita em partes
iguais ou semelhantes dentro do campo a+y (FOLKHARD, 1988; SHEK; WONG; LAl,
1997).
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Figura 3 — Diagrama pseudo-binario de uma liga do sistema Fe-Cr-Ni
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Fonte: Folkhard (1988, p. 10).

Através do diagrama € possivel observar que estas ligas se solidificam como
ferrita delta (&) em altas temperaturas (L > &). E com a diminuicdo da temperatura
parte da ferrita delta se transforma em austenita (y) como morfologia Widmanstatten,
em temperaturas entre 650°C e 1200°C, aproximadamente (ARMAS; MOREUIL,
2009).

A austenita que comeca a se precipitar através do processo de nucleacao e
crescimento, se forma primeiramente no contorno de grao da ferrita e, posteriormente,
ao longo de dire¢@es cristalogréaficas preferencialmente no interior dos gréos ferriticos.
Deste modo, na temperatura ambiente, tem-se a estrutura bifasica aly, caso as
condicbes de resfriamento impecam a formacédo de outras fases, as quais serao
discutidas mais adiante (ARMAS; MOREUIL, 2009; WANG; MA; LI, 2011).

Alguns autores representam a ferrita como ferrita delta () em vez de ferrita alfa
(a), pois ferrita d é formada a partir da fase liquida e é estavel em altas temperaturas,
ja a ferrita a é formada a partir da fase sélida. Além disto, definiram como q, a ferrita
formada nos AIDs por um processo controlado de difusdo. Definicdo, no qual se torna
indispensavel para distingui-la da ferrita formada por um processo de cisalhamento
sem difusdo, chamada de martensita (SOLOMON; DEVINE, 1979).
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2.2.3 Propriedades e aplicagoes dos agos inoxidaveis Duplex

As propriedades mecéanicas dos materiais estdo fortemente relacionadas com
sua microestrutura, principalmente com a morfologia, bem como a textura das fases
presentes. Desta forma, o comportamento mecéanico dos AIDs esté intimamente ligado
com as propriedades mecanicas individuais de cada umas das fases presentes em
sua microestrutura. Por isto, o balanceamento da fracao volumétrica das fases ferritica
e austenitica, geralmente, estd em torno de 50%, pois busca maximizar suas
propriedades mecanicas e aproveitar as melhores caracteristicas de cada uma das
fases (CHAN; TIJONG, 2014; HERRERA et al., 2008; NUNES, 2009).

O alto valor de alongamento da austenita juntamente com o elevado limite de
escoamento da ferrita, faz com que os duplex apresentem um conjunto notavel de
propriedades, como alta tensdo de escoamento, tenacidade e ductilidade e elevada
resisténcia a corrosdao sob tensdo e corrosdo intergranular. Entretanto, fases
intermetalicas que possam vir precipitar podem influenciar de forma negativa em suas
propriedades. A Tabela 3, apresenta as propriedades mecéanicas de alguns dos AlDs
(GUNN, 2003; MAGNABOSCO, 2001; MOURA et al., 2008; SENATORE et al., 2007).

Tabela 3 — Valores minimos em relagdo as tens@es de limite de escoamento (o,), de resisténcia (o.z),
alongamento (%) e dureza para diversos AlDs em estado solubilizado

Grau Alongamento Dureza

UNS o o (%) HB HRc
S31200 450 690 25 293 31
S31803 450 620 25 293 31
S32304 400 600 25 290 32
S32550 550 760 15 302 32
S32750 550 795 15 310 32
S32760 550 750 25 270 -
S32900 485 620 15 269 28
S32950 485 690 15 293 32

Fonte: Adaptado de Gunn (2003).
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Devido seu notério conjunto de propriedades mecanicas, juntamente com as
de resisténcia a corrosdao, vem adquirindo grande representatividade em diversas
aplicacbes. Estas, concentradas em cinco setores industriais principais: Industria de
Oleo e gas, quimicas, papel e celulose, petroquimicas e de producdo de energia
nuclear (BADDOO, 2008; FEDELE; BRANDI; LEBRAO, 1999; WANG; MA; LI, 2011).
A Tabela 4 demostra as principais aplicacdes em varios segmentos industriais em

fungéo do valor do PREN do ago.

Tabela 4 — Principais aplicacdes para os AlDs de acordo com o valor de PREN

Setor Industrial

23Cr-4Ni-0.1Mo
(PREN = 25)

22Cr - 5Ni - 3Mo
(PREN = 30 - 36)

25Cr - Duplex

(PREN =32 -
40)

25Cr superduplex
(PREN > 40)

Quimico

Petroquimico

Papel e celulose

Energia nuclear

Oleo e gas

Tubulagdes,
Instrumentacdo

Reatores com
carcaga de ago
carbono

Pré-aquecedores dos
digestores

Aquecedores de agua
de alimentagao,
reaquecedores

Resfriadores,
tubulagdes, sistemas
de tensdo,
instrumentagao

Serpentinas para
fusdo de enxofre,
tanques, trocadores
de calor

Unidades de
dessalinizagdo,
dessulfuracdo

Digestores em
plantas de sulfato e
sulfito, cilindros de

pressao

Tubulagbes de
injecdo em fonte
geotérmicas

Estruturas, cabos,

tubulagdes de gas

natural, vasos de
pressao

Separadores de
ureia, trocadores
de calor, vasos de

pressao

Equipamentos de
dessulfuracgao,
carcaca de bombas

Digestores e pré-
aquecedores dos
digestores

Campanas de
mergulho,
tubulagdes de gas

Tubulagbes para
evaporacgdo de sal e
resfriamento — agua do
mar

TubulagGes para
ambientes contendo Cl-
e HCl

Equipamentos de
branqueamento

Trocadores de calor,
fontes geotérmicas,
salinas marinhas

Tubulagbes contra
incéndio, vasos de
pressdes, valvulas,
perfuragdo marinha

Fonte: Fedele, Brandi e Lebrao (1999).

Segundo Armas e Moreuil (2009), os AIDs sao aplicados em diferentes
segmentos do mercado devido sua elevada versatilidade, se concentrando
principalmente em aplicagbes que exige elevada resisténcia a corrosdo, como por

exemplo, ao transporte de recursos naturais.

No que se diz a respeito do AID UNS S31803, com PREN tipico de 35, vem
ganhando destaque em aplicacdes em muitos setores devido a combinacéo de 6timas
propriedades mecanicas combinadas a de resisténcia a corrosao, além de apresentar

um custo inferior quando comparado aos AlAs. Dessa forma, € um dos agos mais
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populares em unidades de dessulfurizardo de gas de combust&o na Europa, Asia e
na Ameérica do norte (ARMAS; MOREUIL, 2009; BADDOO, 2008; SCHULZ et al.,
2014).

Além disto, o UNS S31803, € frequentemente utilizado em aplicacbes
“offshore”, como evaporadores de agua e tubos de circuitos hidraulicos. Outras
aplicacdes incluem: na industria de 6leo e gas como tubos para o transporte de dioxido
de carbono; na industria de papel e celulose, como evaporadores e torres para
estocagem de pasta de papel; e em tanques no transporte maritimo de produtos
quimicos corrosivos (MAGNABOSCO, 2001; WANG; MA; LI, 2011).

2.3 TRATAMENTO TERMICO

Numerosas transformacfes estruturais podem ocorrer nos AIDs durante
tratamento térmicos. A maioria destas transformacfes ocorrem mais facilmente na
ferrita do que na austenita, cerca de 100 vezes mais rapido, devido & maior taxa de
difusdo em estruturas cristalinas CCC e a alta concentracao de elementos como Cr e
Mo, pois estes elementos sdo conhecidos por promover a precipitacdo de fases
intermetalicas (LEE et al.,1999).

A solubilidade destes elementos na fase ferrita aumentam a medida que se
aumenta a temperatura, e o inverso ocorre na reducdo. Desta forma hd um aumento
da probabilidade de precipitacdo destes compostos durante o tratamento térmico
(ASSIS et al., 2012; CHO; LEE, 2013; GUNN, 2003).

A Figura 4 apresenta um diagrama de tempo, temperatura e transformacéao
(TTT) esquematizando os dominios de temperatura e tempo na ocorréncia dos
fendmenos de precipitacdo, assim como os niveis dos elementos de liga interagem na
modificacdo da extensdo dos dominios de precipitacdo desses compostos que, na
maioria, sdo indesejaveis. Dentre os precipitados destacam-se: sigma (o), chi (x) e
alfa linha (a’) assim como também o nitretos e carbetos de cromo (GUNN, 2003;
LIPPOLD; KOTECKI, 2005).
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Figura 4 — Diagrama tempo-temperatura-transformacéo para o AID
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Fonte: Adaptado de Shek; Wong; Lai (1997).

Em termos gerais, a temperatura do tratamento térmico influenciaré no tipo de
transformacao que ira ocorrer ao passo que o tempo influenciara em sua intensidade.
Além disto, a taxa de resfriamento € um parametro importante no grau de
envelhecimento da liga, pois caso quando resfriado a uma alta taxa favorecera a
precipitacdo da fase ferrita, a medida que quando resfriado de forma lenta, favorecera
a precipitacdo da fase austenita na matriz ferritica, além de propiciar a precipitacao de
fases intermetalicas (BORBA; MAGNABOSCO, 2008; CRONEMBERGER et al.,
2015).

Através do diagrama é possivel observar como os elementos de liga Cr, Mo, W
e Sitendem a acelerar a formacgao desses precipitados, em particular as fases o e a’.
Desta forma, podemos associar estes fendmenos ao AID SAF 2205/UNS S31803,
pois nesta liga a precipitacdo de fases secundarias sdo mais propensas, certamente
devido aos teores de Cr e Mo na composicdo (SHEK; WONG,; LAI, 1997).

Estes elementos ndo s6 aumentam a taxa de precipitagdo de compostos
intermetalicos, mas também estendem o intervalo ou campo de estabilidade da
formacdo destes compostos em altas temperatura. Por este motivo, tratamentos
térmicos de solubilizagio sé&o executados acima de 1000°C (GUNN,2003).

As curvas indicam a temperatura e o tempo correspondente aos campos de
transformacdes. Como mencionado anteriormente, os elementos de liga promovem a

precipitacdo mais rapida quando estdo em maiores teores na composi¢éo da liga.
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Este fenbmeno é evidenciado na Figura 5Figura 5, que indica outras duas
composicdes tipicas dos AIDs (SAF 2507/ UNS S32750 e SAF 2304/UNS S32304).
Como é possivel observar o SAF 2507 (alta liga) apresenta teores maiores tanto em
Cr como em Mo, deslocando a linha de transformacgdo para valores de tempo
menores, precipitando fases como a fase 0 mais rapidamente, enquanto o oposto
ocorre para o duplex de baixa liga SAF 2304 (VICENTE, 2020).

Figura 5 — Curva transformacao isotérmica de precipitacdo do AID SAF 2205, SAF 2507 e SAF 2304
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Fonte: Adaptado de Vicente (2020).

2.3.1 Tratamento térmico de solubilizagao

No tratamento de solubilizacdo, o AID é levado a temperaturas superiores a
1000°C, ficando fora do campo de estabilidade de fases intermetalicas como a fase o,
provocando a dissolucdo dos precipitados existentes e obtendo no final uma
microestrutura mais homogénea, no qual o estado é preservado pelo resfriamento
rapido (BADJI et al., 2008; CRONEMBERGER, 2013).

No caso dos AlDs, o tratamento térmico de solubilizacdo é feito para obter
guantidades iguais de ferrita e austenita em sua microestrutura bifasica, que lhes
confere melhores propriedades, sendo realizadas em temperaturas entre 1120°C e
1100°C, aplicando o resfriamento rapido para que ndo haja a precipitacdo de fases
intermetalicas (SENATORE et al., 2007; REZENDE et al., 2019; BORBA,;
MAGNABOSCO, 2008).
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Parametros como a temperatura, tempo de exposicéo e a taxa de resfriamento
sdo variaveis fundamentais em termos de microestrutura resultante e,
consequentemente, das propriedades dos AIDs. Chen e Yang (2001), estudaram o
efeito da taxa de resfriamento na microestrutura do AID UNS S31803, e constataram
gue quanto menor a taxa de resfriamento, maior é fracao volumétrica de precipitados
intermetalicos. Também verificaram que para tratamentos de solubilizacao realizados
a 1020°C e 1080°C por 3 minutos, a taxa de resfriamento deve ser maior que 0,2°C/s
para evitar a formacgao da fase sigma.

Rezende et al. (2019), verificou a influéncia do tempo de solubilizacdo a
1100°C, resfriadas em agua, na microestrutura e resisténcia a corrosao do AID UNS
S31803. A Figura 6 mostra as micrografias adquiridas por MEV pela autora, no qual é
possivel observar um crescimento da fase ferrita, devido ao aumento da solubilidade

dos elementos de liga nesta fase.

A condicéo tratada por 30 minutos foi a que apresentou melhor relacéo entre a
fracdes de a e y, sem a presenca de intermetalicos. O tratamento de solubilizagao
proporcionou um aumento na homogeneidade da microestrutura, na qual os gréaos de
austenita passaram de uma morfologia de ilhas alongadas para uma forma equiaxial

e, na condi¢ao de 240 minutos, houve a precipitagcao da fase ¥ identificado por DRX.
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Figura 6 — Micrografias obtidas por MEV da microestrutura do AID UNS S31803 apdés solubilizacdo a
1100°C e resfriadas em agua; (a) como recebido (b) 30 min. (c) 120 min. (d) 240 min

Fonte: Adaptado de Rezende et al. (2019).

2.3.2 Tratamento térmico de envelhecimento

A resisténcia mecanica e a dureza de algumas ligas metélicas podem ser
melhoradas através do processo denominado de endurecimento por precipitacéo, que
envolve a precipitacdo de fases intermetdlicas uniformemente dispersas na matriz,
provocando uma distor¢céo da rede cristalina e, consequentemente, a diminuicdo da
mobilidade das discordancias (GUNN, 2003).

O endurecimento por precipitacdo pode ser obtido através do tratamento
térmico de precipitacdo/envelhecimento, geralmente realizado apés o tratamento de
solubilizagdo, no qual é caracterizado pelo aquecimento do material a uma
temperatura constante por um determinado periodo, causando o aumento da
difusividade atdbmica ou alteracdo da solubilidade dos elementos de liga e, assim, a
formacéao de precipitados (GUNN, 2003).
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Por outro lado, os AIDs estao sujeitos a fragilizacdo quando expostos por um
periodo em temperaturas entre 300 - 900°C pela precipitacdo de fases intermetalicas
deletérias. A precipitacdo de fases como por exemplo, a fase sigma (o) ou alfa linha
(a’), a0 mesmo tempo que promovem o aumento da dureza, provocam também a
reducdo de algumas propriedades, especialmente na tenacidade e na resisténcia a
corrosdo (AHN; KANG, 2000; ASSIS et al. 2012; CHO; LEE, 2013; HILDERS et al.,
1999; MAGNABOSCO; SANTOS, 2012; SILVA et al., 2009; TOTTEN, 2006).

De acordo com Magnabosco (2001), a formacdo da fase a’ nos AID UNS
S31803 em tratamentos de envelhecimento, acontece num intervalo de temperatura
entre 450 - 500°C, sendo que a maior taxa de fragilizacdo ocorre a 475°C. Através da
curva C do diagrama TTT mostrado na Figura 4 é possivel perceber que a cinética
maéaxima de precipitagdo ocorre em 475°C, e por esse motivo este fenbmeno também
€ conhecido como “fragilizacéo a 475°C”.

A Figura 7 demostra a influéncia da temperatura e do tempo do tratamento
térmico de envelhecimento na tenacidade (Figura 7a) e dureza HRC (Figura 7b) do
AID UNS S31803 obtidas por Weng, Chen e Yang (2004).

Os autores estudaram a influéncia do tratamento isotérmico no AID UNS
S31803, previamente solubilizado a 1050°C por 30 minutos, em uma faixa de
temperatura de 400°C a 500°C, com tempo variando de 5 minutos a 64 horas e,
verificaram que houve uma queda da tenacidade e aumento da dureza com o tempo
de tratamento, ambos efeitos associados, principalmente, com a fragilizacado causada

pela formacao da fase a’.
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Figura 7 — Efeito do tempo e temperatura de envelhecimento nas propriedades do AID UNS S31803.
(a) energia de impacto; (b) Dureza HRC
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Fonte: Adaptado de Weng; Chen; Yang (2004).

2.4 PRECIPITACAO NOS ACOS INOXIDAVES DUPLEX

A exposicdo do material a temperaturas elevadas devido a condi¢cdes de
servico, ciclos térmicos de soldagem ou de tratamentos térmicos podem ocasionar o
surgimento de precipitados que levam a fragilizagcdo do material. De acordo com a
temperatura na qual ocorre, a fragilizacdo dos AID pode ser dividida em dois grupos
(CHAN; TIONG, 2014; DUPOIRON, AUDOUARD; 1996; NUNES, 2009).

O primeiro grupo é a fragilizacdo de baixa temperatura, também chamada de
fragilizagdo a 475°C, provocado pela formagdo de o’, que normalmente acontece
numa faixa de temperatura de 300 a 500°C, e delimita a temperatura maxima de
operacdo do material (NUNES, 2009; SOLOMON; LEVINSON, 1978).

O segundo grupo é chamado de fragilizacdo de alta temperatura, geralmente
causado por ciclos de soldagem e de tratamentos térmicos. Esta fragilizacdo esta
associada a uma faixa de temperatura de 600 a 1000°C, onde é precipitada diversas
fases intermetalicas como por exemplo as fases 0, , T, R, Cr2N, entre outras (NUNES,
2009; SOLOMON; DEVINE, 1983).

A Tabela 5 mostra uma descricdo abrangente dos diferentes precipitados que

sao observados nos AIDs, assim como as principais informacdes de cada um deles.
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Intervalo o
o Composigéo Estrutura de Parametro de Locahzaggo
Precipitado Quimica Cristalina  Formagéo Rede (A) Preferencial
(°C)
Ferrita () (Fe, Cr, Ni, Mo) ccc - a=2.86-2,88 Matriz
_ Intragranular
Austenita (y)  (Fe, Cr, Ni, Mo) CFC - a=358-362 .. ferita
Alfa Linh Intragranular
a(q,')” a  (Fe, Cr, Ni, Mo, N) ccc 300-525 a=2,86-2,88 na ferrita
Intragranular,
Austenita interface aly
Secundaria (Fe, Cr, Ni, Mo, N) CFC 600 — 1000 a= 3,539 e com
(y2) intermetalicos
. i a=879 Interface a/
Sigma (o) (Fe, Ni)x(Cr, Mo)y Tetragonal 600 — 1000 c=454 Y
Chi (X) Fe36Cri2Mo10 CCC 700 — 900 a=8,92 Interface aly
J a=9,01
Romboédrica a = 74930 Interface a /y
R ou laves Fe-Cr-Mo oxagonal 550 - 650 a= 10’903 eaq
g b=19,34
Intragranular
Pi (1) Fe7Mo13N Cubica 550 — 600 a=6,47 na ferrita
a=4,05
Tal (1) Fe-Cr-Mo Ortorrébmbico 550 — 650 b=484
c=286
G Ti5Ni12Si10 CFC 300 - 400 Interface a/a’
a=4,52
M7C3 950 — 1050 b = 6,99 Interface aly
Carbonetos c=1211
de Cromo - -
M23C6 CFC 600 — 950 a=10,56 Interface aly
10,65
a=4,795 Intragranular
Nitretos de CraN 900 — 950 c = 4,469 na ferrita
cromo CrN Cubica a=4,13-4,47

Fonte: Adaptado de Armas e Moreuil (2009) e Pardal (2009).

As fases intermetalicas, também chamadas de fases secundarias podem ser

desejadas ou indesejadas, dependendo da aplicacdo do material. Porém na sua

maioria, sdo indesejaveis pois levam o empobrecimento de cromo em algumas

regioes levando a heterogeneidade microestrutural e assim, influenciando diretamente

suas propriedades. Portanto, cabe ressaltar, que tanto as propriedades mecanicas,

principalmente a tenacidade, como as de resisténcia a corrosdo podem ser
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prejudicadas de diversas formas, dependendo das fases presentes (CHAN; TJONG,
2014; CHEN; WENG; YANG, 2002; MAGNABOSCO, SANTOS; 2012; TOTTEN,
2006).

2.4.1 Fase Alfa Linha (a’)

De estrutura cristalina CCC, a fase alfa linha (a’), paramagnética, se forma
através da separacao da ferrita em ligas Fe-Cr em uma fase a (rica em Fe) e uma fase
a’ (rica em Cr). Sua formagao pode se dar tanto pelo mecanismo de nucleagao e
crescimento quanto por decomposicdo espinodal, sendo que a natureza da
transformacao depende tanto da composicéo quimica como da temperatura (BORBA;
MAGNABOSCO, 2008; PARK; KWON, 2002; SAHU et al., 2009).

As ligas contendo Fe-Cr estéo sujeitas a fragilizac&o pela precipitacdo da fase
a’ quando expostas a temperaturas entre 350 - 550°C, mas cabe ressaltar que o
intervalo de temperatura para sua formacéao é regido principalmente pela composi¢céo

quimica da ferrita (NUNES, 2009; PARDAL, 2009; PAULRAJ; GARG, 2015).

De modo a explicar os mecanismos de formacdo da fase o' tanto pelo
mecanismo de decomposi¢ao espinodal como de nucleacgéo e crescimento, devemos
recorrer, primeiramente, as teorias de solucdes regulares para explicar a existéncia
do domo de miscibilidade. A propriedade termodinamica basica de solucées regulares
(entalpia de mistura positiva), mostra que em um sistema deste tipo existe uma
temperatura critica que acima da qual os componentes séo totalmente misciveis, e
abaixo, o sistema consiste de uma mistura fisica de duas solu¢des, uma rica em um

componente A e outra rica em um componente B (GROBNER, 1973).

Desta forma, considerando um diagrama de fases binario como mostrado na
Figura 8a, observa-se que a uma temperatura acima da Tc, como a To, 0 sistema
apresenta uma faixa continua de solubilidade, com uma Unica curva de energia livre
com curvatura positiva em todos 0s pontos, como mostra a Figura 8b.

Por outro lado, abaixo de Tc, em uma temperatura T1 por exemplo, observa-se
gue a curva de energia livre apresenta uma regido com curvatura negativa, de solugao

sélida menos estavel que a mistura de duas fases a1 e az.
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Figura 8 — Diagrama de fases esquematico, identificando o domo de miscibilidade (a), energia livre
acima da temperatura critica (b) e energia livre abaixo da temperatura critica (c)
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Fonte: Mélo (2010, p. 22).

A regido ai1 + a2 da Figura 8a é denominada como domo de miscibilidade, na
qual a regido do espinodal quimico dentro do domo é responsavel pela decomposicao
espinodal, e fora desta regido a formacao de a’ ocorre pelo mecanismo de nucleacdo
e crescimento. O limite da regido instavel do espinodal quimico é dado pelo ponto de
inflexdo, que na Figura 8c, é dada pelos pontos ¢ e d, nos quais a Eq. (4) é valida
(PORTER; EASTERLING, 1992).

d%G

O comportamento da curva da variacao da energia livre de mistura regulares,
podem explicar esses dois fendmenos pelas Eq. (5), onde AGmis é a variacdo de
energia livre da mistura, AHmis € o calor absorvido ou liberado durante a mistura e
ASmis é a diferenca de entropia entre o estado anterior e posterior a mistura (CAHN,
1961).
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AGmis = AHmis — T. ASmis (5)

Assumindo o termo AGmis > 0, como determinado pela teoria de solucdes
regulares, em temperaturas elevadas, a segunda parcela da Eq. (5) superaria 0s
valores de AHmis em toda a faixa de composicdo e a curva livre de Gibbs passa a
conter uma parcela positiva em todos os pontos, como mostrada pela Figura 8b. Por
outro lado, em temperaturas mais baixas, a parcela T.ASmis assume um valor mais
baixo que AHmis e AGmis desenvolve uma curvatura negativa na regido central do
intervalo de composic¢des, como mostrado na Figura 8c (CAHN, 1961).

Devido a existéncia do domo de miscibilidade em um sistema binario e, através
de pequenas flutuacdes de composicado e reducédo da energia livre de Gibbs sem a
presenca de uma barreira de nucleacéo, sao formadas regifes ricas nos constituintes
A e regides ricas no constituinte B. Isso ocorre devido a uma tendéncia de minimizar
as energias do sistema, pois ligas monofasicas com composi¢cdes contidas no
espinodal quimico, como Xe na temperatura T1 (Figura 8a), possuem energia livre de
Gibbs (Ge) superior a qualquer combinagéo de duas fases com composigdes X'1 e X'z,
energia livre passa a ser G’, ou X1 e X2 com energia livre G, como mostrado pela
Figura 9 (CAHN, 1968).

Figura 9 — Curva de energia livre na temperatura T: de uma liga Xe localizada na regido do espinodal
quimico

Energia Livre
Q9
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Fonte: Mélo (2010, p. 23).
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Assim na decomposicdo espinodal, os elementos da mesma espécie se
movimentam na direcdo da formacdo de grupos destes elementos, aumentando
localmente a sua concentracéo, promovendo o empobrecimento neste elemento em
regides adjacentes. Assim espera-se que grupos extremamente pequenos sejam
formados, dispostos de forma periédica no espaco, como evidenciado pela Figura 10
(SOLOMON; DEVINE, 1983).

Desta forma, no caso da fase a’ formada na ferrita dos agos inoxidaveis duplex,
guando esta fase é formada pelo mecanismo de decomposicdo espinodal, ha o
desenvolvimento gradual de regides ricas em cromo (a’) e regides ricas em ferro (a)
sejam formadas como produtos finais, até a composi¢cées quimicas de equilibrio
(SOLOMON; DEVINE, 1983).

Figura 10 — Perfil esquematico de composi¢cdes ao longo do tempo numa liga resfriada dentro do
espinodal quimico
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Fonte: Mélo (2010, p. 24).

Além do mecanismo de decomposi¢cdo espinodal, a existéncia do domo de

miscibilidade pode implicar também na ocorréncia de um processo de nucleagéo e
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crescimento. Quando consideramos uma liga de composicao Xn, que se encontra fora
do espinodal quimico, mas ainda dentro do domo de miscibilidade, verifica-se que
quando resfriada até T1, 0 mecanismo responsavel pela reagdo a > a1 + a2 é 0 de
nucleacédo e crescimento (PORTER; EASTERLING, 1992).

Nesta regido € necessario grande flutuacdo de composicdo para que haja
reducdo da energia livre, isto €, a energia livre de Gibbs do sistema sera reduzido
apenas com a formacgédo de um nudcleo de composi¢do quimica muito diferente da
matriz, implicando na existéncia de uma barreira a nucleacdo (PORTER,;
EASTERLING, 1992).

A Figura 11 mostra que ao ser nucleada a fase a2 de composicao quimica Xz
imediatamente a matriz ao redor é de composicdo X1 com a fase ai, ao passo que
todo o restante da liga continua de composicéo Xn. A regido contendo as duas fases,
ai e az, em equilibrio local possui uma energia livre de Gibbs de GL que € menor que
a da solucéo sdlida (Gs) supersaturada de composi¢gédo Xn (PORTER; EASTERLING,
1992).

Figura 11 — Diagrama de fases esquemético, mostrando o domo de miscibilidade de uma liga fora do
espinodal quimico (a), curva de energia livre de Gibbs abaixo da temperatura critica (Tc)
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A barreira de energia livre a ser vencida para que haja o mecanismo de
nucleacdo e crescimento € descrito pela a Eq. (6), sendo ¢ a energia de superficie
associada as interfaces, AGv o potencial termodinamico para nucleacdo e AGdef a
energia livre de excesso devido o desajuste entre reticulado da matriz e do precipitado
(MELO, 2010).

_ 16.7.&3 (6)
"~ 3.(AGv — AGdef)?

AG*

Sabendo que o reticulo cristalino apresentado por o’ é de fato a mesma
estrutura cristalina da matriz, pode-se considerar interfaces coerentes entre o
precipitado e a matriz, ja que a distorcao entre as duas estruturas serd muito pequena,

possibilitando a ocorréncia de nucleacdo homogénea (RAYNOR; RIVLIN, 1988).

Desta forma, considerando uma nucleacdo homogénea, a formacdo de
interfaces coerentes implica em menores valores para a energia de interface e
consequentemente, AG* € reduzido. Além disto, nota-se pela Eq. (6) que uma reducéo
de AGdef, devido ao desajuste entre a matriz e o precipitado, eleva o valor do
denominador da equacéao resultando em uma diminuicdo do valor de AG*, facilitado a
nucleagdo homogénea.

Fazendo a mesma analise para o raio critico, descrito pela Eqg. (7), nota-se que
como ¢ e AGdef possuem valores pequenos devido a formacdo de interfaces
coerentes e de pequenos desajustes entre o precipitado e a matriz, implica em um
raio critico do nucleo o' pequeno o que facilitaria o fenbmeno da nucleacéo
homogénea (MELO, 2010).

. 2.8 (7)
~ (AGv — AGdef)

r

Quando o nucleo formado atinge o raio critico, ele ja apresenta a
composicdo X2 da fase final e com isso ha pequenas regides pobres do componente
B e, portanto, com composi¢cdo Xi, como mostrado pela Figura 12, adjacente ao

precipitado. Posteriormente, com a difusdo dos atomos da regido de maior
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concentragcdo, Xn, para a de menor Xi, 0S precipitados crescem até que a matriz

adquira a composicao X1 e o crescimento deles é cessado (GROBNER, 1973).

Figura 12 — Perfil esquematico de composicées ao longo do tempo para uma liga localizada fora da
regido do espinodal quimico

Tempo crescente

Distancia

Fonte: Mélo (2010, p. 27).

E importante ressaltar que a formacdo de nicleos de pequeno raio critico
implica na ocorréncia de uma precipitacdo fina que apresenta morfologia muito
semelhante aquela desenvolvida pelo mecanismo de decomposicao espinodal,
dificultando assim a distingéo entre os dois mecanismos (SAHU et al., 2009).

Segundo Borba e Magnabosco (2008) e Tavares et al. (2005), a fase o’ trata-
se de uma fase rica em Cr que se encontra finamente dispersa na matriz ferritica, que
provoca a diminuicdo da mobilidade das discordancias como também a geracao de
micro cavidades muito proximas na matriz ferritica. Portanto, sabe-se que
independente do mecanismo, a formacgao da fase a’ promove a fragilizacdo da ferrita,
promovendo o endurecimento da liga, aumento do limite de resisténcia e reducéo da
tenacidade.

Além disto causa um empobrecimento de Cr nas regides adjacentes e com isso,

faz com que o AID UNS S31803 se torne mais susceptivel a corroséo localizada, uma
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vez que contribui para a dissolugdo ativa e para a instabilidade do filme passivo
(PARK; KWON, 2002; TAVARES et al., 2005; WENG; CHEN; YANG, 2004).

Elsabbagh, Hamouda e Taha (2013), Li et al. (2018) e Weng, Chen e Yang
(2004), apos realizarem envelhecimento de 400 a 500°C, observaram que a formacao
da fase o’ ocorreu por dois mecanismos: o de nucleacdo e crescimento e o de
decomposicédo espinodal da ferrita. A decomposicéo espinodal da ferrita € identificada
por microscopia eletrénica de transmissé@o e medidas de microdureza, na qual a fase
ferrita apresenta elevada microdureza devido a formagdo da fase alfa linha que
impede os movimentos dos planos de discordancias.

Weng, Chen e Yang (2004), estudaram a formacao da fase a’ no AID UNS
S31803, e verificaram o crescimento de o’ na matriz ferritica através do mecanismo
de decomposicdo espinodal da ferrita em amostras envelhecidas a 475°C até 64h,
através de microscopia eletrbnica de transmissdo, como observado na Figura 13.

Na decomposicdo espinodal uma flutuacdo na composicdo da liga leva a uma
modulacao espacial da concentragdo dos componentes com comprimento de onda na
ordem de nandmetros. Com o tempo de envelhecimento a modulagdo aumenta em
amplitude e distadncia entre os dominios de o’ e a. A Figura 13, mostra que o
coalescimento de particulas acontece mais intensamente em tempos maiores,
indicando que este mecanismo ndo apresenta barreira de energia para o progressivo
enriquecimento das regides ricas em ferro e em cromo (BORBA; MAGNABOSCO,
2008; SAHU et al., 2009; WENG; CHEN; YANG, 2004).

Figura 13 — Formagdo da fase alfa linha dispersa na matriz ferritica de um agco AID UNS S31803
envelhecido a 475°C por (a) 2h, (b) 4h, (c) 8h, (d) 16h, (e) 32h, (f) 64h
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Fonte: Adaptado de Weng, Chen e Yang (2004).
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Além da decomposic¢ao da ferrita em o’ rica em cromo e a rica em ferro outras
transformacdes microestruturais podem ocorrer nos acos inoxidaveis daplex num
intervalo de temperaturas de 250°C a 500°C, sendo uma delas a precipitacéo da fase
G (MATEO et al., 1997).

242 Fase G

Além do mecanismo de decomposi¢cdo espinodal da ferrita, a precipitacdo da
fase G foi mencionada como um possivel mecanismo de fragilizagdo dos 475°C, pois
a precipitacdo desta fase prejudica a tenacidade e eleva a dureza, reduzindo a
ductilidade e alterando a resisténcia mecanica (HILDERS et al., 1999; PARDAL, 2009)

A fase G, com dimens&es da ordem de 2 a 10 nm de diametro, é uma particula
rica em Ni que precipita dentro da fase ferrita, e também precipita em interfaces a-y
ou interfaces a-a’. A composi¢cao quimica varia e depende dos elementos de liga no
aco e as condicdes de envelhecimento. Em geral, é enriquecido em Ni, Si, Mo, Mn, Al
e C, e é empobrecido em Cr e Fe (MORENO, 2004; SHEK; WONG,; LAI, 1997).

A formacdo da fase G geralmente esta correlacionada com a decomposicao
espinodal da fase ferrita em envelhecimento a baixa temperatura. A nucleacdo de
particulas G é favorecida pela decomposicdo espinodal da matriz ferritica,
desenvolvendo-se entre 300 e 400°C nos dominios ricos em cromo (a’) e em ferro (a)
depois de prolongados tempos de exposi¢cdo, devido ao enriquecimento em Ni e Si
nesses locais. A cinética de formacao da fase G ocorre é favorecida em aco com Mo
e com o aumento da temperatura (PARDAL, 2009; PAREIGE et al., 2015)

Segundo Moreno (2004), a decomposicao da ferrita em duas fases, em longos
tempos de exposigdo leva a uma cinética lenta no “Gap” de miscibilidade,
acompanhada de variagbes composicionais devido a uma decomposi¢cdo espinodal
que favorece a precipitacdo da fase G em discordancias que agem como pontos de
nucleacdo e precipitacdo. Portanto, a precipitacdo da fase G € controlada
simultaneamente pela reacdo de a - a + o’ por isso € denominado um processo

secundario. A fase G pode ser precipitada devido dois provaveis processos:
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A primeira, € que com o enriquecimento de Fe em a e Cr em o’ via um processo
de difusdo em fluxo contrario de Si em a e Ni em o devido a um processo de
decomposicdo espinodal, como mostrado na Figura 14, a fase G se forma em funcéo
da instabilidade termodinamica da ferrita auxiliada pelas discordancias da matriz
(MATEO et al., 1997).

Ja o segundo determina que com a agregacdo dos elementos Ni, Si, Mo, Mn
no interdominio a-a”, uma composi¢cao quimica critica é gerada, a qual a precipitacdo
de G acontece isoestruturalmente nas posi¢des atomicas com distancias inferiores as

distancias atébmicas dos atomos da rede (MATEO et al., 1997).
Figura 14 — Fluxo dos elementos durante a formacéo da fase G e decomposicéo espinodal da ferrita
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Fonte: Adaptado de Mateo et al. (1997).

2.4.3 Carbetos e Nitretos de Cromo

Os AIDs possuem teores de C proximos a 0,03%, e mesmo assim, devido a
elevada mobilidade do carbono, ocorre a precipitacdo de carbetos de cromo com
fracdo volumétrica de até 0,5% na liga (GUUN, 2003).

Os principais carbetos de cromo precipitados nos AIDs sdo M,C; e M,5C,,
sendo M o elemento metélico. O carbeto do tipo M,C; ocorre em temperaturas entre
950 - 1050°C, ja o do tipo M,;C, em temperaturas entre 650 - 950°C. O local
preferencial de precipitacdo também esta nas interfaces aly, pois a ferrita é rica em Cr

e a austenita é rica em C. Estes compostos também podem se formar, em menor
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proporgao, entre os contornos a/a e y/y e de forma intragranular (CHEN; YANG, 2001;
GUNN, 2003; PARDAL, 2009).

Muitas morfologias sdo encontradas para estes compostos, incluindo particulas
cubicas e aciculares, bem com morfologia lamelar através da precipitagdo lamelar,
que pode ser formada através da reacao eutetdide: a > M,;C, + y,. Esta fase, assim
como as outras estéo, promove o empobrecimento de Cr nas regides adjacentes a do
precipitado, sendo esta zona susceptivel a corroséo intergranular (GUNN, 2003; LEE
et al., 1999).

Lee et al. (1999), evidenciaram o crescimento do M,;C, nos contornos da
interface a/y do AID UNS S31803 envelhecidas a 800°C. A Figura 15, mostra as
micrografias obtidas por MET, no qual € possivel observar o crescimento competitivo
do M,;C; com y,, no sentido a matriz ferritica. Em tratamentos térmicos mais

prolongados, ocorre a formacao da fase o a partir destas lamelas.

Figura 15 — Micrografias obtidas por MET mostrando os carbetos M,;C, precipitados no aco UNS
S31803 envelhecido a 800°C nos tempos (a) 15 min., (b) 30 min. e (c) 1h

Fonte: Adaptado de Lee et al. (1999).

Como ja mencionado anteriormente, o nitrogénio é adicionado aos AlDs para
estabilizar a austenita e para aumentar a resisténcia mecanica e a corrosao. Porém a
solubilidade deste elemento varia conforme a temperatura para ambas as fases,
sendo esta maior na austenita. Portanto, com o aumento da temperatura, ha um
aumento na fragdo volumétrica da ferrita, a0 modo que a solubilidade nesta fase
também é aumentada, mas durante o resfriamento a solubilidade cai notoriamente e
a ferrita torna-se supersaturada de N, conduzindo a precipitacdo de nitretos de cromo
(GUNN, 2003; RAMIREZ et al., 2003).

A precipitacdo de Cr,N ocorre nos contornos de gréos ferriticos em tratamentos

térmicos realizados num intervalo entre 700 - 950°C, e precipita em forma de finas
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placas sobre os contornos nos sub gréos, nos pontos triplos e ao longo de
discordancias e, devido ao crescimento simultdneo da austenita secundaria durante a
precipitacdo de Cr,N, a resisténcia a corrosdo por pite € comprometida (GUNN, 2003;
NUNES, 2009; RAMIREZ et al., 2003; ZANG et al., 2017).

No AID UNS S31803, para qualquer temperatura, o nitreto de cromo do tipo
CrN é termodinamicamente menos estavel que o Cr,N, e menos estavel que a
austenita em temperaturas inferiores a 820°C. Entretanto, a precipitacdo de placas de
CrN jé foi verificada no interior da ferrita, na regido da ZTA (zona termicamente
afetada) em junta soldada desse aco (GUNN, 2003; NUNES, 2009; RAMIREZ et al.,
2003).

2.4.4 Outras fases secundarias

A fase sigma (o), € uma fase deletéria rica em Cr e Mo e pobre em Ni,
paramagnética a temperatura ambiente e de estrutura cristalina tetragonal. E uma fase
fragilizante que pode se formar entre 600 - 1000°C, mas este intervalo esta
intimamente relacionado a composicdo da liga, surgindo principalmente pelo
mecanismo de decomposicao da ferrita (HIGA, 2015; NUNES, 2009).

Esta fase apresenta uma elevada dureza, que varia em torno de 900 - 1000 HV
e fragilidade a temperatura ambiente, associada a dificuldade para gerar
discordancias. Também provoca o empobrecimento de cromo nas regides adjacentes
levando ao decaimento da resisténcia a corrosdo (CHEN; WENG; YANG, 2002;
ESCRIBA et al., 2010; NUNES, 2009; MAGNABOSCO, SANTOS; 2012; RAMIREZ
LONDONO, 2001).

Além da taxa de difusdo ser maior na ferrita, esté fase é rica de elementos como
Cr, Mo e Si. Desta forma, a fase o forma-se a partir da decomposicéo da ferrita,
deixando a matriz sem 0s seus estabilizadores, e como h& niquel dissolvido, a fase
austenita torna-se mais estavel, ocorrendo a transformacgédo isotropica da matriz
gerando a austenita secundaria (ARMAS; MOREUIL, 2009; LEE et al.,1999).

A fase o cresce através do mecanismo de nucleagao e crescimento, sendo que
o local preferencial para a nucleagao da fase o nos AlDs sao as interfaces a/y € nos

contornos de graos ferriticos, ou seja, a fase 0 nucleia-se epitaxialmente na austenita
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e cresce para a ferrita, até que seja totalmente consumida (HIGA, 2015; NUNES,
2009; STRADOMSKI; DYJA, 2004).

A fase Chi (x) apresenta estrutura cubica ordenada e, assim como a fase sigma,
€ uma fase indesejavel nos AIDs, pois leva a fragilizacdo da liga através do
comprometimento tanto da tenacidade como da resisténcia a corrosao (ESCRIBA et
al., 2010).

A fase x € uma fase rica em Mo e pobre em Cr e nucleia preferencialmente na
interface a/y e nos contornos de grao a/a. Nos AlIDs, esta fase é encontrada em
temperaturas entre 700 - 900°C e a fracdo volumétrica normalmente € menor em
relacdo a fase o, uma vez que a mesma é consumida rapidamente para a formagao
da fase o, formando simultaneamente austenita secundaria através da decomposicéo
eutetdide da ferrita (ESCRIBA et al., 2010; HIGA, 2015; PARDAL, 2009; SHEK;
WONG,; LAI, 1997).

A austenita secundaria (y,), difere da austenita primaria por apresentar um
conteudo mais pobre de Cr e Mo, e 0 seu surgimento esta diretamente relacionado
com a temperatura e com a composicdo quimica. Quando precipitada, absorve Ni e
rejeita Cr e Mo, estimulando a formacéo de fases ricas nestes dois Ultimos elementos
como é observado na reagao de formacao da fase sigma (a > ¢ + y,) e de carbetos
(a > M,5C; +v,). A presenca da y, provoca uma melhora da tenacidade do material,
porém reduz a resisténcia a corrosado, fendbmeno explicado pelo menor teor de N na
Y2, quando comparado a austenita primaria (LIPPOLD; KOTECKI, 2005; PARDAL,
2009; RAMIREZ et al., 2003).

2.5 RESISTENCIA A CORROSAO DOS AlDs

O processo de corrosao acontece por meio de reagdes quimicas irreversiveis
resultando na dissolu¢cdo de um determinado elemento quimico presente no material
para o meio eletrolitico, levando a deterioracdo de algumas propriedades, tais como
resisténcia mecanica, ductilidade e elasticidade (RAMANATHAN, 1998; WOLYNEC,
2003).

Em materiais metalicos, geralmente, acontece a corrosdo eletroquimica,

também chamada de corrosdo Umida, tendo como caracteristica fundamental a
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presenca de um eletrolito. Para que a reacdo ocorra, € necessario que ocorram
simultaneamente a reacdo anddica, isto é, a reacdo de oxidacao, que libera elétrons,
e as reacoes catodicas de redugdo, que consome elétrons, como € evidenciado nas

Egs. (8) e (9), respectivamente.

A reacdo anddica resulta na dissolucdo do material ou a transformacdo em
outro composto como oxidos, sulfetos, entre outros. Por outro lado, a reacéo catodica
conduz a reducao de espécies presente no meio, consumindo elétrons liberados até
que as reacdes mostradas atinjam o equilibrio e a corrosédo cesse (PEREZ, 2004,
RAMANATHAN, 1998).

Me —» Me** + ze (8)

Me?*t + ze —» Me 9)

O mecanismo de protecdo contra a corrosdo dos acos inoxidaveis difere dos
acos carbono, dos acos ligados e da maior parte dos metais. Neste caso, existe a
formacdo de filme fino de Oxido na superficie altamente aderente e impermeavel,
representando uma barreira fisica entre a superficie metélica e o ambiente corrosivo.
Desta forma a resisténcia a corrosdo de um aco inoxidavel € determinada pela
capacidade do mesmo em se passivar e permanecer nesse estado no ambiente a que
é exposto (SANTOS et al., 2018; SEDRIKS, 1996; SENATORE et al., 2007).

A estabilidade da camada passiva em permanecer no meio COrrosivo,
determinara a resisténcia a corrosao da liga, sendo esta funcdo das propriedades
quimicas, fisicas e mecéanicas da camada de Oxido, como também da baixa
solubilidade no eletrdlito e da baixa condutividade i6nica (GENTIL, 2007; PAULRAJ;
GARG, 2015).

Porém outros fatores também exercem influéncia como, tamanho de gréo,
distribuicdo e morfologia de inclusdes, precipitacéo de fases e qualidade da superficie,
uma vez que irregularidades na camada passiva deixa a liga mais susceptivel a
corrosao localizada (PAULRAJ; GARG, 2015; SANTOS et al., 2018; SENATORE et
al., 2007).
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O filme passivo tem a capacidade de se repassivar rapidamente quando
danificado, no entanto, quando ha alguma alteracdo na natureza do meio, o0 material
pode retornar ao estado de catddico ativo. Desta forma, a velocidade de formacéo e
a capacidade de se romper e repassivar Sd0 parametros importantes na
caracterizacdo do material em relacdo a resisténcia a corrosdo dos metais e, a taxa
de formacdo depende da transferéncia de carga na interface metal/filme ou
filme/solucdo (GUNN, 2003; SANTOS et al., 2018; WOLYNEC, 2003).

Através da curva de polarizacdo de materiais que possuem tendencia a
formacdo de camada passiva, como observado na Figura 16, possibilita a verificacéo
de parametros eletroquimicos na qual facilita o entendimento do processo de

passivagao.

Figura 16 — Curva de polarizagao anddica tipica de um metal que apresenta transi¢ao ativa-passiva
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Fonte: Adaptado de Muri (2011).

A polarizagéo anddica se inicia no potencial de corrosédo que indica o potencial
de equilibrio entre as rea¢cGes anddicas e catddicas e, durante a varredura, o material

passa primeiramente por uma regido andodica ativa.

Nesta faixa de potencial, ocorre a dissolucdo do metal, pois a reagao de
oxidacao esta sendo favorecida com o aumento do potencial, de forma que o produto
€ soluvel, ou seja, o0 material oxidado néo adere a superficie do material e, portanto, a

corrente cresce. Com o aumento do potencial aplicado no sistema, o potencial de
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passivacao é atingido e a corrente tem uma queda substancial. Nesta etapa o metal
entra na regido anddina passiva, no qual o produto da corrosdo nao € mais solluvel e
comeca a recobrir o material MAGNABOSCO, 2001; MURI, 2011; WOLYNEC, 2003).

Por fim, se o potencial continuar aumentando, pode chegar um dado momento
em que a corrente volta a crescer rapidamente. Isto ocorre devido a formacéo de pite
em algum ponto fragilizado da superficie do material, que promove a quebra da
camada passiva, dando inicio a corrosdo transpassiva (GEMELLI, 2001,
MAGNABOSCO, 2001; WOLYNEC, 2003).

2.5.1 Corrosao por pite

A corrosao por pite € um tipo de corroséao localizada, tipico de acos inoxidaveis
gue possuem a capacidade de passivacdo, como é o caso dos AlDs. A formacao do
pite estd associada ao ataque localizado entre anions agressivos, principalmente Cl,
Br, I do eletrdlito e o filme passivo, ha qual resulta a ruptura da passivacao. O potencial
em que esse fendmeno acontece é chamado de potencial de formacdo do pite
(GEMELLI, 2001; GUNN, 2003).

A formacdo de pite estd associada ao ciclo de formacdo e destruicdo da
camada passiva que provoca a formacdo de uma cavidade profunda de pequeno
diametro, geralmente com fundo anguloso, sobre a superficie do material e o restante
da superficie do material permanece inalterado, o que torna dificil de ser monitorado
(MAGNABOSCO, 2001).

Embora a perda de massa seja as vezes insignificante, esse tipo de corrosédo é
extremamente perigoso, uma vez que, um pite é suficiente para causar danos
consideraveis em equipamentos (LI et al., 2018; PAULRAJ; GARG, 2015).

Na presenca de uma descontinuidade no filme passivo, devido a imperfei¢cdes
mecanicas ou possiveis segregacdes quimicas, forma-se uma célula eletrolitica, onde
o metal (Me) se torna anédicamente ativo, segundo a Eq. (8), e a sua zona adjacente

protege-se catddicamente pela reag¢édo de reducédo, conforme a Eq. (10).

O2 + 2H20 + 4% — 40H" (20)
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Perante o sistema formado, o0 aumento de cations metalicos no interior do pite
leva & migracdo de anions de cloro, para manter a neutralidade i6nica. Assim, a
combinacao de cloretos metélicos leva a hidrolise natural da agua presente no interior
da picada (Eq. 11).

MeCl + H20 — MeOH + H* + CI (11)

O pite uma vez que formado, seu crescimento € promovido, e o pH em seu
interior é reduzido para um caréter acido, dificultando a manutencgéo e reconstituicao
da camada passiva, pois as condi¢cdes geradas impedem a migracéo de oxigénio, que
tem muito baixa solubilidade em ambientes muito concentrados, impedindo a sua
reducdo e consequentemente potencializando a corrosdo em um processo
autocatalitico (FRENKEL, 2003; GEMELLI, 2001; RAMANATHAN, 1998).

O mecanismo de nucleacao e crescimentos do pite e as rea¢des associadas,
assim com os principais tipos de pites formados, estdo apresentados nas Figuras 17
e 18, respectivamente.

Figura 17 — Representagdo esquematica do mecanismo de nucleacao e crescimento do pite, assim
como as reacdes associadas
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Fonte: Ramanathan (1998, p. 86).
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Figura 18 — Representacéo dos principais tipos de pites nos Als
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Fonte: Ramanathan (1998, p. 83).

A formacdo de pite tem fortes influéncias sobre a composicdo e a
microestrutura da liga. Outro fator que influencia a formacao dos pites € a temperatura.
Em baixas temperaturas o potencial de formacao de pite é maior quando comparado
a altas temperaturas, isto €, o potencial de formacdo de pite é prejudicado com o
aumento da temperatura. A temperatura critica de pite (Critical Pitting Temperature -
CPT) para os Als varia entre 10 - 100°C e, quanto maior o CPT, maior € a resisténcia
a corroséao por pite (BARROS, 2016; DENG et al., 2009; FRENKEL, 2003).

Os pites, quase sempre nucleiam em alguma heterogeneidade da superficie ou
da composicdo do metal, como por exemplo, particulas de fases secundarias,
contornos de grao, falhas, danos mecanicos, discordancias, entre outras (GUNN,
2003; MAGNABOSCO; FALLEIROS, 2005; PARDAL, 2009).

Segundo Li et al. (2018), a presenga de precipitados como a fase o, X, o,
carbetos, entre outros, cria-se regides empobrecidas de cromo, como é possivel
observar na Figura 19, deixando a microestrutura menos estavel e, assim, fazendo
com que a resisténcia a corrosdo seja afetada, deixando o material susceptivel a

corrosao por pite.
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Figura 19 — Esquematizacado do perfil de cromo na interface a/y onde ocorreu a precipitacéo de carbeto
de cromo do tipo M23Cs
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Fonte: Magnabosco (2001, p. 39).

O empobrecimento de cromo em regides adjacentes as fases secundarias
como a fase o, X, y2 e precipitados ricos em cromo como nitretos e carbetos estao
também relacionados ao fenbmeno de sensitizacdo dos acos inoxidaveis. A
precipitacdo dessas fases nos contornos de graos tem um impacto particular na
diminuicdo da resisténcia a corrosdo, uma vez que essa heterogeneidade quimica
local leva a zonas instaveis na camada passiva tomando-o mais susceptivel a
corrosédo intergranular (ASSIS et al., 2012; BARRETO et al., 2014; MAGNABOSCO,
2001; TAN et al., 2011).

Dainezi et al. (2021) ao estudarem o AID UNS S31803 envelhecido a 500°C por
1 hora e 600°C por 12 horas, e observaram a formacao de pites do tipo cristalografico
(Pit-C), hemisféricos (Pit-H) e irregulares (Pit-I), apdés ensaio de corrosdo por

polarizacéo, em solucdo de 3,5% de NaCl (em massa), como mostra a Figura 20.

Apés o ensaio de corrosdo notaram que que a nucleagdo dos pites ocorreu
preferencialmente ao redor dos gréos a/a e a/y e no interior dos graos de austenita,
caracterizando a corrosao seletiva, sendo intensificado no tratamento realizado por
600°C. A corrosdo seletiva estd relacionada a distribuicdo ndo homogénea dos
elementos de passivacao, devido a precipitacdo de fases secundarias, levando a
instabilidade do filme passivo.



59

Figura 20 — Micrografia obtida por MEV do UNS S31803 ap6s polarizagdo em solucdo de 3,5% NacCl.
(a) Envelhecido a 500°C por 1h; (b) Envelhecido a 600°C por 12h

10 pum

Fonte: Dainezi et al. (2021, p. 14).

2.6 AVALIACAO DE PROCESSOS CORROSIVOS

7z

A corrosdo em materiais metélicos, em sua maioria, € de natureza
eletroquimica. Dessa forma, diversas técnicas eletroquimicas sdo empregadas para

investigar os fenbmenos de corroséo através de um sistema metal/eletrolito.

Essas técnicas sdo realizadas através da polarizacdo da amostra em uma
célula de trés eletrodos que consiste do eletrodo de trabalho (ET), a propria amostra
gue sera polarizada funcionando como um cétodo e anodo, dependendo do sentido
da polarizacéo, o contra eletrodo (CE) néo reativo que funciona como par de reagao
de oxirreducao e o eletrodo de referéncia (ER) que possibilita a leitura dos potenciais
de eletrodo do sistema (PEREZ, 2004; MAGNABOSCO, 2001).

2.6.1 Polarizagao Potenciodinamica Ciclica

Através da técnica de polarizagdo potenciodinamica ciclica (PPC) é possivel
determinar a resisténcia a corrosao através dos parametros eletroquimicos de metais
passivos quando expostos a um meio que gere corrosao por pites, como os eletrolitos
ricos em cloretos. Estes parametros sdo obtidos através das curvas de polarizagédo
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formada pela varredura continua do potencial a uma taxa constante juntamente com
a densidade de corrente que é gerada (MAGNABOSCO, 2001; WOLYNEC, 2003).

A varredura pode ser iniciada no potencial de corrosao ou potencial de circuito
aberto (OCP) estabelecido pela imersdo do material na solucao eletrolitica, ou em
potenciais menores onde predominam as reacdes catddicas. Atingindo potenciais
maiores até uma determinada densidade de corrente e retornando ao potencial de
corrosdo com a varredura do potencial no sentido inverso (MAGNABOSCO, 2001,
WOLYNEC; 2003).

A Figura 21 mostra uma curva tipica de polarizacdo potenciodinamica ciclica
para os AID UNS S31803, em NaCl 3,5%, onde é possivel definir os principais
parametros eletroquimicos: potencial de corrosédo (E.,,), potencial de protecao

(Eprot), potencial de pite (E,;..) € densidade de corrente de passivagao (I4ss)-

Porém alguns fatores podem influenciar no resultado da curva de polarizacéo,
tais como: a composi¢ao da solucdo, o tempo de imersdo que antecede o inicio da
varredura do potencial, a taxa de varredura, a temperatura no qual é realizado o ensaio
e a rugosidade da superficie da amostra (ABOSRRA et al., 2009; DONIK; KOCIJAN,
2014).

Figura 21 — Curva de polarizacao ciclica tipica de um AID UNS S31803

- Regido Transpassiva Regido
Eprot EP[fe [ anddica
1000 S . 4 transpassiva
S 2" Regido Passiva
; 500 Regido
E 1 J ; - anddica
= 1* Regidio Passiva passiva
8 0
§ Ecorr Regido
o = 1} anddica
" | atva
Regido Ativa | Regido
-1000 catddica

1E-8 1E-8 1E-7 1E86 1E-5 1E-4 1E-3

Densidade de corrente (A/cm’)

Fonte: Rezende et al. (2019, p. 8).
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O E,, € um parametro importante na avaliagdo da resisténcia a corrosao. Ele
indica o potencial de equilibrio entre as rea¢fes catddicas e anddicas, na qual é obtido
através do método de extrapolacao de Tafel. O método consiste na extrapolacdo das
retas referente as reacdes anddicas e catddicas e, o ponto de interseccao entre elas
aponta o potencial de corroséo, assim como a densidade de corrente no equilibro.

O Epi, representa a resisténcia do material ao inicio da formacéo de pites,
quando ha a nucleacdo e crescimento do pite, a densidade de corrente aumenta
rapidamente e indica a quebra da camada passiva. O potencial de pite é obtido no
ponto de interseccdo entre a extrapolacdo das retas tracadas no patamar da
densidade de corrente de passivacao e onde ocorre o aumento brusco da densidade

de corrente.

O Eprot € Onde ocorre a intersecdo da varredura reversa com a polarizagao

anadica, e abaixo desse potencial nenhum pite se forma. Em potenciais menores que

Eprot OS pites ja nucleados ndo tém condigdes de propagacao e os pites existentes

serdo passivados abaixo.

E por fim, o I, indica a velocidade de passivagdo, em que, na curva
corresponde ao valor em que a densidade de corrente é aproximadamente constante
com o0 aumento do potencial (ASSIS et al., 2012; DAINEZI, et al., 2021,
MAGNABOSCO, 2001; SEDRIKS, 1996).

E possivel observar pela curva de polarizacdo ciclica do AID SAF2205 que
existe duas regibes passivas. Isso se da pelo fato de o agco apresentar uma
microestrutura bifasica, no qual apresentam teores diferentes de Cr e Mo em sua
composicdo e, consequentemente, taxas de passivacdo diferentes. Na ferrita, 0s
elementos de liga Cr e Mo atuam como estabilizadores desta fase assim como
passivadores, desta forma faz com que esta fase passive mais rapidamente (ASSIS
et al., 2012; BATISTA, 2002; DAINEZI, et al., 2021; REZENDE et al., 2019).

A Figura 22 representa as curvas de polarizacdo ciclica do AID UNS S31803
apos envelhecimento & 500°C por 1 hora e 600°C por 12 horas apos solubilizacdo a
1100°C por 30 minutos, seguido do resfriamento em agua, obtidos por Dainezi et al.
(2021). Os autores verificaram que a precipitagao de a’ apds tratamento realizado a
500°C nao afetou significamente a resisténcia a corrosdo, resultados semelhantes

foram encontrados por Li et al. (2018) ap6s 5 horas de envelhecimento nesta
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temperatura. Ja quando realizado a 600°C, ocorre um decaimento da resisténcia a

corrosao devido a formacao da fase o.

Figura 22 — Curva de polarizacéo potenciodinamica ciclica do AID UNS S31803 em solucao de 3,5%
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Fonte: Adaptado de Dainezi et al. (2021).

2.6.2 Reativagao Eletroquimica Potenciodinamica de Ciclo Duplo

Outra técnica muito utilizada na avaliacdo da resisténcia a corrosdo € a de
reativacao eletroquimica potenciodinamica de ciclo duplo (DL-EPR- “Double loop —
Electrochemical reactivation”), na qual é feita a avaliagdo da sensitizagdo em acos
inoxidaveis.

A sensitizacdo € o fenbmeno associado a precipitacdo de fases intermetalicas
nos contornos de grao. Esta precipitacao cria-se regides empobrecidas em cromo nas
adjacéncias dos precipitados, levando assim a instabilidade da camada passiva e,

portanto, a corrosao intergranular (ASSIS et al., 2012; DAINEZI, et al., 2021; KIM et
al., 2014).

Esta técnica é capaz de detectar a quebra da camada passiva, favorecida em
regides preferencialmente empobrecidas em cromo e molibdénio e, avaliar a

susceptibilidade a corrosao intergranular (ASSIS et al., 2012; BARRETO et al., 2014)
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O ensaio consiste na polarizacdo anddica seguida de uma reativacdo a partir
de um potencial de passivacao, formando um ciclo de duplo laco, caracteristico deste
ensaio, como observado na Figura 23. Durante a polarizagdo anddica ativa o material
oxidado nédo é aderente a superficie e, portanto, a corrente cresce. Apos a dissolucao
do filme temos a regido anodica passiva, onde ocorre uma queda substancial da
corrente. A interface entre a regido ativa e passiva, temos o que se denomina corrente
de ativagdo (I,), ou seja, a maxima corrente atingida na zona de ativagcdo (MURI,
2011; PAULRAJ; GARG, 2015; SILVA et al., 2016; TAN et al., 2011; YU et al., 2010).

Na varredura reversa, quando ndo ha zonas sensitizadas, a corrente pode
permanecer quase constante até o potencial de corrosdo. No caso de um material
sensitizado, dependendo da solucéo de teste e da taxa de varredura utilizada, pode
ocorrer um processo de reativacdo que ira fornecer um pico de corrente nesta
varredura, a corrente de reativacao (I,.). Quando isto ocorre, considera a presenca de
zonas sensitizadas, na qual o filme passivo é mais facilmente dissolvido, resultando
num pico mais intenso de corrente de reativacao (DAINEZI, et al., 2021; PAULRAJ;
GARG, 2015; REZENDE et al., 2018).

Figura 23 — Esquema de um ensaio de DL-EPR
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Fonte: Adaptado de Muri (2011).

As medicdes séo feitas da seguinte forma: mede-se a densidade de corrente

de pico para a reativacao (I,.) e para a ativagéo (I,), e calcula-se arelacéo I,./I,. Pode-
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se fazer o mesmo para a carga, Q, e Q,, integrando as areas sob as curvas. A razao

I,/1, dard um indice do grau de sensitizacao.

De acordo com a Norma ISO 12732/2006, quando a relacéo I,/I, for menor
que 0,01, o aco é classificado como nao sensitizado. Valores de I,/I, entre 0,01 e
0,05 séo classificados como moderadamente sensitizado e acima de 0,05 o aco é

considerado sensitizado.

Tavares et al. (2005) relataram em seus estudos a influéncia do tratamento de
envelhecimento em baixas temperaturas, variando a temperatura entre 350 a 550°C
até 1000 horas, na resisténcia a corrosédo do AID UNS S31803 através da técnica de
DL-EPR, como mostra a Figura 24. Os autores verificaram que os tratamentos
realizados a 350°C e a 400°C ndo causou perda substancial da resisténcia
intergranular do aco, entretanto o envelhecimento realizado & 400°C causou severa

diminuic&o da resisténcia ao impacto como também o aumento da dureza.

Ja a 475°C o material sofre uma rapida diminuicédo da resisténcia intergranular
com o aumento do grau de sensitizacdo devido as regides empobrecidas de cromo
formadas durante o envelhecimento, com a cicatrizacdo apos 500 horas de
envelhecimento devido a difusdo do cromo, diminuindo ou eliminando o gradiente de
concentracdo deste elemento, corroborando com os resultados de Park e Know
(2002).

O envelhecimento a 550°C também causa um aumento da razéo Ir/la com o
tempo, porém em menor magnitude em relagdo ao envelhecimento realizado a 475°C,
indicando a menor cinética de formacgao da fase a’ nesta temperatura, assim como

verificado também por Park e Know (2002) e Silva et al. (2016).
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Figura 24 — Influéncia da temperatura e tempo de envelhecimento no grau de sensitizacao do AID UNS

S31803
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3 MATERIAIS E METODOS

O material empregado foi 0 aco inoxidavel duplex UNS S31803, recebido na
forma de chapa laminado a frio com espessura de 0,5 cm. A Figura 25 mostra o
fluxograma dos procedimentos experimentais realizados neste trabalho com a intuito
de obter resultados que possam contribuir para o estudo dos efeitos causados na
microestrutura, propriedades e na resisténcia a corrosdo do aco inoxidavel duplex
UNS S31803 em aplicacfes em que 0 aco € exposto a 400°C por longos periodo de

tempo.

Figura 25 — Fluxograma do procedimento experimental
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Fonte: Do Autor.
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3.1 ANALISE QUIMICA

A analise quimica quantitativa no AID UNS S31803 foi feita através do método
de espectrometria de emisséo atbmica com plasma indutivamente acoplado (ICP-
AES), equipamento da marca Varian, do DEMA/UFSCar-Séao Carlos, no qual nos

forneceu o percentual dos elementos quimicos presentes no aco.

3.2 TRATAMENTO TERMICO

Inicialmente, realizou-se o tratamento térmico de solubilizacdo nas amostras na
condicdo como recebidas na temperatura de 1100°C por 30 minutos e resfriadas em
agua.

Em seguida, as amostras solubilizadas foram tratadas termicamente por
envelhecimento na temperatura de 400°C por 12 horas, resfriada no forno, e por 53,

100, 306, 485 e 902 horas, resfriadas ao ar até a temperatura ambiente.

Os tratamentos térmicos de solubilizacao e de envelhecimento foram realizados
em um forno do tipo mufla da marca Teklabor, modelo 200-FM, instalado no LABMAT

na Universidade Federal de Alfenas, campus Pocos de Caldas.

3.3 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

3.3.1 Microscopia Otica e Eletrénica de Varredura

Para a analise microestrutural as amostras foram preparadas de acordo com a
norma ASTM E3-01 (2001). As etapas para a preparacao foram: corte dos corpos de
prova (CPs) em dimensdes 0,5 x 0,5cm, embutimento em baquelite, lixamento com
lixa de carbeto de silicio variando a granulometria 400, 600, 1200 e 1500 mesh e por

fim, o polimento com alumina de 1uym e 0,5um em politriz automatica.

O ataque quimico para a revelacdo microestrutural das amostras foi realizado
com solucdo Behara (20ml H20 + 5ml 37%HCI + 0,25g K2S205).
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As microestruturas de todas as condi¢cdes estudas foram analisadas em um
microscopio 6tico da marca Zeiss, modelo AXIO Scope Al, acoplado a camera de
video Axio Cam ICc3 e placa digitalizadora conectada ao computador equipado com
o software Axio Vision 4.8.2 SP2, situado no LABMAT localizado na Universidade
Federal de Alfenas, campus Pocos de Caldas.

Realizou também a analise microestrutural por microscopia eletrénica de
varredura (MEV) acoplada a espectrometria por dispersdo de energia (EDS) para a
obtencdo das microandlises semiquantitativa. Para a MEV foi utilizado o microscépio
eletrénico de varredura da marca FEI modelo Inspect S50 com detector de elétrons

secundarios e o detector de EDS da marca EDAX, modelo ApolloX.

Os ensaios de MEV-EDS foram realizados no Laboratério de Caracterizacéo
Estrutural (LCE) da Universidade Federal de Sao Carlos.

3.3.2 Difragao de raios X

A identificagdo das fases presentes no AID UNS S31803 em cada uma das
condicBes estudadas foram realizados pela técnica de DRX, num difratbmetro da
marca Siemens D5005 instalado no Laboratério de Cristalografia localizado na

Universidade Federal de Alfenas, campus Alfenas, utilizando radiacdo Cu Ka.

As amostras foram lixadas até a granulometria de 800 mesh e a varredura feita
de 40° < 20 < 100°, com passo de 0,02° por segundo.

3.3.3 Estereologia quantitativa

Através da técnica de estereologia quantitativa determinou-se a fracdo
volumétrica de cada uma das fases presentes no AID UNS S31803. Para isto, utilizou-
se do software ImageJ que analisou as micrografias de cada uma das condi¢gbes
estudadas.

Foram analisadas, pelo software ImageJ, imagens obtidas por microscopia
optica na ampliagdo de 100X de magnitude, para cada condicdo estudada. As

quantificacdes foram realizadas em 12 areas diferentes para cada imagem.
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3.4 MEDIDAS DE DUREZA E MICRODUREZA

3.4.1 Dureza

As medidas de dureza foram realizadas em um Durémetro modelo Rockwell
RANS RB da marca PANTEC. Foi utilizado um penetrador de diamante em cone de
120° e forca de 150Kgf. Realizou-se 10 medidas na superficie das amostras a fim de
obter o valor médio e o desvio das medidas realizadas.

Também foi realizado medidas através de um microdurdmetro da marca
Shimadzu, modelo HMC-2, e penetrador de diamante com forca de 0,5Kgf, durante
10 segundos. As medidas foram realizadas no LABMAT da Universidade Federal de
Alfenas, campus Pocos de Caldas.

3.4.2 Microdureza

As medidas de microdureza das fases foram realizadas segundo a norma
ASTM E92. Utilizou-se um microdurdmetro da marca Shimadzu, modelo HMC-2, e

penetrador de diamante com forca de 0,1Kgf, durante 15 segundos.

Realizou-se 10 medidas de cada fase a fim de obter o valor médio e o desvio
das medidas realizadas. Essas medidas foram realizadas no LABMAT da
Universidade Federal de Alfenas, campus Pocos de Caldas.

3.5 ENSAIOS DE CORROSAO

Os ensaios de corrosao foram realizados em uma célula eletroquimica com trés
eletrodos: eletrodo de referéncia (ER) de calomelano saturado (SCE), contra eletrodo

o de platina (CE) e o eletrodo de trabalho (ET) (ago em estudo).

O eletrodo de trabalho foi a propria amostra de dimensdes 1,0 x 1,0 cm,
confeccionado atraveés da soldagem de um fio de cobre, seguido do embutimento a

frio em resina (nylon) e lixamento até a granulometria de 1500 mesh. Para diminuir a
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incidéncia da corrosdo por fresta, delimitou uma éarea circular com resina de TSF
(tosilamida). A Figura 26a mostra um desenho esquematico do aparato utilizado na
realizacdo dos ensaios de corrosdo, e a Figura 26b mostra o desenho esquematico

do eletrodo de trabalho.

Figura 26 — (a) Desenho esquematico do aparato utilizado nos ensaios de corrosdo; (b) eletrodo de

trabalho
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Fonte: Do Autor.

O controle da diferenca de potencial entre o ET e 0 ER, tomando como resposta
os valores de corrente entre 0 ET e o CE, foi realizado em um potenciostato da marca
Metrohm, modelo Autolab/PG START302, controlado pelo programa NOVA 1.8,
mostrado na Figura 27. Os ensaios foram realizados no LABMAT da Universidade

Federal de Alfenas, campus Pocos de Caldas.
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Figura 27 — Potenciostato utilizado nos ensaios de corrosao
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Fonte: Do Autor.

3.5.1 Polarizagao Potenciodinamica Ciclica

Os ensaios de polarizacdo potenciodinamica ciclica nas diversas condi¢cdes
estudadas foram realizadas em solucdo de NaCl 3,5% (em massa) Inicialmente, a
amostra foi imersa em circuito aberto durante 3600 segundos, no qual € determinado
0 potencial de circuito aberto (OCP), parametro que determina o comportamento do
filme passivo em funcao do tempo através da variacdo do potencial entre o eletrodo
de trabalho e o eletrodo de referéncia.

ApOs esse processo, iniciou-se a varredura continua de 1mV/s no sentido
anddico, partindo de um potencial de -1,5V até 1,5V, com a reversdo no sentido
catddico até um potencial de 0,5V, segundo a norma ASTM G5-94 (2011). Os ensaios

foram realizados em triplicatas.

3.5.2 Reativagao Eletroquimica Potenciodinamica de Ciclo Duplo

Os ensaios de DL-EPR foram realizados, também em triplicatas, seguindo a
norma ASTM G3-14 (2014), utilizando uma solugéo de 0,5M de H2SO4 e 0,01M de
KSCN, com varredura constante de 1,67mV/s no sentido anddico, partindo de um
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potencial de -0,5V até 0,3V, com reversao no sentido catédico até um potencial de -
0,5V. O tempo de OCP foi de 600 segundos e o0 acabamento superficial, diferente do

PPC, foi realizado até a granulometria de 600 mesh.
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4 RESULTADOS E DISCUSSOES

4.1 COMPOSICAO QUIMICA

A andlise quimica para determinar a composi¢ao quimica do AID UNS S31803
foi realizada por espectroscopia de emissdo atdbmica por plasma induzido. Os

resultados obtidos estdo apresentados na Tabela 6.

Tabela 6 — Composi¢éo quimica (% em massa) do AID UNS S31803 estudado

Elementos ¢y, p N S si or Ni Mo
(% massa)

UNS S31803

ASTM (2005) 003 20 0,03 0,08-02 0,02 1,00 21-23 4,5-6,5 2,5-3,5

Este trabalho 0,015 1,97 - 0,17 - 0,45 23,0 5,5 3,15

Fonte: Adaptado de ASTM A790/A790M (2005).
Fonte: Do Autor.

Observa-se pela Tabela 6 que a composicdo dos elementos quimicos
presentes no AID UNS S31803 estudado ficou dentro da faixa esperada para o aco,
conforme a norma ASTM A790/A790M (2005).

A partir da composicdo quimica, foram calculados os valores de Ni e Cr
equivalentes de acordo com as Egs. (1) e (2), respectivamente, os coeficientes
utilizados foram de Brooks (FERRANDINI et al., 2006) mostrados na Tabela 1.

Os valores obtidos, através das Egs. (12) e (13), foram 28 e 12 para o Cr e Ni
equivalentes, respectivamente. E, através do diagrama de Schaeffler, Figura 28, a
microestrutura esperada € bifasica, tipica de um duplex, composta pelas fases ferrita
e austenita. Porém, este resultado ndo considera a taxa de resfriamento durante a

solidificacéo da liga, o que pode afetar as proporgdes das fases esperadas.

Nieq = %Ni + 0,5 %Mn + 30(%C + %N) (12)

Creq = %Cr + 1,5 %Mo + %Si + 0,5%Nb (13)
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Figura 28 — Diagrama de Schaeffler e indicagdo do posicionamento da liga empregada em funcédo do
Creq € Nieq
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Fonte: Adaptado de Colpaert (2008).

4.2 CARACTERIZACAO MICROESTURURAL

4.2.1 Microscopia Otica e Eletronica de Varredura

As Figuras 29 e 30 mostram as micrografias obtidas por microscopia 6tica (MO)
e microscopia eletronica de varredura (MEV), respectivamente, do AID UNS S318303

na condicdo como recebido.

Figura 29 — Micrografias obtida por MO do AID UNS S31803 na condi¢cdo como recebido. (a) vista geral;
(b) em detalhe

: Estrutura g\
! Refinada

Fonte: Do Autor.
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Figura 30 — Micrografias obtida por MEV do AID UNS S31803 na condi¢do como recebida

Fonte: Do Autor.

E possivel observar através das micrografias obtidas na condicdo como
recebido (Figura 29), que a austenita (fase clara) esta presente na forma de ilhas
alongadas, e em regides de estrutura refinada, dispersas na matriz ferritica (fase

escura).

Esta configuracao representa uma microestrutura tipica de um aco inoxidavel
duplex e foi verificada também por Rezende et al. (2019), Dainezi et al. (2021),
Cronemberger et al. (2015), Mendonga et al. (2013), Moura et al. (2008), Kashiwar et
al. (2012) e Escriba et al. (2010) ap6s estudarem o AID UNS S31803.

Foi realizado microanalise semiquantitativa por espectroscopia de raios X por
energia dispersiva (EDS), nos pontos A e B (Figura 30), e estdo apresentados na
Tabela 7.

Tabela 7 — Microanalise obtida por EDS do AID UNS S31803 na condigdo como recebido

Elemento

(% massa) Cr Ni Mo Si C N

Ferrita - regido A 25,69 4,83 5,66 0,21 0 0,49
Austenita - regido B 24,67 5,38 3,68 0,38 0,07 1,27

Fonte: Do Autor.
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As microanalises semiquantitativas obtidas por EDS apresentadas na Tabela 7
mostra que a ferrita apresenta valores maiores em cromo (25,69% em massa) e
molibdénio (5,66% em massa), enquanto a austenita apresenta valores maiores em
niquel (5,38% em massa), o que ja era esperado, uma vez que 0s elementos cromo e
molibdénio sdo estabilizadores da ferrita e o niquel estabilizador da fase austenita.
Além disto, é possivel observar a maior solubilidade de nitrogénio na fase austenita
(GUNN, 2003; TOTTEN, 2006).

O AID UNS S31803 foi submetido ao tratamento de solubilizacdo & 1100°C por
30 minutos, seguido do resfriamento em agua, e as micrografias obtidas por MO e

MEV, estdo mostradas nas Figuras 31 e 32, respectivamente.

Figura 31 — Micrografias obtida por MO do AID UNS S31803 na condi¢do solubilizada. (a) vista geral;
(b) em detalhe

Fonte: Do Autor.

Figura 32 — Micrografias obtida por MEV do AID UNS S31803 na condi¢&o solubilizada

Fonte: Do Autor.
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Comparando as micrografias das condicdes como recebido e solubilizada
(Figuras 29 e 31), observou-se que apo6s a solubilizacdo a microestrutura tornou-se
mais grosseira e com uma distribuicdo mais homogénea da fase austenita na forma
de ilhas lamelares na matriz ferritica. A morfologia lamelar é induzida pelo fato da
menor energia das interfaces ferrita/austenita do que as das interfaces ferrita/ferrita e
austenita/austenita (Rezende et al., 2018).

Na Figura 31b, observou-se a precipitacdo de possiveis fases secundérias,
como X e o, na interface ferrita/ferrita. Também foi observado por Kashiwar et al.
(2012) a precipitagdo da fase x nos contornos de grao entre ferrita/ferrita e
ferrita/austenita, na liga UNS S31803 solubilizada a 1050°C, associada a formacéao de
carbetos de Cr. A precipitagdo da fase x € consumida para a formagao da fase sigma
em tratamentos de envelhecimentos em altas temperaturas, reportada por varios
autores como Escriba et al. (2010), Deng et al. (2009), Cho e Lee. (2013), Chen, Weng
e Yang (2002) e Calliari et al. (2006).

A precipitagéo ocorre preferencialmente na ferrita (CCC), isso se deve ao fato,
do paréametro de rede ser maior em estrutura cristalina CCC, que provoca maior
difusividade dos elementos de liga como Cr e Mo (ASSIS et al., 2012; CHO; LEE,
2013; LEE et al.,1999).

A precipitacdo de fases secundarias, observadas na condicdo solubilizada,
pode ter ocorrido em funcédo do tempo para a retirada das amostras do forno e o
resfriamento em &gua. Esse tempo, mesmo sendo poucos segundos, pode ter
promovido a precipitacdo de fases secundarias apOs tratamento térmico de

solubilizacdo a 1100 °C.

Realizou-se ainda EDS nos pontos A e B da Figura 32 e os resultados das
microanalises semiquantitativas estao apresentados na Tabela 8.

Tabela 8 — Microanalise obtida por EDS do AID UNS S31803 na condigdo solubilizada

Elemento

(% massa) Cr Ni Mo Si N
Ferrita - regido A 27,14 3,76 6,15 0,23 0,78
Austenita - regido B 24,18 5,79 2,42 0,30 0,86

Fonte: Do Autor.
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As microandlises semiquantitativas por EDS da condicao solubilizada mostrada
na Tabela 8 ressalta, que assim como na condicao recebido, a fase ferrita apresenta
maiores teores dos elementos alfagénicos, cromo (27,14% em massa) e molibdénio
(6,15% em massa), e a austenita nos elementos gamagénicos, Ni (5,79% em massa),
como reportado por Gunn (2003) e Totten (2006).

ApoOs a solubilizagcdo, as amostras foram submetidas a tratamentos de
envelhecimento a 400°C, por 12, 53, 100, 306, 485 e 902 horas, e as micrografias
obtidas por MO e MEV para essas condi¢cdes estao apresentadas nas Figuras 33 a
44.

Na temperatura de 400°C, a mobilidade térmica pode ter sido suficiente para
promover a precipitacdo das fases o’ e de outras fases complexas intermetalicas (G,
X, R, 1) nos contornos de grdo e no interior das fases ferrita e austenita. As
transformacdes ocorreram com maior frequéncia na fase ferrita, porém nédo se
descarta a possibilidade da precipitacdo também ter ocorrido na fase austenita, pelo

fato desta ser mais estavel.

As micrografias do AID UNS S31803 apés envelhecimento a 400°C por 12
horas, com resfriamento no forno, obtidas por MO e MEV, estdo mostradas nas

Figuras 33 e 34, respectivamente.

Figura 33 — Micrografias obtida por MO do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida & 400°C por
12h. (a) vista geral; (b) em detalhe

Fonte: Do Autor.
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Figura 34 — Micrografia obtida por MEV do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
12h

Fonte: Do Autor.

Através da Figura 33, nota-se que a microestrutura do AID UNS S31803
submetido ao envelhecimento a 400°C por 12 horas manteve a microestrutura bifasica
tipica do duplex, independente do resfriamento ao forno, composta por ilhas de
austenita na matriz ferritica, corroborando com resultados obtidos por Silva (2010),
Della Rovere et al. (2013) e Moreno (2004).

Apos realizar o envelhecimento entre 350-650°C no AID UNS S31803 por 1, 3,
12, 100 e 306, seguido do resfriamento em agua, Mélo (2010) verificou a formacao de
regides ricas em cromo, mostrando que houve a formacgao da fase a’ a partir de 1 hora
de envelhecimentos. Esses resultados também foram encontrados por Dainezi (2020)
no envelhecimento realizado a 450°C e 500°C por 1 hora.

N&o foi possivel identificar a fase o’ por MEV, indicando a formacéo pelo
mecanismo de decomposi¢édo espinodal. Segundo Mélo (2010), Magnabosco (2001)
e Dainezi (2020), a presenca de o’ formada através do mecanismo de decomposi¢ao
espinodal se encontra finamente dispersa na matriz ferritica e s6 poderia ser

confirmada por microscopia eletrénica de transmissao.

Observou-se também a formacdo e crescimento de pequenos grédos de
austenita intragranulares (y(ntragranulan), entre as interfaces dos graos ferriticos,

indicadas nas micrografias, o que indica a formacao de austenita secundaria.
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Com a formacado da fase a’, surgem regides pobres em cromo, nos graos
ferriticos, o que favorece o surgimento da austenita secundaria, sendo mais um
indicativo da formacao da fase a’ (SILVA, 2010).

A Tabela 9 mostra os valores das microanalises semiquantitativas realizadas

por EDS da condi¢céo envelhecida por 12 horas.

Tabela 9 — Microanalise obtida por EDS do AID UNS S31803 na condi¢éo solubilizada e envelhecida a
400°C por 12h

Elemento

(% massa) Cr Ni Mo Si N
Ferrita - regido A 24,40 3,41 5,25 0,28 1,19
Austenita - regido B 23,25 5,75 2,37 0,20 0,79

Fonte: Do Autor.

Pela Figura 34 e Tabela 9, nota-se a presenca das fases ferrita (rica em Cr,
24,40% em massa e Mo, 5,25% em massa), e austenita (rica em Ni, 5,75% em
massa), como observado no AID nas condi¢cdes como recebido e solubilizado. Além
disto observou-se um elevado teor de nitrogénio na fase ferrita.

As micrografias obtidas por microscopia Optica e eletrénica de varredura para
os AID UNS S31803 solubilizado e envelhecido a 400°C por 53 horas, seguido do
resfriamento ao ar, estdo mostradas nas Figuras 35 e 36. E a microanalise por EDS
realizada nas regides A, B e C mostrados na Figura 36, estdo apresentados na Tabela
10.

Figura 35 — Micrografias obtida por MO do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
53h. (a) vista geral; (b) em detalhe

* S

Fonte: Do Autor.
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Figura 36 — Micrografias obtida por MEV do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
53h

Fonte: Do Autor.

Tabela 10 — Microandlise obtida por EDS do AID UNS S31803 na condicéo solubilizada e envelhecida
a 400°C por 53h

(E/!)enTaesr;g Cr Ni Mo Si N
Ferrita - regido A 25,47 - 2,87 0,26 0,64
Austenita - regido B 24,82 5,09 2,59 0,16 1,05
Nitreto - regidao C 35,02 3,26 7,06 0,22 1,31

Fonte: Do Autor.

Através das micrografias obtidas para esta condicdo, nota-se que a
microestrutura tipica do duplex é conservada e que a formacdo de austenita
secundéaria é intensificada, indicando a formacéo de regibes empobrecidas em cromo

nas interfaces ferritica pela formacao da fase o’.

Assim como no envelhecimento realizado por 12 horas, ndo é possivel observar
a formacao da fase o’ na matriz ferrita, indicando a formacao pelo mecanismo de
decomposicdo espinodal. Segundo Weng, Chen e Yang (2004), a formacgao da fase
a’ pelo mecanismo decomposicao espinodal origina o’ finamente dispersa na matriz
ferritica que seria incapaz de ser detectada por microscopia eletronica de varredura.
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Pela Figura 36 e Tabela 10, além da presenta da fase ferrita (rica em cromo
(25,47% em massa) e molibdénio (2,87% em massa)) e austenita (rica em niquel
(5,09% em massa)), nota-se a formacao de pequenos precipitados mais escuros.

Segundo Mélo (2010) a formacgdo de nitretos de cromo apresentam uma
coloracdo mais escura devido a presenca de nitrogénio, o que foi confirmado pelas
microanalises obtidas por EDS no ponto C da Figura 36, indicando um alto teor de
cromo (35,02 % em massa) e nitrogénio (1,31% em massa).

As micrografias obtidas por microscopia éptica e eletrénica de varredura do AlID
UNS S31803, na condicdo solubilizado e envelhecido a 400°C por 100h, seguido do
resfriamento ao ar, estdo mostradas na Figura 37 e 28. As microandlises por EDS

realizadas nas regides A e B mostrados na Figura 38 estdo na Tabela 11.

Figura 37 — Micrografias obtida por MO do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
100h. (a) vista geral; (b) em detalhe
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Fonte: Do Autor.
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Figura 38 — Micrografias obtida por MEV do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
100h

Fonte: Do Autor.

Tabela 11 — Microandlise obtida por EDS do AID UNS S31803 na condi¢céo solubilizada e envelhecida
a 400°C por 100h

Elemento : :
(% massa) Cr Ni Mo Si N
Ferrita - regido A 27,52 3,62 6,40 0,32 0,87
Austenita - regido B 24,70 5,66 3,38 0,37 0,58

Fonte: Do Autor.

Pela Figura 37 observa-se mais nitidamente o inicio de transformacdes
estruturais onde a austenita teve sua morfologia alterada de ilhas alongadas para

graos em funcdo do aumento do tempo do envelhecimento a 400°C.

Isso é decorrente da reorganizacdo microestrutural que promove o aumento do
tamanho dos gréos de austenita, seguido da unido, originando uma austenita de
estrutura massiva e desconectada, onde a microestrutura se torna cada vez mais
heterogénea, como observado por Hilders, Zambrano, Ochoa (2018), apés verificar o
efeito do envelhecimento a 475°C por até 288 horas no AID SAF 2507.

Além disto, foi possivel observar uma melhor definicdo dos contornos de gréos
ferriticos e das interfaces aly, apds o ataque com reagente Behara. Essas regides,

podem ser um indicio de regides ricas em cromo, indicando a formacgao da fase a’.
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Segundo Hilders, Zambrano, Ochoa (2018), o ataque corrosivo entre 0s graos
de ferrita, sugere a formagao de a’, 0 que leva a mudancas locais nha composicao
devido a particdo de Cr e Fe para a fase ferrita, promovendo um processo corrosivo

mais intenso.

Alguns autores defendem a teoria de que o mecanismo de formacédo de o’ esta
relacionada com o conteudo de cromo na fase ferrita. Solomon e Levison (1978)
relatam que em ferritas ricas em cromo a formacdo se da pelo mecanismo de
decomposicédo espinodal, enquanto ferrita pobres em cromo a formacéo acontece pelo

mecanismo de nucleacédo e crescimento.

Ainda pela Figura 38 e Tabela 11, nota-se a presenca da fase ferrita, rica em
cromo (27,52% em massa) e molibdénio (6,40% em massa), e a fase austenita rica
em niquel (5,66% em massa). Além disso, pela Figura 38, observou-se pequenas
regides escuras, podendo se tratar de nitretos de cromo, assim como identificado no
envelhecimento realizado por 53 horas.

As micrografias obtidas por microscopia éptica e eletrénica de varredura do AID
UNS S31803, na condicdo solubilizado e envelhecido a 400°C por 306h, seguido do
resfriamento ao ar, estdo mostradas nas Figuras 39 e 40. E as microandlises por EDS

realizadas nas regides A, B e C mostrados na Figura 40 estdo na Tabela 12.

Figura 39 — Micrografias obtida por MO do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
306h. (a) vista geral; (b) em detalhe

AT

Fonte: Do Autor.
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Figura 40 — Micrografias obtida por MEV do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
306h

Fonte: Do Autor.

Tabela 12 — Microanalise obtida por EDS do AID UNS S31803 na condi¢éo solubilizada e envelhecida
a 400°C por 306h

(E/!)enT:Sr;g cr Ni Mo Si N
Ferrita - regido A 23,62 2,53 5,65 0,31 0,96
Austenita - regido B 23,73 5,34 2,85 0,09 1,25
Secundaria - regido C 38,18 1,97 6,67 0,20 1,98

Fonte: Do Autor.

Pela Figura 39, observa-se que as transformacdes microestruturais continuam
com o aumento do tempo de envelhecimento. Observa-se ainda, 0 aumento da fragéo
volumétrica da austenita com o surgimento de pequenos grdos de austenita
secundéaria dentro dos gréos ferriticos, indicando a transformacdo a - y2 pelo
empobrecimento de cromo que promove maior estabilidade da austenita secundaria
em relacao a ferrita.

A formacgdo da fase o’ ndo foi identificado por microscopia eletrbnica de
varredura, porém a formacgéo de regides empobrecidas em cromo indica a formacéo
desta fase pelo mecanismo de decomposicéo espinodal, que promove a formacéao de
a’ finamente dispersa dentro do grao ferritico, que de acordo com Weng, Chen e Yang

(2004) e Dainezi et al. (2021) seria possivel somente observar por MET.
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Além disto o ataque com maior intensidade nos contornos de grao ferriticos
pode-se sugerir que estas regides preferencialmente atacadas se tratam de regides
onde ocorreu a formacdo de fase a’. Além disso, de acordo com Mélo (2010) a
formagdo de fase a” em contornos de grdo € um indicio da ocorréncia de um
mecanismo de nucleacdo e crescimento de precipitados, mais especificamente
nucleacdo heterogénea, podendo ser reforcado ainda pelo fato da caracteristica da
fase formada através de decomposicdo espinodal envolver exclusivamente a

formacao de particulas finamente dispersas no interior do grao.

Pela Figura 40 e Tabela 12, observa-se uma composicao caracteristica para as
fases ferrita e austenita, e que houve a precipitacao de uma fase secundaria, podendo
se tratar da fase yx, devido ao alto teor de cromo (38,18% em massa) e molibdénio
(6,67% em massa), poréem ndo justifica o elevado teor de nitrogénio (1,98% em
massa). Portando, é preciso de um estudo mais detalhado para a identificacdo de tal

fase.

As micrografias obtidas por microscopia éptica e eletrénica de varredura do AID
UNS S31803, na condicdo solubilizado e envelhecido a 400°C por 485h, seguido do
resfriamento ao ar, estdo mostradas nas Figuras 41 e 42. As microanalises por EDS

realizadas nas regides A, B e C mostrados na Figura 42 estdo na Tabela 13.

Figura 41 — Micrografias obtida por MO do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
485h. (a) vista geral; (b) em detalhe
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Fonte: Do Autor.
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Figura 42 — Micrografias obtida por MEV do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
485h

Fonte: Do Autor.

Tabela 13 — Microandlise obtida por EDS do AID UNS S31803 na condicéo solubilizada e envelhecida
a 400°C por 485h

('f/'oerrr?aesgg Cr Ni Mo Si C N
Ferrita - regido A 27,47 3,62 3,75 0,23 0 0,87
Austenita - regido B 24,09 5,96 2,13 0,14 0 1,54
Nitreto — regido C 35,96 3,08 2,69 0,15 0,02 2,08

Fonte: Do Autor.

Observando a Figura 41, nota-se que o tratamento térmico de envelhecimento
a 400°C por 485 horas, apresentou uma ferrita de morfologia semelhante ao
envelhecimento realizado por 306 horas, mostrada pela Figura 39. Observa-se que o
ataque quimico usado para revelar a microestrutura, foi mais intenso nos contornos
de grdo que as demais anteriormente, e o0 surgimento de austenita intragranular

também.

Associado a este fato, ocorreu a formacao da austenita secundaria, indicando
que a precipitacdo de a’ é intensificada com o aumento do tempo e conforme Hilders,
Zambrano e Ochoa (2018), a formacéo da fase a’, originard uma regido rica em ferro
e outra rica em cromo, promovendo O processo corrosivo mais intenso de forma

preferencial.
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Também foi identificado a presenca de nitreto de cromo no ponto C, confirmado

pelo elevado teor em cromo (35,96% em massa) e em nitrogénio (2,08% em massa).

As micrografias obtidas por microscopia éptica e eletrdnica de varredura do AID
UNS S31803, na condicdo solubilizado e envelhecido a 400°C por 902h, seguido do
resfriamento ao ar, estdo mostradas nas Figuras 43 e 44. As microanalises por EDS

realizadas nas regifes A e B, mostrados na Figura 44, estdo na Tabela 14.

Figura 43 — Micrografias obtida por MO do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
902h. (a) vista geral; (b) em detalhe
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Fonte: Do Autor.

Figura 44 — Micrografias obtida por MEV do AID UNS S31803 solubilizada e envelhecida a 400°C por
902h

Fonte: Do Autor.
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Tabela 14 — Microanalise obtida por EDS do AID UNS S31803 na condi¢do solubilizada e envelhecida
a 400°C por 902h

Elemento : :
(% massa) Cr Ni Mo Si N
Ferrita — regido A 27,46 3,50 4,48 0,20 0,96
Austenita — regiéo B 23,97 5,79 3,20 0,33 0,97

Fonte: Do Autor.

Independente das transformacfes ocorridas, mesmo apés 902 horas de
envelhecimento, o aco ainda apresentou a microestrutura bifasica do duplex,
composta por ilhas de austenita na matriz ferritica, corroborando com resultados
obtidos por Melo (2010), Della Rovere et al. (2013); Chandra et al. (2010). Tavares et
al. (2006) e Moreno (2004).

Observa-se um ataque intenso nos contornos de gréaos ferriticos, intensificado
com o aumento do tempo de envelhecimento, devido ao aumento do grau de
precipitagdo da fase o', indicando que o grau de precipitacdo esta relacionado com o
tempo de exposicdo, assim como identificado por varios autores (DELLA ROVERE et
al., 2013, HILDERS et al.,1999; LO et al.,2012; SAHU et al., 2009, SILVA et al., 2009;
SILVA et al., 2017).

Acredita-se que o0 mecanismo de formagdo da fase a', acontece
preferencialmente pelo mecanismo de decomposicdo espinodal, que promove a
formacdo de pequenos precipitados finamente dispersos na matriz ferritica. E
observa-se pelas andlises de EDS, que a fase ferrita se encontra enriquecida em
cromo e de acordo com Solomon e Levinson (1978) o mecanismo de decomposicéo
espinodal é preferencial em ferrita mais ricas em cromo, o que corrobora com a ndo

visualizagao desta fase por MO e por MEV.

Porém observa-se que a partir de 100 horas, a formagédo também acontece pelo
mecanismo de nucleacdo e crescimento nos contornos de gréos, visto que o ataque
preferencial nos contornos ferriticos sugere a nucleagdo heterogénea da fase o,

promovendo a ataque preferencial em certas regides (MELO, 2010; SILVA, 2010).
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4.2.2 Difracao de raios X

A Figura 45 apresenta os espectros de difracdo de raios X das amostras nas
condi¢cdes como recebido e solubilizado a 1100°C por 30 minutos, seguido do

resfriamento em agua.

Figura 45 — Espectros de difracdo de raios X das amostras do UNS S31803 como recebido e

solubilizada
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Solubilizado
3
3 S g4
[0}
'c o
©
o
2]
=
2 W = £
c s o o N
( -\/ a '\’/ -,/ Ct
e > N N
A —N N &J\_
Y T y T y T L T ¥ T Y
40 50 60 70 80 90 100

26(°)

Fonte: Do Autor.

Na condicdo como recebido, além das fases ferrita e austenita, observou-se a
presencga das fases secundarias como as fases sigma (o) e Chi (x), e picos de baixa
intensidade de nitretos e carbetos de cromo. Resultados semelhantes foram
encontrados por Kashiwar et al. (2012), Haupt et al. (2019) e Santos, Magnabosco e
Moura Neto (2013).

Na amostra solubilizada observou-se a dissolucdo parcial das fases
secundarias, indicado pela redugao da intensidade dos picos referente as fases o (5
2 1) e x (6 2 2). Entretanto, a presenca de fases secundarias ainda foi observada na

condic¢éo solubilizada por MO (Figura 31Db).
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Além disto observou um aumento na intensidade do pico referente ao
intermetalico N2Cr (0 0 2), indicando a presenca mais intensa desta fase na condigédo

solubilizada.

A Figura 46 mostra os espectros de difragédo de raios X da amostra solubilizada
com as amostras envelhecidas a 400°C por 12 horas, com resfriamento no forno e
envelhecidas a 400° por 53, 100, 306, 485 e 902 horas, seguidos do resfriamento ao

ar até a temperatura ambiente.

Figura 46 — Espectros de difrag8o de raios X das amostras do UNS S31803 solubilizada e submetidas
a tratamentos de envelhecimento por (a) 12, (b) 53, (c) 100, (d) 306, (e) 485 e (f) 902 horas
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Fonte: Do Autor.

Observou-se que o tratamento de envelhecimento promoveu melhor particao
dos elementos cromo e molibdénio, levando a dissolucdo das fases secundarias
presente na condicdo solubilizada, esse efeito foi intensificado com o aumento do
tempo de envelhecimento a partir de 12 horas. Fato este, evidenciado pela diminuigéo
dos picos referente as fases secundarias, como a fase o, x e, principalmente, com a

reducao da intensidade dos picos referente as fases N2Cr (0 0 2) e Cr7C3 (1 1 6).

Os picos referentes a fase a’ estdo sobrepostos com a fase de ferrita devido a
semelhanca em seus parametros de rede, desta forma néo foi possivel identifica-la
por DRX. Observou-se também que ndo ocorreu o deslocamento dos picos, logo, o
parametro de rede ndo sofreu variacdo de expansdo e nem de contracdo e que 0S
picos referentes a fases secundarias (o e ¥), sdo provenientes da condicdo como

recebida.

Li et al. (2018) ao estudarem os efeitos do tratamento de envelhecimento a
500°C por até uma semana e Albuquerque et al. (2010) variando a temperatura entre
425 - 475°C até 200 horas no AID UNS S31803, verificaram através do DRX, a
presenca somente das fases a e y, corroborando com o fato de que as fases
secundarias, como o e ¥, encontradas nas amostras envelhecidas, foram trazidas da

condicéo como recebida.
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4.2.3 Estereologia quantitativa

A Tabela 15 e a Figura 47 mostram os resultados obtidos da estereologia
quantitativa, e indicam a fracdo volumétrica da fase ferrita nas condicbes como
recebido, solubilizado e envelhecido a 400°C por 12, 53, 100, 306, 485 e 902 horas.

Tabela 15 — Fracao volumétrica da fase ferrita presente nas condicdes estudadas do AID UNS S31803

Condicéo Fracdo volumétrica de ferrita (%)

Como recebido 56,90 + 3,20

Solubilizado a 1100°C - 30min

) , 66,22 + 3,98
resfriado em agua
L o
Envelhecido a 400°C - 12h 58.16 + 4,47
resfriado no forno
Envelhec:ld_o a 400°C - 53h 64,08 + 2,84
resfriado ao ar
L o
Envelhemdg a 400°C - 100h 6111 + 3,75
resfriado no ar
Envelhemdg a 400°C - 306h 60,67 + 2,82
resfriado no ar
Envelhecido a 400°C - 485h 5874 + 3,71
resfriado no ar
. o
Envelhecido a 400°C - 902h 51.81 + 3,04

resfriado no ar

Fonte: Do Autor.
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Figura 47 — Fracdo volumétrica da fase ferrita presente nas condi¢des estudadas do AID UNS S31803
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Fonte: Do Autor.

Através da Figura 47 é possivel observar que houve um aumento na fragédo
volumétrica da fase ferrita da condicdo como recebido (56,90%) para a condicéo
solubilizado (66,22%).

Este comportamento se deve a transformagédo da fase austenita em ferrita
(y—a), preservado pelo resfriamento rapido, também observado por Tan et al. (2011).
De acordo com Vijayalakshmi, Muthupandi e Jayachitra (2011), quando a temperatura
de tratamento térmico estd acima de 1050°C, h4 um aumento progressivo de fase

ferrita, o que também foi observado neste trabalho.

Observou-se também que os tratamentos de envelhecimento realizados a

400°C modificaram a relagao entre ferrita/austenita (a/y) em fungao do tempo.

Na condigao do tratamento de envelhecimento realizado por 12 horas (resfriado
no forno), ocorre uma diminuigdo significativa da fragdo volumétrica de ferrita, em
relacdo a condicéo solubilizada, sendo proxima da condi¢cdo a 485h (resfriado no ar).
Esse decaimento esta relacionado com a taxa de resfriamento lento, de acordo com
Pardal et al. (2012) e Cronemberger et al. (2015) a taxa de resfriamento esta
intimamente relacionado com as transformacbes de fases, e esses autores
observaram que no resfriamento lento favorece a formacgao da austenita assim como

a precipitacao de fases secundarias.
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E a partir de 53 horas de envelhecimento ha uma diminuicdo da quantidade
relativa da fase ferrita e um aumento da quantidade relativa de austenita, quando
comparado a condi¢cdo solubilizado. Esse resultado, indica a possibilidade de
formacéo de precipitados de o', finamente dispersos na ferrita. Uma vez que, com a
formacdo da fase a’, surgem regides pobres em cromo nos graos ferriticos,

favorecendo a formacao da austenita secundaria (SILVA, 2010; SILVA et al., 2017).

A formacéo da fase a’, acompanhado com a redugéo da fragdo volumétrica da
ferrita, também foi observado por Mélo (2010) ao realizar o envelhecimento do AID
UNS S31803, entre 300 - 650°C por tempos variando de 20 minutos a 360 horas e por

Silva et al. (2017) com o envelhecimento a 475°C por tempos até 2000 horas.

4.3 MEDIDAS DE DUREZA E MICRODUREZA

4.3.1 Dureza

A Tabela 16 e a Figura 48 mostram os valores de dureza medidos em Rockwell
C (HRC) e em Vickers (HV) nas condi¢cfes: como recebido, solubilizado e solubilizado
e envelhecido a 400°C por 12, 53, 100, 306, 485 e 902 horas.

De acordo com a norma A790/A790M (2005), o valor maximo de dureza do AID
UNS S31803, com composicao de 0,03%C, 21-23%Cr, 4,5-6,5%Ni, 2,5-3,5%Mo e
2,0%Mn (% em massa), é de 30HRC na condicdo de tratamento térmico de
solubilizacéo realizado entre 1020-1100°C, seguido do resfriamento rapido em agua

ou moderado em ar.



Tabela 16 — Resultado das medidas de dureza das condi¢des estudadas do AID SAF 2205

Condicao Dureza (HRC) Dureza (HV)
Como recebido 24,32 + 0,56 256,60 + 4,50
. R o _ .
SO|UbI|I2ad.O a 1100,C 30min 18,53 + 0,41 24750 + 5,60
resfriado em agua
. o
Envelhecido a 400°C - 12h 27.36 + 0,29 29340 + 5.20
resfriado no forno
. o _
Envelhecido & 400°C - 53h 28,39 +1,07 297,20 + 5,45
resfriado ao ar
L o _
Envelhe0|d(_) a 400°C - 100h 30,77 + 0,95 317,70 + 4,74
resfriado ao ar
L o _
Envelhe0|d(_) a 400°C - 306h 32,20 0,72 335.80 + 6,07
resfriado ao ar
L o _
Envelhe0|d(_) a 400°C - 485h 34,55 + 0,55 359.50 + 6,10
resfriado ao ar
L o _
Envelhecido a 400°C - 902h 35,43 + 0,46 364,20 + 6,70

resfriado ao ar

Fonte: Do Autor.

Figura 48 — Dureza do AID UNS S31803
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Observou-se que o tratamento de solubilizacdo apresentou um efeito
significativo na reducao da dureza do aco. Apés tratamento de solubilizacdo ocorreu
um decréscimo no valor de dureza quando comparado com a condicdo como
recebido. Esse decaimento também foi observado por Cronemberger (2013) e
Vijayalakshmi, Muthupandi e Jayachitra (2011) apdés tratamento de solubilizacdo no
AID S31803 entre 1100 - 1350°C por 30 - 240 minutos.

O decaimento da dureza ocorre devido a solubilizacdo de fases secundarias,
como as fases o e ¥, detectados pela difragdo de raios X, que causam O
endurecimento, elevando a dureza do aco. Além disto, observou que a
homogeneizacdo microestrutural, associada ao aumento da fracdo volumétrica da
fase ferrita, corroboram para o decaimento da dureza ap6s o tratamento de
solubilizagédo (CHAN; TJONG, 2014; CHEN; WENG; YANG, 2002; ESCRIBA et al.,
2010)

Rezende (2018) estudou a influéncia do tratamento de solubilizacdo a 1100°C
do AID UNS S31803 variando o tempo entre 30 - 240 minutos, seguido do resfriamento
rapido em agua. A autora verificou a tendéncia da redugcdo da dureza com a
homogeneizacdo microestrutural promovida pelo tratamento de solubilizacdo. Além
disto, verificou que a dureza tendeu a diminuir com o0 aumento de tempo de
tratamento, passando de 21HRC da condicdo como recebida para 14, 13 e 12 HRC

apo6s 30, 120 e 240 minutos de solubilizacéo.

Nota-se que a dureza das amostras envelhecidas a 400°C cresce
continuamente com o tempo de tratamento, e que a dureza nao esta intimamente
relacionada com a diminuicdo da fracdo volumétrica da ferrita, e sim com a
precipitacdo de fases secundarias.

Segundo Borba e Magnabosco (2008) apds o inicio da decomposicdo espinodal
da ferrita, o crescimento da estrutura modulada da fase o’ é o processo dominante na

sequéncia do envelhecimento, e esta relacionado ao endurecimento do aco.

As transformagdes metallrgicas mencionadas estéo relacionas as fases ricas
em cromo que precipitam em torno de 400°C. A precipitagcdo de fases finas ricas em
cromo (a’ e G), homogeneamente distribuidas na matriz, reduz o livre caminho médio
das discordancias. E, como o0s ensaios de dureza sao realizadas no regime plastico,

0 que envolve a movimentacéo das linhas de discordancias, qualquer alteracdo no
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livre caminho médio reflete nos valores de dureza (MORENO, 2004; TAVARES et al.,
2005).

Nos trabalhos de Albuquerque et al. (2010), Tavares et al. (2005), Weng, Chen
e Yang (2004), Dainezi (2020) e Dainezi et al. (2021), evidenciam que a formacao de
a’ causa um severo endurecimento no AID S31803 a 475°C, podendo, entao,
considerar o0 aumento da dureza como um método indireto de determinacdo da

presenca da fase o’

Dessa forma, observando os valores de dureza obtidos nas amostras
envelhecidas a 400°C é possivel notar que o endurecimento do ago ja ocorre a partir
de 12 horas de envelhecimento, com valores superiores ao da condi¢édo solubilizada.
Além disto, observa-se um aumento progressivo da dureza em fungdo do tempo de
envelhecimento devido ao grau de precipitagdo da fase a’, assim como observado por
MO e MEV.

Tavares et al. (2005), verificou um endurecimento consideravel nas amostras
do AID UNS S31803 envelhecidas a 400°C até 1000 horas. Os valores encontrados
pelos autores foram de, aproximadamente, 265, 283, 312, 343, 350 e 358HV para as
amostras envelhecidas por 24, 100, 300, 500 e 1000 horas.

Silva et al. (2009) relatou em seus estudos o endurecimento do AID UNS
S31803 apo6s envelhecimento a 425°C. A condicdo como recebida apresentou um
valor de 21 HRC. Apd6s envelhecimento por 200 horas, o valor de dureza apresentado
pelo material foi de 32 HRC.



4.3.2 Microdureza

A Tabela 17 e Figura 49 mostra os valores de microdureza Vickers (HV), das

fases ferrita e austenita nas condi¢des estudadas do AID UNS S31803.

Tabela 17 — Resultado das medidas de microdureza das fases observadas nas condi¢cdes estudadas

do AID UNS S31803

Condicao Fase Microdureza (HV)

Austenita (y) 269,10 + 6,52

Como recebido
Ferrita (a) 252,20 + 6,25
Solubilizado & 1100°C - 30min ~ Austenita (v) 258,70 7,04
resfriado em agua Ferrita () 244,50 £ 5,13
Envelhecido & 400°C - 12h Austenita (v) 294,80 £ 6,07
resiriado no forno Ferrita (q) 283,10 + 6,19
Envelhecido & 400°C - 53h Austenita (y) 298,30 + 6,82
resfriado ao ar Ferrita (c) 297,50 + 5,54
Envelhecido & 400°C - 100h  Austenita (y) 312,40 £5:89
resfriado ao ar Ferrita (a) 328,00 + 5,46
Envelhecido & 400°C - 306h ~ Austenita (y) 328,90 £ 7,06
resfriado ao ar Ferrita (a) 331,60 + 8,34

Envelhecido a 400°C - 485h
resfriado ao ar

Austenita (y)

Ferrita (a)

339,10 +£ 10,01
356,60 *+ 8,93

Envelhecido a 400°C - 902h
resfriado ao ar

Austenita (y)

Ferrita (a)

345,90 + 10,90
364,20 £ 9,90

Fonte: Do Autor.
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Figura 49 — Microdureza (HV) das fases observadas nas condicdes estudas do AID UNS S31803
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Fonte: Do Autor.

A condicdo como recebido apresentou um valor de 269,1HV para a austenita e
252,2HV para a ferrita e apds o tratamento térmico de solubilizagé@o os valores foram
258,7HV para a austenita e 244HV para a fase ferrita. Isso evidéncia que ocorreu a
solubilizacdo de fases secundéarias endurecedoras, finamente dispersas dentro dos
graos ferriticos e austeniticos e com isso houve uma diminuicdo da microdureza das

fases principais, promovendo assim, o decaimento da dureza global.

A amostra envelhecida a 400°C apresentou um aumento na dureza global a
partir de 12 horas de envelhecimento e da fase ferrita também a partir deste tempo,
como constatado através das Figuras 48 e 49, respectivamente. Além disto, através
dos resultados de estereologia, observa-se que a fragdo volumétrica da fase ferrita
sofre alteracdes, evidenciando que a formacgao da fase o’ acontece antes das 12
horas. Segundo Mélo (2010), o endurecimento da ferrita no AID S31803 envelhecido
a 400°C acontece a partir de 1 hora.

Apos envelhecimento a 400°C no AID UNS S31803, Della Rovere et al. (2013),
verificaram o aumento progressivo da microdureza para a fase ferrita. Os valores
foram de, aproximadamente 270HV para a condi¢&o solubilizada 1050°C por 1 hora,
seguido do resfriamento rapido em oleo e, 400HV para a condi¢do envelhecida por

7.000 horas.
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Observou-se ainda que a microdureza da fase ferrita aumenta em uma taxa
nao constante. Este aumento foi de, aproximadamente, 16% da condic¢ao solubilizada
para a condicao envelhecida por 12 horas e, 5, 10, 1, 8, 2% em relag&o as condi¢des
anteriores, para os envelhecimentos realizados por 53, 100, 306, 485 e 902 horas,

respectivamente.

Nos tempos de 53, 306 e 902 horas o aumento foi menor, mas nao ha
diminuicdo da microdureza da fase em relacdo a condicdo anterior. Este fendmeno
pode ser explicado pelos fenébmenos de precipitacdo das fases secundarias ricas em
cromo devido a decomposicao espinodal da ferrita.

Os fendmenos de precipitacdo e nucleacao pode ser dividido em quatro etapas:
decomposicdo espinodal, cristalizacdo, coalescimento e crescimento. Na primeira
etapa a decomposicao espinodal implica num rearranjo atbmico que apensa enriguece
localmente em cromo a matriz, sem perda de coeréncia. Desta forma, ndo é esperada
alteracdes nas propriedades de resisténcia mecanica do material.

Quando tiver cristalizagdo nas regides onde houver decomposi¢do espinodal
devera ter um aumento da dureza em funcéo, principalmente, da diminui¢éo do livre
caminho médio para a movimentacao das linhas de discordancias, devido a presenca
de pequenos precipitados como as fases a’ e G. Ja o coalescimento das particulas
deve resultar em uma diminui¢cdo da dureza, uma vez em que ha o aumento do livre

caminho médio para a movimentagdo das linhas de discordancias.

Por fim, o crescimento destas particulas, em conjunto com a precipitacao de
outras fases ricas em cromo podem resultar em um novo aumento de dureza. Todos
estes processos sao ativados termicamente e dependem da composicao geral da liga
(MORENO, 2004; MELO, 2010; ALBUQUERQUE et al., 2010).

O que se observa é que para as amostras envelhecidas o aumento da dureza
global se deve tanto a um aumento da microdureza da ferrita como da austenita.
Entretanto, o aumento da dureza global tem um efeito maior com o aumento da dureza
da ferrita, uma vez que, a taxa do aumento de dureza € maior para a fase ferrita.
Através da Figura 49, é possivel observar que os valores de microdureza da ferrita
supera os apresentados pela fase austenita ap6s 53 horas de envelhecimento.

O aumento da microdureza da fase austenita no envelhecimento a 400°C pode
estar relacionado a alguma transformacéao de fase na austenita. O aumento da dureza

pode ser explicado tanto pela formacéo de nitretos de cromo (Cr2N, CrN) ou pela
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possivel formacdo da fase G, ambas finamente dispersas na austenita (LO; SHEK;
LAI, 2009; MATEO et al.,1997; SILVA, 2010).

Como vimos anteriormente, a precipitacdo da fase G é favorecida pela
decomposicdo espinodal da ferrita. Entretanto, segundo Lo, Shek e Lai (2009), em
acos austeniticos pode ocorrer a formacédo de fase G em temperaturas entre 250-
500°C (MATEO et al., 1997), que € uma fase de estrutura cristalina CFC, ou seja,

possui a mesma estrutura cristalina da fase austenita.

Desta forma, o aumento de microdureza da austenita observado no
envelhecimento a 400°C, pode estar relacionado tanto a formacéo de fase G quanto
a formacao de nitretos de cromo. Uma constatacdo importante que refor¢a a presenca
de nitretos de cromo é a identificacdo de picos referente a nitretos de cromo nas
andlises de DRX e por EDS nas micrografias obtidas por MEV.

Além disto, é importante ressaltar que tanto as particulas de fase G quanto de
nitretos de cromo finamente dispersos devem ser de dimensfes nanométricas, sendo
somente possivel sua identificacdo através de microscopia eletrénica de transmissao
(MATEO et al., 1997; MELO, 2010).

4.4 ENSAIOS DE CORROSAO

4.4.1 Polarizagao Potenciodinamica Ciclica

As curvas dos potenciais de circuito aberto (OCP), antes do ensaio de
polarizacdo potenciodinamica ciclica, do AID UNS S31803 nas condicdes como
recebido, solubilizado e envelhecido a 400°C por 12, 53, 100, 306, 485 e 902 horas,
em solucéo de 3,5% a temperatura ambiente, estdo apresentadas pela Figura 50.
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Figura 50 — Evolucéo do potencial em circuito aberto (OCP) das condicfes estudadas do AID UNS
S31803 no ensaio de PPC em solucéo de 3,5% de NaCl
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Tabela 18 — Valores do potencial de circuito aberto obtidos das condi¢des estudadas do AID UNS
S31803 no ensaio de PPC em solu¢éo de 3,5% de NaCl

Condicao Ecorr (MV)
Como recebido -120 £ 31
Solubilizado -118+4
Env.400°C 12h -125+ 35
Env.400°C 53h -61 + 37
Env.400°C 100h -141 + 17
Env.400°C 306h -23 +13
Env.400°C 485h 94 +11
Env.400°C 902h -160 + 7

Fonte: Do Autor.

Observou-se através da curva de OCP mostrada pela Figura 50 que os

potenciais em circuito aberto nas condi¢ées como recebido, solubilizado e envelhecido

a 400°C por 12, 306 e 902 horas, evoluiram para potenciais mais negativos nos

primeiros 40, 30, 20, 12 e 15 minutos, respectivamente, depois permanecendo

praticamente constante com o tempo.
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O deslocamento para potenciais negativos com o decorrer do tempo indica que
houve corrosdo generalizada, levando o potencial para valores menos nobres,
enguanto potenciais praticamente constantes com o tempo sugere que o filme passivo
formado é estavel e aderente a superficie (YOO et al., 2010).

Ja a condicao envelhecida a 400°C por 100 horas, os potenciais tiveram um
pequeno acréscimo nos primeiros 40 minutos depois ficando praticamente constante,
e as condicdes envelhecidas por 53 e 485 horas ficaram praticamente constante com
o tempo. Estes resultados sugerem a formag¢do de uma camada passiva estavel e
aderente sobre a superficie do material (DAINEZI et al., 2021; REZENDE et al., 2018)

AplOs 0 ensaio de imersdo, iniciou-se a varredura constante do potencial,
varredura catodica e anddica e, por fim, a varredura reversa até o potencial de
protecdo. As curvas de polarizacdo potenciodinamica ciclica (PPC) do AID UNS
S31803 das condicbes como recebida e solubilizada a 1100°C por 30 minutos com
resfriamento em agua, em solucdo de 3,5% de NaCl a temperatura ambiente, estao

apresentadas pela Figura 51.

Figura 51 — Curvas do ensaio de PPC do AID UNS S31803 nas condi¢des como recebida e solubilizada
em solugéo de 3,5% de NaCl
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Fonte: Do Autor.

Observa-se pela Figura 51 que apos a polarizagcdo o potencial de corrosao,
ponto na curva onde inicia-se o trecho anddico, teve um pequeno aumento apés o

tratamento de solubilizagdo. Esse resultado indica que a microestrutura se torna mais
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estavel apds solubilizacdo, corroborando com os resultados de DRX que indica a
solubilizac&o parcial de fases secundarias presentes na condi¢cdo como recebida. Em
relacdo ao potencial de pite e densidade de corrente de passivagcdo nédo houve

mudancas significativas.

Os valores obtidos neste trabalho para o potencial de corrosdo no material
como recebido (- 490 mVsce) e solubilizado (-434mVsce) sdo semelhantes aos obtidos
por Dainezi et al. (2021) (-440 mVsce) e Rezende et al. (2018) (-395 mVsce), para o
AID UNS S31803 ap06s solubilizacdo a 1100°C por 30 minutos, seguidos do

resfriamento em agua, em ensaios utilizando meio de 3,5% de NaCl.

A reducdo do potencial de corrosdo da condicdo como recebido para a
condicao solubilizada esté relacionada com a evolucado dos dominios de cromo, pois
como observado anteriormente, o tratamento de solubilizacdo promoveu dissolucéo
parcial de fases secundarias como o e X, que reduz regides empobrecidas em cromo
e melhora a resisténcia a corrosdo (CRONEMBEGUER et al., 2013, DELLA ROVERE
et al., 2013; REZENDE et al., 2018).

As curvas PPC da Figura 52, sao referentes as amostras do AID S310803 nos
diferentes tempos de envelhecimento em comparacdo com a amostra solubilizada,

em solucéo de 3,5% de NacCl.

Observa-se que as curvas obtidas apresentam duas regides passivas,
comportamento tipico de um aco inoxidavel duplex, pois apresentam uma
microestrutura bifasica composta por ferrita e austenita. Essas fases apresentam
teores diferentes de Cr e Mo em sua composicao e, consequentemente, taxas de
passivacdo diferentes. Na ferrita, os elementos de liga Cr e Mo, além de serem
estabilizadores da ferrita, atua como passivadores, desta forma faz com que esta fase
passive em potencias menos nobres (ASSIS et al., 2012; DAINEZI, et al., 2021,
VALERIANO et al., 2019).
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Figura 52 — Curvas de PPC do AID UNS S31803 em solu¢éo de 3,5% de NaCl, da condi¢ao solubilizada
com as condic¢des envelhecidas por (a) 12h, (b) 53h, (c) 100h, (d) 306h, (e) 485h e (f) 902h
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Fonte: Do Autor.

A partir das curvas de polarizagdo potenciodindmica ciclica e pelo método de
extrapolacdo de Tafel, foi determinado os principais parametros eletroquimicos:
potencial de corrosédo (Ecorr), potencial de pite (Epite), potencial de protecao (Eprot) €
densidade de corrente de passivagéo (Ipass), COmo apresentados pela Tabela 19.
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Tabela 19 — Parametros eletroquimicos obtidos através da curva de PPC das condicdes estudadas do
AID UNS S31803, em solucéo de 3,5% de NacCl

Condicao Ecorr (MV) Epite (MV) Eprot (MV) lpass (A/cm?)
Como recebido -470 + 32 1015 + 10 933+6 4,5,10° + 5,107

Solubilizado -434 + 20 1024 £ 14 936 + 24 4,5,10% + 1,10°®
Env.400°C 12h -504 + 21 988 = 10 965 = 39 3,9x10° + 9,107
Env.400°C 53h -481 + 10 980 + 40 966 + 43 4,4,10° + 1,10°©
Env.400°C 100h -502 + 26 979 £ 22 958 £ 14 3,6x10° + 3,107
Env.400°C 306h -506 =+ 21 993 + 18 953 + 17 3,9,410° + 6,107
Env.400°C 485h -520 + 23 980 £ 33 965 + 25 3,7x10° + 1,10
Env.400°C 902h -500 + 43 1003+ 7 956 £ 7 4,2,10° + 3,107

Fonte: Do Autor.

Através das Tabelas 18 e 19, observa-se que 0s potenciais de corrosao obtidos
pelas curvas de OCP apresentaram valores mais nobres aos obtidos pelas curvas de
polarizacdo. Isto esta associado ao fato de a varredura dos potenciais ter iniciado em
potenciais mais negativos do que o potencial de corrosdo, o que pode ter causado a
remocdao parcial do filme passivo, também observado por Rezende (2018) e Dainezi
(2020).

Além disto, observa-se que as curvas PPC (Figuras 51 e 52) indicam que em
todas as condi¢cGes, a densidade de corrente de passivagdo foi da ordem de 10°
Alcmz2, valores tipicos de materiais que se passivam. Nota-se também que os
potenciais de protecdo, ponto na curva onde a varredura reversa corta a curva original,
apresentaram valores superiores ao potencial de corroséo, o que permite afirmar que
todas as condi¢des sofreram repassivacao, ou seja, foram capazes de reestruturar a
camada protetora de oOxido (DAINEZI, 2020; MAGNABOSCO; 2001; REZENDE,
2018).

A variacdo da densidade de corrente de passivacdo na transi¢cdo anddica ativa-
passiva para a passivacao da liga com o envelhecimento pode ser entendida com
base nas mudancas microestruturais que ocorrem na ferrita devido o tratamento de
envelhecimento, pois a segregacao de cromo devido a decomposicao espinodal leva
a zonas empobrecidas em Cr dentro da fase ferrita (CHANDRA et al., 2010;
CRONEMBEGUER et al., 2013, DELLA ROVERE et al., 2013).
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Rezende et al. (2019) relatou em seus estudos que a velocidade de passivacao
do AID UNS S31803 € relacionada com a homogeneidade microestrutural e
balanceamentos das fases principais. De acordo com a autora, a maior quantidade de
fase austenita na forma de ilhas largas contribui para a passivagao do ago. Os
resultados corroboram com os encontrados neste trabalho, uma vez que com a
diminuicdo das diferencas entre as fases apds envelhecimento, a densidade de

corrente de passivagao tende a diminuir.

O equilibrio das reacbes de reducdo e oxidagdo é dada pelo potencial de
corrosao, isto €, no trecho anédico ha ocorréncia de corrosdo do aco e, portanto,
guanto maior for o potencial em que o trecho anddico se inicia, maior sera a resisténcia

ao inicio da corrosao.

Desta forma, nota-se que os valores de Ecor das condi¢bes solubilizada e
envelhecida estdo préximos, indicando de uma forma geral, que as condi¢des dos
tratamentos térmicos, aplicadas no AID UNS S31803, levaram a pequenas alteracdes
no potencial de corrosdo, como encontrado por Dainezi et al. (2021) e Della Rovere
et al. (2013).

Dainezi et al. (2021) e Della Rovere et al. (2013) observaram que apos
envelhecimento a 500°C por 1 hora e a 300 e 400°C por até 7000 horas,
respectivamente, 0s parametros eletroquimicos nao apresentaram variacfes
significativas, indicando que a precipitagao da fase a', presente nestas condi¢des, ndo

afetou substancialmente as propriedades de corrosao do aco.

Segundo Li et al. (2018), Dainezi et al. (2021) e Della Rovere et al. (2013), a
precipitacdo de fases secundarias, finamente dispersas, leva a formacéo de regides
empobrecidas em cromo de forma nao significante, ou seja, nao reduz
significativamente os parametros eletroquimicos.

Entretanto, é possivel observar que o resfriamento lento no forno propiciou uma
queda no Ecor, Nna condicdo envelhecida por 12 horas (-504mVsce) em relacdo a
condicao solubilizada (-434mVsce), indicando que esta condicdo causou alteracbes
microestruturais de forma a deixar 0 aco menos nobre em relacdo ao potencial de
corrosdo, o que pode estar relacionado com as transformacbes de fases pelo
resfriamento lento, como observado pela diminuicdo na fracdo volumétrica da ferrita

evidenciado na analise de estereologia quantitativa.
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No tratamento de envelhecimento realizado por 53 horas (-481mVsce) 0 Ecorr
tende a aumentar novamente, indo para um valor mais proximo da condicéo
solubilizada. J4& nos tratamentos subsequentes, este potencial tende a um leve
decaimento, proporcionalmente com o tempo, principalmente no envelhecimento
realizado por 485 horas (-520 mVsce). Esse resultado, indica que a formagéo da fase
o’ estd promovendo o empobrecimento em cromo em regides adjacentes ao
precipitado, levando a reducéo na resisténcia a corrosédo do aco.

No tratamento de envelhecimento realizado por 902 horas observa-se um
pequeno aumento do Ecor (-500mVsce), comparado ao envelhecimento realizado por
485 horas, indicando um possivel coalescimento da fase o, que reduz a
heterogeneidade quimica da matriz ferrita, levando a uma microestrutura mais estavel
(Mélo, 2010).

Segundo May et al. (2010), os fendmenos de decomposicdo espinodal,
cristalizacdo, coalescimento e crescimento de fases ricas em cromo como o e G,
alteram a resisténcia a corrosdo bem como no crescimento da camada passiva e na
resisténcia mecanica.

Através da Figura 53 é possivel observar como os tratamentos térmicos
alteraram os principais parametros eletroquimicos (Ecorr, Epite, Eprot € OCP) em

relacdo a condicdo como recebido.

Figura 53 — Comparacéo dos parametros eletroquimicos das condi¢gbes estudadas do AID UNS
S31803, em solucao de 3,5% de NaCl
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Nota-se que o potencial de corrosédo evolui para um valor mais nobre com o
tratamento de solubilizacdo, assim como o potencial obtido no ensaio de OCP. Isto
indica que o tratamento de solubilizagdo proporcionou uma microestrutura mais

homogénea e estavel com a dissolucdo de fases secundarias.

Observa-se um pequeno decaimento dos valores de potencial de corroséo e no
potencial de pite em relacdo a condicdo solubilizada, pois a precipitacdo de fases
secundérias, como o’ e G, cria-se zonas empobrecidas de cromo e molibdénio que
prejudica a estabilidade do filme passivo e tornam-se locais preferenciais para a
nucleacdo de pites (CHANDRA et al.,, 2010; DELLA ROVERE et al., 2013;
MAGNABOSCO, 2001).

A corrosdo por pite é o tipo de corrosdo que mais afeta os acos inoxidaveis
duplex, pois a sua formacéo provoca uma cavidade profunda de pequeno diametro
gue dificulta seu monitoramento, como € possivel observar pela Figura 54. E embora
a perda de massa seja insignificante, a corrosdo por pite € extremamente perigosa,
uma vez que, pode causar danos consideraveis a equipamentos (LI et al., 2018;
PAULRAJ; GARG, 2015).

Figura 54 — Imagens de MO de um pite nucleado na condicéo solubilizada ap6s o ensaio de polarizagédo
ciclica em solugéo de 3,5% de NaCl. (a) Superficie do pite; (b) interior do pite

20um

Fonte: Do Autor.

As Figura 55 a 62 mostram as micrografias obtidas por microscopia 6tica apés
0 ensaio de polarizacdo potenciodindmica ciclica, no qual a ocorréncia de pites
observados, indicado pela seta vermelha, ap0s os ensaios de polarizagdo ciclica em
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solucéo de 3,5% de NaCl, esta relacionada a quebra da camada passiva em baixos
potenciais.

Observa-se a ocorréncia de pites mais intensamente na condi¢do solubilizada.
Apesar de apresentar o maior potencial de pite, a presenca das fases X e 0 nos
contornos ferriticos e interfaces aly, observados por MO, Figura 31b, podem ter
intensificado a nucleacao de pites.

De acordo com Deng et al. (2009); Park e Kwon (2002) a presenca de fases
ricas em cromo nos contornos de graos causa o surgimento de regides empobrecidas
em cromo nas adjacéncias do precipitado, se tornando um local preferencial para a

nucleacédo de pites.

Figura 55 — Imagens de MO do AID S31803 na condicdo como recebido apés polarizagao
potenciodinamica ciclica em solugdo de 3,5% de NaCl. (a) Vista geral e (b) vista em
detalhe do pite

-

Fonte: Do Autor.

Figura 56 — Imagens de MO do AID S31803 na condi¢cdo solubilizado ap6s polarizacdo
potenciodindmica ciclica em solugdo de 3,5% de NaCl. (a) Vista geral e (b) vista em
detalhe do pi
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Nota-se através das Figuras 55 e 56, que a nucleacdo de pites ocorre
preferencialmente nas interfaces ferrita/austenita e cresce para a ferrita. Aléem disto, é
possivel observar também o crescimento na fase austenita. A ocorréncia
preferencialmente de pites nas interfaces ferrita/austenita nestas condic¢des, € oriunda
da presenca de precipitados ricos em cromo nos contornos de graos
(MAGNABOSCO; FALLEIROS, 2005; YANG et al., 2011; LI et al., 2018; SANTOS,
MAGNABOSCO; MOURA-NETO, 2013; TAN et al., 2011).

A presenca de nitretos de cromo (Cr2N) e carbetos de cromo (CrzC) foi
confirmada através das andlises de DRX para essas duas condi¢cdes, esse fato sugere
gue a nucleacédo de pites nos contornos de graos esta relacionada com a precipitacao
destes intermetélicos.

Durante o aquecimento do AID UNS S31803 & 1100°C no tratamento de
solubilizac&o, observa-se a ferritizacao do material pela transformagéo de y > a, como
identificado por estereologia. A reducdo da fracdo volumétrica da fase austenita
promove enriquecimento de nitrogénio na matriz ferrita. Com o resfriamento rapido,
tem-se um curto tempo para o nitrogénio se difundir da ferrita para a austenita. Dessa
forma, uma ferrita supersaturada em nitrogénio contendo, aproximadamente, 27,14%
em Cr, como identificado por EDS, apresenta condi¢des favoraveis para a precipitacao
de nitretos e, por isto observa-se um aumento da intensidade no pico de CrzN na
andlise de DRX.

Como observado por Ramirez et al. (2003), a precipitacdo de nitretos causa o
empobrecimento em cromo nas regibes adjacentes, e, consequentemente,
compromete a resisténcia a corrosdo. No entanto, para que a precipitacédo de nitretos
de cromo promova o inicio de corrosdo localizada, este dependera da quantidade
destes nitretos, tamanho e distribuicdo, assim como de sua localizagéo e regido na
qual ocorreu a precipitacdo. Desta forma os nitretos de cromo originados do
resfriamento rapido tém pouca influéncia ou nenhuma sobre a resisténcia a corrosao

do material, o que corrobora com os resultados reportados por Mélo (2010).

Desta forma, acredita-se que o0s nitretos de cromos estdo presentes em
pequenos precipitados distribuidos em varias regides. Esse fato corrobora com a
formacdo mais intensa de varios nucleos onde houve a formacgéo de pites sem afetar

de forma significativa os parametros eletroquimicos para esta condicao.
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Segundo Yang et al. (2011), ao estudarem a resisténcia a corrosdo do AID
S31803 apos ciclos de soldagem, verificaram que a nucleacéo de pites estaveis dentro
da ferrita e ao longo das interfaces ferrita/austenita. Segundo os autores, fases
deletérias podem precipitar ao longo dos contornos ferrita/austenita durante o

resfriamento mais prolongado, favorecendo regiées contendo nitretos de cromo.

Figura 57 — Imagens de MO do AID S31803 na condigdo envelhecido a 400°C por 12h apds polarizagao
potenciodinamica ciclica em solugdo de 3,5% de NaCl. (a) Vista geral e (b) vista em detalhe

"'3,1.1’& “§ 100pm

Fonte: Do Autor.

Figura 58 — Imagens de MO do AID S31803 na condi¢&o envelhecido a 400°C por 53h apés polarizacao
potenciodindmica ciclica em solucéo de 3,5% de NacCl. (a) Vista geral e (b) vista em detalhe

Fonte: Do Autor.
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Figura 59 — Imagens de MO do AID S31803 na condi¢do envelhecido a 400°C por 100h apds

polarizagéo potenciodinamica ciclica em solucao de 3,5% de NaCl. (a) Vista geral e (b)

vista em detalhe do pite? .
3 gt _

Fonte: Do Autor.

Figura 60 — Imagens de MO do AID S31803 na condi¢do envelhecido & 400°C por 306h apos
polarizagéo potenciodindmica ciclica em solucdo de 3,5% de NaCl. (a) Vista geral e (b)
_vista em detalhe do pi
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Fonte: Do Autor.

Figura 61 — Imagens de MO do AID S31803 na condigdo envelhecido a 400°C por 485h apds
polarizagéo potenciodindmica ciclica em solucao de 3,5% de NaCl. (a) Vista geral e (b)
vista em detalhe do pite

Fonte: Do Autor.
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Figura 62 — Imagens de MO do AID S31803 na condicdo envelhecido a 400°C por 902h apés
polarizagéo potenciodinamica ciclica em solucao de 3,5% de NaCl. (a) Vista geral e (b)
vista em thaIQe do pite

Fonte: Do Autor.

Os pites sao classificados pela marca na superficie da amostra, planta e secéo.
Os pites denominados hemisféricos possuem grande profundidade e apresentam
forma regular circular. Os pites irregulares sdo profundos e nédo apresentam forma
definida. J& os pites cristalograficos possuem pouca profundidade (RAMANATHAN,
1998).

De acordo com as imagens obtidas apds o ensaio de PPC, observa-se a
formacdo de pites hemisférico, irregulares e cristalograficos, bem com a juncao de
mais de um em um Unico pite. Os resultas corroboram com os achados de Dainezi et
al. (2021) apds solubilizagdo a 1100°C por 30 minutos e envelhecimento a 500 por 1
horas e a 600°C por 12 horas.

Como observado pelos resultados de DRX no envelhecimento a 400°C, no
inicio promove uma melhor particdo dos elementos de liga presentes em fases
secundarias instaveis, em baixa temperatura, fazendo a dissolucdo de precipitados
ricos em cromo. Esta dissolucao foi verificada pela diminuicdo da intensidade dos
picos referentes as fases o, X, nitretos e carbetos de cromo.

Nota-se através das imagens obtidas por microscopia oOtica apos polarizacao,
gue a nucleacdo de pites, nas condicbes envelhecidas, esta presente em menor
intensidade quando comparadas a condicao solubilizada, sugerindo a retrodifusao de
cromo dos precipitados intermetalicos para a matriz ferritica, o que foi induzido pela

formacéo da fase a’.
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Observa-se que a formacao dos pites se inicia nos contornos de gréos e cresce
em direcdo a matriz ferritica. Esse resultado pode ser decorrente de dois fatores: a
nucleacdo e crescimento da fase a’, leva o surgimento de zonas empobrecidas de
cromo dentro da matriz ferritica que promove a instabilidade e o ataque preferencial
nesta fase, inclusive nos contornos de graos.

Outra hipétese € o fato de que os AID exibem diferencas de solubilidade dos
elementos de liga entre as fases ferrita e austenita e, consequentemente, valores de
PREN diferentes, pois os elementos que melhoram a resisténcia a corrosao por pite,

como cromo, molibdénio e nitrogénio sao divididos entre as fases.

De acordo com Dainezi et al. (2021) e Zang et al. (2017), a distribuicdo nao
homogénea destes elementos de passivacao, aumenta a probabilidade de defeitos e,
embora a ferrita apresente um PREN maior que a austenita, o fato de que os
elementos de liga Cr e Mo, além de atuarem como passivadores na ferrita atuam como
estabilizados, ao passo que na austenita estes elementos atuam somente na
passivacdo. Desta forma, para que a resisténcia a corrosao por pite seja semelhante,
a fase ferrita deve conter maior teores dos elementos Cr e Mo.

Além disto, observa-se nas amostras envelhecidas, que a ferrita apresenta
algumas regides onde é possivel observar pequenos ataques, que sao relacionados
a presenca de fases deletérias, como Cr2N e o', e dessa forma promovem regifes
empobrecidas em Cr, sujeitas a um ataque corrosivo preferencial e localizado (SILVA,
2010; MELO, 2010).

De um modo geral, podemos observar através dos principais parametros
eletroquimicos e das micrografias obtidas ap6s a polarizacdo potenciodinadmica
ciclica, que os tratamentos de envelhecimento a 400°C por longos tempos (até 902

horas), ndo causam danos significativos em relacéo a resisténcia a corrosao do aco.

4.4.2 Reativagao Eletroquimica Potenciodinamica de Ciclo Duplo

As curvas dos potenciais de circuito aberto (OCP) do AID UNS S31803, antes
do ensaio de DL-EPR, nas condigbes como recebido, solubilizado e envelhecidos a
400°C por 12, 53, 100, 306, 485 e 902 horas, em solu¢cao de 0,5M H2SO4 + 0,01M

KSCN a temperatura ambiente, estdo mostrados pela Figura 63.
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Figura 63 — Evolucéo do potencial em circuito aberto (OCP) das condicfes estudadas do AID UNS
S31803 no ensaio de DL-EPR em solucao de 0,5M H2SO4 + 0,01M KSCN
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Fonte: Do Autor.

Tabela 20 — Valores do potencial de circuito aberto obtidos das condi¢cdes estudadas do AID UNS
S31803 no ensaio de DL-EPR em solucéo de 0,5M H2SO4 + 0,01M KSCN

Condicéo Ecorr (MV)
Como recebido -422 + 0,25

Solubilizado -422 £ 0,78
Env.400°C 12h -414 + 2,52
Env.400°C 53h -418 + 1,63
Env.400°C 100h -418 £ 0,18
Env.400°C 306h -419 + 0,64
Env.400°C 485h -418 + 1,34
Env.400°C 902h -421 + 1,47

Fonte: Do Autor.

Pela Figura 63, observa-se que a condicdo como recebido apresentou um
pequeno deslocamento de potenciais para valores positivos com o decorrer do tempo,
indicando a formacdo de uma camada passiva estavel e aderente sobre a superficie
do material, que protege e leva o potencial de corrosdo para valores mais nobres
(DAINEZI et al., 2021; REZENDE et al., 2018).
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Ja para as condic@es solubilizada e envelhecidas a 400°C por 12, 53, 100, 306,
485 e 902 horas, apresentaram um decaimento dos valores de potenciais com o
decorrer do tempo e em seguida, o potencial € mantido constante. ISso sugere que no
inicio houve uma corrosao generalizada que levou os potenciais para valores menos

nobres, seguida da formacao de uma camada passiva (YOO et al., 2010).

A Figura 64 apresenta as curvas de polarizacdo no ensaio de reativacao
eletroquimica potenciodindmica de ciclo duplo (DL-EPR) do AID UNS S31803 nas
condi¢cdes como recebido e solubilizado a 1100°C por 30 minutos, seguido do
resfriamento em agua, em solucdo de 0,5M H2SO4 + 0,01M KSCN a temperatura

ambiente.

Figura 64 — Curvas do ensaio de DL-EPR, em solucéo de 0,5M H2SO4 + 0,01M KSCN, das condicdes
como recebido e Solubilizado do AID UNS S31803
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Fonte: Do Autor.

Observando a Figura 64 é possivel distinguir a formacéo de dois picos durante
a varredura anodica, na regido de transicdo ativa-passiva das curvas de DL-EPR.
Esses dois picos sdo resultantes das diferengas composicionais quimicas presentes
na microestrutura bifasica (ferrita e austenita), sendo que a curva resultante
representa a soma das curvas individuais das fases existentes (ASSIS et al., 2012;
DELLA ROVERE et al., 2013, PARDAL, 2009).

Dessa forma, o pico com menor potencial (Pico 1), corresponde a fase ferrita,

ao passo que o pico com maior potencial (Pico 2), refere-se a fase austenita,
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correspondendo a dissolucédo preferencial da ferrita e a dissolugdo preferencial da
austenita (DAINEZI et al., 2021; SILVA et al., 2016), que neste estudo para a condicéo
solubilizada, acontecem em -300mVsce e -220mVsck, respectivamente.

Chandra et al. (2010) ao estudarem o AID UNS S31803 em envelhecimento a
335°C e 400°C por até 5000 horas, verificaram a formacao dos picos referentes a
dissolucéo preferencial da ferrita e da austenita nos potenciais de -300 e -210mV (vs.
SCE), corroborando com os resultados encontrados neste trabalho.

A curva para cada tempo de envelhecimento foi plotada juntamente com a
curva obtida para a condicéo solubilizada, como mostra a Figura 65. A formacéo de
dois picos referentes as diferentes taxas de passivacao entre as duas fases principais

foram observadas em quase todas as condigdes.

Para a condi¢éo de envelhecimento realizada por 12 horas com resfriamento
no forno, os dois picos ndo sdo distinguidos devido a mudanca no potencial de pico
correspondente a dissolucéo da ferrita na varredura anddica, entretanto ocorreu um

aumento do potencial para a passivacao da liga.

De acordo com Silva et al. (2017) e Chandra et al. (2010) este comportamento
estd relacionado com a evolucdo de dominios empobrecidos em cromo, sendo
necessario potenciais e/ou densidades de correntes mais elevados para a formacéao
de um filme passivo nas regibes adjacentes a nitretos e carbetos de cromo, ou seja,
regides empobrecidas em cromo.

Apé6s o fim da varredura no sentido anddico e a formacao do filme passivo,
inicia-se a varredura reversa no sentido catédico. Durante a reversao, a diminuicdo do
potencial pode promover um novo aumento de corrente com a quebra e dissolucdo do
filme passivo em regides empobrecidas em Cr, Mo e N (TAN et al., 2010; ZANG et al.,
2017). Como é possivel observar, apenas a condicdo envelhecida por 12 horas
apresentou um pico de reativagédo de baixa intensidade como mostrado em detalhes

na regiao ampliada.
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Figura 65 — Curvas de DL-EPR, em solucdo de 0,5M H2SO4 + 0,01M KSCN, do AID UNS S31803 da
condicdo solubilizada com as condi¢des envelhecidas por (a) 12h, (b) 53h, (c) 100h, (d)
306h, (e) 485h e (f) 902h
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Observa-se que o envelhecimento de 12 horas até 100 horas promoveu um

decaimento gradativo na densidade de corrente do pico de ativacédo, diminuindo de

2,16 mA/cm? da condicdo solubilizada para 1,77, 1,64 e 1,31 mA/cm?, para as

condi¢cbes envelhecidas por 12, 53 e 100 horas, respectivamente. Esses resultados

mostram que valores menores de densidades de corrente critica Sdo necessarias para
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a formacéo do filme passivo, sugerindo a existéncia de poucas regides empobrecidas

em cromo.

Como evidenciado por DRX, o envelhecimento a 400°C no inicio promove
mobilidade térmica suficiente para uma melhor particdo dos elementos de liga,
dissolvendo fases secundarias instaveis em baixas temperaturas, como as fases o e
X, enriquecendo a matriz nestes elementos, melhorando a passivacéo da liga. Além
disto, o resfriamento ao ar também colabora com as transformacgdes de fases, pois ha
mais tempo para a difusdo das espécies presentes (CRONEMBERGER et al. 2015;
REZENDE et al., 2018).

Apo6s 100 horas, os resultados sugerem uma nova reparticdo dos elementos de
liga, devido a formacdo de fases secundérias estaveis em baixas temperaturas por
tempos prolongados, como as fases o’ e G. Desta a forma, a densidade de corrente
no pico de ativacéo cresce para 1,37 e 2,03 mA/cmz?, para as condi¢cdes envelhecidas
por 306 e 485 horas, respectivamente. Ja para a condicdo envelhecida por 902 horas

h& um pequeno decaimento deste valor.

A partir das curvas dos ensaios de DL-EPR foi calculado o indice do grau de
sensitizacdo ou grau de empobrecimento em cromo através das densidades de
corrente de ativacdo e de reativacdo (I/la). Os resultados estdo apresentados na
Tabela 21 e Figura 66.

Tabela 21 — Grau de sensitizacdo das condi¢des estudadas do AID UNS S31803

Condicao la (MA/cm2) Ir (MA/cm?) Ir / la
Como recebido 2,06 £ 0,017 9,164,103 + 8,10° 0,0044 + 2,10°

Solubilizado 2,16 £ 0,085 7,73,10° £ 4,10* 0,0036 + 3,10*
Env.400°C 12h 1,77 £ 0,379 2,33x102 £+ 5,103 0,0131 + 1,103
Env.400°C 53h 1,64 = 0,256 1,074,102 + 2,103 0,0065 + 6,10*
Env.400°C 100h 1,31 £ 0,093 9,62,102 + 9,10* 0,0074 + 7,10*
Env.400°C 306h 1,37 £ 0,072 9,34,10° + 8,10* 0,0068 + 2,10*
Env.400°C 485h 2,03 £ 0,030 1,68,102 + 7,10* 0,0083 + 5,10*
Env.400°C 902h 1,59 = 0,002 1,284,102 + 5,10* 0,0080 + 3,10*

Fonte: Do Autor.
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Figura 66 — Representacao da variacdo do grau de sensitizacdo das condi¢des estudadas do AID UNS
$31803
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Fonte: Do Autor.

Através da Tabela 21 e Figura 66, observou-se que o AID UNS S31803 nao
sofreu sensitizagdo em nenhuma das condi¢cdes estudadas, pois o grau de
sensitizacdo se manteve abaixo de 0,05 (Pardal et al., 2012; YOO et al., 2010). Este
fato sugere que as precipitacdes observadas estdo em quantidades volumétricas
incapazes de gerar o rompimento da camada passiva, isto é, a baixa precipitacdo de
fases secundarias ndo promoveu mudancas significativas na resisténcia a corrosao

intergranular do aco.

Através dos valores do grau de empobrecimento em cromo obtidos, observou-
se que houve reducdo do grau de sensitizacdo apoOs tratamento térmico de
solubilizagéo. Os resultados foram de 0,0044 para a condicdo como recebido e de
0,0036 para a condicao solubilizado. Esse resultado deve-se ao fato do tratamento de
solubilizagdo proporcionar uma microestrutura mais homogénea com dissolucdo

parcial dos precipitados presentes na condicdo como recebida.

Rezende et al. (2018) observou que o tratamento térmico de solubilizacdo a
1100°C por 30 minutos, seguido do resfriamento rapido, no AID UNS S31803, ndo

alterou de forma significativa na resisténcia a corroséo intergranular. E foi relatado
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pelos autores um grau de sensitizacao de 0,0057 para a condicdo como recebido e
0,0396 para o AID solubilizado.

Dainezi et al. (2021) estudou a sensitizagdo apds envelhecimento do AID SAF
2205 solubilizado a 1100°C por 30 minutos, resfriado em agua. Os resultados
indicaram um valor de I:/la de 0,0142 para a condi¢gdo como recebido e de 0,0164 para
a condicao solubilizada, e verificou-se que os tratamentos térmicos de solubilizacdo e
de envelhecimento a 500 e 600°C néo alterardo a resisténcia a corrosao intergranular
do aco, mesmo na presenca de fases intermetélicas, devida a baixa precipitacdo

dessas fases deletérias.

O envelhecimento a 400°C realizado por 12 horas apresentou um grau de
empobrecimento de cromo de 0,013, representando uma sensitizacdo moderada, pois
o valor ficou entre 0,01 e 0,05, evidenciando que o resfriamento lento (dentro do forno),
modificou a microestrutura de forma a deixa-la mais susceptivel a corrosao
intergranular.

Ocorreu um endurecimento significativo com o aumento do tempo de
envelhecimento, no inicio dos estagios de envelhecimento, devido a modulacdo
composicional durante a decomposicao espinodal na formacgao de a’. A decomposicdo
espinodal leva a flutuacBes de concentracdo de cromo em uma escala muito fina,

promovendo o empobrecimento em cromo nas regides adjacentes.

A formacao de regibes empobrecidas em cromo leva a instabilidade do filme
passivo como evidenciado pelo aumento da densidade de corrente de ativagdo, como
observado pela Tabela 21, e promove o aumento do grau de empobrecimento em
cromo, como mostra a Figura 66 (CHANDRA et al., 2010; MAY et al., 2010).

O grau de empobrecimento em cromo para as condi¢cdes envelhecidas a 400°C
por 53, 100, 306 e 485 horas séo de 0,0065, 0,0074, 0,0068, 0,0083, respectivamente.
Apds 902 horas o grau de sensitizagdo cai para 0,0080. Embora a reducédo seja
pequena, é possivel que este valor represente o inicio de um processo de auto cura
como evidenciado por Tavares et al. (2005) apos realizarem testes de DL-EPR no AID
UNS S31803 com envelhecimento de 350 a 550°C por até 1000 horas.

De acordo com o autor, o processo de auto cura comegou apos 1000 horas a
475°C e 500 horas a 550°C, no qual o mecanismo de autocura esti associado a
difusdo de cromo, eliminando ou reduzindo o gradiente de concentracdo deste

elemento.
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No entanto, Della Rovere et al. (2013), Silva et al. (2017) e Lo et al. (2012)
avaliaram o AID (2205, 2404, e 7TMoPLUS, respectivamente) em tratamentos térmicos
de envelhecimento em baixas temperaturas por um longo periodo de exposi¢do, ndo

observaram o processo de autocura.

Como mencionado a separacdo a-a’ pode acontecer por dois mecanismos
(decomposicéo espinodal e/ou nucleacéo e crescimento). De acordo com Lo et al.
(2012), a formacdo de o' por decomposicido espinodal, mecanismo dominante,
envolve difusdo ascendente, e € improvavel a retrodifusdo de cromo, ou seja, esse
mecanismo de autocura ndo é termodinamicamente estavel. Além disto, Shek, Wong,
Lai (1997) verificaram que a separagcao a-a° em um AID fundido continua a se
desenvolver até 10.000 horas a 500°C.

Portanto, o decaimento do grau de sensitizagdo no envelhecimento realizado
por 902 horas pode estar relacionado com a sensibilidade do ensaio de DL-EPR, pois
a resposta esta diretamente relacionada a solucéo utilizada bem como concentragéo
e temperatura, que pode ou ndo causar uma maior sensibilidade (DONIK; KOCIJAN,
2014; SILVA et al., 2017).

Segundo Lo et al. (2012), o tratamento de envelhecimento a 300 e 400°C até
15.000 horas no AID 7MoPLUS, ndo promoveu sensitizacdo, com valores de Ir/la
permanecendo relativamente baixos ao longo da duracéo do envelhecimento. No AID
UNS S31803, Tavares et al. (2005) verificaram que o grau de sensitizacao foi
praticamente inalterado apés envelhecimento a 350 e 400°C, o que corrobora com 0s
resultados obtidos no envelhecidos a 400°C até 902 horas, no qual a resisténcia a

corroséo intergranular devido a deplecdo de cromo parecem ser insignificantes.
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5 CONCLUSAO

O AID UNS S31803 na condi¢cdo como recebido apresentou fases secundarias
(Chi e sigma), picos de nitretos e carbetos de baixa intensidade, além das fases
principais ferrita e austenita, confirmadas pelos espectros de DRX.

O tratamento de solubilizac&o, a 1100°C por 30 minutos, promoveu a formacao
de uma microestrutura composta por ilhas alongadas de austenita dispersas em uma
matriz ferritica, mais homogénea comparada a condigcdo como recebido. Além da
dissolucéo parcial das fases secundarias endurecedoras, dispersas no interior dos
graos ferriticos e austeniticos, levando ao decréscimo dos valores da microdureza das
fases. Entretanto com a ferritizagcdo e enriquecimento da matriz em nitrogénio, houve
um aumento na precipitacdo de nitretos de cromo, como observado por DRX, o que
aumentou a nucleacao de pites apds polarizacao.

ApoOs o envelhecimento a 400°C, observou-se uma reducéo nos picos das fases
instaveis (fases o, X, nitreto e carbetos) em funcdo do tempo de envelhecimento,
desaparecendo quase totalmente em 902h. Por outro lado, devido a formacgéo da fase
a’, finamente dispersa na fase ferrita, provocou um aumento da microdureza.

Os tratamentos térmicos de envelhecimento n&o influenciaram na resisténcia a
corroséo intergranular, uma vez que, o teor das fases intermetalicas ndo promoveu a
sensitizacdo nas condi¢fes estudadas. Porém a condicao envelhecida por 12 horas
com resfriamento ao forno, apresentou sensitizacdo moderada, indicando que a taxa
de resfriamento pode influenciar na resisténcia a corrosao.

As transformacfes de fases promovidas pela exposi¢cdo do aco a 400°C, nao
promoveu reducdo significativa da resisténcia a corrosdo, porém houve um aumento
progressivo da dureza em fungéo da temperatura. Dessa forma, a selecdo desse ago
em instalagdes e equipamentos, utilizados em servigos nessa temperatura por tempos
prolongados, deve ser analisada e avaliadas em fung&o das propriedades mecanicas,

principalmente a dureza.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

a)

b)

d)

f)

9)

Realizar microscopia eletrbnica de transmisséo das condi¢des estudas do AID
UNS S31803, afim de verificar a presencga de fases nanoestruturadas, como o’,
G e nitretos.

Realizar ensaios mecanicos de forma a verificar como a precipitagdo de o’ apos
envelhecimento a 400°C por tempos prolongados afeta a resisténcia mecéanica
e tenacidade do AID UNS S31803.

Realizar um estudo detalhado no tempo de 306 horas a 400°C, uma vez que,
através das analises de DRX foi possivel observar a diminuicdo dos picos
referentes a fase ferrita, que pode estar relacionado com as diferencas obtidas
nos ensaios de microdureza, PPC e DL-EPR.

Realizar um estudo detalhado da nucleacédo de pites em relacédo a quantidade,
profundidade, diametro, distribuicdo e morfologia nas condi¢cBes estudadas.
Realizar um estudo da influéncia da taxa de resfriamento em tratamentos
térmicos de envelhecimento a 400°C, considerando os tempos desde trabalho.
Realizar ensaios de corrosdo através da técnica de Espectroscopia de
Impedancia Eletroquimica (EIE) para estudar as reacbes decorrentes da
corrosdo e na formacao de pites.

Realizar andlise por espectrometria de fotoelétrons por raios X (XPS), para

avaliar o filme passivo.
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