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RESUMO

Embora os acos inoxidaveis duplex apresentem boa performance em
varios ambientes corrosivos, esta resisténcia a corrosdo pode ser
comprometida pela precipitacdo de fases ricas em cromo (Cr) durante os

tratamentos de envelhecimento.

As alteragdes microestruturais e do comportamento a corrosdo em duas

ligas com alto teor de cromo e baixo teor de cromo foram estudadas.

Amostras de agos inoxidaveis duplex foram envelhecidas a baixas
temperaturas (300°C e 400°C) por tempos de 3000, 5000 e 7000h.

As alteragbes na microestrutura foram observadas durante o tempo de
tratamento usando microscopia éptica e com isso medindo-se as porcentagens
de fases. Analises de nanodurezas foram utilizadas para identificar a fase

responsavel pelo aumento da dureza global da liga.

Testes de imersdo em cloreto férrico (FeCl; 10%), seguindo a norma
ASTM G 38, a temperatura ambiente, e analise de superficie pelo XPS foram
realizadas com o intuito de quantificar a queda da resisténcia a corrosao e

identificar os 6xidos presentes na superficie da camada oxida.

A precipitacdo de fases G e o’ devido a decomposicao spinodal foi
identificada pela microscopia eletrénica de transmissao, e que este fendbmeno
associado as mudancgas microestruturais afetaram as propriedades globais,
especialmente a dureza global e a resisténcia a corrosdo. Os resultados do
TEM mostraram que as precipitagdes ricas em Cr ocorrem principalmente na

fase ferritica.

A decomposicgéo spinodal e a precipitagdo heterogénea de fase G foram
as responsaveis pela degradagao das propriedades de corrosdo. Os resultados
também mostram uma diferengca entre as cinéticas de precipitagcdes das

amostras contendo alto teor de Cr e baixo teor de Cr.

Os fenbmenos de precipitacdo e coalescencia das fases ricas em cromo
sao relatados pelas tendéncias de aumentos e decréscimos da dureza,

respectivamente e, inversamente, os decréscimos e aumentos da resisténcia a
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corrosao localizada e taxas de corrosdao, as quais foram determinadas por
técnicas eletroquimicas (Extrapolacdo de Tafel e método de resisténcia a
polarizacdo) e foram comparados com as taxas determinadas por perda de

massa.
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DEGRADATION OF THE CORROSION RESISTANCE OF DUPLEX
STAINLESS STEEL DUE TO LONG AGING AT LOW TEMPERATURES

ABSTRACT

Although duplex stainless steels exhibit good performance in many
severe corrosive environments, their corrosion resistance can be hampered by
precipitation of chromium (Cr) rich phases during aging heat treatments.
Microstructural changes and corrosion behavior in two alloys with high and low
content of chromium were investigated. Duplex stainless steels samples were
aged at low temperatures (300°C and 400°C) for 3000, 5000 and 7000 hours.
The changes at the microstructure were followed during the annealing time
using an optical microscopy and measurements of phase percentages.
Nanohardness was used in order to identify the phase responsible for the
increasing in the global hardness. Immersion tests in ferric chloride cloreto
férrico (FeCls.6H,O 10%) and surface analysis by XPS were conducted
intending to quantify the depletion in the corrosion resistance and identify the
oxides presented in the surface oxide layer. G phase precipitation and o’ phase
due to spinodal decomposition was identified by transmission electron
microscopy. It was detected that the micro-structural changes affect the global
properties, remarkably the global hardness and the corrosion resistance. TEM
results showed that the Cr rich precipitation occurs manly in the ferritic phase.
Spinodal decomposition and heterogeneous precipitation of G phase were
found to be responsible for degradations of the corrosion properties. The results
also showed a difference between the kinetics of precipitation of the lower Cr
content sample and the higher Cr sample. The phenomena of precipitation and
coalescence of Cr rich phases must be related with the increasing and
decreasing tendencies of hardness, respectively and, inversely, the decreasing
and increasing tendency of the resistance to localized corrosion and corrosion

rates, which were determined by two electrochemical techniques (Tafel
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extrapolation and polarization resistance methods) and were compared with the

rates determined by weight-loss measurements.
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1 INTRODUGAO

Os acos inoxidaveis foram desenvolvidos inicialmente na Inglaterra e na
Alemanha no ano de 1910, mas a producdo comercial e a sua utilizagao
aconteceram nos Estados Unidos a partir do ano de 1920. Estes agos tém
larga aplicagdo, devido suas caracteristicas de resisténcia a corroséo e
propriedades mecanicas associadas as faixas de temperaturas e condi¢des a
que sao utilizados. Os agos inoxidaveis em geral podem ser divididos em cinco
importantes classes: a dos agos inoxidaveis austeniticos, ferriticos,

martensiticos, endureciveis por precipitagao e duplex.

Segundo SEDRIKS [1], tal classificagao é fungdo da microestrutura que
depende das adigdes composicionais para conferir caracteristicas e
propriedades especificas. Na figura 1.1 temos o quadro de deriva¢des dos agos

inoxidaveis em geral, segundo a classificagdo acima mencionada.
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Figura 1.1 - Quadro comparativo das composi¢cdes e das propriedades de

diversos acos inoxidaveis, conforme SEDRICKS



Em particular, a utilizacdo dos acos inoxidavel duplex tem se destacado em
relagdo aos outros tipos de agos inoxidaveis, principalmente nas industrias
quimica, de dleo, gas, petroquimica, naval, celulose, equipamentos de controle
de poluicdo, transportes, dentre outras, sempre com a atencgao voltada para o
seu bom comportamento mecéanico e resisténcia a corrosdo. Neste sentido,
existe um especial interesse no estudo dessas combinacdes de propriedades e
resisténcia a corrosao desses acos.

A combinacdo da alta resisténcia a corrosdo e as excelentes
propriedades mecanicas dos acgos inoxidaveis duplex podem ser caracterizadas
segundo a Stainless Steel World [2] pela sua composi¢do quimica e pela
balanceada microestrutura duplex com fracdes volumétricas aproximadamente
equivalentes de ferrita e austenita.

Primeiramente, a composi¢cdo quimica baseada nos altos teores de Cr e
Mo, impde a resisténcia a corroséo intergranular e por pite respectivamente.
Além disso, a adicdo de N pode promover o endurecimento estrutural pelo
mecanismo de solugdes sélidas intersticiais, que eleva os valores do limite de
resisténcia e de ruptura sem prejudicar a tenacidade. Em segundo lugar, a
microestrutura bifasica, garante a alta resisténcia a corrosdo por pite e por
tensao fraturante, em comparagao aos acgos inoxidaveis tradicionais. Os acos
inoxidaveis duplex compreendem uma familia de modernos agos que podem
ser generalizadamente classificados em quatro grupos relacionados com o

conteudo da liga:

"Lean" duplex, tais como 2304 (S32304), que contém baixo ou nenhum teor
de Mo;
2205(S32205), 22 Cr, uma das especificagbes mais empregadas (80%);
25Cr duplex, tais como 255 (S32550) e (S31260);
Superduplex, com 25-26 Cr e aumentos no teor de Mo e N, tais como 2507
(S32750).

A classificagdo mostrada na tabela 1.1, para estes acos inoxidaveis

duplex obedecem a designacdo UNS da norma ASTM A 240 [3], e sao agos

especificados mundialmente para fabricagado de chapas finas/grossas e barras.



Tabela 1.1- Composi¢ao dos acos inoxidaveis duplex (ASTM A 240)

Numero "

Duplex(UNS) TIPO C Mn P S Si Cr Ni Mo N Cu OUTROS
S31200 0.030 2.00 0.0450.030 1.00 24.0-26.0 5.5-6.5 1.20-2.00 0.14-0.20
S31260 0.03 1.00 0.0300.0300.75 24.0-26.0 55-75 2.53.5 0.10-0.20 0.20-0.80 W{?.zlé)-
S31803 0.030 2.00 0.0300.0201.00 21.0-23.0 4.5-6.5 2.5-3.5 0.08-0.20

S32001 0.030 4.0-6.0 0.0400.030 1.00 19.5-21.5 1.00-3.00 0.60 0.05-0.17 1.00

S32205 2205 0.030 2.00 0.0300.020 1.00 22.0-23.0 4.5-6.5 3.0-3.5 0.14-0.20

S32304 2304 0.030 2.50 0.0400.0301.00 21.5-24.5 3.0-5.5 0.05-0.60 0.05-0.20 0.05-0.60

S32520 0.030 1.50 0.0350.0200.80 24.0-26.0 5.5-8.0 3.04.0 0.20-0.35 0.50-2.00

S$32550 255 0.04 1.50 0.0400.0301.00 24.0-27.0 45-6.5 2.9-3.9 0.10-0.25 15-25

S32750 2507 0.030 1.20 0.0350.0200.80 24.0-26.0 6.0-8.0 3.0-50 0.24-0.32 0.50

S32760 0.030 1.00 0.0300.010 1.00 24.0-26.0 6.0-80 3.0-4.0 0.20-0.30 0.50-1.00 ©
S$32900 329 0.06 1.00 0.0400.0300.7523.0-28.0 25-50 1.0-2.0 .. ... AISI

$32950 0.03 200 0035

Os primeiros acos inoxidaveis duplex datam da década de 30, ao passo
que o desenvolvimento dos agos superduplex aconteceu em meados dos anos
80. Comparando-se esses agos com os austeniticos, WIDMARK [4] observa
que além das vantagens de melhor resisténcia mecanica e resisténcia a
corrosao, apresentam menor prego devido a baixa porcentagem de niquel e um
menor coeficiente de expansao térmica. A maior resisténcia pode ser aplicada
para a reducao das espessuras de produtos manufaturados, como tubos, por
exemplo, e o menor coeficiente de expansao térmica € uma vantagem que se
associa a utilizagdo conjunta dos acgos inoxidaveis duplex com 0s agos ao

carbono conforme relata NILSSON [5].

Em funcido das diversas aplicagcdes a que estes acos sao solicitados,
OLSSON & LILJAS [6] enfatizam que o uso destes agos duplex € mais
observado em que a resisténcia mecanica e a resisténcia a corrosao,
associadas a temperatura de servigo, sao de fundamentais importancias; como
por exemplo, em tubulagdes de trocadores de calor, vasos de pressido e
valvulas. Na Tabela 1.2 a seguir, relacionam-se algumas propriedades

mecanicas comparativas dos principais agos inoxidaveis.

Como se pode observar, os agos inoxidaveis duplex, apresentam um

limite de escoamento no estado recozido de até duas vezes superiores aos dos



tipos austeniticos de custo similar, sem grande perda na tenacidade, devido na
maioria dos casos ao refino da estrutura duplex.

Esta atrativa combinacdao de resisténcia a corrosdo e propriedades
mecanicas na faixa de - 50° C até 250°C, por exemplo, os agos inoxidaveis
duplex apresentam resisténcias a corrosao sob tensdo e a corrosdo por pite
excelentes, em muitos casos superiores a dos austeniticos.

Contudo, segundo ERAUZKIN & IRISARRI [7], os agos inoxidaveis
duplex sdo menos apropriados que os austeniticos para aplicagdes acima de
250°C (523 K) e abaixo de - 50°C (223 K), em consequéncia do comportamento
fragil ligado a fase ferritica nessas temperaturas. Isto se deve ao fato de, em
baixas temperaturas, abaixo de - 50°C (223 K), a ferrita absorver pouca energia
na fratura, e em temperaturas superiores a 250°C, ocorrer precipitacbes e
nucleacéo de fases que fragilizam a ferrita. Com relagdo a precipitacédo de
fases nos acgos inoxidaveis duplex, observa-se que uma grande variedade
dessas fases nao desejaveis, podem se formar em temperaturas na faixa de
300°C (573 K) a 1000°C (1273 K), durante recozimento isotérmico ou agéo
dessas temperaturas na utilizacdo em trabalho desses acos (envelhecimento).
Isto € uma consequéncia da instabilidade da ferrita, sendo que as seguintes

fases sao observadas: o, 1 , G, M3 Cg, vy secundaria, R, Cr,N, CrN e M;C3.



Tabela 1.2 — Algumas propriedades mecanicas dos principais agos inoxidaveis.
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Entretanto, na faixa de 300°C a 500°C podem ocorrer precipitacoes e
decomposicéo "spinodal" da ferrita, dando origem a fases também indesejaveis
como: o', G, © e . REICK et al. [8] observa que devido a estas precipitagdes,
os tratamentos térmicos, as temperaturas de utilizacdo e os processos de
soldagem dos acgos duplex, exigem cuidados especiais e conhecimento dessas
possiveis precipitacdes, posto que elas causam diminuicdo em determinadas
propriedades mecanicas bem como na resisténcia a corrosdo, o que pode
resultar em problemas durante a utilizacdo de certos componentes em
temperaturas nestas faixas acima citadas. Segundo KARLSSON et al. [9] os
acos inoxidaveis duplex mais recentes, possuem boa soldabilidade, similar a
certos acos inoxidaveis austeniticos comuns, sendo que, a perda da resisténcia
a corrosao e a fragilizagdo,podem acontecer caso ndo siga os procedimentos
de soldagem recomendados.

Os acos inoxidaveis duplex sdo, portanto, uma importante alternativa ao
uso de outros agos inoxidaveis, pois CHARLES [10] comprovou que o baixo
custo em fungdo da quantidade de niquel, o alto limite de escoamento (que
possibilita a redugcdo de espessuras e consequentemente peso), o baixo
coeficiente de expansao térmica (vantagem de projeto) e a alta resisténcia a
corrosdo (devido aos teores de Cr, Mo e N) sao vantagens para a aplicagéo

extensiva desses acos em relacao aos versateis austeniticos.

1.2 Objetivo

Este trabalho tem por objetivo analisar e avaliar os efeitos do
envelhecimento a 300°C e 400°C por tempos prolongados de 3000 h, 5000 h e
7000 h, na composicao e estabilidade de filmes passivos, bem como
principalmente na resultante degradagdo da resisténcia a corrosao, de duas
ligas de agos duplex com teores de cromo diferenciados, 17% Cr e 22% Cr,
devido a mudancas microestruturais associadas as alteragdes da relacdo de

fases ferrita/austenita.






2 REVISAO DA LITERATURA

2.1 Metalurgia dos agos inoxidaveis duplex

2.1.1 Introdugao

Os acos inoxidaveis duplex (DSS) sao definidos como ligas a base de Fe
que possuem microestrutura composta das fases ferritica e austenitica, ambas
inoxidaveis, ou seja, com %Cr maiores que 13%, que segundo JOSEFSSON,
et. al. [11], apresentam ferrita e austenita em aproximadamente iguais
quantidades .

As fases inoxidaveis comuns desses acgos, a ferrita (a) com estrutura
CCC e a austenita (y) com estrutura CFC, se apresentam ambas em fracdes
que é funcdo da composicao e transformagdes térmicas a que se submeteram
na fabricacdo, sendo que uma pequena parcela desses acos possuem mais de
30% Cr (menos de 50% Fe); sua caracteristica inoxidavel se deve a formagéo
de um fino filme, aderente e transparente, de 6xido monocristalino, rico em
cromo (Cry03).

Outros elementos sao adicionados aos agos inoxidaveis, no sentido de
melhorar certas caracteristicas e favorecer a aplicacdes especificas, tais como
niquel, molibdénio, cobre, silicio, aluminio, nitrogénio e o préprio carbono que
aparece em porcentagens muitas vezes abaixo de 0,03, mas em certos casos
em valores acima de 1,0% segundo WASHKO & AGGEN [12].

A concentragcdo dos elementos de liga € ajustada por diagramas de
equilibrio pseudobinarios ou ternarios Fe-Ni-Cr, que conforme KU et al. [13]
mostram uma microestrutura ferritica-austenitica a temperatura ambiente.

BAIN e GRIFFITHS [14] também levam em consideracdo a temperatura
de transformacao na formagao da microestrutura duplex, pois em temperaturas
entre 850°C e 1.400°C ocorrem importantes variagdes nas caracteristicas das
duas fases e evolucao da textura.

Entretanto, combinacgdes diferentes da estrutura duplex austenita/ferrita,

como ferrita e martensita ou austenita e martensita podem as vezes ser



10

encontradas. O teor de cada fase é dependente da composigao quimica e do
tratamento térmico ou mecanico, sendo que a grande maioria dos agos
inoxidaveis duplex apresentam fragcdes volumétricas semelhantes para cada
fase (1:1) e em fungdo principalmente de elementos estabilizadores da
austenita (carbono, nitrogénio, niquel, cobre e manganés) e da ferrita (cromo,
molibdénio e silicio).

A baixa porcentagem de carbono desses agos provém do fato de que,
na maior parte das vezes, se procura minimizar a precipitacao de carbonetos
em contornos de graos. Devido a orientagcédo preferencial das microestruturas
exigidas pelas ligas duplex principalmente na condi¢cédo de trabalhada, verifica-
se uma enorme anisotropia das propriedades mecanicas.

O desenvolvimento dos agos inoxidaveis duplex tem sido fortemente
ligado com o aumento da solicitagdo das industrias quimicas, de materiais
altamente resistentes aos meios agressivos e temperatura de operagao
determinantes. Neste sentido, os agos inoxidaveis duplex sdo abundantemente
usados em meios marinhos, pois eles apresentam boa resisténcia a corrosao
por pite e sob tensdo de um modo geral.

Os acos inoxidaveis duplex sao também susceptiveis a formacgao de
fases adicionais, que podem influenciar em suas propriedades mecanicas e de
corrosdo, estas fases, segundo IZA-MENDIA et al. [15], estabelecem-se as
vezes na matriz austenita/ferrita e contornos, originarios na solidificacéo, no
recozimento, na deformacgdo plastica ou durante o envelhecimento em
utilizagao de servicgo.

Em principio, WILMS et al. [16] atribuiram que certas alteracdes
microestruturais como precipitados sao provocadas por tratamentos ou
operagdes a temperaturas mais altas, onde no caso a fase sigma é que se
manifesta. Entretanto, a baixas temperaturas, 300°C a 400°C, as fases
precipitadas, se devem muitas vezes a ocorréncia de uma reag¢ao "spinodal" na
fase ferrita, com decomposicdo em uma fase rica em ferro (o) € uma rica em
cromo (a') conforme comprovado por PUMPHREY et al. [17]; sendo observado
que outras fases precipitadas, como, por exemplo, a fase G, que € um

complexo siliceto de niquel, também foi relatado por MILLER et al. [18].
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Portanto, com relagdo a precipitacao de fases nos duplex, uma grande
variedade delas e de intermetalicos ndo desejaveis que fragilizam a ferrita,
podem se formar em temperaturas na faixa de 300° a 1000°C durante o
recozimento isotérmico, tratamento térmico inadequado ou temperaturas de
servigo e operagao.

Foi comprovado que, a instabilidade da fase ferritica se acentua quando
estes agcos duplex sdo expostos especialmente a temperaturas entre 300°C e
550°C, pois levam, conforme BOURGOIN et al. [19], a decomposicdo de o em
o'+ o.

Esta separacdo de fase e o aparecimento da fase o' provavelmente se
da por nucleacédo e crescimento conforme PADILHA et al. [20], mas algumas
pesquisas revelam que a temperaturas por volta de 300°C, somente o
aparecimento de fase devido a decomposi¢ao "spinodal" pode dar lugar, sendo
que acima de 300°C pode surgir a precipitagdo de fase o' rica em Cr que
causam muita susceptibilidade a corrosdo dos acos duplex. Esta
susceptibilidade se relaciona, segundo GATTRELL et al. [21], a baixa
mobilidade de discordancias e a criacdo de vazios proximos a estas fases, na
matriz ferritica, pois uma diminuigdo do conteudo de cromo ocorre ao redor da

mesma.

2.1.2 Principais Caracteristicas da Microestrutura dos Agos Inoxidaveis

Duplex

A descoberta de uma estrutura duplex foi em 1927 descritas por Bain e
Griffiths, conforme relata NILSSON [5] e SOLOMON & DEVINE [22]; estes
observaram que ha uma microestrutura o + y dentro do sistema Fe-Cr-Ni, com
campos de presenca de martensita + y e martensita + o, bem como o
aparecimento da fase o. Estes diagramas ternarios em temperaturas diversas
foram entao substituidos pelos diagramas pseudo-binarios que representavam
uma série mais facil de composi¢des no campo a + y e % Fe, que para os

duplex em geral era de aproximadamente entre 60 e 70% conforme relata
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SOLOMON & DEVINE [22]. A Figura 2.1 mostra esta série desses diagramas
pseudo-binarios para variagdes em Cr e Ni e porcentagens fixas de Fe.
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Figura 2.1 - Diagramas pseudo-binarios para o sistema Fe-Cr-Ni apresentados

por SOLOMON & DEVINE [22].

Os acos inoxidaveis duplex possuem uma relacao Cr/Ni bem definida de

tal modo que resultem numa estrutura ferrita e austenita em partes iguais ou

bem proximas. Ora, se analisarmos uma secgéo vertical do diagrama Fe-Cr-Ni

ha uma faixa de composicdées em que a solidificagdo ocorre como austenita e

ferrita a. A primeira a se solidificar depende da relacdo Cr/Ni conforme se

observa na Figura 2.2.
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Figura 2.2 — Diagrama de equilibrio pseudo-binario Fe-Cr-Ni para 70% Fe e

60% Fe. Nos agos duplex a % de Fe esta normalmente entre os

dois valores, cita NASSAU et al. [23].

No diagrama de equilibrio da Figura 2.2 ha possibilidade de observar a

existéncia da ferrita 6 (delta) em vez de ferrita o(alfa), pois como a ferrita &

(delta) é formada a partir da fase liquida e a ferrita a(alfa) formada a partir da

fase solida, a fase ferritica é assim representada pela fase o.

Entretanto, no diagrama pesudo-binario da Figura 2.1, para o caso de

90% de Fe, fica bem claro esta distincdo da ferrita 6 que surge a altas

temperaturas, e ferrita o que aparece as temperaturas mais baixas.

Analisando o diagrama para outras % Fe, notamos que a ferrita a é

perdominante, existindo controvérsia entre pesquisadores que trabalham com

soldagem e fundi¢do, pois & advém do metal liquido e o do sdlido controlado
por difusdo conforme SOLOMON & DEVINE [22] definem para os agos

inoxidaveis duplex.
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Tais pesquisadores também constataram a necessidade de qualificar a
fase a como uma fase formada a partir de um processo controlado pela
difusdo, pois ela podera se formar somente por cisalhamento sem que haja

difusdo, sendo no caso entdo denominada de martensita.

A austenita por ter seu comportamento instavel, metaestavel a baixas
temperaturas, pode dar origem a uma transformagado martensitica, formando
martensita que muitas vezes esta relacionada aos teores de carbono dos agos
duplex, e que pode atribuir caracteristicas de baixa dureza e razoavel

ductilidade as vezes.

Contudo, as estruturas duplex se solidificardo caso a composigao da liga
no diagrama pseudo-binario, estiver no campo a + vy, visto que grande parte
das ligas duplex fundidas e das zonas fundidas de soldas apresentam
composicao fora do campo , o que sugere o carater de instabilidade na

solidificagao.

Conforme a composic¢ao da liga, ou a ferrita ou a austenita, podem se
formar primeiramente a partir do metal liquido. POHL [24] observou que nos
acos inoxidaveis duplex convencionais com baixos teores de carbono, a ferrita
€ quem primeiramente se solidifica, sendo na sequéncia do resfriamento

formada a austenita.

Conforme reforca DUPOIRON & AUDOUARD [25], esta transformacao é
reversivel e pode ocorrer durante tratamentos térmicos ou ciclos de soldagem,
pois as temperaturas de transformagdo e sua cinética dependem da

composi¢cao quimica do material.

POHL [24] considera que existe uma relacdo entre a primeira
solidificacdo com a composi¢cdo quimica, que pode ser determinada pela

correspondente fungao ¢ onde:

¢ = Nigg— 0,75Creq + 0,257 € 0 Creq = (%Cr) + 1,37 (%Mo) + 1,5 (%Si) +
2,0 (%Nb) + 3,0 (%Ti) e Nieg = (%Ni) + 0,31 (%Mn) + 22 (%C) + 14,2 (%N) +
(O/oCU).
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Se ¢ < 0, a ferrita solidifica primeiramente, ¢ = 0 austenita e ferrita
solidificam primeiramente juntas e ¢ > 0 se a austenita solidificar
primeiramente.

A utilizagdo desses diagramas pseudo-binarios, como se pode observar,
passam a ser limitada pois eles nao consideram a presenca de outros
elementos quimicos (alfagénicos e gamagénicos) que se fazem presente nos
acos inoxidaveis duplex, como o nitrogénio que possui em carater fortemente
estabilizador da austenita.

Além disso, devemos notar que o sistema Fe-Cr-Ni pseudo-binario nao
prevé com distingdo as fases presentes.

Um diagrama empregado originalmente, para tanto, era o de Schaeffler
(1949), que por sua vez foi desenvolvido para metal de solda, sendo aos
poucos aplicavel para ligas resfriadas e fundidas rapidamente, tais como as
obtidas em soldagens e fundidos em coquilha.

Este diagrama foi entdo modificado por outros pesquisadores como, por
exemplo, DeLong (1960) que no caso incorporou a importante influéncia de
outros elementos como o nitrogénio, na estabilizagao da austenita.

Entretanto, esses diagramas acabam n&o sendo utilizados para prever a
porcentagem de ferrita em acos duplex trabalhados o que levou SCHNEIDER
[26] a modificar entdo o diagrama de Schaeffler conforme Figura 2.3 e
considerando a influéncia de outros elementos, melhor diagnosticar as
aproximadas % de ferrita e austenita em fungdo do cromo e niquel equivalentes

segundo as expressodes:

Creq = %Cr + 2%Si + 1,5%Mo + 5%V + 5%Al + 1,75%Nb + 1,5%Ti + 0,75%W.
Nigq = %Ni + %Co + 0,5%Mn + 0,3%Cu + 30%C + 25%N.
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Figura 2.3 — Diagrama de SCHNEIDER [26] modificado para determinacao das

porcentagens de fases ferriticas e austeniticas.

Segundo SOLOMON & DEVINE [22], outros diagramas foram
desenvolvidos para agos trabalhados, como, por exemplo, o de Prycee e
Andreus (1960), que sao para acgos trabalhados a quente na temperatura de
1150°C.

Os acos inoxidaveis duplex sao trabalhados a quente tipicamente entre
1000°C e 1200°C, ou seja, numa regiao de fases o + y, sendo que
temperaturas acima dessa faixa podem causar problemas de oxidacdo e
abaixo dela precipitagdes associadas a fragilizagao.

O subsequente tratamento de solubilizagdo, normalmente entre 1050°C
e 1100°C e com resfriamento posterior rapido, assegura que o ago permanega
inteiramente duplex e sem fases secundarias precipitadas, que podem ser
algumas vezes formadas no estagio de trabalho a quente.

A deformacéao plastica imposta pelo trabalho mecanico resulta em uma

estrutura alongada de grdo no sentido da laminagdo e um desenvolvimento
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especifico da textura. De acordo com a ASTM A 790 [27], a temperatura de
solubilizacdo do agco UNS S31803 (SAF 2205) esta na faixa de 1020°C e
1100°C.

Segundo DUPOIRON e AUDOUARD [25], uma acertada relagao entre
ferrita e austenita (45% - 55% de ferrita) e a conservacdo de sua estabilidade
se apresentam como pontos chaves para os atuais acos inoxidaveis duplex,
sendo que o nitrogénio desempenha um importante papel nesta modernizagao.

Segundo JIMENEZ et al. [28], um recozimento por uma hora e meia a
diferentes temperaturas impde a fragcdo volumétrica das fases ferriticas,
austeniticas e até precipitados de outras fases c como mostrada na Figura 2.4,

observando-se que a partir de 950°C a fase o ndo mais esta presente.
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Figura 2.4 — Mudanca de fragdo volumétrica das fases a, y € o apds
tratamentos de recozimento por 1,5h a diferentes temperaturas,
mostra JIMENEZ et al. [28].
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2.1.3 - Fases formadas no envelhecimento dos agos inoxidaveis duplex

Os acos inoxidaveis duplex, em certas condicbes de temperatura e
tempo de operacdo, microestruturalmente apresentam precipitados e
compostos intermetalicos que influenciam muito nas propriedades mecanicas e
na resisténcia a corrosdao. Com exceg¢dao da martensita, todas as fases se

precipitam na matriz ferritica ou em contornos de graos principalmente a/y.

Conforme DUPOIRON & AUDOUARD [25], devido a maior taxa de
difusdo da estrutura CCC e a alta concentracdo de elementos como Cr e Mo,
as transformacbes de fase ocorrem preferencialmente na ferrita do que na

austenita.

Tais fases secundarias podem se formar na faixa de temperatura de
300°C a 900°C, observando que quanto mais baixa a temperatura, tempos
maiores sao exigidos para precipitagao.

A seguir serdao apresentadas as principais alteragdes estruturais ou

precipitacdes que podem comumente ocorrer nos agos inoxidaveis duplex.

2.1.3.1 Carbonetos

Os carbonetos M;Cs; com estrutura hexagonal (Cr;Cs) precipitam em
contornos de grao a-y em elevadas temperaturas (950°C a 1050°C) segundo
KUZUCU et al. [29].

Tais carbonetos poderdo ser evitados de precipitar se um rapido

resfriamento (menor de dez minutos) for efetuado nesta faixa.

Abaixo de 950°C quem precipita é o0 M23Cs que tem estrutura CFC [(Fe,
Cr) 23 Cg] e seu aparecimento pode ocorrer de 600°C a 950°C e algumas
vezes na faixa de 500°C a 950°C. Normalmente os carbonetos, precipitam em
contornos o/a e y/y e em menor escala em o/y. Os carbonetos tém um papel
menos importantes nos superduplex do que nos duplex, devido ao baixo teor

de carbono dos superduplex.
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Com isso, BAESLACK et al. [30] ressaltam que assim como o carbono
atua como acelerador da precipitagao, ou seja, quanto menor o teor de carbono
mais baixo é o tempo para precipitar, a presenga de nitrogénio, conforme
Figura 2.5, também influencia, de forma que quanto maior € o teor de N mais

demorada se da a precipitacdo, favorecendo a preferencial precipitacdo de
CrN.
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Figura 2.5 — Efeito da %N na precipitagdo do M,3Cs em ligas de ago
inoxidaveis, segundo MELLO [31].

Com isso, a corrosdo intergranular comum nos agos austeniticos devido
a precipitacao do carboneto e empobrecimento de Cr no contorno, passa a ser
dificil de ocorrer nos duplex segundo NILSSON [5].

2.1.3.2 Nitretos

Com a importante aplicagdo do nitrogénio como elemento de liga dos
acos inoxidaveis duplex, e especialmente em superduplex, a precipitacido de
Cr2N ou CrN na faixa de 700°C a 900°C tem sido estudada.

A formagao de CraN pode ocorrer devido ao resfriamento rapido a partir
de uma alta temperatura de solubilizagdo devido a supersaturagcdo do N na
ferrita, pois particulas alongadas de CraN precipitam nos contornos de gréos

oo e yly.
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O CryN pode precipitar simultaneamente com a austenita secundaria
(y2), sendo que o CroN nessas condi¢gdes influencia na corrosdo por pite
conforme NILSSON [5].

Ainda de acordo com NILLSON [5], o CraN possui estrutura hexagonal e
o CrN cubica principalmente na ZTA de um acgo inoxidavel duplex SAF 2205 .

Com conteudos de aproximadamente 0,151% de nitrogénio, e
envelhecimentos por volta de 30.000h os agos inoxidaveis duplex ddo origem a
precipitacao de CraN.

O efeito do nitreto de Cromo nas diversas propriedades e na corrosao é
dificil de ser separado do da fase & (estudado a seguir), visto que & e CraN

frequentemente coexistem, conforme JOSEFSSON et al. [11].

2.1.3.3 Fase sigma (o)

Em ligas binarias Fe-Cr a fase sigma esta presente a temperaturas
abaixo de 820°C, formando-se gradualmente em poucas horas. Nos acgos
inoxidaveis duplex, na maior parte dos casos, isto ndo ocorre devido a
presenca de Mo que é um estabilizador da fase o fazendo com que ela se
forme em mais altas temperaturas (950°C).

SATO et al. [32], observou que a precipitacdo da fase intermetalica o
frequentemente acontece na interface ferrita/austenita (a/y), através de um

processo de nucleagao.

A nucleagéo heterogénea da fase sigma em uma interface a/y depende
da forga motriz quimica e de uma energia interfacial; esta nucleagdo é
acelerada por Cr, Mo e Ni e pelo tamanho do grédo ferritico que tendem a
aumentar os sitios de nucleagdo, dando origem ao enriquecimento da ferrita
por elementos estimuladores da fase o, pois esta fase também podera
precipitar em jungdes triplas.

CHEN & YANG [33] sugerem que durante o resfriamento do tratamento
de solubilizacdo, a nucleagdo pode ocorrer tanto na interface a/y, bem como

em particulas M,3Cg pré-formadas nas interfaces ou na matriz ferritica.
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Segundo ROSSITI & ROLLO [34] a precipitagcdo da fase ¢ em agos

inoxidaveis duplex ocorre por meio da decomposi¢cao eutetdide da ferrita em

fase o + y2 (austenita secundaria).

Esta fase o é rica em Cr, Mo e Si e o Cr e Mo aumentam a taxa de
precipitacdo e a fragdo volumétrica dessa fase. A despeito do efeito prejudicial
do Mo favorecendo a precipitacdo de fase sigma, os agos inoxidaveis duplex
comerciais contém de 2% a 4%(em peso) de Mo para melhorar em contra
partida a resisténcia a corrosdo. O niquel acelera a cinética de precipitacao de
sigma, fato este relatado por KIM et al. [35] que atribui a redugao da fragdo de
ferrita e consequente aumento da concentracdo de elementos formadores de o

na ferrita (Cr, Mo).

Os pesquisadores KIM et al. [35], ao estudarem a substituicdo de Mo por
W em acgos duplex do tipo 2205, solubilizados a 1050°C e envelhecido a 850°C,
verificaram que o W tem um efeito retardador da fragilizagao, fato que ocorre
devido ao aumento na fracdo das fases intermetalicas com o tempo de
envelhecimento, se comparado ao ago com Mo. O comportamento de
precipitacdo da fase o ¢é bastante influenciado pela diferenciacdo dos
tratamentos térmicos, pois PINTO [36] constatou o aparecimento dela a 850°C

no tempo de 30 a 125 minutos.

2.1.3.4 Fase Chi (y)

Envelhecimentos entre 600°C e 700°C por mais de 6 a 10 horas podem
levar a formagcdo de um composto intermetalico de carater fragil que pode
coexistir e confundir com a fase c. Ela tem uma estrutura cubica ordenada com
uma composi¢cdo de FeszsCrioMoiy segundo SOLOMOM & DEVINE [22].
Embora ela apareca entre 700°C e 900°C nos agos inoxidaveis duplex,
normalmente esta presente em quantidades menores que a fase . A Figura
2.6 mostra esquematicamente algumas dessas fases e regides de alteragdes
metalurgicas. Ela é identificada usando difracdo de elétrons em MET, mas as

vezes identificada em amostras planas por MEV wusando elétrons
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retroespalhados. A Tabela 2.1 apresenta dados coletados por CORTIE &
JACKSON [37], para porcentagens de fases (o + ) formadas em um duplex

SAF 2205, envelhecido por varios tempos a 850°C.

Por causa de sua avidez pelo Mo, a fase y pode reduzir a resisténcia a
corrosao pela diminuigado desse elemento na matriz, apesar disso ainda nao ter

sido claramente comprovado.

Tabela 2.1 — Fragédo volumétrica de fase intermetalica (c + y) formada em um
SAF 2205 apdés varios tempos de envelhecimento a 850°C,
registrado por CORTIE & JACKSON [37].

Tempo (min) 10 15 30 40 60 120 360 1440

Fases Intermetalicas (%) <0,01 2 5 8 14 20 25 28

2.1.3.5 Austenita secundaria (y2)

A quantidade de ferrita presente na temperatura em que a estrutura
duplex é estabilizada (temperatura de solubilizagdo), geralmente excede a
porcentagem de equilibrio em torno de 600°C e 800°C, sendo que um

envelhecimento nessa faixa pode levar a uma diminuicido da fase ferritica, e

aparecimento de austenita secundaria, pela transformacéo de o — .

A fase v, pode estar presentes juntamente com as fases ricas em Cr (c e
Cr3Cs), segundo LEE et al. [38], pois o crescimento da austenita secundaria é
principalmente induzido pelo empobrecimento do cromo ao redor de

carbonetos e fase sigma.
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A decomposicao de ferrita em austenita pode ocorrer a faixas de
temperaturas mais altas, onde a fracao de ferrita 6 € responsavel por tal
transformacao. A precipitagdo de austenita secundaria em ferrita 5 se da por
trés mecanismos: pela reagdo eutetdide 86 —- o + y , como precipitados de
Widmanstatten e via um processo de cisalhamento martensitico.

A temperaturas abaixo de 650°C a difusdo ao longo dos contornos e

matriz ferritica 6 € rapida, mas acima a reagao passa a ser mais lenta.
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Figura 2.6 —Uma esquematica caracteristica microestrutural dos agos
inoxidaveis, CORTIE & JACKSON [37].

2.1.3.6 FaseR

Segundo SHIMOIDE et al. [39], a fase R (FesMo), rica em molibdénio, foi
identificada em um ago inoxidavel duplex em um curto periodo de
envelhecimento, 60 segundos e 600°C de temperatura. A Tabela 2.2 mostra a
composi¢ao quimica (EDS) das fases precipitadas (o, R, x € CroN), em alguns

acos inoxidaveis duplex tratados termicamente em diferentes condigcdes.
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Tabela 2.2 — Composicédo quimica, via EDS, de algumas fases presentes em
acos inoxidaveis duplex tratados isotermicamente em varias

condigoes.

Material Tratamento Fase Fe Cr Ni Mo Si Mn Ref.

s 55 34 4 6 1 -
22%Cr  Soldagem « 49 28 3 18 12 - [40]

R 33-38 16-30 3-5 2739 34 -

s 545 31 38 97 - 1,0
SAF 2507 850°Cpor10' , 47,8 26 29 231 - - 5]

CL,N 214 71 11 60 - -

c bal 2890 325 730 080 1,0
SAF 2205 800°Cpor2 % bal 2531 3,03 1398 0,78 1,34

[44]
horas . bal 24,45 346 389 062 1,27
Y bal 2133 6,59 221 005 1,17
850°Cpor2
SAF 2205 G 60,0 295 272 8,7 - - [35]
horas

22.5%Cr —
6,0%Ni— 990°Cport,5 56 30 33 82 11 15 [28]
3,0%Mo hora

Em recente investigagdo de um ago 22Cr-8Ni-3Mo, a fase R foi
encontrada entre temperaturas de tratamentos de 550°C e 650°C, com uma
composicao de 31%Fe, 25%Cr, 6%Ni, 34%Mo e 4%Si, e distribuida

intergranularmente e intragranularmente.

2.1.3.7 Martensita

Com a austenita sendo metaestavel a baixas temperaturas,

transformacao de y em o ocorre martensiticamente, ou seja, por meio de uma
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transformacao por cisalhamento sem difusdo como ja citado anteriormente. HE
et al. [40], relataram a ocorréncia de transformagdo martensiticas em
temperaturas bem baixas (-53°C).

Varios pesquisadores utilizam a caracteristica magnética da martensita
a' (CCC na forma de ripas), que ndo deve ser confundida com a fase a' rica em
cromo, pois segundo MACHADO et al. [41], a ocorréncia da martensita o' pode
ser detectada pelo ferritoscopio, por ser magnética, ao contrario da € que é
uma martensita ndo magnética e sua constatagdo € através da difragdo de

raios X.

2.1.3.8 Fase o'

As particulas de o' sdo ricas em Cr e tém grande resisténcia ao
coalescimento, mesmo para longos tempos de exposigdo na faixa de 300°C e
550°C. Possui tamanho reduzido e distribuigdo finamente dispersa ao longo

dos planos {001} a ferrita.

Esta fase o' pode dar origem a chamada fragilizagéo a 475°C, causando
perda de tenacidade, nos agos inoxidaveis ferriticos e duplex por possuirem o
teor de cromo mais elevado na ferrita. Os precipitados de fase o' tém estrutura
CCC tal como a ferrita, e a sua formagao é controvertida, pois alguns autores
afirmam que o seu aparecimento se da por nucleagao e crescimento e outros
por decomposigao "spinodal", que segundo PADILHA [20] € o enriquecimento
localizado de soluto sem perder a coeréncia com a matriz. Normalmente, tais
fases precipitantes sdo fungdo da quantidade de Cr na liga e a temperatura a

que se submetem, como mostra a Figura 2.7.
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Figura 2.7 — Secg¢ao do diagrama de equilibrio do sistema Fe-Cr-Ni, para um
aco inoxidavel duplex 22Cr-3Mo-8Ni, conforme NILSSON et al.
[42].

Assim, na Figura 2.7, temos o "gap" de miscibilidade a temperaturas
abaixo de 650°C e que para este agco especificamente, a miscibilidade pode

ocorrer abaixo de 550°C como mostra a linha tracejada a partir de 22% Cr.

Abaixo desta temperatura, de 550°C, a decomposicao "spinodal" da
ferrita favorecera o aparecimento da fase a'. Acima de 550°C ocorrera a

precipitacdo de fases R e n que sio fases ricas em Mo.

Alguns autores defendem a teoria de que o mecanismo de formacgao de
o' esta relacionado ao conteudo de cromo na ferrita, ou seja, SOLOMOM et
al.[43] relata que em ferritas mais ricas de Cr a formacdo se da pela
decomposicao "spinodal" , enquanto que em ferritas mais pobres em cromo o

processo se da por nucleagao e crescimento .

A decomposi¢do "spinodal" a-o' da solugdo soélida Fe-Cr resulta em

concentracdes flutuantes de Cr que levam a formacdo de uma homofase o' rica
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em cromo e ndo magnética e uma fase a rica em ferro e magnética, segundo
LEMOINE et al. [44].

A espectroscopia Mossbauer é frequentemente usada para analisar a
decomposicdo da ferrita por volta de 475°C pela facilidade em detectar
separadamente o' (ndo magnética) e o (magnética). Entretanto, em acos
inoxidaveis dupla fase, a fase y paramagnética (austenita) limita a deteccao de

a', conforme LEMOINE et al [44], pois o0 estudo da decomposi¢ao a-o' deve ser

analisada pelo método de extragao da austenita por este autor desenvolvido.

2.1.39 Fase G

A fase G, com dimensdes da ordem de 2 a 10 nm de diametro, se
apresenta finamente dispersa em concentracdes de mais de 10?" particulas/m?®,
€ definida como um siliceto complexo que apenas se identifica via difracdo de

raios X.

Estes precipitados intermetalicos ndo sdo observados na austenita, mas
na matriz ferritica se distribuem de modo bimodal e randomicamente,
associados com discordancias nos acgos inoxidaveis duplex envelhecidos
segundo MILLER et al [18].

A decomposicao da ferrita em fases rica em cromo (a’) e rica em ferro
(o), segundo HERTZMAN et al. [45], em longos tempos de envelhecimento no
"gap" de miscibilidade apresenta uma cinética lenta, acompanhada de
variagdes composicionais devido a uma decomposi¢ao "spinodal" que favorece
a precipitacao de fase G pela presenca de discordancias que sao polos de
nucleacao e precipitacao.

Dentro deste "gap" de miscibilidade, dois dominios existem, refletindo
em diferentes caminhos possiveis para alcancar o estado de equilibrio: a
nucleacgéo e crescimento e a decomposig¢ao "spinodal”, da solug&o solida o em
diregao a estas fases, ricas em ferro (o) e rica em cromo (a’) conforme mostra

a Figura 2.8 abaixo.
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O processo de precipitagdo da fase G é controlado pela concomitante

reacao de o — a + o/, por isso definido como um processo secundario.
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Figura 2.8 — Diagrama de fase binario Fe-Cr, segundo DANOIX & AUGER [46].

A Tabela 2.3 mostra a evolugdo da precipitacdo da fase G com as
condigdes de envelhecimento, observando que os conteudos dos elementos
formadores de G (Ni, Si, Mo, Mn, Al, C e P) e a fracdo volumétrica dessa fase

precipitada, aumentam com os aumentos das temperaturas de envelhecimento.

A reacdo de fragilizagdo devido a decomposigdo "spinodal" e

precipitacdo de fase G na ferrita, prejudica a tenacidade e eleva a dureza,
conforme HILDERS et al.

[47], decrescendo ductilidade e alterando a
resisténcia.

A fase G apresenta uma percentagem em peso de Fe inferior a da ferrita
antes do envelhecimento, e um nivel de Cr mais alto que a da ferrita sem

tratamento e menor que da fase o’, segundo MATEO et al. [48].
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Tabela 2.3 — Evolugao da Precipitacao da Fase G em um Acgo Inoxidavel
Duplex CF8M, conforme DANOIX & AUGER [46].

Condigdes de Diametro das Fragao Volumétrica Conteudo dos
Envelhecimento Particulas (%) Elementos
(nm) Formadores de G
300 °C — 30000 h 4 4 37
350°C -1000 h 4 1,5 40
350°C -2500 h 5 4 49
350 °C — 30000 h 6 5,5 60
400 °C — 30000 h 10 12 80

Elementos formadoresde G 2> Ni+Si+ Mo+ Mn+ A+ C +P..

Comparada com a composicdo com a composi¢cao obtida na matriz

adjacente, a fase G é altamente rica em Ni, Mo, Mn e Si (tabela 2.4).

Tabela 2.4 — Composicédo quimica analisada pelo EDS de uma amostra de acgo
inoxidavel duplex antes do envelhecimento e apdés o
envelhecimento a 475°C por 4000h.

(% peso) Fe Cr Ni Mo Mn Si

Fase G 42,18 29,24 1243 645 4,39 5,31

Matriz ferritica antes do 66,45 25,46 4,07 1,66 1,67 0,69
envelhecimento

Decomposicao "spinodal" 56,94 36,09 2,48 2,16 1,11 1,21
da ferrita (o)

A formacao da fase G parece ser muito sensivel a presenca de atomos
de Si, o que reforca a teoria, de que um certo tempo de incubacao para sua
formagdo, esta associada a difusdo do silicio na matriz ferritica, conforme
DANOIX & AUGER [46].

A fase G pode se formar devido a duas provaveis etapas:

(i) com o enriquecimento de o em Fe e o’ em Cr via um processo de difuséo,

e um fluxo contrario de Si em a e Ni em o’ devido a um processo de
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decomposicao "spinodal", a fase G se forma em funcao da instabilidade
termodinamica da ferrita e auxiliada pelas discordancias da matriz

conforme Figura esquematica 2.9;

(i) com a agregacgao dos elementos Ni, Si, Mo, Mn no interdominio o/a’, uma
composi¢cao quimica critica € gerada, a qual a precipitacao de G acontece
isoestruturalmente nas posicdes atdbmicas com distancia inferiores as

distancias atdmicas dos atomos da rede, MATEO et al. [48].

oL - faze . ot

I ()

Figura 2.9 - Fluxo de elementos durante a formacdo de fase G e a

Etas
E

decomposicao "spinodal" da ferrita.

2.2 Corrosao dos agos inoxidaveis duplex

A corrosao generalizada dos agos inoxidaveis duplex, por se assemelhar

bastante a dos agos austeniticos e ferriticos, é pouco discutida.

O que as vezes se considera é o efeito galvanico que surge devido ao

contato elétrico entre as fases alfa e gama de composi¢ao quimica diferentes.

Porém, observa-se que a preferencial dissolucdo da fase ferritica ou
austenitica depende do potencial eletroquimico e da concentracdo da solucio
em que o0 aco esta exposto. A preferencial dissolucdo da ferrita ocorre em

meios acidos redutores nas proximidades do potencial de corrosdo e a
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dissolucdo da austenita se observa a altos potenciais eletroquimicos ou em

meios mais oxidantes.

ALDYKIEWICZ & ISAACS [49], por exemplo, estudando um ago duplex
em HySO4/2M com HCI/2M, e comparando com ligas austeniticas e ferriticas
com composi¢cdes iguais as das fases do duplex , observou realmente a
influéncia dos potenciais e assim constatou que as ligas com predominancia de
fase ferritica apresentam menos perda de massa que as duplex que por sua
vez apresentam menos que as austeniticas em potenciais de corrosao bastante

proximos, conforme apresenta a Tabela 2.5.

Tabela 2.5 — Potencial de corrosdo e correspondentes perda de massa em
H>S04/2M com HCI/2M de um ago inoxidavel duplex SAF 2205
e ligas ferriticas e austeniticas, segundo ALDYKIEWICZ &

ISAACS [49].
E mV Perda massa
corr ( ECS) (mg/cmz.h)
Liga Ferritica - 380 0,35
Liga Austenitica - 345 1,16
Liga Duplex - 362 0,48

Com isso, a microestrutura duplex €&, por si, um fator que contribui para o
aumento da taxa de corrosao independentemente de outros fendbmenos, pois
as diferencas de composicdo quimica entre as fases austenitica e ferritica

resultam em diferentes comportamentos eletroquimicos.

Isto leva a ataque preferencial ou seletivo, que se agrava devido os
aspectos microestruturais como area de interfaces al/y, largura das bandas de

ferrita e austenita e diferengcas de orientagdo cristalografica, conforme
MAGNABOSCO & FALLEIROS [50].
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Ja a corrosao localizada por pite, que é uma das formas de corrosao
atuante nos acos inoxidaveis duplex € caracterizada como uma dissolugio
localizada acelerada do metal, que ocorre como resultado da ruptura de uma
camada protetiva passiva da superficie do aco.

A resisténcia a corrosao por pite nos agos duplex solubilizados € uma
funcdo da composigao quimica, pois segundo KIM & KWON.[51], um “indice de
pite” o PREN (“Pitting Resistance Equivalent Number”) é que dimensiona a
resisténcia a corrosao por pite. Apesar de relacionar apenas trés elementos de
liga ao PREN, e mesmo tendo algumas limitagdes, € o modo mais pratico e util
de avaliar a resisténcia a corrosido por pite, do ponto de vista da selecdo de
materiais.

Este indice, definido por PREN = %Cr + 3,3%Mo+1/2%W + k %N, tém a
variavel k entre os valores 10 e 30, com maior freqUéncia para o valor 16 na
maioria dos agos inoxidaveis duplex, e 30 para os acos austeniticos.

Assim, um aumento no cromo e no molibdénio em fase ferritica, conduz
a um alto valor do PREN da ferrita.

Entretanto, o Cr e 0 Mo devem estar em solugédo sdlida e nao sob a
forma de fases intermetalicas, que prejudicam o PREN da ferrita.

Por outro lado, uma grande fragao volumétrica de austenita, leva a uma
baixa concentragdo de nitrogénio, ocasionando uma redugao no PREN da
austenita.

Portanto, segundo BATISTA [52], para materiais multifadsicos, como o
caso dos acgos inoxidaveis duplex, € importante determinar também o PREN de
cada fase isoladamente, pois a corrosao seletiva de uma das fases pode se dar
em funcao das diferengas dos PREN dessas fases.

Todavia, a precipitagdo de compostos intermetalicos ou outras fases,
como as fases o, G, o/, y, durante envelhecimento de ligas duplex, contribuem
para degradagao da corrosao localizada, aumentando muito a susceptibilidade
a corrosao por pites.

Os mais baixos potenciais de pite segundo ELSHAWESH et. all. [53],s&0
observados quando normalmente a porcentagem, em particular, da fase o

estiver em torno de 15 a 18%, conforme mostra a Figura 2.10. A
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Nesta investigagcdo podemos notar que esse potencial de pite apresenta
queda para teores menores de 5% de fase o, e que os pites que surgem nestas
condigbes comegam a ocorrer na interface austenita/ferrita nucleando na fase

ferritica.

400

200

100

Potencial de Pite mV (SCE)

-100

] 5 10 15 20 25
Fase o, %

Figura 2.10 — Relacédo entre as quantidades da fase ¢ e o potencial de pite
(mVxSCE) para um acgo inoxidavel duplex em solugao 0,6NaCl
saturada com nitrogénio a 22°C e 80°C, segundo ELSHAWESH
et. all.[53].

Entretanto, como os pites geralmente nucleiam na ferrita, quando os
acos inoxidaveis duplex sao envelhecidos as baixas temperaturas, onde ha a
precipitacdo de fase o’ (475°C) rica em Cr, leva a um empobrecimento do
cromo na matriz ferritica, originando sitios favoraveis a nucleagdo e
crescimento de pites, conforme observou PADILHA et all. [20].

Ainda, em trabalhos na mesma linha, TSAI & CHEN [54] atestaram que
além do potencial de pite de um agco SAF2205 em solugdo 26% NaCl a 90°C
ter sido muito baixo, por volta de — 160 mVgcs, 0s pites eram resultado da
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corrosao seletiva da ferrita, que propiciava o ataque localizado nesta fase, com

a austenita sendo pouco atacada.

Por outro lado, ALONSO-FALLEIROS et all. [55] no estudo de
determinagcdo de potencial de pite em dois agos inoxidaveis duplex (UNS
S31500 e UNS S32404, ambos sem nitrogénio) envelhecidos a 850°C,
constataram que, se o potencial de pite estiver acima de 800 mVgcs, 0
mecanismo de nucleag¢ao de pite envolve tanto a acado de ions cloretos como a
evolugdo de oxigénio, pois em trabalho posterior, ALONSO-FALLEIROS &
MAGNABOSCO [56], observaram, em um acgo inoxidavel duplex (UNS S
31803) também envelhecidos a 850°C, que a ocorréncia desses pites se
davam por nucleacédo nas interfaces entre a fase sigma e a matriz metalica

ferritica, devido ao empobrecimento em cromo destas regides.

AMADOU et. all. [57], em trabalho com um ac¢o 24%Cr-6,7%Ni-2,55Mo-
2,3%Cu-0,14%N-0,068%C, constataram que com o envelhecimento da liga,
precipitados ricos em cromo, notadamente sigma e carbonetos, davam origem
a regides empobrecidas de cromo susceptiveis ao ataque localizado, quando

este aco era submetido a solu¢gdes como agua do mar sintética.

Por outro lado, CHAN-JIN & HYUK-SANG [58] constataram que a
degradagéao da resisténcia a corrosdo de um acgo inoxidavel duplex envelhecido
a 475°C é confirmada, pelo aumento da densidade de corrente critica e pelo
aumento da densidade de corrente de passivagao na curva de polarizagao
anddica deste aco em HCI 1M, devido a queda do teor de Cr pela precipitacédo

de fase o', rica em Cr.

Com isso, da mesma maneira que a composigao quimica destas ligas e a
concentracdo da solugcdo de trabalho se mostram como fatores importantes
nesta forma de corrosdo, a temperatura da solugdo também ¢é de grande

importancia.

Acos inoxidaveis duplex do tipo SAF 2205 e SAF 2507, quando tratados a
875° C por curtos tempos, apresentam pites em solucdo aerada 1 M NaCl, em
faixas de temperatura critica de pites (CPT) diferentes: de 50 a 55° C para o
SAF 2205 e de 80 a 90° C para o SAF 2507, conforme JARGELIUS [59]. Isto
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demonstra que a relacdo Creq/Nieq tende a influenciar na resisténcia a corrosdo

por pites em ligas Cr-Fe-Ni, paralelamente a temperatura de trabalho.

2.3 Passivacao dos agos inoxidaveis duplex

2.3.1 Introducgao

A corrosdo pode se apresentar de diversas formas, isto &, ataque
uniforme em meios aquosos ou a altas temperaturas, corrosao localizada,
dentre outras. O desempenho dos metais € frequentemente controlado pela
qualidade, natureza e composicao dos 6xidos superficiais que se formam sobre
sua superficie.

Estes oxidos superficiais, aderentes e de propriedades protetoras, sao
responsaveis normalmente pela redu¢ao da velocidade de corrosdo na grande
maioria dos metais resistentes a corrosao.

No caso de ligas Fe-Cr-Ni, especialmente os agos inoxidaveis duplex, é
desenvolvido um carater protetivo através de filmes de 6xidos passivos, que se
formam naturalmente em curtos tempos, favorecidos pela espontanea
transferéncia de cargas na interface metal/filme ou filme/ambiente e pela

reatividade do cromo com o oxigénio do ar.

Nos agos inoxidaveis duplex, segundo FUJIMOTO et all. [60], a

formacgao de filmes passivos tem carater protetor, e os filmes formados em

ambientes aquosos sdo usualmente mais finos (da ordem de 100 A),

compactos e altamente enriquecidos em cromo.

Assim, SCHULTZE & LOHRENGEL [61], definem os filmes passivos
como sendo, em sua maioria, o tipo barreira, pois possuem baixa condutividade
ibnica e eletrbnica a baixos e médios potenciais e seu estado de oxidacao
aumenta com o aumento do potencial aplicado.

BOJINOV et. all. [62], propds um modelo fisico do sistema
metal/filme/eletrélito para explicar a formacdo desses filmes em acos
inoxidaveis duplex. Baseado no mecanismo de troca de posi¢ées do metal, do

filme e do eletrdlito, a formagdo de tais filmes continuos, se caracterizam
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devido ao transporte de defeitos e ions na interface metal/filme e filme/solucéao,

conforme esquematizado na Figura 2.11.
Metal  Filme  Eletrolito
o JMV X+
TR,
: M Y+ Z+
A M “"“—"M M 54

24 o, éq
e- Vg ) JO Voﬁo

x=L. x=0

Figura 2.11 - Esquema do processo de troca de lugares no metal/camada

anddica/solugao proposto por BOJINOV et all. [62].

Conforme se observa na figura acima, na interface metal/filme, dao
lugares: a formagdo de posigcdes metalicas My, a aniquilagdo de vacancias
metalicas V", injegdo de intersticiais metalicos M{’" e vacéncias de oxigénio
Vo?*. No interior do filme, ha a migragdo de defeitos devido a um alto campo
instalado, gerando o transporte e fluxo de defeitos.

Na interface filme/solugédo, as vacancias metalicas sdo geradas pelas
posicoes metalicas no oxido, e as vacancias de oxigénio reagem com a agua

adsorvida, provocando assim o crescimento do filme.
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Considerando:
L = espessura do filme;

m = metal base;

Jo = fluxo oxigénio da vacancia no filme;

Jum(i) = fluxo de cations intersticiais no filme;
Jum(v) = fluxo de cétions das vacéancias no filme;
V= vacancia metalica no filme anddico;

Mwm = metal em posigao metalica no filme;

Vo2+ = vacancia do oxigénio no filme anddico;

Op = posicao do oxigénio no filme anddico;
Maq*" = ion metalico no eletrolito;

Maq = metal dissolvido no eletrolito;

M; = metal intersticial no filme anddico.

BOJINOV com isso propde que a associagao entre a estrutura de
defeitos ibnicos e a conducado eletrbnica no sistema metal/filme/eletrdlito,
desempenha importante papel na cinética de filmes passivos em ligas Fe-Cr.

Os filmes passivos dos acgos inoxidaveis duplex em solugdo aquosa sao
enriquecidos em cromo, pois possuem uma estrutura duplex também, de 6xido
complexo de cromo e hidroxido de cromo.

Entretanto, em solugdes 4acidas, os acgos inoxidaveis duplex, por
exemplo, apresentam uma fracdo do cation cromo no filme por volta de 50-
70%, com o ferro e o niquel diminuindo em relagdo a composi¢gdo do metal
base, conforme mostra a Figura 2.12 de OLSSON & LANDOLT [63].
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Figura 2.12 - Esquema de filme 6xido de um aco rico em Cr, formado em
solugdo 0,1M HCI + 0,4M NaCl medido em XPS, segundo
OLSSON & LANDOLT [63].

Contudo, estas alteragcdes composicionais sao favorecidas também por
parametros criticos como tempo necessario para o filme responder as
alteragcbes do meio e do potencial, bem como a baixa cinética de ordenamento
estrutural desses filmes.

OLSSON & LANDOLT [63] com isso, definem que a transferéncia de
cargas na interface metal/fiime ou filme/solugcéo é que regulam tais mudancgas
de composicao, que por sua vez interfere na formacao e taxa de crescimento
desses filmes.

Portanto, como se observa, a formacgao de filmes passivos nos acos
inoxidaveis duplex é complexa, pois segundo GOJIC et all.[64], ha os efeitos
dos elementos de liga da matriz e das outras fases intermetalicas precipitadas,
na formacao desses filmes.

Entretanto, KURI et all. [65], observaram que o efeito de particulas ricas
em cromo, em particular a fase G e a fase a' que precipitam na matriz ferritica,

exercem certa influéncia na caracteristica do filme passivante.
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Além disso, € importante ressaltar que varios autores tém considerado
que as caracteristicas estruturais de filmes de Oxidos em ligas inoxidaveis
dependem da composicdo do material, da presenca de vacancias e vazios,
inclusbes e particulas de segunda fase, da estrutura cristalina e
nanocristalinidade do 6xido.

Por outro lado, MAY et all. [66], observou que a passivacdo dos agos
inoxidaveis duplex é afetada pelo envelhecimento a baixas temperaturas,
especialmente a 400°C, temperatura caracteristica de precipitacdo de

intermetalicos importantes como a fase G.

2.3.2 Cinética de crescimento dos filmes passivos em agos inoxidaveis
duplex

Os filmes passivos sdo constantemente alterados e adaptados ao meio.
Assim, compreender o crescimento e a dissolugcao € essencial para entender a
estabilidade dos filmes passivos em diferentes meios.

OLSSON & LANDOLT [63] observaram que as espessuras dos filmes
passivos em acos inoxidaveis crescem linearmente com o potencial aplicado e

o carater acido ou basico do meio, conforme ilustra a Figura 2.13.
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Figura 2.13 - Espessura da camada 6xida em um acgo inoxidavel, em fungao do
potencial para ligas Fe15Cr em 0,5M HySOy4, e para Fe10Cr e

Fe20Cr em 1M NaOH, determinado em XPS, segundo OLSSON
& LANDOLT [63].

Em solugdes basicas, observa-se que existe um aumento pronunciado
da espessura do filme, devido a uma dissolucdo mais acentuada com o
potencial. J& em solugcbes acidificadas, observa-se que o0 aumento da
espessura do filme € menos pronunciado com o potencial, pois o hidroxido do

filme pouco cresce, ou seja, independe do potencial.

A composicdo e o transporte de massa dos filmes passivos também
variam com o potencial, pois para ligas Fe-Cr, o enriquecimento de Cr no filme
ocorre na regido passiva de baixos potenciais, ja que para maiores potenciais o

teor de cromo decresce devido a dissolucao transpassiva.

Além disso, os filmes de O6xidos por possuirem baixa condutividade
eletrbnica, crescem pela migracdo idnica e difusdo pela troca de posigoes, ja
que dependem do meio e condigbes para formagado desse filme, ou seja, do

potencial aplicado em meio especifico.
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HAMM et.all. [67], em contribuicdo, concluiram que o crescimento de
filmes passivos em ligas Fe-Cr com teor de cromo variando entre 15-54% é
altamente dependente desse teor e da taxa de varredura de aplicacdo do
potencial. Estes autores constataram que com o aumento de potencial na
regido passiva, uma perda de massa durante o crescimento do filme ocorre,
devido a dissolugao do ferro, enquanto que a fragcdo de cromo dissolvida foi
baixa, em torno de 10%.

A Figura 2.14 mostra esquematicamente essa transferéncia de massa

. T . . ~ 3+
durante o crescimento anddico do filme, onde a dissolugdo do metal (Fe™ e

Cr3+) representa a perda de massa e a incorporagao do oxigénio (02' e OH) na

interface filme-eletrélito um ganho de massa.
~ . ’ ST +
Entretanto, nesta transferéncia de massa, os ions metalicos Fe3 e

cr'sao incorporados pelo filme e dissolvidos em solugdo, mudando assim a
fracdo molar desses elementos no filme. Ja o oxigénio e o ion hidroxila, oriundo
da solucdo aquosa, incorporam-se no filme para formar éxido e hidroxido.

A difusao do oxigénio é muito importante no estudo do crescimento de
filmes passivantes, pois segundo GRAHAM [68], em ligas Fe-Cr, acontecem
dois processos independentes: o primeiro onde o oxigénio se auto-difunde
isotrépicamente na interface entre as camadas de Oxidos, ndo gerando
transporte de massa, portanto ndo contribuindo para o crescimento do filme; o
segundo uma difusdo anisotrépica que ocorre nos contornos de graos do 6xido,
e favorece a oxidagdo predominante do cromo, contribuindo assim em pequena

escala para o crescimento do filme em funcéo do 6xido.
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Figura 2.14 — Desenho esquematico sobre a transferéncia de massa durante o

crescimento anddico do filme, segundo HAMM et all. [67].

A espessura total do filme passivo e a presenca de oxido e hidroxido,
foram bem estimadas por HAMM et all. [67] em suas pesquisas para diversas
ligas, e ilustrada na Figura 2.15.

Segundo HAMM et all. [67], a espessura total e as fragdes de Oxidos e
hidroxidos formadas durante o crescimento e dissolucdo do filme sao

dependentes do teor de Cr da liga e da taxa de varredura do potencial aplicado.
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Figura 2.15 - Estimativa por XPS das espessuras de 6xido, hidroxido e total,
dos filmes passivos de diversas ligas Fe-Cr, segundo HAMM et
all. [67].

Todavia, BERA et all. [69] observaram que o enriquecimento de cromo
em filmes passivos de ligas Fe-Cr € observado durante o estagio inicial da
passivagao e o Cr* no estado oxidado tem o carater dominante no processo
de oxidagao.

O oxigénio contido na solugdo reage inicialmente o cromo da liga
formando hidroxido na interface filme/solugdo e sucessivamente oxidando o
cromo metalico pelo mecanismo de troca de lugares. Desta forma, a etapa
posterior ao crescimento, que € a nucleagdo do filme o&xido, ocorre pela
segregacao de Cr3+, Fe nao oxidado e Ni das adjacéncias do Cry03.

Com isso, as razbes Cr/Fe e crrticr® diminuem com o aumento da

espessura do filme crescido (nucleado) em agos inoxidaveis e outras ligas

conforme mostram as Figuras 2.16 e 2.17.
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Figura 2.16 - Razbes de crrticr® em funcdo da espessura do filme, para ligas

Fe-Cr com potenciais de passivagao respectivos, conforme
BERA et. all. [69].
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Figura 2.17 - Razdes de Cr/Fe em fungao da espessura do filme, para ligas Fe-
Cr com potenciais de passivacao respectivos, conforme BERA
et. all. [69].

Assim, a medida que o filme se torna mais espesso, tanto a relagao
+ ~ A . .
cr® /Cro, como a relagdo Cr/Fe, decresce nas trés ligas avaliadas
T . - 2+ +
possibilitando concluir que passamos a ter 6xidos de ferro com Fe Fe* e

- 6+
6xido de cromo no estado Cr .
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2.3.3 Ruptura e dissolucao do filme passivo

Freqlientemente os filmes passivos formam uma barreira que sob
condigbes especiais se suscetibilizam devido a um imediato aumento da
condutividade localizada de sitios do filme, com subseqlente destruicdo da
passividade.

Porém, este aumento da condutividade e a ruptura da passividade sao
favorecidos por fons agressivos, como cloreto, que tendem em penetrar para o
interior do filme. Também, os ions agressivos tendem em penetrar devido uma
degradacao dielétrica, isto ¢, um aumento localizado da condutividade em
fungdo da estrutura do oxido e pelo enfraquecimento localizado do filme
passivo.

Estes fatores juntamente com temperatura, PH e concentragao
colaboram ainda mais para o favorecimento da degradacao do filme.

Contudo, YANG & LUO [70] observaram que o hidrogénio, por exemplo,
pode afetar na ruptura de filmes passivos de agos inoxidaveis, pois a sua
presenca, oriundo de ambientes aquosos, decresce o potencial de protecao e

de ruptura, indicando um aumento da susceptibilidade ao ataque localizado.

2.3.4 Corrosao localizada por pite dos agos inoxidaveis duplex

2.3.4.1 Introdugao

Os filmes passivos formados em ligas de agos inoxidaveis duplex em
contato com ambientes aquosos, consistem de duas camadas: a camada
interna ou camada "barreira" que se forma pelo movimento de cargas e
defeitos na interface metal/filme, principalmente no metal, onde o oxigénio se
movimenta para dentro do metal e a vacancia de oxigénio para fora; e a
camada externa que se forma pela hidrolise de cations ejetados da camada

"barreira" através da interface metal/filme.
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Segundo MACDONALD [71], a camada "barreira", que se forma por uma
reacdo no estado solido, consiste de um o6xido formado por vacéancias
aniénicas (oxigénio) e vacancias catidbnicas (metal), com concentracbes que
dependem da termodinamica de formacdo de vacancias, da cinética de
geragcao das mesmas e reacdes de aniquilagdo. Por outro lado, a camada
externa, composta de o6xido, Oxi-hidroxido e hidréxido, se forma devido a

incorporagao de ions advindos do meio ambiente (solugdo).

Contudo, se os ions agressivos interagirem fisicamente com a camada
"barreira", conduzido pela camada externa, temos entdo a ruptura do filme e
como consequéncia a nucleagao de pites. Entretanto, esta ruptura do filme
passivo e o pite, ndo sd0 as mesmas coisas, pois a ruptura do filme leva a
iniciacdo de sitios que se transformam em pites e outras formas de corrosao

localizada.

A ruptura da passividade pode assim ocorrer por uma série de reagdes
tais como: a tensdo no substrato metalico, a presenca de tensdes devido a
diferenca de expanséao térmica, a agitagdo do meio, a polarizagao transpassiva.

Em geral, o ataque localizado por pite, normalmente ocorre em meios contendo
ions halogenetos (F, CI, I, Br), sendo que os mais conhecidos e estudados

agentes causadores sao os ions cloretos que possuem importante influéncia no

ataque por pite de muitos metais e ligas. Além disso, os ions cloretos séo
relativamente pequenos, apresentam menor adsorcdo que outros (I, Br) e
possuem alta difusividade.

NEWMAN [72] observou que outros anions como o thiosulfato ou outros
anions sulfurados, podem também romper os filmes passivos, mas de forma

mais lenta, pois o thiosulfato € um anion que se decompde em solucio acida,

enfraquecendo sua forca.

Os filmes de 6xidos podem ser destruidos por ions agressivos segundo
diferentes mecanismos: o mecanismo da penetragao e dissolugdo onde o ion
Cl migra ou difunde para dentro do 6xido, desestabilizando-o e finalmente

causando dissolucdo ativa; o mecanismo de quebra e adsor¢cdo onde ha
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primeiro a ruptura do filme o6xido devido a tensdo mecéanica, com posterior

adsorcdo do ion Cl no metal descoberto, iniciando a ativa dissolugéo e o pite.

Entretanto, uma vez os filmes de 6xidos rompidos e o ataque localizado

caracterizado, o pite se forma desenvolvendo-se de diferentes maneiras, que
segundo SZKLARSKA - SMIALOWSKA [73] s&o: - quando o ion Cl penetra no
filme sem ruptura do mesmo, ocorrendo a dissolucdo do metal pela reacdo do
ion ClI' com o metal; - quando a quebra mecanica do filme passivo que precede

a dissolucgao local do metal iniciando o pite e, finalmente, a maneira em que se

admite uma queda de espessura do filme até o metal, provocando o ataque.

Desta forma, podemos definir que a corrosao por pite € a dissolugao
localizada acelerada do metal que ocorre como resultado de estagios que
incluem a ruptura do filme passivo, a metaestabilidade do pite e o crescimento,
onde fatores como a composi¢gado da liga, a qualidade do meio, o potencial

aplicado e a temperatura, diferenciam as caracteristicas da agressividade.

2.3.4.2 Estagios de desenvolvimento de pites

A iniciagdo do pite se fundamenta dentro de trés importantes

mecanismos: a penetragao de Cl no filme, a ruptura e a adsorg¢ao.

O mecanismo de penetracao para iniciacao do pite, envolve o transporte
de anions agressivos através do filme passivo para a interface metal/éxido,

promovendo a dissolugao.

Esta migracao de anions é devido a um alto campo elétrico (da ordem de
10° - 10’ V/cm) que se forma no filme. Este campo € responsavel pela
passagem de uma densidade de corrente passiva gerada ou pela continua
reacao do metal levando ao espessamento do filme, ou pela dissolugao dentro

do meio, ou pela combinagao de ambas.
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Um modelo importante que se aplica na ruptura e penetragao no filme é
o modelo de desenvolvimento de defeitos pontuais, onde o transporte de

vacancias metalicas e 6xidas desempenha papel fundamental na adsorgao e

incorporagdo de ions agressivos como o cloreto (CI') na camada barreira.

Tal incorporagédo resulta na formacédo de vacéncias catibnicas, que
difundem para a superficie metal/6xido, devido a um fluxo de corrente e

potencial resultante da reacgao interfacial.

Com isso, a adsorgdo de ions agressivos com conjunta adsor¢ao do

oxigénio, passa a ser uma etapa importante na geragao do pite.

Portanto, o crescimento e a estabilidade dos pites em ligas Fe-Cr,
dependem sequencialmente de importantes fatores como: carater da solugao
(acida ou basica), concentracdo da solugdo, temperatura, tipo de ions
presentes na solugdo, geometria do pite, nivel do potencial aplicado,
microestrutura do material, porcentagens de fases presentes, complexos

intermetalicos.

Conforme NEWMAN [72], a estabilidade de pites em agos inoxidaveis
duplex, depende da dimensao do pite (superficie do pite e profundidade) e da

duracao de aplicacédo do potencial na polarizacao.

Entretanto, ainda segundo SZKLARSKA - SMIALOWSKA [73], o
potencial de pite que se desenvolve e nucleia é devido a ruptura do filme
passivo, depende da magnitude da fenda no filme; isto implica que a primeira
etapa do pite acontece pela ruptura elétrica do filme, ou seja, a queda de

resistividade devido uma degradacéao dielétrica estabelecida.

Com isso, a estabilidade e a metaestabilidade de pites, dependem dessa
ruptura elétrica, pois a adsorcdo e dessorcdo de ions cloretos quando do
crescimento de filmes passivos, aumentam a injecdo de elétrons para o filme,

diminuindo a tendéncia de ruptura elétrica a baixos potenciais.

GARFIAS-MESIAS & SYKES [74], observaram que os pites
metaestaveis em acos inoxidaveis duplex com 25% Cr em solucdes neutras de
NaCl, sao aqueles caracterizados por um transiente de corrente que acontece

antes do potencial de pite.
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Isto mostrou que os pites metaestaveis (repassivaveis) ocorrem a
potenciais abaixo do potencial critico de pite, apesar de também poderem

aparecer a potenciais ligeiramente acima do potencial critico de pite.

Também, um outro importante fator que determina a diferenca entre
estabilidade e metaestabilidade de um pite, € a temperatura critica de pite
(CPT), definida como a temperatura ou faixa de temperatura, em que ha
passagem da corrosdo transpassiva (a baixas temperaturas) para a corrosao

por pite(a altas temperaturas).

Ainda segundo GARFIAS-MESIAS & SYKES [74], estudos em acgos
inoxidaveis duplex 25% Cr em solugdes neutras ou acidas de NaCl, mostraram
que em temperaturas abaixo da CPT, grandes correntes de pico referente a
pites metaestaveis, sdo observadas em escala de baixos potenciais; ja em
temperaturas acima de CPT, podem iniciar pites metaestaveis na mesma

regido de potencial, mas prevalecendo o desenvolvimento de pites estaveis.

A altos potenciais ha a propensido para a repassivagdo ou
transpassivagao , que pode ser definida em ligas como o fendbmeno onde ha a
formacado de espécies quimicas em um mais alto estado de valéncia que no
filme da passivagao primaria.

Em muitos casos, estas espécies tém grande solubilidade sendo diluidas

na solugao, resultando assim em uma dissolugao transpassiva da liga.

Segundo BETOVA et al. [75], em geral a transpassivagao de agos
inoxidaveis com alta liga € um complexo processo que se da devido a estagios
que envolve transporte de massa, desaparecimento de defeitos ibnicos

pontuais, alteracdo na estequiometria do filme passivo

2.3.4.3 Influéncia das fases e precipitados na corrosao localizada

A resisténcia 4 corrosdo por pite em agos inoxidaveis alta liga em
solugdes cloretadas, sempre apresentou diminuicdo devido a segregacgdes e

difusdo de elementos de liga, especialmente do Cr, Mo e N.
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Estas alteragdes estruturais sao efeitos provenientes devido a acao de
temperaturas relacionadas as condigdes de operacdo ou de tratamentos
térmicos induzidos.

DA SILVA et.al.[77] observaram que o envelhecimento a temperaturas
na faixa de 300°C e 550°C e tempos superiores a 500h provocam precipitacdes
de particulas ricas em Cr ( o' ) pelo mecanismo de decomposi¢éo spinodal da
fase ferritica e por sua vez o efeito de fragilizagédo a 475°C, que contribui muito
para a queda da resisténcia a corrosao de acos duplex tipo UNS S31803.

TSAI & CHEN [54], ainda ao avaliarem a corrosdo sob tensao de um aco
inoxidavel duplex 2205 em solug¢ao de NaCl, concluiram que o potencial de pite
coincidia com o potencial critico para a ocorréncia de “stress corrosion
cracking”, apesar de considerarem que o pite € quem, na fase ferritica,
predispunha a fratura.

Por outro lado, NILSSON & WILSON [78] baseados em estudos de agos
inoxidaveis duplex envelhecidos por baixos tempos, menores que 72h, e
temperaturas entre 700°C e 1030°C, observaram que o ataque localizado por
pite se associava a austenita secundaria dos contornos das fases

ferrita/austenita e na fase o.

ADHE et al. [79], concluiram que os acgos inoxidaveis duplex tratados
entre 450°C e 950°C, de 30min a 10h, apresentaram em solugdao 1N de NaCl,
ataque por pite na regido adjacente a fase o, onde o cromo e o molibdénio
diminuiram.

Todavia, segundo PERREN et all. [80], a resisténcia a corrosédo por pite
de acgos inoxidaveis duplex em meios cloretados (solugdo de LiCl neutra) é
influenciada pelas particoes dos elementos Cr e Mo nas fases, bem como as
fragbes volumeétricas de ferrita e austenita. Tais autores assumem que a
temperatura de recozimento submetida pela liga e os PREN (numero
equivalente de resisténcia ao pite) das fases individuais conforme mostra a

Tabela 2.6, também sao fatores importantes.
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Tabela 2.6 - Comportamento a corrosao por pite, em diversas solugdes com
cloreto de litio, de uma liga de acgo inoxidavel duplex,
correlacionando o aparecimento de pite ao PREN da liga, ao
PREN das fases isoladamente e as temperaturas de recozimento,
conforme PERREN et. all. [80].

Liga/ PRENiga  PREN, PREN, LiCl LiCl LiCl
Temp(°C) 9M 10M 11M
251Cr/ 455 45,1 442 *SP *CP *CP
1100°C
24.8Cr/ 41,6 38,0 44,6 *SP *CP *CP
1150°C
252Cr/ 48,4 49,9 44,6 *SP **SP **CP
1050°C

Legenda: *SP: sem pite ** CP: com pite

Também, conforme outro estudo de PERREN et all. [81], a formagao de
fase o em acos duplex esta associada ao aparecimento de austenita
secundaria eutetdide e uma zona enfraquecida de austenita primaria, ambas
pobresem Cr e Mo e que levam a um decréscimo na resisténcia a corrosao

localizada.

Porém, os precipitados como nitretos de cromo e outras fases
intermetalicas menores, tem menos influéncia que a fase sigma na corroséo
por pite, afetando por vezes o comportamento de passivagao desses acos.

MAGNABOSCO & FALHEIROS [82] observaram que os potenciais de
pite e de protegdo, para um aco inoxidavel duplex UNS S31803(SAF2205)
envelhecido a 850°C e ensaiado em solugao 3,5% NaCl, apresentavam
significativa queda em relagdo as amostras apenas solubilizadas, evidenciando

a influéncia da fase o nas propriedades de corrosao.



53

2.3.5 Curva de polarizagao esquematica para as analises eletroquimicas

envolvidas

No estudo da corrosao dos acgos inoxidaveis duplex, técnicas
potenciodinamicas de polarizagdo anddicas em solugdes aquosas sao
muito empregadas.

Esta técnica consiste em efetuar uma varredura dos potenciais,
com uma velocidade de varredura constante e conhecida, observando a
variagao da densidade de corrente parcial anddica.

Assim, ao longo da curva podemos observar regides que se
definem desde um potencial mais ativo até um potencial mais
nobre(anddico), passando pelos estagios ativo, passivo e transpassivo,

caracterizando alguns parametros que esquematicamente a Figura 2.18

mostra.
E(V) Transpassivacdo
Pico de Passivacao
Secundaria
Regido
Passiva
Epp |oeomm o Pico de Transicao
PP \ Afivo-Passivo
! \Regido
I Catddica
lpass It I(A)

Figura 2.18 — Curva esquematica de polarizagao potenciodindmica mostrando

as regides de varredura para a transi¢ao ativo-nobre.
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Onde, na figura definimos:

loass = densidade de corrente de passivagéo;
Ic = densidade de corrente critica do 1° pico;

Epp = potencial de passivacao primaria.

Estes parametros e denominagdes serdo empregados ao longo de todo
trabalho, principalmente referente ao estudo eletroquimico que serao

realizados na investigacéao.
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1 Materiais

3.1.1 Composigao dos agos

Foram analisados dois acos inoxidaveis duplex austeno ferriticos (DSS),
com teores de cromo diferentes. A Tabela 3.1 mostra a composi¢cao quimica
real de cada um dos acos utilizados, analisados através de espectroscopia de

emissao por plasma no DEMA, seguindo a norma ASTM E - 562/97.

Tabela 3.1- Composigdo quimica em porcentagem em peso dos agos

estudados.

Elementos Alto Cr (%) Baixo Cr (%)

c | 0,024 0,018
Si 0,35 0,37
Mn 1,57 1,6
Cr 22,6 17,2
Ni 5,38 5,37
Mo 2,58 2,54
w 0,01 0,01
Y] 0,06 0,04
Ti 0,005 0,005
Nb 0,01 0,01
Co 0,03 0,02
Cu 0,07 0,1
Al 0,005 0,005
P 0,013 0,011
S 0,008 0,006
N 0,13 0,11
o) 0,014 0,007
Fe 67,141 72,578

Observa-se que o diferencial entre os dois agos encontra-se nos teores
de Cr e Fe. Para efeito de estudo serao referidos como alto Cr o aco contendo
22,6% de Cr e como baixo Cr o ago contendo 17,2% de Cr, com niquel,

molibdénio, nitrogénio e carbono em teores caracteristicos dos agos
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inoxidaveis duplex, fundidos e laminados pela fornecedora Villares Metals
(USINOR).

3.2 Métodos

A Figura 3.1 mostra o fluxograma de analises e metodologias empregadas nas
amostras investigadas.

Preparacéo das Ligas
22 e 17%Cr
Villares Metals

I

Analise Quimica
I

Analise Estrutural

Solubilizagéo
1050°C —22%Cr
1300°C — 17%Cr

Analise Estrutural

MEV-WDS
[
I |
Tratamentos Térmicos 300°C Tratamentos Térmicos 400°C
[ [ [ [ [ [
3000h 5000h 7000h 3000h 5000h 7000h
I I I I I I
[
Analise Estrutural
[
Eletroquimica Polarizacdo Anddica
I I
Imerséo — FeCl, Extrapolagao Tafel
[ [
Nanodureza Velocidade vs Ipico
[ [
XPS Potencial de Pites
I I
MET Decaimento ixt

Figura 3.1- Fluxograma de ensaios realizados.
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3.2.1 Tratamentos térmicos

As amostras, com alto Cr e baixo Cr, foram recebidas em forma de
chapas grossas laminadas a quente; utilizou-se temperaturas de solubilizagéo
diferentes para os dois agos na tentativa de produzir estruturas com
aproximadamente 50:50 em % de fases austenita e ferrita, pois a relagdo em
igual propor¢do de o e y € a mais indicada para se conseguir melhores
propriedades mecanicas e de corrosido para estes materiais.

Para tanto as amostras de chapas grossas, de ambos os agos, foram
usinadas em formatos de tarugos e em seguida solubilizadas. A amostra
contendo alto teor de Cr foi solubilizada a uma temperatura de 1050°C por 1h,
enquanto que a amostra contendo baixo teor de Cr foi solubilizada a
temperatura de 1300°C por 1h. Esta temperatura mais elevada para o aco
duplex baixo cromo se deve ao fato de que esta amostra possui campo
austenitico bem maior, necessitando de aquecimento a temperaturas maiores,
visando obter uma relacdo aproximada 50:50 de fases. Em seguida as
amostras com alto Cr e baixo Cr, ja solubilizadas, foram tratadas termicamente
por tempos prolongados (3000h, 5000h e 7000h) as baixas temperaturas
(300°C e 400°C). Esses tratamentos foram realizados num forno elétrico
tubular e as amostras ficaram expostas ao ar durante todo o tempo de
tratamento. A Tabela 3.2 resume os diferentes tratamentos térmicos
empregados.

Tabela 3.2- Tratamentos térmicos para cada amostra.

22%Cr-5%Ni — Alto Cr 17%Cr-5%Ni - Baixo Cr

Solubilizada 1050°C 1h Solubilizada 1300°C 1h
3000h 300°C 3000h 300°C
5000h 300°C 5000h 300°C
7000h 300°C 7000h 300°C
3000h 400°C 3000h 400°C
5000h 400°C 5000h 400°C

7000h 400°C 7000h 400°C
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3.2.2 Microscopia ética

As microestruturas das amostras solubilizadas e tratadas termicamente
foram analisadas quanto as porcentagens de fases presentes, notadamente de
austenita e de ferrita. As demais fases que precipitaram nessa faixa de
temperaturas, como o/, y e G, séo de dificil identificagcdo com essa técnica, por
se tratarem de precipitados muito finos o que dificultam a sua caracterizagao.

As amostras, preparadas seguindo a norma ASTM E-3/97, foram
embutidas em baquelite, lixadas até lixa grana 1200, polidas em alumina 0,3um
e atacadas com Behara Il (65mL agua destilada, 35mL &cido cloridrico
fumegante e 0,4g metabissulfito de potassio) no intuito de revelar as fases
presentes, pois é o0 mais adequado para acgos inoxidaveis duplex porque
possibilita revelar com excelente contraste as duas fases presentes na
microestrutura.

Para os calculos da quantidade relativa de fases, empregou-se um
analisador de imagens composto de cadmera de video SONY, modelo CCD-
IRIS/RGB e placa digitalizadora MATRIXVISION, modelo MVCL, para capturar
50 fotos, de campos diferentes, de cada amostra. As imagens capturadas
foram tratadas eletronicamente utilizando-se um software “Image-Pro Plus”
versao 1.3 e “Materials Pro” versédo 1.1, conforme a norma ASTM E -1382/97, e
processadas pelo programa Adobe-Photoshop, visando acentuar o contraste
de coloragao entre as fases presentes, e facilitando a contagem da proporgéo
de fases através do analisador 6ptico. As porcentagens de fases foram obtidas
para cada campo através de um analisador de imagens LEICA e registradas,
para posterior calculo de médias e desvios padrdo para cada fase respectiva

das amostras.

3.2.3 Microscopia eletrénica de varredura (WDS-MEV)

Visando confirmar os dados obtidos para a composi¢cao quimica obtida
por espectroscopia plasma, onde a composicao base é fornecida, procedeu-se

uma analise semi-quantitativa dos teores de cada elemento em cada fase via
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técnica de espectrometria por dispersao de comprimento de onda (WDS). Para
tanto, as amostra solubilizadas foram tratadas e embutidas em baquelite,
lixadas até lixa grana 1200, polidas em alumina 0,3um, atacadas com Behara Il
e recobertas com Au para viabilizar a visualizagdo das fases presentes no
MEV-Microscépio Eletrénico da CARL ZEISS, modelo DSM 940 A.

3.2.4 Ensaios de perda de massa por imersao

Com o objetivo de caracterizar a resisténcia a corrosao generalizada das
diferentes amostras produzidas através de tratamentos térmicos, foram
realizados ensaios de perda de massa por imersdo em meio contendo cloreto
férrico (FeCl; 10%), seguindo a norma ASTM G 38, a temperatura ambiente. As
amostras foram especialmente preparadas para este teste: cortadas em perfis
quadrados (10x10x50mm) e lixadas até lixa grana 1200, medidas com
paquimetro com precisdo de #0,01lmm e pesadas em balanga analitica
METLER, com preciséo de +0,0001g. Estes perfis foram apoiados em suportes
de vidro, com o intuito de simplesmente expor toda superficie externa para a
solugéo, e posteriormente imersos na solugéo referida. Foi utilizada a relagéo
de 100ml de solugdo com cloreto férrico (FeCls 10%), para cada 1cm? de area
exposta. Periodicamente, os corpos de prova foram sendo retirados da
solucao, imersos em acetona (P.A.), secos e pesados. Os valores registrados
de perda de massa em fungao do tempo de imersao forneceram dados sobre a
resisténcia a corrosdo em meios contendo cloretos. A Figura 3.2 mostra o

sistema de imerséao utilizado.
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Figura 3.2 Sistema / Suporte utilizados para ensaios de imersao.
3.2.5 Analise Eletroquimica
3.2.5.1 Curvas de polarizagao anédica em meio acido

Foram analisadas todas as amostras com e sem tratamento, quanto ao
seu comportamento anodico em meio de acido sulfurico (H2SO4 0,1M). As
amostras foram embutidas em resina acrilica com quantidade reduzida de
catalisador, visando diminuir a retracdo de cura eliminado problemas de frestas
na interface metal-resina. Foi utilizada taxa de varredura de 10mV/s e tempo de
imersdo em circuito aberto de 10 segundos antes de iniciar a varredura. As
amostras foram inicialmente lixadas até lixa grana 1200, e depois, lavadas com
agua destilada, secadas e imersas imediatamente na solugdo acida. Todas as
varreduras anodicas foram iniciadas a partir do potencial de corrosdo nesta
solucdo de acido sulfurico (H.SO4 0,1M), estabelecido apdés 10s iniciais de
imersao (-350 mV x SCE) e foram finalizadas quando atingiram 1x10%A/cm? de
corrente, a cerca de 1500 mV x SCE. Foi utilizada uma cela eletroquimica
conforme mostra a Figura 3.3, onde um contra eletrodo de platina e um
eletrodo de calomelano saturado com o eletrodo de referéncia (SCE) compde o
sistema, juntamente com uma interface eletroquimica SOLARTRON 1287

utilizada para a realizacédo das varreduras na polarizagao anddica.
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Figura 3.3- Equipamento SOLARTRON 1287.

3.2.5.2 Varredura anédica para determinagao de potencial de pites

Para se obter o potencial de pites das amostras, como recebida e
tratadas termicamente, foram feitas varreduras anddicas em meio contendo
cloreto de sodio (NaCl 0,5M), com uma taxa de varredura de 1mV/s e tempo de
imersédo em circuito aberto de 10 minutos antes de iniciar a varredura. Todas as
varreduras foram iniciadas a partir do potencial de corrosdo em NaCl(-200mV)
estabelecido apés os 10 minutos e foram finalizadas ao atingir 1x102A/cm? de
corrente. Utilizou-se uma cela eletroquimica conforme mostra a Figura 3.2, com
um contra eletrodo de platina e um eletrodo de calomelano saturado como
referéncia (SCE), que conjuntamente com uma interface eletroquimica
programada SOLARTRON 1287, possibilitou a realizagdo das curvas de
polarizagado anddica e determinagao do potencial de pites.
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3.2.5.3 Avaliacao do crescimento de filmes passivos em baixos potenciais

Em geral, relacbes obtidas a partir de curvas de polarizagao
voltamétricas, como intensidade de corrente de pico e potencial de pico em
funcado da velocidade de varredura, permitem inferir a respeito do modelo de
crescimento do filme passivo. Com o propdsito de avaliar os modelos de
crescimento de filmes, obteve-se as curvas voltamétricas das amostras em
acido sulfurico (H,SO4 0,1M) a baixos potenciais, mais especificamente na
regidao do primeiro pico de transi¢ao ativo-passivo (-300mV), sendo que as
amostras foram preparadas igualmente ao ja anteriormente mencionado.
Foram utilizadas taxas de varredura de 10, 20, 30, 40 e 50mV/s, e com isso
aplicou-se um potencial catédico de aproximadamente +200mV, em relagao ao
potencial de corrosao de — 350mV, a circuito aberto por cerca de 5 segundos
antes de iniciar as varreduras que se finalizaram quando se completou o
primeiro pico de passivagdo, a aproximadamente -300mV. O dispositivo
experimental utillizado foi idéntico a aquele mostrado na Figura 3.2, com um
contra eletrodo de platina, um eletrodo de prata e cloreto de prata como
referéncia (Ag/AgCl saturado), devido a disponibilidade, e uma interface
eletroquimica SOLARTRON 1287 para a realizacdo das curvas de polarizagao

anodica em baixos potenciais.

3.2.5.4 Avaliacao dos picos de corrente na regidao transpassiva em altos
potenciais

Da mesma forma que se sucedeu para baixos potenciais, todas as
amostras foram igualmente preparadas, no sentido de se avaliar o
comportamento do pico de corrente em meio de acido sulfurico (H2SO4 0,1M)
agora a altos potenciais, mais especificamente na regido de passivagéo
secundaria, que para ambas as ligas iniciou-se em aproximadamente
+900mV/1000mV. As taxas de varredura aplicadas no estudo também foram

de 10, 20, 30, 40 e 50mV/s. Inicialmente foi aplicado um potencial catédico de
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aproximadamente +200mV a circuito aberto, por cerca de 5s e entado
inicializada a varredura, que foram finalizadas, apds atingirem o potencial de
passivacao secundaria, de aproximadamente +1500mV. A cela eletroquimica
utilizada para as avaliagdes esta exposta na Figura 3.2, conforme ja citado em

nas avaliagcdes a baixos potenciais.

3.2.5.5 Analise de decaimento Ixt nos potenciais de pico

Utilizando-se o mesmo procedimento de preparacdo das amostras para
ensaios do crescimento dos filmes a baixos e altos potenciais, € 0 mesmo
dispositivo ilustrado na Figura 3.2, foram entdo realizadas as analises de
decaimento de corrente em funcdo do potencial aplicado para todas as

amostras, também em acido sulfurico (H2SO4 0,1M).

Foram utilizadas taxas de varreduras especifica de 10mV/s e tempo de
imersao em circuito aberto de 10 segundos antes da inicializagdo da varredura,
salientando-se que para a imersdo em solugéo acida, as amostras foram antes

lixadas até lixa grana 1200 e lavadas com agua destilada.

As varreduras foram iniciadas a partir do potencial de corrosao
estabelecido durante os 10s iniciais de imersé&o, e interrompida nos potenciais
de pico de transigdo ativo-passivo, na regido de passivagdo primaria, no
potencial de pico de passivacdo secundaria e na regidao de passivagao
secundaria. Ao atingir estes potenciais estacionarios de picos e potenciais
estacionarios nas regides, observou-se o comportamento de decaimento da

corrente em funcéo do tempo, potenciostaticamente.

3.2.6 Analise de nanodureza das fases das ligas

O principal objetivo dessa avaliagcdo de dureza é identificar se ocorre
variagdo de dureza nas fases ferritica e austenitica com os tratamentos

isotérmicos as baixas temperaturas. Esta variacdo pode estar associada a
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precipitados finos que endurecem devido a precipitacdo; por isso € importante

medir a nanodureza, pois os precipitados sdo nanométricos em sua dimensao.

A nanoindentagcdo € empregada quando baixas cargas sao necessarias
de serem utilizadas, no sentido de avaliar as propriedades mecanicas

especialmente em regides proximas da superficie.

Diferentemente das durezas Vickers e Brinnel, a nanoindentacdo € um
método que registra os dados em escalas nanométricas obtidos em regides de

transicao elastico/plastico da deformacao.

Todas as amostras foram preparadas entdo para analises de
nanodureza das respectivas fases austenita e ferrita, com o auxilio de um
nanodurdmetro XP com ponta de diamante Berkovich (MTS System
Corporation — USA).

As amostras foram embutidas em baquelite, lixadas até lixa grana 1200,
polidas em alumina 0,3um e atacadas com Behara Il, com o intuito de facilitar a
revelacdo das fases presentes, e assim proceder as indentacbées. Um
identador na forma de piramide, exigido por norma, foi utilizado para as
medidas de dureza, onde foram realizadas 25 medidas de dureza, com
diferentes penetragdes, até que a carga fosse suficiente para eliminar todos os

efeitos secundarios como rugosidade superficial e deformagéo.

O equipamento foi programado para realizar 25 indentagbes por
profundidade de penetragcdo, onde para cada uma dessas indentacdes
realizadas, foi necessaria a verificacdo da fase em que cada penetracao
atingiu, pois os dados referentes as durezas apenas foram levantados para as

fases austenitica e ferritica.

Assim, uma curva de profundidade de penetragao em fungao da dureza
de cada fase foi tragada. No patamar de dureza constante foi adotado o valor
de penetracdo de aproximadamente 1600 nm para obter-se a dureza real da

fase.
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3.2.7 Anadlise por espectroscopia de fotoelétrons excitados por raio-X
(XPS)

Foram realizadas analises por Espectroscopia de Fotoelétrons por
Raios-X (XPS), dos filmes crescidos nos potenciais de pico de transigédo ativo-
passivo. Foi utilizado um sistema fixador de amostras, conforme a Figura 3.3,
para realizacado do crescimento dos filmes em meio acido.

As amostras foram lixadas até lixa grana 1200 e lavadas com agua
destilada, e depois presas ao sistema fixador e imersas em solucédo acida. A
partir do potencial de corroséo registrado apdés 10s de imersdo foi iniciada a
varredura anddica até os potencias de pico, onde a taxa de 10mV/s é que
melhor explicitou os pites nas varreduras.

Uma vez atingido o potencial de passivagcdo de — 250mV, as amostras
permaneceram polarizadas neste potencial por 15minutos, visando o
crescimento do filme. Finalizados os 15 min, as amostras foram lavadas com
agua destilada, e depois secas com ar quente.

As amostras assim produzidas foram analisadas com o auxilio de um
espectroscopio de fotoelétrons excitados por raios-X da KRATOS
ANALYTICAL, modelo XSAM HS, sob ultravacuo (na faixa de 5x10” Pa). Como

fonte excitadora foi usada a radiacédo Ko do Mg (h,, =1253,6 eV) com poténcia

de 130W (emisséo de 10 mA e voltagem de 13 kV).

Os espectros de exploragao da amostra foram obtidos com energia de
passagem do analisador de 80 eV e os espectros de alta resolugdo, com
energia de passagem do analisador de 20 eV. Os espectros foram ajustados
para o componente do pico referente a C-C e C-H C 1s a 284,8 eV,
correspondente a carbono adventicio.

O ajuste dos picos foi feito usando “software” disponivel no
equipamento. Nao foi promovida limpeza por bombardeamento de ions para

preservar o filme crescido potenciostaticamente.
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3.2.8 Analise por microscopia eletronica de transmissao

Foram realizadas algumas analises via microscopia eletronica de
transmissao (MET) das amostras envelhecidas por 3000h e 7000h, no sentido

de verificar as fases intermetalicas que precipitam na ferrita e austenita.

As amostras foram usinadas em diametro de 3mm, com refrigeracao
constante para ndo esquentar as amostras, cortadas com disco de diamante de

espessura 200 um e devidamente refrigerado com agua.

Foram acondicionadas em um suporte com cera natural e lixadas até
70um. Apos esta preparacéo prévia, foram desbastadas com discos rotativos
(“dimpler”) para produzir uma pequena concavidade no centro da amostra com

20um de espessura.

Finalmente passaram pelo “ion beam” por cerca de 20h cada amostra,
com angulos de incidéncia de 20° e a temperatura de 5°C, visando a
perfuragdo da amostra e producao de area fina, necessaria para a analise no
MET Philips modelo CM120.

As observacgbes foram efetuadas tanto via campo claro como campo
escuro, auxiliado pela difracdo em pontos especificos de interresse,
principalmente devido as dimensdes maiores ou menores das particulas

precipitadas.
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4 RESULTADOS

4.1 Analise por microscopia é6tica (MO)

As Figuras 4.1 a 4.6 mostram as estruturas observadas para as
amostras de acgo inoxidavel duplex contendo alto e baixo teores de Cr, nas
condicbes de laminadas a quente, solubilizadas e envelhecidas nas
temperaturas de 300° e 400°C e por tempos de 3000, 5000 e 7000h.

Observa-se que ambas as amostras (com alto e baixo teor de Cr)
apresentam uma estrutura duplex austeno-ferritica (a-y), cujas proporgdes se
modificam de acordo com o tempo e a temperatura de envelhecimento.

As Figuras 4.1(a) e (b), para a amostra contendo alto cromo, mostram
uma estrutura duplex com regides da fase ferrita (a-regides escuras) e regides
da fase austenita (y-regides claras).

Observa-se que a proporgcado entre a fase ferriitica e austenitica é de
50:50%, aproximadamente, tanto na condicdo de laminado a quente na forma
de chapas grossas quanto na de solubilizado.

As Figuras 4.2(a), (b) e (c) e 4.3(a), (b) e (c) referem-se as amostras de
aco inoxidavel duplex contendo alto teor de Cr envelhecidas nas temperaturas
de 300° e 400°C durante 3000, 5000 e 7000h.

Nestas figuras observa-se que, a medida que aumenta a temperatura e
o tempo de tratamento de envelhecimento, ocorre uma diminuicdo da
porcentagem de fase austenitica (regides claras) e um aumento da

porcentagem de fase ferritica (regides escuras).
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Figura 4.1 — Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase
escura)para amostras contendo alto Cr(22%Cr-5%Ni) laminadas
a quente(chapas grossas)(a) e solubilizada a 1050°C por 1h(b).
Ataque: Behara Il
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(©)
Figura 4.2 - Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase escura)
para amostras contendo alto Cr(22%Cr-5%Ni) envelhecidas a

3000h(a), 5000h(b) e 7000h (c) a 300°C. Ataque: Behara Il.
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Figura 4.2cont.- Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase
escura) para amostras contendo alto Cr(22%Cr-5%Ni)
envelhecidas a 3000h(a), 5000h(b) e 7000h (c) a 300°C.
Ataque: Behara Il.
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Figura 4.3 - Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase

escura)para amostras contendo alto  Cr(22%Cr-5%Ni)

envelhecidas a 3000h(a), 5000h(b) e 7000h(c) a 400°C. Ataque:
Behara Il
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(c)

Figura 4.3 cont - Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase

escura) para amostras contendo alto Cr(22%Cr-5%Ni)
envelhecidas a 3000h(a), 5000h(b) e 7000h(c) a 400°C.
Ataque: Behara Il.

Na Figura 4.4, referente a amostra de aco inoxidavel duplex contendo
baixo cromo, observa-se que na condigdo de laminada a quente (a), a fragéo
de fase ferritica € bem inferior que a fracdo de fase austenitica, numa
proporcao de 18:82 em %. Na condigdo de solubilizada (b), as propor¢des de
fases aumentam consideravelmente devido ao tratamento de solubilizacdo a
1300°C por 1h, levando a uma proporcao de 57:43 em % respectivamente para
as fases ferriticas e austeniticas.

As Figuras 4.1 e 4.4 mostram a dependéncia da estrutura com o teor de
Cr do aco. Para se obter uma relacado proxima a 50:50 em % entre as fases a e
y em um ago com baixo teor de Cr (17%) é necessaria uma temperatura de
solubilizacdo mais elevada quando comparada a amostra contendo alto Cr
(22%). Nao foi possivel estabelecer uma correlagao entre as temperaturas de
solubilizagdo que efetivamente mais se aproximaram de um teor de 50:50 em

% das fases austeniticas e ferriticas, com o teor dos elementos Cr e Ni das
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ligas com alto e baixo Cr, e os digramas pseudo-binarios expostos na Figura
2.1.

Na Figura 4.5 (a) e (b) observa-se que a estrutura duplex apresenta uma
proporcdo de regides ferriticas e austenitica préximas a 50:50 em %,
entretanto, quando tratada a 7000h [Figura 4.5 (c)], o teor de fase ferritica
diminui e o teor de fase austenitica aumenta.

Na Figura 4.6, referentes ao tratamento térmico de amostras com baixo
Cr a 400°C por 3000h(a) e 5000h(b), o teor de fase austenitica em relagéo ao
teor fase ferritica altera-se para uma relagéo proxima a 55:45 em %. A 400°C
por 7000h (c) esta relagdo altera-se significativamente, chegando a uma
grande fragdo de fase austenitica e pequena fragdo de fase ferritica, numa

proporcao de 70:30 em % respectivamente.

Figura 4.4 - Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase escura)
para amostras contendo baixo Cr(17%Cr-5%Ni) laminadas a
quente(chapas grossas)(a) e solubilizada a 1300°C por 1h(b).
Ataque: Behara Il.
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Figura 4.4cont. - Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase
escura) para amostras contendo baixo Cr(17%Cr-5%Ni)
laminadas a quente(chapas grossas)(a) e solubilizada a 1300°C

_por 1h(b). Atague: Behara Il.
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Figura 4.5 - Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase escura)

para amostras contendo baixo Cr(17%Cr-5%Ni) envelhecidas a
3000h(a), 5000h(b) e 7000h (c) a 300°C. Ataque: Behara Il.
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(b)_

(c)

Figura 4.5cont. - Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase

escura) para amostras contendo baixo Cr(17%Cr-5%Ni)
envelhecidas a 3000h(a), 5000h(b) e 7000h (c) a 300°C. Ataque:
Behara Il
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(b)

Figura 4.6 - Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase escura)

para amostras contendo baixo Cr (17%Cr-5%Ni) envelhecidas a
3000h (a), 5000h (b) e 7000h (c) a 400°C. Ataque: Behara Il
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Figura 4.6 —cont. Estrutura duplex austenitica (fase clara) e ferritica (fase
escura) para amostras contendo baixo Cr (17%Cr-5%Ni)
envelhecidas a 3000h (a), 5000h (b) e 7000h (c) a 400°C.
Ataque: Behara Il.

As Tabelas 4.1 e 4.2 mostram os valores obtidos para as porcentagens
de fases expostas na Figura 4.7, comparando-os com os valores obtidos para
as porcentagens das fases iniciais do ago na condigdo de fornecimento, ou

seja, laminados a quente na forma de chapas grossas.
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Tabela 4.1 - Porcentagens de fases calculadas para amostra com alto Cr.

Amostra Alto Cromo Fracao de Fases (%)
Laminado a quente 55% ferrita + 45% austenita (+6%)
Solubilizado 1050°C 1h 50% ferrita + 50% austenita (+5%)
Solubilizado + TT 3000h 300°C 54% ferrita + 46% austenita (+2%)
Solubilizado + TT 3000h 400°C  59% ferrita + 41% austenita (+1%)
Solubilizado + TT 5000h 300°C 58% ferrita + 42% austenita (+3%)

(
(
(

Solubilizado + TT 5000h 400°C 58% ferrita + 42% austenita (+2%)
Solubilizado + TT 7000h 300°C 58% ferrita + 42% austenita (+2%)
Solubilizado + TT 7000h 400°C  61% ferrita + 39% austenita (+2%)

Tabela 4.2 Porcentagens de fases para amostra com baixo Cr.

Amostra Baixo Cromo Fracao de Fases (%)
Laminado a quente 18,0% ferrita + 82,0% austenita (+7,0%)
Solubilizado 1300°C 1h 57,0% ferrita + 43,0% austenita (£8,4%)
Solubilizado + TT 3000h 300°C  55,0% ferrita + 45,0% austenita (+2,6%)
Solubilizado + TT 3000h 400°C  55,0% ferrita + 45,0% austenita (£2,7%)
Solubilizado + TT 5000h 300°C  50,2% ferrita + 49,8% austenita (+6,6%)

)
)
)

Solubilizado + TT 5000h 400°C  54,1% ferrita + 45,9% austenita (+4,1%
Solubilizado + TT 7000h 300°C 42,3% ferrita + 57,7% austenita (+3,7%
Solubilizado + TT 7000h 400°C  30,3% ferrita + 69,7% austenita (+3,4%

A Figura 4.7 mostra as alteragbes nas porcentagens das fases, para as
amostra contendo alto cromo (25%) e baixo cromo (17%), em funcdo dos
tratamentos de envelhecimento a 300°C e 400°C nos tempos de 3000h, 5000h
e 7000h.
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Figura 4.7 - Porcentagem de fases para as amostras de alto cromo (a) e baixo

cromo (b) em fungéo do tempo e temperatura de envelhecimento.
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Observa-se que a porcentagem da fase ferritica, para a amostra de
baixo cromo tratada a 300°C altera-se de 57% para 30% aproximadamente;
com a fase austenitica aumentando consequentemente de 43% para 60%.

Para a amostra com alto Cr, para esta mesma temperatura de 300°C, a
porcentagem de fase ferritica aumenta de 50% para 60% aproximadamente,
enquanto que a porcentagem de fase austenitica, diminui de 50% para 40%. O
mesmo fendmeno ocorre para a temperatura de 400°C, entretanto de forma
mais pronunciada, ou seja, as propor¢des se alteram mais intensamente. Esta
alteragcdo (aumento e diminuicdo das porcentagens de fases), tende a levar a
estrutura da amostra solubilizada a propor¢ao de fases presentes na estrutura
da amostra como fornecida, ou seja, na condi¢do de laminada a quente na

forma de chapas grossas.

4.2 Analise quimica (AQ) e analise via microscopia eletrénica de varredura
(WDS-MEV)

Com o intuito de comparar resultados obtidos com a analise quimica
realizada por espectroscopia de absorcdo por plasma e de identificar os
balangos de massa de cada elemento na microestrutura, foram realizadas
analises quantitativas através do microscopio eletrénico de varredura (WDS-
MEV).

Uma vez que as propriedades mecanicas sao dependentes da estrutura
do material, e estas por sua vez, sado reflexos da composi¢do quimica de cada
fase, a técnica de WDS-MEV também auxiliou no entendimento da contribuigcao
de cada fase em propriedades macroscopicas, como dureza, por exemplo.

A Tabela 4.3 mostra o resultado de analise quimica na amostra como

recebida na forma de chapas grossas, via plasma.
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Tabela 4.3 - Analise quimica quantitativa da amostra solubilizada via plasma.

Elementos Alto Cr (%) Baixo Cr (%)
C 0,024 0,018
Si 0,35 0,37
Mn 1,57 1,6
Cr 22,6 17,2
Ni 5,38 5,37
Mo 2,58 2,54
W 0,01 0,01
\'} 0,06 0,04
Ti 0,005 0,005
Nb 0,01 0,01
Co 0,03 0,02
Cu 0,07 0,1
Al 0,005 0,005
P 0,013 0,011
S 0,008 0,006
N 0,13 0,11
(0] 0,014 0,007
Fe 67,141 72,578

A Tabela 4.4 mostra os teores dos elementos nas fases ferriticas e

austeniticas determinados via WDS-MEV, em amostras solubilizadas.

Tabela 4.4 - Teores de cada elemento nas fases ferritica e austenitica,
analisados via WDS-MEV.

Composigao (% massa)

Elemento Amostra Alto Cr Amostra Baixo Cr
Austenita Ferrita Austenita Ferrita

Al 0,2322 0,3081 0,0453 0,0552

Si 0,3352 0,3771 0,3257 0,3678
Nb 0,0157 0,0174 0,0292 0,0136
Mo 1,9538 3,0629 2,2133 3,0047
Cr 21,2690 24,8970 16,9732 18,4332
Mn 1,7627 1,5137 1,7435 1,5515
Fe 67,8241 65,6945 72,7838 72,3212

Ni 6,6073 41293 5,8859 4,2528

Nota-se que o teor de Cr presente na ferrita € maior que o presente na
austenita para ambas as amostras com alto ou baixo Cr. O inverso acontece

com o teor de Ni presente na ferrita, isto , o teor de Ni presente na ferrita é
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menor que o teor de Ni presente na austenita. De fato o Cr € um elemento

ferritizante e o Ni um elemento austenitizante.

Os valores médios obtidos para os teores de cada elemento, conforme a
Equacao 1, referem-se a uma somatéria ponderada dos valores individuais de
cada elemento na fase obtidos através de WDS-MEV (Tabela 4.4), multiplicada
pela porcentagem de fase obtida pela analise via microscopia 6ptica (Tabelas
4.1e4.2).

%Elemento na liga = >.(%Elemento na fase)*(%fase) eq.1

Com isso, pode-se entdo calcular as quantidades de cada um dos elementos

na microestrutura da amostra solubilizada, conforme mostra a Tabela 4.5.

Tabela 4.5 - Balango de massa dos elementos na microestrutura

Elementos % amostra alto % amostra baixo

cromo cromo

Cr 23,08 17,80

Ni 5,37 4,96

Mo 2,51 2,66

Fe 66,76 72,52

Si 0,36 0,35

Mn 1,63 1,63

Nb 0,02 0,01

Al 0,27 0,03

De posse destes dados, podemos assim calcular os valores de cromo e
niquel equivalentes, que estdo apresentados na Tabela 4.6 para as duas ligas
solubilizadas.Como os elementos carbono e nitrogénio que tem influencia
significativa nos valores de Cr e Ni equivalentes foram considerados os valores

obtidos através do analisador de gases. Os demais elementos presentes na
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liga ndo sao significativos do ponto de vista de contribuigdo para o calculo de

Cr e Ni equivalentes.

Tabela 4.6 - Cr e Ni equivalentes calculados, para as ligas com alto e baixo

cromo solubilizadas, a partir dos dados obtidos para AQ e WDS.

Amostra Alto Cr Amostra Baixo Cr
AQ WDS AQ WDS
Cr equivalente 27.5 29.3 22.0 23.0
Ni equivalente 10.2 10.1 9.51 9.1

O Diagrama de SHAEFFLER exposto na Figura 4.8 mostra os valores
obtidos quando dos calculos do Cr e Ni equivalentes. As Equacgdes 2 e 3
mostram os elementos e as ponderacdes envolvidas nestes calculos.

Creq= [Cr] + 2[Si] + 1.5[Mo] + 5[V] + 5.5[Al] + 1.75[Nb] + 1.5[Ti] + 0.75[W] eq. 2
Nigq= [Ni] + [Co] + 0.5[Mn] + 0.3[Cu] + 30[C] + 25 [N] eq. 3

A Tabela 4.6 mostra os valores calculados a partir das Equacdes 2 e 3
para os teores obtidos por analise quimica e por WDS-MEV. Nota-se que os
valores calculados para ambas as técnicas sao muito semelhantes. Parte desta
pequena variacdo, como mencionado anteriormente, pode ser atribuida a nao
determinagcdo de elementos que nao contribuem significativamente com o
calculo do Cr e Ni equivalentes, notadamente Nb, Al, W, Mo, Cu. Assim, pode
se dizer que também sdo co-responsaveis pelo aumento do erro entre as duas
técnicas empregadas. Entretanto, ndo pode ser atribuido a esses elementos, a
maior contribuicdo no erro, uma vez que a porcentagem desses elementos na
liga € muito pequena.

A maior fonte de erros esta no calculo das porcentagens de fase via
microscopia optica, pois apesar do grande numero de campos analisados para
a obtencdo de uma média, o desvio padrdo permaneceu alto em funcdo de
uma certa heterogeneidade da liga. Para ligas no estado laminado e em
seguida recristalizado a quente, que ndo é o caso de nossas ligas, a

homogeneidade da estrutura favoreceria valores de desvio padrdo menores e
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consequentemente a uma maior aproximacao dos valores obtidos por MO e
WDS-MEV.

Quando indicados Cr e Ni equivalentes no diagrama de SHAEFFLER,
conforme Figura 4.8, pode-se verificar uma certa compatibilidade entre as
técnicas, independentemente dos erros e desvios decorrentes dos calculos, o

que valida os valores obtidos por WDS-MEV para os teores dos elementos

avaliados.
R 30 | | T T T |
R
= &,
| = r
o 20 Austenita —_
: Baixo CrAQ AltoCrAQ ]
5 Alto Cr WDS
{= 3
L A+
5 *a Baixo CrWDS
=  Martensita, y
= F
E Ferrita
D 1 I i 1
Q 10 20 30 40

Cromo Equivalente (%)

Figura 4.8 — Indicacao de Cr e Ni equivalentes no diagrama de SHAEFFLER,
para amostras com alto Cr e baixo Cr.

Observa-se que ambos os pontos (AQ e WDS) para baixo Cr e alto Cr
encontram-se proximos no diagrama de SHAEFFLER, o que mostra uma

importante confirmagédo de uma técnica e da outra.
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4.3 Ensaios de perda de massa por imersao

As Figuras 4.9 e 4.10 mostram os valores obtidos para os ensaios de
perda de massa em fungcado do tempo de imersao, da temperatura e do tempo
de tratamento térmico para as amostras de aco inox duplex contendo alto e

baixo cromo.

Amostra Alto Cr
—=— 1h 1050°C
25x10°- —@—3000h 300°C

3000h 400°C
—w— 5000h 300°C
5000h 400°C
—<4— 7000h 300°C
2,0x10° & 7000h 400°C

2,5x10°
2,0x10% -
1,5x10°
1,0x10°

Perda de Massa (g/cm?)

Viv/v ,

v—Y

5,0x10'5—- v
00 Jy—gEA—A——"

T T T T T T T T
0 50 100 150 200

Tempo de Imerséao (h)

Figura 4.9 - Perda de massa em fungdo do tempo de imersdo, para as
amostras com alto Cr, nas diversas condi¢cdes de tratamentos.
Solugao: FeCl3; 10%, T=25°C.

As Figuras 4.11 e 4.12 mostram os valores de perda de massa total
apo6s aproximadamente 200h de imersdo em cloreto férrico para as amostras
com alto e baixo Cr. Os dados estdo separados das curvas das figuras

anteriores por temperaturas e tempos de envelhecimentos.
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Figura 4.10 - Perda de massa em fungdo do tempo de imersdo, para as

amostras com baixo Cr,

nas diversas condigcbes de

tratamentos. Solugéo: FeCl; 10%, T=25°C.
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Figura 4.11 - Perda de massa em fung&o do tempo de tratamento isotérmico
para amostra com alto Cr. Solugao: FeCls 10%, T=25°C.
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Figura 4.12 - Perda de massa em fungédo do tempo de tratamento isotérmico
para amostra com baixo Cr. Solugao: FeCl; 10%, T=25°C.

Nota-se que a resisténcia a corrosdo depende do tempo e da
temperatura de tratamento térmico, bem como do teor de Cr da liga. Observa-
se para a amostra com baixo Cr que a perda de massa cresce continuamente
com o aumento do tempo de tratamento térmico, enquanto que para a amostra
com alto Cr ha um aumento continuo até cerca de 5000h, seguido de uma
queda nos valores de perda de massa para as amostras tratadas termicamente
a 7000h.

Observa-se também, que as amostras tratadas a 400°C, apresentam
perda de massa ligeiramente maior que as amostras tratadas a 300°C, a
excecgado da amostra com alto Cr tratada a 400°C 5000h, a qual apresentou
perda de massa bem superior se comparada com a amostra tratada a 300°C

por 5000h.

Deve-se atentar também para os valores de perda de massa
identificados para a amostra com alto teor de Cr em comparagdo a amostra
com baixo teor de Cr. A diferenca entre os valores, chega a ser de trés ordens
de grandeza(10?) maior para o aco com baixo cromo (~17% de Cr) do que para

0 ago com alto Cr (~22%de Cr)
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4.4 Analise eletroquimica

4.4.1 Andlise das curvas de polarizagao anédica em meio acido

As Figuras 4.13 e 4.14 mostram as curvas de polarizagdo anddica
potenciodindmicas em meio acido, obtidas para as amostras com alto e baixo

Cr, respectivamente.

2,0

Amostra Alto Cr
Curvas de Polarizagdo Anddica
159 H,S0, 0.1M; v=10mV/s; E=-350mV

{ ———1050°C 1h

104 —300°C 3000h

400°C 3000h

w ———300°C 5000h

3 054 400°C 5000h

S ~300°C 7000h

o ———400°C 7000h
0,0
-0,5 -

LR | LR | T T LB | LU
1E-7 1E-6 1E-5 1E-4 1E-3 0,01

I(A/lem®)

Figura 4.13 — Curvas de polarizagao anddica potenciodindmica para amostras
com alto Cr. Solugdo: H,SO4 0.1M, v=10mV/s, CE=platina,
ER=SCE.
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Figura 4.14 - Curvas de polarizagdo anddica potenciodindmica para amostras
com baixo Cr. Solugdo: HSO4 0.1M, v=10mV/s, CE=platina,
ER=SCE.

Observa-se que todas as amostras apresentam curvas de polarizacao
anddicas tipicas para acos inoxidaveis duplex em ambientes acidos sem
cloretos. O potencial de corrosao € da ordem de — 250mV para as amostras
contendo alto Cr e -350mV para as amostras contendo baixo Cr.
Aparentemente ndo existe correlacdo entre o potencial de corrosdo e os

tratamentos térmicos efetuados.

Para as amostras com alto Cr as curvas de polarizagdo anddica sao
semelhantes, apresentando um pico de corrente, correspondente a transicéo
ativo-passivo, em potenciais da ordem de —100mV. Apds este pico de corrente
critica de transigao ativo passivo, segue-se uma regiao de passivagao extensa

de aproximadamente 100 a 900mV.

Observa-se em potenciais proximos a 1000mV uma regido de
transpassivacao, caracterizada por um aumento de corrente com o aumento do
potencial. Apds 1250mV uma nova redugao da corrente ocorre. Este fenbmeno

€ atribuido a uma passivacao secundaria, que sera abordada neste trabalho. A
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intensidade de corrente de transicdo ativo passivo, corrente critica para
transicdo ativo-passivo, €& mais influenciada pelos tratamentos de
envelhecimento que a corrente de passivacao secundaria.

Nas amostras contendo baixo Cr o comportamento quanto as curvas de
polarizacdo anddica é similar ao ago com alto Cr, entretanto os potenciais em
que se observam transi¢cdo ativo passivo, regido de passivagcado e passivagao
secundaria sao ligeiramente diferentes. O pico de corrente critica ativo-passivo
ocorre para este material ao redor de -200mV. A regido de passivagao ocorre
entre 100 e 900mV, a transpassivacdo a partir de 1000mV, enquanto que o
pico de passivagao secundaria ocorre a 1100mV.

Nao ha uma tendéncia clara de correlagao entre as correntes de pico de
transpassivacdo secundaria e o tratamento térmico que a amostra sofreu.
Contudo, a corrente de passivagdao secundaria das amostras tratadas
termicamente mostra-se drasticamente menor quando comparada com a
amostra solubilizada. Existe uma correlacdo entre corrente critica de transicéo
ativo passivo e os tratamentos térmicos efetuado.

As Figuras 4.15 e 4.16 mostram as densidades de corrente criticas, de

ambos os picos em fungao do tempo de tratamento térmico.
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Figura 4.15 - Densidade de corrente critica de pico em fungédo do tratamento
térmico para a amostra com alto Cr: (a) pico de transi¢ao ativo-

passivo; (b) pico de passivagao secundaria.

107 5
1 Amostra Baixo Cr

Corrente Critica para

Transicao Ativo-Passivo °

—=—300°C
10°] —e—400°C

./I

(\TE“ ]
5 J

5 - /.\.
10* 4

5

solubilizado 3000h 5000h 7000h
tempo de tratamento isotérmico



92

10?
3
gﬂga ] Amostra Baixo Cr
ot = Corrente Critica para
6x10° Passivagédo Secundaria
s —a—300°C
5x10” 1 0
—e—400°C
< 4x10° -
5
<
= 3x10” -
2x10° A
e————=®8 L
-3 u
solubilizado 3000h 5000h 7000h

tempo de tratamento isotérmico

(b)

Figura 4.16 — Densidade de corrente critica de pico em fungdo do tratamento
térmico para a amostra com baixo Cr: (a) pico de transicéao

ativo-passivo; (b) pico de passivagao secundaria.

Com base nas Figuras 4.15 e 4.16, observa-se que a densidade de
corrente do 1° pico para amostra de baixo cromo é uma ordem de grandeza
maior que da amostra de alto cromo. Este fato pode ser relacionado a maior
dificuldade da amostra com baixo Cr em se passivar quando comparada a

amostra com alto Cr.

Observa-se que para a amostra contendo alto Cr, na regido do pico de
transicdo ativo-passivo a baixos potenciais, Figura 4.15(a), a densidade de
corrente critica da amostra tratada a 300°C aumenta menos acentuadamente
até 3000h, diminuindo a partir deste tempo até 5000h e voltando a aumentar
com mais acentuadamente até 7000h. Para a amostra com baixo Cr (Figura
4.16a), o comportamento € de um leve aumento a 300°C para tratamentos até
5000h, entretanto apresenta uma queda mais acentuada na densidade de
corrente de 5000h para 7000h.
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Para a amostra com alto Cr como mostra a Figura 4.15(a), tratada a
400°C, um aumento crescente da densidade de corrente se da até 5000h e um
ligeiro decréscimo de corrente de 5000h até 7000h. Na amostra com baixo Cr,
conforme mostra a Figura 4.16(a), tratada a 400°C observa-se um aumento da
densidade de corrente até 3000h, um ligeiro decréscimo até 5000h e um novo
aumento a 7000h.

Estes aumentos e decréscimos na densidade de corrente podem ser
entendidos como um reflexo de fenbmenos termicamente ativados que ocorrem
nas fases que compde os agos, ou seja, das transformacdes metalurgicas que
ocorrem durante os envelhecimentos. Sabe-se que aumento da temperatura e

o teor de Cr alteram a cinética de precipitacoes de fases, como o’ e G.

De acordo com MAY et.al.[66], os fenbmenos de decomposicéo spinodal
seguida de cristalizagado, coalescimento e crescimento de fases ricas em Cr
como o’ e G, alteram a resisténcia a corrosdo, o crescimento de filmes finos em

ambientes acidos e a resisténcia mecanica.

Nota-se que a tendéncia de todas as amostras € apresentar um aumento
da densidade de corrente critica de pico, seguido de um decréscimo desta e
um novo aumento. Contudo ha uma defasagem neste comportamento em
funcdo do teor de Cr e da temperatura de tratamento. As ligas tratadas a
400°C, nas quais as cinéticas de precipitacdo sio facilitadas em comparagao
as ligas tratadas a 300°C, observam-se crescimentos continuos da densidade
de corrente, seguidos de decréscimos desta. A cinética de precipitagdo de
fases indica que a liga com mais baixo Cr tem processos mais rapidos quando

comparada a liga com alto Cr.

Esta variagado da densidade de corrente reflete diretamente na facilidade
de formacdo de um filme passivo, uma vez que o pico de transi¢cao ativo
passivo indica a corrente necessaria para que ocorra a passivacdo. Assim, a
tendéncia € que amostras que tenham valores menores de densidades de
corrente critica de transicdo ativo-passivo, tenham maior facilidade em se

passivar, e consequentemente melhor resisténcia a corrosio.
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4.4.2 Varreduras anédicas para determinagao de potencial de pites

As Figuras 4.17 e 4.18 mostram as curvas de polarizagdo anddicas
potenciodinamicas em meio contendo cloretos para determinagcdo do potencial
de pites.

As curvas para o ago com alto Cr, Figura 4.17, mostraram um potencial
de pite definido nas diversas condicoes de temperatura e tempo de tratamento.

Porém, para o ago com baixo Cr, Figura 4.18, para as condi¢cdes de
envelhecimento a maiores tempos, 5000h e 7000h, mostraram-se em um

estagio ativo (de dissolugdo) em toda varredura.

1.4 4 Amostra Alto Cr
{ NaCl 0.5M; v=1mV/s -
124 1050°C 1h —
1,0_' ———300°C 3000h
400°C 3000h
08+ ——— 300°C 5000h
T} 1 0
W6 40000 5000h
2 1 ———300°C 7000h
> 04- 400°C 7000h
wl J
0,2
0,04 pPr=="5
_:'_/%:;f a‘z}
N\ p—
'0’4 ! UL | ! LA | ! UL | ! L
1E-7 1E-6 1E-5 1E-4 1E-3
I(Alcm?)

Figura 4.17 - Curvas de polarizagdo anoddicas poteciodindmicas para amostras
com alto Cr determinacao do potencial de pites. Solu¢do: NaCl
0.5M; v=1mV/s; CE=platina; ER=SCE.
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0,8
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1 NaCl 0.5M; v=1mV/s
0,6 { —— 1300°C 1h
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1E-7 1E-6 1E-5 1E-4 1E-3
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Figura 4.18 — Curvas de polarizagdo anodicas poteciodindmicas para amostras
com baixo Cr para determinacédo do potencial de pites. Solugao:
NaCl 0.5M; v=1mV/s; CE=platina; ER=SCE.

Observa-se que o potencial de pites € extremamente dependente do
tempo e da temperatura de tratamento térmico. As Figuras 4.19 e 4.20
mostram os potenciais de pite obtidos para ambas as amostras, nas diversas
condigbes de temperatura e tempo de envelhecimento. Os dados obtidos para
as amostras com baixo Cr tratadas termicamente, e que aparecem de forma
tracejada no grafico, sado referentes aos potenciais de corrosdo observados
para estas amostras, uma vez que, em funcado destes tratamentos reduzirem
drasticamente suas resisténcias ao pite, nao foi possivel obter-se um potencial
de pite caracteristico bem definido. Assim os valores expostos no grafico
servem somente para mostrar uma tendéncia, supondo a possibilidade de

ocorréncia de pites no potencial de corrosio.
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Figura 4.19 - Potenciais de pites para amostra com alto Cr.
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Figura 4.20 - Potenciais de pites para amostra com baixo Cr.
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Verifica-se, conforme Figura 4.20, que o potencial de pites da amostra
contendo baixo teor de Cr cai continuamente com o tempo e a temperatura de
tratamento térmico. Isto indica que tanto a corrosdo localizada como a
generalizada referente aos dados obtidos pelos ensaios de imersdo em meio
contendo cloreto férrico, para esta amostra, diminuem com o tempo e

temperatura de tratamento isotérmico.

A amostra com alto teor de Cr, conforme Figura 4.19, apresenta um
comportamento diferenciado, com aumentos e diminuicbes do potencial de
pites obtidos. Observa-se que a amostra tratada a 300°C tem um aumento do
potencial de pites, em relagdo a amostra solubilizada, quando tratada
termicamente por 3000h; na sequéncia apresenta uma queda no potencial de
pites a 5000h e novo aumento a 7000h. Novamente, quando comparamos
amostra tratada a 300°C com a amostra tratada a 400°C observa-se uma
defasagem da amostra tratada a 300°C com relagdo a tratada a 400°C. O
decréscimo no potencial de pites ja é observado na amostra tratada a 400°C
por 3000h, seguido de um novo aumento a 5000h que s6 € observado a 7000h
para a amostra tratada a 300°C. Essa amostra com alto Cr tratada a 400°C
apresenta uma nova queda no potencial de pites quando tratada a 7000h.
Pode-se inferir que uma amostra tratada a 300°C por 9000h tenda a ter o

potencial de pites diminuido também.

Estas observacdes também se relacionam com os dados obtidos para os
ensaios de imersdo em meio contendo cloreto férrico, que por sua vez também
apresentou pites, no qual tanto a amostra tratada a 300°C quando a tratada a
400°C, apresentaram um aumento da taxa de corrosdo observada para tempos
em torno de 3000 a 5000h, seguida de uma diminuigdo nesta taxa de corrosao

para tempos de 7000h.

As Figuras 4.21 e 4.22 mostram as superficies das amostras,
solubilizadas e tratadas termicamente a 300°C por 5000h, contendo baixo e
alto teor de cromo apds ensaios para determinacao do potencial de pites.
Observa-se que os pites nucleados encontram-se predominantemente na fase

ferritica ou na interface ferrita/austenita.
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b)

Figura 4.21- Pites nucleados (pontos pretos) durante ensaio para
determinagao do potencial de pites na fase ferritica (fase
mais escura) e/ou na interface austenita/ ferrita em
amostras contendo baixo teor de Cr. (a) solubilizada;

(b) tratada térmicamente a 300°C por 5000h.

(b)

Figura 4.22- Pites nucleados durante ensaio para determinacgdo do

potencial de pite na fase ferritica (fase mais escura) e/ou
na interface austenita/ ferrita em amostras contendo
alto teor de Cr. a) solubilizada; b) tratada térmicamente

a 300°C por 5000h.
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4.4.3 Analise de taxa de corrosao por extrapolagao de Tafel em meio

acido

As Figuras 4.23 e 4.24 mostram os dados de taxa de corrosdo em
funcdo do tempo e das temperaturas de tratamentos isotérmicos, obtidos por
extrapolacdo de Tafel de amostras analisadas em meio acido, H,SO4 0,1M e

com velocidade de varredura de 10mV/s, no potencial de corrosao.

3,0x10°
Amostra Alto Cr
2,5x10° —=—300°C

,oX T
—e—400°C

2,0x10°

cm?)

-5

|
1,0x10° - /
J ——¢

5,0x10°

(A
corr
-
[$)]
x
a
o
1

T T T T T T T T T T T T T T T
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000
Tempo de Tratamento Isotérmico (h)

Figura 4.23 - Taxa de corrosao obtida por extrapolagao de Tafel para amostras
contendo alto Cr: solugado: H,SO4 0.1M; v=10mV/s; CE=platina;

ER=SCE.
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0,0
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Figura 4.24 - Taxa de corrosao obtida por extrapolacédo de Tafel para amostras
contendo baixo Cr: solugao: H,SO4 0.1M; v=10mV/s; CE=platina;
ER=SCE.

Observa-se que para a amostra contendo baixo Cr 0 i (taxa de
corrosdo) cresce continuamente até cerca de 5000h e em seguida a taxa
decresce.

Observa-se que a taxa de corrosao obtida para a amostra tratada a
400°C é menor que a taxa de corrosdo obtida para a tratada a 300°C. Estes
dados se adequam aos dados observados para a densidade de corrente critica
de transicao ativo-passivo, realizados no mesmo meio. Observa-se que a
densidade de corrente € menor para a amostra tratada a 300°C a partir de
5000h, o que implica em uma maior resisténcia a corrosdo, o que de fato
ocorre. Raciocinio analogo pode ser feito para a amostra tratada a 400°C na
qual a densidade de corrente critica € maior e a taxa de corrosao também é
maior, ou seja, a resisténcia a corrosao € diminuida.

O mesmo comportamento € observado para a amostra com alto Cr, na

qual até 5000h a taxa de corrosao cresce, e a partir de 5000h decresce.



101

4.4.4 Avaliagao do crescimento de filmes passivos em baixos potenciais

As Figuras 4.25 e 4.26 mostram as sequéncias de curvas de polarizagao
anddicas obtidas para as amostras com alto e baixo teor de Cr em diferentes
velocidades de varredura, com o propésito de observar o comportamento de
crescimento dos filmes passivos. Nota-se que o pico de transicao ativo passivo
(potencial de passivagao primaria) aparece a aproximadamente — 100mV para
quase todas as amostras contendo alto e baixo Cr, nas diversas condi¢gdes de

tratamento isotérmico.
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| 1050°C 1h
——10mV/s
0.1 20mV/s
1 —30mV/s
0,0 4 40mV/s

| ——50mv/s

-0,1 1

0,24

E(V) x Ag/AgCI(KCI saturado)

-0,3

0,4 S —
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Figura 4.25 - Sequéncias de curvas de polarizagdo anddica para amostra
com alto teor de Cr em diferentes velocidades de varreduras;
solugdo: H,SO4 0.1M; CE=platina; ER= Ag/AgClsaturado-

Observa-se nesta sequéncia de curvas para a amostra com alto cromo,
conforme mostra a Figura 4.25, que o filme passivo passa a se formar a partir
de uma densidade de corrente critica em torno de 10 A/cm? para taxa de

varredura de 10 mV/s, e densidades maiores para taxas também maiores.



E(V) x Ag/AgCI(KCI saturado)

E(V) x Ag/AgCI(KCI saturado)

E(V) x Ag/AgCI(KCI saturado)

o
=}

o
[=}

0,0

Amostra Baixo Cr
1300°C 1h
——10mV/s
—20mV/s
———30mV/s
——40mV/s
50mV/s

Amostra Baixo Cr
| 300°C 3000h
—10mV/s
——20mV/s
———30mV/s
——40mV/s
50mV/s

Amostra Baixo Cr
| 400°C 3000h
— 10mV/s
—20mV/s
——30mV/s
——40mV/s

i 50mV/s

10° 1x10°

1x10*
| (A/em?)

10°

105



106

E(V) x Ag/AgCI(KCI saturado)

E(V) x Ag/AgCI(KCI saturado)

Amostra Baixo Cr
| 300°C 5000h
——10mV/s
——20mV/s
30mV/s
——40mV/s
50mV/s

o
[=}
1

05 — e —

~—

X

10° 1x10°

1x10™ 10°
| (Alcm?)

Amostra Baixo Cr
400°C 5000h
——10mV/s
——20mV/s
30mV/s
——40mV/s
0,04 50mV/s

0,5 ——r—

/

3

10° 1x10°

1x10™ 10°
| (A/em?)

10?



107

Amostra Baixo Cr

] 300°C 7000h
——10mV/s
—20mV/s {
30mV/s \
——40mV/s \
50mV/s

o
o
1

E(V) x Ag/AgCI(KCI saturado)

0’5 T T T T T T T T T
10° 1x10° 1x10 10° 10
| (A/em?)
Amostra Baixo Cr
] 400°C 7000h
_ ———10mVi/s
3 ———20mV/s
g 30mV/s
§ —40mV/s
o 0.0 50mV/s
<
&)
(@]
<
(@]
<
x
>
w —
0,5 — -
10° 1x10° 10?

Figura 4.26 — Sequéncias de curvas de polarizagdo anddica para amostra
com baixo teor de Cr em diferentes velocidades de varreduras;
solugédo: HySO4 0.1M; CE=platina; ER=Ag/AgClsaturado-

As Figuras 4.27(a) e (b) mostram as densidades de corrente de pico de
corrente de transig¢ao ativo passivo em funcado da velocidade de varredura para

amostras com alto e baixo teor de Cr.
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Figura 4.27 - Densidade de corrente critica de pico em fungao da velocidade

de varredura : (a) liga com alto Cr; (b) liga com baixo Cr.
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Observa-se que para todas as amostras, tanto alto Cr como baixo Cr, a
densidade de corrente critica de pico de transi¢cao ativo-passivo cresce
linearmente com o aumento da taxa de varredura, sugerindo-se que a liga com

alto teor de Cr tende a se passivar mais rapidamente que a de baixo teor de Cr.

4.4.5 Analise dos picos de corrente na regiao transpassiva em altos

potenciais

As Figuras 4.28 e 4.29 mostram as sequéncias das curvas de
polarizacdo anddica obtidas para as amostras com alto e baixo teor de Cr na
regido do pico de passivacdo secundaria em diferentes velocidades de

varredura.
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Figura 4.28 — Sequéncias das curvas de polarizagao anddica para
amostra com alto teor de Cr em diferentes velocidades de
varreduras na regido de passivagao secundaria; solugao: H,SO4
0.1M; CE=platina; ER=SC
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Figura 4.29 — Sequéncias das curvas de polarizagao anddica para
amostra com baixo teor de Cr em diferentes velocidades na
regido de passivagao secundaria: solugao: H,SO4 0.1M;
CE=platina; ER=SCE.

As Figuras 30 (a) e (b) mostram as densidades de corrente de pico em

funcado da velocidade de varredura para ambas as amostras.
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Figura 4.30 - Densidade de corrente critica de pico em fungdo da velocidade
de varredura para altos potenciais: (a) liga com baixo Cr; (b)

liga com alto Cr.

Observa-se uma tendéncia nao linear para ambas as amostras,

diferentemente das curvas a baixos potenciais, que se caracterizou pela
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linearidade, o que leva a crer que ha um comportamento diferenciado em
relacdo ao comportamento de formagao do filme a potenciais na regido ativo

passivo.

4.5 Analise de nanodureza das fases e das ligas.

Como exposto anteriormente, o intuito de realizar ensaios de nano-
dureza foi o de identificar indiretamente em que fase da microestrutura
(austenita ou ferrita) ocorre as precipitagdes que provocam o endurecimento, e
o0 aumento da dureza global das ligas.

Diz-se dureza global uma vez que o resultado obtido € uma média dos
resultados de dureza obtidos para a ferrita e para a austenita. A dureza global,
no entanto, reflete a dureza do material como as durezas obtidas
convencionalmente com identadores Vickers ou Rockwell C.

A Figura 4.31 mostra a variagao de dureza global da liga em fungao da
temperatura e do tempo de tratamento isotérmico de envelhecimento,
observando que para a amostra com alto teor de Cr, Figura 4.31 (a), tanto a
300°C como a 400°C esta propriedade de dureza cresce continuamente.

Observa-se que em todas as condicbes analisadas, a dureza para as
amostras envelhecidas a 300°C é menor que das amostras envelhecidas a
400°C.

No caso da amostra com baixo teor de Cr, Figura 4.31 (b), tanto a 300°C
como a 400°C esta propriedade cresce continuamente e com menos
acentuacao até o tempo de 5000h, também se mostrando maiores para as
amostras envelhecidas a 400°C, do que a 300°C. Verifica-se que apos 5000h,
ha uma queda mais intensa para a condi¢ao de tratamento a 400°C.

Nota-se que a dureza da amostra com alto Cr cresce continuamente
com o tempo de tratamento e que a dureza da amostra tratada a 300°C é
menor que a dureza da amostra tratada a 400°C, mostrando que existe uma

cinética de precipitagao maior a 400°C do que a 300°C.
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Figura 4.31 - Dureza Global para amostras com: (a) alto Cr e (b) baixo Cr.

Isto sugere que a precipitagdo de fases, que €& um processo
termicamente ativado, depende do tempo e da temperatura.

Com isso, 0s processos que acontecem para as amostras com baixo Cr
apresentam comportamento diferenciado com relagao as amostras com alto Cr.

Verifica-se que as durezas das amostras tratadas a 300°C, crescem

continuamente a quaisquer dos tempos analisados, entretanto, na amostra
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tratada a 400°C observa-se um crescimento da dureza até tempos de cerca de
5000h e decréscimo na dureza global a partir deste tempo ate 7000h. Isto
sugere que as transformacdes metalurgicas nesta amostra estejam se
processando de maneira mais rapida que em outras amostras.

Aparentemente a amostra com baixo Cr tratada a 400°C tem cinética de
precipitacdo mais acelerada, seguida da amostra com alto Cr tratada a 400°C,
pela amostra com baixo Cr tratada a 300°C e por fim a pela amostra com alto
Cr tratada a 300°C.

As transformacgdes metalurgicas que foram mencionadas estao
relacionadas a fases ricas em Cr que precipitam em temperaturas ao redor de
300°C e 400°C. Estas fases, ricas em Cr, sdo tanto a o’ proveniente de
decomposicio spinodal, como a fase G. Apds a precipitacdo destas fases pode
ocorrer coalescimento e recuperacao dos teores de Cr em regides adjacentes a
precipitados e crescimento destes precipitados. Estas transformacgdes
metalurgicas serdo abordadas novamente no tépico de discussdo de
resultados.

Estas variagdes na dureza podem ser explicadas em funcdo da baixa
difusividade que um elemento grande como o Cr apresenta. Quanto mais Cr,
mais facilitada deve ser a decomposicao spinodal e cristalizagdo. Entretanto, os
processos de coalescimento e crescimento, envolvidos na cinética dessas
fases, devem ser mais lentos, uma vez que mais Cr deve se difundir
conjuntamente com a precipitagao. Ja nos agos com baixo Cr, apesar de terem
a decomposicao e cristalizacdo um pouco menos favorecida, estes fenbmenos
devem ser processar quase na mesma velocidade que os ocorridos nos agos
com alto Cr, devido a natureza da transformacao.

Contudo os processos de coalescimento e crescimento devem terminar
antes, visto que a quantidade de Cr disponivel € menor.

Nas Figuras 4.32 e 4.33 sao registradas as durezas relativas de cada
fase, austenitica e ferritica para os acos com alto Cr e baixo Cr, e as

respectivas durezas globais da liga separadamente.
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Observa-se que a ferrita € a responsavel principal pelo aumento da
dureza global de todas as amostras analisadas, uma vez que, a excegao das
amostras com baixo Cr tratadas a 300°C por 7000h, como mostra a Figura
4.33(a) que tem dureza global diminuida, até pela prépria diminuigdo da dureza
da fase ferritica. Esta dureza da ferrita diminui devido ao coalecimento dos
precipitados.

Pode-se dividir os fenbmenos de precipitagdo e nucleagao observados
em quatro etapas: decomposicdo spinodal; cristalizacdo; coalescimento e
crescimento. Na primeira etapa ndo € esperada alteracdo nas propriedades de
resisténcia mecanica do material, uma vez que a decomposicdo implica num
rearranjo atdmico que apenas enriquece localmente em Cr a matriz, sem
perder coeréncia com a mesma. Assim, as linhas de discordancia, que em
ultima analise seréo as principais afetadas pelos fendbmenos descritos, durante
suas movimentagdes nao terdo seus processos alterados. Quando houver
cristalizagao nas regides onde houver decomposigao spinodal devera se ter um
aumento da dureza em funcgdo principalmente da diminui¢gdo do livre caminho
meédio para movimentacado das linhas de discordancia, em funcdo da presenca
de precitados pequenos como as fases a’'e G. O passo seguinte, o
coalescimento das particulas deve resultar em uma diminuicdo da dureza, uma
vez que aumentou o livre caminho médio para movimentagdo das
discordancias. O crescimento destas particulas, e a concorréncia de outros
fendbmenos de precipitacdo de outras fases ricas em Cr podem resultar em
novo aumento de dureza. Todos estes processos sado termicamente ativados e

dependem também da composicao geral da liga.

4.6 Analise do filme passivo por espectroscopia de fotoelétrons excitados
por raio-X (XPS)

A Tabela 4.7 mostra os valores relativos obtidos para o teor de Fe sob a
forma de 6xido (Feoxigado), €ncontrados no filme formado nas amostras com alto
teor de Cr, nas trés condi¢cdes especificas: solubilizada, tratada por 5000h a
300°C e tratada por 7000h a 300°C.
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Tabela 4.7 — Relagao da porcentagem de massa de Feoxigado /(Croxidado

Feoxidado) para amostras com alto Cr

Amostra alto Cr Relagao Feqxigado!/ (Croxidado + F€oxidado)
Solubilizada (1050°C 1h) 0,51
T.T. a 300°C por 5000h 0,62
T.T. a 300°C por 7000h 0,46

Na Tabela 4.8, mostra os valores relativos obtidos para o teor de Cr sob
a forma de 6xido (Croxidado), €ncontrados no filme das amostras com alto teor de
Cr, também em trés situacdes especificas: solubilizada, tratada por 5000h a
300°C e tratada por 7000h a 300°C. Nota-se que os unicos Oxidos encontrados

e definidos pelo espectro foram os 6xidos de Cr e Fe.

Tabela 4.8 - Relagéo da porcentagem de massa de Croxigado/ (Croxidado +

Feoxidado) para amostras com alto Cr

Amostra alto Cr Relagao Croxidado! (Croxidado + F€oxidado)
Solubilizada (1050°C 1h) 0,48
T.T. a 300°C por 5000h 0,37
T.T. a 300°C por 7000h 0,56

Baseado nos dados das tabelas 4.7 e 4.8, elaborou-se o grafico da
Figura 4.34, que mostra a porcentagem de massa de cromo e ferro oxidados,
presentes no filme oxido, em fungdo do tratamento de solubilizagdo e

envelhecimentos a 300°C por 5000h e 7000h respectivamente.

Sabemos que durante o crescimento anddico do filme, ha a dissolugéo
do metal em ions Fe** e Cr®* que representam uma transferéncia de massa,

com subsequente perda de massa.

Entretanto, nesta transferéncia de massa, os ions metalicos sob a forma
de Fe*" e Cr** sdo incorporados pelo filme e dissolvidos em solugdo, mudando
assim a fracdo molar desses elementos no filme, onde o ferro oxidado cresce e

o cromo oxidado decresce.
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O que realmente se observa na Figura 4.34 é exatamente isso, ou seja,
enquanto o ferro oxidado (Fe**) cresce no filme, o cromo oxidado (Cr®)
decresce, relagao esta que acontece até o tempo de 5000h; a partir desse
tempo e até 7000h, o ferro oxidado passa a decrescer € o cromo oxidado

crescer, devido aos precipitados nucleados na ferrita.
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0.70 - Feoxidado/(Croxidado+Feoxidado
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Figura 4.34 - Relagdo de porcentagem de massa de Croxigado/ (Croxidado *
Feoxidado) € Fe€oxidado/ (Croxidado + F€oxidado) dO filme éxido da amostra com
alto Cr, na condigao de solubilizada, envelhecida a 300°C por 5000 h e
7000h.

4.7 Analise de decaimento de corrente em fung¢ao do tempo (i x t)

As Figuras 4.35 a 4.38 mostram as curvas de decaimento de corrente
por tempo para as amostras com alto Cr e baixo Cr, nos potenciais de pico de
corrente ativo-passivo, potencial de passivagao, potencial de pico de

passivagao secudaria e potencial de passivagao secundaria.
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Figura 4.35- Ixt para amostras com alto Cr e baixo Cr no pico de transigao
ativo passivo. Solucdo: H,SO4 0.1M; CE=platina; ER=SCE.
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Figura 4.36 - Ixt para amostras com alto Cr e baixo Cr no meio da regidao de
passivagdo (~450mV). Solugdo: H»SOs 0.1M; CE=platina;

ER=SCE.
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Figura 4.37 - Ixt para amostras com alto Cr e baixo Cr no pico de passivagao
secundaria. Solucéo: H,SO4 0.1M; CE=platina; ER=SCE.

| x t para E
Ixt para ESegundu Pico
——— Alto Cr 1050°C 1h

] /J/ —— Alto Cr 300°C 3000h
c‘ﬁﬁﬁ Alto Cr 400°C 3000h
| ——— Alto Cr 300°C 5000h
Alto Cr 400°C 5000h
——— Alto Cr 300°C 7000h
Alto Cr 400°C 7000h
Baixo Cr 1300°C 1h
Baixo Cr 300°C 3000h
Baixo Cr 400°C 3000h
Baixo Cr 300°C 5000h

Baixo Cr 400°C 5000h

=
&1 Baixo Cr 300°C 7000h

Baixo Cr 400°C 7000h
—— T
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500 550 600
Tempo (s)

Passivagao Secundaria

I(A/em?)

10°

Figura 4.38 - Ixt para amostras com alto Cr e baixo Cr na regiao de passivagao
secundaria. Solugao: H,SO4 0.1M; CE=platina; ER=SCE.

Observa-se que para os potenciais de pico de transicao ativo passivo, o

de passivacao e o de pico de passivagao secundaria a corrente decai com o
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tempo de envelhecimento nos potenciais. Isto € indicio da formagao de um
filme. No caso de acgos inoxidaveis a presenca de um filme passivo resulta na
redugado da corrente de passivagdo a niveis da ordem de 10°A/cm?.

No potencial de passivagdo secundaria, algumas das amostras
apresentam queda na corrente de passivagao com o tempo, outras apresentam
um certo aumento.

Como neste potencial ha uma concorréncia entre os fenbmenos de
passivagao, transpassivagao e evolugao de oxigénio, uma analise isolada mais
aprofundada e criteriosa deva ser efetuada.

Entretanto, na regido de primeiro pico e na regido de passivagao
primaria, as curvas de decaimento de corrente em fungdo do tempo em
patamar potenciostatico melhor explicam o comportamento do filme passivo.

As Figuras 4.39 e 4.40, mostram as densidades de corrente
estacionarias obtidas apos cerca de 250 segundos de aplicagédo potenciostatica
dos potenciais para transigédo ativo passivo e de um potencial dentro da regido
de passivagao (450mV), respectivamente.

Observa-se nas Figuras 4.39 e 4.40, similarmente ao dados
apresentados pelas Figuras 4.15 e 4.16, que as densidades de corrente de pico
de transicao ativo passivo da amostra contendo alto Cr e baixo Cr diferem pelo
menos em uma ordem de grandeza, ou seja, a amostra contendo alto Cr
passiva-se mais facilmente em comparagao a amostra contendo baixo Cr.

Nota-se também que a amostra contendo alto Cr apresenta variacdes
mais sutis na densidade de corrente de transicdo ativo passivo quando

comparada a amostra contendo baixo Cr.
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Figura 4.39 — Densidade de corrente critica de transicdo ativo-passivo apés
decaimento de corrente em funcao do tempo e temperatura de
tratamento isotérmico para amostras com alto Cr e baixo Cr.
Solucgédo: H,SO4 0.1M; CE=platina; ER=SCE.
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Figura 4.40 — Densidade de corrente de passivagao primaria apos decaimento
de corrente em fungdo do tempo e temperatura de tratamento
isotérmico para amostras com alto Cr e baixo Cr. Solugao:
H,SO4 0.1M; CE=platina; ER=SCE.
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4.8 Analise por microscopia eletrénica de transmissao (MET)

As Figuras de 4.41 a 4.48 mostram as estruturas obtidas via microscopia
eletrénica de transmisséo (TEM), para as amostras envelhecidas a 300°C e
400°C por 3000h e 7000h. Deve-se atentar que as analises se restringiram as
amostras tratadas aos tempos de envelhecimentos de 3000 e 7000h na
temperatura de 400°C, no sentido de detectar as alteracbes metalurgicas, ou
seja, que fases precipitam em fungao destes envelhecimentos.

Observa-se para a amostra contendo baixo cromo que somente um tipo
de precipitado rico em Cr pode ser observado, enquanto que para a amostra
contendo alto teor de cromo dois tipos de precipitados ricos em Cr foram

observados.

Sabe-se da literatura que as transformagdes metalurgicas passiveis de
ocorrer nesta temperatura (400°C) sdo decomposi¢ao spinodal, seguida de
cristalizacao da fase o’ e precipitacdo de fase G. A quantidade e os tamanhos
dos precipitados formados na amostra contendo baixo teor em Cr mostra que
predominantemente a fase maior G precipitou. Na amostra com alto teor de Cr,
além de G a fase o’ também precipitou, sendo possivel identificar ambas

facilmente em campo escuro.

100nm

Figura 4.41 - Micrografias via TEM para a amostra contendo baixo cromo,

tratada durante 3000h a 400°C, campo claro.



130

Austenita - Ferrita

N

tratada durante 3000h a 400°C, campo claro (esquerda) e campo
escuro (direita).

Figura 4.43 - Micrografias via TEM para a amostra contendo baixo cromo,

tratada durante 7000h a 400°C, campo claro.



131

Figura 4.44 - Micrografia via TEM pra a amostra contendo baixo cromo,

tratada durante 7000h a 400°C, campo escuro.

Também visualizou-se que os precipitados, de apenas um tipo, expostos
em campo escuro conforme Figura 4.44, para a amostra de baixo Cr, mostram
uma certa coalescéncia em comparagao com os precipitados da Figura 4.41.

Na Figura 4.42(esquerda), pode-se verificar que as precipitacoes

ocorrem principalmente na fase ferritica.

Figura 4.45 - Micrografias via TEM para amostra contendo alto cromo, tratada

durante 3000h a 400°C, campo claro.
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Figura 4.46 - Micrografias via TEM para amostra contendo alto cromo, tratada

durante 3000h a 400°C, campo escuro.

Ferrita Auste

Figura 4.47- Micrografias via TEM para amostra contendo alto cromo, tratada

durante 7000h a 400°C, campo claro.
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Figura 4.48 - Micrografias via TEM para amostra contendo alto cromo, tratada

durante 7000h a 400°C, campo escuro.

Nas Figuras de 4.45 a 4.48 observa-se o aparecimento de dois tipos de

fases ricas em cromo, que precipitam preferencialmente na ferrita.

Esta identificacdo foi possivel devido a difragdo em pontos especificos
em campo claro, de um anel para a amostra com baixo Cr e dois anéis para a
amostra de alto Cr.Observa-se que apods 3000h de tratamento de
envelhecimento as fases ja podem ser facilmente visualizadas e a 7000h

observa-se um coalescimento das mesmas.

Observa-se também que a distribuicdo dos pequenos precipitados (mais
finos) na matriz ferritica acontece randomicamente, enquanto que os

precipitados maiores se associam a discordancias.
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5 DISCUSSAO DOS RESULTADOS

5.1 Analise microestrutural, MET e dureza

A variagdo das propriedades mecanicas e da estrutura, em agos
inoxidaveis duplex, envelhecidos a baixas temperaturas por longos tempos, €
um tema de grande importancia e, por isso, recebe grande ateng¢ao por parte
dos pesquisadores. Nao é o que ocorre, entretanto, com a variagdo da

resisténcia a corrosao provocada pelo envelhecimento.

A literatura é muito farta em apreciar as razdes pelas quais existe uma
variabilidade na resposta ao envelhecimento para diferentes tipos de acos
inoxidaveis. E certo que a concentracdo de alguns elementos pode ndo sé
afetar a taxa da reagdo spinodal, como pode levar a ocorréncia de outros

processos de precipitagao.

Existem evidéncias que pode haver um efeito de sinergismo entre essas
reacdes. Altas concentragcdes de carbono e molibdénio induzem, nos acos,
uma maior susceptibilidade a formacao de fases adicionais que podem afetar
as propriedades mecanicas diretamente ou afetar a reagcdo spinodal devido a
mudancgas na composi¢cao da matriz.

Em acos fundidos e envelhecidos a 300°C, PUMPHEREY & AKHURST
[17] sugerem que a unica variagéo possivel € a reagado spinodal para formar o
e o' e, possivelmente, uma certa quantidade de fase G precipitada nas
discordancias.

Desde que G é uma fase muito fina e encontra-se distribuida
heterogeneamente na microestrutura, ndo influencia a reagdo spinodal e
existem duvidas se possui qualquer efeito independente de fragilizagao.

Parece haver uma certa concordancia em considerar que 0s processos
que ocorrem sao os seguintes: formagao de fase G homogénea na ferrita;

precipitacdo de carbetos e crescimento a e o'.

Verifica-se, entdo, tratar-se de um fendmeno complexo que ainda é

assunto de maiores investigacoes.
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Neste trabalho, utilizou-se de amostras identificadas como alto e baixo
cromo, como relatado anteriormente, que por sua vez foram solubilizadas nas
temperaturas de 1050°C e 1300°C respectivamente.

O intuito de utilizar essas temperaturas distintas era obter
microestruturas com a mesma relagéo a/y para ambos os agos, uma vez que
essa relacdo depende da composicdo quimica e da temperatura de
solubilizagdo.

As Figuras 4.1(a) e 4.4(a) mostram que apos a laminagao a quente as
microestruturas dos agos sao bem distintas e dependentes da composi¢cao
quimica.

A microestrutura € alterada com a solubilizacdo de acordo como esta
indicado nas Figuras 4.1(b) e 4.4(b); observa-se uma estrutura duplex tipica
exibindo uma fina e alongada fase ferritica e grédos de austenita, com uma
relacdo a/y aproximadamente igual a 50:50 em % para o ago alto cromo e de
57:43 em % para 0 ago baixo cromo, que sdo microestruturas estaveis na
temperatura de solubilizagéo.

Durante os tratamentos térmicos de envelhecimento em baixas
temperaturas (300°C e 400°C) e longos tempos (3000h, 5000h e 7000h), a
microestrutura deve evoluir para a microestrutura de equilibrio na temperatura
correspondente.

Nessas temperaturas a mobilidade térmica é suficiente para promover,
tanto a decomposigao spinodal como a precipitacdo de varias fases complexas
de intermetalicos(G, y, R, ©) nos contornos de gréo e deslocagdes ou mesmo
no interior da fase ferritica.

Estes fendbmenos ocorrem com maior freqiéncia na ferrita, de tal forma
que a fase austenitica pode ser consideravel estavel, a menos da variacao
volumétrica de a. e y.

Entretanto, ndo se descarta a possibilidade de alguma precipitacéo
ocorra na fase austenitica.

A Figura 4.2(a), (b) e (c) indicam as microestruturas das amostras com
alto cromo depois de envelhecidas por diferentes tempos a 300°C. Verifica-se

que o envelhecimento ndo altera de forma significativa a microestrutura,
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apenas na Figura 4.2(c) (amostra envelhecida a 300°C por 7000h) que
apresenta uma morfologia menos alongada da austenita.

A Tabela 4.1 resume de que forma a relag&o a/y evolui com o tratamento
isotérmico e a Figura 4.7 (a) mostra o efeito do tempo de tratamento isotérmico
nesta relacdo. Como se observa, os tratamentos isotérmicos modificam a
relacéo a ferrita/austenita (a/y) com um aumento da quantidade relativa de fase
ferritica e uma diminuicdo da quantidade relativa de fase austenitica.

Assim, apds 7000h a microestrutura de equilibrio corresponde a 58% de
ferrita e 42% de austenita. A microestrutura da amostra com alto Cr
envelhecida a 400°C evolui de forma semelhante e apresenta, apos 7000h de
envelhecimento uma microestrutura de 61% de ferrita e 39% de austenita.

Portanto, dentro dos limites de erro do calculo das porcentagens de fase,
considera-se que as microestruturas adquirem uma estabilidade apdés 7000h de
envelhecimento a 300°C ou 400°C, com uma relagdo a/y da ordem de 60:40
em %.

A Figura 4.4 indica uma alteragdo consideravel na relagdo o/y da
amostra de baixo Cr solubilizada, para a amostra laminada a quente, com um
grande aumento da porcentagem relativa de ferrita.

A Tabela 4.2 resume de que forma a relagéo a/y evolui com o tratamento
isotérmico e a Figura 4.7 (b) mostra o efeito do tempo de tratamento isotérmico
nesta relagdo. Para ambas as temperaturas, existem uma tendéncia de
diminuicdo da quantidade relativa de fase ferritica que € muito mais acentuada
para o envelhecimento a 400°C.

De qualquer forma, para o ago baixo Cr, os dados sugerem que um
envelhecimento durante 7000h, a 300°C ou 400°C, nao é suficiente para obter
uma microestrutura estavel proveniente da microestrutura da amostra
solubilizada a 1300°C.

De acordo com as Figuras 4.39 a 4.42, observa-se pela microscopia de
transmissao que para a amostra contendo baixo Cr uma Unica fase precipitada
foi identificada. Constatou-se também que esta fase precipitou
preferencialmente na ferrita, e que a austenita permaneceu isenta de

precipitacoes.
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Morfologicamente € possivel atribuir estas precipitacdes a fase G, que
sdo precipitados relativamente grandes e distribuidos ao longo de contornos de
grao e discordancias, pois segundo HERTZMAN et.al. [45] a longos tempos de
envelhecimento a cinética de precipitacdo € lenta e tem como podlos de

nucleacao e crescimento dessas fases as linhas de discordancias.

No caso da amostra contendo alto Cr, Figuras de 4.43 a 4.46, o MET
constatou-se que duas fases precipitaram: a fase G, de tamanho similar a fase
encontrada para a amostra com baixo Cr; e uma fase mais refinada distribuida

homogeneamente pela matriz.

Esta fase pode ser relacionada morfologicamente a fase o’, proveniente

da cristalizacdo ap6s decomposicao spinodal.

Ambas as fases identificadas sdo extremamente finas se comparadas a
precipitados convencionais de acgos ferramenta, por exemplo. Justamente por
serem finos, exercem influéncia determinante nas propriedades mecanicas dos

acos inoxidaveis duplex.

Mais do que isto, por serem precipitados ricos em Cr, a fase G e a o/,
pode se inferir que as regides adjacentes a estes precipitados fiquem

empobrecidas em Cr durante os estagios iniciais de precipitagao.

Como observado nas Figuras 4.40 e 4.42 e Figuras 4.43 e 4.46, para as
amostras com baixo Cr e alto Cr tratadas a 3000h e 7000h respectivamente,

existe um coalescimento dos precipitados formados de 3000h a 7000h.

Isto sugere que nos estagios iniciais de precipitacdo destas fases ricas
em Cr ocorra um empobrecimento no teor deste elemento das regides
circunvizinhas as fases. Para tempos maiores, além do coalescimento destas
fases, um rearranjo quimico no sentido de equalizar o teor de Cr das regides

adjacentes as fases também deve se processar.

Este empobrecimento seguido de uma recuperagcdo em Cr das regides
adjacentes a precipitados implica em uma alteragdo na resisténcia a corroséo

generalizada e a corrosao localizada.

Como foi observado que as precipitagdes ocorrem preferencialmente na

ferrita, e em fung&o do tamanho das particulas, alguma alteragéo de resisténcia
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mecanica deve ser observada nesta fase e que nado deve se manifestar na fase
austenitica.

A precipitacdo de fases finas homogeneamente distribuidas pela matriz
reduz o livre caminho médio para movimentagao das discordancias. Como as
analises de dureza sdo realizadas ja no regime plastico, o que envolve
movimentagao das linhas de discordancia, qualquer alteragdo no livre caminho
meédio deve em principio ser refletida nos valores de dureza.

O que constatou (Figura 4.32) € que para a amostra com alto Cr a dureza
global aumenta continuamente com o aumento do tempo de tratamento
térmico.

Entretanto, para a amostra contendo baixo Cr ocorre um aumento da
dureza global até tempos da ordem de 5000h e redugdo da dureza para
tempos entre 5000h e 7000h.

Para as amostras contendo baixo Cr, o aumento e a redugao de dureza
podem ser explicadas em funcdo da diminui¢do do livre caminho médio para
movimentacdo de linhas de discordancia, devido a precipitacbes finas
homogeneamente distribuidas pela matriz, e pelo coalescimento destas
precipitacdes finas em tempos maiores, o que implica no aumento do livre
caminho médio.

Para os acos com maior teor de Cr verifica-se um decréscimo na taxa de
aumento da dureza para tempos superiores a 3000h, mas ndo uma reducao
caracteristica na dureza.

Trés fatores podem explicar este comportamento: ou os fenbmenos de
precipitacao e coalescimento ainda nao se processaram completamente, pela
cinética mais lenta; e/ou a taxa de nucleacao de fases ricas em Cr é tdo mais
alta (comparativamente ao ago com baixo Cr) que o coalescimento ndo implica
em aumento consideravel do livre caminho médio e a consequente reducio da
dureza; e/ou fenbmenos de precipitagdo concorrentes (como fases y, n)
estejam se processando com o passar do tempo de tratamento.

O que se observa para ambas as amostras € que o aumento da dureza
global das amostras tanto com alto Cr como com baixo Cr se deve a um

aumento no valor de dureza da ferrita, uma vez que a dureza da austenita ndo
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se altera significativamente, a excecdo de tempos maiores (7000h) e para a
temperatura de 300°C. Isto vem ao encontro dos fenbmenos observados por
MET, ou seja, a constatagdo de que as precipitagbes ocorrem

preferencialmente na ferrita.

5.2 Analise do ponto de vista da corrosao generalizada e por pites.

Observa-se pelos dados apresentados que os tratamentos térmicos
prolongados (3000h, 5000h e 7000h) em baixas temperaturas (300°C e 400°C)
provocam precipitacbes, ou fendbmenos termicamente ativados, e estes
influenciam sobremaneira as propriedades de resisténcia a corrosdo em meios
acidos e/ou cloretados, o crescimento de filmes passivos, e a resisténcia
mecanica de agos inoxidaveis duplex (austeno-ferriticos) contendo diferentes
teores de Cr.

Esta influéncia manifesta-se de forma diferenciada nos dois agos
analisados (maior teor de Cr-22,5% e menor teor de Cr-17%). Isto se deve em
funcdo de os fendbmenos presentes nestes acos durante os tratamentos
térmicos serem cinéticos, ou seja, serem dependentes do tempo e da
temperatura simultaneamente.

Sabe-se segundo DANOIX & AUGER [46], que o binario Fe-Cr apresenta
decomposicdo spinodal no equilibrio a partir de 400°C. Assim, fora do
equilibrio, em agos resfriados ao ar, ou em ambientes cuja taxa de resfriamento
seja maior, esta decomposicéo é inibida e passa a ter um carater cinético, ou
seja, passa a depender ndo somente da temperatura como também do tempo.

Esta decomposicéo spinodal deve ser entendida como um enriquecimento
local de soluto sem perder a coeréncia com a matriz. O fenébmeno seguinte é a
cristalizacao a partir dos nucleos formados pela decomposicao spinodal. Estes
nucleos cristalinos, e agora incoerentes com a matriz, podem coalescer, isto €,
se agrupar, uma vez que esta € uma maneira de abaixar a energia do sistema.
Uma vez coalescidos estes tendem a crescer.

As principais precipitacbes previstas para estes agos nas temperaturas

avaliadas sao o’ e G, homofases ricas em Cr, como exposto anteriormente.
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Contudo, é possivel ainda que se processem fenbmenos concorrentes de
decomposicdo, cristalizagdo, coalescimento e crescimento para estas duas
fases. Outras fases como y, ¢, R e © também poderiam precipitar e complicar

ainda mais a analise dos dados observados.

Mas como identificado morfologicamente pelas analises por MET,

somente duas fases estdo presentes, a'e G.

Algumas hipoteses podem ser levantadas com base no que se sabe da
literatura e dos fendmenos observados neste trabalho. Primeiramente, os
fendmenos de precipitacdo induzidos termicamente levam a um enriquecimento

em soluto de areas especificas.

Como as principais precipitagdes (a’'e G) sao ricas em Cr, espera-se que
localmente as regides adjacentes as precipitagdes sejam empobrecidas em Cr.
Isto em primeira analise levaria a uma reducido da resisténcia ao pite, por se

tratar de um fenébmeno localizado.

De fato as amostras tratadas termicamente tiveram em maior ou menor
grau uma redugao no potencial de pites observados a partir de ensaios
potenciodinamicos (Figuras 4.19 e 4.20), bem como aumento da perda de

massa em meio contendo cloretos (Figuras 4.11 e 4.12).

Como, segundo a literatura as precipitagdes ocorrem principalmente na
ferrita é de se esperar que os pites ocorram predominantemente nesta fase,

sem excluir possibilidade de nucleacéo de pites na fase austenitica.

Foram apresentadas estruturas observadas ao microscépio 6ptico que
mostram que os pites nucleiam-se preferencialmente na ferrita (Figuras 4.21 e
4.22). Como os fenbmenos de precipitacdo citados incluem além do
empobrecimento local em Cr, também o coalescimento das fases e a
recuperacéo em Cr das regides adjacentes a estas fases, seria provavel uma
recuperacgao da resisténcia a corrosao localizada em algum momento durante

os tratamentos térmicos de envelhecimento.

De fato o que ocorre, tanto para os potenciais de pites como para a taxa
de corrosdo em meio contendo cloretos, € um aumento na resisténcia a

corrosao localizada em tempos ao redor de 3000 e 5000h.
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Como a decomposicao spinodal € um fenbmeno que se repete
senoidalmente ao longo da matriz, uma vez que depende exclusivamente da
composicdo da matriz e de energia térmica para se processar, também se
espera que tal fenbmeno ocorra por toda a ferrita de forma homogénea, e que,
portanto, haja precipitagdo de fases ricas em Cr por toda a ferrita, sem excluir

novamente as possiveis precipitacdes na fase austenitica.

A maior implicagédo disto do ponto de vista da corrosdo generalizada é
que a taxa de corrosdao em meios que nao contém cloretos deve crescer

continuamente em funcdo do empobrecimento em Cr da matriz como um todo.

Portanto, o que se observou pelos célculos da taxa de corrosao(icorr) pela
extrapolagcéao de Tafel foi justamente um aumento de um modo geral da taxa de
corrosao generalizada em meio acido, com o aumento do tempo e da
temperatura de tratamento térmico para ambas as amostras (Figuras 4.23 e
4.24).

O fendbmeno subseqliente a cristalizagdo a partir da decomposicao
espinodal € o de coalescimento. Durante este processo além das particulas de
fases ricas em Cr se agruparem pode haver reordenamento de soluto, ou seja,

re-homogenizagao da matriz com soluto, no caso principalmente Cr.

Do ponto de vista da corrosao, esta homogenizagao deve promover novo
aumento da resisténcia a corrosao localizada e generalizada. E de fato é o que
ocorre para amostras com alto teor de Cr, a partir de 5000h as taxas de
corrosdo em meio acido e em meio contendo cloreto diminuem e os potenciais

de pite aumentam.

Contudo, os potenciais de pite e a perda de massa em meio contendo
cloreto aumentam em tempos diferenciados para diferentes temperaturas. O
potencial de pite da amostra com alto Cr tratada a 400°C aumenta a partir de
3000h, enquanto que 0 mesmo sO6 aumenta a partir de 5000h para 300°C, o

que sugere cinéticas de precipitacéo diferenciadas.

No caso das amostras com baixo Cr, a homogeniza¢ao do Cr provocada
pelo coalescimento das particulas também se processa e resulta em uma

reducao da taxa de corrosdo em meio acido a partir de 5000h.
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Entretanto, a redistribuicdo de Cr ndo é suficiente para equalizar o Cr a
niveis em que a resisténcia a corrosao por pites seja restabelecida. Assim o
potencial de pites diminui continuamente, bem como a perda de massa em
meio cloretado aumenta continuamente. Isto se deve provavelmente ao menor

teor de Cr disponivel na liga.

5.3 Analise das densidades de corrente critica de transig¢ao ativo-passivo

e da formacgao de filmes passivos em baixos potenciais

Observou-se que a densidade de corrente critica de pico, para transicao
ativo-passivo, conforme Figuras 4.15(a) e 4.16(a), sofre influéncia das
precipitacbes de fases ricas em Cr que ocorrem durante os tratamentos

térmicos em baixas temperaturas.

Analogamente em relagdo ao exposto no tépico anterior, a cristalizagao a
partir da decomposicao spinodal e o coalescimento devem produzir efeitos de:
aumento da densidade de corrente de transicido de pico ativo-passivo, uma vez
que isto implica em maior dificuldade de formagao de filme passivo e, portanto
na redugao da resisténcia a corrosao; e reducao da densidade de corrente de
transicao de pico ativo-passivo, em funcdo da redistribuicdo de soluto,

respectivamente.

Portanto, ha uma tendéncia de aumento na densidade de corrente de
transicéo ativo passivo até tempos da ordem de 3000 a 5000h, seguido de uma
tendéncia de queda desta densidade de corrente para tempos da ordem de
5000 a 7000h e novo aumento da densidade de corrente para tempos da
ordem de 7000h. Estes aumentos e/ou diminuicbes no valor da densidade de
corrente de transicao ativo passivo pode ser entendido como uma dificuldade
que o sistema impde, em funcado de diferengas estruturais entre as amostras,

para que a passivagéo ocorra.
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Assim, quanto maior a densidade de corrente, maior a dificuldade do
material em se passivar; ou seja, quanto menor a densidade de corrente mais
facil ocorre a passivacao.

De fato o que ocorre com a densidade de corrente critica de transicdo de
ativo-passivo para as amostras dos agos com alto e baixo teor de Cr é um
aumento, seguido de uma reducdo desta. Entretanto, os fendmenos se
processam com cinéticas diferenciadas em fun¢ao da temperatura e do teor de

Cr das amostras.

A amostra tratada a 400°C com baixo Cr apresenta aparentemente uma
cinética de cristalizagao/coalescimento mais acelerada em comparagao a
amostra contendo alto Cr, uma vez que se observa um decréscimo acentuado
da densidade de corrente de transicdo ativo-passivo para a amostra com baixo
Cr a 5000h e a amostra com alto Cr apresenta uma leve redug¢ao da densidade
de corrente a partir deste tempo.

Deve-se lembrar que processos concorrentes podem estar atuando e
apesar da redistribuicdo de soluto devido ao coalescimento se processar,

outras precipitagcdes podem estar retirando Cr da matriz.

As amostras tratadas a 300°C tiveram cinética mais lenta de cristalizagao/
coalescimento, dados que as redugdes se processam em tempos maiores.

Também, podemos observar que nas curvas de polarizagdo anoddica a
uma varredura especifica de 10mV/s, conforme Figuras 4.13 e 4.14, as
densidades de correntes critica e passiva aumentam com o envelhecimento.

Contudo, ao se avaliar o comportamento do filme a baixos potenciais,
observando as variagdes das correntes criticas e de passivagao através de
varreduras a diferentes taxas, conforme Figuras 4.26 e 4.27, verificamos que
para as duas amostras, alto Cr e baixo Cr, as variacbes também aumentaram,
inclusive linearmente com a taxa de varredura, atribuindo este aumento as
precipitacoes de fases.

Por outro lado, de acordo com a Figura 4.39, observa-se que para as

amostras contendo alto Cr a densidade de corrente, quando analisada
potenciostaticamente no potencial de transicdo ativo passivo, decai para

valores muito similares independentemente do tratamento térmico, isto €, como
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a densidade de corrente estacionaria de decaimento n&o varia é possivel supor
que as caracteristicas protetoras do filme passivo formado também nao variam
significativamente.

O mesmo nao acontece com as amostras contendo baixo Cr, nas quais
observa-se um aumento na densidade de corrente de decaimento em funcéao
do aumento do tempo e da temperatura de tratamento térmico. Isto implica em
que as caracteristicas de protegao do filme passivo formado, esta se alterando
com os tratamentos térmicos efetuados no sentido de deteriorar as

caracteristicas protetoras destes filmes.

Os mesmos comportamentos podem ser observados na Figura 4.40, na
qual as densidades de corrente estacionarias de decaimento em um potencial
dentro da regido de passivagao. Para as amostras contendo alto Cr a corrente
estacionaria praticamente ndo varia em fungdo do tratamento térmico,
enquanto que para as amostras contendo baixo Cr aumenta continuamente

com o tempo e a temperatura de tratamento térmico.

Contudo, uma analise mais completa é dificultada uma vez que a
densidade de corrente que passa por um filme passivo é funcido nao somente
das fases duplex da estrutura e dos precipitados, como também da espessura
do 6xido formado e dos defeitos estruturais, que dependem por sua vez da

influéncia dos tratamentos térmicos na superficie exposta ao meio.

5.4 Analise do comportamento dos filmes passivos e das

densidades de corrente de pico a altos potenciais

Sao poucos os artigos que tratam da corrosdo de agos inoxidaveis na
regido transpassiva. A utilizacdo de acos em ambientes fortemente oxidantes,
como processos de clareamento de polpa, em eletrdlitos em altas temperaturas
sujeitos a radiagdo, aumentam o risco de uma corrosdo generalizada pela
dissolugéo do cromo, do molibdénio e, em menor grau, do niquel da liga.

Por essa razao, o estudo da corrosdo generalizada de agos inoxidaveis
duplex em solugdes altamente oxidantes, isto €, na dissolugao transpassiva, é

de grande importancia.
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A dissolugcao transpassiva é a formagao de espécies quimicas em um
estado maior de valéncia do que aquele formado no filme passivo primario.

Em geral, o processo de oxidagdo transpassiva é complexo e inclui
diversas etapas de reagdes como: formacido e crescimento do filme passivo
através da geragao, transporte e aniquilacdo de defeitos ibnicos pontuais,
alteragdo continua na estequiometria do filme, especialmente nas primeiras
camadas atbmicas adjacentes ao eletrdlito, reagcbes de transferéncia de carga
na interface filme/eletrdlito e transporte de produtos de reagao na solucao.

Por isso, o estudo mecanistico da dissolugdo transpassiva requer a
combinagdo de técnicas adequadas para o estudo do estado sélido e das
reacdes eletroquimicas no estado liquido e interfacial do sistema.

O filme transpassivo sobre agos inoxidaveis cresce um pouco mais
rapido do que o filme passivo primario devido, provavelmente, a presenca de
maior quantidade de defeitos no filme transpassivo do que no filme passivo.

Variagbes composicionais devido a dissolugdo transpassiva, como a
diminui¢cdo de cromo com relagao ao filme passivo, € restrita as camadas mais
externas em contato como o eletrdlito. Este fato sugere que as reacgbes de
superficie sdo controladoras da velocidade de dissolugdo do cromo do filme de
oxido.

Além disso, valores menores do conteudo de hidroxido no filme
transpassivo, comparados com as camadas passivas primarias nos acos
inoxidaveis, pode estar correlacionado com a diminui¢ao do conteudo de cromo
nas camadas externas de hidroxido durante a dissolug&o transpassiva.

BETOVA et.all.[75] propdem que o ferro pode atuar como um agente de
passivagao secundaria durante a dissolugao transpassiva do cromo, razao pela
qual a passivagao secundaria € menos evidente nas ligas Ni-Cr.

Estes estudos mostram que a resisténcia da fase austenitica em um ago
inoxidavel duplex a oxidacdo transpassiva pode ser devido ao teor
significativamente maior de nitrogénio nessa fase quando comparado com a
ferrita.

As Figuras 4.28 apresentam as sequéncias de curvas de polarizagao na

regido de altos potenciais para os agos de alto cromo e a Figura 4.29 para os
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acos de baixo cromo. Pode-se observar, em ambos os casos, as regides de
passividade, a dissolugcio transpassiva, a passivagdo secundaria e a evolugao
de oxigénio.

O inicio do pico em altos potenciais é associado, primeiramente, pela
formagdo de cromo de alta valéncia no filme, seguido da dissolugao
transpassiva propriamente dita.

Como se observa pelos graficos, o envelhecimento n&o modifica
sensivelmente as relacdes entre corrente e potencial no inicio do pico. Por isso,
pode-se supor que a formagdo de cromo de alta valéncia, e a dissolugao
transpassiva sdo independentes do envelhecimento dentro dos limites da
técnica utilizada.

A passivacdo secundaria, que ocorre em potenciais acima de
1,00VxSCE e que pode ser observada pela diminuicao da inclinagao de Tafel
(queda do aumento da corrente com aumento do potencial), pode ter o ferro
como agente de passivagao, devido a formagéo de um filme com base no Fe*?
, COmo mencionado anteriormente.

Os graficos indicam (para a curva com v=10mv/s) que os efeitos da
passivagdo secundaria sdo observados a partir de 1,00VxSCE atingindo um
pico de corrente da ordem de 5x.10 A/cm? para o ago de alto cromo. Esses
valores parecem ser independentes das condi¢gdes de envelhecimento, mas
dependem muito do teor de cromo.

Como se observa, para acos de baixo cromo, a passivacao secundaria é
observada também a partir de 1,00VxSCE mas a intensidade de pico maxima
alcangada é da ordem 107 A/cm? , portanto cinco vezes menor.

Esse fato é atribuido a diferenga na concentracdo de cromo. Se por um
lado, o aumento da concentracdo de cromo estabiliza significativamente o
estado passivo da liga, na regido de transpassivagcéo tem um efeito contrario
promovendo uma acentuada dissolugdo em altos potenciais.

Se o0 conteudo de cromo tem grande influéncia na regido de
transpassivacdo, o mesmo ndo acontece em termos dos tratamentos de
envelhecimento que, aparentemente, ndo interferem nas relagbes entre

potencial corrente na regido de altos potenciais.
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A intensidade de corrente de pico na curva de polarizagdo na regidao de
altos potenciais é dependente da velocidade de varredura, como pode ser
observado nas Figuras 4.30(a) e 4.30(b).

Assim como o pico em baixos potenciais constatou-se a potenciais mais
altos uma relagdo nao definidamente linear, entre velocidade de varredura e
intensidade de pico. Como nesta faixa de potenciais acontecem uma
repassivagao seguida de evolugdo de oxigénio e mudangas estequiométricas
continuas no filme, uma investigagdo mais detalhada e minusciosa deve ser
feita em trabalhos futuros.

Entretanto, como mencionado, as reagdes que ocorrem em altos potenciais
sao complexas e diversificadas de forma que, com os dados existentes, ndo ha
como propor qualquer mecanismo nessa regiao de potenciais. Fica claro,
porém, que nao foi possivel identificar qualquer efeito do envelhecimento no
comportamento dos agos nesses potenciais.

Porém, segundo BETOVA et.all.[75] os agos inoxidaveis na regido
transpassiva sao cobertos por um filme misto de 6xido de ferro e cromo, com a
composicao e estrutura do filme analogo formado na regidao passiva. O fiime é
baseado no 6xido de Cr*® com uma certa quantidade de Cr*, Fe*® e algum Mo.

Admitindo a hipétese de BETOVA, pode-se presumir que a quantidade de
cromo que se precipita para formar as fases G e o durante o envelhecimento
nao é suficiente para interferir nos mecanismos que atuam na regido de altos
potenciais.

A regidao de evolugao de oxigénio € nitida a partir de potenciais acima de

1500 mVxSCE para todas as condigbes analisadas.

5.5 Analise dos dados de XPS

De acordo o observado na Figura 4.34, observa-se que o teor de Cr oxidado
na amostra com alto Cr solubilizada é de cerca de 48% no 6xido superficial
crescido na regido de passivagao.

Para o tempo de 5000h de tratamento térmico verificou-se que o teor de Cr

oxidado passa a ser de 37% no filme passivo superficial, o que implica em um
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aumento do teor de Fe oxidado. Para o tempo de 7000h observou-se que o
teor de Cr no oxido passivo volta a crescer, cerca de 56%.

Esta diminuicdo e posterior aumento do teor de Cr no filme superficial
pode ser explicada em fungcdo do potencial quimico do Cr nas fases presentes
da estrutura. De uma maneira genérica todos os sistemas tendem ao equilibrio
desde que haja condi¢des termodinamicas e/ou cineticamente favoraveis para
que isto ocorra.

No caso das amostras estudadas, elevou-se as temperaturas de
solubilizacdo, em funcdo da necessidade de se produzir uma estrutura
contendo aproximadamente 50% de cada fase, austenita e ferrita, Este
aumento da temperatura de solubilizacao resultou ndo sé na producédo de uma
estrutura contendo 50:50 em % de cada fase mas também em uma estrutura
fora do equilibrio.

Admitindo que a estrutura da amostra solubilizada (inicialmente fora do
equilibrio) reunia condigdes composicionais para que ocorressem precipitagdes
de fases ricas em Cr (a’e G) pode se admitir também que o teor de Cr
disponivel para a formacao do filme passivo também se reduziu, uma vez que
parte do Cr esta agora aprisionada na forma de precipitados.

Isto explica a reducédo do teor de Cr no filme passivo para tempos da
ordem de 5000h comparado ao teor de Cr no filme passivo presente na
amostra solubilizada.

Entretanto, para tempos da ordem de 7000h de envelhecimento
observa-se um aumento no teor de Cr no filme passivo superficial. As hipéteses
de simples coalescimento das fases ricas em Cr nao implicam em maior
disponibilidade deste Cr para formacao do filme passivo.

Porém, considerando o equilibrio das trés fases formadas (ferrita,
austenita e precipitados ricos em Cr) durante os tratamentos térmicos em
baixas temperaturas pode-se admitir que as energias livres sao iguais. Assim,

no equilibrio:

AG*= AG' = AGF, na qual :  AG*: energia livre da fase alfa, ferrita

AG': energia livre da fase gama, austenita
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AGF energia livre dos precipitados, o’ e G.

Como a energia livre nas respectivas fases ferrita, austenita e
precipitados podem ser expressos em fungao potencial quimico e do teor de Cr

em cada uma das fases:
Macr = AG“/ST]OL cr © ]JY Cr— AGY/&’]YCr e u PCr = AGP/ST]P Cr

onde : w’cr: potencial quimico do Cr na fase alfa, ferrita
u'cr : potencial quimico do Cr na fase gama, austenita
1) F>Cr: potencial quimico do Cr nas fases precipitadas, a’e G
SnO‘Cr: porcentagem de fase alfa, ferrita
dn'cr: porcentagem de fase gama, austenita

SnPCr: porcentagem de fases precipitadas, a’'e G

Assim temos ent3o: wWer*on“cr = wWer*on'cmp PCr*ESnPCr

Conforme observado, na Figura 4.7, a porcentagem de ferrita na
amostra contendo alto Cr cresce com o aumento do tempo de tratamento
isotérmico. Assim, como ocorre esta alteracdo das porcentagens de fases

ferrita e austenita durante o envelhecimento prolongado (ou seja, alteram-se
dN%cr e dn'cr) os potenciais quimicos do Cr nestas respectivas fases, e

também nos precipitados, devem se alterar.

Portanto, modifica-se a disponibilidade do Cr para formagdo do filme
passivo. Associado a alteracdo dos potenciais quimicos, e, portanto, a
disponibilidade de Cr para formagcao do filme passivo, ha o aumento da
porcentagem de fase ferritica, a qual tem maior solubilidade em Cr.

Isto explica o porque do aumento do teor de Cr no filme passivo para

tempos da ordem de 7000h de envelhecimento em baixas temperatura.
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6 CONCLUSOES

De acordo com o discutido anteriormente pode-se concluir que:

1. Os tratamentos térmicos prolongados por tempos de 3000h, 5000h e
7000h de envelhecimento em baixas temperaturas de 300°C e 400°C alteram
diminuindo a resisténcia a corrosdo generalizada e por pites dos agos duplex
estudados (17%Cr e 22%Cr);

2. O teor de Cr no filme passivo do ago inoxidavel duplex com 22% Cr
depende do tempo e da temperatura de envelhecimento a medida que a

relacao ferrita/austenita (a/y) altera-se;

3. A densidade de corrente critica de transicdo ativo-passivo e a
densidade de corrente de passivacao apds decaimento de corrente em funcao
do tempo e temperatura de tratamento isotérmico para amostras contendo
baixo Cr variam sensivelmente, indicando uma maior dificuldade de passivacao

das mesmas.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Sugere-se como complementagao deste trabalho:

1. Analisar através de XPS a composicdo de filmes passivos
crescidos a baixos potenciais em agos inoxidaveis duplex quando
ocorre uma simultanea variagcado da relacao ferrita/austenita (a/y)
devido aos tratamentos de envelhecimento a baixas temperaturas

por tempos prolongados;

2. Estudar os mecanismos de dissolugao transpassiva a altos
potenciais em acgos inoxidaveis duplex envelhecidos a baixas

temperaturas e tempos prolongados;

3. Estudar com profundidade a influencia dos tratamentos de
envelhecimentos a baixas temperaturas e tampos prolongados no
modelo de crescimento de filmes em baixos potenciais( regiao

ativo-passivo);

4. Estudar o efeito do Cu e do W, usados na composicao dos acos
inoxidaveis duplex, no comportamento a corrosdo dos mesmos
devido as cinéticas de precipitagcbes que ocorrem durante o

envelhecimento a baixas temperaturas e longos tempos;

5. Avaliar via microscopia de forga atdbmica a influéncia dos
tratamentos isotérmicos de envelhecimento na corrosdo e na

formagao de filmes passivos em agos duplex.
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