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RESUMO

Neste estudo, simulacdes fisicas de ciclos térmicos de soldagem, para avaliar a
evolucdo microestrutural e a resisténcia a corrosdo de zonas termicamente
afetadas (ZTAs) dos acos inoxidaveis lean duplex (AILDs) 2101 e 2404, foram
realizadas através da utilizacdo de sistema termomecanico Gleeble®. As
simulagbes foram realizadas em duas condigOes: i) temperatura de pico de
1350 °C, tempo de permanéncia de 3 segundos, taxas de resfriamento de 200,
100, 50, 20 e 10 °C/s até 800 °C e posterior resfriamento a temperatura
ambiente; e ii) temperatura de pico de 1050 °C, tempo de permanéncia de 120
segundos e taxas de resfriamento de 5 e 1 °C/s com resfriamento até
temperatura ambiente. Os resultados obtidos mostram que as taxas de
resfriamento de 200 a 10 °C/s causaram mudancas microestruturais com a
formacdo de diferentes morfologias de austenita, enquanto para as taxas de 5
e 1 °C/s as microestruturas foram compostas pelas fases ferrita e austenita. As
taxas de resfriamento de 200 e 100 °C/s foram as condi¢cdes nas quais ambos
0S materiais apresentaram a maior presenca de nitretos e carbonetos de Cr.
Embora tenha ocorrido a precipitacdo de fases deletérias, o grau de
empobrecimento em Cr se manteve abaixo de 1%, exceto para a taxa de
resfriamento de 200 °C/s do AILD 2404. Para o AILD 2101, a resisténcia a
corrosédo por pites foi menor, mostrando uma estreita faixa passiva, enquanto o
AILD 2404 exibiu uma resisténcia a corroséo por pites, com um trecho passivo
superior a 1000 mVagagcl. Os resultados obtidos para ambos os materiais
mostraram que a precipitacdo de nitretos e carbonetos de Cr ndo causaram
alteracdes significativas no comportamento de corroséo localizada.

Palavras-chave: Aco inoxidavel lean duplex; Simulacdes fisicas de ciclos
térmicos; Zona termicamente afetada; Taxas de resfriamento; Evolucéo

microestrutural; Resisténcia a corrosao localizada
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ABSTRACT

PHYSICAL SIMULATION OF THE HAZ OF LEAN DUPLEX STAINLESS
STEELS 2101 AND 2404 IN A GLEEBLE® SYSTEM: MICROSTRUCTURAL
EVOLUTION AND CORROSION RESISTANCE

In this study, physical simulations of welding thermal cycles were performed to
evaluate the microstructural evolution and corrosion resistance of the heat-
affected zones (ZTAs) of lean duplex stainless steels (LDSSs) 2101 and 2404
using the Gleeble® thermomechanical system. The simulations were performed
under two conditions: i) peak temperature of 1350 °C, dwell time of 3 seconds,
cooling rates of 200, 100, 50, 20 and 10 °C/s up to 800 °C and subsequent
cooling to room temperature; and ii) peak temperature of 1050 °C, dwell time of
120 seconds and cooling rates of 5 and 1 °C/s with cooling to room
temperature. The results obtained show that the cooling rates of 200 to 10 °C/s
caused microstructural changes with the formation of different austenite
morphologies, while for the rates of 5 and 1 °C/s the microstructures were
composed of ferrite and austenite phases. The cooling rates of 200 and 100
°C/s were the conditions where both materials showed the highest presence of
Cr nitrides and carbides. Although the precipitation of deleterious phases
occurred, the degree of Cr depletion remained below 1%, except for the 200
°Cls cooling rate of LDSS 2404. For LDSS 2101, the resistance to pitting
corrosion was lower, with a narrow passive range, while LDSS 2404 showed
resistance to pitting corrosion with a passive range greater than 1000 mVagagci.
The results obtained for both materials showed that the precipitation of Cr
nitrides and carbides did not cause significant changes in the localized

corrosion behavior.

Key-words: Lean duplex stainless steel 2404; Physical simulation of thermal
cycles; Heat-affected zone; Cooling rates; Microstructure evolution; Pitting

corrosion resistance
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1 INTRODUCAO

Devido a grande gama de aplicacbes nas quais 0s acos inoxidaveis
duplex (AIDs) tém sido utilizados, estes acos inoxidaveis se tornaram de suma
importancia para diversos segmentos da industria, tais como: industrias
quimicas, petroquimicas, de geracdo de energia e de alimentos. Sua vasta
aplicabilidade se deve a combinacdo de excelentes propriedades mecanicas
aliadas a uma alta resisténcia a corrosao. O 6timo comportamento mecénico é
resultado de uma microestrutura duplex, que contém fracdes volumétricas
balanceadas das fases ferrita e austenita. A elevada resisténcia a corroséo é
proveniente de um alto teor de cromo (Cr) associado a adi¢cdes substanciais de
molibdénio (Mo) e nitrogénio (N), que aumentam a estabilidade do filme
passivo e tém um efeito benéfico sobre a resisténcia a corrosdo localizada,
especialmente na corrosdo por pites e corrosdo por frestas em ambientes
industriais e marinhos [1, 2].

Estes agos foram desenvolvidos como uma alternativa de substituir os
acos inoxidaveis austeniticos em aplicacfes que exigem elevada resisténcia
mecanica e resisténcia a corrosdo. Além disso, a brusca variacdo do preco do
niquel (Ni) tem tornado esta classe de aco inoxidavel economicamente
atraente, uma vez que o teor de Ni presente em acos inoxidaveis austeniticos é
elevado quando comparado aos acos inoxidaveis duplex.

Além disso, uma tendéncia atual tem buscado substituir o Ni por
manganés (Mn), sendo este Gltimo também um elemento estabilizador de
austenita. Por ndo ser tao eficaz quanto o Ni, o Mn pode ser combinado com N,
pois este possui um efeito estabilizador de austenita equivalente a 30 vezes o
efeito do Ni, e também apresenta um grande efeito de resisténcia a corrosédo
por pite equivalente a 16 vezes ao efeito apresentado pelo Cr [3].

Recentemente foram desenvolvidos acos inoxidaveis duplex contendo
menores teores de Ni do que 0s ac¢os inoxidaveis duplex convencionais, sendo
esta nova classe chamada de acos inoxidaveis lean duplex — AILDs. Nos agos
inoxidaveis desta classe, para estabilizar a fase austenitica na microestrutura
duplex, o baixo teor de Ni € compensando por um aumento nas quantidades de

manganés (Mn) e N. O teor de Mo também é significativamente reduzido para



limitar a precipitacdo de fases deletérias nestes acos. Além disso, menores
teores de elementos de liga nestes materiais aumentam sua resisténcia a
fragilizacédo térmica quando comparados a classe padrao de AIDs [1].
Entretanto, em muitas aplicacdes industriais, os acos inoxidaveis séo
submetidos a procedimentos de soldagem que afetam o balanco entre as fases
ferrita (a) e austenita (y) na denominada zona termicamente afetada (ZTA),
podendo ocorrer a precipitacdo de fases intermetalicas indesejadas. Como
resultado, as propriedades mecénicas e a resisténcia a corrosao do material na
ZTA e nas proximidades desta regido podem ser deterioradas [4]. Contudo,
como o desenvolvimento dos AILDs ainda é relativamente recente, muitas das
suas propriedades ainda sdo motivo de investigacdo, em particular o efeito da
soldagem sobre as transformacdes de fase e resisténcia a corrosao.
Atualmente h& poucos estudos envolvendo processos de soldagem de
AILDs, como também poucas informacdes relacionadas aos AILDs 2101 e
2404 quanto a estudos que utilizem simulacdes fisicas de ciclos térmicos de
soldagem. Além disso, poucos sdo os estudos que levam em consideracao a
aplicacdo de apenas um passe de solda (a fim de evitar o reaquecimento da
regido soldada e a precipitacdo de fases deletérias), e que também busquem
avaliar detalhadamente, por exemplo, a evolugcdo microestrutural da ZTA em
diferentes taxas de resfriamento e a sua resisténcia a corroséo. A utilizacao de
simulacdes fisicas de ciclos térmicos resultantes de um processo de soldagem
permite a obtencdo de microestruturas representativas da ZTA e tém se
mostrado como uma ferramenta importante que permite a aquisicdo de
informacgdes a respeito do material a ser submetido ao processo de soldagem.
Dessa forma, sabendo da importancia destes materiais em diversas
aplicacbes tecnolbgicas, faz-se necessério entender como esses acos
inoxidaveis soldados irdo se comportar quando de seu uso efetivo. Essas
consideragcbes mostram a relevancia para o desenvolvimento do presente
estudo e caracterizam as motivacdes cientificas e tecnologicas que sustentam

a elaboracao e o desenvolvimento desta tese de doutorado.



2 OBJETIVO

2.1 Objetivo geral

O objetivo desta tese consistiu em realizar simulagdes fisicas da ZTA
para avaliar o efeito de diferentes taxas de resfriamento na evolucdo
microestrutural e na resisténcia a corrosdo dos acos inoxidaveis lean duplex
2101 e 2404.

2.2 Objetivos especificos

e Simular zonas termicamente afetadas através de diferentes taxas de
resfriamento em acos inoxidaveis lean duplex 2101 e 2404 por meio da
utilizagdo de sistema termomecénico Gleeble®,

e Avaliar o efeito de diferentes taxas de resfriamento sobre a evolucao
microestrutural por meio de MO, MEV e DRX,

e Avaliar o efeito de diferentes taxas de resfriamento na resisténcia a

corrosdo através de ensaios eletroquimicos.

2.3 Originalidade

A contribuicdo original da presente tese reside na utilizacdo de
simulacdes fisicas de diferentes ZTAs, com a aplicacdo de diferentes ciclos
térmicos, para realizar uma avaliacao criteriosa tanto da resisténcia a corrosao
quanto da evolucao microestrutural dos acos inoxidaveis lean duplex 2101 e
2404. A relagédo entre as diferentes taxas de resfriamento, microestrutura

resultante e resisténcia a corroséo foram objeto do estudo.






3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

Neste capitulo € estabelecida uma abordagem dos fundamentos
tedricos relacionados ao tema desta tese de doutorado. Inicialmente é
realizada uma abordagem sobre os acos inoxidaveis. Na sequéncia, sao
abordados os acos inoxidaveis duplex e lean duplex, sua utilizac&o, resisténcia
a corrosao e propriedades mecanicas. Posteriormente, sdo abordados alguns
processos de soldagem e os efeitos causados pelo aquecimento na zona
termicamente afetada. Ao final, alguns estudos que utilizaram a simulacdo de

soldagem em acos inoxidaveis lean duplex sao apresentados.

3.1 Acos Inoxidaveis

Os acos inoxidaveis sao ligas a base de ferro contendo no minimo 12%
de cromo e até 25% de niquel, com pequenas adi¢cdes de carbono (C), N, Mo,
tungsténio (W), titanio (Ti), niébio (Nb), cobre (Cu) e selénio (Se). Estes acos
possuem uma diversidade de aplicacfes, desde a utilizacdo de pequenos pinos
até a construcdo de automoéveis, além de aplicagbes nas industrias
petroquimicas, espacial, aerondutica, naval, nuclear, termelétrica entre outras
[1]. Dados de 2019 mostram que a producdo global de aco inoxidavel foi de
aproximadamente 52,2 milhGes de toneladas, a maior producdo de aco desde
2005, ano em que foram produzidos aproximadamente 24,5 milhdes de
toneladas [5].

O consumo anual de aco inoxidavel apresentou aumento de 5% nos
altimos 20 anos, superando a taxa de crescimento de outros materiais. Com
relacdo a taxa de crescimento da utilizagdo do aco inoxidavel na construcéo,
esta foi ainda mais acentuada, devido ao rapido desenvolvimento na China.
Estima-se que, em 2006, cerca de 4 milhdes de toneladas de aco inoxidavel
tenham sido utilizadas em aplica¢cdes ligadas a construgcdo em todo o mundo,
fato este que constitui 14% do total de aco consumido [2, 3]. As industrias
alimenticias e cervejarias; seguido das industrias quimicas, 6leo e gas;

transporte; e producdo de energia representam mais de 50% do mercado



consumidor mundial de acos inoxidaveis [4]. De forma geral, os acos
inoxidaveis sdo divididos em algumas classes (com variacdo no teor de
elementos de liga utilizados em sua fabricagéo), com diferentes microestruturas
e um amplo espectro de propriedades mecanicas [1]. Existem trés tipos
principais de microestruturas nos a¢os inoxidaveis, ou seja, ferritica, austenitica
e martensitica. Dentre essas trés microestruturas principais, 0S agos
inoxid4veis podem ser categorizados em varias classes principais, tais como: i)
acos inoxidaveis ferriticos, ii) acos inoxidaveis austeniticos, iii) acos inoxidaveis
martensiticos, iv) acos inoxidaveis duplex, V) acos inoxidaveis de
endurecimento por precipitacdo [6]. Dentre estas classes, nas Ultimas décadas,
as classes duplex (fases ferritica/austenitica) e superduplex foram cada vez
mais utilizadas na industria, muitas vezes substituindo as classes austenitica

ou superaustenitica principalmente por razdes econémicas [7].

3.2 Acos Inoxidaveis Duplex

A palavra duplex se refere a materiais que apresentam duas fases com
fracbes volumétricas aproximadamente iguais em sua microestrutura. A
composicdo deste material, que leva em conta principalmente Fe-Ni-Cr, foi
descrita no ano de 1927, com o primeiro relato de uso gracas aos esfor¢os de
Bain e Griffith que publicaram dados sobre as estruturas ferritica/austenitica.
No entanto, somente na década de 1930 tornou-se economicamente disponivel
com a producdo industrial e de pesquisas realizadas na Suécia, Franca e
Estados Unidos. Porém, a inexisténcia de processos adequados na época para
produzir uma fracdo equilibrada de austenita/ferrita e a impossibilidade de
adicdo de N na liga, nao permitia que esta classe fosse qualificada como
material de engenharia, tendo sua fabricagédo limitada a fundidos e possiveis
forjados [8].

Somente no inicio da década de 70, surgiu a classe duplex com baixo
teor de carbono, aliada a altos teores de Cr e N e um apropriado balanco das
fases austenita/ferrita, como resultado da insercdo do processo AOD

(descarburacgéo por sopro combinado de oxigénio e argonio). A primeira classe



comercial foi desenvolvida pelo produtor aleméao de aco Krupp e denominada
como aco inoxidavel duplex (AID) 2205 [8] que posteriormente foi modificado
com aumento nos niveis de Cr, Mo e N. Este aco inoxidavel apresenta
resisténcia a corrosao superior aos acgos inoxidaveis 316, 316L, 317 e 317L,
sendo o aco inoxidavel mais conhecido, produzido e utilizado no mundo [9].
Neste aco, o Ni é adicionado em quantidade suficiente para ajustar o balanco
entre as fases ferrita e austenita. Devido ao seu preco elevado, este elemento
€ parcialmente substituido por Mn e N em alguns acos inoxidaveis mais

recentes, como ocorre para o AILD 2404 [9].

3.3 Microestrutura de Acos Inoxidaveis Duplex

A microestrutura bifasica que os AIDs apresentam provém da mistura
das fases ferrita (a) [cubica de corpo centrado] e austenita (y) [cubica de face
centrada] em frac6es volumétricas de aproximadamente 1:1 [10] normalmente
variando de 30 a 70% de ferrita [11]. Deste modo, um controle rigoroso de
composicdo quimica é necessario para que haja um balanco correto de
elementos de liga ferritizantes e austenitizantes nesta microestrutura, que €
essencialmente determinada pela adi¢gdo dos teores de Fe, Ni e Cr na liga [12].

Por meio de um diagrama para o AID é possivel estabelecer faixas de
composicado quimica para se obter as fases ferrita e austenita presentes na
microestrutura. A Figura 3.1 apresenta um diagrama de fases para os AIDs,
considerando-se somente Fe, Ni e Cr na composi¢cao contendo 65% de Fe.

Conforme a solidificacdo avanca, a primeira fase a se formar é a ferrita
(Fe-a), seguida da austenita (Fe-y), cuja formacdo ocorre em baixas
temperaturas (1200 — 650 °C). Desta forma, conforme a taxa de resfriamento
torna-se mais lenta, havera mais tempo para que o sistema se aproxime do
equilibrio e, consequentemente, maior sera a quantidade de austenita presente
no AID [13].
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Figura 3.1 Diagrama pseudobinario do sistema Fe-Cr-Ni contendo 70% (peso)
de Fe [14].

Com o diagrama de Schaeffler [15], mostrado na Figura 3.2, € possivel
saber as proporc¢des de elementos de liga (Cr e Ni) necessarias para modificar
a quantidade das fases ferrita e austenita na microestrutura do AID, levando a
uma alteragéo do volume das fases presentes. Desta forma, sédo utilizados os
denominados coeficientes de equivaléncia dos elementos de liga, como
estabilizadores de ferrita (alfagénicos) e de austenita (gamagénicos), para
prever a microestrutura final dos acos inoxidaveis em condicbes metaestaveis,
levando em consideracéo os valores equivalentes de Cr e Ni (Creq € Nieq) [%
em peso].

O mesmo diagrama foi posteriormente modificado e apresentado por
DeLong [16] em 1974, sendo acrescentado N, um dos elementos
estabilizadores da fase austenitica, o qual também possibilita a expanséo do
campo bifasico, permitindo que maiores adi¢cdes de Cr possam ser feitas [17].

As equacdes de Creq € Nieg S80 apresentadas pelas Equagdes 3.1 e 3.2.

o Creq=%Cr + %Mo + 1,5% Si + 0,5% Nb (3.1)
e  Nieg= %Ni + 0,5% Mn+ 30 (%C + %N) (3.2)
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Figura 3.2 Diagrama de Schaeffler para acos inoxidaveis e as respectivas
regibes com as faixas de composicdo quimica com as quais sao
obtidas as microestruturas ferriticas, martensiticas, austeniticas e
austeno/ferriticas (duplex) [15].

Tanto os elementos alfagénicos (Cr, Mo e Si) quanto os gamagénicos
(Ni, N, Mn, Cu e C), além de promoverem a estabilizacdo das fases ferrita e
austenita, respectivamente, quando adicionados em balangco correto,
promovem um aprimoramento das propriedades do material.

O Mo melhora a estabilidade da camada passiva aumentando a
resisténcia a corrosdo em ambientes contendo cloretos [18], o Cr além de ser
um elemento essencial para conferir aos acos a propriedade de inoxidavel,
guando adicionado em teores superiores a 11%, promove endurecimento da
ferrita e da austenita por solucdo soélida [19], o N aumenta a resisténcia a
corrosdo por pite, reduz o indice de precipitacdo de carbonetos de Cr,
diminuindo a susceptibilidade a sensitizacao [19], o C melhora as propriedades
mecanicas e aumenta a resisténcia ao desgaste [18] e o Mn, além de contribuir
no aumento da resisténcia mecanica, tem um efeito muito importante sobre os
AILDs, permitindo aumentar a solubilidade do N, o que exerce uma influéncia
fortemente benéfica sobre a resisténcia a corroséo por pites [20].
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A adicdo controlada destes elementos de liga, muitas vezes, visa
buscar a melhoria na resisténcia a corrosédo localizada destes materiais. Desse
modo, o pardmetro empirico criado através da composicao quimica para medir
a resisténcia ao pite (PRE — Pitting Resistance Equivalent ou PREN — Pitting
Resistance Equivalent Number) tem sido considerado para calcular a
resisténcia ao pite das fases ferrita e austenita em AIDs, conforme Equacédo
3.3. Este parametro considera os teores de Cr, Mo e N, que segundo a
literatura s@o responsaveis por aumentar a resisténcia a corrosao por pite [12,
21].

Para os acos AILDs, o mesmo parametro € modificado, conforme
Equacéo 3.4 [22, 23], considerando 30% do teor total de N na liga, levando em
consideracdo também o teor de Mn, uma vez que este elemento leva a um
efeito indesejavel na resisténcia a corrosao por pite, causando, por exemplo, a

precipitacdo de fase sigma [24].

PRENaD = %Cr + 3,3%Mo + 16%N (3.3)
PRENAiLD = %Cr + 3,3%Mo + 30%N — 1%Mn (3.4)

Este parametro também é utilizado para classificar as diferentes classes
de acos inoxidaveis duplex, no entanto, o valor obtido para o PREN considera
apenas o efeito positivo dos trés elementos principais (Cr, Mo e N). A partir

deste parametro, os acos inoxidaveis apresentam a seguinte classificacao:

e Lean duplex: possuem o valor de PREN de até 35 [23], e apresentam
em sua composicao baixos teores de Mo

e Padréao 2205: ligas que apresentam o teor de Cr na faixa de 20 - 23% e
possuem valor de PREN = 35

e 25% cromo: possuem o valor de PREN inferior a 40 e elevado teor de
cromo de 24 a 27%

e Super duplex: apresentam o valor de PREN entre 40 - 45 e teores de N

e Mo superiores aos das ligas 25% Cr
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e Hiper duplex: estes agos possuem o valor de PREN superior a 45 e
elevados teores de elementos de liga (Cr, Mo, Ni e N)

A Tabela 3.1 mostra a composicdo quimica dos principais acos
austeniticos e de alguns acos tipicos pertencentes as trés familias de acos

duplex:

Tabela 3.1 Composicdo quimica dos principais agos inoxidaveis austeniticos,
duplex e lean duplex.

_ Nome Composicao quimica
Material _ Ref.
comercial Cr Ni Mo N C

304L 18,57 8,31 0,304 - 0,03 [25]
Austenitico 316L 16,33 12,53 2,10 0,11 0,02 [26]
321 16,00 10,96 0,33 - 0,04 [27]

2205 22,43 5,73 3,15 0,18 0,02 [28]

Duplex

2507 25,70 6,40 3,30 0,32 0,02 [29]

2101 21,49 160 0,25 0,23 0,030 [1]

Lean duplex 2304 23,23 48 0,42 0,12 0,016 [30]
2404 2436 3,49 160 0,28 0,023 [31]

A Figura 3.3 apresenta a classificacdo de acos inoxidaveis com relacao
ao PREN, onde é possivel observar que a classe de AlDs pode ser exposta a
condicbes severas de utilizacdo e se encontra entre as classes mais

resistentes em ambientes contendo excessivas quantidades de cloretos.
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Figura 3.3 Classificacao de acos inoxidaveis com relagdo ao PREN [32].

Tratamentos térmicos, como 0 recozimento ou a soldagem, assim
como o tempo necessario para a realizacdo do tratamento térmico e as taxas
de resfriamento exercem influéncia no coeficiente de particdo de elementos de
liga entre as fases ferrita e austenita, fato este que pode afetar a resisténcia a
corrosdo dos AIDs [33]. Durante o envelhecimento térmico do AID a fase
ferritica é substituida por uma fracdo de fase sigma e austenita secundaria por
uma reacdo de decomposicdo eutetdide [34]. HA a preferéncia por um
determinado elemento de liga concentrar-se preferencialmente em uma
determinada fase, ocorrendo assim o enriquecimento preferencial de Cr e Mo
na ferrita e de Ni e N na austenita.

Weber e Uggowitzer [35] comentam que frequentemente relata-se que
os principais elementos de liga (Cr, Mo, Ni e N) ndo sédo uniformemente
distribuidos nas fases ferrita e austenita. O Cr e o Mo estdo concentrados na
ferrita, enquanto o Ni e 0 N se concentram na austenita. Como o0s elementos
importantes para a resisténcia a corrosao do AID sdo Cr, Mo e N, estes podem
estar distribuidos de forma desigual tanto na ferrita quanto na austenita,
influenciando na resisténcia a corrosdo de ambas as fases.

Atamert e King [36] estudaram a particdo de elementos de liga em um
AID ap06s processo de soldagem. Os autores comentam que a particdo entre as

fases ferrita e austenita tem uma influéncia critica na resisténcia a corrosdo de



13

ambas as fases, e a particicdo causada devido ao reaquecimento ou a
elevados aportes de calor influencia negativamente a resisténcia a corrosao.
Os resultados reportados pelos autores mostraram que a particdo de Cr nao foi
influenciada significativamente pela temperatura. Contudo, para o Mo foi visto
que ocorreu uma divisdo preferencial na fase ferritica a medida que a
temperatura foi sendo diminuida. Para o Ni, a particdo ocorreu
preferencialmente na fase austenitica, apresentando coeficiente de particdo
decrescente de acordo com temperaturas mais baixas.

Ha et al. [37] estudaram a relacdo entre a resisténcia a corrosao por
pite e a fracdo de fase do AILD 2101 envelhecido isotermicamente de 1040 a
1200 °C por 1 hora seguido de resfriamento em &gua. De acordo com o0s
resultados, as concentracdes de Cr e Mo foram maiores na fase ferritica do que
na fase austenitica; e a particdo de Ni, Mn e N foi maior na fase austenitica.
Com o aumento nas temperaturas de envelhecimento, as concentracdes de Cr
e Mo na fase ferritica diminuiram, com gradual aumento na fase austenitica.
Com relacdo ao Ni e Mn, estes apresentaram maior concentracdo na fase
austenitica conforme a fracao ferritica aumentou. Quanto ao comportamento de
particdo do N, este é atribuido ao limite de solubilidade na fase ferritica (cerca
de 0,05% em peso) e alta difusividade em temperaturas elevadas na fase
austenitica, aproximadamente 7,5x1078 cm? s* a 1050 °C.

Desta forma, a diferenca de solubilidade presente nas fases do AID
indica que as fases apresentam valores de PREN diferentes, fato este que néo
é considerado, mas somente o valor de PREN global da liga que é utilizado nas
especificacdes do produto. Normalmente, o resultado do célculo do PREN é
obtido utilizando-se a composicdo quimica global do material, sem levar em
consideracao as fases que o formam.

Tendo em vista a importancia da adicdo de elementos de liga nos AIDs
e a diferenca de solubilidade que os mesmos apresentam em ambas as fases,
torna-se importante que precaucfes de uso sejam tomadas em relacdo a
temperatura de exposicdo, tratamentos térmicos e ciclos térmicos, como
observado em operacdes de soldagem. Estes fatores podem influenciar na

fracdo volumétrica de cada fase presente (a e y), na concentracdo de
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elementos de liga em cada uma das fases e na precipitacdo de fases
intermetdlicas, deteriorando a resisténcia a corrosdo e propriedades mecanicas

do material.

3.4 Precipitacéo de Fases Intermetalicas nos A¢os Inoxidaveis Duplex

A propensdo dos AIDs de apresentar a precipitacdo de fases
intermetélicas que prejudicam suas propriedades mecanicas e de resisténcia a
corrosdo € um problema recorrente, principalmente em processos que
envolvem soldagem. Segundo lacoviello et al. [38], a precipitacdo de fases
intermetélicas pode ocorrer na faixa de temperatura de 300 a 1050 °C, como

consequéncia da instabilidade termodinamica da ferrita.

3.4.1 Nitretos e Carbonetos de Cr

Determinados elementos na ferrita apresentam baixa solubilidade a
medida que a temperatura diminui, como é o caso do N, fazendo com que
ocorra a precipitacdo de fases deletérias, como Crz2N na ferrita. Quando a
temperatura de recozimento € superior a 1040 °C, a solubilidade do N na ferrita
torna-se elevada, no entanto, com o resfriamento a sua solubilidade diminui e a
ferrita apresenta-se supersaturada neste elemento, fato este que promove a
precipitacdo de nitretos de cromo (CrzN) [39]. Nos acos inoxidaveis, o N é
acrescentado pois em solugdo sélida ira auxiliar na estabilizacdo da fase
austenitica, melhorando tanto a resisténcia mecanica quanto a resisténcia a
corrosdo. Contudo, podem ocorrer precipitagcbes de nitretos de Cr na fase
sélida em faixas de temperatura de 700 a 900 °C (como mostrado no diagrama
Tempo, Temperatura, Transformacédo (TTT) da Figura 3.4 [12]), principalmente
no interior dos grdos, sendo também observado em zonas fundidas de
materiais soldados [9].

Como descrito por Zhang et al. [40], o CraN nucleia de forma
heterogénea na fase ferrita quando esta se encontra supersaturada em N,
causando o empobrecimento em Cr nesta fase. Devido a maior concentracéo

de N na ferrita, havera condig&o para a precipitagdo de CrzN nesta fase.
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Quanto aos carbonetos de Cr (Crz3Ce), estes apresentam precipitagao
na faixa de temperatura de 600 a 950 °C, precipitando predominantemente nas
interfaces das fases ferrita e austenita, podendo também ser encontrados nos

contornos de graos da ferrita [9].
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Figura 3.4 Diagrama Tempo, Temperatura, Transformagédo para o AID 2205
[12].

3.4.2 Fase Chi () e Fase Sigma (o)

A depender da composicao quimica do acgo inoxidavel, a precipitacao
da fase chi ocorre normalmente entre 700 e 900 °C, e a sua ocorréncia leva a
fragilizacdo do material [9]. Além disso, esta fase afeta a resisténcia a corrosao
por pite, pois contém um teor de Mo muito mais elevado do que a fase sigma
[33]. A precipitacdo da fase chi enriquecida com Mo proxima de inclusdes
diminui a resisténcia a corrosdo intergranular devido a formacdo das zonas
empobrecidas neste elemento. A presenca desta fase ao redor de inclusGes
leva a formacdo de areas empobrecidas em Cr e Mo nas interfaces entre as
fases ferrita e os precipitados de fase chi. Esta fase é termodinamicamente
instavel, e quando a fase sigma inicia a sua precipitacdo, a fase chi se
solubiliza lentamente, dando origem a fase sigma [9].

Pela Figura 3.4 pode-se verificar que a precipitacdo de fase sigma
no AID 2205 tem inicio em tempos proximos a 20 minutos e 0 nariz da

curva
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encontra-se proximo a 900 °C. A precipitacdo desta fase em AIDs é a mais
prejudicial, pois influencia negativamente degradando as propriedades
mecanicas e de resisténcia a corrosdo dos mesmos, devido a diminuicdo do
teor de Cr e Mo nos contornos de grao da ferrita, precipitando em uma ampla
faixa de temperatura, compreendidas entre 600 e 975 °C, de acordo com o
tempo de exposicdo e composicdo quimica do aco inoxidavel [39].

ApGs a precipitacdo desta fase, a microestrutura torna-se suscpetivel a
corrosdo localizada [34, 41]. Por ser uma fase muito dura e fragil, a sua
presenca em cerca de 1% pode reduzir a tenacidade ao impacto, enquanto que
cerca de 10% pode ocasionar a completa fragilizacdo do aco inoxidavel [9]. A
degradacdo da resisténcia a corrosao esta relacionada ao empobrecimento em
Cr e Mo ocorrido ao redor da fase sigma, a qual foi originada na matriz [42].

A fase sigma precipita em AIDs principalmente pela decomposicao
eutetdide, dada pela reacdo a — o + vy, preferencialmente em contornos de
graos ferriticos e nas interfaces ferrita/austenita. Apds a nucleacdo, a mesma
cresce em direcdo ao interior da fase ferritica [10].

3.4.3 Austenita Secundaria (y2)

No resfriamento de AIDs, quando estes estdo abaixo da temperatura
solidus, os mesmos séo totalmente ferriticos. Deste modo, com a evolucdo do
resfriamento a partir do campo ferritico, uma parte da fase ferrita ira se
transformar em austenita primaria (y1) pela reacédo (L — a + y1). No entanto,
quando o resfriamento ocorre a taxas elevadas, a y1 pode ser parcialmente
substituida por uma ferrita supersaturada, enriqguecida em Ni, Mn e
principalmente em N. Nessa condi¢do supersaturada, com a ocorréncia de um
reaquecimento, tanto por tratamento isotérmico quanto por reaquecimento
causado por processos de soldagem, pode ocorrer a decomposicdo da fase
ferritica, pela reacdo (a — a + y2), ocorrendo a formacédo de uma nova fase
austenitica, chamada de austenita secundaria (y2) [43].

Esta nova austenita surge em temperaturas onde uma microestrutura

de fase dupla (a + y1) ja esta estabelecida. Outra possibilidade para a formacéo
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da fase y2 consiste na decomposigéo eutetdide da fase ferritica em fase sigma
e austenita secundaria (a — o + y2) [43]. Como a y2 é empobrecida em Cr,
pode ocorrer tanto a corrosdo localizada quanto a corrosdo intergranular.
Devido a rapida cinética de decomposicéo eutetdide, a fragilizacdo do material
pode ocorrer durante processos de forjamento ou soldagem [9].

A austenita secundaria, por apresentar baixo teor de Cr e N, esti
associada a reducdo da resisténcia a corroséo localizada nos AIDs [42]. Isso
ocorre pois o Cr2N nucleia-se na interface a/y, causando assim uma reducéo
na presenca de elementos formadores de ferrita (Cr e Mo), levando a

nucleagéo e crescimento da yz na interface [11].

3.5 Metalurgia da Soldagem de Ac¢os Inoxidaveis Duplex

A soldagem representa uma das rotas mais importantes para a uniao
de AIDs, porém, alteracbes microestruturais podem ocorrem em alta
temperatura [4]. Como observado na Figura 3.5, a aplicacéo de ciclos térmicos
leva a modificacdo da microestrutura do aco e, consequentemente, diferentes
microestruturas podem ser observadas. De acordo com os ciclos térmicos de
soldagem, pode ocorrer o desequilibrio na razdo das fases ferrita e austenita
(1:1) na regido denominada zona de fusédo (ZF), podendo atingir também a
zona termicamente afetada (ZTA) de alta e baixa temperaturas,
consequentemente degradando as propriedades de resisténcia mecanica e de
resisténcia a corrosdo desses acos [44].
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Zona de crescimento de grao ferritico
ZTA de alta temperatura
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Figura 3.5 Diagrama esquematico com as alteracbes microestruturais que
ocorrem na zona termicamente afetada [45].

A utilizacdo de energias de soldagem mais elevadas pode refletir em
velocidades de resfriamento mais lentas da junta soldada, fazendo com que a
fase austenitica precipite em parte na microestrutura do aco, tornando a fracéo
de fases proxima ao equilibrio. Por outro lado, pode ocorrer o crescimento de
grdo e a precipitacdo de fases deletérias, fato este relacionado com a
temperatura atingida na ZTA [46]. Ao se utilizar uma baixa energia de
soldagem, a mesma leva a uma velocidade de resfriamento mais elevada.
Consequentemente, a precipitacdo da fase austenitica € dificultada, levando a
uma fracdo de fase ferritica elevada, propiciando a precipitacdo de uma maior
quantidade de Cr2N no interior da ferrita. Em ambas as condi¢bes ocorre a

reducdo da tenacidade e da resisténcia a corrosédo do AID [42, 44].

3.5.1 Zona Fundida

Ao se observar a microestrutura de um AID apds o procedimento de
soldagem, verifica-se a presenca de duas regides distintas — a Zona Fundida

(ZF) e a Zona Termicamente Afetada (ZTA), separadas pela Linha de Fuséo
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(LF) [47]. Com o inicio da solidificacdo da ZF, had o crescimento epitaxial e
competitivo que ocorre a partir dos graos de ferrita na regido proxima a ZF,
chamada de Zona Parcialmente Fundida (ZPF), sendo produzida uma estrutura
colunar grosseira de graos ferriticos na ZF. Com o avanco do resfriamento,

ocorrera a precipitacdo da fase austenitica e outras fases, como a precipitacéo
de fases intermetélicas [39].

3.5.2 Zona Termicamente Afetada de Alta Temperatura (ZTA-AT)

s

A ZTA-AT é delimitada pelas temperaturas solvus da ferrita e a
temperatura de fusdo da liga, regido na qual o aco esta completamente
ferritizado [42]. Dentro desta ZTA, pode ainda ocorrer os estagios I, Il e lll,
como observado na Figura 3.6. No estagio | ocorre a transformacdo da fase
austenita em ferrita mediante a difusdo de elementos intersticiais e

substitucionais, e, de acordo com a taxa de aquecimento, nitretos e carbonetos
de Cr podem se dissolver.
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Figura 3.6 Estagios do ciclo térmico de soldagem que ocorrem na ZTA de alta
temperatura [42].

No estagio Il, tem-se a regido onde o ciclo térmico esta no campo
ferritico, ocorrendo a dissolucdo dos precipitados de austenita. Os graos de

ferrita crescem e coalescem. Ao atingir o estagio Ill, tem-se o inicio do
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resfriamento até a temperatura ambiente, ocorrendo a precipitacdo da fase
austenitica a partir do campo ferritico. Neste Ultimo estagio h& o surgimento de
diferentes morfologias de austenita, as quais estao relacionadas com as taxas
de resfriamento e composicdo quimica da liga. ApO0s a precipitacdo de
austenita nos contornos de grdo, uma nova austenita (de Widmanstatten)
cresce no interior dos graos ferriticos. Com a diminui¢cdo do teor de N na liga,
surge a austenita intragranular, com maior fragdo volumétrica [42].

Em relacdo a ZTA-AT, Zhang et al. [48] comentam que apos o
aguecimento causado pela soldagem, o rapido resfriamento faz com que ocorra
uma supersaturacdo de N na ferrita. Essa condicdo promove a precipitacdo de
nitretos de Cr, uma vez que nao ha tempo suficiente para que o N se difunda

na austenita. Como consequéncia, a formacdo de nitretos é atribuida

principalmente ao rapido aquecimento e resfriamento durante a soldagem.

3.5.3 Zona Termicamente Afetada de Baixa Temperatura (ZTA-BT)

A regidao denominada ZTA-BT esta localizada abaixo da temperatura
solvus da ferrita (Figura 3.5), regido na qual a temperatura faz com que as
fracOes das fases ferritica e austenitica sejam de equilibrio, podendo ocorrer
também a precipitacdo de outras fases. Dentro desta ZTA, pode ainda ocorrer
os estagios | e Il, como observado na Figura 3.7. No estagio | ha a dissolucéo
parcial da fase austenitica, e, de acordo com as taxas de resfriamento
aplicadas, ocorre a sua precipitagao, crescendo continuamente com origem em
ilhas intergranulares da mesma fase que nédo foram dissolvidas. Além disso, a
precipitacdo intragranular de nitretos de Cr € menor. O estagio Il compreende
as temperaturas maxima e minima aonde pode ocorrer a precipitacdo de outras
fases [42].
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Figura 3.7 Estagios do ciclo térmico de soldagem que ocorrem na ZTA de baixa
temperatura [42].

De acordo com Zhang et al. [48], nesta regido de baixa temperatura
ocorre a diminuicdo gradual de austenita secundaria (y2) conforme ha o
afastamento da linha de fusdo. No estudo realizado pelos autores, a presencga
de y2 nao foi observada na ZTA-BT devido a mesma estar mais distante da
ZTA-AT. Além disso, os autores comentam que o0s nitretos de Cr ndo foram
detectados ou raramente foram observados, fato este que pode estar
relacionado com a menor quantidade de ferrita supersaturada em N em
comparacdo com a ZTA-AT, a qual apresenta maior energia para a

precipitacdo de nitretos de Cr.

3.6 Processos de Soldagem de Ac¢os Inoxidaveis

Diversos processos de soldagem sao utilizados nas indastrias levando-
se em consideracdo, por exemplo, as caracteristicas dos materiais a serem
soldados; a demanda pelo produto; o custo para a producdo do material
soldado; e limitacbes de ordem tecnoldgica. Nesse sentido, alguns dos
principais processos de soldagem geralmente utilizados para a obtengcao de

juntas soldadas de AIDs séo descritos a seguir [49].
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» Soldagem utilizando arco elétrico

Soldagem a arco sob gas inerte e eletrodo de tugsténio [Gas tungsten
arc welding (GTAW) ou tungsten inert gas (TIG)];

Soldagem a arco com protecdo por gas e eletrodo consumivel [Gas
metal arc welding (GMAW), ou metal inert gas (MIG) ou metal active
gas (MAG)];

Soldagem a arco elétrico com arame tubular [Flux cored arc welding
(FCAW)];

Soldagem a arco elétrico com eletrodo revestido [Shielded metal arc
welding (SMAW)];

Soldagem por arco submerso [Submerged arc welding (SAW)];

Soldagem a plasma [Plasma arc welding (PAW)];

» Soldagem por feixe de alta energia

feixe de elétrons ou electron beam welding (EBW);

laser beam welding (LBW) ou laser welding (LW)

A evolucdo microestrutural do aco inoxidavel, tanto na ZF como na

ZTA, estd relacionada com a energia térmica produzida no processo de

soldagem, originando campos térmicos induzidos, os quais dependem da fonte

de aquecimento utilizada. Dessa forma, os processos de soldagem podem ser

agrupados em duas categorias principais, a saber:

processos convencionais de soldagem a arco, caracterizados por uma
distribuicdo térmica em uma superficie relativamente grande (a poténcia
utilizada é cerca de 1x102 W/cm?); e

processos de soldagem de alta densidade de poténcia (PAW, LW,
EBW), caracterizados por uma poténcia muito localizada (a poténcia
utilizada é de até 1x10° W/cm?).

Durante os processos de soldagem alteragcbes significativas podem

ocorrer na microestrutura dos materiais soldados (juntas soldadas), de modo
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que as propriedades e o comportamento metalUrgico dos materiais diferem
significativamente daqueles dos metais de base correspondentes [46].
Processos industriais como  conformagdo mecanica, tratamentos
termomecanicos e a soldagem podem causar o desequilibrio de fases e
mudanc¢as microestruturais, influenciando nas propriedades mecanicas e de
resisténcia a corrosdo dos AIDs [34].

Uma das principais preocupacdes quanto a soldagem de AIDs esta
relacionado com a manutencdo da resisténcia a corrosao das regides soldadas,
a qual deve apresentar as caracteristicas do material de base, fato este que
nem sempre representa uma tarefa facil de ser obtida devido aos ciclos
térmicos causados durante a soldagem. A mesma preocupacdo € encontrada
para os acos inoxidaveis lean duplex (AILDs), onde é essencial assegurar que
tanto as fracbes de austenita quanto ferrita presentes sejam formadas em
guantidades adequadas tanto na ZF quanto na ZTA, garantindo dessa forma o
adequado balanco entre as fases [37].

Segundo Westin [32], os principais problemas que envolvem os AILDs
sdo o0 excesso de crescimento de graos, precipitacdo de nitretos, carbonetos e
compostos intermetalicos, além de um equilibrio de fases inadequado,

conforme mostra a Tabela 3.2 para algumas fases deletérias.

Tabela 3.2 Fases que podem se formar nos acos inoxidaveis.

Fase Férmula quimica Estrutura Faixade T (°C)
a CCcC
y CFC
o Fe-Cr-Mo Tetragonal 600 — 1000
X FessCri2Moio cccC 700 — 900
Cr2N Cr2N Trigonal 700 — 900
M23Cs CFC 600 — 950
m FezMo13N4 Cubica 550 - 650
R Fe-Cr-Mo Trigonal 550 — 650
a’Cr CCcC 300 - 525
CrN CrN Cubica

T Ortorrombica 550 — 650
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Nos processos que envolvem a soldagem por fusdo do metal de
adicdo, o metal de base (MB) pode ser submetido a uma série de ciclos
térmicos, com transformacgdes microestruturais que ocorrem na ZTA e na zona
fundida (ZF). Na ZTA, especialmente préoximo da linha de fusdo (LF), a liga é
aguecida a uma temperatura elevada, acima de 1300 °C, em um curto periodo
de tempo, permanecendo por cerca de 5 segundos, periodo este chamado de
ferritizacdo, seguido de uma taxa de resfriamento muito rapida até atingir 800
°C. Dessa forma, quando juntas soldadas de ac¢os inoxidaveis sdo submetidas
a rapidas taxas de resfriamento, a transformacéao ferrita/austenita é suprimida e
menos austenita € formada na ZTA e na ZF quando comparado com o material
solubilizado. Essa microestrutura desbalanceada afeta muito a resisténcia a
corrosdo e as propriedades mecéanicas, como a tenacidade e a resisténcia a
corrosao por pite [26].

Segundo Xie et al. [560], apés o procedimento de soldagem, na
solidificagdo do AID, os gréaos ferriticos nucleiam e crescem preferencialmente
a partir da fase liquida e diferentes formas de grdos austeniticos ocorrem
subsequentemente. Como os contornos de grao sao relativamente instaveis, os
graos austeniticos nucleiam e crescem ao longo dos contornos de grédo, dando
origem a diferentes morfologias de austenita, sendo a primeira delas a
austenita de contorno de grédo (ACG), que se forma em uma ampla faixa de
temperatura de 1350 a 800 °C. Com o prosseguimento da diminuicdo da
temperatura, surge a austenita de Widmanstatten (AW), que se forma na faixa
de temperatura de 650 a 800 °C, e se origina proéxima a ACG e cresce em
direcdo ao interior dos grédos ferriticos. Ap6s a AW, surge a austenita
intragranular (AlG), nucleando no interior dos graos ferriticos, sendo mais fina e
equiaxial em comparacdo com a AW e ACG, uma vez que a difusdo da rede é
mais lenta dentro da ferrita do que no contorno do gréo.

A soldagem de agos inoxidaveis por fusdo com a utilizacdo de metal de
adicdo consiste em um processo amplamente utilizado nos processos de
soldagem, e trés deles, dentre os citados anteriormente, sdo destacados a
seguir, consistindo nos processos: soldagem a arco sob gas inerte e eletrodo

de tungsténio (GTAW), soldagem a arco com protecdo por gas e eletrodo
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consumivel (GMAW) e soldagem a arco elétrico com arame tubular (FCAW)
[49].

A partir da Figura 3.8 até a Figura 3.10 séo ilustradas algumas
caracteristicas dos respectivos processos de soldagem. Referente ao processo
de soldagem GTAW (TIG), mostrado na Figura 3.8, este € um processo que
utiliza um arco elétrico entre um eletrodo ndo consumivel de tungsténio e a
poca de soldagem. Neste caso a soldagem pode ser autdgena, ou seja, nao
utiliza metal de adicdo para a unido dos materiais, ou, a depender da

espessura do material, utilizar metal de adicao [51].

Cabo de
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protecao
s

Sentido da
solda

—-—

Eletrodo de W
Gas de protecgédo

Bocal

Arco Metal solidificado

/

..........
e N O S S N Y
———————

N N B AN NS PSR

Figura 3.8 Processo de soldagem GTAW (TIG) sem metal de adicdo, adaptado
de [51].

Para o processo de soldagem GMAW (MIG/MAG), (Figura 3.9), faz-se
uso de um arco elétrico que utiliza gases inertes ou ativos para proteger a poca
de fusdo contra oxidacéo, e a soldagem ocorre com a utilizacdo de um eletrodo

gue consiste em um arame consumivel.
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Figura 3.9 Processo de soldagem GMAW (MIG/MAG) com metal de adicao,
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protecao
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solda Tubo de
_~ contato
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> Metal

Gés de protecao solidificado

7

J
Arco elétrico — 2L~

Poca dé fusao

adaptado de [52].

Com relagéo ao processo de soldagem FCAW, (Figura 3.10), um fluxo
de gases de protecdo com caracteristicas inerte ou ativa pode ser utilizado. O
metal de adicdo provém do fluxo continuo de um arame tubular de solda
interno, produzindo um arco elétrico que, por consequéncia, gera uma
atmosfera resultante do aquecimento de elementos quimicos contidos no
interior do arame, ajudando a estabilizar o arco elétrico. A escoéria formada

neste processo,

além de cobrir a solda, evita a oxidacdo da regido soldada

durante o resfriamento [42, 49, 53].

Figura 3.10 Processo de soldagem FCAW com metal de adi¢do, adaptado de

[54].
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De acordo com Betini [55], os AlDs podem ser soldados por diferentes
processos, porém, estes devem ser realizados de forma a se evitar variagdes
na proporcdo entre as fases constituintes. Assim, dentre 0S processos
mencionados, o0 processo de soldagem TIG (GTAW) constitui-se em um dos
principais processos para a unido de AlIDs, uma vez que oferece um elevado
grau de controle durante a execucdo do procedimento, além de um bom perfil
na raiz da solda, de modo que as propriedades mecéanicas e de resisténcia a
corrosdo sejam semelhantes a do metal de base.

De forma a entender o efeito causado pelos trés processos de
soldagem apresentados acima, Arun et al. [56] avaliaram a soldagem a arco
multipasses no ac¢o inoxidavel super duplex (AISD) 2507, como mostra a Figura
3.11, onde é possivel observar o numero de passes utilizados para cada
processo de soldagem, sendo, em ambos 0s processos, utilizados metais de

adicao.
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Figura 3.11 Macrografias transversais das juntas obtidas na soldagem
multipasses pelos processos (a) GTAW; (b) GMAW e (c) FCAW,
respectivamente [56].

Pela observacéo da Figura 3.12, nota-se que a utilizagdo destes trés
processos de soldagem resultou na obtencdo de microestruturas com uma

riqueza de detalhes, desde a ZF, passando pela ZTA, até chegar ao MB.
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Figura 3.12 Microestruturas resultantes dos processos de soldagem (a) GTAW,
(b) GMAW e (c) FCAW [56].

Os parametros que foram utilizados para a soldagem do AISD

2507 estdo descritos na Tabela 3.3.

Tabela 3.3 Parametros utilizados na soldagem multipasses do AISD 2507.
Processos utilizados

Parametros Unidade
GTAW GMAW FCAW
170 (Raiz-TIG)
Corrente A 170 170-200
140 (FCAW)
19-20 (Raiz-TIG) 13-15 (Raiz-TIG)
Voltagem \% 12-17
30-32 (MIG) 24-26 (Outros passes)
N° de passes - 7 3 5
Gas de protecao - Argbnio Argbnio CO2
Temperatura
°C 100-110 100-110 100-110
entre passes
) 0,65 (Raiz) 1,184 (Raiz-TIG)
Aporte térmico kJ/mm 0,745

1,07 (Outros passes) 0,665 (Outros passes)

Com o AIDS 2507 ap6s os processos de soldagem descritos acima, ao
analisar em mais detalhes as microestruturas de cada ZF, os autores
destacaram a ocorréncia de diferentes austenitas. Para 0 processo de
soldagem GTAW, foram realizados 7 passes de solda com aporte térmico
médio de 0,745 kJ/mm. Os autores observaram a ocorréncia de diferentes
austenitas secundarias, como mostrado na Figura 3.13, sendo elas, austenita
de contorno de grédo (ACG), austenita intragranular (AIG) e austenita de
Widmanstatten (AW), além da formacdo de aglomerados de austenita
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secundaria que também foram observados em algumas das areas onde

ocorreu o reaquecimento devido aos demais passes de solda.

Figura 3.13 Microestruturas da zona fundida (a-d) apos processo de soldagem
GTAW multipasse. Adaptado de Arun et al. [56].

Em contraste com o processo de soldagem GTAW, os autores
verificaram que o processo GMAW (que foi realizado com 3 passes de solda e
com aporte térmico médio de 0,65 kJ/mm na raiz da solda e 1,07 kJ/mm nos
demais passes) levou a ocorréncia predominante de AIG e AW em toda a zona
de fusdo das soldas, como mostrado na micrografia da Figura 3.14. Analises de
EDS revelaram um aumento na concentragdo de Mo nas interfaces
ferrita/austenita, além de precipitados enriqguecidos em Cr, Mo, Mn e N que

também foram encontrados nas regifes contendo austenita intragranular.
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Figura 3.14 Microestruturas da zona fundida (a-d) apos processo de soldagem
GMAW multipasse. Adaptado de Arun et al. [56].

Em relac&o ao processo de soldagem FCAW, (que foi realizado com 5
passes de solda e com aporte térmico médio de 1,184 kJ/mm na raiz da solda
e 0,665 kJ/mm nos demais passes), este processo deu origem a diferentes
microestruturas, com algumas delas vistas na Figura 3.15, onde, segundo 0s
autores, ocorreu a formacado das austenitas secundérias (AW, ACG e AIG). Foi
verificado também que nao houve a precipitacdo de CraN para ambas as
regides soldadas pelos trés processos citados, porém, mais fase sigma foi
encontrada nos materiais soldados pelos processos GTAW e FCAW quando
comparadas as soldas GMAW com apenas 3 passes de solda, fato que indica
que a precipitacao da fase sigma pode ocorrer com passes adicionais de solda.
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Figura 3.15 Microestruturas da zona fundida (a-c) apos processo de soldagem
FCAW multipasse. Adaptado de Arun et al. [56].

Utilizando o mesmo AISD 2507, Pickle et al. [57] avaliaram o efeito da
soldagem multipasse sobre a microestrutura através do processo GTAW. O
material com espessura de 6 mm foi soldado utilizando metal de adicdo com a
utilizagédo de 4 passes de solda (sendo o primeiro para obter a raiz da solda),
com uma energia de soldagem de 40 kJ/pol em todos os passes. Os autores
verificaram que a evolucao da microestrutura na regido da raiz resultou em um
aumento da fase austenitica apds os passes subsequientes de soldagem. Além
disso, a formacao de austenita secundaria intragranular foi observada no passe
para a formacdo da raiz apds o primeiro ciclo térmico, predominando a fase
austenitica apds os dois ultimos passes de solda. Os resultados mostraram que

com a soldagem multipasse ocorre um aumento significativo no volume de



33

austenita, além de alteracdes microestruturais na ZF devido a formacédo de

austenita secundaria intragranular.

3.7 Acos Inoxidaveis Lean Duplex — AILDs

Desde o0 ano 2000, com base no AID 2205, as classes desse ac¢o foram
desenvolvidas tendo em vista maiores teores de elementos de liga, com o
objetivo de se obter materiais mais resistentes e com melhor resisténcia a
corrosdo. Nesse sentido, os recentes desenvolvimentos em acos inoxidaveis
estdo relacionados a fatores como o baixo custo do material final.

Dessa forma, da classe padrao de AIDs surgiu a classe denominada
“‘Lean Duplex”, que vém ganhando destaque devido aos menores teores de
elementos de liga e por ser mais resistente a fragilizacdo térmica quando
comparada a classe padrdo [32, 58]. Pela Figura 3.16 observa-se um exemplo
dos diferentes tipos de AIDs de acordo com seu PREN e com o teor de

elementos de liga.

Lean duplex | Cr-Mn-Ni)

Standard grade (22% Cr)
1.4362 /

532304 1.4462 /
PREN = 24
532205 1.4507 /

PREN = 32-36 | 532550 1.4410/
PREN < 40 532750

Highly alloyed grades (25% Cr)
Super-duplex

532707
PREMN =45

Figura 3.16 Classificacdo dos acos inoxidaveis duplex de acordo com o PREN
e a concentracao de elementos de liga [58].

Os AILDs contém menores teores de elementos de liga, em
comparacao ao padrao AID 2205, possuindo tipicamente de 20 a 24% de Cr, 1
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a 5% de Ni, 0,1 a 0,3% de Mo e 0,1 a 0,22% de N [59] Sabendo-se disso,
algumas ligas de AILDs tém sido produzidas, apresentando diferentes
propriedades mecanicas e resisténcia a corrosao [31]. Dois dos principais a¢os
inoxidaveis desta classe sédo representados pelo AILD 2101 (UNS S32101),
lancado em 2002 [60], e pelo AILD 2404 (UNS S82441), lancado em 2010 [61],
ambos produzidos pela empresa Outokumpu. O primeiro, com um baixo teor de
Ni, passou a ser produzido como uma opg¢ao para substituir os a¢os inoxidaveis
austeniticos AISI 304 e 316, em aplicagbes que necessitam de elevada
resisténcia mecanica e resisténcia a corrosdo localizada [60]. O segundo,
apresenta maior resisténcia a corrosdo em comparacdo a outros AILDs
anteriormente desenvolvidos (a exemplo do proprio AILD 2101) devido aos
teores de Cr, Mo e N serem mais elevados [31].

Referente ao AILD 2101, o baixo teor de Ni € compensado por um
aumento nas quantidades de Mn e N. Além disso, o contetdo de Mo é reduzido
para limitar a precipitacdo de fases deletérias. Este aco possui propriedades
mecanicas e resisténcia a corrosdo sob tensao superior ao aco inoxidavel 304,
e sua resisténcia ao pite é semelhante ou superior ao aco inoxidavel 316 [31,
62].

Quanto ao AILD 2404, este contém Mo e alto teor de Cr e N. A classe
combina maior resisténcia mecanica do que a de outros acos duplex comuns
com uma resisténcia a corrosdo geralmente mais elevada. Essas
caracteristicas tornam este material adequado para projetos que requerem
resisténcia a corrosdo, durabilidade, eficiéncia de custo a longo prazo e com
reduzida manutencédo [31, 63]. Com os avang¢os na fabricacdo destes acos,
espera-se que sejam usados extensivamente em diferentes componentes

estruturais [64].
3.8 Resisténcia a Corroséo de A¢os Inoxidaveis Lean Duplex
Apesar da precipitacdo de fases deletérias nos AIDs ser uma das mais

importantes causas de corroséo localizada, a diferenca de composicédo quimica

presente nas duas fases dos AILDs torna estes materiais passiveis de
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apresentarem corrosdo seletiva, podendo ocorrer a dissolucdo preferencial
tanto da fase austenitica quanto da fase ferritica.

Gao et al. [65] estudaram os efeitos dos tratamentos de
envelhecimento térmico a 700 °C em varios tempos de envelhecimento até 100
h na resisténcia a corroséo seletiva do AILD 2101. Os autores verificaram que,
através dos ensaios de DL-EPR e espectroscopia de impedéancia eletroquimica
(EIS) em solucdo de H2SO4 0,5 M e KSCN 0,01 M, ambos os métodos foram
capazes de revelar a relagdo entre a microestrutura e a correspondente
resisténcia seletiva a corrosdo, a qual foi relacionada a formacdo de zonas
empobrecidas em Cr e Mo em regides ao redor dos precipitados,
especialmente na fase sigma (o), durante o envelhecimento térmico.

Resultados semelhantes foram encontrados por Deng et al. [66] que
utilizaram método modificado para o ensaio de DL-EPR (solu¢do de H2SOa4
33% + HCI 0,1% a 20 °C e taxa de varredura de 2,5 mV/s) para avaliacdo da
susceptibilidade a corroséo intergranular do AILD 2101 envelhecido a 700 °C
de 3 min a 300 h. Os resultados obtidos mostraram que as medidas de DL-EPR
podem caracterizar as interacfes entre precipitacdo, empobrecimento em Cr e
a corroséo intergranular do AILD 2101.

Zhang et al. [67] estudaram o efeito do envelhecimento térmico na
microestrutura e resisténcia a corrosdo do AILD 2101 a 700 °C de 3 a 240 min
em solucdo de 1 M de NaCl. Os resultados mostraram que, devido a formacéo
de precipitados, mudancas na microestrutura do aco inoxidavel afetaram a sua
resisténcia a corrosdo por pite. Os potenciais de pite (Epite) cairam
drasticamente antes do tempo de envelhecimento de 30 minutos, sendo
verificado que a nucleacdo de pites ocorreu principalmente na fase ferrita,
enguanto que o inicio da corrosdo por pite na amostra envelhecida ocorreu na
regido empobrecida em Cr ao redor dos precipitados.

Para o AILD 2304, Zhang et al. [68] estudaram o efeito da temperatura
de recozimento na faixa de 1000 a 1200 °C sobre a evolugao microestrutural e
resisténcia ao pite em solucdo de 1 M de NaCl. Segundo os autores, 0S
resultados mostraram que a nucleacdo de pites metaestaveis ocorreu pela

transformacdo da fase austenita para a fase ferrita com o aumento da
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temperatura de recozimento. Segundo os autores, os resultados encontrados
para a ocorréncia de pites podem ser explicados pela evolugdo microestrutural
das fases ferrita e austenita induzida pelo tratamento de recozimento.

Embora os estudos apresentados acima tenham utilizado AILDs, deve-
se mencionar que 0s mesmos dizem respeito ao envelhecimento térmico, que
faz uso de temperaturas constantes e tempos padronizados, 0s quais nao
caracterizam uma situacdo real de soldagem (elevada temperatura de pico e
diferentes taxas de resfriamento. Esta escassez de estudos com AILDs
envolvendo soldagem mostra que ha uma necessidade para a realizacdo de
estudos abordando o comportamento dos AILDs quando submetidos a
procedimentos de soldagem, como no caso da realizacao de simulagdes fisicas
de ciclos térmicos, considerando os ciclos encontrados nos diferentes
processos reais de soldagem que levam a fusdo do metal, influenciando as

ZTAs, tanto de alta temperatura quanto de baixa temperatura.

3.9 Soldagem de Acos Inoxidaveis Lean Duplex

Em relacéo a classe dos AILDs, a literatura tem reportado a utilizacéo
de diferentes processos de soldagem. Ruiz et al. [64] realizaram a
caracterizacdo microestrutural e ultrassénica da junta soldada do AILD 2101,
com o processo de soldagem GMAW. As medidas foram realizadas utilizando
medicdes de atenuacdo ultrassdnica, as quais mostraram que a amplitude da
onda ultrassénica longitudinal é significativamente afetada pela recristalizacéo
da microestrutura, fato este causado pela soldagem de mudltiplos passes. Os
autores também observaram que, a partir dos mapas de microdureza Vickers, a
microestrutura mais fina apresentou valores de microdureza mais elevados,
enguanto que 0s graos mais grosseiros apresentaram os menores valores.

Ma et al. [69] comentam que os métodos de soldagem comumente
utilizados para o AILD 2101 incluem: (i) soldagem a arco elétrico com eletrodo
revestido (SMAW); (ii) soldagem a arco elétrico com gas de protecdo (MIG);
(i) soldagem a gas inerte de tungsténio (TIG); e (iv) soldagem a arco
submerso (SAW). Segundo os autores, o método SMAW apresenta
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flexibilidade de operacdo em diversas posicdes de soldagem, além de ser
amplamente utilizado para fabricacdo primaria e para a soldagem de reparo do
AILD 2101 com espessura de 1 mm ou mais. Neste mesmo estudo, 0s autores
realizaram a soldagem do AILD 2101, sendo verificado que tanto o metal base
qguanto a regido soldada apresentaram excelentes propriedades mecanicas,
resisténcia a corrosao e resisténcia ao impacto.

Tan et al. [30] realizaram estudo com o AILD 2304, onde avaliaram o
efeito da temperatura de recozimento na resisténcia a corrosao por pite de
juntas soldadas por arco em solucdo de NaCl 1 M. A microestrutura resultante
apos a soldagem e sem tratamento térmico apresentou variagdo na resisténcia
a corrosao por pite. No entanto, a realizacdo de tratamento térmico pés-
soldagem com temperaturas de 1020 a 1120 °C e tempo de permanéncia de 4
minutos propiciou um efeito benéfico na resisténcia a corrosdo, onde a
temperatura de recozimento a 1080 °C foi mais favoravel para as juntas
soldadas, onde a raz&o al/y na ZTA, na ZF e no MB atingiu aproximadamente
50% de cada fase, conferindo ao material uma melhor resisténcia & corrosao
por pite, a qual havia sido comprometida durante a soldagem.

Conforme Souza et al. [70], que utilizaram o processo de soldagem
GMAW, os ciclos térmicos causados pela soldagem alteram a microestrutura
do material, gerando diferentes regides na junta soldada, dentre elas: i) ZF, ii)
ZTA e iii) MB, como mostrado na Figura 3.17.

Figura 3.17 Micrografias Oticas das regides das juntas soldadas. Em (a)
imagem geral da junta soldada e (b) zona termicamente afetada.
Adaptado de Souza et al. [70].
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Como a regido da ZTA compreende o local onde a microestrutura é
mais afetada, geralmente ha uma alta ferritizacdo, precipitacdo de fases
deletérias como carbonetos e nitretos de Cr, fase sigma (o), chi (x) e austenita
secundaria (y2), por exemplo. Estas fases presentes nas soldas podem afetar
profundamente suas propriedades se 0s processos de fabricacdo nao forem
adequadamente controlados [71].

A baixa resisténcia a corrosdo apresentada pela ZTA em alguns
materiais soldados esta relacionada com sua excessiva ferritizacdo e
precipitacdo de nitretos de Cr, e de acordo com a literatura, os niveis de
austenita na ZTA séo resultantes das taxas de resfriamento nesta regiao [72].
Tanto os produtos consumiveis durante a soldagem quanto os proprios
procedimentos sao desenvolvidos para permitir que prevaleca a precipitacao da
fase austenita, porém a prevaléncia desta fase nem sempre € possivel de se
obter, principalmente quando ocorrem taxas de resfriamento muito rapidas na
ZTA [72].

Além dos processos de soldagem convencionais que envolvem a fusao
do metal de adi¢cdo, ha também outros processos que podem ser utilizados. El-
Batahgy et al. [73] estudaram o efeito dos parametros de soldagem por laser e
seu efeito no tamanho e na microestrutura da zona fundida, nas propriedades
mecanicas e de corrosdo das juntas soldadas do aco inoxidavel duplex 2205.
Os resultados obtidos revelaram que o0s parametros de soldagem
desempenham um papel importante na obtencdo de propriedades satisfatérias
da junta soldada.

Dentre os processos de soldagem descritos, verifica-se que a
soldagem do AILD por fusdo do metal de adicdo representa o processo que
pode causar desbalanceamento nas fracdes das fases ferrita e austenita,
ocasionando alteracbes tanto nas propriedades mecanicas quanto na
resisténcia a corrosao.

No entanto, ressalta-se que a maioria dos estudos relacionados a
soldagem de acos inoxidaveis faz uso do material no estado pos soldagem, o
que dificulta o entendimento dos processos de precipitacdo devido a
complexidade microestrutural apresentada por uma junta soldada. Sabendo
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disso, em relacdo aos AILDs 2101 e 2404, a literatura ndo apresenta estudos
detalhados envolvendo a soldagem destes materiais e o efeito causado aos

mesmos.

3.10 Simulacdes Fisicas de Zonas Termicamente Afetadas vs Corrosao

Devido as alteracbes que podem ocorrer nos acos inoxidaveis
decorrentes do processo de soldagem, como € o caso dos AILDs, uma forma
de entender o comportamento do material e da ZTA consiste em realizar
simulacbes de ciclos térmicos de soldagem (em simulador termomecanico
Gleeble®) que visem reproduzir as condicfes reais as quais 0s materiais sao
expostos durante o procedimento de soldagem. Nesse sentido, a literatura
possui estudos realizados em AIDs e AILDs com o intuito de se estudar as
condicbes e os efeitos dos processos de soldagem sobre a microestrutura,
propriedades mecanicas e resisténcia a corrosao na regiao da ZTA. Como
comentado por Tan et al. [74], os problemas mais tipicos encontrados nos agos
inoxidaveis soldados estdo mais associados a ZTA do que na ZF.

As simulacfes fisicas das ZTAs foram propostas de forma a se obter
microestruturas semelhantes aquelas ZTAs obtidas em um processo de
soldagem de apenas um passe. Nesse sentido, o processo de soldagem TIG
autdgeno, sem a utilizacdo de metal de adicdo, [Figura 3.10 (a)], foi
considerado, uma vez que resulta em uma solda de alta qualidade [75], quando
0 material é soldado, por exemplo, com argdnio como gas de protecao [76],
embora este processo apresente uma limitacdo de espessura de chapa de
aproximadamente 3 mm [77].

TIG autégeno consiste em um dos principais processos utilizados na
indUstria para a obtencdo de juntas soldadas de acos inoxidaveis de alta
qualidade com um passe de solda [78], evitando que a regido ja soldada seja
novamente reaquecida com passes adicionais. Os bons resultados obtidos por
meio do processo de soldagem TIG tém permitido a modificagdo deste
processo de forma a se conseguir soldar acos inoxidaveis duplex com

espessuras superiores a 3 mm, como ocorre através do processo denominado
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K-TIG, que permite utilizar chapas com até 8 mm de espessura [79], ou
utilizando o processo denominado A-TIG, atingindo espessuras de até 10 mm
[80], em ambos os casos realizando os processos de soldagem com um passe
de solda e sem metal de adicao.

Independentemente do processo de soldagem por fusdo, ha um
aumento da temperatura do material na regido a ser soldada, o que resulta em
ciclos térmicos de aquecimento e resfriamento. Quando a regido soldada
solidifica e € reaquecida por um novo passe de solda, como ocorre na
soldagem multipasses, as mudancas observadas na microestrutura
comprometem a resisténcia a corrosdo do aco inoxidavel. Com os passes
subsequentes, os ciclos térmicos podem alterar as propriedades mecéanicas e
de resisténcia a corrosdo do aco inoxidavel devido as variacdes da proporgao
de fase ferrita e austenita e/ou causando a precipitacdo de fases deletérias
como nitretos de Cr, fase sigma (o) e fase chi (x) [81].

No estudo de Varbai et al. [82] o AID 2205 com espessura de chapa de
6 mm foi utilizado em simulacfes de ciclos térmicos e também na soldagem
TIG de passe uUnico, com argdnio como gas de protecdo, sendo avaliada a
influéncia de aportes térmicos e do teor de N nas regifes da ZTA e na ZF. Para
as simulacgdes, as amostras foram aquecidas a temperatura de pico de 1350 °C
com um tempo de permanéncia de 1 segundo, seguido de resfriamento
controlado até 800 °C, sendo entdo resfriadas ao ar até a temperatura
ambiente. Para a soldagem do material, as energias utilizadas variaram de 0,25
a 2,95 kd.mm™. Os autores verificaram que o fator mais determinante para a
fracdo de austenita na ZTA é o ciclo térmico aplicado. Como a transformacao
da ferrita em austenita é governada pela difusdo do N no estado sélido, as
taxas de resfriamento mais longas permitiram a difusdo do N por mais tempo.
Este mecanismo faz com que um maior teor de austenita se desenvolva na
ZTA, sem que uma perda consideravel de N ocorra nessa regido. Por outro
lado, o fator mais determinante na fracdo de austenita na ZF é a perda de N
gue ocorre na regido fundida, uma vez que o teor de N na ZF diminui a medida

gue a energia de soldagem aumenta.
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Com a utilizacdo de simulador termomecéanico Gleeble® 3800, Guo et
al. [83] realizaram a simulagdo da ZTA para o AILD 2002, com taxas de
resfriamento de 100, 50, 30, 20 e 10 °C/s, e estudaram a sua evolucdo
microestrutural e resisténcia a corrosdo. Os autores mencionam que quando os
acos sdo aquecidos acima de 1350 °C, a fase austenitica se transforma em
matriz ferritica, com o crescimento extensivo de graos ferriticos. Durante o
estagio de resfriamento (1350 a 800 °C), a austenita volta a precipitar ao longo
dos contornos de gréo da ferrita na ZTA.

Quando ocorre o resfriamento rapido a partir de 1350 °C, pode ocorrer
a precipitacao de nitretos ricos em cromo (Crz2N) no interior dos gréos de ferrita
devido a maior saturagcdo de N nesta fase. Assim, & importante determinar a
taxa de resfriamento apropriada de forma a se obter um teor adequado de
austenita, evitando ao mesmo tempo a precipitacdo de Cr2N. Além de ocorrer a
precipitacdo de Cr2N, a taxa de resfriamento também influencia na
redistribuicdo de elementos de liga nas duas fases, como Cr, Mo, Nie N, e a
composicdo de ambas as fases gera efeito sobre a resisténcia a corrosao por
pite e, consequentemente, influenciando o comportamento da ZTA [83].

Nas simulacdes de soldagem realizadas, os resultados obtidos pelos
autores nas diferentes taxas de resfriamento mostraram que em uma rapida
taxa de resfriamento de 100 °C/s, a microestrutura da ZTA consistiu
primariamente da matriz ferritica com uma pequena quantidade de precipitados
de austenita em forma de agulha no interior do grao de ferritico ou ao longo dos
contornos de graos [Figura 3.18 (a)]. A uma taxa de resfriamento de 30 °C/s,
ocorreu a formacéo de austenita em forma de haste na matriz ferritica [Figura
3.18 (c)]. De acordo com os autores, para taxas de resfriamento mais lentas, no
caso para 10 °C/s, mais austenita foi observada se formar nos contornos de
gréo austeniticos [Figura 3.18 (e)] [83].
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Figura 3.18 Microestrutura das mos:tras com diferentes taxas de resfriamento:
(a) 100 (b) 50 (c) 30 (d) 20 e (e) 10 °C/s [83].

Com os resultados obtidos notou-se que a diminuicdo na taxa de
resfriamento fez com que os grdos de austenita crescessem gradualmente,
aumentando a fracdo desta fase. Os autores também observaram que a
proporcao de ferrita/austenita nas amostras resfriadas com taxa de 10 °C/s
esteve mais préxima da composicdo do metal de base (MB) ap6s o tratamento
térmico, sendo um indicativo de que menores taxas de resfriamento podem vir
a fornecer um balanco satisfatério entre as fases ferrita e austenita, como
verificado pelos autores através da quantificacdo das fases [83].
Consequentemente, devido a variacdo na fracdo das fases, a resisténcia a

corroséo por pites é influenciada. Os autores também comentam que a taxa de
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resfriamento de 100 °C/s tornou o filme passivo mais instavel, sendo observada
a ocorréncia de pites metaestaveis, fato este que pode estar relacionado com a
fracdo volumétrica das fases ferrita e austenita e ao menor teor de Cr na fase
ferrita, resultante da ocorréncia de regiées empobrecidas neste elemento.

Para as taxas de resfriamento de 50 a 20 °C/s (Figura 3.18), os autores
observaram a preferencial ocorréncia de pites na fase ferrita, que poderia ser
explicado devido ao menor teor de Cr nesta fase. No entanto, na menor taxa de
resfriamento [Figura 3.18 (e)], a ocorréncia de pite estavel foi observada nos
contornos das fases, sugerindo que nesta taxa de resfriamento ambas as fases
apresentaram resisténcia semelhante ao pite. No entanto, ressalta-se que o0s
autores nao avaliaram em maiores detalhes a microestrutura do material, onde
técnicas mais avancadas como a microscopia eletronica de transmissao (TEM)
poderia ajudar a verificar a existéncia de precipitados de Cr2N.

Trabalho semelhante foi realizado por Yang et al. [84] que também
estudaram a microestrutura e a resisténcia ao pite do AILD 2002 apds a
simulagBes de ciclos térmicos de soldagem. Primeiramente o material passou
por um ciclo térmico de pré-aquecimento com pico de temperatura de 1350 °C
e o tempo de espera correspondente a 3 segundos. Em seguida, os aportes
térmicos foram definidos em 5, 15, 25 e 35 kJ/cm, resultando em diferentes
taxas de resfriamento. Apds este processo, de forma a estudar o efeito de
diferentes taxas de resfriamento sobre a microestrutura e a resisténcia a
corrosdo, as amostras foram aquecidas a 1050 °C a uma taxa de 100 °C/s.
ApO6s 120 segundos, as amostras foram resfriadas até temperatura ambiente
com taxas de resfriamento de 0,25, 0,5, 1, 2, 5, 10 e 20 °C/s.

Os autores utilizaram duas etapas de aquecimento, dividindo a ZTA em
outras duas regides, a saber: ZTA de alta temperatura (a qual esta proxima a
linha de fusdo) e ZTA de baixa temperatura (a qual esta localizada mais
distante da linha de fusdo). Na ZTA de alta temperatura, quando ocorre o
aguecimento e segundos apdés o resfriamento, a fase austenita se transforma
em fase ferrita, resultando em fases contendo ferrita grosseira. Porém, é na
ZTA de baixa temperatura que estdo as principais preocupacdes devido a
precipitacdo de fases secundarias.
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Através dos resultados obtidos para os diferentes aportes térmicos, 0s
autores verificaram que a austenita foi incorporada na matriz ferritica e que a
taxa de aquecimento e resfriamento exerceu influéncia na transformagéo das
fases ferrita e austenita, onde o tempo de resfriamento mais prolongado
promoveu a difusdo dos elementos estabilizadores de austenita, garantindo
maior transformacgé&o de ferrita em austenita. Este efeito influencia na evolugéo
microestrutural e pode fazer com que o material apresente diferentes
resisténcias ao pite na ZTA [84].

Com os ensaio de polarizacédo potenciodinamica em solucdo de NaCl 1
M, os autores verificaram que, de acordo com as taxas de aquecimento a
amostra com aporte térmico de 15 kJ/cm apresentou menor densidade de
corrente passiva e maior regido de passivacdo, sendo um indicativo da
formacdo de filme passivo estavel [84]. Com o aporte térmico de 5 kJ/cm, os
autores observaram que o0s pites estavam localizados principalmente no interior
da fase ferrita, enquanto que para o aporte térmico de 15 kJ/cm os pites
estavam localizados ao longo dos contornos das fases ferrita e austenita,
indicando uma a resisténcia a corrosdo equivalente dessas duas fases e
consequentemente levando a melhor resisténcia a corrosdo por pite, sendo
estes resultados também observados por Guo et al. [83].

Devido ao efeito causado por diferentes taxas de resfriamento, as
microestruturas dos AlIDs podem apresentar na ZTA além da fase austenita
primaria, também austenitas secundarias, como a austenita de contorno de
gréo, austenita de Widmanstéatten, e austenita intragranular, por exemplo.
Simulac¢des de soldagem utilizando o AID 2205 para avaliar a microestrutura de
ZTAs foram realizadas por Liou et al. [85] onde a temperatura de pico de 1350
°C foi mantida por 1 segundo, com primeira etapa de resfriamento até 800 °C e,
posteriormente foram aplicados resfriamentos de 800 °C a 500 °C com tempos
de 5, 20, 60 e 100 segundos. Nas microestruturas resultantes (Figura 3.19), é
possivel observar (como destacado) que a primeira austenita a se formar em
menor quantidade corresponde a austenita de contorno de gréo [Figura 3.19
(@)], e conforme os tempos de resfriamento aumentam (a partir de 60

segundos), precipitam as austenitas de Widmanstétten e intragranular [Figura
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3.19 (c-d)]. Em temperaturas elevadas a precipitacdo da austenita ocorre
através de um processo de nucleagdo e crescimento controlado por difuséo,
enquanto que em baixas temperaturas a precipitacdo da austenita ocorre
devido a um mecanismo de transformacgéo de para-equilibrio no qual a difusao
de elementos intersticiais (C e N) é o processo de controle [86]. (46,47).

Figura 3.19 Microestruturas o6ticas da ZTA do AID 2205 com 0,096% em peso
de N apés diferentes de tempos de resfriamento: (a) 5 s; (b) 20 s;
(c) 60 s; (d) 100 s. Liou et al. [85].

Estudo semelhante foi conduzido por Yang et al. [87] que realizaram
simulacbes de ciclos térmicos para avaliar o efeito de diferentes aportes de
calor na microestrutura e no comportamento de corrosdo de ZTAs do aco
inoxidavel duplex 2205. No estudo conduzido, as amostras foram aquecidas a
temperatura de pico de 1345 °C a uma taxa de aquecimento de 400 °C/s,
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mantidas na temperatura de pico por 1 segundo, e em seguida foram resfriadas
em varios tempos para simular diferentes aportes de calor. Os resultados
obtidos revelaram uma significativa alteracdo microestrutural nos tempos de (a)
20 s; (b) 50 s; (c) 80 s; (d) 100 s; (e) 120 segundos, para os aportes de calor de
1,26; 1,98; 2,51; 2,81 e 3,08 kJ.mm?, respectivamente. Isso causou a formacéo
de diferentes austenitas, que foram identificadas como: austenita de
Widmanstatten (AW), austenita de contorno de grdao (ACG) e austenita
intragranular (AIG).

Com base nas informacdes apresentadas, as simulacfes fisicas das
ZTAs foram realizadas levando-se em consideracdo o0s ciclos térmicos
(aquecimento e resfriamento) aos quais os AILDs podem ser expostos,
definindo-se a taxa de aquecimento e controlando-se as diferentes taxas de
resfriamento. Nesse sentindo, o0 presente estudo buscou avaliar
cuidadosamente as ZTAs de alta e baixa temperatura, levando-se em
consideracdo o processo de soldagem TIG (GTAW), através da utilizacdo de
sistema termomecanico Gleeble®. Assim, foi possivel obter informacfes das
ZTAs com base em diferentes taxas de resfriamento, avaliando-se os materiais
quanto a evolucdo microestrutural, precipitacdo de fases deletérias e
resisténcia a corrosdo, uma vez que cada taxa de resfriamento buscou
reproduzir regibes da ZTA (proximas e distantes da ZF), o que na prética,
quando o material € soldado, torna-se uma tarefa complexa identificar e
relacionar as alteracdes microestruturais ocorridas com as diferentes taxas de

resfriamento que o material apresenta a partir da ZF em direcédo ao MB.
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4 MATERIAIS E METODOS

Nesta se¢do sao descritos 0s materiais e procedimentos experimentais
utilizados para a realizacdo deste projeto de tese, conforme apresentado no

fluxograma da Figura 4.1.

[ AILDs 2101 e 2404 ]

Solubilizagao a 1050 °
por 1 h, resfriamento em
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[
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Figura 4.1 Fluxograma do procedimento experimental.
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4.1 Materiais

No presente estudo foram utilizados os acos inoxidaveis lean duplex
AILD 2101 (UNS S32101) e AILD 2404 (UNS S82441), fornecidos pela
empresa Outokumpu Stainless Steel na forma de chapas laminadas a quente
nas dimensdes de 210 x 297 x 6,1 mm. A composi¢cao quimica das ligas foi
obtida através de andlise em espectrébmetro de emissdo O6tica por centelha,
modelo Spectromaxx da marca Spectra e o teor de N determinado por
diferenca de termocondutividade, em equipamento LECO TC-436 DR, ambos
localizados no Centro de Caracterizacdo e Desenvolvimento de Materiais
(CCDM) da Universidade Federal de S&o Carlos (UFSCar). A Tabela 4.1

apresenta a composicao das ligas em porcentagem em massa.

Tabela 4.1 Composicdo quimica das ligas (% em massa).

Material Cr Ni Mn Mo Si Cu C S N P

AILD 2101 2149 160 441 025 064 037 0,030 0,005 0,23 0,020

AILD 2404 2436 349 2,75 160 041 050 0,023 0,006 0,28 0,021

Os materiais foram solubilizados a 1050 °C por 1 h e resfriados em
agua em temperatura ambiente. Posteriormente, os materiais foram usinados e
cortados nas dimensdes de aproximadamente 80,0 mm x 10,0 mm x 4,5 mm,
mantendo a direcéo longitudinal paralela a dire¢do de laminacdo. A reducdo na
espessura da chapa (de 6,1 para 4,5 mm) foi realizada para que os corpos de

prova pudessem ser fixados nas garras do simulador termomecanico.

4.2 Simulagbes Fisicas de Zonas Termicamente Afetadas em Simulador

Termomecéanico Gleeble®

As simulagbes fisicas de zonas termicamente afetadas foram
realizadas pelo SENAI - Servico Nacional de Aprendizagem Industrial, por meio
de seu Instituto de Tecnologia Solda, localizado no municipio do Rio de Janeiro

— RJ. Os materiais foram submetidos as simula¢des de ciclos térmicos atraves
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da utilizacdo de simulador fisico termomecanico Gleeble® 3800 (Figura 4.2). As
simulagbes fisicas dos ciclos térmicos foram realizadas sob véacuo e
considerando apenas um passe de solda nas seguintes condicdes:

i) Para simular ZTAs de alta temperatura: cada corpo de prova foi
aguecido da temperatura ambiente a uma taxa de aquecimento de 400 °C/s,
atingindo a temperatura de pico de 1350 °C e tempo de permanéncia de 3
segundos. Para cada duplicata, as taxas de resfriamento aplicadas foram de
200, 100, 50, 20 e 10 °C/s até 800 °C. Posteriormente, o resfriamento
prosseguiu com o equipamento desligado até atingir a temperatura ambiente;

i) Para simular ZTAs de baixa temperatura: cada corpo de prova foi
aguecido da temperatura ambiente a uma taxa de aquecimento de 400 °C/s,
atingindo a temperatura de pico de 1050 °C e tempo de permanéncia de 120
segundos. Nesta condicdo apenas um corpo de prova de cada material foi
utilizado (devido as limitacdes de material para a realizacdo desta simulacao).
As taxas de resfriamento aplicadas foram de 5 e 1 °C/s com resfriamento até
temperatura ambiente a partir da temperatura de pico.

Figura 4.2 Simulador termomecanico Gleeble® 3800. Em (a) visdo geral do
simulador com o sistema digital de controle a esquerda e em (b)
visdo do médulo de testes com a camara contendo as garras de
fixacdo dos corpos de prova.



50

Figura 4.2 (continuacao). Simulador termomecanico Gleeble® 3800. Em (a)
visdo geral do simulador com o sistema digital de controle a
esquerda e em (b) visdo do médulo de testes com a camara
contendo as garras de fixacado dos corpos de prova.

A temperatura foi medida por meio de termopar tipo S, soldado nos
corpos de prova (Figura 4.3), o qual controlou o sistema de aquecimento por
efeito Joule.

Figura 4.3 Corpo de prova soldado com termopar tipo S.

O resfriamento foi realizado por conducdo através de garras de cobre
utilizadas para fixar os corpos de prova ao equipamento, as quais também

realizaram o aquecimento [Figura 4.4 (a-b)]. A regido de interesse para o
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estudo da ZTA encontra-se no ponto de fixacdo dos termopares, apresentando
uma regido total afetada pelo ciclo térmico de aproximadamente 20 mm de
comprimento para as taxas de resfriamento de 50, 20, 10, 5 e 1 °C/s, e de 7
mm para as taxas de resfriamento de 200 e 100 °C/s.

A diferenca no comprimento da regido afetada ocorreu devido as
elevadas taxas de resfriamento (200 e 100 °C/s) necessitarem de uma area
menor para ocorrer 0 aquecimento e consequentemente serem alcangadas as
taxas de resfriamento desejadas. As amostras utilizadas para a caracterizacéo
microestrutural, medidas eletroquimicas e demais analises foram cortadas na
zona termicamente afetada por eletroerosédo. As simulagfes de ciclos térmicos

foram realizadas como ilustrado na Figura 4.4 (b).

-
s2stethe:
- " ‘o >

o

!

Figura 4.4 Em (a) camara de fixagdo dos corpos de prova para as simulacdes
fisicas de ciclos térmicos e em (b) aguecimento do corpo de prova
mostrando a regido termicamente afetada.
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A Tabela 4.2 apresenta os parametros utilizados para a realizacéo das

simulag@es de ciclos térmicos dos acgos inoxidaveis lean duplex 2101 e 2404.

Tabela 4.2 Parametros utilizados para as simulacdes de ciclos térmicos.

Taxa de Taxa de Tempode Tde Tfinalde
Material resfriamento aquecimento permanéncia pico ensaio
(°Cls) (°Cls) (s) (°C) (°C)*
200 400 3 1350 800
100 400 3 1350 800
50 400 3 1350 800
g‘lllbti 20 400 3 1350 800
10 400 3 1350 800
5 400 120 1050 35
1 400 120 1050 35
200 400 3 1350 800
100 400 3 1350 800
50 400 3 1350 800
o 20 400 3 1350 800
10 400 3 1350 800
5 400 120 1050 35
400 120 1050 35

*Ao atingir a temperatura final de 800 °C, o resfriamento prosseguiu até a temperatura

ambiente com o equipamento desligado.

Outros parametros e informacdes utilizadas para as simulacdes fisicas

dos ciclos térmicos foram:

» Tipo de garra: Garra de cobre retangular compativel com as dimensodes
dos corpos de prova;

» Comprimento do contato entre a garra e o corpo de prova: 30,5 mm de
cada lado;

» Tipo de termopar: Termopar tipo S para todas as condi¢coes;

» Tipo de mdédulo: Pocket Jaw-Gleeble® 3800;
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» Comprimento de regido aquecida: 7 mm para as taxas de resfriamento
de 200 e 100 °C/s; e 20 mm para as taxas de resfriamento de 50, 20,
10,5e1 °C/s;

» Tipo de bomba de vacuo: Vacuo Rough (Torr);

» Os corpos de prova com ciclos térmicos programados com temperatura
final de ensaio de 800 °C foram resfriados até a temperatura ambiente

apos atingir a temperatura de 800 °C.

Os corpos de prova resultantes das simulacdes de ciclos térmicos séao
mostrados na Figura 4.5 (a) e (b) para os AILDs 2101 e 2404, respectivamente.
Nota-se na regido central dos corpos de prova o local exato da aplicacado dos
ciclos térmicos, que, devido ao aumento das taxas de resfriamento,
gradativamente ocorreu a diminuicado da regido termicamente afetada, fato este
relacionado com a necessidade de se atingir taxas de resfriamento

progressivamente mais elevadas.

1°C/s 5°C/s 10°C/s 20°C/s 50°C/s 100°C/s 200 °C/s

Ty _ e g ! N

1°C/s 5°C/s 10°C/s 20°C/s 50°C/s 100°C/s 200 °C/s

I ‘ I ll
i ]
i A, B MR o by “

Figura 4.5 Aspecto dos corpos de prova apoés as simulagdes de ciclos térmicos.
Em (a) AILD 2101 e em (b) AILD 2404.
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4.3 Caracterizacao Microestrutural

A caracterizacdo microestrutural dos corpos de prova foi realizada
utilizando-se as seguintes técnicas: (i) MO, (ii) MEV/EDS e (iii) DRX.

Para a caracterizacdo microestrutural por MO, o0s corpos de prova
foram cortados por meio de uma cut-off com cortes realizados proximos das
regides de aplicacao dos ciclos térmicos (como observado na Figura 4.5).

Para a caracterizagdo microestrutural por MEV/EDS e DRX, 0s corpos
de prova foram usinados através de cortes por eletroerosdo com geometria

cilindrica, com altura de 4,5 mm e diametros de:

e 2.5 mm para as taxas de resfriamento de 200 e 100 °C/s para os AILDs
2101 e 2404, devido a menor area de exposicao das regides afetadas
pelos ciclos térmicos; e

e 5 mm para as demais taxas de resfriamento de ambos os materiais.

4.3.1 Microscopia Otica (MO) e Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)

Para a caracterizacdo microestrutural por MO, o0s corpos de prova
foram embutidos em resina poliéster de cura a frio na direcdo de laminacao
(DL), sendo cuidadosamente lixados até granulacdo 2000 e polidos com
suspensao de alumina 1,0 um. Na sequéncia, foram atacados com o reagente
Behara (90 mL H20 + 10 mL HCI 37% + 0,8 g de K2S20s (metabissulfito de
potassio) e as microestruturas resultantes foram observadas em MO, localizado
no Laboratério de Metalografia do Departamento de Engenharia de Materiais
(DEMa/UFSCar). A caracterizagdo das amostras na direcdo normal foi
realizada com o intuito de se observar o perfil de alteragbes microestruturais
ocorridas, de forma a se ter certeza de que toda a extensao da amostra (dentro
da zona termicamente afetada) nesta direcédo foi realmente afetada de acordo
com cada ciclo térmico aplicado. Utilizando o mesmo procedimento, as
amostras de ambos os AILDs foram lixadas, polidas e atacadas com 0 mesmo

reagente. Posteriormente, 40 imagens de cada amostra foram registradas em
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MO para a quantificacdo do percentual de ferrita, utilizando o software
ImageJ®. Também foi utilizado um microscépio eletrénico de varredura Philips
XL 30 FEG, com sistema de EDS para a realizagdo de microandlise quimica,
equipamento este localizado no Laboratério de Caracterizacéo Estrutural (LCE)
da Universidade Federal de Séo Carlos (UFSCar).

4.3.2 Quantificacdo de Fases

Para realizar a quantificagdo de fases, utilizou-se o0 mesmo
procedimento descrito na secao 4.3.1, onde as amostras de ambos os AILDs
foram lixadas, polidas e atacadas com o mesmo reagente. Posteriormente, 40
imagens de cada amostra foram registradas por MO para a quantificacdo do

percentual de ferrita, utilizando-se o software ImageJ®.

4.3.3 Difracdo de Raios-X (DRX)

Para identificar as fases presentes na microestrutura de cada liga,
foram realizadas anélises de DRX das amostras solubilizadas e submetidas as
simulacg@es de ciclos térmicos. Os difratogramas foram obtidos utilizando-se um
difratdmetro de Raios-X da marca Bruker modelo D8 Advance ECO, localizado
no LCE da UFSCar, operando com radiacdo Ka Cu a 40 Kv e 25 mA, com
angulo de varredura (20) de 10 a 90° e velocidade de varredura de 1°/min. As
amostras foram lixadas até granulacdo 1200, e posteriormente foram polidas
em suspensdo de alumina 1,0 um. A identificacdo dos picos foi realizada
através da comparacao dos difratogramas obtidos para cada ciclo térmico com
a base de dados de padrbes de difracdo de raios-X ICSD e também com os
dados da literatura [87].

4.3.4 Calculos Termodinamicos pelo Método Calphad

Célculos termodinamicos foram realizados para avaliar as composicoes

de fases apresentadas pelos materiais estudados nas simulacdes fisicas das
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ZTAs e foram discutidas com base na estabilidade termodindmica das fases
previstas pelo software Thermo-calc levando em consideracdo a base de dados
TCFE7 [88], software este utilizado no LCE da UFSCar.

4.4 Ataques eletroliticos

Para verificar a precipitacdo de fases deletérias nos AILDs 2101 e
2404, os ataques eletroliticos descritos a seguir foram realizados.

4.4.1 Ataque Eletrolitico em Hidroxido de Sodio

Para verificar se ocorreu a precipitacdo de fases intermetalicas
[sigma (o) e/ou chi (X), as quais sao deletérias as propriedades mecanicas e
de resisténcia a corrosdo] nos AILDs 2101 e 2404, a norma ASTM A923-14,
método A [89] foi utilizada. Os eletrodos de trabalho foram lixados até
granulacdo 1200, polidos em suspensdao de diamante 1 um e atacados
eletroliticamente em solucdo 40% de hidroxido de sédio (NaOH), utilizando 2

volts por 15 segundos.

4.4.2 Ataque Eletrolitico em Acido Oxalico

Para a realizacdo deste ataque, os eletrodos de trabalho foram
novamente lixados, polidos em suspensdo de diamante 1 pum e atacados
eletroliticamente em solucdo 10% de &cido oxalico (H2C204-2H20), utilizando
uma densidade de corrente de 1A/cm? por 10 segundos. Este ataque foi
realizado visando revelar regides contendo a precipitacdo de nitretos de cromo,
de acordo com a norma ASTM A262 — 15, pratica A [90].

4.5 Ensaios Eletroquimicos

Os ensaios eletroquimicos foram realizados com a utilizagdo de uma

célula eletroquimica convencional de trés eletrodos composta de um contra-
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eletrodo de platina, um eletrodo de referéncia de Ag/AgCl saturado e eletrodos
de trabalho, como ilustrado na Figura 4.6 (a). Os eletrodos de trabalho
cilindricos foram lixados até granulacdo 1200 em toda a circunferéncia e limpos
com acetona. Posteriormente, os eletrodos de trabalho foram montados em
resina poliéster de cura a frio [Figura 4.6 (b)], evitando-se a formacao de bolhas
e frestas entre a resina e o eletrodo. Antes da realizacdo de cada ensaio, 0s
eletrodos de trabalho foram lixados até granulagdo 600, limpos com &gua
destilada e imersos na solucao especifica para cada AILD.

Figura 4.6 (a) Vista da célula eletroquimica e (b) eletrodo de trabalho utilizado
na realizagdo dos ensaios eletroquimicos.

Para a obtencdo dos resultados, os ensaios eletroquimicos foram
realizados utilizando um potenciostato Gamry Reference 3000, localizado no
Laboratorio de Corrosdo Munir Rachid do DEMa/UFSCar. Para a visualizacdo e
tratamento dos dados de cada ensaio, o software Gamry Echem Analyst,
versao 7.8.2 foi utilizado. A Figura 4.7 apresenta o sistema empregado durante
0S ensaios eletroquimicos. Para o estudo, foram realizados o0s ensaios

eletroquimicos descritos a seguir.



58

Figura 4.7 Visualizacdo do sistema empregado para a realizagdo dos ensaios
eletroquimicos.

4.5.1 Polarizagéo Eletroquimica Potenciocinética de Ciclo Duplo (DL-EPR)

O ensaio eletroquimico de DL-EPR consiste em polarizar o material em
meio &cido potenciocinéticamente, partindo do potencial de corrosdo até o
potencial em que a amostra encontra-se passiva [geralmente este potencial
encontra-se em torno +300mV (ECS — Eletrodo de Calomelano Saturado) para
acos inoxidaveis austeniticos], em seguida, reverte-se a direcdo de varredura,
mantendo a mesma velocidade de varredura, nesta inversdo a amostra &
polarizada até o potencial de corrosdo. Através deste ensaio, é possivel obter
uma curva com pico de ativagdo durante a polarizacdo anddica (do potencial de
corrosdo até o potencial de passivacao), e se 0 material apresentar regides
empobrecidas em Cr durante a polarizacdo no sentido catédico um novo pico
de reativacao aparecera na curva [91]. Por meio destes dois picos € medido o
grau de empobrecimento (DOS — Degree of Sensitization) em Cr do material,
sendo este obtido de acordo com a equacéo 4.1 [22]. A Figura 4.8 mostra como

os valores de Qa e Qr sdo obtidos.

Grau de empobrecimento em Cr = (Qr/Qa) x 100 (4.2)
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Figura 4.8 Curvas esquematicas do ensaio de DL-EPR. Adaptado de [92].

Para quantificar o grau de empobrecimento em Cr nas amostras dos
AILDs 2101 e 2404, os ensaios de DL-EPR foram realizados utilizando duas
solucdes distintas. Para o AILD 2101, uma solucdo de 0,5 M de H2S0O4 + 0,01
M de KSCN foi utilizada, com base nos estudos de Silva et al. [1] e Gao et al.
[65], que avaliaram com éxito o grau de empobrecimento em Cr em AIDs. Para
0 AILD 2404, uma solucédo de 1,0 M de H2SO4 + 0,5 M de NaCl + 0,01 M de
KSCN foi utilizada. Para ambos os ensaios, as solucdes foram utilizadas a
temperatura ambiente (~25 °C). Uma vez que a solucdo afeta fortemente a
sensibilidade dos testes de DL-EPR, essa escolha foi baseada nos estudos de
Silva et al. [93] e Zhao et al. [94], que avaliaram com sucesso a corrosao
intergranular do AILD 2404.

Foram realizadas ao menos 3 medidas para cada amostra. Todas as
medidas foram programadas para iniciarem ap6s 10 minutos de estabilizagédo
no potencial de circuito aberto (Eoc). ApOs este tempo iniciou-se a polarizacéo,
sendo utilizada uma velocidade de varredura de 1,67 mV.s?, partindo-se do
potencial de -500 mVagiagcl até 300 mVagiagcl. Em 300 mVagagel @ varredura de
potenciais foi revertida para o sentido catddico, terminando a varredura em -

500 mVagagcl. O grau de empobrecimento de Cr foi avaliado utilizando-se a
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equacao 4.1 em combinacdo com a observacdo da microestrutura por meio de

microscépio eletrénico de varredura (MEV) ap6s as medidas.

4.5.2 Polarizacdo Anddica em Solucdo de NaCl 3,5%

Para avaliar a resisténcia a corrosao por pites, testes de polarizacao
anddica foram realizados em solucdo 3,5% em massa de cloreto de sodio
(NaCl), naturalmente aerada a temperatura ambiente. Todas as medidas foram
programadas para iniciarem apés 1 h de estabilizacdo no potencial de circuito
aberto (Eoc), 0 qual foi definido como potencial de corroséo (Ecorr). Os eletrodos
de trabalho permaneceram imersos na respectiva solugcdo até que 0 Ecor fosse
atingido. Em seguida, teve inicio a varredura de potencial partindo-se do Ecorr,
no sentido anddico, a uma taxa de 1,0 mV.s, finalizando-se a varredura
guando a densidade de corrente atingiu 5 mA.cm. Os valores de potencial de
breakdown (Eb) da camada passiva foram anotados no potencial em que a
densidade de corrente apresentou um aumento abrupto e repentino excedendo
100 pA.cm™2,

E importante ter em mente que para acos inoxidaveis a ruptura da
camada passiva (breakdown) pode ocorrer de 3 formas, sendo elas: i)
transpassivacao; ii) pite; ou (iii) pite induzido pela transpassivacédo [93]. Os
valores médios e desvio padrdo do Eb foram tomados a partir de 7 curvas para
cada condicdo. Os locais preferenciais de nucleacdo e a morfologia dos pites

apos os ensaios foram entdo observados em MEV.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

Neste capitulo, inicialmente sdo apresentados o0s resultados
experimentais das simulacdes fisicas de ciclos térmicos e a caracterizacéo
microestrutural das zonas termicamente afetadas. Na sequéncia, sao
apresentados os resultados experimentais dos ensaios eletroquimicos, que sédo
discutidos com base na composi¢cdo quimica e microestrutura resultante de

cada aco inoxidavel.

5.1 Simulacdes Fisicas de Ciclos Térmicos

Apébs a fixacdo do corpo de prova nas garras de cobre, a simulacao
fisica do ciclo térmico iniciou a partir da temperatura ambiente até atingir a
temperatura de pico estabelecida em 1350 °C, com uma taxa de aquecimento
de 400 °C/s. Ao atingir a temperatura de pico, 0 material permaneceu nesta
temperatura por 3 segundos, e posteriormente, para cada corpo de prova,
foram aplicadas as taxas de resfriamento, como descrito na Tabela 5.1. Como
resultado das diferentes taxas de resfriamento, a Figura 5.1 mostra o historico
dos ciclos térmicos aplicados aos corpos de prova, nas taxas de resfriamento
de 200, 100, 50, 20 e 10 °C/s, simulando ZTAs de alta temperatura [Figura 5.1
(a,c)]; e nas taxas de resfriamento de 5 e 1 °C/s, simulando ZTAs de baixa
temperatura [Figura 5.1 (b,d)], para ambos os materiais. As curvas obtidas
correspondem a regido central do comprimento da se¢éo Util do corpo de prova
no qual as diferentes taxas de resfriamento foram aplicadas.

Taxas de resfriamento mais elevadas levam a retencdo da
microestrutura, evitando, por exemplo que o0 crescimento de grédo ocorra,
principalmente em decorréncia de temperaturas elevadas, como observado por
Guo et al. [83]. Dessa forma, buscou-se analisar se as taxas de resfriamento
mais elevadas apés o inicio do resfriamento afetariam de forma significativa a

microestrutura final de ambos os materiais.
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Figura 5.1 Histérico dos ciclos térmicos aplicados aos AILDs. Em (a) e (c) taxas
de resfriamento simulando ZTAs de alta temperatura, e em (b) e (d)
taxas de resfriamento simulando ZTAs de baixa temperatura.

A partir dos dados obtidos com as simulacdes dos ciclos térmicos, as

diferentes taxas de resfriamento foram calculadas e sdo mostradas na Tabela

5.1
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Tabela 5.1 Taxas de resfriamento atingidas apds as simulacbes de ciclos

térmicos.
Taxade N corpo AILD 2101 N corpo AILD 2404
resfriamento de prova de prova
1°Cls 1 0,99 + 4,14x10° 13 0,99 + 3,26x10°
5°Cls 2 4,99 + 1,23x104 14 4,99 + 6,77x10°
10 °C/s 3 9,99 + 5,94x10°3 15 10,00 * 1,45x103
4 9,99 + 3,45x10°3 16 10,00 * 4,77x103
20 °C/s S 20,11 + 4,45x102 17 19,94 + 1,04 x10?
6 19,86 + 5,6 x103 18 19,90 * 4,86x103
50 °C/s 7 49,80 + 1,83 x10+1 19 47,12 + 1,69 x101
8 50,74 + 3,76x101 20 48,68 + 8,89 x107?
100 °C/s 9 99,97 + 5,5 x10! 21 99,95 + 5,47 x107?
10 99,74 + 1,36 x10? 22 99,93 + 5,16 x107?
200 °Cls 11 198,56 + 2,77 x10*t 23 193,96 + 3,25 x10*1
12 201,84 + 2,83 x10*1 24 197,21 + 3,77 x10*1

Com base nos diferentes ciclos térmicos, foram calculados os tempos
de resfriamento para as ZTAs de alta temperatura, partindo de 1350 °C até 800
°C; e para as ZTAs de baixa temperatura, partindo de 1050 °C até a
temperatura ambiente. Os tempos transcorridos sdo apresentados na Tabela
5.2.

Tabela 5.2. Tempo transcorrido para o resfriamento das amostras dos AlLDs
2101 e 2404 nas ZTAs de alta e baixa temperatura.

Taxa de Tempo transcorrido (S)
ZTA resfriamento AILD 2101 AILD 2404
200 °C/s 2,7 3,0
100 °C/s 6,7 5,5
temp'?(;traatura 50 °Cls 11,1 11,3
20 °C/s 29,1 27,6
10 °C/s 56,4 54,8
Baixa 5°Cls 203,0 203,0

temperatura 1°Cls 1020,0 1015,0
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5.2 Caracterizacao Microestrutural
5.2.1 Microscopia Optica

A Figura 5.2 exibe a microestrutura das amostras solubilizadas dos
AILDs 2101 [Figura 5.2 (a)] e 2404 [Figura 5.2 (b)] em representacdo
tridimensional nas diregcbes de laminagdo (DL), dire¢do transversal (DT) e
direcdo normal (DN). Ambos os materiais apresentam uma microestrutura
constituida por ilhas de austenita (coloracdo mais clara) dispersas na matriz
ferritica (coloracdo mais escura) sem a presenca de nenhuma fase secundaria.
Nota-se também uma microestrutura mais alongada na dire¢do DL, fato este

decorrente do processo de laminacdo. Essa microestrutura é semelhante ao

reportado por Silva et al. [1] e Pauli et al. [95] para 0s mesmos acos.

Figura 5.2 Micrografias 6ticas com representacao tridimensional dos AILDs (a)
2101 e (b) 2404, respectivamente.

Com relagdo as simulacdes fisicas de diferentes ZTAs realizadas nos
AILDs 2101 e 2404, quando a temperatura de pico atingiu 1350 °C, sendo
mantida por 3 segundos, estudos da literatura [87, 91] mostram que a fase
austenitica se transforma totalmente em ferrita, enquanto que a transformacéao
inversa de ferrita para austenita ocorre durante o processo de resfriamento por
meio de nucleacdo da austenita nos contornos de grao da ferrita [78]. Portanto,
trés fenbmenos ocorrem na ZTA, sendo eles, a transformacéo de austenita em
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ferrita; o crescimento do grdo ferritico durante 0 aquecimento; e a
transformacao da fase ferrita, controlada por difusdo em austenita durante o
resfriamento [68], podendo, a depender da taxa de resfriamento, a austenita
ser suprimida durante o resfriamento, fornecendo uma estrutura
predominantemente ferritica.

A Figura 5.3 apresenta as micrografias Oticas das ZTAs de alta
temperatura (1350 °C) submetidas as taxas de resfriamento de (a) 200, (b) 100,
(c) 50, (d) 20, (e) 10 °C/s; das ZTAs de baixa temperatura (1050 °C)
submetidas as taxas de resfriamento de (f) 5 e (g) 1 °C/s; e da amostra
solubilizada (h) para o AILD 2101. Observa-se que alteragcdes microestruturais
significativas ocorrem a partir da taxa de resfriamento de 200 °C/s [Figura 5.3
(a)] até a taxa de resfriamento de 10 °C/s [Figura 5.3 (e)], com alteracdes
significativas na morfologia da austenita, enquanto que para as taxas de
resfriamento de 5 e 1 °C/s as microestruturas sdo semelhantes a amostra
solubilizada [Figura 5.3 (h)], estando em bom acordo com a literatura [83].

Para as ZTAs de alta temperatura [Figura 5.3 (a-e)], nota-se a
presenca de trés tipos de morfologias de austenita, sendo elas, austenita
alotrimérfica de contorno de gréo (ocorre ao longo dos contornos de grao de
ferrita), placas laterais do tipo Widmanstétten, as quais crescem a partir da
austenita alotrimérfica e austenita intragranular. A observacdo de diferentes
morfologias de austenita ocorre pela precipitacdo desta fase a partir do
resfriamento em alta temperatura por um processo de nucleacao e crescimento
controlado por difusdo [96].

De acordo com a literatura [68] a ACG é a primeira a se formar na ZTA
na faixa de temperatura de 1350 a 800 °C ao longo dos contornos de gréo
ferriticos. A sua presenca causa uma redistribuicdo de N e/ou de elementos de
liga substitucionais com a ferrita, dependendo das taxas de resfriamento
aplicadas. Em seguida, conforme o resfriamento avanca, ocorre o surgimento
da AW, através de um processo de nucleacdo e crescimento difusional [83],
nucleando-se ao longo dos contornos de grdao da ACG e crescendo para o
interior dos gréaos ferriticos [78], como também pode ser visto nas micrografias
Oticas da Figura 5.3 (b-e). O seu formato agulhado é consequéncia de taxas de

resfriamento mais elevadas, onde uma pequena fragao de austenita no formato
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de agulha precipita no interior do gréo ferritico ou ao longo dos contornos de
grao.

Como observado na Figura 5.3 (a), na amostra com taxa de
resfriamento de 200 °C/s nota-se a ocorréncia de finas e pequenas ACGs, além
da presenca de AW e AIG, ambas em pequenas fracbes devido a maior taxa
de resfriamento, mantendo a microestrutura predominantemente ferritica. Com
a diminuicdo nas taxas de resfriamento, as mesmas morfologias de austenita,
ligeiramente mais grossas, sdo observadas para as taxas de 100 e 50 °C/s
[Figura 5.3 (b-c)]. Note que abaixo de 50 °C/s as morfologias de austenita
apresentam-se mais grosseiras, tornando-se mais espessas € mais
perceptiveis nas taxas de 20 e 10 °C/s, devido ao prolongamento das taxas de
resfriamento, permitindo uma maior difusdo de elementos de liga para a
formacédo das mesmas.

Entretanto, para as ZTAs de baixa temperatura, submetidas as taxas
de resfriamento de 5 e 1 °C/s, que atingiram temperatura de pico de 1050 °C,
permanecendo por 120 segundos nesta temperatura, [Figura 5.3 (f-g)], nota-se
gue as microestruturas resultantes foram semelhantes aquelas vistas para a
amostra solubilizada [Figura 5.3 (h)], na qual ilhas de austenita estdo dispersas
em uma matriz ferritica. Neste caso, taxas de resfriamento maiores podem
promover um aumento na fracdo de austenita, podendo ocorrer também a
precipitacdo de fases intermetalicas, como fase sigma (o) e nitretos de cromo
(Cr2N), por exemplo [97]. Contudo, por meio das micrografias Oticas das
amostras das ZTAs de baixa temperatura, ndo € possivel observar alteracdes
substanciais nas fracfes de ferrita e austenita. No resfriamento a partir de 1350
°C, a transformacdo da austenita ocorre devido a um mecanismo de
transformacdo de para-equilibrio no qual a difusdo de elementos intersticiais,
como C e N, constitui-se no processo de controle [85, 98].
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Figura 5.3 Micrografias 6ticas do AILD 2101 apos ciclos térmicos com taxas de
resfriamento de (a) 200 °C/s, (b) 100 °C/s, (c) 50 °C/s, (d) 20 °C/s,
(e) 10 °C/s para as ZTAs de alta temperatura; e (f) 5 °C/s, (g) 1
°Cls, para as ZTAs de baixa temperatura; e (h) amostra
solubilizada.
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Em relacdo ao AILD 2404, a Figura 5.4 apresenta as micrografias
Oticas das ZTAs de alta temperatura (1350 °C) submetidas as taxas de
resfriamento de (a) 200, (b) 100, (c) 50, (d) 20, (e) 10 °C/s; das ZTAs de baixa
temperatura (1050 °C) submetidas as taxas de resfriamento de (f) 5 e (g) 1 °C/
s; e da amostra solubilizada (h). Assim como observado na Figura 5.4, as
micrografias Oticas mostradas na Figura 5.5 (a-e) exibem a presenca de
austenita com diferentes morfologias, a saber: ACG, AW e AIG.

Nota-se para o AILD 2404 na condicdo de 200 °C/s, [Figura 5.4 (a)]
uma maior presenca de AGC assim como de AW e, em menor quantidade,
AIG, em relacdo ao observado na Figura 5.3 (a). Com a diminuicdo da taxa de
resfriamento para 100 °C/s, [Figura 5.4 (b)], observa-se que a ACG se torna
mais perceptivel e mais AIG ocorre no interior dos gréos ferriticos, porém,
ainda sendo possivel identificar a AW. Avancando para a taxa de resfriamento
de 50 °C/s, [Figura 5.4 (c)], a ACG torna-se cada vez mais definida, com uma
reducdo na fracdo de AW e de AIG. Com a aplicacdo de uma taxa de
resfriamento de 20 °C/s [Figura 5.4 (d)] nota-se que as morfologias de austenita
estdo presentes em maior fracdo volumétrica, bem como ha um
“‘engrossamento” do seu aspecto, sugerindo que o tempo transcorrido de
resfriamento desde 1350 °C até 800 °C permitiu maior difusdo de elementos de
liga que favoreceram a reformagdo da austenita. No entanto para a taxa de
resfriamento de 10 °C/s [Figura 5.4 (e)] nota-se que houve um refinamento da
ACG, com menor formacao de AW e AIG no interior dos graos ferriticos.

Com relacdo a ZTA-BT, é possivel observar que, tanto para a condi¢éao
de 5 °C/s [Figura 5.4 (f)] quanto para 1 °C/s [Figura 5.4 (g)], as microestruturas
também se assemelham aquelas vistas para a amostra solubilizada [Figura 5.4
(h)]. Para esta ZTA, o ciclo térmico proposto (aquecimento e resfriamento)
parece ndo ter levado a precipitacdo de fases secundarias, assim como
observado por Zhang et al. [40].
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Ciclos térmicos podem alterar a proporcao de fases ferrita e austenita,
fato que é importante para as propriedades mecéanicas e de resisténcia a
corrosdo dos materiais. Assim, uma quantificacdo de fase foi realizada para
cada condicdo. A Figura 5.5 exibe a porcentagem de ferrita em funcdo das
taxas de resfriamento. Corroborando com as imagens de MO dos AILDs
(Figura 5.3 e Figura 5.4) observa-se que para a taxa de resfriamento de 200 °
C/s, a microestrutura € predominantemente ferritica, compreendendo ~70%
para ambos os AlILDs. Uma reducdo gradual na fracdo da fase ferritica é
observada para as taxas de resfriamento seguintes (de 100 °C/s até 10 °C/s),
dentro da ZTA-AT. Embora haja pequenos aumentos na fracdo dessa fase, os
percentuais encontram-se muito proximos ou dentro dos desvios das medidas.
Este detalhe chama atenc&o para o fato de que, embora ndo haja variacdes
significativas na fracdo de ferrita (Que permanece entre ~70 a ~65% para o0s
dois AILDs) na ZTA-AT, o principal efeito causado pelas taxas de resfriamento
esta nas diferentes morfologias que a austenita apresenta, além do tamanho
dos graos austeniticos que parecem ter aumentado.

Por outro lado, quando os ciclos térmicos se encontram dentro da ZTA-
BT, observa-se que, para as taxas de resfriamento de 5 e 1 °C/s, a fracdo da
fase ferritica nos AILDs se aproxima do balanco 1:1 com a fase austenitica.
Este balanco é alcancado devido ao maior tempo que os elementos de liga (N
e Ni) tém para se difundir da ferrita em direcéo a austenita no resfriamento.

No entanto, sob essas taxas de resfriamento, a microestrutura duplex
pode ficar mais susceptivel a precipitacdo de nitretos, carbonetos e fases
intermetdlicas. No caso da precipitacdo de nitretos, carbonetos e fases
intermetalicas, como alguns dos principais elementos de liga dos AIDs (i.e., Cr
e Mo) possuem uma grande afinidade com o C, a formacao de fases deletérias

tende a aumentar [99].
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Figura 5.5 Percentual de ferrita de acordo com as taxas de resfriamento para
0s AlILDs 2101 e 2404.

5.2.2 Difragdo de Raios-X

Para o AILD 2101, a Figura 5.6 apresenta os DRX das ZTAs de alta
temperatura submetidas as taxas de resfriamento de (a) 200, (b) 100, (c) 50,
(d) 20, (e) 10 °C/s; das ZTAs de baixa temperatura submetidas as taxas de
resfriamento de (f) 5 (g) 1 °C/s; e da amostra solubilizada (h). Para as maiores
taxas de resfriamento, 200 e 100 °C/s, [Figura 5.6 (a-b)], pode ser observado
que, em relacdo a amostra solubilizada [Figura 5.6 (h)], o efeito dos ciclos
térmicos (aquecimento e resfriamento) de poucos segundos (conforme
mostrado na Tabela 5.2) causou ao material uma excessiva ferritizagdo da ZTA
e uma reducéo significativa nas intensidades dos picos cristalinos de austenita,
além da presenca de picos de fases deletérias (CrzN e Cr23Cs). Com relacdo a
taxa de resfriamento de 100 °C/s, € observado que ocorreu uma redugdo nas
intensidades dos picos de ferrita e aumento na intensidade dos picos de CrzN.
Os picos de CrzsCe apresentaram uma menor intensidade. Como a formagéo
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da austenita € prejudicada, o N, que é praticamente insollvel na ferrita,
precipita na forma de nitretos de Cr no interior dos graos ferriticos [70].

De acordo com a literatura, na ZTA de juntas soldadas de acos
inoxidaveis duplex, os precipitados mais comuns de serem encontrados sao 0s
nitretos de Cr (Cr2N), uma vez que nessa regido a microestrutura sofre um
rapido ciclo de aquecimento seguido de um répido resfriamento, resultando na
formacdo excessiva de ferrita e também de algumas fases secundarias
indesejaveis, consequentemente, deteriorando as propriedades mecanicas e
de resisténcia a corrosao do material [40].

No caso da precipitagdo de Cr23Cs, segundo a literatura, a faixa de
temperatura para a precipitacdo desta fase esta entre 550 e 1050 °C; sendo
que a 850 °C a precipitacdo é mais elevada, fazendo com que os carbonetos
de Cr ocorram logo apos o inicio de exposicdo em elevada temperatura, devido
a alta afinidade que o Cr apresenta com o C [99]. Embora os ciclos térmicos de
aguecimento e resfriamento tenham ocorrido em poucos segundos, no
diagrama tempo-temperatura-precipitacdo para o AlID 2205, como mostrado na
Figura 5.4 [12], nota-se que o nariz da curva para a precipitacao de Cr23Cs esta
préximo a 900 °C, assim como para a precipitacdo de Cr2N. Nesse sentido, é
preferivel que haja apenas um ciclo de aguecimento e resfriamento durante o
procedimento de soldagem, evitando o reaquecimento da regido soldada, como
ocorre em procedimentos de soldagem de mudltiplos passes, que favorecem a
precipitacdo e o crescimento de fases secundarias [56].

Quando a taxa de resfriamento aplicada foi de 50 °C/s, observou-se
pelo difratograma, [Figura 5.6 (c)], uma reducdo de fases deletérias, sendo
identificado apenas picos cristalinos muito pequenos referentes a nitretos de
Cr. Além disso, observa-se que a amostra é predominantemente ferritica, com
pico caracteristico mais intenso em ~44,7° e picos de austenita de menor
intensidade. Resultado semelhante foi visto para a taxa de resfriamento de 20 °
C/s, [Figura 5.6 (d)], também apresentando picos mais intensos de ferrita, uma
reducao significativa nas intensidades dos picos de austenita e pequenos picos
de nitretos de Cr foram identificados. Acima de 70° apenas nota-se um
pequeno pico de ferrita. Ao chegar na taxa de resfriamento de 10 °C/s, [Figura

5.6 (e)], percebe-se que, embora ainda ocorram pequenos picos de nitretos e
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carbonetos de Cr, ha uma reducado na intensidade do pico principal de ferrita e
um aumento mais acentuado nos picos de austenita, resultado do maior tempo
de resfriamento observado para esta condi¢cdo na ZTA-AT.

Na ZTA-BT foi notado pelos difratogramas que as intensidades dos
picos de ferrita e austenita apresentaram mais semelhanca com as
intensidades dos picos da amostra solubilizada, sugerindo que a microestrutura
deste AILD se tornou mais homogénea. Para a taxa de resfriamento de 5 °C/s
[Figura 5.6 (f)], é possivel notar que os picos de austenita apresentam maior
intensidade, semelhante ao observado para os picos de ferrita, com uma
reducdo na intensidade do pico principal localizado em ~44,7°. Nesta condicao,
a presenca de fases deletérias diminuiu consideravelmente, sendo identificado
apenas a presenca de um pequeno pico referente a nitreto de Cr. Para a taxa
de resfriamento de 1 °C/s, [Figura 5.6 (g)], nota-se que a microestrutura se
assemelha aquela da amostra solubilizada, sendo visiveis as fases ferrita e

austenita.
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Para o AILD 2404, a Figura 5.7 apresenta os DRX das ZTAs de alta
temperatura submetidas as taxas de resfriamento de (a) 200, (b) 100, (c) 50,
(d) 20, (e) 10 °C/s; das ZTAs de baixa temperatura submetidas as taxas de
resfriamento de (f) 5 (g) 1 °C/s; e da amostra solubilizada (h). Ao contrario do
observado para o AILD 2101, a precipitacdo de nitretos e carbonetos somente
é verificada para as taxas de resfriamento de 200 e 100 °C/s. Para as demais

taxas de resfriamento somente as fases ferrita e austenita estédo presentes.
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5.3 Ataques Eletroliticos e Ensaios Eletroquimicos

5.3.1 Ataque eletrolitico em hidroxido de sodio

A Figura 5.8 e Figura 5.9 mostram as diferentes microestruturas
resultantes das taxas de resfriamento para os AILDs 2101 e 2404, apds o
ataque eletrolitico com hidréxido de sdédio (NaOH). Este ataque foi realizado
para revelar os contornos de grao e delinear a interface entre as fases ferrita e
austenita, além de verificar se ocorreu a precipitacdo das fases intermetalicas
sigma (o) e chi (x).

Assim como observado nas micrografias 6ticas da Figura 5.3 e Figura
5.4, onde foi realizado o ataque com reagente Behara, com os resultados
exibidos na Figura 5.8 e Figura 5.9, também é possivel verificar que, partindo
da taxa de resfriamento de 200 até 10 °C/s, tanto a fase ferrita quanto as
diferentes morfologias de austenita apresentaram semelhancas; e de 5a 1 °C/s
tem-se que as microestruturas foram muito semelhantes a amostra
solubilizada. Com o ataque eletrolitico foi possivel verificar que em todas as
taxas de resfriamento (200 a 1 °C/s) ndo ocorreu a precipitacdo das fases
intermetdlicas (o e ¥X), fato este relacionado ao tempo insuficiente para que a
precipitacdo destas fases ocorresse [100].

De acordo com Chen e Yang [101], que estudaram a precipitacdo de
fase sigma no resfriamento continuo do AID 2205, a taxa de resfriamento
critica para evitar a precipitacdo desta fase deve ser superior a 0,25 °C/s,
corroborando com os resultados obtidos para as diferentes taxas de
resfriamento dos AILDs 2101 e 2404. Em relacdo ao AID 2205, menciona-se
que esse aco é mais ligado e tem menos teor de N. Por isso, seria esperado
gue a precipitacao dessas fases intermetalicas ocorresse mais rapido [12].

Em busca de se verificar a presenca de fases deletérias, o ataque com
acido oxalico foi realizado para revelar regides que pudessem conter nitretos e
carbonetos de cromo (M23Cs), € 0s resultados sdo apresentados na proxima

secao.
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200 °C/s 100 °C/s

20 °Cls

Solubilizado

Figura 5.8 Micrografias oOticas do AILD 2101 apds ataque eletrolitico em
solucdo 40% de hidréxido de sodio para as taxas de resfriamento
de (a) 200 °C/s, (b) 100 °C/s, (c) 50 °C/s, (d) 20 °C/s, (e) 10 °C/s
para as ZTAs de alta temperatura; e (f) 5 °C/s, (g) 1 °C/s, para as
ZTAs de baixa temperatura; e (h) amostra solubilizada.
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50 °C/s

Figura 5.9 Micrografias Oticas do AILD 2404 apds ataque eletrolitico em
solucdo 40% de hidréxido de sodio para as taxas de resfriamento
de (a) 200 °C/s, (b) 100 °C/s, (c) 50 °C/s, (d) 20 °C/s, (e) 10 °C/s
para as ZTAs de alta temperatura; e (f) 5 °C/s, (g) 1 °C/s, para as
ZTAs de baixa temperatura; e (h) amostra solubilizada.
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5.3.2 Ataque eletrolitico em acido oxalico

A Figura 5.10 e Figura 5.11 exibem as microestruturas resultantes do
ataque eletrolitico em &cido oxalico para as diferentes taxas de resfriamento
aplicadas aos AILDs 2101 e 2404, de acordo com a norma ASTM A262. Nota-
se que, para as taxas de resfriamento compreendidas na ZTA-AT (200 a 10
°Cls), além das mudancas nas morfologias da austenita, ha também a
presenca de fase deletéria na microestrutura. O ataque eletrolitico selecionado
permitiu um ataque seletivo em regides ricas em Cr, além de revelar as fases
ferrita e austenita.

Pode ser observado pela Figura 5.10 e Figura 5.11 (a-e) a ocorréncia
da precipitacdo de fase deletéria na ferrita, que, assim como visto por Tavares
et al. [102], esta ocorréncia foi relacionada a precipitacado de nitretos de Cr, 0s
quais chegaram a formar aglomerados. Conforme as taxas de resfriamento
foram diminuindo, a precipitacéo de nitretos também diminuiu, como observado
para as taxas de 20 e 10 °C/s para ambos os materiais.

Sun et al. [103] também observaram a ocorréncia da precipitacdo de
nitretos de Cr no AILD 2101. Segundo os autores, € na fase ferrita da ZTA-AT
gue ha uma maior susceptibilidade da precipitacdo destes nitretos ocorrer, uma
vez que, durante o ciclo térmico, na ZTA-AT, a microestrutura encontra-se
totalmente ferritizada, ocorrendo a dissolugéo da austenita, resultando em uma
maior fracdo de N na mesma. Londofio [104] também observou que a
precipitacdo de nitretos de Cr ocorreu na ferrita, nos contornos de grao a/a e
nas interfaces a/y. No entanto, a fracdo volumétrica destes precipitados tende a
diminuir com o aumento do aporte térmico, levando a taxas de resfriamento
mais lentas, o que corrobora com os resultados reportados neste presente
estudo.

A ocorréncia de uma elevada precipitacdo de nitretos de Cr esta
relacionada a solubilidade limitada do nitrogénio na ferrita. Dessa forma, com o
resfriamento rapido, o nitrogénio presente na ferrita ndo tem tempo para se
difundir e formar austenita. Assim, esse elemento fica retido na estrutura
ferritica, precipitando como Cr2N. No entanto, a precipitacdo de nitretos de Cr

nao foi observada para as amostras localizadas na ZTA-BT, as quais
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apresentaram microestruturas (fase a e y) semelhantes as amostras
solubilizadas de cada material, fato este confirmado conforme resultados
mostrados nos difratogramas do AILD 2101 e 2404 [Figura 5.6 (g) e Figura 5.7
(9)], respectivamente. Estes resultados sdo corroborados com o estudo de
Omura et al. [105], que, ao estudar o efeito da taxa de resfriamento sobre a
precipitacdo de nitretos Cr no AID 2205 soldado a laser, verificaram que a
fragcdo de nitretos de Cr aumentou na ZTA-AT com o aumento da taxa de

resfriamento.
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100 °C/s

20 °Cls

Solubilizado

Figura 5.10 Micrografias oOticas do AILD 2101 apOs ataque eletrolitico em
solucdo 10% de &cido oxalico, para as taxas de resfriamento de (a)
200 °C/s, (b) 100 °Cl/s, (c) 50 °Cl/s, (d) 20 °C/s, (e) 10 °C/s para as
ZTAs de alta temperatura; e (f) 5 °C/s, (g) 1 °C/s, para as ZTAs de
baixa temperatura; e (h) amostra solubilizada.
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3 100 °C/s

50 °C/s SHEREE O\, 20°CIs

Figura 5.11 Micrografias Oticas do AILD 2404 apds ataque eletrolitico em
solucdo 10% de &cido oxalico, para as taxas de resfriamento de (a)
200 °C/s, (b) 100 °Cl/s, (c) 50 °Cl/s, (d) 20 °Cl/s, (e) 10 °C/s para as
ZTAs de alta temperatura; e (f) 5 °C/s, (g) 1 °C/s, para as ZTAs de
baixa temperatura; e (h) amostra solubilizada.
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Como a taxa de resfriamento de 200 °C/s foi utilizada para avaliar uma
condicdo extrema na qual ambos os AILDs podem ser expostos a um
procedimento de soldagem, a Figura 5.12 (a-b), mostra em maior aumento e
em mais detalhes as microestruturas dos AILDs 2101 e 2404, sendo possivel
observar as regides de ocorréncia da precipitacdo de nitretos de Cr tanto no

interior da ferrita, bem como da precipitacao na interface aly.

200 °C/s

AILD 2404 200 °C/s

Figura 5.12 Micrografias 6ticas do (a) AILD 2101 e (b) AILD 2404, apos ataque
eletrolitico em solucdo 10% de acido oxdlico, para a taxa de
resfriamento de (a) 200 °C/s.
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Como os nitretos de Cr sdo previstos precipitarem, calculos
termodinamicos para os AILDs 2101 e 2404 foram realizados. Na Figura
5.13 (a-b) observam-se os diagramas de fases obtidos pelo software
Thermo-Calc com as fracdes de equilibrio das fases (em mol) previstas
formar nos AILDs em funcéo da temperatura. Pelos diagramas, tanto o AILD
2101 quanto o AILD 2404 apresentam fase sigma, porém, ressalta-se que a
presenca desta fase € prevista ocorrer em tratamentos térmicos de duracao
mais prolongada, diferente do que se observa para os materiais que foram
submetidos as simulacdes fisicas de ciclos térmicos.

Destaca-se que sdo esperadas a precipitacdo de nitretos (em maior
fracdo) e carbonetos de Cr (em menor fracdo). Em condi¢cdo de equilibrio,
como pode ser visto para o AILD 2404 [Figura 5.13 (b)], nota-se que a fracéo
de fase para o nitreto de Cr é ligeiramente maior do que aquela vista para o
AILD 2101 [Figura 5.13 (a)]. Assim, pelos célculos termodinamicos, ocorre
uma maior precipitacdo desta fase para o AILD 2404, o que é verificado ao
se observar a Figura 5.11 em comparacao com a Figura 5.10, sendo possivel
notar que para o AILD 2404 h& a ocorréncia de uma maior densidade de
regides contendo precipitados.

As temperaturas de inicio de formag¢do sdo muito proximas para
ambos os materiais, porém, para o AILD 2404 o inicio da formag&do ocorre
em aproximadamente 1025 °C, enquanto que para o AILD 2101, o inicio
estd em aproximadamente 1010 °C. E possivel observar também que, na
condicdo em equilibrio, na temperatura de 1350 °C, ha ainda uma pequena
fracdo de austenita presente na microestrutura, que € completamente
dissolvida acima desta temperatura. Estes dados mostram que, em
condicéo de equilibrio, ainda pode existir nos AILDs uma pequena fracdo de
austenita. Porém, como visto na literatura, o material, ao atingir a
temperatura de pico, passa a apresentar estrutura totalmente ferritica [40,
83, 106].
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Figura 5.13 Diagrama de fase de equilibrio calculado utilizando Thermo-Calc e
0 banco de dados TCFE7 para os AILDs (a) 2101 e (b) 2404.

5.3.3 Ensaios de DL-EPR

A Figura 5.14 apresenta as curvas de polarizagcédo representativas do

ensaio de DL-EPR do AILD 2101 obtidas em solucéo de 0,5 M de H2SO4 + 0,01
M de KSCN para as amostras das ZTAs de alta temperatura [Figura 5.14 (a-€)],

ZTAs de baixa temperatura [Figura 5.14 (f-g)] e amostra solubilizada [Figura
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5.14 (h)]. A curva de DL-EPR para cada taxa de resfriamento foi plotada
juntamente com a curva obtida para a amostra solubilizada. Como pode ser
observado na Figura 5.14 (a), a amostra solubilizada apresentou dois picos de
ativacao durante a varredura no sentido anddico, na regiao de transicao ativa-
passiva das curvas de polarizacdo potenciodinamica. Estes picos, segundo a
literatura, ocorrem devido a diferenca na composicdo quimica das fases
constituintes (ferrita e austenita) [107], correspondendo a dissolucdo
preferencial da ferrita e dissolugéo preferencial da austenita [108], sendo que
no presente estudo os picos mencionados foram localizados proximos a -190
MVag/agel € a -210 mVagagel, respectivamente.

Para a taxa de resfriamento de 200 °C/s [Figura 5.14 (a)] estes dois
picos de ativacdo nao foram observados, no entanto ocorreu um aumento na
densidade de corrente de pico de ativacdo, conforme o potencial foi sendo
aumentado (alcangando densidade de corrente de ~50,3 mA/cm?). Este
comportamento esta relacionado a evolugdo de dominios empobrecidos em Cr,
fazendo com que potenciais mais elevados e densidades criticas de corrente
mais altas fossem necessarios para a formacdo de um filme passivo nas
regibes ao redor de nitretos e carbonetos de Cr [1, 93, 109], regibes
empobrecidas em Cr. Ao completar a varredura no sentido anddico e o filme
passivo ser formado, a varredura foi revertida para o sentido catodico. Essa
reversdo com a diminuicdo do potencial pode resultar na quebra e dissolucéo
do filme passivo em regides empobrecidas em Cr, Mo e N [110, 111]. No
entanto, como mostram as curvas de DL-EPR [Figura 5.14 (a)], apenas
pequenos picos de reativacdo de baixa intensidade foram observados, como
mostrado em detalhes na regido ampliada.

Um aumento na densidade de corrente de pico de ativacdo durante a
varredura anoddica para a taxa de resfriamento de 100 °C/s foi observado
(alcancando densidade de corrente de ~57,3 mA/cm?), resultado da evolugéo
de dominios empobrecidos em Cr que necessitam de densidades criticas de
corrente mais altas para a formacéo do filme passivo. No entanto, a varredura
no sentido catodico revelou um pico de reativagdo pouco perceptivel, porém
observado na ampliagéo.



88

Nota-se a partir da taxa de resfriamento de 100 °C/s até 10 °C/s, que
reducBes graduais ocorreram na densidade de corrente do pico de ativacéo,
diminuindo de 57,3 para 54,5, 49,8 e 47,3 mA/cm?, respectivamente, fato este
gue mostra que menores densidades de corrente critica foram necessarias
para que ocorresse a formacao do filme passivo, sugerindo a existéncia de
poucas regides empobrecidas em Cr. Com relacdo as densidades de corrente
dos picos de reativacdo, para ambas as taxas de resfriamento compreendidas
na ZTA-AT, [Figura 5.14 (a-e)], nota-se que as amostras nas diferentes
condicbes apresentam picos de reativacdo de baixa intensidade, sendo
possivel nota-los em mais detalhe nas regides ampliadas. Na ZTA-BT, as
amostras submetidas as taxas de resfriamento de 5 e 1 °C/s [Figura 5.14 (f-g)]
apresentaram dois picos de ativacdo durante a varredura no sentido anddico
assim como ja observado para a amostra solubilizada [Figura 5.14 (h)]. Durante
o resfriamento sob essas taxas, houve mais tempo para a difusdo das
espécies, favorecendo uma melhor particdo dos elementos de liga nas duas
fases. As densidades de corrente de pico de ativacdo também apresentaram
diminuicdo, correspondendo a 45,8 e 46,3 mA/cm? respectivamente. A
varredura no sentido catédico também apresentou picos de reativacao de baixa
intensidade, sendo apenas notados com mais distingdo nas regides ampliadas.
O grau de empobrecimento em Cr foi de aproximadamente 0,2%, resultado
este que, de acordo com a literatura [112], sugere a auséncia de regides

empobrecidas em Cr na amostra solubilizada.
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5.14 Curvas de DL-EPR do AILD 2101 obtidas para as taxas de
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Embora as diferentes taxas de resfriamento tenham apresentado picos
de reativacdo durante a varredura na direcdo catddica, a variacdo no grau de
empobrecimento em Cr [(Qr/Qa)x100] calculada para cada taxa de
resfriamento (Figura 5.15), mostra que os maiores graus de empobrecimento
em Cr ocorreram para as amostras de 200 e 50 °C/s, com valores de 0,92 e
0,95%, respectivamente, no entanto, sem nenhum significativo
empobrecimento em Cr, uma vez que para todas as condi¢cdes, o grau de
empobrecimento manteve-se abaixo de 1%, indicando que o material n&o
apresentou empobrecimento em Cr que pudesse levar a corrosdo seletiva
significativa ao redor dos precipitados [113]. Ao se observar a Figura 5.14 (h),
vé-se que o pico de densidade de corrente de reativacdo apenas é notado na
regido ampliada, o qual gerou um grau de empobrecimento em Cr de
aproximadamente 0,2%, resultado este que, de acordo com a literatura [112],
sugere a auséncia de regiées empobrecidas em Cr na amostra solubilizada.

Os pequenos graus de empobrecimento em Cr observados para as
amostras do AILD 2101 nas diferentes taxas de resfriamento podem ser
explicados de acordo com o observado no estudo de Bettini et al. [114], que
comentam que ha dois tipos de nitretos de Cr do tipo CrzN que podem ser
formados apo6s procedimentos de soldagem e/ou tratamentos térmicos, a
saber: i) particulas de Crz2N temperadas que estéo finamente dispersas na fase
ferrita e ii) particulas de CroN formadas isotermicamente, que precipitam ao
longo da fase ferrita e/ou em contornos de grdo. Em relacdo ao primeiro tipo,
0os autores comentam que devido as taxas de resfriamento serem muito
rapidas, a solubilidade do N na ferrita diminui consideravelmente, ndo havendo
tempo suficiente para este elemento se difundir em direcdo a fase austenita, a
gual apresenta maior solubilidade do mesmo elemento.

Por consequéncia, pequenas particulas de Cr2N temperadas séo
formadas e finamente dispersas na fase ferrita. A presenca de nitretos de Cr
nos AILDs pode ser deletéria e prejudicar a resisténcia a corrosdo dos
materiais. No entanto, um ponto importante a ser levado em consideragéo esta
no fato de que, para que a precipitacdo de nitretos de Cr cause o0 inicio de
corrosdo localizada, este inicio ira depender da quantidade destes nitretos,

tamanho e distribuicdo, assim como de sua localizagédo e regidao na qual
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ocorreu a precipitacdo [114]. Dessa forma, os nitretos de Cr originados pelo
resfriamento rapido tém pouca influéncia ou nenhuma sobre a resisténcia a
corrosdo do material, 0 que corrobora com os achados reportados por Melo e
Magnabosco [115]. Isso explica porque os nitretos finamente dispersos na fase

ferrita ndo causaram um empobrecimento em Cr superior a 1%.

1,4

1,2

0,95

1,0
0,81
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[(Qr/Qa)*100]
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0,2

Grau de empobrecimento em Cr

0,0 -

200 100 50 20 10 5 Slol.
Taxa de resfriamento (°C/s)

Figura 5.15 Efeito das diferentes taxas de resfriamento sobre o grau de
empobrecimento em Cr [(Qr/Qa)x100] do AILD 2101.

1

Em contraste com os resultados apresentados para o AILD 2101, a
Figura 5.16 mostra as curvas de polarizacdo representativas do ensaio de DL-
EPR do AILD 2404 obtidas em solucdo de 1,0 M de H2SO4 + 0,5 M de NaCl +
0,01 M de KSCN para as amostras das ZTAs de alta temperatura [Figura 5.16
(a-e)], ZTAs de baixa temperatura [Figura 5.16 (f-g)] e amostra solubilizada
[Figura 5.16 (h)]. Como pode ser observado, para cada condicdo foram
plotadas as curvas de DL-EPR juntamente com a curva obtida para a amostra
solubilizada. Para todas as condigbes, inclusive para a amostra solubilizada,
notou-se a ocorréncia de apenas um pico de ativagcdo durante a varredura
realizada no sentido anddico.

Dentre todas as taxas de resfriamento estudadas, notou-se que, para o

AILD 2404 com taxa de 200 °C/s, esta foi a condicdo mais severa na qual,
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durante o ensaio de DL-EPR, a varredura no sentido anédico resultou na maior
densidade de corrente de pico de ativagdo, correspondendo a
aproximadamente 73,2 mA/cm?, enquanto que para a amostra solubilizada a
densidade foi de aproximadamente 18,7 mA/cm?, fato este que revela a
existéncia de um numero maior de dominios empobrecidos em Cr, fazendo
com que potenciais mais elevados e densidades criticas de corrente mais altas
fossem necessarios para a formacéo de um filme passivo nas regides ao redor
de nitretos e carbonetos de Cr, como mencionado para o AILD 2101.

Apos completar a varredura no sentido anddico, a varredura foi
revertida para o sentido catédico, sendo observado um intenso pico de
reativacdo (apresentando ~15,3 mA/cm?), atribuido ao ataque corrosivo
preferencial em regides empobrecidas em Cr originadas durante o rapido
resfriamento do material. Por ser a condicdo onde o resfriamento ocorreu muito
rapido, (Tabela 5.2), e o AILD 2404 possuir em sua composi¢ado quimica cerca
de 0,28% em massa de N, a fase ferrita do material ficou supersaturada em N,
levando a uma maior precipitacdo de nitretos de Cr e M23Cs, COMO previsto
ocorrer, de acordo com a literatura [31], e como observado pelo difratograma
da Figura 5.7 (a).

Para as demais taxas de resfriamento para a ZTA-AT, [Figura 5.16 (b-
e)], tem-se que a intensidade do pico de ativacdo durante a varredura no
sentido anddico diminui em mais de 3 vezes em relagdo ao observado para a
taxa de 200 °C/s conforme visto na Figura 5.16 (a), mostrando que menores
densidades criticas de correntes foram necesséarias para a formagéo do filme
passivo, 0 que esta relacionado com a presenca de menos regibes
empobrecidas em Cr. Quando a varredura foi revertida no sentido catédico,
nenhum pico de reativacdo significativo foi visivel, sendo apenas perceptivel

um pico muito pequeno quando observada a regidao ampliada.



o}

jimAJem®)

jmAJem®)

Figura

80
— Solubilizado Ca
T0]—200 "Cis
60
50
40 4 -
Lirsgao anddca
30
204
10
04 —
‘f-_l St Diresac L:-a:lludlul , .
-600 -400 -200 o] 200 400
Potencial (mVAgl, MGI)
30
—— Solubilizado
o5 T 50°Chs o
20 : I]
15 - ™ l
Liregae ancdaa ’g’ B |
10 =
5] -r‘o{.u.'clslm:\‘,q_,,
0 P E———
- .'T"."".".D'.m’_'.“.“'“.j”c.“"a. ——
-600 -400 -200 0 200 400
Potencial (mV,_, )
30
—— Solubilizado
—10"Cis
254 o8
;
204 1 ,]
15 : |
Giredo anodca £ l\
o
10 =Y Pl
- = = - = Tiwgfomidn
5] i Mr"u::;;:f“r T a
01 e — Diregac calddica
S T e
-600 -400 -200 0 200 400
Potencial (mV,_, )
30
— Selubilizado
25 ] ——1°Cls
Q&
20 ¥
LT I —— -
Cirezo anodoca 5
2
10 £
[
04 —
f—: --------- Diregéc calddica
-600 -400 -200 0 200 400
Potencial (mY,_, )

b

jimAjem?®)

JimAdem®)

J(mAjem?)

93

400

400

30
Solubilizado
g {100 °Cis s
;
2 SO
'- |
154 - ‘ |\
Lireqso anddca a4 s |
10 . '
4z il
5 = A 55 -ER 2 - R 120 )
Fotanzial (M, . b
04 P—
) Ciesdn calidca
L T T T T T T T
-600 400 -200 o 200
Potencial (mvﬂumc)
30
Solubilizado
LT B Ga
,
20 I
(l
15 - o |\
LCirecso anddoa E e |
<
104 ="
5]
B I e T S
-600 -400 -200 0 200 400
Potencial (mvﬂmcy
30
Solubilizado
Ll
25 ] 5*Cis
204
| T [——
Diregan arddica
10
2 r'msqnzl-fm‘.-',,‘,.l
04 e
f-:--------- Diregdo catddics
-600 -400 -200 0 200
Potencial (mV,_, )
30
— Solubilizado
254
Qa
20+ Foo 1
L1-T [— e
Diregan andics B ooes
z
10 27 }
R
5 -
01 T meeeaens Diregdo catacics
-600 -400 -200 0 200

Potencial (mV,_,, )

400

5.16 Curvas de DL-EPR do AILD 2404 obtidas para as taxas de
resfriamento de (a) 200 °C/s, (b) 100 °C/s, (c) 50 °C/s, (d) 20 °Cl/s,
(e) 10 °C/s para as ZTAs de alta temperatura; e (f) 5 °C/s, (g) 1
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Ao analisar os resultados para as taxas de resfriamento de 5 e 1 °C/s,
[Figura 5.16 (f-g)], para a ZTA-BT, observa-se um comportamento semelhante
ao visto para as amostras anteriores, em que a densidade de pico de ativagéo
durante a varredura no sentido anddico também diminuiu em mais de 3 vezes,
chegando a uma densidade de pico de ativacdo de ~18,1 mA/cm? para a taxa
de 1 °C/s, muito proxima aquela obtida para a amostra solubilizada [Figura 5.16
(h)], com ~18,7 mA/cm?. Com a reversdo da varredura para o sentido catédico,
novamente nenhum pico de reativacdo é observado, como notado na regido
ampliada. Estes resultados mostram que o material nas diferentes taxas de
resfriamento ndo apresentou empobrecimento em Cr significativo e ndo sofreu

corrosao localizada.

— — — — —
[o2] [o0] o [\ ] - [o2] [o0]
N NN TN BN I TR BN

Grau de empobrecimento em Cr
[(Qr/Qa)*100]

010 0,10 020 010 004 0,06 0,08

200 100 50 20 10 5 1 Soal.
Taxa de resfriamento (°C/s)

Figura 5.17 Efeito das diferentes taxas de resfriamento sobre o grau de
empobrecimento em Cr [(Qr/Qa)x100] do AILD 2404.

Como visto na Figura 5.17 acima, a variagdo na razao (Qr/Qa)x100
calculada para cada taxa mostra que a condicdo mais afetada pelo ciclo
térmico foi a amostra com taxa de resfriamento de 200 °C/s [Figura 5.16 (a)],
com um aumento expressivo no grau de empobrecimento em Cr de 14,90% em
relacdo a amostra solubilizada, [Figura 5.16 (h)], com apenas 0,08%. Para

todas as demais condi¢cbes, em ambas as ZTAs, o material ndo apresentou
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regides empobrecidas em Cr, embora possa ser observado no difratograma
para a amostra com taxa de 100 °C/s, [Figura 5.7 (b)], a existéncia de picos de
fases deletérias semelhante ao encontrado para a condi¢éo de 200 °C/s.
Ressalta-se que, embora o teste de DL-EPR seja muito utilizado para a
determinacdo do grau de empobrecimento em Cr, como aplicado para os
AILDs 2101 e 2404, a resposta obtida nos testes esta diretamente relacionada
a solucdo utilizada e a concentracdo, que pode ou ndo causar uma maior
sensibilidade ao teste, ocasionando uma maior ocorréncia de picos de
reativacdo no material em estudo. A ocorréncia de pequenos graus de
empobrecimento (inferiores a 1%) ndo necessariamente indica que néo ocorreu
a precipitacdo de nitretos de Cr, e, por consequéncia, regides empobrecidas
em Cr, mas gue a precipitacao pode ter ocorrido, ndo sendo observada devido
a solucao utilizada nos testes de DL-EPR levar a um grau de empobrecimento
extremamente pequeno. Como sera observado na se¢do 5.3.5, que aborda a
determinacdo do potencial de pite, ocorre uma consideravel distincdo entre os
AILDs, a qual esta relacionada a precipitacdo de fases deletérias, como

observado na Figura 5.10 e Figura 5.11.

5.3.4 Microestrutura apos ensaios de DL-EPR

Apos o0s ensaios de DL-EPR, as amostras analisadas
microestruturalmente  por MEV-SE para identificar as alteracdes
microestruturais causadas pelos diferentes ciclos térmicos (aquecimento e
resfriamento). Para as amostras do AILD 2101 compreendidas na ZTA-AT, a
[Figura 5.18 (a-e)] exibe o aspecto do ataque corrosivo, onde é possivel notar
que alteragdes microestruturais ocorrem em relacdo a amostra solubilizada
[Figura 5.18 (h)]. Assim como observado nas imagens de MO, [Figura 5.3 (a-
e)], nota-se que inicialmente na taxa de resfriamento de 200 °C/s as diferentes
morfologias de austenita apresentam-se mais refinadas, enquanto que a fase
ferrita possui algumas regides onde é possivel observar pequenos ataques,
regibes estas que, segundo a literatura, séo relacionadas a presenca de fases
deletérias, como Cr2N, fazendo com que a regido seja empobrecida em Cr.
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Figura 5.18 Micrografias de MEV-SE das amostras do AILD 2101 nas taxas de
resfriamento para a ZTA de alta temperatura: (a) 200 °C/s, (b) 100
°Cls, (c) 50 °Cl/s, (d) 20 °C/s, (e) 10 °C/s; e ZTA de baixa
temperatura: (f) 5 °C/s e (g) 1 °C/s; e (h) amostra solubilizada.
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Quando a temperatura de pico de 1350 °C foi atingida e mantida por 3
segundos, a fase austenita foi completamente dissolvida, permanecendo
estavel apenas a fase ferrita, assim como relatado no estudo realizado por Liu
et al. [85]. Como pode ser visto na Figura 5.18, as microestruturas sao
semelhantes entre as amostras, porém, diferencas ocorrem tanto para o
tamanho de grao quanto para a fracdo de austenita formada (Figura 5.5).

Com o resfriamento programado para atingir 800 °C, de acordo com a
taxa aplicada, a temperatura da amostra partiu de 1350 °C, chegando em 800
°C em aproximadamente 2,7 segundos, para a taxa de resfriamento de 200 °C/
s [Figura 5.18 (a)], (conforme calculo realizado utilizando a curva de
resfriamento gerada pelo equipamento durante as simulacdes de ciclos
térmicos), com posterior resfriamento ao ar até temperatura ambiente. Com
esta taxa, a microestrutura do material apresentou o surgimento de diferentes
morfologias de austenita (mais refinadas e distribuidas) na matriz ferritica,
estando presentes a austenita de contorno do grdo (ACG), austenita de
Widmanstatten (AW), além da austenita intragranular (AIG), com pequenos
graos dispersos no interior da fase ferritica, como consta em todas as taxas de
resfriamento da ZTA-AT, como mostrado nas imagens de MO [Figura 5.3 (a-€)].

Pela quantificacdo de fases (Figura 5.5), a amostra com taxa de
resfriamento de 200 °C/s apresentou aproximadamente 71% de ferrita. Além
das diferentes morfologias de austenita, observou-se que a fase ferrita
apresentou algumas regides atacadas. Ao se observar o difratograma para esta
taxa de resfriamento (Figura 5.6), nota-se a presenca de nitretos e carbonetos
de Cr.

No caso de nitretos de Cr, estes ocorrem devido a maior taxa de
resfriamento, fazendo com que a cinética de precipitacdo da austenita seja
prejudicada, favorecendo a precipitacdo de nitretos de Cr [70] no interior dos
gréos ferriticos, como observado por Ramirez et al. [72], causando um
empobrecimento em Cr nas regides adjacentes, e, consequentemente,
comprometendo a resisténcia a corrosao.

Para a taxa de resfriamento de 100 °C/s [Figura 5.18 (b)], a amostra
atingiu a temperatura de 800 °C em aproximadamente 6,7 segundos. Com esta

taxa também sdo observadas as mesmas morfologias de austenita vistas
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anteriormente. Porém, nota-se que nesta taxa um breve prolongamento no
tempo de resfriamento, (~4 segundos), fez com que as diferentes morfologias
de austenita apresentassem-se ligeiramente mais grosseiras. Note que as
ACGs possuem um contorno mais definido, as AWs estdo ligeiramente mais
grossas, assim como as AlGs. Esse espessamento se refletiu na quantificacédo
de fases (Figura 5.5), que indicou uma pequena redugdo no percentual de
ferrita, chegando a aproximadamente 69%. Por outro lado, a ferrita nesta
condicdo nao apresentou regides com ataques localizados, sem ser notada a
ocorréncia da precipitacdo de nitretos de Cr.

Ao analisar o material submetido a taxa de resfriamento de 50 °C/s
[Figura 5.18 (c)], onde o resfriamento até 800 °C levou aproximadamente 11,1
segundos (Tabela 5.2), também ocorreram as morfologias de austenita vistas
anteriormente. Porém, nota-se que no interior de alguns gréos de ferrita houve
a precipitacao de austenita e Cr2N intragranulares na ZTA, assim como Visto no
estudo de Zhang et al. [40]. Contudo, os autores comentam que n&o
observaram CrzN na raiz ou no centro da solda. Com o tempo de resfriamento
mais prolongado, (~8,4 segundos a mais em relacdo a maior taxa de
resfriamento), fez com que as diferentes morfologias de austenita pudessem
crescer, causando um maior espessamento da austenita e aumentando a sua
fracdo de fase, uma vez que o percentual de ferrita foi de aproximadamente
63% (Figura 5.5).

Dentre as taxas de resfriamento observadas para o AILD 2101 para a
ZTA-AT, a taxa de 20 °C/s, [Figura 5.18 (d)], onde o resfriamento até 800 °C
ocorreu em aproximadamente 29,1 segundos, (Tabela 5.2), foi a condicdo na
qual a ferrita apresentou regides mais severamente atacadas. A aparéncia
apresentada aqui pela ferrita também foi observada por Zhang et al. [40] que
relatam que, como a microestrutura ferritizada apdés a soldagem esfria
rapidamente devido a elevada taxa de resfriamento, a ferrita torna-se
supersaturada em N.

Referente a taxa de resfriamento de 10 °C/s, que apresentou
resfriamento até 800 °C em aproximadamente 56,4 segundos (Tabela 5.2), a

microestrutura resultante foi semelhante a observada nas micrografias da
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Figura 5.18 (a-b), na qual as diferentes austenita sédo encontradas. Além
disso, a ferrita apresentou regides menos atacadas.

Para as amostras do AILD 2101 compreendidas na ZTA de baixa
temperatura [Figura 5.18 (f-g)], é possivel notar que as alteracdes
microestruturais sdo semelhantes aquelas obtidas para a amostra solubilizada
[Figura 5.18 (h)]. A taxa de resfriamento de 5 °C/s [Figura 5.18 (f)], que
apresentou resfriamento a partir da temperatura de pico de 1050 °C, atingiu a
temperatura ambiente em aproximadamente 203 segundos (Tabela 5.2). Com
o prolongamento do tempo de resfriamento nota-se a obtencdo de uma
microestrutura composta pelas fases ferrita e austenita, aproximando-se
do equilibrio 1:1 entre estas fases (Figura 5.5).

Em relacdo ao AILD 2404, a Figura 5.19 mostra as imagens de MEV-
SE das microestruturas resultantes apos ensaios de DL-EPR. Observa-se que
para as amostras compreendidas na ZTA-AT (200 a 10 °C/s), [Figura 5.19 (a-
e)], também é possivel notar a existéncia de alteracfes microestruturais em
comparacao a amostra solubilizada [Figura 5.19 (h)].

Assim como verificado para a amostra do AILD 2101 sob a mesma
condicéo, [Figura 5.18 (a)], a taxa de resfriamento de 200 °C/s foi alcancada
em aproximadamente 3 segundos. Nota-se que a microestrutura possui
também apresenta diferentes morfologias de austenita. No entanto, um ataque
seletivo ocorreu na fase ferritica, sendo possivel notar uma dissolucdo mais
intensa desta fase e uma maior profundidade da ferrita em relacdo a austenita.
O ataque seletivo observado sugere que ocorreu a formagcdo de células
galvanicas em solucdo acida, que se formaram devido ao menor teor de Ni
presente na ferrita, tornando-a mais ativa em comparacdo a austenita, e, por
consequéncia, a ferrita foi dissolvida preferencialmente em solucdo com a
austenita sendo protegida galvanicamente [116]. Ao se observar o padrao de
DRX desta condicdo, [Figura 5.7 (a)], nota-se a presenca de um pico
predominante de ferrita, além da ocorréncia de picos mais intensos
relacionados a Cr2N e outros picos relacionados a Cr23Ce.

Um ponto importante a ser levado em consideragdo em relagédo ao
AILD 2404 esta no maior teor de N (0,28%) em comparacdo ao AILD 2101
(0,23%). Com a ferritizacdo do AILD 2404, ao atingir 1350 °C e por apresentar
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maior teor de N, a ferrita tornou-se supersaturada neste elemento, que, durante
a taxa de resfriamento de 200 °C/s, ndo teve tempo para que ocorresse a
difusdo do N para a fase austenita. Consequentemente, a ferrita contendo um
elevado teor de Cr [(24,36%, Tabela 5.1)], elemento que estabiliza esta fase,
reagiu com o N em excesso, que, como mencionado por Palmer et al. [117],
origina uma solucdo solida supersaturada nestes elementos no interior dos
graos ferriticos. Dessa forma, Crz2N precipita, levando ao surgimento de regides
empobrecidas em Cr em maior quantidade em comparacao as demais taxas de
resfriamento. Como observado nos resultados de DRX [Figura 5.7 (a)], verifica-
se a ocorréncia de um pico relacionado a maior presenca de ferrita, como
também de picos de nitretos e carbonetos de Cr, além das fracbes de fases
obtidas por Thermo-Calc [Figura 5.13 (b)], que prevé a formag¢ao de uma maior
fracdo de nitretos de Cr, e também pelo grau de empobrecimento em Cr
(~14,90%) obtido ap6s os ensaios de DL-EPR (Figura 5.17).

Ao passar para a taxa de resfriamento de 100 °C/s (alcangada em
aproximadamente 5,5 segundos), observa-se que o material apresentou um
comportamento muito diferente em relacéo a taxa de 200 °C/s. H& um pequeno
aumento na fragdo de austenita (~31%, Figura 5.5) e nenhum ataque severo a
ferrita. Este comportamento pode estar relacionado com uma menor
precipitacdo de fases deletérias, pois sdo observadas algumas regides na
ferrita que apresentaram uma tonalidade mais clara, podendo estas regifes
serem resultantes da precipitacdo de nitretos de Cr. Com o tempo ligeiramente
maior para o resfriamento, uma maior fracdo de N difundiu da ferrita para
formar a austenita. Os resultados de DRX [Figura 5.7 (b)] também mostram
diferencas significativas tanto nos picos da fase ferrita (menos intensos) quanto
dos picos de austenita que se mantém mais pronunciados em relagéo a ferrita,
porém ainda com a presenca de picos de fases deletérias. Mesmo havendo a
presenca de fases indesejadas, o AILD 2404, por ser mais resistente a
corrosdo em relacdo ao AILD 2101, apos o ensaio de DL-EPR apresentou um
grau de empobrecimento em Cr de ~0,10%.

Com a diminuicdo da taxa de resfriamento para taxas abaixo de 100 °
Cl/s, a patrtir de 50 °C/s até a taxa de 10 °C/s, [Figura 5.7 (c-e)], nota-se que o

material apresentou outro comportamento. Para estas taxas, cada condi¢cdo
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atingiu 800 °C apds aproximadamente 11,3, 27,6 e 54,8 segundos,
respectivamente. E possivel notar que praticamente toda a fase ferritica passou
a apresentar uma morfologia que nao foi observada para as outras taxas de
resfriamento. As diferentes morfologias de austenita ainda sdo observadas
como ja mencionado, no entanto, ocorreu uma intensa precipitacao de nitretos
de Cr na ferrita, como também relatado em estudos da literatura [114, 118].
Contudo, ao se observar o DRX do AILD 2404 nas taxas de 50 °C/s a 10 °C/s,
respectivamente, nenhum pico referente a precipitacdo de fases deletérias,
como os nitretos de Cr, & observado. Além disso, os ensaios de DL-EPR
mostraram que os graus de empobrecimento em Cr para as respectivas taxas
foram de 0,10, 0,20 e 0,10%.

O comportamento observado pode estar relacionado a forma como os
nitretos de Cr foram originados, principalmente durante processos com
elevadas taxas de resfriamento, levando a precipitacao de nitretos de Cr de alta
temperatura, a exemplo de processos de soldagem ou devido a tratamentos
isotérmicos, ocasionando a precipitacdo de particulas de nitretos de Cr que
ocorrem ao longo dos contornos de fase e/ou contornos de grédo [114]. Em
relacdo ao observado nas taxas de resfriamento de 50 °C/s a 10 °C/s, a
literatura [114] mostra que nas condi¢Bes as quais 0s materiais foram expostos
pode ter ocasionado a precipitacdo de nitretos de alta temperatura, uma vez
gue a precipitacdo de nitretos de Cr formados isotermicamente ndo apresentou
condicBes favoraveis para a sua ocorréncia.

De acordo com Bettini et al. [114], em elevadas taxas de resfriamento,
assim como ocorre para a témpera em agua, a solubilidade do N na ferrita
diminui significativamente, fazendo com que o N ndo tenha tempo suficiente
para difundir para a fase austenita, a qual apresenta uma maior solubilidade
neste elemento. Diante deste cenario, formam-se pequenas e finas particulas
de Cr2N que se dispersam na fase ferrita. Porém, a possibilidade deste tipo de
nitreto ocasionar o inicio de corrosdo localizada depende da quantidade,
tamanho e distribuicdo, além de sua localizacdo e da regido ao seu redor.
Outro ponto importante destacado pelos autores esta no fato de que os
proprios nitretos de Cr, por apresentarem maior nobreza relativa a outros

precipitados, ndo séo susceptiveis a corrosdo, fato este que pode ser uma das
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razdes para que os nitretos de alta temperatura dispersos na ferrita ndo tenham
causado corrosdo localizada, e assim nao influenciando no empobrecimento
local em Cr. Deve-se considerar também que o préprio AILD 2404 apresenta
uma resisténcia a corrosdo superior em relacdo a outros AILDs. Assim, a
influéncia da precipitacdo de nitretos de Cr na resisténcia a corrosao pode ser
observada quando da exposicédo do material em altas taxas de resfriamento.
Para as amostras do AILD 2404 compreendidas na ZTA-BT, com taxas
de resfriamento de 5 e 1 °C/s, [Figura 5.19 (f-g)], € possivel notar um leve
atague na ferrita, sendo semelhante aquele observado para a amostra
solubilizada [Figura 5.19 (h)]. Pelos padrées de DRX (Figura 5.7), chama a
atencdo o fato de que ndo foram identificadas outras fases além de ferrita e
austenita para estas duas taxas de resfriamento. Porém, ocorreu uma alteracao
na intensidade dos picos destas fases, que, segundo os resultados de
guantificacdo de fase (Figura 5.5), para estas taxas de resfriamento, as fracdes
de ferrita corresponderam a 51 e 47%, respectivamente, o que esta proximo ao
balanco entre as duas fases. Outro ponto a ser destacado esta nos resultados
para o grau de empobrecimento em Cr (Figura 5.15), que ficou abaixo de 0,1%
para ambas as condicfes, inclusive para o material solubilizado. Embora os
resultados obtidos nos ensaios de DL-EPR sejam dependentes da solucéo
utilizada, a avaliagéo do AILD 2404 revelou um grau de empobrecimento em Cr
inferior a 1%, que, segundo a literatura [119], € aceito, sendo que abaixo deste

percentual o material ndo apresenta corrosao intergranular.
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100 °Cl/s

L teandh e ==
Figura 5.19 Imagens de MEV-SE das amostras do AILD 2404 nas taxas de
resfriamento para a ZTA de alta temperatura: (a) 200 °C/s, (b) 100
°Cls, (c) 50 °Cl/s, (d) 20 °C/s, (e) 10 °C/s; e ZTA de baixa
temperatura: (f) 5 °C/s e (g) 1°C/s; e (h) amostra solubilizada.
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Embora a amostra na condi¢cdo solubilizado ndo tenha passado por
ciclos térmicos, um atague menos intenso foi visto na ferrita. Segundo Silva et
al. [93], que avaliaram a corrosdo do AILD 2404 envelhecido a 475 °C, o
ataque esta relacionado com o baixo teor de Ni presente na fase ferrita,
tornando-a ativa em solugdes acidas enquanto a fase austenita € protegida
galvanicamente. Ao se notar este ataque, foi visto que tanto as amostras da
ZTA-AT quanto da ZTA-BT também apresentaram este comportamento. Para a
primeira, 0 ataque € menos agressivo para a taxa de 100 °C/s, aumentando de
intensidade para as taxas de 50 a 10 °C/s [Figura 5.19 (c-€e)], e diminuindo para
as taxas de 5 e 1 °C/s [Figura 5.19 (f-g)].

Para ambas as taxas de resfriamento de 200 °C/s para os AILDs 2101
e 2404 observadas em maior aumento na Figura 5.20, pode verificar em mais
detalhes como cada material se comportou durante os ensaios de DL-EPR. A
Figura 5.20 (a) mostra as diferentes morfologias de austenita e a matriz ferritica
pouco atacada. Embora os resultados de DRX [Figura 5.6 (a)] exibam a
presenca de precipitados e o atague com acido oxalico [Figura 5.7 (a)] mostre
diversas regifes onde ocorreram a precipitacdo de nitretos de Cr, o grau de
empobrecimento em Cr [Figura 5.15] releva que o material esteve pouco
susceptivel a corrosédo localizada.

Contudo, pela Figura 5.20 (b) nota-se que, corroborando com o0s
resultados vistos pelo padrdo de DRX [Figura 5.7 (a)], no ataque eletrolitico
com acido oxalico [Figura 5.11 (a)] e no grau de empobrecimento em Cr [Figura
5.17], Embora o AILD 2404 seja resistente a corrosdo, nesta taxa de
resfriamento e com a elevada precipitacdo de nitretos de Cr (nitretos de alta
temperatura) € visivel um intenso ataque ocorrido na fase ferritica tanto no
interior da ferrita, bem como da precipitacao na interface a/y. Nota-se que toda
a extensdo da matriz ferritica foi atacada. Com a ampliacdo mostrada na Figura
5.20 (b), € evidente o impacto que a supersaturacdo de N causa na ferrita
guando taxas muito elevadas de resfriamento sao utilizadas, revelando que o
tempo para que haja a difusdo do N presente na ferrita para formar a austenita

€ um fator muito importante em procedimentos de soldagem.
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5.3.5 Determinacao do potencial de pite

A Figura 5.21 (a) apresenta as curvas de polarizacdo anddica para as
amostras do AILD 2101 nas diferentes taxas de resfriamento e para a amostra
solubilizada. Através dos ensaios foram obtidos parametros eletroquimicos de
potencial de corroséao (Ecor) € potencial de breakdown (Eb), como apresentado

na

Tabela 5.3. E possivel observar que os valores de Ecor da amostra
solubilizada e de algumas das taxas de resfriamento na ZTA-AT e ZTA-BT
estdo proximos, indicando que as condi¢fes aplicadas ao AILD 2101 levaram a
pequenas alteragbes no valor de Ecor. NO entanto, a condicdo de 50 °C/s
apresentou um valor de Ecor mais negativo em relacdo as demais amostras, e
mais ensaios sdo necessarios para entender este potencial de corrosdo mais
negativo.

As amostras oriundas de diferentes taxas de resfriamento exibiram
valores de Ep muito préximos ao encontrado para a amostra solubilizada
(aproximadamente 421 mVagagc). Uma queda acentuada na resisténcia a
corrosdo do AILD 2101 néao foi observada pois a sua prépria matriz € menos
resistente a corrosao, ainda que ocorra a precipitacdo de fases deletérias, o
nivel de precipitacdo pode exercer pouca influéncia a ponto de que seja
observada uma queda no Eb. Pela Figura 5.21 (a), é visivel que o material ndo
exibiu elevada resisténcia a corrosdo como ocorreu para o0 AILD 2404,
discutido adiante. Isso é decorrente do menor teor de elementos de liga (Cr,
Mo, N) que séo responsaveis por aumentar a resisténcia a corrosdo por pite
[22].
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Figura 5.21 Curvas de polarizacdo anddica (a) das diferentes ZTAs do AILD
2101 e (b) valores de potencial de breakdown (Eb).

Como as amostras AILD 2101 nas diferentes taxas de resfriamento
apresentaram uma menor regiao passiva (AEp = Eb - Ecorr) assim como a

amostra solubilizada (
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Tabela 5.3), a ocorréncia de pites observados na Figura 5.22

esta relacionada a quebra do filme passivo em baixos potenciais.

Tabela 5.3 Valores médios de Ecorr, Eb € Agp para as amostras do AILD 2101.
Taxa de

ZTA resfr(lilcr?)ento (m\'/E:;’/’;gCI) (mVEgb/AgCI) AE, (rrlwz\b/) Ecorr
200 -88 +13 436 +43 524 +44
100 -63 +6 499 +16 563 +20
Alla 50 -114 +30 432 +19 546 +15
temperatura
20 -99 +30 356 +28 455 +27
10 -129 +21 437 +9 566 +12
Baixa 5 -65 +2 438 +17 503 +16
temperatura 1 -67 +1 413 +14 480 +14
Solubilizado --- -76 £2 421 +18 497 +21

Pela Figura 5.22 sdo mostradas as morfologias do AILD 2101 apés os
ensaios de polarizacdo anodica. Como pode ser notado, a ocorréncia de pites
mais intensos ocorreu para a amostra com taxa de resfriamento de 200 °C/s
[Figura 5.22 (a)], que se propagaram pela fase ferritica e ao longo dos
contornos de fase ferrita/austenita. De acordo com a literatura [87], este
comportamento esta associado com a precipitacdo de nitretos de Cr durante o
resfriamento rapido.

Como relatado por Guo et al. [83], os nitretos quando presentes em
elevada quantidade causam o surgimento de regiées empobrecidas em Cr que
facilitam a corrosdo por pite na regido da ZTA. A literatura mostra que a
ocorréncia de pites com a morfologia apresentada na Figura 5.22 (a), chamada
de morfologia do tipo renda, ocorre devido ao curto tempo para a difuséo,
levando a formacéo de pites estaveis na fase inicial de seu desenvolvimento
[84]. Além disso, destaca-se que o proprio AILD 2101 apresenta um menor teor
de N (~0,23%), elemento importante para estabilizar a fase austenitica e
conferir ao material uma adequada resisténcia a corrosao. Com a ferritizacao
do material ao atingir a temperatura de pico de 1350 °C/s e o curto tempo para

o N se difundir da ferrita para a austenita durante o resfriamento, uma ferrita
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supersaturada em N e contendo aproximadamente 21,49% de Cr apresentou
condi¢Oes para a precipitacao de nitretos.

Para a taxa de resfriamento de 100 °C/s, [Figura 5.22 (b)], percebe-se
que a morfologia do pite € do tipo renda e a sua propagacdo ocorreu pela fase
ferritica e ao longo dos contornos de fase ferrita/austenita, porém em menor
quantidade, fato que resulta de uma leve precipitacdo de nitretos de Cr.
Conforme as taxas de resfriamento diminuiram para 50, 20 e 10 °C/s, dentro da
ZTA-AT, [Figura 5.22 (c-e)], os pites apresentaram alteracdes na morfologia e
reducdo no tamanho. No entanto, 0s pites continuaram a se propagar pela fase
ferritica e ao longo dos contornos de fase ferrita/austenita. Hsieh et al. [106]
comentam que um ponto importante relacionado a corrosdo por pites esta na
fracdo de ferrita formada. Com o prolongamento do tempo de resfriamento
apos o procedimento de soldagem, uma maior fracdo de austenita com mais N
sera formada, reduzindo a precipitacdo de nitretos de Cr. Em conformidade
com os resultados de DRX (Figura 5.6), nota-se que abaixo da taxa de 100 °C/
S, a ocorréncia de nitretos e carbonetos de Cr no AILD 2101 diminui
consideravelmente.

Para as taxas de resfriamento de 5 e 1 °C/s, [Figura 5.22 (f-g)], da ZTA-
BT, a propagacdo de pites também ocorreu. Resultado semelhante foi
encontrado por Yang et al. [84] que avaliaram a resisténcia a corrosédo do AILD
2002 apos simulacdes fisicas da ZTA. Os autores observaram que as amostras
com taxas de resfriamento de 5 e 1 °C/s apresentaram pites estaveis, no
entanto, todos eles com morfologia do tipo renda. Segundos os autores, fases
deletérias podem precipitar ao longo dos contornos de fase ferrita/austenita na
ZTA-BT durante o resfriamento mais prolongado, favorecendo o surgimento de
regides contendo nitretos de Cr.

Na amostra solubilizada, [Figura 5.22 (h)], pites sdo observados no
interior da matriz ferritica. Este resultado é decorrente do menor valor de PREN
desta fase em relacéo a austenita [93]. Como mencionado anteriormente, AlDs
exibem diferencas de solubilidade das fases ferrita e austenita. Deste modo,
elementos que melhoram a resisténcia a corrosdo por pite, Cr, Mo e N séo
divididos entre as fases. Foi relatado que o maior PREN da austenita &



110

decorrente do maior teor de N nesta fase, pois este elemento exibe baixa

solubilidade na ferrita [93].

Solubilizado

Figura 5.22 Imagens de MEV-SE das amostras do AILD 2101 nas taxas de
resfriamento para a ZTA-AT: (a) 200 °C/s, (b) 100 °C/s, (c) 50 °C/s,
(d) 20 °Cl/s, (e) 10 °C/s; e ZTA-BT: (f) 5 °C/s e (g) 1°C/s; e (h)
amostra solubilizada apés polarizacdo anddica em solucao de NacCl
3,5%.
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A Figura 5.23 (a) apresenta as curvas de polarizacdo anddica para as
amostras do AILD 2404 nas diferentes taxas de resfriamento para a ZTA-BT
[Figura 5.23 (a)] e ZTA-AT [Figura 5.23 (b)], ambas apresentadas em
comparagcdo com a amostra solubilizada. Observa-se que os potenciais de
corrosdo (Ecor) para todas as condicbes foram semelhantes, conforme
mostrado na Tabela 5.4. O comportamento observado indica que as alteracdes
microestruturais causadas pelos ciclos térmicos para essas taxas de
resfriamento ndo modificaram significativamente as taxas de reacdo anddica.

A Figura 5.23 (b) mostra os valores médios de Eb com o0s seus
respectivos desvios padrées para cada condicdo. Note que em comparacéo a
amostra solubilizada (que apresentou valor médio de Eb de aproximadamente
1147 mVagiagcl), as condicbes de 100 a 1 °C/s apresentaram valores de Eb
muito proximos, considerando o erro experimental. Para essas amostras a
densidade de corrente comegou a aumentar em potenciais superiores a 1000
MVagiagcl, O que neste caso pode estar associado tanto a transpassivacédo ou
com a nucleacdo de pites induzidos pela transpassivagdo. Estes resultados
indicam que para estas condi¢cbes o AILD 2404 apresenta boa resisténcia a
COrrosao por pites.

Entretanto, o Ep da amostra com taxa de resfriamento de 200 °C/s foi

muito menor, ao redor de 338 mVagagcl. Como mostrado na

Tabela 5.4, para esta amostra é observado uma estreita regido passiva
(Aep de aproximadamente 372 mV) em comparagdo com a amostra solubilizada
(Aep de aproximadamente 1186 mV). Este baixo valor de Ep esta associado
com o elevado grau de empobrecimento em Cr (Figura 5.17), causado pela
elevada quantidade de nitretos de Cr formados, promovendo uma baixa

resisténcia a corrosao por pites.
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Tabela 5.4 Valores de Ecorr, Eb € Agp para as amostras do AILD 2404.

Taxa de _
ZTA resfriamento Ecor Ey AEp = Es - Ecor
°C) (MVagiagcr) (MVagiager) (mV)
200 -34 £19 338 +53 372 +43
Al 100 -27 21 1002 +38 1029 +31
a
50 41 +21 1097 +47 1055 +51
temperatura
20 -41 +29 1127 +18 1168 +13
10 -77 67 1127 £16 1205 +72
Baixa 5 -54 +13 1240 +4 1294 +17
temperatura 1 -47 £12 1184 £32 1231 44
Solubilizado --- -39 +12 1147 +16 1186 +29

A Figura 5.24 mostra a morfologia da superficie apés os testes de
polarizacdo anddica para todas as amostras em diferentes taxas de
resfriamento e solubilizada. Para a taxa de resfriamento de 200 °C/s [(Figura
5.24 (a)], um intenso ataque localizado ocorre tanto dentro da ferrita quanto nas
interfaces ferrita/austenita. Como mencionado anteriormente, a nucleacédo de
pites dentro da ferrita € oriunda do menor valor de PREN desta fase em relacéo
a austenita e a propagacdo para as interfaces ferrita/austenita resulta da
precipitacdo de nitretos de Cr. Na condicdo de 100 °C/s [Figura 5.24 (b)],
também houve a nucleacdo de pite na matriz ferritica e na interface ferrita/
austenita, mas em menor tamanho e proporgao.

Para a condicdo de 50 °C/s [Figura 5.24 (c)], séo visiveis duas regidoes
com a incidéncia de pites (indicadas por setas vermelhas), uma mais intensa,
gue mostra que o pite se propagou na matriz ferritica e pela interface entre as
duas fases; e em outra regido apresentou uma corrosdo localizada menos
intensa. Para a condicao de 20 °C/s [Figura 5.24 (d)], nota-se um pequeno pite
na interface ferrita/austenita (indicado por uma seta vermelha). Além desta
observacédo, o material ndo apresentou outros pontos visiveis que indicassem a
ocorréncia da formacéo de pites. Para a condicéo de 10 °C/s [Figura 5.24 (e)] a
ocorréncia de pites ndo foi observada. Na amostra com taxa de resfriamento
de 5 °C/s ainda foi observado a ocorréncia de pite na ferrita e interfaces

ferrita/austenita (indicado pela seta vermelha), porém pouco significativo, e na
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condicdo de 1 °C/s e amostra solubilizada, a ocorréncia de pites nao foi

observada.

750 ,m

Solubilizao

Figura 5.24 Imagens de MEV-SE das amostras do AILD 2404 nas taxas de
resfriamento para a ZTA-AT: (a) 200 °C/s, (b) 100 °C/s, (c) 50 °C/s,
(d) 20 °CJs, (e) 10 °C/s; e ZTA-BT: (f) 5 °C/s e (g) 1°C/s; e (h)
amostra solubilizada apds polarizagcdo anddica em solugéo de NacCl
3,5%.



115

De modo geral, o AILD 2404 em diferentes taxas de resfriamento
mostrou-se ser mais resistente a corrosdo localizada, ainda que mudancas
microestruturais tenham ocorrido, além da precipitacdo de nitretos de Cr de alta
temperatura. Como observado nos ensaios eletroquimicos para a determinacao
do potencial de pite e pelas micrografias de MEV [Figura 5.24 (a-h)], partindo-
se da taxa de resfriamento de 200 °C/s, condicdo mais extrema, e seguindo
para as menores taxas, até chegar a 1 °C/s, nota-se que o comportamento do
material é coerente com o0s resultados apresentados nos ensaios

eletroquimicos, exibindo boa resisténcia a corroséo localizada.
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6 CONCLUSOES

As simulacbes fisicas de ciclos térmicos de soldagem de zonas
termicamente afetadas de alta (ZTA-AT) e baixa (ZTA-BT) temperaturas para
0s acos inoxidaveis lean duplex (AILDs) 2101 e 2404 foram realizadas com a
utilizacdo de sistema termomecanico Gleeble® e as seguintes conclusdes foram

obtidas:

1. As taxas de resfriamento de 200, 100, 50, 20 e 10 °C/s da ZTA-AT
causaram mudancas microestruturais com a formacdo de diferentes
morfologias de austenita, enquanto para as taxas de 5 e 1 °C/s da ZTA-
BT as microestruturas foram compostas pelas fases ferrita e austenita.

2. Para ambos os AILDs, a ZTA-AT apresentou as seguintes morfologias
de austenita: austenita de contorno de grdo (ACG), austenita de
Widmanstatten (AW) e austenita intragranular (AIG). Para o AILD 2101
estas morfologias apresentaram-se mais finamente dispersas na matriz
ferritica, enquanto para o AILD 2404 as mesmas apresentaram-se
ligeiramente mais grosseiras.

3. A fragcdo volumétrica da matriz ferritica foi acima de 60% para todas as
taxas de resfriamento na ZTA-AT, enquanto para a ZTA-BT, a fracéo
volumétrica se aproximou do balanco entre as fases ferrita e austenita,
sugerindo que taxas de resfriamento mais lentas foram mais favoraveis
para uma melhor formacgéao da microestrutura duplex.

4. As taxas de resfriamento de 200 e 100 °C/s foram as condi¢cdes nas
quais ambos 0s materiais apresentaram a maior presenca de nitretos e
carbonetos de Cr, enquanto para as demais taxas os padroes de DRX
mostraram que estes precipitados estavam presentes em menor
quantidade ou ndo foram detectados.

5. O ataque eletrolitico realizado com solu¢do 40% de hidroxido de sodio
para ambos os AILDs néo revelou a existéncia de precipitagdo de fases
intermetélicas, como as fases sigma (o) e chi (x), resultado das rapidas

taxas de resfriamento.
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Inimeras regides exibindo a precipitacdo de nitretos de Cr, que,
inclusive para algumas taxas de resfriamento chegaram a formar
aglomerados, foram reveladas ap0s ataque eletrolitico em solugédo 10%
de acido oxalico. O ataque seletivo em regides ricas em Cr foi mais
severo para algumas taxas de resfriamento do AILD 2404 em relacéo ao
AILD 2101, indicando uma maior precipitacao de nitretos de Cr.

Embora tenha ocorrido a precipitacado de nitretos e carbonetos de Cr, o
grau de empobrecimento em Cr se manteve abaixo de 1%, exceto para
a taxa de resfriamento de 200 °C/s do AILD 2404, sugerindo que,
embora haja a presenca de precipitados, a resisténcia a corrosdo do
material ndo foi prejudicada.

A resisténcia a corrosao por pites do AILD 2101 é menor comparado ao
AILD 2404, mostrando uma estreita faixa passiva. Contudo, néo foi
observada uma queda acentuada na resisténcia a corrosdo por pite em
resposta as diferentes taxas de resfriamento.

Para o AILD 2404, as amostras com taxas de resfriamento de até 100
°Cls exibem uma resisténcia a corrosao por pites semelhante a amostra
solubilizada, com um trecho passivo superior a 1000 mVagagcl.
Entretanto, uma acentuada corrosdo por pites ocorre para a amostra
com taxa de resfriamento de 200 °C/s, em razao da elevada precipitacéo

de nitretos de Cr.

10. Assim, de acordo com os dados obtidos pelas simulacbes fisicas,

observou-se que os AILDs 2101 e 2404, ap0s passarem por
procedimento de soldagem de apenas um passe de solda nas taxas de
resfriamento estudadas, ndo apresentardo a precipitacdo de fases

deletérias, como as fases o e ¥.

11. Os resultados obtidos para ambos o0s materiais mostraram que a

precipitacdo de nitretos e carbonetos de Cr ndo causam alteracdes
significativas no comportamento de corrosdo localizada, quando
avaliada por ensaios de polarizacdo. Somente em alta taxa de
resfriamento (i.e. 200 °C/s) para o AILD 2404 verificou-se que o material

sofreu uma reducgéo significativa na resisténcia a corrosdo localizada.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

1. Estudar a microestrutura simulada da ZTA dos acos inoxidaveis lean
duplex 2101 e 2404 por meio de microscopia de forca Kelvin (KPFM,
Kelvin Probe Force Microscopy) para avaliar o efeito da morfologia e
composicdo quimica das fases no comportamento de corrosédo
galvanica.

2. Realizar analises de microscopia eletronica de transmissdo (MET) para
identificacdo de fases deletérias, como os nitretos de Cr de alta
temperatura, e estudar o tamanho, o tipo e a forma destes precipitados
nas interfaces ferrita/austenita.

3. Estudar a composicao do filme passivo das diferentes regides das ZTAs
em cada taxa de resfriamento por meio da técnica de XPS (X-Ray
Photoelectron Spectroscopy).

4. Utilizar taxas de resfriamento menores que 1 °C/s para verificar a
influéncia de maiores tempos de resfriamento sobre a resisténcia a
corroséo.

5. Avaliar as propriedades mecanicas dos AILDs 2101 e 2404 da ZTA de
alta e baixa temperaturas em funcédo das simulacdes fisicas dos ciclos
térmicos de soldagem, como tenacidade ao impacto, ensaios de tracdo e
dureza Vickers.

6. Realizar simulacdes fisicas de ciclos térmicos de dois ou mais passes
para avaliar o efeito do reaquecimento das ZTAs e a influéncia de um
passe sobre o outro.

7. Comparar as ZTAs simuladas fisicamente com juntas soldadas com um
passe de solda para ambos os AILDs, de forma a cruzar as informagdes

obtidas pelas simula¢gées com os resultados observados na pratica.
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