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RESUMO

Neste trabalho, as propriedades mecanicas e de corrosédo de dois acos lean
duplex (AILD) 2101 e 2404 envelhecidos a 475 °C por até 2000 h foram
avaliadas, e os resultados obtidos foram comparados com o0 aco inoxidavel
duplex (AID) padrédo 2205. As mudangas microestruturais foram analisadas por
meio de microscopia 6tica (MO), difracdo de raios X (DRX), medidas por
ferritoscopio e microscopia eletrbnica de transmissao (MET). As propriedades
mecanicas foram avaliadas com base em medidas de microdureza Vickers e
ensaios de impacto Charpy. A resisténcia a corroséo foi avaliada por testes de
reativacao eletroquimica potenciocinética de ciclo duplo (DL-EPR), polarizacdo
anodica em solucdo de NaCl 3,5% e ensaios de imersdo em solucao de cloreto
férrico. As analises em microscopio o6tico e difracdo de raios X das amostras
solubilizadas e envelhecidas por 2000 h dos materiais estudados nao revelaram
nenhuma alteragdo microestrutural em funcéo do envelhecimento térmico. No
entanto, as medidas por ferritoscoépio mostraram uma diminuicdo na
permeabilidade magnética da ferrita com o prolongamento do tempo de
envelhecimento por 2000 h. As andlises de MET das amostras envelhecidas por
2000 h mostraram que a formacgao da fase o’ ocorre em todos os materiais. No
entanto, a precipitacdo da fase G € muito maior no AID 2205. As medidas de
dureza indicaram que o efeito endurecedor provocado pela formacgao da fase o’
€ maior no AID 2205. Os ensaios de impacto revelaram que o AILD 2404 possui
a menor propriedade de tenacidade ao impacto das ligas estudadas em funcéo
do envelhecimento térmico. Os resultados de DL-EPR mostraram que o AILD
2101 apresenta o maior grau de empobrecimento em Cr com o envelhecimento
por 2000 h. As medidas de polarizacdo anddica dos materiais estudados
revelaram que o envelhecimento térmico por 2000 h promove uma diminui¢cao
nos Epite, causando um aumento na densidade e no tamanho dos pites. Os
ensaios de imersdo em solucédo de cloreto férrico mostraram uma maior taxa de
corroséo para o AID 2205 em func¢ao do tempo de envelhecimento por 2000 h.

Palavras-chave: aco inoxidavel lean duplex, envelhecimento térmico, corroséo.



Vi



vii

EFFECT OF AGING AT LOW TEMPERATURE ON THE PROPERTIES OF
LEAN DUPLEX STAINLESS STEEL

ABSTRACT

In this work, the mechanical and corrosion properties of two lean duplex steels
(LDSS) 2101 and 2404 aged at 475 °C for up to 2000 h were assessed, and the
obtained results were compared with the standard duplex stainless steel (DSS)
2205. The microstructural changes were analyzed by means of optical
microscopy (OM), X ray diffraction (XRD), measured by ferritescope and
transmission electron microscopy (TEM). The mechanical properties were
assessed based on Vickers microhardness measurements and Charpy impact
tests. The corrosion resistance was assessed by double loop electrochemical
potentiokinetic reactivation (DL-EPR), anodic polarization in 3.5% NaCl solution
and immersion tests in ferric chloride solution. The analysis by optical microscope
and X ray diffraction of the samples solution treated and aged for 2000 h of the
studied materials do not reveal microstructural change as a function of thermal
aging. However, the measurements by ferritescope show a decrease in magnetic
permeability of the ferrite with the extension of aging time for 2000 h. TEM
analysis of the samples aged for 2000 h show that the formation of o’ phase
occurs in all materials. However, precipitation of G phase is much greater in the
AID 2205. Hardness measurements show that the hardening effect caused by
the formation of o’ phase is higher in DSS 2205. On the other hand, impact tests
show that the LDSS 2404 has the smaller impact toughness property of the
studied alloys as a function of thermal aging. DL-EPR results show that the LDSS
2101 has the greater degree of Cr depletion with aging for 2000 h. Anodic
polarization measurements of the materials studied show that the thermal aging
for 2000 h promotes a decrease in Epit, causing an increase in the density and
size of pits. Immersion tests in ferric chloride solution showed a higher corrosion
rate for the DSS 2205 as a function of aging time for 2000 h

Keywords: lean duplex stainless steel, thermal aging, corrosion.
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SIMBOLOS E ABREVIACOES

Letras latinas e abreviacdes

AID aco inoxidavel duplex

AILD aco inoxidavel lean duplex

AOD descarburacédo por sopro combinado de oxigénio e argdnio
CCC estrutura cubica de corpo centrado

DL-EPR reativacéo eletroquimica potenciocinética de ciclo duplo
DRX difragc&o de raios X

Ecorr potencial de corroséo

Epite potencial de pite

ECS eletrodo de referéncia de calomelano saturado

MDD miligrama decimetro dia

MET microscopia eletronica de transmisséo

MEV microscopia eletrénica de varredura

Letras gregas

a fase ferrititica

o’ fase alfa linha rica em Cr
y fase austenitica

y2 austenita secundaria
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¥ fase chi
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1 INTRODUCAO

Devido a grande gama de aplicacbes nas quais 0s ac¢os inoxidaveis
duplex (AIDs) tém sido utilizados, estes acos inoxidaveis se tornaram de suma
importancia para diversos segmentos da induastria, tais como: industrias
quimicas, petroquimicas, de geracdo de energia e de alimentos. Sua vasta
aplicabilidade se deve a combinacdo de excelentes propriedades mecéanicas
aliadas a uma alta resisténcia a corrosédo. A elevada resisténcia a corrosao é
proveniente de um alto teor de Cr associado a adi¢cdes substanciais de Mo e N,
gue aumentam a estabilidade do filme passivo e tém um efeito benéfico sobre a
resisténcia a corrosao localizada, especialmente na corrosdo por pites e frestas
em ambientes industriais e marinhos.

Os AIDs exibem propriedades o6timas quando sua microestrutura €
composta de quantidades aproximadamente iguais de ferrita (o) e austenita (y)
e ndo ha outras fases terciarias presentes. Entretanto, quando estes acos séo
empregados em temperaturas de 300 a 1000 °C, ficam sujeitos a precipitagdo
de diversas fases que prejudicam seriamente as propriedades mecanicas e a
resisténcia a corrosao.

Estes acos tém sido utilizados como uma alternativa para substituicdo dos
acos inoxidaveis austeniticos em aplicagfes que exigem elevadas resisténcias
mecanica e corrosao. Além disso, o elevado custo do niquel tornou esta classe
de aco inoxidavel economicamente atraente, uma vez que o teor de niquel
presente em acos inoxidaveis austeniticos € elevado quando comparado aos
AlDs.

Recentemente foram desenvolvidos AIDs contendo menores teores de
niquel que os AIDs convencionais, esta nova classe € denominada de acgos
inoxidaveis lean duplex (AILD). Para estabilizar a fase austenitica na
microestrutura duplex destas ligas, o baixo teor de Ni é compensando por um
aumento nas quantidades de Mn e N. O teor de Mo também é significativamente
reduzido para limitar a precipitacdo de fases deletérias nestes acos.

A literatura indica que tratamentos térmicos de curto prazo na faixa de 400

— 475 °C podem ser utilizados para melhorar a resisténcia ao desgaste e a



dureza nos AIDs, devido ao endurecimento da ferrita, que € ocasionado pela
precipitacdo da fase o’ ou G. Por outro lado, tratamentos térmicos prolongados
nesta faixa de temperatura diminuem a resisténcia a corroséo, a ductilidade e a
tenacidade destes acos.

Deve ser mencionado que existem muitos trabalhos ja publicados sobre
os efeitos do tratamento térmico e da precipitacdo de fases em temperaturas
baixas (300 — 500 °C) nas propriedades mecanicas e de corrosdo dos AIDs
comumente utilizados, como o AID 2205 (UNS S32205), AID 2304 (UNS
S32304) e AID 2507 (UNS S32507). Porém pouca informacéo esta disponivel
sobre influéncia do envelhecimento térmico prolongado a 475 °C sobre as
propriedades mecénicas e a resisténcia a corrosdo de acos inoxidaveis lean
duplex. Deste modo, os fatores citados acima sdo a motivacdo para o0

desenvolvimento deste trabalho.



2 OBJETIVO

O objetivo deste trabalho é estudar a influéncia do envelhecimento térmico
a 475 °C por até 2000 h sobre as propriedades mecanicas e a resisténcia a
corrosdo de acos inoxidaveis lean duplex comparando-as com um aco inoxidavel

duplex padréo 2205.






3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

Este capitulo apresenta a revisdo bibliografica feita sobre o assunto
proposto ao trabalho. Inicialmente sdo descritos os detalhes do desenvolvimento
dos AIDs, a presenca da microestrutura bifasica nestas ligas e sua evolucao para
as demais classes com relagdo a resisténcia a corrosdo localizada.
Posteriormente, € abordado o efeito do tratamento térmico e da precipitacdo de
fases em temperaturas de (300 a 1000 °C) na resisténcia a corrosao e

propriedades mecanicas.

3.1 Acos inoxidaveis duplex

Os AlDs sdo materiais de engenharia de grande importancia tecnolégica,
devido a sua atrativa combinacao de propriedades mecéanicas e alta resisténcia
a corrosdo (corrosdo generalizada, frestas, pites, intergranular e sob tensao)
[1,2].

A palavra duplex se refere a materiais que apresentam duas fases com
fracGes volumétricas aproximadamente iguais em uma liga. Esta estrutura de
composicao Fe-Ni-Cr foi descrita pela primeira vez por Bain e Griffiths em 1927
[3]. Embora, somente na década de 1930 tornou-se economicamente disponivel
com a producao industrial e de pesquisa realizada na Suécia, Franca e Estados
Unidos. Porém, a inexisténcia de processos adequados na época para produzir
uma fragdo equilibrada de austenita/ferrita e a impossibilidade da adicdo de
nitrogénio na liga, ndo permitia que esta classe fosse qualificada como material
de engenharia, tendo sua fabricacdo limitada a fundidos e possiveis forjados.
Somente no inicio dos anos de 1970, surgiu a classe duplex com baixo teor de
carbono, aliada a altos teores de cromo (Cr) e nitrogénio (N), e um apropriado
balanco de austenita/ferrita, como resultado da insercdo do processo AOD
(descarburacéo por sopro combinado de oxigénio e argdnio). A primeira classe
comercial foi desenvolvida pelo aleméo produtor de aco Krupp e denominada
como AID 2205 [4].



Devido a vasta aplicabilidade destas ligas, que € resultado da excelente
combinacdo de resisténcia mecanica, resisténcia a corrosdo, baixo teor de niquel
(elemento de elevado custo), soldabilidade e tenacidade, estes acos sao
frequentemente usados em industrias quimicas, petroquimicas, marinhas, de
geracado de energia e alimentos, industrias nucleares, 6leo e industrias de papel
[4-9].

3.2 Microestrutura de acos inoxidaveis duplex

A microestrutura bifasica presente nos AIDs € oriunda da mistura das
fases ferrita e austenita em fracdes volumétricas aproximadamente iguais. Deste
modo, um controle rigoroso de composicdo quimica é necessario para que
ocorra um balanco correto de elementos de liga estabilizadores de ferrita e
austenita, nesta microestrutura, que é essencialmente determinada pela adigdo
dos teores de Fe, Ni e Cr na liga [10]. Por meio, de um diagrama para aco
inoxidavel duplex (AID) é possivel estabelecer faixas de composi¢cdes quimicas
para se obter as duas fases austenita/ferrita presentes na microestrutura. A
Figura 3.1 apresenta um diagrama de fases para os AIDs, considerando-se
somente Fe, Ni e Cr na composi¢ao contendo 65% de Fe.
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Figura 3.1 Isopleta do sistema Fe-Ni-Cr contendo 65% de Fe [2].



Para uma liga com 25% Cr e 10% de Ni, nota-se que a primeira fase a se
formar no decorrer da solidificacdo € a ferrita (Fe-a), somente em baixas
temperaturas (1200 — 650 °C) ocorre a formacédo de austenita (Fe-y) [10].
Entretanto, a fracao volumétrica ferritica na microestrutura destas ligas varia com
a temperatura. Dependendo da composicdo quimica e da taxa de resfriamento
a liga pode se solidificar como ferrita ou austenita. Quanto mais lenta for a taxa
de resfriamento, o sistema se aproximara cada vez mais do equilibrio e maior
sera a quantidade de austenita formada.

A quantidade das fases ferrita e austenita na microestrutura pode ser
modificada pela proporcéo de elementos diferentes de Ni, Fe e Cr, alterando o
volume das fases presentes. Schaeffler [3], separou em dois grupos o0s
elementos de liga estabilizadores de ferrita e austenita, e desenvolveu equacdes
de cromo e niquel equivalente (Creq € Nieg), utilizando estas equacgfes para
prever, de acordo com uma dada composi¢cdo quimica do aco, as diferentes
microestruturas resultantes durante o processo de soldagem.

A Figura 3.2 apresenta o diagrama de Schaeffler, no qual é possivel
observar, por meio das proporc¢des de Creq € Nieq as diferentes microestruturas
que podem ser formadas para cada tipo de aco. Pode-se notar através deste
diagrama que teores de Cr inferiores a 20% possibilitam uma microestrutura
constituida de austenita, ferrita e martensita. Indicando que € muito pouco
provavel desenvolver ligas com uma microestrutura austenitica/ferritica com
teores <20% de Cr, mesmo que o material seja resfriado rapidamente em agua.
Como decorréncia de uma possivel deformacao plastica deste material quando
solicitado em uso, ocasionando a transformacdo da microestrutura para

austenita/martensita [12].
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Figura 3.2 Diagrama de Schaeffler adaptado [12], para acos inoxidaveis com
relacdo as faixas de composi¢cdes quimicas para obtencdo de
microestruturas  ferriticas, martensiticas,  austeniticas e
austeno/ferriticas.

DeLong modificou o diagrama de Schaeffler adicionando o nitrogénio, um
dos estabilizadores da fase austenitica [2]. Além da adicdo deste elemento
possibilitar a expansdo do campo bifasico permitindo maiores adi¢des de Cr [11].
As equacdes de Creq € Nieg S80 apresentadas pelas equacodes 3.1 e 3.2.

Equacdes de Creq € Nieq (% em peso)

Creq= %Cr + %Mo + 1,5% Si + 0,5% Nb (3.1)
Nieq = %Ni + 0,5% Mn+ 30 (%C + %N) (3.2)

Deve-se mencionar que estes diagramas permitem uma analise
rudimentar em funcdo da composicdo quimica. Devido ao fato de nao
considerarem a taxa de resfriamento, tratamentos térmicos e condi¢cdes de
envelhecimento [3].



Os elementos alfagénicos (Cr, Mo e Si) sdo aqueles que possuem a
capacidade de estabilizar a ferrita; e os gamagénicos: Ni, N, Mn, Cu e C
estabilizam a austenita. Estes elementos de liga além de promoverem a
estabilizacdo das fases, quando adicionados em balanco correto, resultam no
aprimoramento das propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao.

O Mo melhora a estabilidade da camada passiva aumentando a
resisténcia a corrosdo em ambientes contendo cloretos [2]; o Cr além de ser um
elemento essencial para conferir aos acos a propriedade de inoxidavel, quando
adicionado em teores superiores a 11%, promove endurecimento da ferrita e da
austenita por solucéo solida [13]; o N aumenta a resisténcia a corrosao por pite,
reduz o indice de precipitacdo de carbonetos de cromo, diminuindo a
susceptibilidade a sensitizacdo [13]; o C aumenta a resisténcia ao desgaste e
propriedades mecanicas [2] e 0 Mn eleva a resisténcia mecanica e elimina as
impurezas que prejudicam 0s acos, tais como: oxigénio e enxofre presentes no
Ni [13].

Existe a tendéncia de um determinado elemento concentrar-se
preferencialmente em uma determinada fase. Na fase ferritica se concentram os
elementos: P, Cr, Si, Mo, W, Nb e Ti, enquanto os elementos: C, Ni, N, Mn, Co,
Cu e Al concentram-se preferencialmente na austenita [2].

A adicao controlada destes elementos de liga, visa buscar melhoria na
resisténcia a corrosdo localizada destes materiais e aumento na resisténcia
mecanica. Desta forma, parametros empiricos foram criados através da
composicdo quimica para medir a resisténcia a corroséo localizada. Um desses
parametros é o PREN (Pitting Resistance Equivalent Number), representado
pela equacdo 3.3. Este parametro também é utilizado para classificar os

diferentes tipos de acos inoxidaveis duplex [14].

PREN= %Cr + 3,3(%Mo + %W) + 16%N (3.3)

Deste modo:
e Lean duplex: possuem o valor de PREN préximo de 30, e apresentam

em sua composicao baixos teores de Mo.
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e Padrao 2205: ligas que apresentam o teor de Cr na faixa de 20 - 23%.
Possui valor de PREN de 35.

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

e Super duplex: apresentam o valor de PREN entre 40 - 45 e teores de N
e Mo superiores ao das ligas 25% de Cr.

e Hiper duplex: estes acos possuem o valor de PREN superior a 45 e

elevados teores de elementos de liga (Cr, Mo, Ni e N).

A Figura 3.3 apresenta a classificacdo de acos inoxidaveis com relacéo
ao PREN, é possivel observar que a classe de acos inoxidaveis duplex se
encontra entre as mais resistentes em ambientes contendo elevadas
quantidades de cloretos. E também que a série de menor PREN, ou seja, a série
lean apresenta valores de PREN superiores aos acos austeniticos 304 e 316 que
apresentam valores de PREN entre 18 e 24, respectivamente. Desta forma, esta
classe de aco inoxidavel pode ser uma alternativa de substituicdo destes acos
em ambientes que necessitam de materiais com elevada resisténcia a corrosao
localizada.

Apesar dos beneficios proporcionados pela adicdo de elementos de liga
nos AlDs, dependendo do elemento de liga e da sua quantidade este pode vir a
encarecer o produto final. Como por exemplo o Ni, elemento de elevado custo
que nos ultimos anos sofreu grandes oscilagdes de preco [7,15]. Deste modo,
pesquisas tém sido realizadas para desenvolver novos AIDs rentaveis com
baixos teores de Ni e Mo [16]. Este é o caso do AILD 2101 e AILD 2404 que
possuem baixo teor de Ni, quando comparados ao padrédo 2205. Nestas ligas o
baixo teor de Ni € compensado por um aumento nas quantidades de Mn e N que
também séo elementos estabilizadores da austenita, bem como o teor de Mo

também é reduzido para limitar a precipitacdo de fases deletérias [17].
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Figura 3.3 Classificacao de acos inoxidaveis com relacdo ao PREN [18].

Como mencionado anteriormente, existe a preferéncia por um
determinado elemento de liga concentrar-se preferencialmente numa
determinada fase, ocorrendo assim o enriquecimento de Cr e Mo na ferrita e de
Ni e N na austenita. Desta forma, a diferenca de solubilidade presente nas fases
do AID, indica que as fases apresentam valores de PREN diferentes, fato que
ndo € considerado, uma vez que o valor de PREN global é utilizado nas
especificacdes do produto. De acordo com Leal [11], o calculo do valor do PREN
deve ser feito localmente (PRENa e PRENY), e 0 seu valor correspondente a
média ponderada das medidas realizadas na propor¢cédo volumétrica de cada
fase.

Tendo em vista a importancia da adicao de elementos de liga nos AIDs e
a diferenca de solubilidade que os mesmos apresentam em ambas as fases, fica
evidente que precaucdes de uso devem ser tomadas com relagédo a temperatura
de exposicao, tratamentos térmicos e ciclos térmicos devido a operacdes de
soldagem, uma vez que estes fatores podem influenciar no volume das fases
presentes, na concentracao de elementos de liga em cada uma das fases e na
precipitacdo de fases intermetalicas, deteriorando assim a resisténcia a corrosao

e propriedades mecanicas do material.
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3.3 Envelhecimento de acos inoxidaveis duplex

Devido a complexidade da estrutura duplex que é resultado da adicdo de
diversos elementos de liga e de uma ferrita metaestavel, os AIDs quando
empregados em temperaturas de 300 - 1000 °C podem apresentar problemas,
ficando suscetiveis a precipitacdo de diversas fases, tais como carbonetos e
nitretos de Cr, fases intermetalicas [i.e., fase sigma (o), fase chi (X) e austenita
secundéria (y2)] e a fase rica em Cr, denotada por o’'. A precipitacdo destas fases
terciarias pode vir a prejudicar seriamente as propriedades mecéanicas e a
resisténcia a corrosdo dos AlDs [2,6,19].

A maioria das precipitacdes de fases ocorre preferencialmente na ferrita
[20]. O enriquecimento na ferrita de Cr e Mo promove a precipitacdo de
intermetélicos e diminui a solubilidade de C, N, Cu e W na mesma com a
diminuicdo da temperatura [2]. A Figura 3.4 apresenta as fases que podem
precipitar nos acos inoxidaveis duplex. A Tabela 3.1 apresenta detalhes de

algumas das varias fases e precipitados que podem se formar nos acos

inoxidaveis.
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Figura 3.4 Diagrama esquemaético de fases que podem vir a precipitar nos acos

inoxidaveis duplex [2].
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Tabela 3.1 Detalhes de algumas das varias fases e precipitados que podem se

formar nos acos inoxidaveis [3,15].

Faixa de
Grupo
Férmula temperatura ) Parametro
Fase o Estrutura . espacial
quimica de formacao (nm) de rede
nm
C)
o CCcC Im3m 0,286-0,288
a'cr CCcC 300 - 525 Im3m 0,286-0,288
Y CFC Fm3m 0,358-0,362
a= 0,879 c=
(o) Fe-Cr-Mo Tetragonal 600 - 1000 P42/mnm
0,454
X Fes3sCri2Mo10 CcCcC 700 - 900 143m 0,892
) a=1,0903 c=
R Fe-Cr-Mo Trigonal 550- 650 R3
1,934
m Fe7Mo13N4 Cubica 550 - 600 P4132 0,647
a= 0,405 b=
T Ortorrébmbica 550 - 650 Fmmm 0,484
¢=0,286
G TisNi12Si10 CFC <500 1,14
a=0,4795 c=
Cra2N Cr2N 700 - 900 P31m
0,4469
CrN CrN Cubica Fm3m 0,413-0,447
M23Cs CFC 600 - 950 Fm3m 1,056-1,065

A precipitacdo da fase o pode ocorrer com alto enriquecimento dos
precipitados em Cr e Mo, e sua precipitacdo diminui a ductilidade, a tenacidade
e a resisténcia a corrosdo. A precipitacdo desta fase ocorre nos contornos de
fase ou juncdes triplas de ferrita/austenita [1]. Os teores de Cr e Mo influenciam
na posicdo do nariz da curva TTT. De modo que, maiores teores destes
elementos aumentam a cinética de precipitacdo desta fase.

Existe uma fase com maior teor de Mo (acima de 2% em peso) e menor
teor de Cr que a fase o, chamada de fase x. Este intermetalico possui menor
fracdo em volume que a fase o, devido ao fato destas fases coexistirem. No
entanto, o aumento de N auxilia no aumento de sua quantidade, a precipitacéo
desta fase ocorre nos contornos de graos austenita/ferrita, ferrita/ferrita e
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também dependendo da composi¢cdo quimica pode ocorrer antes ou apos a
formagéo da fase o, promovendo reducdo na tenacidade e na resisténcia a
corrosao [11].

Nos intervalos de temperaturas de 950 — 1050 e 600 — 950 °C ocorre a
precipitagdo de carbonetos Cr7Ces e Cr23Cs, que se formam rapidamente nos
contornos de fase ferrita/austenita, interior dos graos e contornos de ambas as
fases [1,21]. Apesar da precipitagdo de carbonetos ocorrer nos contornos de
fase, os acos inoxidaveis duplex apresentam elevada resisténcia a corrosao
intergranular, como consequéncia do alto teor de Cr e elevada taxa de difusao
da ferrita.

A precipitagdo de nitretos do tipo Crz2N e CrN, pode ocorrer nos contornos
de gréos ferrita/austenita, ferrita/ferrita ou nos contornos de graos ferriticos. Esta
fase se forma quando o teor de Mo presente é baixo [22]. A precipitacdo destes
nitretos ocasiona o empobrecimento em Cr e diminui a resisténcia a corroséo por
pites. Existe um nitreto de Cr e Mo pouco conhecido que se forma na faixa de
temperatura de 550 — 600 °C denominado fase pi (17) [2].

A precipitagao de austenita secundaria (y2) ocorre com empobrecimento
de elementos de liga, decorrentes da formacgéo de outras fases deletérias (fase
o, carbetos do tipo M23Cs € nitretos de Cr), que se formam como resultado de
transformacodes eutetdides que ocorrem na ferrita ao se decompor. Apesar de
relatos de melhoria da tenacidade de juntas soldadas contendo austenita
secundéria, a precipitacdo desta fase diminui a resisténcia a corrosdo do
material, tornando susceptiveis estas regides a formacao de pites. Durante a
precipitacdo de intermetalicos ocorre o enriquecimento preferencial dos
precipitados em Cr e Mo, diminuindo a concentracéao destes elementos na ferrita.
Simultaneamente ocorre a difusdo de Ni para a ferrita, a diminuicdo no teor de
elementos estabilizadores de ferrita nas regides adjacentes, e o0 enriguecimento
de elemento estabilizador de austenita na mesma origina uma ferrita instavel que
se transforma em y2 [11].

A fase R & um composto intermetalico enriquecido com Mo, sua
precipitacdo influencia a fragilizacdo e a resisténcia a corrosdo localizada em

acos inoxidaveis duplex envelhecidos de 500 — 700 °C [23]. Redjaimia et al. [23],



15

observaram a precipitacéo das fases 1 e R, no intervalo de temperaturas de 550
- 650 °C apos 336 h de envelhecimento. Os autores trabalhando com um aco
duplex Z3CND-22-05 partindo de uma estrutura totalmente ferritica solubilizada
em alta temperatura, seguida de resfriamento em agua, verificaram através de
analise em microscopio de transmissdo, que a fase t apresentava formato de
agulhas e a fase R apresentava-se na forma de particulas muito finas dispersas,
gue adotavam aspecto lenticular com o aumento do tempo de envelhecimento,
atingindo formato de blocos com o0 seu engrossamento.

Em temperaturas inferiores a 525 °C, a ferrita pode se decompor em uma
fase rica em Cr e baixo teor de Fe de estrutura CCC conhecida como fase o’ e
uma rica em Fe e baixo teor de Cr denotada por fase o. Com cinética maxima
de precipitacdo desta fase a 475 °C, este fenbmeno € denominado de
fragilizagdo a 475 °C, como consequéncia do efeito acentuado nesta
temperatura [2,10,13,24].

Esta fase muito fina (da ordem de poucos nandémetros), que se situa
dispersa na ferrita rica em Cr, é resultado de uma alta taxa de difusdo da ferrita
e 0 seu elevado teor de Cr. Através de um diagrama TTT (Figura 3.5) é possivel
observar que maiores teores de Cr nos AIDs possibilitam a formacgao da fase o’
em menor tempo. Devido ao fato da fase o’ ser muito fina, sua detecc¢do nédo é
possivel de ser realizada por microscépio eletrdnico de varredura ou 6tico, uma
técnica que possibilita sua identificacdo € a microscopia de transmisséo (MET)
[13].



16

500 ""-j—:—- e | _——
g&m_g.‘ 5(“5_‘ ieCrL
“-‘l- e
i \\_“ "'h\:‘-::_::-... o a)
=~ -
a00}—— S......NICIO DA FRAGILIZAGAO g u:
E......FiM DA FRAGILZAGAD
500 _— | __..-"""_-"- 2
s E(
e D e t—
P ~<J 3
I‘-—.
400 —TofECZMe ~<o - b)
B - =
P T ———
sam -
P -
EEW s £ 7 l@.
\E
400 8 \\ » —~——C)
\[(FIETSNTIMG ] =~ b [ECTeR] ]
300 , 22Cr/8Ni L ]
w,‘\ b
01 1 10 100 1000 10000 100000
TEMPO EM HORAS

Figura 3.5 Diagrama TTT para precipitacéo de fase o’ [13].

A formacgédo de a + o' ocorre devido a decomposi¢cédo da ferrita, que é
decorrente da lacuna de miscibilidade entre Fe e Cr. Sua formag&o pode ocorrer
por nucleacao e crescimento ou decomposicéo espinodal, variando em funcao
da temperatura e composi¢cdo quimica [2,24]. Quando a curvatura de energia
livre é positiva, a decomposicéo da ferrita ocorre por nucleacao e crescimento.
Por outro lado, quando esta é negativa ndo existe barreira para nucleacao,
ocorrendo a decomposicao espinodal [25,26].

Segundo Grobner [27], a formacdo da fase o’ ocorre por nucleacéo e
crescimento em acos contendo teores de Cr < 17% em peso, e que acima deste
teor sua formacdo se dard por decomposicdo espinodal. Por outro lado
Hatterstrand et al. [28], trabalhando com AID SAF 2507 contendo teor de Cr de
25% em peso na faixa de temperatura de 450 — 500 °C, verificaram que a
formacdo da fase a’ no AID SAF 2507 pode ocorrer tanto por nucleacdo e
crescimento como por decomposicdo espinodal, sendo sua formacéo
dependente da temperatura de envelhecimento e a presenca de deformacéo

plastica.
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De acordo com Santos [2], envelhecimentos em temperaturas inferiores a
400 °C podem ocasionar a precipitacao de diversas fases, tais como a fase o',
austenita secundéria, carbonetos do tipo M23Cs, e a fase G. Também pode
ocorrer a precipitacdo nas interfaces ferrita/austenita de carbonetos M23Cs €
nitretos CrzN, segregacbes de elementos para a interface e decomposicdo
espinodal da austenita.

Estudos realizados por Mateo et al. [29] indicam que h& um efeito
cooperativo de formacdo da fase G e a decomposicdo espinodal. Com o
enriguecimento em Cr e Fe e fluxo dos elementos Ni, Mn, Mo e Si, altera-se a
composicao do interdominio entre o’ € a, ocorrendo a precipitacdo da fase G. O
empobrecimento de Ni na matriz ferritica, ocasionado por agrupamentos de Ni-
Si, Ni-Si-Mo e a presenca da fase G, retardam a decomposicéo espinodal [30].
Embora a precipitacéo da fase G a 475 °C necessita de um tempo muito longo
de envelhecimento para sua uniformidade na matriz ferritica [24]. Ademais, a
decomposicdo espinodal apresenta um efeito endurecedor mais pronunciado
gue o ocasionado pela formacéo de fase G [26,31].

A decomposicao espinodal pode ocasionar a formacao da fase € em acos
que contém relativamente elevado teor de cobre (Cu), promovendo uma

diminuicdo na resisténcia a corrosao por pite [15].

3.4 Resisténcia a corroséo de ac¢os inoxidaveis 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 do AID torna estes materiais passiveis de apresentarem
corrosdo seletiva, podendo ocorrer a dissolugdo preferencial tanto da fase
austenitica quanto da matriz ferritica.

Della Rovere et al. [6], estudaram a influéncia do envelhecimento a 300 e
400 °C por até 7000 h nas propriedades de microdureza e corrosdo do AID 2205.
Os autores verificaram através do ensaio de polarizacdo potenciodindmica em
solucdo de H2SOs 0,1 M, que n&o havia diferengas significativas no

comportamento anddico das amostras solubilizadas e envelhecidas
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termicamente, ou seja, o envelhecimento aparentemente pouco influencia na
resisténcia a corrosdo generalizada. Por outro lado, o comportamento de
corrosdo seletiva (corrosao localizada) variava em funcdo do envelhecimento.
Os resultados de DL-EPR apresentados pelos autores sdo um forte indicativo de
que a resisténcia a corrosdo localizada é severamente degradada pelo
envelhecimento térmico.

Resultados semelhantes foram encontrados por Wang et al. [32], que
realizaram testes de polarizacdo anddica em solucdo de H2SO4 0,5 M no AID
Z3CN20.09M solubilizado e envelhecido a 400 °C por até 3000 h, e néo
observaram diferengas significativas na resisténcia a corrosao generalizada das
amostras solubilizada e envelhecida. No entanto, os autores notaram uma queda
consideravel na resisténcia a corrosdo localizada (por pites e intergranular),
destas amostras quando avaliadas por polarizacdo em meio de cloretos e DL-
EPR.

Lo e colaboradores [33], estudaram a dissolucéo seletiva do AID 2205 por
meio de polarizagdes anddicas em solu¢des mistas H2SO4/HCI com diferentes
concentracdes. Os autores observaram a presenca de dois picos distintos antes
da passivacao, o primeiro pico correspondente a dissolugédo preferencial da
ferrita e 0 segundo pico, em uma regido de maior potencial, correspondente a
dissolucédo da austenita. Em potenciais inferiores ao de dissolucédo da ferrita
ambas as fases corroiam, embora, a dissolu¢ao na ferrita fosse mais acentuada.
Em potenciais acima do pico de maior potencial pertencente a dissolucédo da
austenita, ambas as fases se encontravam passivas. Os autores verificaram que
maiores ou menores concentracdes na mistura de H2SO4/HCI variava a corrente
associada aos picos de dissolucao das duas fases. De modo que 0 aumento na
concentracdo de HCI elevava a densidade de corrente de pico pertencente a
austenita, 0 mesmo ocorria com a ferrita com o aumento na concentragdo de
H2SOa4. Este fato foi relacionado com a influéncia do eletrélito na dissolucao das
fases durante transicGes ativo-passivas.

AlteracBes na microestrutura, como variacdes nas fragcdes volumétricas

de cada fase, na composi¢ado quimica da ferrita e austenita e a presenca de fases
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intermetalicas diminuem a resisténcia a corrosdo generalizada, por pite,

intergranular e sob tenséao [2,34].

3.4.1 Corroséao por pite de acos inoxidaveis duplex

Os acos inoxidaveis sado de suma importancia em diversas aplicacdes na
industria, devido a sua resisténcia a corrosdo que € oriunda de uma fina pelicula
de 6xido de Cr (camada passiva) da ordem de poucos nhandmetros de espessura,
formada sobre a superficie metalica do material que reduz a taxa de corroséao
[10]. Dependendo da aplicacdo e do meio de exposicdo, classes diferentes de
acos inoxidaveis (contendo maiores teores de Cr e adi¢des de outros elementos
de liga) sao utilizadas para garantir a integridade do material no meio exposto
[10]. De acordo com Leiva-Garcia et al. [35], existem duas camadas
interpenetrantes que compdem o filme passivo. Uma camada interna composta
essencialmente de oxido de Cr compacta denominada camada de barreira, e
uma camada porosa externa composta basicamente de oxidos e hidroxidos de
Fe. No entanto, a eficiéncia deste filme protetor pode ser diminuida com o
empobrecimento em Cr em algumas regides da microestrutura, como resultado
da precipitacdo de fases intermetélicas.

Estas regifes podem apresentar ruptura localizada por pites ou frestas,
podendo ocasionar falhas do material por fragilizacdo por hidrogénio ou fadiga
relacionada a corrosdo, como também pode gerar vazamentos em tubulacdes,
recipientes ou tanques [2].

Este tipo de corrosdo ocorre em ambientes contendo espécies anidnicas
agressivas (cloretos), a presenca de agentes oxidantes em elevados potenciais
também favorece a nucleacdo de pites. Apos a formacdo do pite, 0 mesmo
comeca a crescer, ocorrendo o empobrecimento de oxigénio (agente catodico)
e aumento na quantidade de cations metalicos e cloretos, que se movimentam
para o interior do pite mantendo a eletroneutralidade. No interior do pite o pH
torna-se acido, como resultado da hidrolise de cétions metalicos. Esta diminuicédo

do pH e a presenca de cloretos torna susceptivel o crescimento dos pites [2].



20

O processo de corrosao por pite € dividido em uma série de etapas:
nucleagédo devido a quebra do filme passivo; crescimento de pequenos pogos
metaestaveis (estes podem parar de crescer nesta fase); crescimento estavel
dos pites atingindo grandes tamanhos e repassivacéo ou interrupcédo do ataque
corrosivo [36,37].

A formacéo dos pites ocorre em heterogeneidades quimicas e fisicas da
microestrutura do material, tais como inclusdes, discordancias, segregacoes de
soluto em contornos de gréo, particulas de segunda fase e defeitos mecanicos
[38]. De acordo com Ryan et al. [39], os pites nucleiam em inclusGes de sulfeto
de manganés (MnS), sendo este o0 precursor do processo de corrosao localizada.
Através de andlises de espectroscopia de massa de ions secundarios 0s autores
mostraram que ao redor de precipitados de MnS ocorre uma reducao na razao
de Cr:Fe no aco 316F, e nestas regides onde ha um empobrecimento
significativo de Cr, a dissolucao torna-se efetiva ocorrendo a nucleacao do pite.

Della Rovere e colaboradores [40], investigando a influéncia de elementos
de liga nas propriedades de corrosao de agos inoxidaveis com memoria de forma
contendo elevados teores de Mn, verificaram que estes a¢cos apresentam menor
resisténcia a corrosdo por pite que o ago austenitico 304, e que 0s pites
preferencialmente nucleavam nas bordas de inclus6es de 6xidos de Fe, Mn, Cr
e Si, como resultado do menor teor de Cr na matriz ao redor destas inclusdes
nao metalicas.

Nos AIDs geralmente a nucleacgéo de pites pode ocorrer na austenita por
esta apresentar menor solubilidade de Cr e Mo que a ferrita, na ferrita devido a
presenca de MnS, ou na interface entre as fases ferita/austenita [41].

O acréscimo de Mo nos AIDs aumenta a resisténcia a corroséao localizada.
A literatura apresenta diferentes interpretacdes para o mecanismo de atividade
deste elemento, tais como bloqueio de sitios ativos da superficie, ligacdo do Mo
com S equilibrando os efeitos deletérios deste elemento, adsor¢éo de molibdatos
e reducéo do fluxo de vacancias catiénicas [2,42].

E sabido que o N também aumenta a resisténcia a corroséo localizada
dos AIDS. Estudos mencionam diversos mecanismos para este feito, como o da
formacao de aménia através da reacdo do N com H* da solucéo, ocasionando o
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aumento dos valores de pH que favorece a repassivacdo e o da repulsao entre
Cl e N, impedindo a corroséo por pites [2].

Segundo Sriram e Tromans [43], a nucleacdo de pites na microestrutura
duplex depende do particionamento de Cr, Mo e N nas fases presentes. Os
autores avaliaram AIDs contendo N e sem N e verificaram a formacédo de pites
na austenita no AID sem N, como consequéncia dos maiores teores de Cr e Mo
na ferrita. Por outro lado, o aco que continha N apresentou a formacao
preferencial de pites na ferrita, devido ao efeito benéfico da concentracédo de N
na austenita. Ademais, maiores potenciais de repassivacado e de pite foram
observados no aco que continha N.

A resisténcia a corrosdo por pite diminui severamente em AIDs na
presenca de fases secundarias. Zhang et al. [7], investigaram o efeito do
envelhecimento a 700 °C por até 240 min na resisténcia a corrosao do AILD
2101, e observaram através de testes de polarizagdo potenciodinamica que,
apos poucos minutos (15 min) de envelhecimento o aco torna-se susceptivel a
corrosdo localizada, ocorrendo um decréscimo no potencial passivo e um
aumento consideravel na densidade de corrente passiva, especialmente para
maiores tempos de envelhecimento (120 - 240 min). Estes resultados foram
associados ao aumento na quantidade de precipitados de Cr2N ricos em Cr, e
também a precipitacdo de y2 formada na ferrita, como consequéncia da
instabilidade gerada pelo empobrecimento em Cr nas regifes adjacentes aos
precipitados formados.

Resultados semelhantes foram observados por Zhang et al. [8],
trabalhando com AID UNS S82441 envelhecido a 700 °C por até 100 h,
verificaram que o aumento no tempo de envelhecimento aumenta a precipitacao
de fases secundarias, e este aumento diminui a resisténcia a corroséo localizada
do material.

Wang et al. [32], estudaram a resisténcia a corrosédo por pite de um AID
comercial Z3CN20.09M envelhecido a 400 °C por até 3000 h, e concluiram que
o aumento do tempo de envelhecimento diminui severamente a resisténcia a

corrosdo localizada, devido a precipitacdo da fase o’ e ao aumento da sua
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quantidade, ocasionado pelo tempo prolongado de exposicdo do aco nesta
temperatura.

Conforme mencionado, a exposicao dos AIDs na faixa de temperatura de
300 — 1000 °C pode originar a precipitacéo de diversas fases intermetélicas, que
durante sua formacdo consomem Cr e Mo da matriz ferritica, ocasionando o
empobrecimento destes elementos em &reas adjacentes. Uma vez formados
estes precipitados, com a permanéncia do material nesta faixa de temperatura,
0s mesmos tendem a crescer consumindo gradativamente estes elementos.
Desta forma, regides ao redor dos precipitados que apresentarem teores de Cr
inferiores a 14%, estardo susceptiveis a uma maior dissolu¢do, tornando-se
locais preferenciais para a nucleagao dos pites [44].

Neste sentido a literatura mostra uma grande divergéncia de resultados,
no que se refere a precipitacdo de fases secundarias e o empobrecimento em
Cr da matriz duplex. Muitos autores indicam a existéncia de um mecanismo de
auto cura (healing), que pode ocorrer em acos inoxidaveis, ocasionando a
migracéo de atomos de Cr do interior do grao para regides empobrecidas em Cr
proximas a carbonetos. Tavares et al. [44], envelheceram um AID 2205 em
temperaturas de 350, 400, 475 e 550 °C por até 1000 h, e através de testes de
DL-EPR relataram que a amostra envelhecida a 475 °C apds 500 h apresentava
uma diminui¢cdo no grau de empobrecimento em Cr, 0 mesmo foi observado na
amostra envelhecida a 550 °C apds 300 h. Os autores atribuiram este fato ao
mecanismo de auto cura, associando-o a difuséo do Cr eliminando ou reduzindo
o gradiente de concentracdo deste elemento.

Por outro lado Della Rovere et al. [6], avaliaram a influéncia do
envelhecimento térmico na faixa de 300 - 400 °C por até 7000 h do AID 2205, e
verificaram através de testes de DL-EPR que o grau de empobrecimento em Cr
aumenta consideravelmente a 400 °C, e mesmo apés 7000 h de envelhecimento
0 mecanismo de auto cura ndo € observado, indicando que durante o
envelhecimento térmico regibes empobrecidas em Cr continuam a progredir.
Estes resultados corroboram com os relatados por Lo et al. [45], que

envelheceram um aco inoxidavel duplex 7MoPLUS na faixa de 300 a 500 °C por
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até 15000 h, e verificaram que o processo de auto cura ndo ocorre mesmo apos
15000 h de envelhecimento térmico nesta faixa de temperatura.

De acordo com Della Rovere et al. [6], se a formacdo da fase a’ ocorrer
por decomposicdo espinodal (processo up-hill diffusion), ocasionado pela
difusdo de Cr contra o gradiente de concentracdo. O mecanismo de auto cura
apos a formacao da fase o’ ndo é plausivel, uma vez que apés a formacao da
fase a’, com o aumento do tempo de envelhecimento o enriquecimento desta
fase em Cr sO tende a aumentar, ndo ocorrendo a difusdo deste elemento para
regides empobrecidas em Cr.

A diferencga de pontos de vista apresentada por estes autores, indica que
novos trabalhos devem ser realizados para sanar a veracidade do mecanismo
de auto cura em AIDs envelhecidos em baixa temperatura, uma vez que, como
ja discutido anteriormente regifes empobrecidas em Cr sdo locais preferenciais

para nucleacédo de pites.

3.5 Propriedades mecanicas dos acos inoxidaveis duplex

As propriedades mecéanicas dos AIDs estdo relacionadas com as
propriedades que cada fase exibe separadamente, principalmente a ferrita, que
apresenta limite de escoamento superior ao da austenita, porém este € mais
influenciado pela acédo da temperatura. Deste modo, 0 aumento na proporcao de
ferrita na austenita elevam o limite de escoamento de um AID, especificamente
em baixas temperaturas [13]. A Figura 3.6 apresenta a influéncia da temperatura
no limite de escoamento de acos inoxidaveis austeniticos, ferriticos e AlDs,
sendo possivel observar que o limite de escoamento de um AID rico em ferrita é

influenciado semelhantemente a um aco ferritico puro pela temperatura.
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Figura 3.6 Influéncia da temperatura nos limites de escoamento de acos

inoxidaveis austenitico, ferritico e AID [13].

A elevada resisténcia mecéanica da ferrita € decorrente dos mecanismos
que ocorrem simultaneamente, tais como endurecimento por solucdo sdlida
intersticial (N) para teores de N inferiores <0,1%. Para teores acima <0,2% de N
a austenita torna-se mais resistente mecanicamente que a ferrita [46]; devido ao
endurecimento por solucao solida substitucional (Cr, Mo e Ni) e refino dos gréaos
por acdo mutua entre as fases. No entanto a boa ductilidade e tenacidade a
fratura € conferida pela fase austenitica [47].

Desta forma, fica evidente que elementos de liga adicionados nos acos
inoxidaveis duplex, além de conferirem uma maior proporcdo entre as fases
(quando adicionados em balanco correto) promovem melhorias na resisténcia a
corrosdo como também aumento na resisténcia mecanica do material,
possibilitando a producao destes materiais com espessuras menores, reduzindo
0 peso das pegas e custo.

A literatura indica que tratamentos térmicos de curto prazo em baixas
temperaturas (até 500 °C) podem ser utilizados para melhorar a resisténcia ao
desgaste e a dureza nos AIDs, com o endurecimento da ferrita que € ocasionado
pela precipitagao da fase a’ ou G. Wasserman et al. [14], trabalhando com AID
UNS S32205 e AILD UNS S32304 na faixa de temperatura de 400 — 475 °C
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verificaram que tratamentos térmicos com exposicdo de até 8 h podem ser
utiizados para melhorar as propriedades mecéanicas, sem alteragbes
significativas na ductilidade e na tenacidade destes materiais. Por outro lado,
tratamentos térmicos prolongados nesta faixa de temperatura diminuem a
resisténcia a corrosao, a ductilidade e a tenacidade destes acos. Sahu apud
Sahu et al. [24] estudando um AID DIN W Nr. 1.4462 averiguou que apos 100 h
de envelhecimento térmico a 475 °C, a fragilizacdo atinge saturacéo para esta
classe de aco investigado, obtendo o mesmo valor (8 J) para os demais tempos
de envelhecimento de 200 e 300 h.

Chandra et al. [5], estudaram um AID 2205 envelhecido na faixa de
temperaturas de 335, 365 e 400 °C por até 5000 h, e evidenciaram que a
tenacidade do material diminui com 0 aumento do tempo de envelhecimento em
todas as temperaturas, obtendo o mesmo valor (4 J) para as diferentes
temperaturas apos o envelhecimento até 5000 h, indicando que o aumento da
dureza da ferrita diminui a energia absorvida por impacto. Os autores
observaram que a energia absorvida diminui até um determinado ponto,
saturando-se quando a dureza excede 365, 378, 483 HV para os tempos de
envelhecimento de 335, 365 e 400 °C por 5000 h, respectivamente. Estes
resultados foram atribuidos a decomposicéo espinodal da ferrita, onde a mesma
se decompde em uma fase o’ rica em Cr e uma fase a rica em Fe.

Devillers—guerville et al. [48], trabalhando com uma classe de AID
contendo 20% em peso de ferrita fragilizada a 400 °C demonstraram o
micromecanismo de fratura ao impacto em temperatura ambiente dividindo-o em

trés etapas:

(1) Nucleacdo de fissuras de clivagem agrupadas em aglomerados
milimétricos na fase ferritica;

(i) Crescimento das cavidades pela deformacdo plastica da fase
austenitica;

(i)  Coalescéncia de cavidades para formar uma trinca macroscopica.
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E sabido que na faixa de temperatura 400 — 500 °C a ferrita presente na
estrutura duplex pode vir a endurecer, ocorrendo fragilizacdo do material, devido
a formacdo da fase o', que promove aumento da resisténcia mecanica e
diminuicdo da ductilidade. Isto ocorre devido ao impedimento do movimento de
discordancias, que é dificultado pela formacao de micro espacos adjacentes aos
precipitados enriquecidos em Cr da fase a’ na matriz ferritica [13]. No entanto,
de acordo com Tucker et al. [49], os AILDs sao mais resistentes a fragilizacdo
por causa do seu menor teor de Cr e Ni equivalente.

Trabalhos realizados por Della Rovere et al. [6] e Yao et al. [50], mostram
gue somente a ferrita é endurecida com o tempo de envelhecimento, e a fase
austenitica permanece com sua dureza inalterada. Estes resultados indicam que
a ductilidade de AIDs fragilizados é conferida pela austenita presente na
microestrutura duplex.

Segundo Sahu et al. [24], apenas a fase ferritica é fragilizada com o
envelhecimento a 475 °C, a deterioracdo das propriedades mecéanicas esta
diretamente relacionada com o estado da ferrita. A precipitacdo e o nivel de
fragilizacdo sado afetados pelo tamanho dos grédos e sua forma, distribuicdo na
matriz e a frag&o volumétrica da ferrita.

A resisténcia mecanica dos AlDs também pode ser aumentada com uma
significativa queda na ductilidade, através de adicbes de Cu seguido de
tratamentos térmicos de envelhecimento para precipitacdo da fase g, porém
como mencionado anteriormente a precipitacdo desta fase diminui

significativamente a resisténcia a corrosao localizada do material
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4 MATERIAIS E METODOS

Neste capitulo sdo descritos os materiais e o procedimento experimental

utilizado para a realizacéo deste trabalho.

4.1 Materiais

Os materiais utilizados foram dois AILDs, 2101 UNS S32101 e 2404 UNS
S82441 e um AID 2205 UNS S32205. As composic¢des quimicas das ligas foram
obtidas por meio de andlise em espectrémetro de emisséo Optica por centelha,
modelo Spectromaxx da marca Spectra e o teor de N determinado por diferencga
de termo condutividade, em equipamento LECO TC-436 DR. A Tabela 4.1

apresenta a composicao das ligas em porcentagem em massa.

Tabela 4.1 Composicao quimica das ligas (% em peso).

Material C S N Cr Ni Mn Mo Si Cu P
AILD 2101 0,030 0,005 0,23 2149 160 441 025 0,64 0,37 0,020

AILD 2404 0,023 0,005 0,28 2436 349 2,75 160 041 050 0,021

AID 2205 0,025 0,005 0,19 2261 583 151 326 044 0,20 0,022

Os materiais foram fornecidos pela empresa Outokumpu Stainless AB na
forma de chapas laminadas a quente com espessura de 6,1 mm para o AILD
2101 e AILD 2404 e 4,0 mm para o AID 2205. As chapas foram solubilizadas a
1050 °C por 1 h e resfriadas em agua a temperatura ambiente. Em seguida,
foram usinados corpos de prova cilindricos (® = 6 mm). Posteriormente, 0s
corpos de prova foram envelhecidos a 475 °C com intervalos de tempo de 100,
300, 600, 1100 e 2000 h em forno elétrico em atmosfera ndo controlada.
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4.2 Caracterizagao Microestrutural

A caracterizacdo dos corpos de prova foi realizada pelas seguintes
técnicas:

e Microscopia Otica (MO) apés ataque quimico das amostras com o
reagente Beraha modificado para analise das fases da
microestrutura, quanto a sua morfologia e caracteristicas;

e Difracao de raios X (DRX);

e Medidas da porcentagem de ferrita por meio de ferritoscopio;

e Microscopia eletrénica de transmissao (MET).

e Microscopia eletronica de varredura (MEV)

4.2.1 Microscopia Otica (MO)

Para a caracterizacao microestrutural foi realizado um ataque quimico. Os
corpos de prova foram embutidos em resina poliéster de cura a frio,
cuidadosamente lixados até granulacdo 2000 e polidos com suspensédo de
alumina 1,0 ym e atacados de acordo com as recomendac¢des da norma ASTM
E407 [51], usando o reagente Behara modificado (80 mL H20 + 20 mL 37% HCI
+ 1.0 g K2S205 + 2.0 g NHsF2), as microestruturas resultantes foram observadas
em MO.

4.2.2 Difracdo de raios X (DRX) e medidas do ferritoscopio

Para identificar e quantificar as fases presentes na microestrutura duplex,
foram realizadas analises de DRX da amostra solubilizada e envelhecida
termicamente por 2000 h. As amostras foram lixadas até grana 1200,
posteriormente polidas em suspensédo de alumina 1,0 um. Os difratogramas
foram feitos usando um difratdmetro de raios X Rigaku — Rotaflex modelo RV-
2008, operando com radiacdo Ka Cu a 50 KV e 100mA, com angulo de varredura

(26) de 5° a 100° e velocidade de varredura de 2°/min.
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Medidas em um ferritoscopio (Fischer-modelo GAB.3D-Fe, fabricado na
Alemanha) também foram realizadas de modo a determinar a porcentagem de
ferrita nas amostras solubilizadas e envelhecidas termicamente. Os valores
meédios e os desvios padrdes foram obtidos com base em dez medidas em cada

amostra.

4.2.3 Microscopia Eletrénica de Transmisséo (MET)

A presenca da fase o’ e a disposicdo das discordancias na ferrita foi
observada por MET em microscopio TECNAI™ G2 F20 fabricado pela FEI
COMPANY™ operado em 200 kV — equipado com um analisador de raios X
(EDX — energy dispersive X-ray) da EDAX modelo TECHNA. Apés ensaio de
impacto Charpy, uma das extremidades das amostras envelhecidas por 2000 h
de cada liga livre de deformacéo foi usinada por eletroeroséo para obtencao de
laminas de aproximadamente 300 um. Posteriormente, as espessuras das
amostras foram reduzidas através da sequéncia de lixamento (400, 600, 1200).
Em seguida as laminas foram cortadas em circulos de ® 3 mm e polidas até sua
perfuracdo por polimento eletrolitico em equipamento da Struers™ modelo
Tenupol 11l em solugéo de 95% de CH3COOH + 5% de HCIOa.

4.3 Ensaios Mecéanicos

A dureza das fases ferrita e austenita foram medidas por meio de ensaios de
microdureza Vickers e correlacionada com o tempo de envelhecimento. As
impressdes foram realizadas com carga de 25 g e tempo de carregamento de 15
s de acordo com as recomendacdes da norma ASTM E384 [52]. As medias e 0s
valores de desvio padrao foram obtidos com base em 10 impressfes de cada
fase. Para a realizagdo das andlises foram utilizadas as amostras anteriormente
preparadas para caracterizacdo microestrutural, que devido ao ataque quimico
ja apresentavam suas fases reveladas. Na realizacdo das medidas foi utilizado
um microdurémetro da Shimadzu, modelo HMV-2.

Para avaliar a tenacidade ao impacto e correlaciona-la com o tempo de
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envelhecimento, foram realizados ensaios de impacto Charpy a temperatura
ambiente, de acordo com as recomendacdes da norma ASTM E23 [53]. Foram
utilizados corpos de provas de secédo reduzida (5 mm x 10 mm x 55 mm) para o
AILD 2101 e AILD 2404 e 4 mm x 10 mm x 55 mm para o AID 2205. Os entalhes
do tipo “V” foram feitos apos os tratamentos térmicos das amostras. Os ensaios
foram realizados em triplicata. Apés 0s ensaios, as superficies de fratura foram
analisadas por MEV. A Figura 4.1 mostra corpos de prova utilizados nos ensaios

de impacto Charpy.

Figura 4.1 Corpos de prova utilizados no ensaio de impacto Charpy.

4.4 Ensaios Eletroquimicos

Na realizacdo dos ensaios eletroquimicos foi utilizada uma célula
eletroquimica convencional de trés eletrodos, com contra-eletrodo de platina
(area >5 cm?) e eletrodo de referéncia de calomelano saturado (ECS). Os
eletrodos de trabalho foram construidos com os corpos de prova embutidos a
frio em resina poliéster de alta fluidez para evitar a formacéo de bolhas e frestas,
como ilustrado pela Figura 4.2. Antes de cada medida, os eletrodos de trabalho
foram cuidadosamente lixados até granulagéo 600, limpos com 4gua destilada e
imersos na solucdo adequada utilizada para cada tipo de ensaio. A Figura 4.3

ilustra o sistema utilizado na realizacao dos ensaios eletroquimicos.
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Figura 4.2 (a) Vista esquematica da célula eletroquimica e (b) eletrodo de

trabalho utilizado na realizagéo dos ensaios.

Figura 4.3 Sistema utilizado na realizagéo dos ensaios eletroquimicos.
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4.4.1 Reativacao eletroquimica potenciocinética de ciclo duplo (DL-EPR)

Para quantificar o grau de empobrecimento de Cr nas amostras, 0s
ensaios de DL-EPR foram realizados em solucdo de H2SO4 0,5 M + 0,01 M
KSCN a 25 °C. Foram feitas 3 medidas para cada amostra, sendo as medidas
programadas para iniciarem ap6s 10 minutos de imersao. Foi utilizada uma
velocidade de varredura de 1,67 mV/s, partindo-se de -500 mV (ECS) até 300
mV (ECS). Em 300 mV (ECS) a varredura de potenciais foi revertida para o
sentido catddico, terminando a varredura em -500 mV (ECS). O grau de
empobrecimento de Cr foi avaliado em termos da relagao de cargas Q+/Qa x 100
em combinacdo com a observacgao da microestrutura por MEV apdés as medidas.

As medidas de DL-EPR foram realizadas em um sistema solartron
(potenciostato/galvanostato, modelo SI 1287, juntamente com o0s softwares
Corrware para a aquisicdo dos dados e, Corrview, para a visualizacdo e

tratamento dos dados.

4.4.2 Polarizacao anddica

Para determinar o Epie, foram realizados ensaios de polarizagéo
potenciodindmica ciclica em solucdo de cloreto de sodio 3,5% (NacCl)
naturalmente aerada a 25 °C. Todas as medidas foram programadas para
iniciarem apos 1 h de estabilizacdo no potencial de circuito aberto. Este potencial
de inicio das medidas foi definido como potencial de corrosdo (Ecor). Os
eletrodos de trabalho ficaram imersos em solucéo até que o Ecorr fosse atingido.
Em seguida, iniciou-se uma varredura de potencial partindo do Ecorr, N0 sentido
anodico, a uma taxa de 1mV/s, a varredura foi finalizada quando a densidade de
corrente atingiu 5x10-2 A/lcm?. Os valores de Epite foram tomados no potencial em
que a densidade de corrente sofreu um aumento brusco e repentino excedendo
100 pA/cm?. Foram realizadas 7 curvas para cada condigdo. Os locais
preferenciais de nucleacdo e a morfologia dos pites apds os ensaios foram
observados por MEV. As medidas foram realizadas em um potenciostato Gamry,

modelo Reference 3000, juntamente com os softwares DC105™ DC Corrosion,
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para aquisicdo dos dados, e Echem Analyst™, para visualizacao e tratamento

dos dados.

4.5 Ensaios de imersdo em solucao de cloreto férrico (FeCls)

Com o intuito de detectar a presenca de fases intermetalicas deletérias
nos AlDs, foram realizados ensaios de imersao em solucdo de cloreto férrico
(100 g de FeCls em 900 mL de H20). Todos os ensaios de imersao foram
realizados em triplicata em temperatura ambiente por um periodo de imersao de
24 h. Os ensaios de imerséo e o célculo da taxa de corrosdo foram realizados
conforme recomendacdes da norma ASTM A923 [54]. Deve ser mencionado que
a solucéo utilizada para o teste de imersao (100 g de FeCls em 900 mL de H20),
ndo € apropriada para avaliar a presenca de fases intermetalicas deletérias em
AILDs. No entanto, esta solugéo foi utilizada a fim de verificar o desempenho
destes materiais em funcdo de envelhecimento térmico, uma vez que esta
solucéo é utilizada para o AID padréo 2205. Para a realizacéo dos ensaios foram
utilizadas amostras com as seguintes dimensées 2,30 mm x 9,80 mm x 24,5 mm.
Apés os ensaios, os locais preferenciais de nucleacdo de pites e alteracfes da
superficie das amostras foram analisados por MEV. A Figura 4.4 mostra corpos

de prova utilizados no ensaio de imersdo em solucéao de FeCls.

Figura 4.4 Corpos de prova utilizados no ensaio de imersdo em solucao de
FeCls.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

Neste capitulo s&o apresentados, inicialmente, o0s resultados
experimentais da caracterizacdo microestrutural das ligas estudadas. A segquir,
sdo apresentados os resultados experimentais dos ensaios eletroquimicos e

ensaios de imersao.

5.1 Caracterizacao Microestrutural

As Figuras 5.1 (a), (b) e (c) mostram micrografias oOticas tipicas das
amostras solubilizadas do AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205, respectivamente.
Nota-se uma microestrutura formada por uma matriz ferritica (fase escura) e a
presenca de austenita (fase clara) dispersa na matriz, sendo também possivel
verificar que as fases estdo alongadas na direcdo de laminacdo. Através das
imagens obtidas por MO das amostras solubilizadas e envelhecidas
termicamente a 475 °C por 2000 h, ndo é possivel observar qualquer alteracao
microestrutural em funcdo do envelhecimento térmico. Estes resultados
corroboram com Della Rovere et al. [6] e lacoviello et al. [55], que avaliaram a
influéncia do envelhecimento térmico em baixas temperaturas em AIDs através
de imagens por MO e MEV, e ndo observaram alteracdes microestruturais. Isto
se deve ao fato, de que as fases que podem ser precipitadas em baixas
temperaturas nos AIDs como o’ e G, sdo muito finas (da ordem de alguns nm),

tornando muito dificil sua detec¢ao por meio de MO ou MEV.
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Figura 5.1 Micrografias 6ticas tipicas das amostras solubilizadas: (a) AILD 2101,
(b) AILD 2404 e (c) AID 2205.

As Figuras 5.2 (a), (b) e (c) mostram os espectros de DRX das amostras
solubilizadas e envelhecidas termicamente a 475 °C por 2000 h do AILD 2101,
AILD 2404 e AID 2205, respectivamente. E possivel observar através dos
espectros que somente as fases ferrita/austenita estdo presentes na
microestrutura duplex, e também que os espectros ndo apresentam indicacdes

de outras fases presentes.
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Figura 5.2 Espectros de DRX das amostras solubilizadas e envelhecidas
termicamente a 475 °C por 2000 h: (a) AILD 2101, (b) AILD 2404 e

(c) AID 2205.
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Figura 5.2 (continuacdo) Espectros de DRX das amostras solubilizadas e
envelhecidas termicamente a 475 °C por 2000 h: (a) AILD 2101, (b)
AILD 2404 e (c) AID 2205.

Os resultados das medidas por ferritoscopio estdo apresentados na
Figura 5.3. Nota-se que o teor de ferrita, que neste caso é representado pela
permeabilidade magnética, inicialmente estava em torno de 46,6% para o AILD
2101, 48,7% para o AILD 2404 e 45,5% para o AID 2205 para as amostras
solubilizadas, e continuamente decresceu para tempos de envelhecimento
superiores a 600 h, atingindo valores para as amostras envelhecidas por 2000 h
de 40,5%, 36,2% e 33,3%, respectivamente. No entanto, como nenhuma
alteragdo microestrutural foi observada através das analises de MO e DRX, fica
evidente que o envelhecimento térmico promoveu alteracées na permeabilidade
magnética dos materiais estudados, como resultado da precipitacdo da fase o/,
gue possui um comportamento paramagnético [15]. De acordo com Lo e Lai [56],
a diminuicdo do ferromagnetismo da ferrita € atribuida a dois fatores: (1) a
decomposicdo da ferrita que é ferromagnética em o' (paramagnética) e o
(ferromagnética), e (2) morfologia gerada pela decomposicao espinodal que gera

bloqueios para 0 movimento das paredes de dominio magnético, diminuindo a
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susceptibilidade magnética da ferrita. Resultados semelhantes foram relatados
por Kawaguchi et al. [57], que estudaram as mudanc¢as microestruturais de um
AID CF8M fundido, apés o envelhecimento de 300 - 450 °C por até 10000 h por
meio de metalografia quantitativa e analises no ferritoscopio. Através da
metalografia quantitativa, os autores ndo observaram uma correlacao entre o
teor de ferrita e tempo de envelhecimento para qualquer temperatura estudada.
No entanto, as medidas realizadas por ferritoscépio indicaram que o teor de
ferrita ndo se alterava com o envelhecimento de 300 - 350 °C por até 10000 h,
mas diminuia continuamente com o envelhecimento de 400 — 450 °C, diminuindo
de 15 para 9%.

Através dos resultados obtidos por ferritoscépio, é possivel observar que
0 AILD 2101 obteve a menor perda da permeabilidade magnética em funcdo do
envelhecimento térmico por 2000 h (13,09%). Este fato pode estar associado
com a menor cinética de formacao da fase o’ neste material. Por outro lado, para
o AILD 2404 e AID 2205 a perda na permeabilidade magnética para ambos os
materiais foi muito préxima (cerca de aproximadamente 26%), o que sugere que
nao existe diferenca significativa na evolucao da fase o’ nestes materiais com o

prolongamento do tempo de envelhecimento por 2000 h.



40

54
52
50
48 1
46
44 ]
42 1
40 -
38 -
36 4
34
32 - -
30 -

—e— AILD 2101
—w— AILD 2404
—a— AID 2205

Teor de ferrita (%)

Solubilizada 100 300 600 1100 2000
Tempo de envelhecimento (h)
Figura 5.3 Efeito do envelhecimento térmico no teor de ferrita do AILD 2101,
AILD 2404 e AID 2205 medido por ferritoscopio.

As Figuras 5.4 (a) e (b); 5.5 (a) e (b); 5.6 (&) e (b) mostram imagens de
MET (a) interface ferrita/austenita e (b) matriz ferritica das amostras
envelhecidas a 475 °C por 2000 h do AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205,
respectivamente. Pelas Figuras 5.4 (a), 5.5 (a) e 5.6 (a) é possivel notar que a
fase austenitica ndo apresenta nenhuma variagdo microestrutural, sendo
somente verificado uma baixa densidade de discordancias resultantes do
trabalho mecéanico, que possivelmente foram geradas durante o preparo das
amostras para MET. Também é possivel notar nas interfaces ferrita/austenita
dos materiais estudados a presenca de precipitados, e que estes sao maiores
no AILD 2404. No entanto, através de andlises de composi¢ao quimica por EDS
nao foi possivel verificar diferencas significativas de composi¢ao quimica entre
os precipitados formados e a microestrutura dos materiais estudados. Nas
matrizes ferriticas dos materiais estudados (Figura 5.4 (b), 5.5 (b) e 5.6 (b))
verifica-se um contraste mosqueado (regides cinza claro), que tem sua origem
devido a flutuagdes na composicao, com a formagao de uma fase rica em Cr (a')

e uma fase pobre neste elemento (a) [45,58]. Outra caracteristica que pode ser



41

claramente vista nas micrografias de MET é um namero de outros precipitados
nanomeétricos (regides escuras), que de acordo com as andlises de composicao
guimica por EDS (Tabela 5.1) apresentam um enriquecimento preferencial de Cr
e Nino AILD 2101 e de Si e Mn no AILD 2404 e AID 2205. Embora os padrdes
de difracdo de elétrons a partir dos precipitados ndo foram precisamente
determinados, os resultados obtidos podem ser tomados como uma boa
indicacao de que estes sdo precipitados de fase G. Esta suposicao é baseada
na literatura [58-60], que tem reportado que esta fase é enriquecida nesses
elementos. Também deve ser mencionado que esta precipitagdo é mais severa
no AID 2205 (Figura 5.6 (b)), onde é possivel observar a formacédo de linhas
grosseiras de precipitados da fase G. O AID 2205 possui um maior Teor de Mo
e Ni quando comparado com o AILD 2101 e AILD 2404, que de acordo com a

literatura contribui para uma maior cinética de precipitacio desta fase [60,61].

interface ferrita/austenita e (b) matriz ferritica.
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Figura 5.5 Imagens de MET do AILD 2404 envelhecido a 475 °C por 2000 h: (a)

interface ferrita/austenita e (b) matriz ferritica.

Figura 5.6 Imagens de MET do AID 2205 envelhecido a 475 °C por 2000 h: (a)

interface ferrita/austenita e (b) matriz ferritica.
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Tabela 5.1 Composicéo quimica (% em peso) obtida por EDS do precipitado na

matriz ferritica dos materiais estudados.

Amostra Ni Cr Mn Mo Si Fe
Precipitado na matriz ferritica
3,03 2245 490 - 1,12 68,48
do AILD 2101
Precipitado na matriz ferritica
1,69 19,79 3,25 0,62 25,13 47,91
do AILD 2404
Precipitado na matriz ferritica
2,34 22,23 4,22 2,03 16,02 53,05
do AID 2205

5.2 Ensaios Mecanicos

As Figuras 5.7 (a), (b) e (c) mostram os valores de durezas das fases
ferrita e austenita em funcdo do tempo de envelhecimento térmico para o AILD
2101, AILD 2404 e AID 2205, respectivamente. Note que o envelhecimento
térmico a 475 °C promove endurecimento da ferrita dos materiais estudados, fato
que esta diretamente relacionado com impedimento do movimento de
discordancias que ocorre devido a precipitacdo em escala manométrica da fase
o’ de estrutura modulada [5,62,63]. Pelas figuras, também pode ser notado que
o comportamento de endurecimento da matriz ferritica das ligas estudadas é
diferente. Para o AILD 2101 observa-se que ap6s 100 h de envelhecimento
ocorre um aumento acentuado na dureza da ferrita (aproximadamente 10,94%),
aumento que se mantém gradual por até 600 h. Quando o tempo de
envelhecimento atinge 1100 h, ocorre uma saturacao nos valores de dureza que
se mantém parcialmente inalterados por até 2000 h. Por outro lado, para o AILD
2404 e AID 2205 com 100 h de envelhecimento ocorre um elevado aumento nos
valores de dureza de aproximadamente 42,51% para o AILD 2404 e 45,89% para
o AID 2205. Apos 100 h de envelhecimento a dureza de ambos os materiais
apresenta uma saturacdo que permanece essencialmente inalterada por até
2000 h. Este resultado de saturacdo na dureza da ferrita também foi observado
por Tavares et al. [64], que envelheceram um AID 2205 a 475 °C por até 500 h

e observaram que apos 100 h de envelhecimento, o material apresentava um



44

elevado valor de dureza que se mantinha constante com o prolongamento do
tempo de envelhecimento por 500 h. Através dos resultados obtidos de
microdureza Vickers, é possivel verificar que com 100 h de envelhecimento o
efeito endurecedor causado pela formacgéo da fase o’ € maior para o AID 2205.
Estes resultados estdo de acordo com as analises realizadas por MET, onde &
possivel observar que a cinética de formacéo da fase o’ € maior para o AID 2205.
Por outro lado, os menores valores de dureza obtidos para o AILD 2101 indicam
que este material pode ser exposto a 475 °C por um maior periodo de tempo

antes que se torne fragil [65].
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Figura 5.7 Efeito do tratamento de envelhecimento sobre os valores de
microdureza das fases ferrita e austenita: (a) AILD 2101, (b) AILD
2404 e (c) AID 2205.
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Figura 5.7 (continuacdo) Efeito do tratamento de envelhecimento sobre os
valores de microdureza das fases ferrita e austenita: (a) AILD 2101,
(b) AILD 2404 e (c) AID 2205.

As Figuras 5.8 (a), (b) e (c) mostram os graficos da energia absorvida
no ensaio de impacto em funcédo do tempo de envelhecimento a 475 °C por até
2000 h para o AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205, respectivamente. Note que o
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comportamento de energia absorvida durante ensaio de impacto é similar para
0 AILD 2101 e AID 2205. Para ambos os materiais a energia absorvida sofre um
decréscimo gradual com o envelhecimento térmico, saturando ap6s 600 h de
envelhecimento para o AILD 2101 atingindo aproximadamente 17 J, e para o AID
2205 apo6s 1100 h de envelhecimento atingindo 3 J. Por outro lado, o AILD 2404
perde drasticamente sua capacidade de absorver energia logo apds as primeiras
100 h de envelhecimento e satura apés 300 h em torno de 7 J. Deve ser
mencionado que os valores mais elevados de energia absorvida durante o teste
de impacto para as amostras do AILD 2101 e AILD 2404 sao devido a maior
espessura das amostras utilizadas (5 mm) com relagcédo ao AID 2205 no qual foi
utilizado amostras com 4 mm de espessura.

Pelas Figuras 5.8 (a), (b) e (c), também é interessante notar que AILD
2404 tem propriedades significativamente mais pobres de tenacidade ao impacto
gue o AILD 2101 e o AID 2205. No entanto, de acordo com os resultados obtidos
de dureza, o esperado era um comportamento de energia absorvida durante
ensaio de impacto similar ou aproximado aos observados para o AID 2205, uma
vez que, as medidas realizadas por ferritoscopio ndo revelam diferencas
significativas na evolugéo da fase o’ nestes materiais. A diferenca nos resultados
obtidos de impacto para o AILD 2404 sugerem que outro mecanismo de
fragilizagdo esta presente, como discutido abaixo.

O elevado teor de N presente no AILD 2404, pode contribuir para uma
possivel precipitacdo de nitreto de Cr nas interfaces ferrita/austenita ou nos
contornos de grdos ferriticos causando uma maior perda na tenacidade com
poucas horas de envelhecimento [66]. Em elevadas temperaturas,
especialmente 1150 e 1200 °C ocorre uma supersaturacao de N na fase ferritica.
Alguns estudos [17,67], mostram que um rapido resfriamento (resfriamento em
agua) a partir da temperatura de solubilizagdo provoca supersaturacédo de N na
ferrita e leva a formacéo de nitreto de Cr. Além disso, os precipitados de nitreto
de Cr podem também ter sido gerados durante o envelhecimento térmico. Shi et
al. [68], envelheceram um AID 2205 a 500 °C por até 5800 h e verificaram atraves
de analises por MET a formacéao de precipitados de nitreto de Cr nas interfaces

ferrita/austenita apds 1450 h de envelhecimento. Os autores verificaram também
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que estes precipitados aumentavam de tamanho com o prolongamento do
envelhecimento por até 5800 h. Como o teor de N no AILD 2404 é maior que nos
demais materiais estudados, a brusca queda nas propriedades de tenacidade ao
impacto do AILD 2404, durante as primeiras horas de envelhecimento térmico
(100 h), pode estar relacionada com a precipitacdo de nitreto de Cr. No entanto,
mais estudos devem ser realizados para investigar as causas da pobre
resisténcia ao impacto do AILD 2404 quando envelhecido em baixa temperatura.
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Figura 5.8 Energia absorvida durante ensaio de impacto Charpy em funcdo do
tempo de envelhecimento a 475 °C por até 2000 h para o AILD 2101,
AILD 2404 e AID 2205.

As figuras 5.9 (a) e (b); 5.10 (a) e (b); e 5.11 (a) e (b) mostram as
micrografias das superficies de fratura obtidas por MEV ap0s ensaio de impacto
das amostras (a) solubilizadas e (b) envelhecidas termicamente a 475 °C por
2000 h do AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205, respectivamente. Nas superficies
de fratura das amostras solubilizadas, é possivel observar a presenca de
alvéolos (dimples) em toda sua extenséo, que sdo caracteristicos de uma fratura
dactil. Por outro lado, nas superficies de fratura das amostras envelhecidas por

até 2000 h observa-se a presenca de planos de clivagem que séo caracteristicos
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de uma fratura fragil, sugerindo que o mecanismo de fratura fragil se tornou
dominante. A presenca de planos de clivagem é resultado da precipitagdo da
fase a’, como também pela presenca da fase G na matriz ferritica, que reduz a
mobilidade das discordancias tornando o material fragil. Este aumento na
fragilidade da matriz ferritica tem uma forte influéncia sobre o modo de fratura da
austenita, de tal modo que os ligamentos da austenita sdo quebrados entre os

planos de clivagem [5].

Figura 5.9 MEV da superficie de fratura do AILD 2101 ap0s ensaio de impacto:

(a) solubilizada e (b) envelhecida termicamente a 475 °C por 2000 h.

Figura 5.10 MEV da superficie de fratura do AILD 2404 apds ensaio de impacto:

(a) solubilizada e (b) envelhecida termicamente a 475 °C por 2000 h.
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Figura 5.11 MEV da superficie de fratura do AID 2205 ap0s ensaio de impacto:

(a) solubilizada e (b) envelhecida termicamente a 475 °C por 2000 h.

5.3 Ensaios Eletroquimicos

As Figuras 5.12 (a), (b) e (c) mostram as curvas de DL-EPR obtidas em
solugdo de H2SO4 0,5 M + 0,01 M KSCN, para as amostras solubilizadas e
envelhecidas termicamente a 475 °C por até 2000 h do AILD 2101, AILD 2404 e
AID 2205, respectivamente. Observa-se que as amostras envelhecidas
termicamente por 2000 h apresentam picos de reativacdo na varredura catddica.
No entanto, este pico € muito maior para o AILD 2101. Em AIDs, o pico
observado na varredura catddica é atribuido ao ataque preferencial de regifes
empobrecidas em Cr (ao redor de carbonetos e nitretos de Cr, fase o, o', G e
outras fases ricas em Cr) [6,55,62,63,69]. Por meio de uma comparagao entre
as curvas, pode ser claramente observado que ocorreu um aumento na
densidade de corrente de pico de ativacdo em funcdo do tempo de
envelhecimento para os materiais. De acordo com Chandra et al. [5], este
comportamento esta relacionado com o aparecimento de regides empobrecidas

em Cr que se formam como resultado da evolugao da fase o’
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Figura 5.12 Curvas de DL-EPR obtidas a partir das amostras solubilizada e
envelhecida a 475 °C por 2000 h: (a) AILD 2101, (b) AILD 2101 e
(C) AID 2205.
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Figura 5.12 (continuacdo) Curvas de DL-EPR obtidas a partir das amostras
solubilizada e envelhecida a 475 °C por 2000 h: (a) AILD 2101, (b)
AILD 2101 e (C) AID 2205.

A variacao do grau de empobrecimento em Cr (Qr/Qa)x100 nas amostras
solubilizadas e envelhecidas termicamente para AILD 2101, AILD 2404 e AID
2205 sdo mostradas na Figura 5.13. E possivel observar que com 100 h de
envelhecimento térmico ocorre um leve empobrecimento em Cr no AILD 2101,
gue se mantém gradual atingindo a magnitude de 47% com o prolongamento do
tempo de envelhecimento por 2000 h. Para o AID 2205, somente apos 600 h de
envelhecimento ocorre um empobrecimento em Cr significativo, atingindo 43%
com o prolongamento do tempo de envelhecimento por 2000 h. Por outro lado,
para o AILD 2404 este empobrecimento em Cr somente é verificado ap6s 1100
h de envelhecimento atingindo a magnitude de 5% com o envelhecimento por
2000 h. Apesar, das medidas por ferritoscopio indicarem mudancas na
permeabilidade magnética dos materiais estudados, somente apdés 600 h de
envelhecimento, fato este que estd em boa concordancia com as medidas de
DL-EPR para as amostras envelhecidas por até 2000 h do AILD 2404 e AID
2205. Estes resultados séo diferentes dos obtidos por microdureza e impacto,

onde pode ser visto que com 100 h de envelhecimento existe um significativo
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aumento das durezas e uma diminuicdo nas tenacidades dos materiais
estudados. No entanto, estes resultados corroboram com as medidas de DL-
EPR para o AILD 2101, onde € possivel observar que com 100 h de
envelhecimento ocorre um aumento significativo no grau de empobrecimento em
Cr. Apesar do AILD 2101 apresentar um leve empobrecimento em Cr com 100 h
de envelhecimento, os resultados obtidos de DL-EPR indicam que a formacé&o
da fase o’ possui um maior impacto sobre as propriedades mecanicas do que na
resisténcia a corrosao, particularmente nas primeiras horas de envelhecimento.
Pela Figura 5.13, pode ser claramente observado que o grau de empobrecimento
em Cr evolui lentamente como resultado da separacéo das fases a-a', tendendo
a ocorrer gradualmente, até que ambas as fases atinjam o mesmo potencial
quimico [70]. De acordo com Melo e Magnabosco [67], ambos 0os mecanismos
de formacdo da fase o’ tem um impacto sobre a resisténcia a corrosdo, mas de
maneiras diferentes. Como o processo de nucleacdo e crescimento envolve a
formacao de ndcleos enriquecidos em Cr, as regifes adjacentes destes nucleos
sdo esperadas estar empobrecidas em Cr desde os primeiros estagios do
processo de formacdo da fase o', de modo que um impacto imediato na
resisténcia a corrosdo seria observado. Por outro lado, quando o mecanismo de
formacdo da fase o’ € decomposicado espinodal, como as areas enriquecidas
com Cr e empobrecidas em Cr sdo formadas gradualmente, o impacto sobre a
resisténcia a corrosdo somente € grave apos longos tempos de envelhecimento.
Isto pode ser tomado como uma indicagdao de que o mecanismo de separacao

das fases a-o’ nos materiais estudados ocorre por decomposi¢ao espinodal.
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Figura 5.13 Efeito do envelhecimento térmico sobre o grau de empobrecimento
em Cr ((Qr/Qa)x100) para o AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205.

Tendo em conta a resisténcia a corrosdo, a diferenca entre o teor de Cr
dos materiais estudados, que é cerca de 3% entre o AILD 2101 e o AILD 2404,
e de 2% entre 0 AILD 2404 e o AID 2205, € um fato que também merece atencao.
Note que o AILD 2101, que possui 0 menor teor de Cr das ligas estudadas, sofre
um significativo empobrecimento em Cr em tempos menores de envelhecimento
do que o AID 2205 e o AILD 2404. Isto também ocorre com o AID 2205 que
possui menor teor de Cr com relacdo ao AILD 2404, sendo notado um
empobrecimento em Cr ap6s 600 h de envelhecimento, enquanto que para o
AILD 2404, que possui o maior teor de Cr das ligas estudadas, somente apos
1100 h de envelhecimento ocorre um empobrecimento em Cr significativo. No
entanto, estes resultados sdo contrarios aos observados através das medidas
de microdureza e analises por MET que indicam que a cinética de decomposicéo
espinodal € maior para o AID 2205, e partindo deste principio o esperado seria
gue este material apresentasse um empobrecimento em Cr maior em um menor
intervalo de tempo de envelhecimento, como também o maior empobrecimento
em Cr em funcdo de sua maior cinética de formacédo da fase o'. Esta diferenca

indica que é necessario considerar que, em um material com um maior teor de
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Cr, as regides empobrecidas em Cr adjacentes aos precipitados ricos em Cr irdo
necessitar de um maior tempo de envelhecimento para que ocorra uma
diminuicdo significativa em Cr, tornando estes locais sitios ativos durante a
varredura catédica. Outro ponto que deve ser mencionado é o fato que o
eletrdlito utilizado nos testes de DL-EPR pode ndo ser o mais apropriado para
avaliar o empobrecimento em Cr nos materiais estudados, bem como a escolha
do depassivador e a sua concentracdo, uma vez que todos esses fatores
significativamente afetam a sensibilidade do teste [22]. Existem diversos
trabalhos onde os autores utilizaram diferentes tipos de solu¢do para medir o
empobrecimento em Cr em AIDs envelhecidos em baixa temperatura
[6,14,32,45]. Uma vez que a solucdo mais adequada para os testes de DL-EPR
para o recém-desenvolvido AILD 2404 ainda nao foi relatada na literatura. A
escolha da solucédo para os testes de DL-EPR foi baseada nos trabalhos de
Chandra et al. [5] e lacoviello et al. [55], que estudaram com sucesso O
comportamento de fragilizagdo em baixa temperatura em um AID 2205 por meio
de testes de DL-EPR com uma solucéo de 0.5 M H2SO4+ 0.01 M KSCN.

Outro fato que deve ser mencionado, é a auséncia do processo de auto
cura relatado por alguns autores em estudos de AIDs envelhecidos em baixas
temperaturas [44,69,71]. Os resultados obtidos neste trabalho indicam que néo
ocorre uma diminuicdo significativa no empobrecimento em Cr, e que a
decomposicdo espinodal parece estar nos estagios iniciais, requerendo um
longo periodo nesta temperatura para ser concluida [45]. Estes resultados estao
de acordo com os reportados por Shek et al. [72], que trabalhando com um AID
fundido estabeleceram por uso espalhamento de raios x de pequeno angulo
(SAXS), que a separacdo a-o’ ira continuar a desenvolver mesmo ap6s 10000 h
de envelhecimento a 500 °C. Resultados similares foram reportados por Della
Rovere et al. [6] e Lo et al. [45], que avaliaram AIDs (2205 e 7MoPLUS)
envelhecidos em baixa temperatura por um longo periodo de exposi¢cao e ndo
observaram o processo de auto cura. Apesar de estudos mostrarem que a
separacdo entre o-o' pode ocorrer por dois mecanismos (nucleacdo e
crescimento e/ou decomposicado espinodal), se dominante o mecanismo de

decomposicdo espinodal onde os elementos tendem a se separar até atingirem
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sua estabilidade termodinamica. A menos que ocorra uma variacao brusca na
temperatura, este mecanismo de auto cura nao € plausivel. No entanto, mais
estudos sdo necessarios para melhor entender este possivel mecanismo em
AIDs envelhecidos em baixas temperaturas.

As Figuras 5.14 (a) e (b); 5.15 (a) e (b); 5.16 (a) e (b) mostram imagens
de MEV das amostras (a) solubilizadas e (b) envelhecidas termicamente a 475
°C por 2000 h apoés ensaio de DL-EPR do AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205,
respectivamente. Note que nos trés materiais estudados, ocorre um ataque
corrosivo preferencial da matriz ferritica nas amostras solubilizadas, enquanto
que na fase austenitica (cinza claro), nenhum significativo ataque € observado.
Nas amostras envelhecidas por 2000 h é possivel observar que o
envelhecimento térmico promove uma deterioracao significativa da resisténcia a
corrosao da ferrita, resultando em um intenso ataque nesta fase. Nas amostras
envelhecidas por 2000 h do AILD 2101 e AID 2205, é possivel observar que tanto
0s interiores dos grdos como 0s contornos entre as fases sao intensamente
corroidos, enquanto que a fase austenitica ndo apresenta dissolucéo
significativa. Por outro lado, na amostra envelhecida por 2000 h do AILD 2404,
observa-se que este ataque na ferrita ndo € tdo acentuado com relagdo ao
observado nas demais ligas estudadas. Além disso, € possivel verificar a
formacdo de micro cavidades por toda a matriz que sdo muito similares ao
contraste mosqueado originado pela decomposicao espinodal, evidenciando que

0 ataque corrosivo ocorreu em regides empobrecidas em Cr.
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Figura 5.14 MEV do aspecto superficial do AILD 2101 apds ensaio de DL-EPR:
(a) amostra solubilizada e (b) envelhecida a 475 °C por 2000 h.

Figura 5.15 MEV do aspecto superficial do AILD 2404 apds ensaio de DL-EPR:
(a) amostra solubilizada e (b) envelhecida a 475 °C por 2000 h.
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Figura 5.16 MEV do aspecto superficial do AILD 2205 apds ensaio de DL-EPR:
(a) amostra solubilizada e (b) envelhecida a 475 °C por 2000 h.

As Figuras 5.17 (a), (b) e (c) mostram as curvas de polarizacdo anddica
obtidas em solucéo de NaCl 3,5% para as amostras solubilizadas e envelhecidas
termicamente por 2000 h do AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205. Note que o0s
valores de Ecor das amostras solubilizadas e envelhecidas a 475 °C por 2000 h
sdo proximos. Este fato indica que o potencial de corrosdo dos materiais
estudados nado sofre variagdo com o envelhecimento térmico. No entanto, 0s
valores de Epite para 0s materiais estudados diminuem com o envelhecimento

térmico por 2000 h.
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Figura 5.17 Curvas de polarizacao anddica em solucédo de NaCl 3,5% obtidas a
partir das amostras solubilizada e envelhecida a 475 °C por 2000 h:
(a) AILD 2101, (b) AILD 2101 e (C) AID 2205.
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Figura 5.17 (continuagcéao) Curvas de polarizacdo anddica em solucdo de NacCl
3,5% obtidas a partir das amostras solubilizada e envelhecida a 475
°C por 2000 h: (a) AILD 2101, (b) AILD 2101 e (C) AID 2205.

A Figura 5.18 mostra os valores médios de Epite Obtidos a partir das curvas
de polarizacdo anddica em solucdo de NaCl 3,5%. E possivel notar que as
amostras solubilizadas do AILD 2404 e AID 2205 possuem Epite Semelhantes
(cerca de 1100 mVecs). Por outro lado, a amostra solubilizada do AILD 2101
apresenta o menor valor de Epie (aproximadamente 378 mVecs), fato que esta
diretamente relacionado com os menores teores de elemento de liga presentes
neste material [14]. Pela Figura 5.18, também é possivel observar que com 100
h de envelhecimento ocorre uma queda no Epie do AILD 2101, e valores t&o
baixos quanto 93 mVecs séo obtidos para a amostra envelhecida por 2000 h.
Para o AILD 2404 esta queda no Epie é observada apos 100 h de
envelhecimento, e se mantém gradual com o prolongamento do tempo de
envelhecimento, atingindo a magnitude de aproximadamente 136 mVecs para a
amostra envelhecida por 2000 h. Por outo lado, para o AID 2205 somente ap6s
300 h de envelhecimento ocorre uma queda no Epite atingindo a magnitude de
aproximadamente 142 mVecs para a amostra envelhecida por 2000 h. O tempo

relativamente maior para que o envelhecimento térmico a 475 °C promova uma
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diminuicdo significativa no Epite do AID 2205, é consequéncia do maior teor de
elemento de liga presente neste material. Outro fato que também é possivel
notar, € que os Epite dos materiais envelhecidos por 2000 h sdo muito préximos,
0 que é uma decorréncia das zonas empobrecidas em Cr atingirem menos de

14% de Cr em funcdo do envelhecimento térmico prolongado.
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Figura 5.18 Valores médios de Epite Obtidos a partir das curvas de polarizagdo em
solucéo de NaCl 3,5% para o AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205.

As Figuras 5.19 (a) e (b); 5.20 (a) e (b); € 5.21 (a) e (b) mostram imagens
de MEV do aspecto superficial das amostras (a) solubilizadas e (b) envelhecidas
a 475 °C por 2000 h apés ensaios de polarizacdo anddica em solucao de NaCl
3,5%. E possivel notar, nas amostras solubilizadas do AILD 2101 e AILD 2404
que os pites nucleiam preferencialmente nas interfaces ferrita/austenita, como
também dentro dos gréaos ferriticos (regides cinza escuro). Por outro lado, no AID
2205 se observa que os pites nucleiam preferencialmente na austenita (regides
cinza claro), bem como nas interfaces ferrita/austenita. De acordo com Frankel
[73], a regido de contornos de fase ferrita/austenita € um lugar suscetivel a
corrosdo localizada por ser uma regido de descontinuidade, onde ha segregagao
de elementos que causam defeitos no filme passivo. Por outro lado, a presenca
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de pites na ferrita do AILD 2101 e AILD 2404, como também na austenita do AID
2205 pode ser explicada pela diferenca na composi¢cado quimica entre as duas
fases, que torna uma das fases da microestrutura menos resistente a corroséo
localizada [58]. Desta forma, o parametro empirico criado através da composicao
quimica para medir a resisténcia ao pite (PRE ou PREN) pode ser usado para
calcular a resisténcia a corrosao localizada das fases ferrita e austenita em AlDs
[14]. Este parametro leva em conta os teores de Cr, Mo e N, que de acordo com
a literatura, sado responsaveis pelo aumento da resisténcia a corrosao por pites
[16,74,75].

Existem diversas equacdes para calcular os valores de PREN em AIDs
[14,17,76-80]. No entanto, a que permite melhor ajuste linear com os resultados
dos testes de corrosédo localizada para acos inoxidaveis contendo elevados
teores de N e Mn, é derivada substancialmente a partir da equacédo de Herbsleb’s
[17]. Esta equacdo também leva em conta o teor de Mn, que de acordo com
alguns estudos [15,17], possui um efeito indesejavel sobre a resisténcia a
corrosdo localizada. Como o teor de Mn presente no AID 2205 é baixo em
relacdo as demais ligas estudadas, este nao influencia significativamente no uso
desta equacédo para o célculo do PRE do AID 2205. Desta forma, esta equagao
também foi utilizada para o calculo do PRE desta liga.

PRE = %Cr + 3.3%Mo + 30%N - 1%Mn

Os calculos dos valores de PRE das fases ferrita e austenita das amostras
solubilizadas, foram realizados com base em medidas de anélise de composic¢ao
quimica semi-quantitativa por EDS (Tabela 5.2). Para o teor de N foi assumido o
valor de saturacdo deste elemento na matriz ferritica (cerca de 0,05%), e a
diferenca deste valor com o teor total de N presente na liga, foi assumido ser o
teor de N presente na austenita [17,81].
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Tabela 5.2 Composicdes quimicas (% em peso) nas fases ferrita e austenita das
amostras solubilizadas do AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205, obtidas

por EDS.
Composicéo (%)
Elemento AILD 2101 AILD 2404 AID 2205
Ferrita  Austenita Ferrita Austenita Ferrita  Austenita
Fe 68,14 69,19 65,72 65,81 64,83 64,83
Cr 21,77 19,91 24,49 22,43 23,40 20,80
Ni 1,30 1,92 3,07 4,20 4,43 6,57
Mo 0,14 0,17 1,41 1,23 3,63 2,52
Mn 4,56 5,01 2,97 3,40 1,60 1,81
Si 0,77 0,71 0,33 0,36 0,44 0,39

A Tabela 5.3, apresenta os valores obtidos do célculo do PRE em funcgéo
da composicao quimica das fases ferrita e austenita dos materiais estudados.
Atraveés dos resultados obtidos € possivel observar que a matriz ferritica do AILD
2101 e do AILD 2404 apresenta menores valores de PRE em relacdo a fase
austenita destes materiais. Este fato, justifica a presenca preferencial de pites
nesta fase. Por outro lado, o maior valor de PRE da matriz ferritica em relagéo a
fase austenitica do AID 2205, comprova a presenca de pites nesta fase. Os
maiores valores de PRE da fase austenitica do AILD 2101 e AILD 2404, pode
ser consequéncia do elevado teor de Mn nesta fase, que aumenta a solubilidade
de N, tornando possivel uma maior adicdo deste elemento, aumentando a
resisténcia a corrosdo desta fase [75]. Por outro lado, o maior valor de PRE da

ferrita do AID 2205 pode ser resultado do maior teor de Mo nesta fase [58].
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Tabela 5.3 Valores calculados do PRE das fases ferrita e austenita das amostras
solubilizadas do AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205.
PRE = %Cr + 3.3%Mo + 30%N — 1%Mn

Material PREa PREy
AILD 2101 19,17 20,86
AILD 2404 27,63 29,99
AID 2205 35,28 31,51

Nas amostras envelhecidas por 2000 h do AILD 2101 e AILD 2404 (Figura
5.19 (b) e 5.20 (b)), é possivel observar que o envelhecimento térmico por 2000
h, promove um aumento na densidade e no tamanho dos pites e que estes
nucleiam preferencialmente nas interfaces ferrita/austenita, e se propagam para
dentro da ferrita até atingirem a austenita, indicando que o crescimento do pite
foi restringido pela austenita. De acordo com Della Rovere et al. [6], este fato
esta diretamente associado com o grande nimero de regides empobrecidas em
Cr formadas ao redor de precipitados de o’ ricos em Cr ou até mesmo com o
surgimento de muitas células micro galvanicas, que sdo formadas entre as fases
a e o' durante o envelhecimento. Também é possivel verificar nas amostras
envelhecidas por 2000 h do AILD 2101 e AILD 2404, a nucleacéo de pites em
algumas regibes de interfaces ferrita/austenita onde ocorreu um ataque
intergranular. Este ataque intergranular pode ser consequéncia de uma possivel
precipitagdo de fases enriquecidas em Cr, que se formaram com o
prolongamento do tempo de envelhecimento térmico a 475 °C. Como
mencionado anteriormente, o elevado teor de N presente nestas ligas pode levar
a precipitacao de nitreto de Cr nas interfaces ferrita/austenita, tornando regioes
adjacentes a estes precipitados empobrecidas neste elemento, contribuindo para
uma maior dissolugao destes locais. Na amostra envelhecida por 2000 h do AID
2205 (Figura 5.21 (b)), também é possivel observar um ataque intergranular nas
regides de interfaces ferrita/austenita, como também dentro do grao ferritico. No
entanto, ndo é possivel verificar onde os pites nuclearam. Este fato pode estar
diretamente ligado com a formacado de 6xidos/hidréxidos ao redor ou por cima

do pite, como pode ser visto na Figura 5.21 (b) em algumas regides da amostra
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envelhecida por 2000 h do AID 2205 um intenso ataque corrosivo é observado

em regides com coloragao cinza escuro.

Figura 5.19 MEV do aspecto superficial do AILD 2101 apds ensaios de
polarizacdo anddica em solucdao de NaCl 3,5%: (a) amostra

solubilizada e (b) envelhecida termicamente a 475 °C por 2000 h.

Figura 5.20 MEV do aspecto superficial do AILD 2404 apOs ensaios de
polarizagdo anddica em solucdo de NaCl 3,5%: (a) amostra

solubilizada e (b) envelhecida termicamente a 475 °C por 2000 h.
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Figura5.21 MEV do aspecto superficial do AID 2205 apdés ensaios de polarizacdo
anddica em solucdo de NaCl 3,5%: (a) amostra solubilizada e (b)

envelhecida termicamente a 475 °C por 2000 h.

5.4 Ensaios de imersao em solucao de cloreto férrico (FeCls)

A Figura 5.22 mostra a taxa de corrosdo em funcdo do tempo de
envelhecimento a 475 °C por 2000 h obtida através de ensaio de imersdo em
solucéo de cloreto férrico para o AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205. E possivel
observar que os resultados de imersdo em cloreto férrico corroboram com as
medidas realizadas de polarizacdo anddica em solucdo de NaCl 3,5%. Pela
Figura 5.22, nota-se que o envelhecimento a 475 °C promove um gradual
aumento na taxa de corrosdo do AILD 2101 e no AILD 2404 ap6s 100 h de
envelhecimento. Por outro lado, para o AID 2205 este aumento na taxa de
corrosdo s6 é observado apos 300 h de envelhecimento. No entanto, esta liga
apresenta a maior taxa de corroséo em funcao do tempo de envelhecimento por
2000 h (cerca de 7562 mdd). Este resultado esta de acordo com as analises de
MET e medidas de microdureza Vickers, onde é possivel verificar que a cinética
de decomposicéo espinodal é mais severa no AID 2205. Por outro lado, apesar
das analises de MET, medidas por ferritoscépio e microdureza Vickers indicarem
que o AILD 2101 possui a menor cinética de decomposicao espinodal das ligas
estudadas. Este material apresenta uma taxa de corrosdo em funcdo do tempo

de envelhecimento por 2000 h maior (cerca de 5701 mdd) do que a apresentada
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pelo AILD 2404 (cerca de 1096 mdd). Como mencionado anteriormente, este
resultado € consequéncia do menor teor de Cr desta liga com relacéo ao AILD
2404, que devido ao seu elevado teor de Cr, a evolucdo de regides
empobrecidas em Cr adjacentes aos precipitados ricos em Cr (o) irdo necessitar
de um maior tempo de envelhecimento para que ocorra uma diminuicdo
significativa em Cr, tornando estes locais sitios ativos para uma maior
dissolugéo. Os elevados valores de desvio padrao obtidos nas taxas de corroséao
em algumas condi¢gbes de envelhecimento para 0os materiais analisados, sé&o

resultantes da irreprodutibilidade notoria do teste de corroséo por pites [82].

{|—e—AILD 2101
8000 4|—»—AILD 2404
1——AID 2205

Taxa de corros
W
o
[an]
o
1

0 = .
Solubilizada 100 300 600 1100 2000

Tempo de envelhecimento (h)

Figura 5.22 Taxa de corrosdo em funcao do tempo de envelhecimento a 475 °C
por 200 h em solucao de cloreto férrico do AILD 2101, AILD 2404 e
AID 2205.

As Figuras 5.23 (a) e (b); 5.24 (a) e (b); 5.25 (a) e (b) mostram imagens
de MEV do aspecto superficial das amostras (a) solubilizadas e (b) envelhecidas
termicamente a 475 °C por 2000 h apds ensaio de imersdo em solucao de cloreto
férrico para o AILD 2101, AILD 2404 e AID 2205. Note que os resultados obtidos
sao similares aos reportados apos polarizacdo anddica, sendo possivel verificar

a presenca de pites em maior quantidade nas interfaces ferrita/austenita, como
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também dentro dos graos ferriticos do AILD 2101 e AILD 2404. No AID 2205
observa-se que os pites estéo localizados preferencialmente na austenita, bem
como nas interfaces ferrita/austenita. Nas amostras envelhecidas por 2000 h dos
materiais estudados, é possivel notar que o envelhecimento a 475 °C por 2000
h promove deterioragdo significativa da ferrita, como consequéncia da
decomposicéo espinodal e sua evolugdo com o prolongamento do tempo de
envelhecimento. Também pode ser visto um intenso ataque intergranular nas
interfaces ferrita/austenita como também nos contornos de grao ferriticos. No
entanto, mais estudos devem ser realizados para investigar as causas deste
ataque intergranular nas interfaces ferrita/austenita como também nos contornos

de gréo ferritico.

Figura 5.23 MEV do aspecto superficial do AILD 2101 apds ensaio de imersao
em solugdo de cloreto férrico: (a) amostra solubilizada e (b)

envelhecida termicamente a 475 °C por 2000 h.
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Figura 5.24 MEV do aspecto superficial do AILD 2404 apds ensaio de imerséo
em solucdo de cloreto férrico: (a) amostra solubilizada e (b)
envelhecida termicamente a 475 °C por 2000 h.

Figura 5.25 MEV do aspecto superficial do AID 2205 apds ensaio de imersdo em
solucao de cloreto férrico: (a) amostra solubilizada e (b) envelhecida
termicamente a 475 °C por 2000 h.
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6 CONCLUSOES

1. As andlises por MO e DRX néo revelam mudancas microestruturais dos

materiais estudados em funcdo do envelhecimento a 475 °C por 2000 h.

2. O envelhecimento térmico por 2000 h diminui a permeabilidade magnética
da ferrita dos materiais estudados, devido a formacao da fase o’ que

apresenta comportamento paramagnético.

3. O AID 2205 apresenta uma maior cinética de decomposicéo espinodal e

precipitacdo da fase G.

4. O efeito de endurecimento causado pela formagéo da fase o’ € maior no
AID 2205.

5. O envelhecimento a 475 °C com 100 h promove uma saturacéo na dureza
da ferrita do AILD 2404 e AID 2205. No entanto, no AILD 2101 somente

apos 600 h de envelhecimento ocorre saturacdo da dureza da ferrita.

6. A capacidade de absorver energia durante ensaio de impacto € menor

para o AILD 2404 com o envelhecimento térmico a 475 °C.

7. O empobrecimento em Cr causado pela formagéo da fase o', depende do
teor de Cr na liga. Quanto maior for o teor de Cr, a formagéo da fase o'
pode requerer um maior tempo de envelhecimento para que regides

empobrecidas em Cr diminuam a resisténcia a corrosao.

8. O Epite do AILD 2101 é muito inferior ao das demais ligas estudadas. No
entanto, para tempos de envelhecimento superiores a 600 h 0s Epite doS

materiais estudados sdo muito proximos.
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9. Devido a maior cinética de decomposicao espinodal e precipitacdo da fase
G no AID 2205, esta liga apresenta a maior taxa de corrosao em solugao
de cloreto férrico das ligas estudadas.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

1. Estudar a baixa propriedade de tenacidade ao impacto do AILD 2404

guando envelhecido a 475 °C.
2. Avaliar a influéncia do teor N na precipitacdo de nitretos de Cr em AIDs

envelhecidos a 475 °C.
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