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RESUMO

O aco inoxidavel superdiplex UNS S83071 foi desenvolvido recentemente com o
objetivo de mitigar a corrosdo generalizada em acidos e bases fortes. Entretanto, por ser um
material com elevado teor de elementos de liga (Fe — 0,03%C — 0,50%Si — 0,50-1,50%Mn —
29-31%Cr — 6-8%Ni — 3-4%Mo — 0,80%Cu — 0,28-040%N), 0 estudo sobre a formagéo de fase
sigma e nitretos se torna interessante por diversos aspectos, seja devido ao fato delas serem
deletérias a resisténcia a corrosdo do material, ou apresentarem boa resisténcia a abrasdo. Dessa
maneira, a presente dissertacdo estudou, a partir de resultados experimentais e de simulagfes
termodindmicas, como se da a transformacdo das fases no material. Primeiramente, foram
realizadas simulacdes de equilibrio no Thermo-Calc® na base de dados TCFE9 e,
posteriormente, foram realizados experimentos de solubilizacdo a 1060 °C e tratamento
isotérmico de envelhecimento a 850 °C com o intuito de verificar a formacédo das fases e suas
caracteristicas utilizando microscopia Optica, difratometria de raios-X, ferritoscopia,
microscopia eletronica de varredura e teste de dureza. A partir de tais resultados, verificou-se
que a formacao de fase sigma se da a partir da ferrita com formacéao de ferrita empobrecida em
cromo e molibdénio para tempos até 60 minutos e, para tempos superiores, a formacao de sigma
se d& a partir da austenita devido ao consumo total da ferrita. A elevada formacéao de fase sigma
promoveu aumento na dureza do material, 0 que é benéfico para os tubos formadores de espiras,
que demandam elevada resisténcia mecénica. As simulacdes de cinética em DICTRA® foram
consistentes com os resultados experimentais, indicando que 60 minutos a 850°C (temperatura
de envelhecimento) sdo suficientes para a maxima formacao de sigma, levando a maior dureza,

mostrando potencial deste aco para aplicacdo em tubos formadores de espiras.

Palavras-chave: Aco inoxidavel; superdiplex; sigma; nitreto de cromo; UNS S83071;
ThermoCalc; DICTRA.



ABSTRACT

The superduplex stainless steel UNS S83071 has recently been developed to mitigate
general corrosion in strong acids and bases. However, due to its high alloying element content
(Fe — 0.03%C — 0.50%Si — 0.50-1.50%Mn — 29-31%Cr — 6-8%Ni — 3-4%Mo — 0.80%Cu —
0.28-0.40%N), studying the formation of sigma phase and nitrides becomes interesting for
various reasons, either because they are detrimental to the material’s corrosion resistance or
because they provide good wear resistance. Thus, based on experimental results and
thermodynamic simulations, this dissertation investigated some important phase
transformations in this steel, particularly the sigma phase precipitation. First, equilibrium
simulations were performed using Thermo-Calc® with the TCFE9 database. Then, solution
treatments at 1060 °C and isothermal aging treatments at 850 °C were carried out to assess the
percentage of phase formation and their characteristics using optical microscopy, X-ray
diffraction, ferritoscopy, scanning electron microscopy, and hardness testing. The results
showed that sigma phase formation occurs from ferrite, with the formation of chromium- and
molybdenum-depleted ferrite for times up to 60 minutes, and for longer times, sigma formation
occurs from austenite due to the total consumption of ferrite. The high formation of the sigma
phase promoted increases in the material's hardness, which is beneficial for laying head pipes
that require high mechanical strength. DICTRA® simulations were consistent with the
experimental results, indicating that 60 minutes at 850 °C (aging temperature) is sufficient for
maximum sigma formation and increased hardness, showing potential for application in laying

head pipes.

Keywords: Stainless steel; super duplex; sigma; chromium nitride; UNS S83071; ThermoCalc
DICTRA.
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1 INTRODUCAO E OBJETIVOS

As ligas de acos inoxidaveis do tipo duplex sdo compostas por ferro (Fe), cromo (Cr),
niquel (Ni) com adi¢des de molibdénio (Mo) e nitrogénio (N). Elas possuem microestrutura
composta por ferrita (o) e austenita (y) com fracdo em volume das fases muito similar,
apresentando em torno de 40 a 45% de fase o e 55 a 60% de fase y (Gun, 1997; Nilsson, 1992;
Sedriks, 1996; Solomon; Devine, 1982; Magnabosco, 2009).

Esses materiais apresentam uma combinacdo atrativa de propriedades mecanicas e
resisténcia a corrosdo (Nilsson et al, 2000), sendo utilizadas em diferentes aplicacdes da
industria nos segmentos petrogquimicos, quimicos, papel e celulose, 6leo e gas, entre outros.

Segundo Ohlin e Gullberg (2022), quando comparado com 0s austeniticos, os agos do
tipo duplex apresentam vantagens em relacdo a resisténcia a corrosdo por pite e corrosao sob
tensdo em meios com cloretos, além de mais elevada resisténcia mecénica. Dessa forma, muitos
dos desenvolvimentos de novas ligas de aco inoxidavel ddplex tiveram enfoque em
proporcionar avangos em relacao a tais vantagens.

Geralmente, o0s acos inoxidaveis dessa categoria langados nos ultimos anos
apresentavam também moderada resisténcia a corrosdo generalizada. Contudo, viu-se a
necessidade de desenvolvimento de uma liga com enfoque neste aspecto devido a elevada taxa
de corrosdo dos superduplex em alguns meios acidos e basicos (Alleima, 2024). Dessa forma,
deu-se o langamento recente da empresa Alleima de uma nova liga superduiplex, o0 SAF™ 3006
(UNS S83071).

A liga apresenta composicao tipica de Fe — 0,03%C — 0,50%Si — 0,50-1,50%Mn — 29-
31%Cr — 6-8%Ni — 3-4%Mo — 0,80%Cu — 0,28-040%N, proporcionando PREN minimo de
43,5, limite de escoamento minimo de 680 MPa e limite de resisténcia a tracdo minimo de 830
MPa (Ohlin; Gullberg, 2024; Alleima, 2024).

Comparando tal liga com o AlISI 316/316L, um dos acos inoxidaveis austeniticos mais
comuns do mercado, tem-se que este possui PREN minimo de 24, limite de escoamento minimo
de 220 MPa e limite de resisténcia a tragdo minimo de 515 MPa (Alleima, 2024), tendo 0 SAF™
3006 um limite de escoamento trés vezes superior ao do AISI 316/316L.

Ohlin e Gullberg (2022) e Ohlin e Gullberg (2024) publicaram trabalhos para
divulgacdo sobre a liga e seus dados obtidos em relacéo a resisténcia & corrosdo. Os autores
realizaram ensaios em relagcdo a corrosdo por pite e em fresta, mecanismos de corrosdo estes
em que os duplex apresentam bons resultados, além de testes de corroséo intergranular e

generalizada em meios de &cido cloridrico, sulfurico com e sem cloretos, formico, nitrico,
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hidréxido de sodio e de potéssio. De acordo com esses autores, 0 material apresentou resultados
superiores em corrosdo generalizada em comparagdo aos a¢os duplex recomendados para cada
aplicacdo dos meios &cidos e basicos, como € o caso do UNS S32750, UNS S32906 e UNS
S32304, alem de melhor resisténcia a corrosdo ao ser comparado com outras ligas austeniticas
(UNS S08904, UNS S30403, UNS S31254) e de niquel (UNS N08825) tipicamente utilizadas
nas industrias quimicas e de 6leo e gas. Os autores estudaram, por exemplo, 0 comportamento
do material em relacdo ao meio de acido férmico para diferentes concentracdes na sua
temperatura de ebulicdo, em que a liga apresentou resultado superior ao aco UNS S32750 e a
liga de niquel UNS N08904.

A elevada quantidade de elementos quimicos (especialmente Cr, Mo e N) torna este
material suscetivel a formacdo de fase sigma e nitretos, deletérias ao comportamento
eletroquimico por prejudicar a acdo protetiva da pelicula passiva, por formar regides
empobrecidas nesses elementos (Magnabosco; Morais; Dos Santos, 2019; Morais;
Magnabosco, 2017). Por outro lado, como abordado por Gilman (1951) em estudos iniciais
sobre a fase sigma, tal formacdo pode provocar o endurecimento do material em elevadas
temperaturas, sendo interessante para aplicacdes nessa condi¢do para atuar com resisténcia a
abraséo, como € o caso dos tubos formadores de espiras na producédo de fio-méaquina.

Por conta da complexidade da metalurgia dessa liga - associada com as transformacdes
de fase - ha possibilidade de formacdo de intermetalicos a depender da temperatura de uso ou
fabricacdo, tornando-se fundamental entender como se da a precipitacdo de fases no material.
Assim, a presente dissertacdo discorre sobre a formacdo de sigma e nitretos nesta liga
superduplex com o objetivo de mitigar problemas relativos a soldagem, tratamento térmico e
possiveis processos de fabricagdo - laminacdo, forjamento ou conformacéo de chapas - ou até
mesmo verificar a quantidade de fase formada como possivel estratégia para melhoria da
resisténcia a abrasao.

Para que isso fosse possivel, o presente trabalho utilizou simulages nos softwares
Thermo-Calc® e DICTRA®, para compreender como se da a formagao de tais fases. Com 0
primeiro software foi possivel a realizacdo de simula¢fes de equilibrio termodinamico,
enquanto o segundo permitiu verificar a cinética das transformacdes de fase controladas por
difusdo.

O Thermo-Calc® foi utilizado primeiramente com o intuito de definir a faixa de
temperatura de solubilizagéo, e a de formacdo de fase sigma e de nitretos. A partir de tais
resultados, os experimentos de solubilizacdo e envelhecimento foram realizados.

Posteriormente, a fim de uma melhor compreensdo acerca da cinética de formacao das fases,
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0s resultados obtidos experimentalmente nos tratamentos de envelhecimento foram simulados
em DICTRA®.
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2 REVISAO DA LITERATURA

Nesse capitulo serdo abordados os conceitos sobre 0s acos inoxidaveis duplex que
abrangem sua definicéo, aplicagdes e formacdes de fases. Também serd abordada a cinética e
formacéo de fase sigma e nitretos. A simulacdo computacional sera apresentada com foco nos
softwares utilizados no projeto (Thermo-Calc® e DICTRA®), a fim de compreender seu

funcionamento e como seréo essenciais para a execugdo deste trabalho.

2.1 ACO INOXIDAVEL DUPLEX

Os acos inoxidaveis sdo materiais que apresentam um minimo de aproximadamente
11% de cromo em sua composicdo quimica (Davis, 1994; Sedriks, 1996). Este elemento
promove a formacéo de uma pelicula passiva autorregenerativa na superficie do material que é
capaz de torna-lo resistente a corrosao em diversos meios. Além do cromo, elementos como
nitrogénio e molibdénio também auxiliam no aumento da resisténcia a corrosdo destes materiais
(Sedriks, 1996). Tais fatores tornam os acos inoxidaveis interessantes para uso em industrias
quimicas, petroguimicas, de papel e celulose, entre outros.

Esta classe de aco pode ser dividida em cinco categorias, das quais quatro dizem respeito
a microestrutura do material: ferriticos, austeniticos, martensiticos ou duplex (contendo as fases
ferrita e austenita). A quinta categoria é relacionada ao tratamento térmico, a dos endureciveis
por precipitacdo (Davis, 1994). No presente projeto, sera estudado o aco inoxidavel daplex.

Os acos inoxidaveis do tipo duplex sdo ligas que possuem em sua microestrutura ferrita
— o (de estrutura cubica de corpo centrado) e austenita —y (de estrutura cubica de face centrada)
com volume das fases muito similar, apresentando em torno de 40 a 45% de fase o e 55 a 60%
de fase y (Gunn, 1997; Nilsson, 1992; Sedriks, 1996; Solomon; Devine, 1982; Magnabosco,
2009).

Na Figura 1 é possivel verificar a microestrutura tipica de um aco inoxidavel daplex
apos solubilizacdo a 1175 °C por 30 minutos apresentando somente ferrita e austenita (Dos
Santos; Magnabosco, 2016).
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Figura 1 - Microestrutura em microscopio eletrénico de varredura com elétrons retroespalhados
do aco inoxidavel diplex UNS S31803 solubilizado por 30 minutos a 1175 °C mostrando as

fases ferrita e austenita em ataque (a) Behara e (b) eletrolitico em acido 6xalico

Fonte: Dos Santos e Magnabosco, 2016.

Tal microestrutura foi descrita pela primeira vez por um trabalho publicado por Bain e
Griffith (1927) sobre o sistema Fe-Cr-Ni, no qual verificaram a existéncia de um campo no
diagrama ternario que possuia concomitantemente ferrita e austenita em diversas temperaturas
(Nilsson, 1992; Solomon; Devine, 1982). Na Figura 2 é possivel observar o diagrama ternario
Fe-Cr-Ni na temperatura de 1100 °C, em que a regido limitada pelas curvas em vermelho revela

tal campo constituido por ferrita e austenita.
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Figura 2 - Diagrama Fe-Cr-Ni na temperatura de 1100 °C
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Fonte: Autora “adaptado de” Raynor e Rivlin, 1988, p.323.

Apbs o trabalho de Bain e Griffith (1927), outros artigos relevantes foram publicados
acerca desse sistema e, na década de 1930, iniciou-se a comercializacdo dos agos inoxidaveis
do tipo duplex (Nilsson,1992).

Sua utilizagdo se da principalmente nas industrias quimicas, petroquimicas, e de papel
e celulose. Esses materiais possuem maior limite de escoamento e resisténcia a corrosao sob
tensdo em meio com cloretos quando comparado aos austeniticos, maior tenacidade e
ductilidade em relagdo aos ferriticos, além de excelente resisténcia a corrosdo por pite e em
fresta, tornando-os excelentes para tais aplicagdes (Davis, 1994; Ohlin; Gullberg, 2022).

A primeira geracdo dos acos inoxidaveis duplex estava relacionada a ligas sem
nitrogénio na composicdo quimica. JA na segunda geracdo, houve aumento do teor desse
elemento quimico, que possibilita a formacdo da austenita em alta temperatura, promovendo
melhor particdo de cromo e molibdénio entre as fases. Além disso, a adi¢cdo de nitrogénio
proporcionou melhorias na resisténcia a corrosdo por pite dessas ligas (Sedriks, 1996; Nilsson
1992; Hertzman; Charles, 2011; Davidson; Redmond, 1990; Ohlin; Gulllberg, 2022).

Com o passar do tempo, mais estudos foram realizados com esses materiais a fim de
entender a influéncia dos elementos quimicos, a resisténcia a corrosdo e as propriedades
mecanicas, e com isso outras ligas foram desenvolvidas. Nilsson (1992) relata em seu artigo de
revisdo sobre acos inoxidaveis duplex que ao longo dos anos a necessidade de materiais ainda

mais resistentes a corrosdo por pite e sob tensdo em meios com cloretos permitiu subdivises
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na categoria dos agos inoxidaveis duplex por intermédio do valor de PREN (Pitting Resistance
Equivalent Number). Este nimero est& associado a Equacdo 1 citada por Nilsson (1992) que
leva em consideracdo a composic¢do quimica do material em estudo. Assim, quanto maior o
valor de PREN, maior a resisténcia a corrosao por pite do material.

Vale ressaltar que, apesar de largamente aceita no meio industrial, a equacdo do PREN
é uma equacdo de natureza empirica, que pode ser relacionada a demais elementos quimicos

que estdo presentes nos acos inoxidaveis, a depender da literatura a ser considerada como base.
PREN = %Cr + 3,3 X %Mo + 16 x %N (1)

Assim, dependendo do valor de PREN, os materiais podem ser classificados como lean
duplex (PREN de até 30), duplex (PREN de 30 a 40), superdiplex (PREN de 40 a 48) e
hiperduplex (PREN acima de 48). Na Figura 3 é possivel verificar a classificacdo de alguns

acos inoxidaveis duplex conforme geracdo e PREN até o ano de 2010.

Figura 3 - Classificacdo dos acos inoxidaveis duplex conforme geracéo e PREN
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Fonte: Autora “adaptado de” Sandvik, 2020.

Com o intuito de mitigar ainda mais os danos causados por corrosdao nos diversos
segmentos industriais, o desenvolvimento de novas ligas é continuo. Assim, Ohlin e Gullberg
(2022) e Ohlin e Gullberg (2024) apresentaram ao mercado uma nova liga superduplex, a UNS

S83071 ou SAF™ 3006, material que sera objeto de estudo no presente trabalho.



18

O UNS S83071 foi incluso na ASTM A789 e A790, que dizem respeito a tubulacGes de
acos inoxidaveis duplex, com aprovacdo de acordo com a ASME Secdo VIII Code Case 2914
(Ohlin; Gullberg, 2022). Na Tabela 1 ha mais detalhes sobre as faixas admitidas de cada

elemento de liga.

Tabela 1 - Composicao quimica da liga UNS S83071

C Si Mn P S Cr Ni Mo Cu N

0,030 050 0,50-1,50 0,030 0,020 29,0-310 +6,0-80 3,0-40 0,80 0,28-0,40

Fonte: Autora “adaptado de” Ohlin e Gullberg, 2022, p.2.

O UNS S83071 foi desenvolvido para atuar com boa resisténcia a corrosao generalizada
em ambientes acidos e na presenca de hidroxido de sédio, com todas as vantagens aqui citadas
dos acos inoxidaveis duplex em relacdo a resisténcia a corrosao por pite e em fresta, por
exemplo (Ohlin; Gullberg, 2022; Ohlin; Gullberg, 2024).

Esse aco possui elevados teores de cromo, molibdénio e nitrogénio, que promovem tal
resisténcia a corrosdo. Por outro lado, tornam este material suscetivel a formacdo de nitretos e
de fase sigma, criando regides empobrecidas nesses elementos, extremamente deletérias ao
comportamento eletroquimico por prejudicar a acdo protetiva da pelicula passiva (Magnabosco;
Morais; Dos Santos, 2019; Morais, 2017). Contudo, para algumas aplicagdes, como
equipamentos usados na producdo de fio-méaquina, a formacao de sigma e demais intermetalicos
pode ser favoravel em relacao a resisténcia a abrasdao do material (Gilman, 1951; Moreira, 2023,;
Moreira; Maia; Faria, 2024).

Ha diversos relatos na literatura sobre a formacao de fase sigma e formacao de nitretos
em acos inoxidaveis da categoria superdiplex (Magnabosco, 2019; Magnabosco; Fiorante,
2015; Pettersson; Petteersson; Wessman, 2015). Nilsson et al (2000) em estudo do superddplex
29Cr-6Ni-2Mo-0,38N, composi¢do quimica muito similar ao material em estudo nessa
dissertagdo, verificaram a presenca das duas fases na microestrutura do material apds
tratamentos térmicos de envehecimento, tornando-se relevante o estudo para o UNS S83071.

Devido a metalurgia dos acos inoxidaveis da classe duplex - possibilidade de formacéo
de fases intermetalicas a depender da temperatura de uso ou fabricacgéo -, torna-se fundamental
entender como se da a precipitacdo de fases no material. Assim, a presente dissertacdo
discorrerd sobre a formacéao de fase sigma e de nitretos na liga superduplex com o objetivo de

mitigar problemas relativos a soldagem, tratamento térmico, possiveis processos de fabricacdo
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na utilizacdo desta liga e até mesmo entender como a precipitacdo de tais fases pode trazer

beneficios ao material.

2.1.1 Metalurgia dos acos inoxidaveis duplex

Na solidificacdo dos acgos austeno-ferriticos, usualmente € a ferrita a primeira fase a se
formar, seguida da precipitacéo e crescimento da austenita (y) nos contornos o/o. em direcdes
cristalogréficas preferenciais, sendo que a quantidade da fase y formada esté relacionada com a
taxa de resfriamento do material, ou seja, quanto menor a taxa, maior a quantidade de austenita
formada (Sedriks, 1996).

No caso do superduplex 25Cr-7Ni, por exemplo, no intervalo de 1000 °C a 1200 °C as
Unicas fases estaveis sdo ferrita e austenita, sendo o intervalo de temperatura adequado para
realizacdo de trabalho a quente no material, que estara ausente de fases intermetalicas nessa
faixa de temperatura (Nilsson, 1992).

Nilsson (1992) fixou os teores de molibdénio (4%) e nitrogénio (0,3%) e plotou as
isopletas com variacdo dos teores de cromo e niquel para diferentes temperaturas. De acordo
com a Figura 4a, em 1200 °C tem-se somente ferrita e austenita para a liga sinalizada por um
guadrado no diagrama; ja quando ha um resfriamento até a temperatura de 800 °C (Figura 4b)
é possivel perceber que os campos com presenca de fases intermetalicas sdo bastante
expressivos no sistema, havendo fase sigma na condicdo de equilibrio nessa temperatura.
Sabendo-se de tais comportamentos, € nitida a relevancia do estudo sobre a formacédo de fases

nesses materiais.
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Figura 4 - Diagrama isotérmico do sistema Fe-Cr-Ni-Mo-N com porcentagem fixada de 4%Mo
e 0,3%N a (a) 1200 °C e (b) 800 °C
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Fonte: Autora “adaptado de” Nilsson, 1992, p. 687.

A partir da literatura, Nilsson (1992) verificou que normalmente o trabalho a quente nos
acos inoxidaveis superduplex é feito de 1000 °C a 1200 °C podendo atingir até 1300 °C e o
tratamento térmico de solubilizagdo em torno de 1050 °C a 1100 °C para garantir a
microestrutura duplex. Apds esses processos, 0 material é resfriado a taxas que impecam
transformacdes envolvendo fases deletérias durante o resfriamento, garantindo que as Unicas
fases presentes sejam a austenita e a ferrita.

Os elementos de liga estdo diretamente relacionados a estabilidade dessas duas fases,
bem como a formacao de fases deletérias no material, sendo de suma importancia compreender
a funcdo da adicdo de cada elemento de liga.

A adicdo de cromo, molibdénio (estabilizadores de ferrita) e nitrogénio (estabilizador
da austenita) é feita com o objetivo de aumentar a resisténcia a corrosdo por pite. Por outro
lado, o cromo e o molibdénio auxiliam na formagdo de fase sigma (o), componente que sera
abordado no proximo capitulo (Sedriks, 1996; Merello, 2003).

Além disso, o0 nitrogénio auxilia na particdo dos demais elementos entre as fases e
promove melhorias na soldabilidade, como ja mencionado anteriormente sobre os agos do tipo
duplex de segunda geragdo. Por outro lado, elevados teores deste elemento possibilitam a
formacéo de nitretos quando o material é exposto a elevadas temperaturas (Sedriks, 1996; Lo;
Shek; Lai, 2009).
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2.2 PRECIPITACAO DE FASES INTERMETALICAS

Os acos inoxidaveis do tipo duplex apresentam diferencas de quais fases sdo estaveis
dependendo da temperatura e dos elementos de liga. Podem apresentar precipitacdo de fases no
caso de aplicacdo em temperatura elevada, tratamento térmico ou soldagem realizados fora dos
padrBes desejaveis para a liga, dentre outros fatores.

Para esses materiais pode haver a formacao de fase sigma, nitretos, fase chi, carbonetos,
entre outras (Davis, 1994; Melo, 2013). Dentre elas, a fase sigma é a que promove maior
influéncia na tenacidade e no comportamento de resisténcia a corrosdo da liga, e é a fase
formada em maior fracdo volumétrica.

Estudou-se bastante sobre o efeito deletério da fase sigma (Adhe et al, 1996; Silva et al,
2021; Kobayashi; Wolynec, 1999, Kim et al, 2013), porém Gilman (1951) citou em seu artigo
que a formacdo dessa fase pode promover resisténcia a abrasdo em elevadas temperaturas.
Atualmente, tal aplicacdo é explorada nos tubos formadores de espiras no segmento siderdrgico.

Esses tubos sdo utilizados na Ultima etapa da producdo de fio-maquina com o intuito de
comercializa-los em bobinas. O equipamento, popularmente conhecido como Laying Head,
possui uma tubulacdo (Laying Head Pipe) em seu interior com curvaturas calculadas para que
o fio-maquina entre linear e tenha sua saida em bobina (Yao et al, 2019; Mukhopadhyay;
Bhattacharyya, 2013; Moreira, 2023). A Figura 5 mostra o desenho do tubo para essa aplicacéo,
gue possui em média 50 mm de diametro externo, 5 mm de espessura de parede e comprimento

variandode 4 a6 m.

Figura 5 - Tubo formador de espira
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Fonte: Autora “adaptado de” Yao et al, 2019, p. 3.
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O arame tem sua entrada pelo tubo (Figura 5) em alta velocidade e temperatura (700-
900 °C) e, devido também a geometria do tubo, provoca elevado desgaste nas regies de
mudanca de angulo do tubo levando a formacéo de sulcos, ocasionando paradas de manutencao
frequentes e diminuicao da produtividade (Yao et al, 2019; Moreira, 2023).

Na literatura diversos autores relatam sobre alguns fatores determinantes para o bom
rendimento do tubo formador de espira: material do tubo, temperatura do processo, velocidade
e diametro do fio-maquina, sendo os trabalhos com diferentes enfoques em relacdo a estes
fatores (Yao et al, 2019; Spaghetti, 2016; Moreira; Maia; Faria, 2024; Moreira, 2023). Alguns
deles, como s&o os casos dos trabalhos de Mukhopadhyay e Bhattacharyya (2013), Spaghetti
(2016) e Moreira (2023) que trazem a tona a sele¢do de materiais como fator relevante para o
processo.

Mukhopadhyay e Bhattacharyya (2013) estudaram o comportamento do aco-liga P5 em
relacdo ao comportamento do tubo formador de espira e verificaram que a elevada temperatura
da superficie interna com contato continuo do arame promoveu diminuicao da dureza na regido
de desgaste ao ser comparada com a superficie externa do tubo. Isso pois a martensita presente
na estrutura do aco-liga P5 se transformou em ferrita e cementita globular, tornando o material
mais macio e, consequentemente, menos resistente a abrasao.

Spaghetti (2016), em artigo sobre tal aplicacao, ressalta sobre a elevada abrasdo causada
pelo fio-méquina em alta temperatura e velocidade no tubo formador de espira e a utilizacdo de
aco inoxidavel duplex, no caso UNS S32750, devido a formacdo de intermetalicos benéficos
para tal aplicacdo. A autora destaca a diferenca da vida Gtil do tubo ao compara-lo com acos de
baixa liga (P9 e P22) e acos ao carbono (Figura 6), em que 0 aco inoxidavel apresentou menor
abrasdo -menor formacdo de sulcos- e, consequentemente, maior vida Util e possibilidade de
maior produtividade devido ao aumento de velocidade no processo. Segundo o estudo, com o
aco duplex foi possivel produzir cerca de cinco vezes mais fio-maquina do que os demais
materiais estudados considerando-se as mesmas condic¢Ges de processo.

Figura 6 - Tubo formador de espira em materiais diferentes

Aco inoxidavel Aco carbono e Aco ligado

Fonte: Autora “adaptado de” Spaghetti, 2016, p.331.
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Posteriormente, Moreira (2023) estudou as precipitacfes de sigma e nitretos nessa
aplicacéo e as associou ao aumento de desempenho. O autor solubilizou a amostra a 1150 °C
resfriando-as até as temperaturas de 850, 950 e 1050 °C (trés condicGes distintas), e mantendo-
as nestas temperaturas por 10 minutos, 30 minutos, 150 minutos e 24 horas de envelhecimento.
Além disso, o autor também realizou alguns ensaios tribologicos para relacionar o desgaste do
tubo com o didmetro do fio maquina e a velocidade do processo.

O estudo mostra que a 850 °C, por exemplo, houve aumento de 54% na dureza do
material com a formacdo de 26,87% em volume de sigma e 0,37% de nitretos apds 24h de
tratamento térmico de envelhecimento, sendo benéfico para o comportamento aos tubos
formadores de espiras. Diferentemente do encontrado por Mukhopadhyay e Bhattacharyya
(2013) para o aco-liga, quando os duplex sdo expostos a elevadas temperaturas, sua dureza é
aumentada assim como sua resisténcia a abrasdo na temperatura de uso, ou seja, na temperatura
de fabricagédo dos fios-maquinas.

Dessa forma, considerando-se somente a escolha do material para a aplicagéo, tem-se a
relevancia do estudo da precipitacdo da fase sigma e nitretos, apesar de sua formacédo ser
deletéria para utilizacGes habituais dessas ligas quando o requisito é de melhoria a resisténcia a

corrosao. Ambas as fases serdo abordadas nos topicos seguintes desse capitulo.

2.2.1 Fase sigma

A fase sigma (o) € uma fase de estrutura tetragonal com trinta &tomos por célula unitaria
gue se forma nos acos inoxidaveis expostos em altas temperaturas em tempos elevados. Foi
descoberta Bain e Griffiths (1927) ap6s observarem uma fase muito fragil e com alta dureza em
temperatura ambiente ao estudarem ligas do sistema Fe-Cr-Ni (Hall; Algie, 1966; Dos Santos,
2013; Padilha; Guedes, 1994, Kim et al, 2013).

A fase é formada preferencialmente a partir da ferrita, e tal fenémeno é comprovado em
diversos estudos sobre as ligas do sistema Fe-Cr-Ni-Mo, como no trabalho de Hall e Algie
(1966), j& que a fase é rica em elementos formadores de ferrita, e assim sua nucleagdo nesta
fase é facilitada (Gilman, 1951; Melo, 2015).

A fase sigma é considerada deletéria na maioria das aplicagdes para 0s agos inoxidaveis
pois, devido a sua fragilidade, diminui a tenacidade desses acos. Além disso, provoca
diminuicdo da resisténcia a corrosdo ja que € uma fase rica em cromo e molibdénio (Dos Santos,
2013; Guilherme; De Oliveira, 2012), provocando o consumo destes na formacao desta fase e,

consequentemente, prejudicando a formacdo da pelicula passiva.
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Além do cromo, outros elementos promovem a formacdo da fase sigma, como é o caso
do molibdénio, silicio, aluminio e titanio, enquanto os elementos formadores de austenita
reduzem a possibilidade de sua formacao, como niquel, carbono e nitrogénio (Hall; Agie, 1966).

O carbono, por exemplo, reduz a precipitacdo de sigma por intermédio da formacéao de
carbonetos que diminuem o teor local de cromo do material; assim, a fase s6 se forma apds a
precipitacdo dos carbonetos (Hall; Agie, 1966; Padilha;, Guedes, 1994). Por outro lado, tais
carbonetos podem ser sitios de nucleacdo de o, 0 que reduziria o tempo de sua formacao (Hall;
Agie, 1966).

Ao estudar sobre a formacédo de sigma nos acos inoxidaveis da categoria diplex, tem-se
que os denominados superduplex possuem a precipitacdo mais acentuada devido aos elevados
teores de cromo e molibdénio ao ser comparado com os duplex convencionais (Nilsson, 1992),
0 que corrobora sobre a fase ser rica em ambos o0s elementos quimicos.

De acordo com Villanueva et al. (2006), a precipitagdo da fase sigma ocorre a partir da
ferrita, por apresentar elevados teores de cromo e molibdénio, formadores de sigma. Ela
também se da nas regides de interface ferrita/ferrita, ferrita/austenita e juncgdes triplas, ja que
possuem elevada energia de interface, facilitando a nucleacédo heterogénea (Melo; Magnabosco,
2017; Porter, 2009).

Tal fator foi observado no trabalho de Melo e Magnabosco (2017), que estudaram a
influéncia da nucleacdo heterogénea na cinética de precipitacao de fases intermetalicas no UNS
S31803 (duplex) apds solubilizacdo a 1100 °C com tempos variando de 1 até 192 h seguido de
envelhecimento a 850 °C por 10 minutos. Os autores verificaram que para todos o0s tempos
estudados, a interface austenita/ferrita possui maior area de superficie, indicando que a area
para a nucleacdo heterogénea é maior e, apresentando maior ocupacédo das fases intermetalicas

como é observado na Figura 7.
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Figura 7 - Natureza da interface em funcdo da porcentagem total de fases intermetélicas
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Fonte: Melo, 2015.

Além disso, vale ressaltar também que a difusdo do cromo na ferrita é cerca de cem
vezes mais rapida ao ser comparada com a austenita, facilitando o crescimento da fase a partir
da ferrita. Com isso, a regido com teor de cromo reduzido na ferrita € maior que na austenita,
aumentando a probabilidade de corroséo nesta (Sedriks, 1996).

Magnabosco (2009), Magnabosco (2019), Santos e Magnabosco (2016), Morais e
Magnabosco (2017) e Nilsson (1992) mencionam que a formacdo de fase sigma nos acos
inoxidaveis duplex ocorre no intervalo de 700 a 900 °C, com maximo de precipitacdo
geralmente em torno de 850 °C (Villanueva, 2006; Silva; Avillez, 2009), e pode acontecer de

acordo com 0s seguintes mecanismos:

a) nucleacdo e crescimento a partir da ferrita, resultando em sigma e ferrita com baixo

teor de cromo e molibdénio;

o> 0c+ o )

b) decomposicdo eutetdide da ferrita formando austenita secundaria com teores
reduzidos de cromo, molibdénio e nitrogénio;

o420+ (3)
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c) crescimento a partir da austenita depois de consumo total de ferrita original.
Y2 0o+72 “4)

Em todos os mecanismos, a matriz serd& empobrecida em cromo e molibdénio,
diminuindo a resisténcia a corrosao do material. No primeiro mecanismo mencionado, segundo
Morais e Magnabosco (2017), a ferrita supersaturada da origem a fase sigma e ferrita
empobrecida de cromo e molibdénio. Assim, a ferrita formada, por ser empobrecida nos
elementos que a estabilizam, pode se transformar em austenita secundaria. Dessa forma, 0s
mecanismos a e b podem ser dificeis de serem discernidos.

Para o segundo mecanismo, o crescimento da fase sigma se da a partir da ferrita com o
crescimento cooperativo da austenita secundaria (empobrecida em cromo, molibdénio e
nitrogénio) até que toda a ferrita seja consumida e a estrutura tenha somente austenita, austenita
secundaria e sigma.

Dening et al (2011) observaram a ocorréncia deste segundo mecanismo na formacéo de
sigma para a liga superdiplex UNS S32750, e é possivel verificar isso por intermédio da analise
do microscdpio eletrénico de varredura para o material envelhecido a 920 °C por 60 minutos,

em que hé fase sigma e austenita secundaria, segundo a hipdtese dos autores.

Figura 8 - Imagem de MEV com elétrons sucendarios mostrando a precipitacdo de sigma para
0 aco UNS S32750 envelhecido a 920 °C por 60 minutos

Fonte: Dening et al, 2011.
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Zhang et al (2017) também observaram a presenca do segundo mecanismo ao estudarem
0 aco hiperduplex UNS S32707 envelhecido a 950 °C. De acordo com os autores, a partir dos
resultados de MEV, é possivel inferir que a formac&o das fases acontece conforme ilustrado na
Figura 9, sendo o crescimento a partir da ferrita se iniciando na interface a/y com posterior
formacéo de sigma e austenita secundaria. Além da precipitacdo de sigma, 0s autores também

consideram a formacéo de nitretos.

Figura 9 - Esquema da formagéo de fases da liga UNS S32707 a 950°C

Solubilizagao Envelhecimento com tempo prolongado

—a — —6 %—vy, «—Cn)N

Fonte: Autora “adaptado de” Zhang et al, 2017.

Magnabosco (2009) em seus estudos sobre o ago inoxidavel diplex UNS S31803 pode
verificar que a nucleacdo da fase sigma para a liga se deu preferencialmente na interface a/y e
o crescimento da fase a partir do consumo da ferrita, fator também observado posteriormente
por Melo e Magnabosco (2017). Na Figura 10 é possivel observar que a fase sigma formada
estd sempre na interface da regido da ferrita (escura), dando indicios que ha o consumo da ferrita

para a formacéo de sigma.
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Figura 10 — Microestrutura do aco inoxidavel UNS S31803 ap6s envelhecimento de 10 minutos
na temperatura de 850 °C revelando a presenca de ferrita (escuro), austenita (cinza) e sigma

(branco)

Fonte: Magnabosco, 2009, p. 322.

Em relacdo ao terceiro mecanismo, a literatura afirma que apds toda a ferrita do sistema
ser consumida, a formacao de fase sigma se da a partir da austenita.

Na Figura 11, a linha continua em torno de 40% da fase representa a quantidade inicial
de ferrita que o material possuia. Com o passar do tempo de tratamento, é possivel verificar a
reducdo da fracdo de ferrita e aumento da fase sigma, mecanismos a e b apresentados nesse
item 2.2.1. Entretanto, para tempos mais prolongados, é possivel observar que o teor de sigma
formado supera a quantidade inicial de ferrita no material, indicando o consumo da austenita

para a formacdo da fase sigma, resultando assim em fase sigma e austenita empobrecida.
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Figura 11 - Fracéo de sigma e ferrita formada apds tratamento de envelhecimento a 850 °C
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Fonte: Autora “adaptado de” Magnabosco, 2009, p. 323.

Dos Santos (2013) estudou a influéncia da formacdo de fase sigma no aco inoxidavel
duplex UNS S31803 no envelhecimento do material a 800 °C para diferentes tempos de
tratamento (Figura 12). E possivel notar a queda expressiva dos teores de ferrita nas primeiras
horas de tratamento, que € explicado pela autora pela possivel formacéo de sigma, conforme os
dois primeiros mecanismos apresentados. Entretanto, analisando 240h de tratamento, observa-
se 0 aumento da fracdo de sigma com a reducdo da quantidade de austenita, que pode ser

justificada pela formacédo de sigma de acordo com o terceiro mecanismo.

Figura 12 - Fracdo em volume das fases em funcédo do tempo de envelhecimento a 800 °C para
0 UNS S1803
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Fonte: Dos Santos, 2013.
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Analisando a cinética de formacao das fases, Dos Santos (2013) e Morais (2017) em
revisbes sobre a cinética de formagdo da fase sigma, reportam que a precipitacdo segue o
modelo de J-M-A-K (Johnson-Mehl-Avrami-Kolgomorov), ou seja, possuem comportamento
sigmoidal de precipitacdo da fase conforme o tempo. Assim, tal fendmeno € mensurado pela

Equacdo 5.
f =1— e(—k.tn) (5)

Em que:

f — Fracdo de fase transformada

k — Constante relacionada a energia de ativacdo
t— Tempo

n — Expoente de J-M-A-K

O valor de “n” na Equacdo 5 pode variar até sete unidades, em que seu valor se da
conforme as condicdes de nucleacao e crescimento (Dos Santos, 2013). Ja a constante “k” pode

ser determinada por intermédio da Equacéo 6.

k = ko.e R (®)
Em que:
ko — Constante pré-exponencial
Qo — Energia de ativacao para a precipitacao de sigma
R — Constante universal dos gases
T — Temperatura

Dessa forma, a partir das curvas sigmoidais para diferentes temperaturas estudadas, é
possivel obter os diagramas TTP (tempo-temperatura-precipitacdo) que mostram a previsao da
formacéo das fases. A Figura 13 revela como o0 processo acontece, onde uma curva sigmoidal
em determinada temperatura é capaz de prever o inicio e fim da precipitacdo e demais curvas
sigmoidais em diferentes temperaturas irdo compor o diagrama a ser estudado. Tais diagramas
sdo importantes pois permitem prever a formacéo de fases e estudar o comportamento da liga

em determinada temperatura.
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Figura 13 - Diagrama esquematico de precipitacdo de fases em fungéo da fragcdo transformada
e do tempo para diversas temperaturas

logt —
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Fonte: Autora “adaptado de” Porter, Easterling e Sherif, 2009. p. 285.

Magnabosco (2009) em estudo sobre 0 UNS S31803 determinou a energia de ativacdo
para a nucleacdo e crescimento de sigma a partir da ferrita e verificou que esse valor é muito
préximo da energia de ativacdo de difusdo do cromo na ferrita e menor do que a energia de
ativacdo de difusdo deste elemento na austenita. Assim, foi possivel verificar a relacdo entre a
formagé&o da fase e o consumo de ferrita.

Além disso, a partir do modelo de JIMAK obtido para o material, foi possivel associar
com os dados presentes na literatura sobre a constante “n” na formula. Dessa forma, o autor
inferiu que a formacgdo da fase estd de fato relacionada com os fendmenos de difuséo,
informac0es interessantes para entender melhor como se da a cinética de precipitacdo. Ademais,
a partir dos dados obtidos, foi tracado o diagrama TTT do material entre 700 e 900 °C (Figura
14).
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Figura 14 - Diagrama TTT de formag&o de fase sigma para a liga UNS S31803
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Fonte: Autora “adaptado de” Magnabosco, 2009, p.324.

Em continuacdo aos estudos de formacdo de sigma utilizando o modelo de JMAK
apresentados por Magnabosco (2009), Dos Santos e Magnabosco (2016) observaram uma
mudanca no mecanismo de formacédo da fase, que inicialmente é controlada por nucleacéo, e
passa a ser controlada por difusdo. Além disso, o diagrama TTT foi reajustado com a presenga
de duas curvas “c”, mostrando maxima cinética de precipitagdo em dois pontos devido a dois
diferentes mecanismos de formacéo de sigma.

Artigos foram publicados nos ultimos anos para estudo da formacdo da fase sigma nos
acos inoxidaveis duplex devido a sua complexidade e importancia de entendimento para o
comportamento desses materiais. Nilsson et al (2000) plotou o diagrama TTT para 0 aco
inoxidavel superduplex 29Cr-6Ni-2Mo0-0.38N de composi¢cdo muito similar ao material
estudado nesta dissertacdo, em que a maxima precipitacdo se da a 850 °C (Figura 15). Nilsson
et al (2000) plotaram o diagrama a partir da utilizacdo dos dados obtidos de fracdo em volume
das fases por microscopia 6tica, que serviram de base para os valores da equagdo de JMAK.
Eles analisaram também a formacdo de sigma e sua relacdo com a resisténcia ao impacto da
liga, percebendo que para 5% de formacdo da fase ja é possivel verificar a diminuicdo da
tenacidade do material.
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Figura 15 - Diagrama TTT para o aco inoxidavel 29Cr-6Ni-2Mo-0.38N

1000

gs50 § 1%
800
850

800

Temperatura (°C)

750

700

650

2 3 4 5 6
Log Tempo de envelhecimento (segundos)

Fonte: Autora “adaptado de” Nilsson et al, 2000.

2.2.2 Nitretos de cromo

Diversos autores relatam que as ligas em agos inoxidaveis diplex de segunda geracao
sdo suscetiveis a precipitacdo de nitretos de cromo devido aos teores de cromo e nitrogénio
presentes (Lo et al, 2009; Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015; Liao, 2001; Herefiu et al,
2014). Na literatura, a presenca de nitretos de cromo nos agos inoxidaveis esta relacionada a
diminuicdo na sua resisténcia a corrosdo por conta de regides com empobrecimento de cromo
e nitrogénio, e diminuicéo de tenacidade e ductilidade (Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015;
Bettini et al, 2013; Bettini et al, 2013). Por outro lado, a precipitacdo desse intermetalico pode
ser benéfica para os tubos formadores de espiras (Moreira, 2023). Dada essa questdo, é
interessante o estudo dos nitretos de cromo para a liga UNS S83071.

Normalmente o nitrogénio é encontrado na austenita, mas quando h& aumento na
temperatura dessa liga, hd reducdo da fracdo de austenita e consequente migracdo desse
elemento de liga para a ferrita, aumentando o teor desse elemento na fase o (Pettersson;
Pettersson; Wessman, 2015; Machado; Padilha, 2000). Essa consideracdo é relevante para
compreender 0s possiveis mecanismos de formacao dos nitretos.

Segundo os trabalhos de Pettersson, Pettersson e Wessman (2001) e Bettini et al (2013),
esse fendmeno pode ocorrer de duas formas distintas. O primeiro mecanismo apontado se trata
da precipitagdo a partir de tratamento isotérmico, em que os nitretos sdo formados na interface
de grdo a/y ou a/a. com tamanhos e quantidade a depender do tempo de tratamento (Pettersson;

Pettersson; Wessman, 2014; Bettini et al, 2013). De acordo com esse mecanismo, o nitrogénio
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presente na ferrita supersaturada migra para a austenita, formando as condigdes de precipitacao
de nitretos na interface entre as fases.

Ja o segundo mecanismo diz respeito a sua precipitacdo durante o rapido resfriamento
da liga a partir de alta temperatura (acima de 1000 °C), em que 0 nitrogénio se tornara
supersaturado na ferrita; devido a elevada taxa de resfriamento, o nitrogénio ndo consegue se
difundir para a austenita e os nitretos de cromo podem ser precipitados no interior dos graos de
ferrita de forma fina e dispersa (Herefiu et al, 2014; Bettini et al, 2013).

Pettersson, Pettersson e Wessman (2015) estudaram a influéncia da taxa de resfriamento
e da microestrutura no aco superdiplex UNS S32750 para avaliar a precipitagdo de nitretos de
cromo. Na Figura 16, tem-se a metalografia feita em MEV dos materiais que 0s autores
submeteram ao resfriamento rapido na taxa de 20 K/s e 100 K/s a partir da temperatura de 1250
°C, sendo observada a presenca de nitretos (destacados em circulos amarelos na imagem) no
interior da ferrita, sem precipitacdo no contorno de grédo. Ademais, pdde-se perceber que quanto
maior a taxa de resfriamento aplicada, maior a fracdo formada de nitreto. Nota-se também que
a temperatura de inicio de resfriamento € superior as temperaturas usuais de solubilizacdo, e
portanto espera-se maior fracdo de ferrita, e enriquecimento desta fase em nitrogénio, e isto
provavelmente facilita a precipitacdo de nitreto de cromo a partir desta fase, que se torna

supersaturada em nitrogénio no resfriamento subsequente.

Figura 16 - Formacdo de nitreto de cromo no centro do gréo de ferrita para resfriamento a partir
de 1250 °C com taxa de (a) 20 K/s e (b) 100 K/s obtida em microscopio eletrénico de varredura

com elétrons secundarios

Fonte: Petterson, Petterson e Wessman, 2015.
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Além disso, alguns autores (Ramirez; Lippold; Brandi, 2003; Petterson et al, 2019)
notaram a formacao de austenita secundéria neste segundo mecanismo, formando-se no grdo
de ferrita.

Ramirez, Lippold e Brandi (2003) estudaram a nucleacdo de nitretos de cromo intra e
intergranulares em cinco agos inoxidaveis duplex diferentes. Eles mostraram imagens de MEV
(Figura 17) para (a) o ddplex UNS S32205 e para (b) o superddplex UNS S32760 em que, ap6s
tratamento térmico de envelhecimento, é possivel observar os nitretos de cromo do tipo CraN
proximo dos grdos de austenita secundaria em algumas regides. Os autores relatam duas
hipoteses em relacdo a nucleacao de y2, uma em que ha relagdo causal da formacédo de austenita
secundaria com os nitretos, ou seja, as particulas de CroN seriam como os sitios de nucleacdo

para a formacao de y», e outra considerando a precipitacdo cooperativa de ambas as fases.

Figura 17 - MEV de elétrons secundarios com a presencas de nitretos de cromo intragranulares
para as ligas (a) UNS S32205 e (b) UNS S32750
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Fonte: Ramirez, Lippold e Brandi, 2003, p. 1594.

Bettini et al (2013) estudaram o comportamento da liga UNS S32750 que foi submetida
a duas condicdes diferentes para observar os dois possiveis mecanismos de formacao de nitretos
nos agos inoxidaveis duplex. Para simular o primeiro mecanismo, o material foi submetido a
temperatura de 1125°C por 10 minutos seguido de resfriamento rapido quanto para o segundo
mecanismo a temperatura de 800 °C foi escolhida, com permanéncia nesse patamar por 10
minutos e posterior resfriamento rapido.

Na Figura 18 é possivel observar aimagem obtida em MEV para as duas condi¢gdes com
dois aumentos distintos. Na Figura 18(c) tem-se que 0s nitretos se precipitam no interior da

ferrita de maneira dispersa e com menor tamanho (50 — 100 nm); ja na Figura 18(d) a formacéo
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se da entre a austenita e ferrita com tamanho maior (80 — 250 nm), sendo possivel observar
também o crescimento do nitreto dentro da ferrita. Tais resultados se mostraram aderentes aos
dois mecanismos propostos na literatura sobre o0s nitretos.

Além disso, Bettini et al (2013) realizaram teste de polarizacdo potenciodinamica em
1M de NaCl a 20 °C e 90 °C, observando que a presenca de nitretos afetou a resisténcia a
corrosdao do superduplex em estudo, sendo mais critico para o tratamento térmico a 800 °C,
revelando que sua formacdo esta associada com a diminuicéo da resisténcia a corrosdo do aco.

Figura 18 - Micrografia de MEV com elétrons secundéarios em diferentes aumentos para a liga
UNS S32750 (a) e (c) a 1125°C e resfriada e (b) e (d) a 800 °C por 10 minutos

Fonte: Autora “adaptado de” Bettini et al, 2013, p. 7.

Além de discussBes sobre como se dé a formacéo de nitretos de cromo, existem diversos
estudos acerca de qual sera a estequiometria do nitreto formado, se havera presenca de CrN,
Cr2N ou de ambos. Os autores (Pettersson; Pettersson; Wessman, 2015; Liao, 2001; Petterson
el at, 2019; Bettini et al, 2013) abordam o assunto com vérias hipoteses diferentes sobre o
motivo da formacao de cada um deles.

Pettersson, Pettersson e Wessman (2015), por exemplo, notaram a presenca de ambos
nitretos de cromo para o aco inoxidavel superddplex UNS S32750 apds analises no microscopio
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eletronico de transmissdo (MET) quando os materiais foram submetidos ao tratamento térmico
em que o mecanismo de formacao de nitretos em altas temperaturas (na interface alfa/gama) e
com elevadas taxas de resfriamento acontece. Os autores, a partir de simulacdo utilizando o
Thermo-Calc para célculo de forca motriz para formacéo de nitretos e fase sigma para diferentes
temperaturas, verificaram que a formacéo de CrN é preferencial comparado com o Cr2N. Assim,
devido a presenca de ambos para essa condicdo, eles acreditam que os nitretos do tipo Cr2N
tenham sua nucleacao a partir do CrN.

Ja Liao (2001), em estudo da precipitacdo de nitretos na zona termicamente afetada do
aco inoxidavel duplex 24,94%Cr-4,64%Ni-1,81%Mo0-0,14%N, sugere que o CrN € precipitado
devido a baixa difusdo do cromo em combinacdo com o empobrecimento de cromo devido a
formacéo de Cr2N, de forma controversa aos demais artigos estudados.

A formacdo preferencial de determinado tipo de nitreto ainda é objeto de estudo e
passivel de discussdo. Para o presente trabalho é importante notar que o material pode
apresentar um ou os dois tipos de nitreto a depender do tratamento térmico utilizado, posto que
ha diversos registros de ligas superddplex que apresentam ambos ou algum dos tipos de nitreto
aqui mencionados. Contudo, para intuito de melhoria de resisténcia a abrasdo, o tipo de nitreto
formado ndo € determinante para o comportamento do material, ambos atuarim da mesma
forma, sendo particulas de maior dureza que a matriz original.

Pettersson et al (2019), por exemplo, em estudo sobre o UNS S32750, notaram a
presenca de CrN (em discos ou placas) e CraN (em bastdes) no interior dos grdos da ferrita
(Figura 19) ap6s tratamento térmico a 1350 °C seguido de resfriamento rapido. Contudo, vale
ressaltar que as porcentagens de formacao dos nitretos sdo baixas, tornando-se dificil identificar
a diferenca entre ambos na microscopia eletronica de varredura devido ao tamanho pequeno e

até mesmo dificuldades na simulacdo computacional, sendo usual analisar somente o CraN.
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Figura 19 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para 0 UNS S32750 com formacéo

de nitretos de cromo no interior da ferrita
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Fonte: Pettersson et al, 2019.

O UNS S83071 pode ter o teor de nitrogénio variando de 0,28 até 0,40% em massa
(Ohlin; Gullberg, 2024; Alleima, 2024), o que, provavelmente possibilita a formagéo de nitretos
no material, sendo interessante estudar como se da a formacéo desta fase intermetélica.

Nilsson et al (2000) estudaram o superduplex 29Cr-6Ni-2Mo0-0.38N no que diz respeito
a formacdo de fases deletérias desse material, em que sua composi¢do quimica é similar ao
UNS S83071 em relagéo a quantidade de cromo e nitrogénio, formadores de nitretos.

Os autores realizaram tratamento térmico a 1060 °C por 2 minutos seguido de
resfriamento em ar. Posteriormente, as amostras foram submetidas a tratamentos isotérmicos
variando de 700 a 1010 °C para diferentes tempos (de 1 minuto até 72 horas). Nas micrografias
feitas pelo MEV e MET foi possivel observar a presenca dos nitretos do tipo CroN sendo
formados em juncdes triplas, interface (Figura 20) ou em associacao a fase sigma (Figura 21),

como observado também por Machado e Padilha (2000) no superduplex 25Cr-17Mn.
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Figura 20 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para o material envelhecido a 900
°C por 72h

Fonte: Nilsson et al, 2000.

Figura 21 - Microscépio eletrdnico de transmissdo (MET) com preparacao em folhas finas para
o material envelhecido a 850 °C por 72 h com formagéo de Cr2N associado a formacéo de fase

sigma.

Fonte: Nilsson et al, 2000.
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Devido as limitagOes das técnicas utilizadas para deteccdo da formagéo de nitretos na
liga, os autores enfatizaram sua presenga em tempos mais elevados de envelhecimento, porém
o resultado pbde ser observado em diversos casos, como no estudo de Bettini et al (2013) para

estudo da liga 25Cr-07Ni a 800 °C com 10 minutos de tratamento.

2.3 SIMULACAO COMPUTACIONAL

A simulacdo computacional é cada vez mais presente no cotidiano da engenharia
metallrgica e de materiais. A facilidade para prever condi¢fes de tratamentos térmicos e
transformacéo de fase, por exemplo, permite reducdo de custos, desenvolvimento de novos
materiais e melhor compreensdo sobre fendmenos de formacéo de fases.

Ela surgiu com o grupo CALPHAD (Computer Coupling of Phase Diagrams and
Thermochemistry), criado na década de 1970 diante da necessidade de solucionar expressoes
matematicas complexas. Assim, com o desenvolvimento da tecnologia dos computadores, foi
possivel a resolucdo do problema e diversos modelamentos termodinamicos foram possiveis
baseando-se no célculo de energia livre de Gibbs para sistemas multicomponentes com
variacOes de pressdo, temperatura e composicdo quimica (Garzon; Tschiptschin, 2006).

O Thermo-Calc® é um software de simulagio computacional bastante conhecido por
sua capacidade de realizar complexos célculos termodindmicos a partir de vasta quantidade de
dados, permitindo que seu usuario obtenha dados de diagramas de equilibrio. Entretanto, o
programa apenas permite que a condicao de equilibrio seja calculada; assim, mddulos foram
desenvolvidos para que as informagdes obtidas sejam ainda mais amplas. O DICTRA® é um
dos mddulos desenvolvidos para que simulagcdes de transformacdes de fases controladas por
difusdo em sistemas multicomponentes sejam feitas, considerando-se o equilibrio local nas

interfaces entre fases calculadas pelo Thermo-Calc® (Thermo-Calc®, 2023).

2.3.1 Thermo-Calc®

O Thermo-Calc® teve sua primeira versdo em 1981, criada por trés alunos do
Departamento de Metalurgia Fisica do Instituto Real de Tecnologia em Estocolmo, na Suécia.
A ideia veio da necessidade que os alunos tinham de obter alguns dados termodinamicos para
que seus projetos fossem exequiveis. O software teve diversas modificagdes e insercdo de
dados, e € atualizado continuamente. Ele pode ser usado na versdo console ou gréafica, sendo a

ultima a maneira mais simples de acessar os dados (Thermo-Calc ®, 2023).
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O software é capaz de mostrar o equilibrio de fases e diagramas para diferentes ligas. O
usuario tem autonomia para definir elementos quimicos e condi¢6es termodinamicas (atividade
e potencial termodindmico, por exemplo) para que seu estudo seja realizado (ANDERSSON,
2002).

O Thermo-Calc® sera utilizado no presente projeto para determinacéo de situagGes de
equilibrio que norteardo os experimentos laboratoriais, e o0 desenvolvimento das demais

simulacdes que serdo feitas no DICTRA®.

2.3.2 DICTRA®

O DICTRA® é um mddulo do Thermo-Calc® cuja implantacéo se deu em 1994 e, com
0 passar dos anos, ampliou a capacidade de prever a cinética de formacao das fases controladas
por difusdo e apresentar informacdes sobre difusdo dos mais diferentes elementos. O Thermo-
Calc® fornece todos os dados termodinamicos necessarios para a realizacdo da simulagéo,
calculando equilibrios locais em interfaces de regides distintas do modelo, enquanto o
DICTRA® possui os dados de mobilidade, proporcionando os resultados da simulacio da
cinética da formacdo das fases (Andersson, 2002).

O software pode calcular diferentes modelos, como difusdo em sistemas dispersos,
células e migracdo de interface, que sdo extremamente complexos em seus calculos
termodinamicos e difusivos. Ainda nao é possivel realizar simulacdes com geometrias mais
elaboradas, portanto ha restricdo na célula computacional simulada, sendo possivel avaliar a
difusdo em apenas uma dimensdo, em geometria de interface plana, cilindrica ou esférica
(Andersson, 2002; Borgenstam, 2000).

O sistema realiza seus célculos baseado nas Leis de Fick sobre difusdo. A difuséo é um
fendmeno que acontece no estado solido com a transferéncia de &tomos para que se reduza o
potencial quimico dos elementos no sistema (Porter, 2009), respeitando dessa maneira a
primeira lei de Fick (Equacdo 7), que foi elaborada para a difusdo em estado estacionario,
considerando que o potencial quimico de um dado elemento possa ser descrito pelo seu

gradiente de concentragéo.

J=-D% ™

Em que:
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J - Fluxo de difuséo [kg/(m?s)]
D - Coeficiente de difusédo [m?/s]

dC/dx - Gradiente de concentragdo em funcio da distancia [kg/m“]

J& a segunda Lei de Fick (Equacdo 8) diz respeito a difusdo em regime de estado ndo
estacionario, onde o tempo, incognita representada por “t” na equacado, influencia de maneira
significativa na difusdo do material, ou seja, o gradiente de concentracdo & dependente da

distancia e do tempo (Porter, Easterling e Sherif, 2009).

5 =5 (05) @

A equacdo ¢ bastante complexa pois depende de diversos fatores, entretanto o software
faz o calculo do equilibrio em cada ponto do sistema para cada incremento de tempo utilizando
a base de dados termodindmicos do Thermo-Calc®, fornecendo os gradientes de potenciais
quimicos e de perfis de composicdo que, usados junto com os dados de mobilidade, tornam
possivel a solucdo das leis de Fick e a obtencdo de resultados compativeis com a realidade
(BORGENSTAM et al., 2000).

Morais e Magnabosco (2017) estudaram a formacdo de fase sigma no ago inoxidavel
duplex UNS S31803 envelhecido a 940 °C. O estudo se deu comparando resultados
experimentais com os resultados apresentados nas simulacdes computacionais. Dois modelos
foram propostos no DICTRA® utilizando as bases de dados TCFE8 e MOB?2 ¢, ao relacionar
com os dados experimentais, se mostraram fiéis a realidade. A simulagdo computacional foi
aderente aos resultados empiricos, comprovando que sua utilizacao € viavel.

Morais e Magnabosco (2017) testaram dois modelos de célula diferentes no DICTRA®.
No primeiro modelo, a fase sigma foi colocada entre a ferrita e a austenita; ja no segundo
modelo a fase sigma era colocada somente ao lado da ferrita, que foi posicionada ao lado da
austenita (Figura 22).

Figura 22 - Modelo (a) 1 e (b) 2 para simulagio em DICTRA®

{a) (b

Fonte: Morais e Magnabosco, 2017.
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Os resultados de ambos foram colocados em comparativo com o0s resultados
experimentais obtidos, sendo 0 modelo 1 descrevendo melhor o inicio da formacé&o de sigma e
0 modelo 2 com melhor aderéncia aos resultados quando maiores tempos de tratamento sdo
testados (Figura 23). Além disso, 0 modelo 1 representa bem o perfil de composi¢do do cromo

e molibdénio quando hé& seu empobrecimento nas regides de formagédo de sigma.

Figura 23 - Volume de fracéo de sigma em funcgéo do tempo de envelhecimento do UNS S31803
a 940 °C
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Fonte: Autora “adaptado de” Morais e Magnabosco, 2017.

Morais (2017) descreve diversos modelos testados anteriormente ao seu trabalho que
foram submetidos a ajustes para que a simulacdo se tornasse mais proxima dos resultados
experimentais e o0 modelo se tornou cada vez mais aderente. 1sso mostra o potencial da
utilizacdo de simulagbes computacionais para a previsdo de formacdo de fases em agos
inoxidaveis daplex.

Posteriormente, Magnabosco, Morais e Santos (2019), ainda em estudo sobre 0 UNS
S31803, fizeram um comparativo entre resultados experimentais e obtidos por intermédio de
simulacdo computacional para o tratamento térmico de envelhecimento em diversas
temperaturas. Na Figura 24 é possivel perceber que ha bastante similaridade entre as duas
curvas obtidas pelos autores, revelando que a simulacdo computacional pode ser uma maneira

de prever a formacdo de fases do ago inoxidavel duplex em estudo. As divergéncias foram
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explicadas pelos autores devido a variagfes dos resultados experimentais e simplificaces do
modelo ao néo inserir os teores de nitrogénio na simulagéo.

O nitrogénio € um elemento quimico que pode trazer algumas inconsisténcias na
simulacdo de formacdo fase sigma em DICTRA® dos acos inoxidaveis, sendo relevante

entendé-las para realizagdo das simulacdes do presente projeto.

Figura 24 - Comparativo entre experimental e simulacdo computacional para a formacdo de

fase sigma em funcao do tempo para envelhecimento a 850 °C da liga UNS S31803
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Fonte: Autora “adaptado de” Magnabosco, Morais e Dos Santos, 2019, p.127.

Andrade e Magnabosco (2022), em artigo mais recente sobre simulacdo computacional
utilizando o DICTRA® para prever formacdo de fases para os acos inoxidaveis duplex,
desenvolveram uma nova metodologia para entender a formacdo de fase sigma para o
resfriamento continuo. Os autores conseguiram prever a curva TRC (Transformacgdo sob
Resfriamento Continuo) para a formacdo de 1% de volume de sigma bastante similar ao

encontrado em dados experimentais da literatura (Figura 25).
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Figura 25 - Curva CCT para a formacdo de 1% em volume de sigma para 0 ago UNS S31803
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Fonte: Autora “adaptado de” Andrade e Magnabosco, 2022.

Vale ressaltar que diversas condi¢des de contorno e metodologias foram estudadas ao
longo dos anos para as simulagdes dos acos inoxidaveis e até hoje sdo parametros de estudo. A
instabilidade provocada pela presenca do nitrogénio citada por Magnabosco, Morais e Dos
Santos (2019), dois métodos diferentes para realizar uma simulacéo que seja mais aderente ao
modelo real como o mostrado por Andrade e Magnabosco (2022), até mesmo testes com
diferentes células de simula¢do como feito por Magnabosco e Fiorante (2015) ao estudar dois
diferentes tratamentos térmicos nos acos inoxidaveis superdiplex foram necessarios para que
se entendesse melhor as simula¢es computacionais.

As diversas condicdes estudadas ddo suporte para as simulacdes que serdo realizadas no
presente projeto para a liga superdiplex UNS S83071. Serd possivel também verificar se os
metodos podem ser utilizados para esse material e se sdo compativeis com os resultados
laboratoriais.
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3 METODOLOGIA

O presente projeto estudou a formacdo de fase sigma e nitretos na liga inoxidavel
superdiplex UNS S83071 por intermédio dos softwares de simulacdo computacional Themo-
Calc® e DICTRA®, sendo o primeiro utilizado para a realizagdo de simulacdes de equilibrio
termodindnimo, e o segundo para a cinética de transformacGes de fase controladas por difuséo.

A fim de validar as simulagdes, os dados foram comparados com os resultados obtidos
em laboratorio ap0s tratamentos térmicos com utilizacdo de analise micrografica e estereologia
quantitativa em microscopia Optica (MO), microscépio eletronico de varredura (MEV),
ferritoscopia, difracdo de raios-X, espectroscopia por energia dispersiva (EDS), difracdo de
elétrons retroespalhados (EBSD) e dureza.

A amostra recebida para estudo estava na forma de um tubo mecénico de 51 mm de
diametro externo e 6 mm de espessura de parede que foi produzido por laminacéo e,
posteriormente, extrusdo a quente (aproximadamente a 1200 °C) seguida de resfriamento a ar,
sem tratamento térmico posterior. O material foi submetido a decapagem para remocao do vidro
usado para lubrificacdo no processo de extrusdo e dxidos remanescentes da extrusdo (Figura
26).

Figura 26 - Amostra de UNS S83071 a ser utilizada na dissertagéo

Fonte: Autora.

A composicdo quimica do material pode ser verificada na Tabela 2.
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Tabela 2 - Composicdo quimica da amostra a ser estudada

C Si Mn P S Cr Ni Mo Cu N

0,013 0,23 0,91 0,018 0,001 30,32 6,98 3,10 0,12 0,36

Fonte: Autora.

3.1 SIMULACOES DE EQUILIBRIO

O material, por néo ter sido submetido a tratamento térmico posterior a extruséo, deve
ser submetido a solubilizagdo, permitindo a previsdo das fases presentes no inicio dos
tratamentos. Assim, a simulagio computacional do Thermo-Calc® na base de dados TCFE9 foi
realizada para verificacdo da temperatura ideal de solubilizacdo, em que ha somente de ferrita
(BCC_AZ2) e austenita (FCC_A1). Os resultados podem ser observados na secao seguinte deste
trabalho.

Apos tal etapa, as amostras foram submetidas ao tratamento térmico de solubilizagdo
seguida de andlise metalografica em microscépio ético para verificar a aderéncia das
simulacdes de equilibrio, assim como ferritoscopia, difratometria de raios-X, MEV, EDS e
EBSD.

3.2 TRATAMENTOS TERMICOS E PREPARACAO DAS AMOSTRAS

As amostras foram cortadas em seis anéis com espessura de 10 mm a 12 mm em uma
maquina de corte manual do modelo PANCUT 120 no Laboratério de Materiais do Centro
Universitario FEI. Reservou-se um disco para a condi¢ao “como recebido” (CR) e 0s demais
foram solubilizados a 1060 °C (temperatura definida nas simulagdes de Thermo-Calc® ja
mencionada e detalhada na se¢do de resultados a seguir) por 1 h em forno tubular a vacuo, e
resfriados posteriormente em agua.

Uma das amostras foi selecionada para a condigdo “solubilizada” (SOL) e as quatro
restantes foram envelhecidas a 850 °C por 10, 30, 60 e 600 minutos em forno tubular a vacuo,
para evitar oxidacdo da amostra, com resfriamento em agua apo6s o ciclo de envelhecimento.

Apos todos os tratamentos térmicos realizados, duas amostras de cada condi¢do foram
cortadas em dimensdes aproximadas de 12 mm x 6 mm e embutidas em baquelite com

exposicao da face paralela a dire¢do da secdo longitudinal (indicada pela seta amarela na Figura
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27) para a caracterizacdo microestrutural, seguida de lixamento e polimento automatico até 1um

em pasta de diamante com lubrificacdo de alcool etilico.

Figura 27 - Sentido de anélise da amostra de UNS S83071

Fonte: Autora.

3.3 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

3.3.1 Microscopia eletronica de varredura (MEV)

A microscopia eletronica de varredura (MEV) foi realizada nos laboratdrios da Alleima
na Suécia utilizando o equipamento ZEISS GeminiSEM 460. As amostras foram polidas e
imagens de elétrons retroespalhados e secundarios foram obtidas para cada condicéo.

Além disso, a andlise de espectroscopia por energia dispersiva foi realizada utilizando
o detector OXFORD Ultim Max, e a anélise de difragdo de elétrons retro-espalhados (EBSD)
com o detector OXFORD Symmetry utilizando passo de 0,4um.

3.3.2 Ferritoscopia

As amostras foram submetidas a ferritoscopia para determinacdo da fracdo de ferrita
apoOs cada tratamento térmico. Assim, cada amostra foi submetida a 10 medi¢Ges no
ferritoscopio FISCHER modelo MP30, em que as medias das fracdes de ferrita e o desvio

padrdo das medicGes foram obtidos pelo proprio aparelho.
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3.3.3 Dureza Vickers

Com o intuito de verificar o impacto das transformacoes de fase na dureza do material
foi realizado o teste de dureza Vickers em todas as amostras, sendo que foram realizadas 10

medic¢des para cada condicdo com carga de 5 kgf no durémetro Wolpert UH930.

3.3.4 Microscopia Optica

As amostras foram expostas ao ataque eletrolitico com hidroxido de sodio (NaOH) com
10% de concentracdo a 3 Vcc de diferenca de potencial por 5 segundos. Apds isso, as amostras
foram imersas em agua e posteriormente limpas com alcool etilico que foram secas por
intermédio de jato de ar quente.

Posteriormente, as amostras foram observadas no microscépio Olympus BX60M. Cada
condicdo teve vinte campos escolhidos de forma aleatoria para posterior quantificacdo de fase

sigma utilizando o software ImageJ.

3.3.5 Difratometria de raios-X

A difratometria de raios-X foi realizada no equipamento da marca SHIMADZU modelo
XRD-7000 para identificar quais fases estavam presentes em cada condicdo. A radiacédo
utilizada foi de Cu-Ko. e monocromador de Ni com velocidade de 1°/min e amostragem a cada
0,02°, varrendo-se angulos de difracdo de 30°<26<120°. A fonte de raios-X foi excitada a 30
kV e 30 mA.

3.4 SIMULACOES DIFUSIVAS

As simulacdes difusivas foram realizadas no DICTRA® para a liga estudada a fim de
estimar a formacéo de fase sigma e nitretos a 850 °C para os diversos tempos utilizando a base
de dados termodindmicos TCFE9 e a base cinética MOBFEA4.

Dessa forma, as fragbes em volume das fases ferrita e austenita formadas apos a
solubilizagdo, segundos dados obtidos no Thermo-Calc®, foram inicialmente introduzidas no

DICTRA®, e para controlar a acuracidade da simulacdo a partir da geometria escolhida,
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cinquenta pontos foram dispostos linear e uniformemente em cada uma das fases da celula para
que os célculos fossem feitos conforme a regido apresente transformagéo de fase. A temperatura
de 850 °C foi simulada como envelhecimento a partir da condicédo solubilizada a 1060 °C, com
composicdes quimicas e fracdes de ferrita e austenita assumidas como as calculadas em
condicéo de equilibrio pelo Thermo-Calc® e, ap6s tratamento dos dados no MS Excel, graficos
com os resultados foram criados.

No projeto, duas configuracdes de células computacionais planas foram estudadas. Na
primeira (modelo A) a formacdo de fases se da entre a austenita e ferrita (Figura 28). Ja na
segunda (modelo B), a formacdo de fases occore a direita da ferrita, mesma proposta por Morais
(2017) e que apresentou melhor aderéncia as simula¢des de longo tempo de envelhecimento.

Vale ressaltar que os tamanhos de células ilustrados na Figura 28 ndo sao diferentes para
cada fase, a diferenca entre os modelos se da somente onde se dara a formacéo de sigma, sendo
entre a austenita e ferrita no modelo A e ao lado somente da ferrita no modelo B.

Na simulacdo computacional, o tamanho de célula representa o caminho para difuséo,
em que quanto menor o tamanho, mais facil os elementos se difundirem para outras regides.
Dessa forma, para os dois modelos, trés tamanhos de céula foram testados: 10 um, 5 um e 3
um de cada fase, para compara-los com os resultados do ferritoscépio.

O software permitiu prever o inicio da formacéo de fase sigma considerando o potencial
termodinamico para surgimento das fases de 10°.R.T [J/mol], posto que este é um valor que 0
DICTRA® sugere de forma automatica em seus céalculos (Thermo-Calc, 2020), e ja testado pelo
grupo de pesquisa em que este trabalho se insere (Morais, 2017; Andrade; Magnabosco, 2022;
Magnabosco; Fiorante, 2015; Magnabosco; Morais; Dos Santos, 2019; Morais; Magnabosco,
2017).
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Figura 28 - Desenho esquematico das células difusivas considerada na simulacéo, com as setas
indicando a posi¢do em que sigma podera se formar.

Austenita Ferrita

Austenita Ferrita

Fonte: Autora.

Assim, a composicdo quimica de cada fase (exceto os teores de silicio e cobre, que nédo
possuem dados termodinamicos suficientes no software) foi inserida na condigdo obtida pelo
Thermo-Calc® ap6s o tratamento de solubilizagio a 1060 °C e a formagéo tanto da fase sigma
como a de nitretos de cromo foi permitida. Para a simulacéo de sigma, nitrogénio também néo
foi considerado.

As simulagdes foram feitas com a variacdo do tamanho da célula e configuracbes de
posicdo das fases, que serdo detalhadas no tdpico de Resultados e Discussdo. Dessa maneira,
pode-se avaliar a viabilidade da utilizagdo do DICTRA® para prever a precipitacio de fase
sigma e nitretos para o superdiplex da presente dissertacdo, comparando as simula¢fes aos

resultados experimentais obtidos.
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

Neste capitulo serdo apresentados os resultados e a discussdao das simulagdes
computacionais e ensaios laboratoriais.

A liga UNS S83071 foi simulada no Thermo-Calc® a fim de saber qual a temperatura
de solubilizacéo e de envelhecimento. Posteriormente foi realizada a anélise das amostras em
laboratdrio, com os resultados de MEV, ferritoscopio, dureza, MO e difracédo de raios-X para
cada condicdo. Em seguida, diversas simulac@es isotérmicas a 850 °C foram realizadas no
DICTRA® com o objetivo de avaliar a formacdo de nitretos de cromo e fase sigma e sua
aderéncia com os resultados experimentais.

A discussdo dos resultados continua com uma comparacdo entre todas as técnicas
utilizadas, bem como a comparacdo do UNS S83071 com demais acos inoxidaveis do tipo

duplex.

4.1 SIMULACOES DE EQUILIBRIO

A liga UNS S83071 foi submetida a simulagio computacional do Thermo-Calc® na base
de dados TCFE9 usando a composicdo quimica da Tabela 2 para verificacdo da temperatura de
solubilizacdo, em que ha somente ferrita (BCC_AZ2) e austenita (FCC_AL).

Na Figura 29 tem-se os resultados obtidos da fracdo em volume das fases em fun¢do da
temperatura, observando-se que a 1060 °C ha somente duas fases presentes no material, com
56,5% de ferrita e 43,5% de austenita, sendo esta a temperatura de solubiliza¢do escolhida para
inicio dos testes. Esta temperatura é proxima a temperatura mais baixa que possui apenas estas
duas fases (aproximadamente 1040 °C), ja que abaixo desta inicia-se a formacao de nitreto do
tipo CraN (HCP_A3#2). Temperaturas maiores levariam a maiores teores de ferrita, colocando
o material numa microestrutura diferente da tipicamente observada nos acos duplex.

Vale ressaltar que caso fosse considerada a porcentagem de fases ferrita e austenita em
mesmas proporgoes, a liga, de acordo com a simulagdo, apresentaria 7,92% de fase sigma e
1,42% de nitreto do tipo CroN (HCP_A3#2) em aproximadamente 995°C; por isso, optou-se
pela temperatura de 1060 °C, com apenas as duas fases de interesse, em proporcoes aceitas na
literatura como um aco duplex. Entretanto, vale ressaltar que para condi¢des de producéo, a
temperatura deve ser analisada novamente, ja que um forno industrial pode ter significativas

variagoes de temperatura.
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Figura 29 - Simulag&o computacional no Thermo-Calc® na base dados TCFE9 para verificar a
fracdo em volume das fases em funcdo da temperatura
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Fonte: Autora.

Apds solubilizacdo das amostras em laboratorio, tratamentos isotérmicos foram
realizados na temperatura de 850 °C em 10, 30, 60 e 600 minutos para avaliacdo dos resultados
em comparativo com as simulagdes computacionais. Tal temperatura foi escolhida pela
quantidade apreciavel de nitretos e possibilidade de formacdo de sigma, comprovada pela
simulacdo de equilibrio da Figura 29 e ja estudada por outros autores nos estudos de inoxidaveis
duplex (Moreira, 2023; Nilsson et al, 2000; Dos Santos, 2013; Magnabosco; Dos Santos, 2016).

4.2 MISCROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA (MEV)

As amostras nas diversas condi¢des foram analisadas no microscépio eletrénico de
varredura (MEV) com o objetivo de verificar as fases presentes em cada uma delas: como
recebida (CR), solubilizada e envelhecidas nos diferentes tempos.

Na Figura 30 tem-se a amostra CR, em que ha ferrita e austenita em sua microestrutura
sinalizadas na imagem, sendo a austenita os grdos mais finos com maclas e a ferrita os graos
maiores sem maclas.

Outro fator que pode ser observado na imagem é o fato dos grdos de austenita

apresentarem tamanhos muito divergentes entre si, tendo a austenita espessura expressivamente
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menor do que a da ferrita, mostrando que a estrutura estd bandeada por conta do processo

produtivo do tubo, a extruséo.

Figura 30 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para a amostra como recebida

EHT = 20.00 kV Signal A= BSD1 Date: 31 Oct 2024
WD= 79mm Mag= 500X {Probe= 13.0nA G460

Fonte: Autora.

A Figura 31 mostra o material solubilizado a 1060 °C por uma hora, observando-se a
presenca de ferrita e austenita, igual a condicdo como recebida. Contudo, apés solubilizagéo o
material ficou mais homogéneo em tamanhos de gréo.

Tal fator é importante visto que materiais mais anisotrépicos podem ter diferencas em
comportamentos de resisténcia a corrosdo e mecanica. Os tubos formadores de espiras, por
exemplo, muitas vezes sdo fornecidos sem a realizacdo do tratamento térmico, o que pode trazer

influéncias negativas no ciclo de vida do material.
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Figura 31 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para a amostra solubilizada a 1060

EHT = 20.00 kV Signal A= BSD1 Date: 5 Nov 2024
WD= 78mm Mag= 500X {Probe= 13.0nA G460
— _— - E

Fonte: Autora.

Na Figura 32 tem-se a imagem com maior aumento para a mesma condi¢do havendo
pontos formados entre os graos por todo comprimento da interface. A partir de analise de EDS
(Figura 33) no ponto amarelo da Figura 32 torna-se perceptivel que se trata de uma nova fase
rica em cromo e nitrogénio, possivelmente indicando a presenca de nitretos ja na amostra
solubilizada.

Entretanto, como o tamanho do nitreto é pequeno, o ponto do EDS também contabilizou
0s elementos quimicos da matriz, ndo sendo possivel discernir se o nitreto € do tipo CrN ou
Cr2N.
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Figura 32 - Imagem de MEV com elétrons secundarios para a amostra solubilizada a 1060 °C

EHT = 10.00 kV Signal A= SE2 Date: 5 Nov 2024
| | WD=79mm Mag= 10.00KX [FProbe= 50nA G460

Fonte: Autora.

Figura 33 - EBS na amostra solubilizada a 1060 °C
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Fonte: Autora.
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Ao contrario das condi¢bes anteriores, para o primeiro tempo de envelhecimento a
850 °C, de 10 minutos, j& é notavel a formacdo de fase sigma, cor branca na Figura 34. Na
regido delimitada pelo retangulo amarelo na Figura 34 (a) tem-se o grao de austenita na regido
superior (maclas) e o grdo mais escuro (ferrita) adjacente a ele, com a formacéo de sigma da
interface e crescimento na direcdo da ferrita, como foi verificado na revisdo da literatura.
Analisando a imagem completa, 0 mesmo comportamento se repete, com a formacgéo de sigma

preferencialmente na interface ferrita/austenita e crescendo na direcdo da ferrita.

Figura 34 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para a amostra envelhecida a 850
°C por 10 minutos (a) 500x (b) 1000x (c) 4000x
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EHT = 20.00 kV Signal A= BSD1 Date: 5 Nov 2024
WD=79mm Mag= 1.00KX [FProbe= 13.0nA G460
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EHT = 10.00 kV Signal A= BSD1 Date: 5 Nov 2024
WD=80mm Mag= 400KX [{FProbe= 50nA G460

Fonte: Autora.
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Conforme houve a ampliacdo da imagem (Figura 34(b)), pode-se perceber que ha
incidéncia de nitretos (pontos pretos) em toda interface ferrita/austenita e ferrita/ferrita
indicando a nucleacdo heterogénea e tendo, visualmente, maior quantidade ao ser comparado
com a condicdo solubilizada. Além da observacao de formacao de nitreto no contorno, é notavel
também a presencga de nitretos no interior da ferrita na Figura 34 (c), os dois mecanismos
abordados na revisdo da literatura, em que apresentam morfologias distantas devido a interface
coerente e semi-incoerente. No caso dos nitretos formados na interface, provavelmente a ferrita
estava supersaturada em nitrogénio e 0 mesmo estava tentando migrar para a austenita, mas
devido ao répido resfriamento, ndo houve tempo suficiente para a migracdo do nitrogénio e
houve a formagé&o de nitretos na interface.

Na Figura 34(b), na regido delimitada pelo retangulo amarelo, observa-se a formacao de
sigma entre trés graos de ferrita. No entanto, ndo é possivel afirmar que a sigma também tenha
crescido nos contornos ferrita/ferrita, pois as imagens sdo bidimensionais, 0 que impede a
verificagdo da presenca de gréo de austenita na terceira dimenséo.

A Figura 34 (c) mostra mais detalhes sobre o crescimento de sigma, onde a seta amarela
indica uma regido proxima a sigma com coloracao diferente do grdo de ferrita. Isso pode ser
explicado devido ao consumo de ferrita que formou sigma e ferrita empobrecida em cromo e
molibdénio, condicdo relatada no mecanismo (b) de formacdo da fase sigma apresentado na
revisdo bibliogréafica, Equagao 3.

Ja a seta azul indica uma regido de coloracgdo cinza escura proxima aos nitretos e que é
continua em toda interface. A hipoOtese para isso seria que a regido proxima ao nitreto se
transformou em austenita secundaria e, por isso, deslocou a interface, de forma analoga ao
apresentado na revisdo da literatura, em que a ferrita supersaturada da origem aos nitretos e a
austenita secundaria.

Para a amostra envelhecida a 850 °C por 30 minutos, representada na Figura 35 (a),
nota-se, visualmente, que a quantidade de sigma formada é superior & amostra com 0 mesmo
tratamento, mas com 10 minutos de aquecimento.

Os gréos de austenita ndo apresentam precipitacao de sigma em seu interior nem mesmo
para a maior ampliagéo (Figura 35(b)). Por outro lado, a matriz possui diversas tonalidades, que
pode ser relativa a ferrita (mais escura) e sigma com diversos tons por conta de possiveis
crescimentos da fase em diferentes tempos.

Os nitretos também foram observados nas interfaces austenita/ferrita e ferrita/ferrita,

com tamanhos maiores e em maior quantidade, comparado aos tempos anteriores, mas mesmo
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assim a fracdo de nitretos € muito inferior a de sigma (j& esperado pela simulagdo no Thermo-
Calc®).

Ou seja, mesmo o nitreto sendo uma fase dura, o0 aumento de dureza do material (e o
consequente aumento esperado de resisténcia a abrasdo) é devido a formacéo de sigma, ndo a
formacao incipiente de nitretos.

Figura 35 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para a amostra envelhecida a 850
°C por 30 minutos (a) 500x (b) 1000x
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WD= 9.17mm Mag= 100KX [IProbe= 13.0nA G460

Fonte: Autora.
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O material submetido ao tratamento por 30 minutos apresentou trincas. A imagem de
MEYV (Figura 36) mostra com maior nitidez a trinca transgranular na sigma, sem relagdo com a
austenita, isso pois a fase intermetalica € bastante fragil, sendo possivel apresentar trincas com
maior facilidade ao ser comparado com a austenita.

Quanto mais o material estiver bandeado e com regides de ferrita mais espessas, maior
a probabilidade de trincas no material, pela concentracdo de formacdo de fase sigma nestes
locais ap0s o envelhecimento. Na aplicacdo de tubo formadores de espiras, por exemplo, 0
fornecimento muitas vezes é solicitado sem o tratamento térmico de solubilizagdo, podendo
trazer impactos no comportamento do material dada a heterogeneidade provocada pelos
processos de laminagéo e extrusdo a quente, indicando a necessidade da solubilizacéo, e seu

controle para obtencdo de microestrutura homogénea e refinada, anterior a formacao de sigma.

Figura 36 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para a amostra envelhecida a 850

°C por 30 minutos enfatizando a trinca
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A Figura 37 (a) diz respeito a amostra envelhecida a 850 °C por 60 minutos. Os nitretos
estdo continuos em toda interface.

Para maiores aumentos (Figura 37 (b)), o coalescimento dos nitretos é mais nitido e a
presenca na interface também ¢é visivel. Para comprovacao sobre a presenca de nitretos, foi
realizado o ensaio de EDS no ponto amarelo da Figura 37 (b), sendo os resultados na Figura
38.

De acordo com o EDS, a fase € rica em cromo e nitrogénio, indicando a presenca de
nitretos, mas nao sendo possivel determinar a estequiometria do mesmo devido a presenca de
outros elementos quimicos. Os teores de cromo e nitrogénio podem ser parcialmente indicados
por serem presentes em outras fases adjacentes ao ponto que foi analisado. Ademais, 0
deslocamento da interface observado na amostra envelhecida por 10 minutos também é
observado.

J& em relacdo a matriz, as regides de tons mais escuros (associados a ferrita) na matriz

diminuiram ainda mais, indicando que a ferrita se transformou em sigma.

Figura 37 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para a amostra envelhecida a 850
°C por 60 minutos (a) 1000x (b) 5000x
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EHT = 10.00 kV Signal A= BSD1 Date: 18 Nov 2024
WD=82mm Mag= 500KX [Probe= 5.0nA G460

Fonte: Autora.

Figura 38 - EDS na amostra envelhecida a 850 °C por 60 minutos
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Fonte: Autora.
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Na Figura 39 é apresentado o resultado de MEV para a amostra envelhecida por maior
tempo (600 minutos). Nessa condicéo € perceptivel maior fracdo de nitretos, aléem de maior
tamanho destes em relacdo aos demais tratamentos apresentados. Além disso, para 600 minutos
de tratamento os nitretos também aparecem na interface austenita/austenita, 0 que ndo ocorria
nas demais condi¢des. Contudo, ainda se nota (como era esperado da simulacdo de equilibrio
da Figura 29) que a fracéo de nitretos é bastante inferior a de fase sigma presente.

A fase sigma também inicia seu crecimento nos contornos de grdo da austenita. No
retdngulo amarelo na Figura 39 tem-se esse fenémeno, em que toda ferrita foi consumida para
formagdo de sigma e agora a fase tem sua nucleacdo e crescimento no contorno
austenita/austenita, como acontece no terceiro mecanismo de formacao de sigma mencionado
na revisdo de literatura apresentada.

E valido ressaltar que alguns contornos de grdos de austenita/austenita possuem somente
nitretos, em outros somente sigma e algumas regides a formacdo de ambos, ndo mostrando

relagdo causal de formagéo entre as fases.

Figura 39 - Imagem de MEV com elétrons retroespalhados para a amostra envelhecida a 850

°C por 600 minutos

EHT = 20.00 kV Signal A= BSD1 Date: 19 Nov 2024
WD=77mm Mag= 1.00KX [Probe= 13.0nA G460
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Fonte: Autora.
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O ensaio de EDS também foi realizado para um campo da amostra envelhecida por 600
minutos (Figura 40), com a criacdo de mapas de composicao, verificando que a fase sigma é
rica em cromo e molibdénio e que os pontos pretos no contorno sao ricos em nitrogénio,

indicando a formacao de nitretos.

Figura 40 - Ensaio de EDS para um campo da amostra envelhecida a 859°C por 600 minutos
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Fonte: Autora.
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Com a utilizacdo de detector adequado acoplado ao MEV, o ensaio de EBSD foi
realizado em um campo aleatorio de cada condigdo e os resultados sdo mostrados na Figura 41.
Nesta, a fase vermelha indica a presenca de célula unitaria cubica de corpo centrado,
representando a ferrita; em verde tem-se a célula cubica de face centrada, representando a
austenita e em azul a fase sigma. Por conta da pequena dimensdo dos nitretos, nao foi possivel
identifica-los neste método.

Na condicdo como recebida e solubilizada ha somente ferrita e austenita. Nota-se que a
amostra solubilizada ainda apresenta-se bandeada, apesar de bandeamento menos intenso que
na amostra como recebida, como j& observado no MEV.

Para as amostras envelhecidas a 850 °C, nota-se que para o tempo de 10 minutos ja se
observa o inicio de formacdo de sigma majoriariamente na interface ferrita/austenita.

Quando o tempo € de 30 minutos, a fracdo de sigma cresce expressivamente na matriz,
que ainda permanece com a ferrita, indicando que ha nucleacdo e crescimento a partir da ferrita,
resultando em sigma e ferrita com baixo teor de cromo e molibdénio, como mostrado na
Equacdo 2, sendo o oposto do observado por Zhang et al (2017) e Dening et al (2011) em seus
estudos sobre os acos inoxidaveis do tipo duplex, que ha a formacao de austenita secundaria.

Os autores inferiram que, possivelmente, a formagdo de fases se dava conforme o
segundo mecanismo, em que a ferrita se transforma em sigma e austenita secundaria, como o
desenho esquematico (Figura 9) proposto por Zhang et al (2017), porém eles ndo realizaram
um ensaio como o EBSD para corroborar a informagdo como a aqui apresentada.

Ja no tratamento térmico por 60 minutos, apesar do mecanismo ainda ser presente, nota-
se também austenita entre a sigma formada, podendo ser associada a ferrita empobrecida que
se transformou em austenita.

Na ultima condicdo, tratamento por 600 minutos, a ferrita ndo esta mais presente, existe
somente austenita e sigma, com indicios que toda ferrita empobrecida se transformou em
austenita. Além disso, na regido representada pelo retangulo preto € possivel notar a formacao
de sigma no contorno austenita/austenita, ja observado no MEV. Nessa situacéo, o terceiro
mecanismo de formac&o de sigma € presente, como ja foi observado por Magnabosco (2009)
no aco inoxidavel UNS S31803.
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Figura 41 - Ensaio de EBSD para as amostras (a) como recebida, (b) solubilizada a 1060 °C, e
envelhecidas a 850 °C por (c) 10 minutos, (d) 30 minutos, () 60 minutos e (f) 600 minutos

sendo a fase vermelha representando a ferrita, em verde a austenita e em azul a fase sigma
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Fonte: Autora.
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4.3 FERRITOSCOPIO

As amostras foram testadas no ferritoscopio realizando 10 medic¢Ges por condicao
testada. Na Tabela 3 tem-se as fracGes volumétricas de ferrita, mostrando que ha aumento na
porcentagem da fase da condi¢do “como recebida” para “solubilizada”, j& esperado pelo
resultado obtido no Thermo-Calc no diagrama de equilibrio da Figura 29, ja que na condi¢do
de equilibrio era esperada fracdo volumétrica de ferrita de 56,5%.

Em relacdo aos tratamentos de envelhecimento, conforme esperado a partir das
informagdes da literatura, com o aumento do tempo de exposicdo do material a 850 °C, ha
diminuicdo do teor de ferrita, 0 que pode ser associado ao consumo da fase para a formacdo de
sigma.

Ao realizar o comparativo do ferritoscopio com os resultados de MEV e EBSD, tem-se
que as amostras envelhecidas por 30 e 60 minutos apresentavam pouca ferrita (fase vermelha
nas Figuras 41d e 41e), ja a amostra com 600 minutos de tratamento (Figura 41f) ndo havia a

fase, indicando coeréncia com as medi¢oes do ferritoscopio da Tabela 3.

Tabela 3 - Resultados obtidos no ferritoscopio para todas condi¢Ges

Condicdo Fracdo em volume de ferrita
Como recebido 33,3 * 3,4
Solubilizado 54,8 * 1,5
10 min 41,6 * 0,4

30 min 5,2 + 0,2

60 min 2,5 * 0,1
600 min 0 * 0

Fonte: Autora.

Os valores obtidos no ferritoscopio foram utilizados como calibracdo das simulagdes
computacionais para 0s modelos testados e tamanhos de célula, ja que analisam toda a

superficie da amostra ao realizar o teste.
4.4 DUREZA
A dureza Vickers foi mensurada em todas as amostras. Na condi¢ao “como recebido” a

dureza medida foi de 299 HV5 + 9, ja a amostra solubilizada apresentou dureza de 293HV5 +

9, 0 que pode ser explicado de acordo com os dados obtidos no ferritoscopio, em que a condi¢ao
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solubilizada apresenta maior porcentagem de ferrita, fase mais mole ao ser comparada com a
austenita.

Na Figura 42 tem-se os resultados para as demais condi¢des com varia¢@es de tempo de
envelhecimento e considerando também uma linha em 293 HV5 para representar o valor obtido
para o material solubilizado. A medida que aumento do tempo, maior é a dureza mensurada na
amostra, 0 que se relaciona com a literatura sobre a fase sigma apresentar alta dureza. Assim,
com o aumento do tempo, e maior fracdo de fase sigma, maior a dureza apresentada. A partir
de 30 minutos, por exemplo, ha expressivo aumento de dureza.

Ao analisar a ultima condigdo, com 600 minutos de tratamento térmico a 850 °C, tem-
se que numericamente o valor de dureza foi inferior ao tempo anterior a esta, de 60 minutos.
Contudo, apo0s relizacdo de analise de variancia ANOVA para 95% de confiabilidade, foi
constatado que os valores podem ser considerados sem alteracao ja que o valor-P foi de 0,0546,
superior a 0,05.

Isso indica que, provavelmente, algumas medicGes foram feitas mais em alguma regido
com austenita, que possui dureza inferior a fase sigma, explicando até mesmo o desvio padrao
mais expressivo. Assim, apesar de visualmente os resultados da Gltima condicao (600 minutos)
aparentarem ser inferiores aos de 60 minutos de envelhecimento, os resultados podem ser
considerados iguais entre si. Com isso, mais uma vez se comprova que a presenca de uma
estrutura solubilizada refinada é necessaria, permitindo maior uniformidade da formacéo de
sigma nas amostras envelhecidas.

Além disso, a porcentagem de ferrita disponivel para a formacéo de sigma na condicéo
de 60 minutos era de 2,5% conforme o ferritocdspio, ou seja, apds os 600 minutos, apesar de
haver a formacdo de sigma a partir da austenita também, o teor de sigma ndo apresentou
significativo aumento para que houvesse impactos na dureza do material, revelando que uma

condicdo limitrofe (60 minutos) para aumento da dureza.
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Figura 42 - Dureza Vickers com carga de 5kgf para diferentes tempos de envelhecimento a 850

°C
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Fonte: Autora.
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4.5 MISCROSCOPIA OPTICA (MO)

As amostras de UNS S83071, apos tratamento e preparacdo metalografica, foram

analisadas por intermédio do microscépio Optico (MO) em diferentes aumentos para as

condicgdes envelhecidas nos diferentes tempos, para quantificar a porcentagem de fase sigma

formada para cada condicdo de envelhecimento.

Na Figura 43 tem-se a micrografia dptica da amostra envelhecida a 850 °C por 30

minutos, na qual, apds ataque em 10% de hidroxido de sddio (NaOH), tem-se a fase sigma

atacada preferencialmente em preto. Nota-se a semelhanga morfologica da fase sigma aqui

apresentada com a observacdo em MEV (Figura 35) e em EBSD (Figura 41d).
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Figura 43 - Microscopia Optica da amostra envelhecida a 850 °C por 30 minutos ap6s ataque
em 10% NaOH por 5 segundos
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Fonte: Autora.

Assim, realizou-se estereologia quantitativa de tais regides em preto utilizando como
base vinte campos diferentes na amostra, em analise realizada no software ImageJ. No processo
utilizou-se as imagens sem a escala de barra para que as cores nao influenciassem no resultado
(Figura 44a).

Posteriormente a imagem foi colocada em escala cinza para melhor identificacdo das
nuances de cores e o software identificou onde havia os tons mais escuros e os coloriu de
vermelho (Figura 44b), determinando a fracdo presente, que para a imagem analisada foi de
35,0% de sigma. O processo foi realizado para todas as condigdes e os resultados indicados na
Figura 46.
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Figura 44 - Microscopia ptica da amostra envelhecida a 850 °C por 30 minutos sob anélise do

ImageJ
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Fonte: Autora.

De acordo com os resultados, foi contabilizado cerca de 25,3% de intermetalicos para a
condicdo de 10 minutos de envelhecimeno, que possivelmente, sdo associados a formacao de
fase sigma. O desvio padrdo para a quantificacdo foi de 6,12%, que é justificado pela baixa
diferenciacdo de coloracdo entre as fases e pelo fato do ataque formar relevos na superficie da
amostra, provocando diminuicdo da sua nitidez e podendo comprometer na quantificacéo.

Na estereologia quantitativa relativa a condi¢do de 30 minutos, o teor de sigma para a
amostra foi de 34,9% com desvio padrdo de 5,3%, indicando maior teor de fase em relacéo ao
tratamento anterior dado maior tempo de exposi¢do da amostra em temperaturas elevadas para

a formacao da fase.
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J& o tratamento térmico com 60 minutos de duragdo apresentou fracdo volumétrica de
sigma de 36,2% com desvio padréo de 5,2%. Ao realizar a analise ANOVA de fator Ginico com
95% de confianca para o tratamento de 30 e 60 minutos, obteve-se valor P superior a 0,05,
indicando que ndo houve diferenca significativa entre os resultados das duas amostras.

Tal fato pode ser explicado devido a pequena diferenca no teor de ferrita obtido pelo
ferritoscdpio (Tabela 3) entre estas duas condi¢des, com uma diferenca de apenas 2,7 pontos
percentuais, ou seja, o teor de sigma possivel de ser formado a partir da ferrita nas duas
condicdes é equivalente.

A Ultima amostra analisada foi submetida ao envelhecimento a 850 °C por 600 minutos
e de acordo com a estereologia quantitativa, a fracdo volumétrica de sigma foi de 42,1% com
desvio de 4,2%, indicando aumento da quantidade de fase conforme em maiores tempos de
envelhecimento, como notado na revisdo da literatura, provavelmente também com formacao a
partir da austenita. Entretanto, esse aumento de 36,2 % para 42,1% ndo provoca aumento
substancial na dureza. Isso significa que esse aumento de cerca de 6 pontos percentuais ndo
afeta significativamente a dureza.

Além disso, para essa condicdo, foi verificada a presenca de trincas na superficie da
amostra, bem como observado no MEV para a amostra envelhecida a 850 °C por 30 minutos.
A Figura 45 - Amostra envelhecida a 850 °C por 30 minutos com trinca transgranular a sigma
mostra todo comprimento de trinca quase perpendicularmente aos gréos de austenita. Verifica-
se que a trinca percorre o caminho somente da fase sigma, ndo tendo relacdo com a austenita,
isso pois a fase intermetalica é bastante fragil, sendo possivel de apresentar trincas com maior

facilidade ao ser comparado com a austenita.
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Figura 45 - Amostra envelhecida a 850 °C por 30 minutos com trinca transgranular a sigma
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Fonte: Autora.

Na Figura 46 tem-se o grafico da evolucdo da fracdo em area da fase sigma conforme
os resultados obtidos na estereologia quantitativa, mostrando que conforme ha aumento do
tempo, maior a quantidade de fase sigma formada.

A andlise de variancia ANOVA foi realizada para os quatro tempos analisados
considerando-se confiabilidade de 95%. O valor-P obtido foi abaixo de 0,05, indicando que de
fato ha diferenciagéo entre os teores de sigma obtidos em cada uma das condigdes, ou seja, ha

aumento do teor de fase com maiores tempos de tratamento térmico.
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Figura 46 - Fracdo volumétrica de sigma em fungdo do tempo de envelhecimento
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Fonte: Autora.

4.6 DIFRACAO DE RAIOS-X

A difracdo de raios-X foi realizada em todas as condicOes estudadas. Da Figura 47 até
a Figura 52 é possivel visualizar os resultados. As duas primeiras Figuras, correspondentes as
condicBes CR e SOL, sdo compostas somente por ferrita e austenita. O resultado é condizente
com o esperado para a liga, com as observa¢Ges microestruturais realizadas, e comprova o
sucesso do tratamento de solubilizacdo proposto.

Ja para o tempo de 10 minutos, além de ferrita e austenita, observou-se também alguns
picos de fase sigma. Para 30 e 60 minutos de tratamento, além das trés ja citadas, foi possivel
constatar a presenca de nitretos do tipo M2N, como previsto na revisdo da literatura, sem
identificacdo de nitretos do tipo MN.

Para o maior tempo de envelhecimento (600 minutos), os picos de ferrita j4 ndo estdo
presentes, tendo apenas austenita, sigma e nitretos do tipo M2N, o que concorda com 0s

resultados de ferritoscopio da Tabela 3.



Figura 47 - Difratograma da raio-X da amostra como recebida
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Figura 48 - Difratograma da raio-X da amostra solubilizada a 1060 °C por uma hora
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Figura 49 - Difratograma da raio-X da amostra envelhecida a 850 °C por 10 minutos
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Figura 50 - Difratograma da raio-X da amostra envelhecida a 850 °C por 30 minutos
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Figura 51 - Difratograma da raio-X da amostra envelhecida a 850 °C por 60 minutos
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Figura 52 - Difratograma da raio-X da amostra envelhecida a 850 °C por 600 minutos
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4.7 SIMULACOES DE CINETICA

Ap0s obtencgdo dos resultados laboratoriais, as simulagdes de cinética foram realizadas
no DICTRA®. Inicialmente, devido ao histdrico da literatura, a fase sigma foi simulada
considerando as duas formatacdes de célula mencionadas na metodologia deste trabalho.

No modelo A (Figura 53), o dado de fracdo volumétrica de ferrita foi plotado em funcéo
do tempo de tratamento. A partir dos resultados, percebe-se que quanto menor o tamanho da
célula, a difusdo acontecia de maneira mais facil e a diminuicdo do teor de ferrita conforme
tempo de envelhecimento tinha maior queda em comparativo com os outros tamanhos de célula.
Contudo, 0 modelo mostrou uma limitagcdo na diminui¢do da fracdo volumétrica de ferrita em
18,5%, ndo representando a realidade, em que ha consumo total de ferrita para tempos maiores.

No modelo B (Figura 54), da mesma forma que o modelo A, quanto menor o caminho
de difusdo (tamanho da célula), mais o teor de ferrita diminuia com o tempo, mas sem restricdo
da fracdo de ferrita, sendo mais aderente ao resultado do ferritoscopio, que apresenta barra de

erros no grafico, mas devido ao seu baixo valor, ndo é possivel visualiza-la.

Figura 53 - Simulacéo difusiva do Modelo A para diferentes tamanhos de célula
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Figura 54 - Simulacéo difusiva do Modelo B para diferentes tamanhos de célula
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Admitindo o modelo B como o mais aderente aos resultados obtidos no ferritocopio para
0 menor tamanho de célula, um novo teste foi realizado. Sabendo-se que o tamanho total das
células é de 6 um e que as simulagdes séo iniciadas a partir das condigdes da amostra
solubilizada (56,5% de ferrita e 43,5% de austenita), foi feito um calculo de equivaléncia para
gue o tamanhos de cada célula fossem proporcionais aos teores das fases.

Assim, o modelo B com a célula de tamanhos adaptado foi testado com tamanho da
célula de ferrita de 3,4 um e de austenita de 2,6 um. Para os tempos testados experimentalmente,
a simulacdo difusiva representou 0 comportamento do material, como mostra a Figura 55 -
Fracdo em volume de ferrita em funcdo do tempo para os resultados de ferritoscdpio e a

simulacdo com o tamanho de célula adaptado.
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Figura 55 - Fracdo em volume de ferrita em funcdo do tempo para os resultados de ferritoscopio

e a simulagdo com o tamanho de célula adaptado
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Fonte: Autora.

Analogamente ao que foi realizado para a ferrita, a quantidade de sigma formada obtida
nos resultados de estereologia quantitativa foi comparada com o resultado da simulagdo. A
Figura 56 mostra que para 0s poucos resultados experimentais, o resultado de simulacao foi
condizente com 0s experimentos, mas seriam necessarios mais dados em diferentes tempos para
corroborar que a simulacdo de fato esta condizendo com o comportamento do material.

Além disso, é importante notar que ndo se encontra no resultado de simulagao o patamar
de formacdo de sigma, mostrando que o software ndo é capaz de prever qual a quantidade
méaxima de sigma que é possivel ser formada para o material a 850 °C. Por outro lado, sabendo-
se que a quantidade de ferrita pode ser prevista devido ao comportamento similar da simulagéo
com os dados do ferritoscdpio, é possivel utilizar o DICTRA® para prever também a maxima
formacédo de sigma tendo como base todo o consumo da ferrita, posto que apesar do inicio do
crescimento a partir da austenita, ele acontece de forma bastante lenta e com pequenas
diferengas no teor de sigma do material. Assim, é possivel a utilizagdo do DICTRA® para prever
a formacéo de sigma da liga, e prever o tempo de envelhecimento para maximizacéo de sigma,
obtido pelo total consumo de ferrita, 0 que é o esperado no equilibrio desta liga, como calculado

na Figura 29.
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Figura 56 - Fracdo em volume de sigma em funcgéo do tempo para os resultados de estereologia

quantitativa e a simula¢do com o tamanho de célula adaptado
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Em seguida, paraentender como o perfil de cromo varia conforme a distancia da célula,
foi plotado o gréafico da fracdo em massa de cromo em funcdo da distancia da célula para
diversos tempos de envelhecimento.

Na Figura 57 tem-se o resultado para o tratamento com 10 minutos de duracdo, em que
a regido verde representa a austenita, a vermelha sendo a ferrita e a azul a fase sigma. Préximo
a interface austenita/ferrita ha reducéo do teor de cromo que pode ter sido doado para a ferrita.
Isso acontece pois, uma vez que ha particdo de cromo da ferrita para a sigma, a ferrita tem
possibilidade de dissolver mais cromo e, com isso, como ha disponibilidade na austenita, a fase
v doa o0 cromo para a fase a.

Ja na interface ferrita/sigma, a ferrita tem diminuicdo da fracdo de cromo, ja que ela esta
fornecendo o elemento para a formacao de sigma na Gltima regido do grafico, que possui maior

porcentagem de cromo ao ser comparada com as demais fases.
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Figura 57 - Perfil de cromo obtido em simulagdo computacional para o tamanho de célula

adaptado considerando tratamento de 600 minutos
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O perfil de cromo em funcdo do tamanho da célula também foi analisado para o
tratamento de 600 minutos (Figura 58). A célula de austenita aumenta de tamanho, de 2,6 um
para aproximadamente 3 um e a ferrita fica com cerca de 0,2 um devido ao consumo para a

formacdo de sigma, enquanto essa representa todo restante do tamanho da célula.

Figura 58 - Perfil de cromo obtido em simulagdo computacional para o tamanho de célula

adaptado considerando tratamento de 600 minutos
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Em relagdo as simulacbes que prevém a formacdo e nitretos, a composi¢do quimica
inserida no software continha todos os elementos ja considerados além do nitrogénio. Para essa
condicdo, os modelos A e B foram testados e conseguiu-se obter resultados apenas com o
modelo B, em que a formacao de nitretos se da entre a ferrita e austenita.

Entretanto, o tempo méximo de tratamento térmico que foi possivel simular foi de 34
segundos, que ndo corresponde ao menor tempo (10 minutos) utilizado neste trabalho. Isso
acontece pois a definicdo das fases com o nitrogénio nio é aprimorada no DICTRA®,

provocando dificuldades na execucdo da simulagcdo computacional.

4.8 COMPARACAO ENTRE AS TECNICAS

A liga UNS S83071 foi submetida a diversos testes experimentais para as duas
condigdes: como recebida e solubilizada. Na amostra como recebida, os resultados de MEV
indicaram a presenca somente de ferrita e austenita (Figura 30). No EBSD (Figura 41a), as
células unitarias que apareceram nos resultados também eram respectivas as duas fases. Além
disso, no ensaio de difracdo de raios-X somente 0s picos relativos a austenita e ferrita foram
encontrados, indicando que a amostra ndo apresentava demais fases advindas do processo
produtivo.

Contudo, foi notavel a estrutura bandeada para todos os ensaios de imagem desta
amostra, que pode trazer problemas futuros pois a matriz apresentou espacamento maior ao ser
comparado com os graos de austenita e, € justamente nessa regido que a sigma € formada em
condigdes de envelhecimento. Como observado em imagens de MO para a amostra envelhecida
por 30 minutos e em MEV para a amostra envelhecida por 600 minutos, as trincas aconteceram
transgranularmente a sigma, sendo importante a realizacdo do tratamento térmico de
solubilizacdo controlado, buscando estrutura mais homogénea, para evitar estas ocorréncias de
trinca e futuras paradas de manutengéo ndo programadas para aplicaces que venham a utilizar
0 material na condicao envelhecida, como é o caso do tubo formador de espira.

A amostra solubilizada a 1060 °C apresentou somente ferrita e austenita no EBSD
(Figura 41b) e nos picos obtidos no difratbmetro de raio-X (Figura 48). Contudo, nas imagens
de MEV (Figura 31) foi possivel notar a presenca de nitretos formados heterogeneamente na
interface ferrita/austenita para aumentos de 10.000 vezes. Ou seja, ha nitreto ja na condicéo
solubilizada, porém o tamanho das particulas formadas ndo foram suficientes para ter resolucéo

nas outras técnicas.



90

Comparando a microestrutura de ambos os casos, devido a solubilizagdo da amostra,
houve menor anisotropia ao comparar ao material na condi¢céo de recebimento. Contudo, para
que o material fique mais homogéneo, outros estudos de controle de formacdo da estrutura
solubilizada devem ser conduzidos.

A simulagdo computacional foi realizada para a amostra solubilizada utilizando-se o
Thermo-Calc®, que apresentou a fragdo volumétrica de ferrita muito similar ao resultado obtido
no ferritoscopio, sendo os valores de 56,5% e 54,8%, respectivamente. Ademais, quando se faz
uma comparacao indireta com os resultados do ferritoscopio com a dureza das amostras, 0s
resultados sdo compativeis com os experimentos. A amostra como recebida, por apresentar
menor fragédo de ferrita (33,3%) - fase mais mole em comparagéo com a austenita - em relagao
ao material solubilizado (54,8%) teve como resultado a dureza mais elevada.

As amostras envelhecidas a 850 °C apresentaram um comportamento condizente com o
esperado pela literatura. Na condicdo de 10 minutos foi observado no MEV as fases ferrita,
austenita e a precipitacdo e crescimento da fase sigma a partir da ferrita na interface
ferrita/austenita. O resultado também foi constatado no EBSD. O consumo de ferrita para a
formacdo de sigma foi observado, além das imagens, no ferritoscopio, em que se constatou
diminuicdo em cerca de 13 pontos percentuais da fracdo dessa fase ao comparar com a amostra
solubilizada.

As imagens de MEV também mostraram a presenca das trés fases e também dos nitretos.
O ensaio de EDS conseguiu comprovar a formacéo de nitretos devido ao elevado teor de cromo
e nitrogénio do ponto escolhido. Além disso, acredita-se que houve crescimento da fase, pois
0s picos do nitreto do tipo Cr2N ja apareceram no difratograma de raio-X, indicando ainda qual
a natureza da estequiometria do nitreto presente na amostra.

Com a precipitacdo de fase sigma e nitretos na amostra foi perceptivel o0 aumento de
dureza comparado com a amostra solubilizada. Ademais, o desvio padrdo também foi maior,
pois ha probabilidade do indentador atingir a austenita em algumas medicgdes e a sigma em
outras, 0 que permite expressiva diferenca nos valores de dureza medidos para uma Unica
amostra.

No envelhecimento por 30 minutos, da mesma maneira que o tratamento por 10 minutos,
também foi notoria a presenca de ferrita, austenita, sigma e nitretos para o MEV e difracdo de
raio-X. Na matriz da microestrutura do material, nos resultados de MEV e EBSD, foi notdrio o
crescimento de fase sigma a partir da ferrita. No ferritoscopio a porcentagem de ferrita diminuiu
de 41,6% em volume para 5,2% e, visivelmente (MEV e EBSD) a ferrita diminuiu sua

incidéncia para os diversos campos analisados.
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De acordo com a estereologia quantitava, que apresentou resultados muitos compativeis
com o comportamento do DICTRA®, a fragdo de sigma foi de 34,9%, comparada com 23,3%
na condicao anterior (10 minutos).

O EBSD para essa amostra € compativel, qualitativamente, com os resultados obtidos
nas demais técnicas, além de ter informagdes sobre o crescimento de sigma. E possivel inferir
que a formacdo e o crescimento de sigma se da, primeiramente, com o consumo da ferrita para
formacéo de sigma e de ferrita empobrecida em cromo e molibdénio, uma vez gque nota-se a
presenca de regides de ferrita em meio a sigma que possuem, em sua interface, a presenca de
austenita. Tal fase se forma por conta da concentragdo de cromo e molibdénio cada vez menor
na ferrita j& empobrecida, permitindo sua transformagdo em austenita.

Devido a fracdo de sigma aumentar significamente e a ferrita diminuir, ha aumento na
dureza do material, de 327 HV5 para 470 HV5.

As mesmas observactes de MEV, EBSD e difracdo de raios-X foram observadas para
a amostra envelhecida por 60 minutos, mas pelo fato de maior tempo em exposicao, os nitretos
tiveram aumentos de tamanhos e/ou coalesceram. No EBSD, visualmente, a fracdo de ferrita
diminuiu, sendo condizente com a maior reducdo do teor de ferrita obtido pelo ferritoscopio.
Todavia, essa comparacdo exige cuidados uma vez que o valor de ferritoscopia foi medido dez
vezes em toda amostra e h4 somente um campo analisado de EBSD. De qualquer maneira,
visualmente, ha diminuicdo da ferrita e aumento da austenita dentro da sigma, indicando ainda
formacdo de sigma. Outro indicio de crescente precipitacdo é o aumento da dureza do material
ao ser comparado com o envelhecimento por 30 minutos.

Na amostra envelhecida por 600 minutos, o crescimento e coalescimento de nitretos
foram percebidos visualmente no MEV, bem como em condi¢6es anteriores. O difratograma de
raios-X indica também a existéncia do precipitado. Devido as diversas tonalidades da matriz, é
dificil comprovar somente com as imagens de MEV que toda ferrita do sistema foi convertida
em fase sigma, mas na difracdo de raios-X e ferritoscopia a fase ndo é mais observada,
comprovando seu total consumo.

Por outro lado, pelo MEV é possivel verificar o inicio do consumo da austenita para a
precipitacdo de sigma, ja que a interface austenita/austenita apresentam a formacao dessa fase.
No EBSD, alguns gréos de austenita apresentam a fase sigma na interface também. Além disso,
ndo se nota mais a presenca de ferrita nessa condicdo, mas sim uma estrutura totalmente
composta por sigma, austenita e nitretos, estes Gltimos em menor fragcdo volumétrica, como

esperado nas simulagdes de equilibrio.
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Apesar da reducéo de ferrita e formagao na interface da austenita, o valor de dureza néo
sofreu variagdo significativa conforme a anélise de varidancia ANOVA. Presume-se que 60
minutos de tratamento a 850°C sejam suficientes para formar toda sigma e atingir a maxima
dureza no material.

De acordo com os resultados obtidos, ao analisar somente a transformacéo de fase, o
UNS NO08371 se mostra promissor para a aplicacdo dos tubos formadores de espiras por conta
da velocidade de transformacéo de fase associada com a dureza do material para o tempo de 60
minutos de tratamento a 850°C. Contudo, demais testes sdo necessarios para verificar se o
material possui todos os fatores necessarios para melhor comportamento nessa aplicagéo.

As simulagdes de equilibrio e difusdo foram realizada por intermédio da utilizacdo do
Thermo-Calc® e DICTRA® e os resultados para a formagao de fase sigma foram confrontados
com 0s experimentos.

De forma geral, os softwares puderam descrever as composicOes de equilibrio para as
fases e a tendéncia de precipitacdo no aco inoxidavel duplex. Entretanto, ensaios com mais
tempos de tratamento térmico permitem verificar se realmente o comportamento do material
para demais tempos esta convergindo com os resultados do DICTRA®.

Ademais, a simulagio de DICTRA® permitiu prever o tempo necessario para
praticamente consumir toda ferrita (60 minutos), que é o tempo para maxima formacao de sigma
a partir da ferrita.

Os resultados sdo relevantes para o estudo dos materiais, pois podem auxiliar no
desenvolvimento de novas ligas com reducédo de alguns testes a serem realizados no material.
O software pode ser aliado para desenhar tratamentos a outras temperaturas ndo estudadas no
presente trabalho ou para ligas com modificacdo da composicdo quimica.

4.9 COMPARATIVO ENTRE DIFERENTES ACOS DUPLEX COM RELACAO A
FORMACAO DE FASE SIGMA

A partir de dados coletados de diferentes publicagcbes ja& mencionadas no presente
trabalho, a Figura 59 apresenta a porcentagem de ferrita formada a 850 °C em fungéo do tempo
para quatro diferentes acos inoxidaveis do tipo duplex, incluindo o UNS S83071, com o0s
resultados obtidos pelo ferritoscopio. Cada trabalho obteve a porcentagem de ferrita utilizando
um método diferente, além de outros fatores como tamanho de grdo, o grau de bandeamento e
a fracdo dessas fases ap0Os a solubilizacdo. Contudo, todos foram colocados juntos para

comparacao.
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O aco inoxidavel daplex UNS S31803 foi o material que apresentou maior tempo para
consumir completamente a ferrita do sistema, revelando que seu processo precisa de mais tempo
para a formacédo de sigma comparado com os demais. Ja em relacdo ao superduplex (UNS
S32906 e UNS S32750), 0 S32750 foi 0 que apresentou primeiro o esgotamento da ferrita. Ao
analisar o UNS S83071, liga em estudo nesta dissertacao, foi a liga em que primeiro houve todo
consumo da ferrita, indicando que a fase sigma se forma de forma mais rapida ao comparar com
0s demais.

Vale notar que no trabalho de Moreira (2023) com o UNS S32750, para o tempo de 150
minutos, houve aumento do teor de ferrita, 0 que pode indicar alguma medic&o equivocada ou

problemas relativos ao tratamento térmico.

Figura 59 - Porcentagem de ferrita a 850°C em funcéo do tempo para diversos acos inoxidaveis

do tipo duplex
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Fonte: Autora.

Além do teor de ferrita, comparou-se também a porcentagem de sigma a 850°C para
diferentes tempos para diversos acos inoxidaveis do tipo ddplex (Figura 60). Os materiais
possuem diferentes composi¢Ges quimicas com variacdo nos teores de cromo, molibdénio e
demais que afetam diretamente na formacéo de fase sigma, diferentes sequéncias da tratamento
térmico, tamanho de grdo, entre outros, ndo sendo possivel fazer uma relacéo direta entre eles.

Contudo, pode-se notar que o UNS S83071 é o material que apresenta maior porcentagem de
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fase sigma dentre os agos comparados, com possivel maior contribuicdo para aumento de dureza
do material na aplicacdo em condicdo envelhecida, como é o caso de tubos formadores de
espiras.
Figura 60 - Porcentagem de sigma a 850°C em funcao do tempo para diversos acos inoxidaveis
do tipo duplex
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5 CONCLUSOES

O presente trabalho apresentou o estudo da formacéo de fase sigma e nitretos para a liga
UNS S83071 por intermédio de ensaios laboratoriais e simulacdo computacional nos softwares

Themo-Calc® e DICTRA®. As principais conclusdes do trabalho sio:

1. A microestrutura bandeada pode impactar em formacdo de trincas para longos tempos de

tratamento térmico de envelhecimento.

2. Para 0 aco inoxidavel UNS S83071, a fase ferrita quando exposta a temperatura de 850 °C,
se tranforma em sigma e ferrita empobrecida de cromo e molibdénio em seus estagios iniciais.

Apbs todo consumo da ferrita, a austenita comeca se tranformar em sigma.

3. Apesar de presentes, os nitretos podem néo trazer grandes influéncias no aumento de dureza
de aco envelhecido, dada sua menor fracdo volumétrica quando comparada a fracdo de fase

sigma formada.

4. O DICTRA® pode ser utilizado como auxilio para avaliar formacéo de fases intermetalicas
em acgos duplex envelhecidos, avaliando-se o consumo de fase ferrita em funcéo do tempo de

envelhecimento.

5. O tamanho da célula computacional e modelos de simulacdo apresentam significativa
variacdo sem apresentar dados que sejam convergentes. Assim, é parametro que requer

calibracdo conforme a demanda da simulacao a ser realizada.
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6 SUGESTAO DE TRABALHOS FUTUROS

1. Realizacao do estudo para demais tempos de tratamento isotérmico a 850 °C.

2. Realizagéo de ensaios para outras temperaturas a fim de obter o diagrama TTT da liga.

3. Aplicacdo da liga na aplicacdo dos tubos formadores de espiras para investigar o

comportamento do material diante demais fatores que envolvem o processo.

4. Estudar o ciclo termomecanico e o tratamento de solubilizagdo na obtencdo das estruturas

em tubos de paredes grossas.
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