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RESUMO

Os acos inoxidaveis superduplex (AISD’s) sdo ligas austenitico-ferriticas resistentes a corrosao
(CRA) com numero equivalente de resisténcia a corrosao por pite (PREN) superior a 40. Essa
classe de acos combina excelentes propriedades mecénicas e resisténcia a corrosao
possibilitando a aplicagdo dessas ligas em ambientes agressivos e hostis como na inddstria
quimica e petroguimica e, especialmente, na producdo e refino de petrleo e gas. Essas
caracteristicas sao atribuidas, principalmente, devido a presenga de duas fases: a ferrita (o) e a
austenita (y) distribuidas, aproximadamente, em igual propor¢do. Entretanto, os AISD s&o
passiveis de sofrerem a precipitacdo da fase deletéria alfa linha, mais pronunciada em 475°C.
Essa precipitacdo causa a fragilizacdo do material promovendo aumento na dureza, no limite
de escoamento, no limite de resisténcia e diminuicdo no alongamento total. Este trabalho
objetivou estudar os efeitos dos tratamentos de solubilizagdo e envelhecimento nas
propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo do UNS S39274 nas condigdes Como
Recebido, Como Recebido Solubilizado a 1150°C por 40 minutos e envelhecidas a 400°C por
8 e 12 horas e a 475°C por 4, 8, 12 e 200 horas. A microestrutura foi observada por Microscopia
Optica (MO) e Microscopia Eletronica de Varredura (MEV) apresentando duas fases, ferrita
(o) e a austenita (y). Os efeitos dos tratamentos térmicos nas propriedades mecanicas do
material foram verificados por meio dos ensaios de dureza e microdureza Vickers, tracdo
uniaxial e impacto Charpy. Os resultados mostram um aumento na dureza, no limite de
escoamento e no limite de resisténcia em funcdo do tempo de envelhecimento das amostras a
400°C e 475°C. Por outro lado, apontam uma diminuicdo no alongamento e, sobretudo, na
energia de impacto Charpy. Essas alteragdes nas propriedades mecénicas estdo mais
evidenciadas nas amostras do UNS S39274 envelhecidas a 475°C. Ja os ensaios de corrosao por
Polarizacéo Eletroquimica por Reativacéo Ciclica (PERC ou DL-EPR) indicam que ndo houve
sensitizacdo das amostras analisadas. O que sugere que o material apresentou alta resisténcia a
COrrosao.

Palavras-chave: Microestrutura. Tratamento Térmico. Fendmenos de Precipitacdo. Agos

Inoxidaveis.
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ABSTRACT

Superduplex stainless steels (SDSSs) are austenitic-ferritic corrosion resistant altos (CRA) with
pitting equivalent number (PREN) higher than 40. This class of steel combines excellent
mechanical properties and corrosion resistance, for this reason these alloys have found
widespread use in aggressive and hostile environments such as in the chemical and
petrochemical industry and especially in the oil and gas production and refining. These
characteristics are mainly attributed to the presence of two phases: ferrite (o) and austenite (y)
distributed nearly in equal proportion. However, SDSS are subject to suffer deleterious
precipitation of alpha prime (a') phase, more pronounced at 475°C. This precipitation causes
embrittlement of material, promoting an increase in hardness, in yield strength, in the ultimate
tensile and decrease in total elongation. This work aimed to to study the effects of solubilization
and aging treatments on the mechanical properties and corrosion resistance in the SDSS UNS
S39274 under the conditions As-Received, As-Received solution-treated at 1150°C for 40
minutes and aged at 400°C for 8 and 12 hours and at 475°C for 4, 8, 12 and 200 hours. The
microstructure was observed by Optical Microscopy (OM) and Scanning Electron Microscopy
(SEM) showing two phases, ferrite (o) and austenite (y). The effects of isothermal treatments
on the mechanical properties of the material were studied using Vickers hardness and
microhardness, uniaxial tensile and Charpy impact tests. The results show an increase in
hardness, yield strength and ultimate tensile as a function of aging time of the samples at 400°C
and 475°C. On the other hand, they point to a decrease in elongation and, above all, in Charpy
impact energy. These changes in mechanical properties are more evident in SDSS UNS S39274
samples aged at 475°C. Corrosion tests by Electrochemical Polarization Cyclic Reactivation
(PERC or DL-EPR) indicate that there was not sensitization of the analyzed specimens. Which
suggests that the material had high corrosion resistance.

Keywords: Microstructure. Heat Treating. Precipitation Phenomena. Stainless Steels.
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CAPITULO 1

1. INTRODUCAO

A extracdo do petréleo bruto dos reservatorios em aguas profundas ou ultra profundas
tem exigido da indlstria de gas e petroleo o desenvolvimento de materiais resistentes ao
ambiente agressivo e hostil que, dentre outras variaveis, possui alta pressdo, gas carbonico
(C0Oy), gas sulfidrico (H2S), altas concentracGes de cloretos e acido carbbnico (H2COs) - muito
corrosivo, formado da juncdo de CO2 mais agua (H20).

Os agos UNS S32750 e UNS S32760 sdo classes tradicionais de AISD"s com 25%Cr,
7%Ni e 3-4%Mo (% em peso). Ambos os graus tém teores significativos de nitrogénio
(~0,25%N), e a diferenca sdo as pequenas adi¢bes de Cu (0,5-1,0%) e W (0,5-1,0%) no UNS
S32760. O grau UNS S39274, recentemente desenvolvido e menos popular, tem a mesma
composicao de base de Cr, Ni, Mo e N, mas com adi¢do maior de W (1,5-2,5%).

Uma das nobres aplicacbes do UNS S39274 esta na industria petroquimica por meio
de tubos sem costura para involucros e tubulares, também chamados de OCTG (“oil country
tubular goods”). Pogos de alta pressao e alta temperatura (HP/HT) com ambientes agressivos
(ou seja, gases dissolvidos com alto teor de H2S e/ou CO.) estdo se tornando cada vez mais
comuns. Os tubos de fundo de poco dos campos petroliferos eram geralmente feitos de acos de
alta resisténcia e baixa liga (HSLA).

Os AISD’s apresentam maior resisténcia a corrosdo com um custo menor que as ligas
de niquel, porém a resisténcia mecénica na condigdo solubilizado é inferior aos valores
alcancados pelos acos inoxidaveis supermartensiticos. Assim, o encruamento € usado como
mecanismo de endurecimento para aumentar o limite de escoamento, podendo atingir valores
tdo altos quanto 862 MPa (125 ksi), enquanto na condicdo de solubilizado o material tem um
minimo de 552 MPa (80 ksi). O alto grau de endurecimento de tubos sem costura é aplicado
por meio de deformacéo plastica a frio, um processo muito caro feito por um ndmero muito
pequeno de fabricantes.

Solubilizar novamente uma pec¢a superduplex por um curto periodo e resfria-la
rapidamente em &gua tem se mostrado como melhor processo de tratamento térmico. Isto
porque, melhora a resisténcia ao desgaste, promove ganho na dureza e resisténcia mecanica.

Consequentemente, possibilita aumentar o campo de aplicacdo desses materiais.
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Todavia, até 0 momento, ndo foi encontrado nenhum trabalho relacionando os efeitos
dos tratamentos térmicos de solubilizacdo e envelhecimento nas propriedades mecanicas e na
resisténcia a corrosao do, recém desenvolvido, UNS S39274.

Assim sendo, a originalidade desse projeto de doutorado esta na proposi¢édo de estudar
0 efeito da solubilizacdo a 1150°C por 40 minutos (com resfriamento em &gua) e do
envelhecimento a 400°C e 475°C nas propriedades mecanicas e na resisténcia a corrosdo em
tubos de aco inoxidavel superduplex UNS S39274.

Para isso, realizou-se diferentes rotas de tratamentos térmicos da liga nas condicdes
Como Recebido (deformado a frio) e envelhecido com e sem solubilizagdo por diversos
periodos de acordo com as seguintes descricoes:

1) Como Recebido (deformado a frio);

2) Como Recebido + solubilizacdo a 1150°C por 40 minutos com resfriamento em agua

(temperatura ambiente);

3) Como Recebido + envelhecimento a 400°C por 8 e 12 horas;

4) Como Recebido + solubilizagdo a 1150°C por 40 minutos com resfriamento em

agua + envelhecimento a 400°C por 8 e 12 horas;

5) Como Recebido + envelhecimento a 475°C por 4, 8, 12 e 200 horas;

6) Como Recebido + solubilizacdo a 1150°C por 40 minutos com resfriamento em

agua + envelhecimento a 475°C por 4, 8, 12 e 200 horas.
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CAPITULO 2

2. OBJETIVOS

2.1 Objetivo Geral

Avaliar os efeitos dos tratamentos da solubilizacdo e envelhecimento nas
propriedades mecanicas e na resisténcia a corrosdao de tubos de aco inoxidavel superduplex
UNS S39274.

2.2 Objetivos Especificos

e Estudar a influéncia de precipitacdes deletérias nas propriedades mecanicas e de

resisténcia a corrosdo do UNS S39274.

e Auvaliar as micrografias fractograficas do UNS S39274 por meio da Microscopia
Eletronica de Varredura (MEV).

e Analisar a microestrutura do UNS S39274 mediante as técnicas de Microscopia Optica
(MO) e MEV.

e Quantificar a fracdo volumétrica das fases do UNS S39274 e verificar se houve a

redistribuicao das fases ferrita (o) € austenita (y).
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CAPITULO 3

3. FUNDAMENTACAO TEORICA

3.1 Breve Histdrico dos Acos Inoxidaveis Duplex (AID)

Os acos inoxidaveis possuem caracteristicas intrinsecas como alta resisténcia a
corrosdo, alta tenacidade e alta resisténcia mecanica e sdo definidos como ligas de Fe-Cr-Ni.
Esse diferencial deve-se a uma fina camada formada na superficie do material, denominada
camada passiva. Fator que possibilita a aplicacdo dessas ligas metalicas na industria petrolifera,
quimica, de celulose e papel, nuclear, entre outras [1- 3].

Para se enquadrarem dentro da classe dos acos inoxidaveis essas ligas ferrosas
devem conter no minimo 11,0 de cromo (porcentagem em peso). Esta quantidade minima de
cromo contribui para a formagdo de um fino filme de 6xido de cromo (Cr.03) resultando na
passivacao e impedindo a oxidacao e a corrosdo do material quando este é submetido a variados
ambientes insalubres e agressivos [4, 5, 6].

Os acos inoxidaveis austenitico-ferriticos tém sua origem por volta de 1933 nas
dependéncias da Companhia Jacob Holtzer, na Franga. Durante a fusdo de um aco inox com
18%Cr — 9%Ni — 2,5%Mo houve um erro de adi¢do nos elementos de liga e, ao invés dessas
fracGes, obteve-se 20%Cr — 8%Ni — 2,5%Mo. Analises posteriores mostraram que havia uma
alta fracdo volumétrica ferritica na matriz austenitica. Além disso, a liga bifasica apresentou
alta resisténcia a corrosdo quando submetida a diversos meios corrosivos [6, 1, 7].

A dualidade de fases observadas originou o nome atribuido aos agos inoxidaveis
duplex (AID’s). Assim, a temperatura ambiente um AID deve possuir uma microestrutura
constituida de graos de ferrita (o), com estrutura ctbica de corpo centrado (CCC) e ilhas de
austenita (y), com estrutura ctbica de face centrada (CFC), em propor¢des que devem ser
similares, ou seja, 50% de ferrita e 50% de austenita [1].

Neste contexto, de acordo com a quantidade, tamanho, distribuicdo e morfologia
das fases, a microestrutura bifasica de um material pode apresentar-se de variadas formas. A
Figura 3.1 ilustra esquematicamente uma microestrutura de aco duplex com graos equiaxiais e
proporcao igual de ferrita e austenita.

A Figura 3.2 mostra uma imagem em trés dimensdes da microestrutura
caracteristica de um aco inoxidavel duplex processado por laminacdo. Como pode ser

observado, a morfologia da microestrutura apresenta-se lamelar, mais alongada na direcéo de
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laminagdo (DL), tanto na matriz ferritica (o) (fase escura) quanto nas ilhas de austenita (y) (fase
clara. Esta morfologia ocorre devido a laminacdo. Se fosse um material produzido por

metalurgia do pé teriamos um formato de gréos equiaxiais.

Figura 3.1 — llustragdo da microestrutura duplex
Fonte: [8].

Figura 3.2 - Micrografia tridimensional de um
AID laminado. Ferrita — fase escura e austenita —
fase clara. Ataque: Behara Il

Fonte: [9]

A Figura 3.3 mostra a microestrutura de um aco inoxidavel duplex. A micrografia
foi obtida com ataque de Behara (80 ml H>O, 20ml HCI, 0.3g de metabissulfito de potéassio,
método de imers&o). E possivel observar as duas fases que o compde, a fase escura (ferrita) e a
fase austenita (fase clara) no formato alongado, tipico do processo de laminac&o.
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Figura 3.3 - Microestrutura de um aco duplex.
Ferrita (regido escura) e austenita
(regido clara). Ataque: Behara

Fonte: [10]

Os acos UNS S32750 e UNS S32760 sdo classes tradicionais de AISD’s com
25%Cr, 7%Ni e 3-4%Mo (% em peso). Ambos os graus tém teores significativos de nitrogénio
(~0,25%N), e a diferenca sdo as pequenas adi¢oes de Cu (0,5-1,0%) e W (0,5-1,0%) no UNS
S32760.

Um AISD, recentemente desenvolvido e menos popular, grau UNS S39274, tem a
mesma composi¢édo de base de Cr, Ni, Mo e N, mas com adigéo de tungsténio (W) mais alta
(1,5-2,5%). O W é um elemento estabilizador da ferrita que aumenta a resisténcia mecanica
pelo reforco da solucdo sélida e ainda melhora a resisténcia a corroséo localizada. No agco UNS
S39274 a adigdo de W permite uma pequena reducdo do teor de Mo para a faixa de 2,5-3,5%.
[11].

A adicéo das fracdes de elementos de liga nos agos inoxidaveis (Al’s) resultam em
um aumento muito significativo na resisténcia mecanica e, principalmente, na resisténcia a
corroséo por pite. Com isso, tornou-se comum utilizar-se de um pardmetro para distinguir o
subgrupo ao qual um AID pertence de acordo com o grau de resisténcia a corrosao por pite que
ele possui. Esse parametro é o indice de Resisténcia Equivalente & Corroséo por Pite, PREn, do
inglés Pitting Resistence Equivalente Number [12-15]. Assim sendo, um AISD possui valores

de PREn maiores que 40, que pode ser calculado pela Equacéo 3.1.

PREN = %Cr + 3,3.(%Mo) + 16.(%N) (3.1)
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A Equacdo 3.2 inclui o elemento W no célculo do PREy, indicando que este

elemento também contribui para aumentar a resisténcia a corrosao localizada.

PREw = %Cr + 3,3.(%Mo + 0,5.%W) + 16.(%N) (3.2)

E comum a utilizagio do PREn ou do PREw para ranquear diversos tipos de agos
inoxidaveis e até ligas de niquel quanto a resisténcia a corrosao localizada (pites e frestas). No
caso de agos austeno-ferriticos, 0 PRE é usado para diferenciar os a¢os ditos duplex (PREn ou
PREw < 40) dos agos superduplex (PREn ou PREw > 40).

A fronteira entre os chamados agos “lean duplex” e os “duplex” ndo é bem
estabelecida, mas os primeiros ndo contém teores significativos de Mo ou W, o que implica em
valores de PRE menores que 32. Na outra ponta, agos com teores de Cr > 27 e adi¢cdes maiores
de Mo e N foram desenvolvidos para atingir PRE > 48, formando uma sub-classe chamada de
hiperduplex.

A lista mais abrangente que engloba a classe dos acos inoxidaveis duplex é
fornecida pelo Sistema de Numeracdo Unificado (UNS) dos Estados Unidos da América. A
Tabela 3.1 mostra a composicao quimica dos AID"s mais comuns listados pelo UNS.

A Tabela 3.2 apresenta os nomes comerciais e o valor do PREnx dos agos
inoxidaveis austeno-ferriticos mais comuns. Todavia, vale ressaltar que o PREn e 0 PREw nédo
levam em consideracdo fatores importantes da microestrutura, nem a influéncia de impurezas
que podem afetar a resisténcia a corrosdo dos ac¢os. Assim, como exemplo, um acgo hiperduplex
pode ter um PREn proximo a 50, mas sua resisténcia a corrosdo pode ser severamente diminuida

se sua microestrutura contiver pequenos teores de fases deletérias (sigma e/ou chi).
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Tabela 3.1 - Composicao quimica (% em peso) dos acos inoxidaveis austeno-ferriticos mais comuns listados pela UNS

UNS C S P Si Mn Ni Cr Mo Cu w N
Lean Duplex
S31500 0,030 0,030 0,030 1,40- 1,20- 4,25- 18,0- 2,50- - - -
2,00 2,00 5,25 19,0 3,00
S32304 0,030 0,040 0,040 1,00 2,50 3,0-5,5 21,5- - 0,05- - 0,05-
24,5 0,60 0,20

S32404 0,04 0,010 0,030 1,00 2,00 5,50- 20,5- 2,00- 1,00- - 0,20
8,50 22,5 3,00 2,00
Duplex Padréo (22% Cr)

S31803 0,030 0,020 0,030 1,00 2,00 4,50- 21,0- 2,50- - - 0,08-
6,50 23,0 3,50 0,20

S32205 0,030 0,020 0,030 1,00 2,00 4,50- 22,0- 3,00- - - 0,14-
6,50 23,0 3,50 0,20

Superduplex

S32520 0,030 0,020 0,035 0,80 1,50 5,50- 24,0- 3,00- 0,50- - 0,20-
8,00 26,0 5,00 3,00 0,35

S32750 0,030 0,020 0,035 0,80 1,20 6,00- 24,0- 3,00- 0,50 - 0,24-
8,00 26,0 5,00 0,32

S32760 0,03 0,01 0,03 1,00 1,00 6,00- 24,0- 3,00- 0,50- 0,50- 0,20-
8,00 26,0 4,00 1,00 1,00 0,30

S39274 0,03 0,02 0,03 0,80 1,00 6,00- 24,0- 2,50- 0,20- 1,50- 0,24-

8,00 26,0 3,50 0,80 2,50 0,32
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Hiperduplex
S32707 0,03 1,50 5,50- 26,0- 4,00- 1,00 0,30-
9,50 29,0 5,00 0,50
S33207 0,03 1,50 6,00- 29,0- 3,00- 1,00 0,40-
9,00 33,0 5,00 0,60
Fonte: Adaptada de [1, 13, 14].
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Tabela 3.2 - Nomes comerciais, norma europeia (EN) e valor do PREn dos acgos inoxidaveis
austeno-ferriticos mais comuns.

UNS Nome Comercial Norma Europeia (EN) PREN
Lean Duplex
S31500 3RE60, A903, VL X569 1.4417 23
S32304 SAF2304, UR35N, VLX534 1.4362 25
S32404 URS50 - 31
Duplex Padréao (22% Cr)
S31803 2205, URA45N, Falc223, AF22, 1.4462 34
VS22,

VLX562, DP8, 318LN, A903,
1.4462/PRES35, NKCr22, SM22Cr,

S§32205 Remanit 4462 1.4462 35
UR45N +, 2205

Alta Liga
S31200 UHB 44LN, UR 47N, VLX547 - 38
S31260 DP3 - 38
S32550 Ferralium 255, UR52N 1.4507 38
S32900 AISI 329, UHB 44L, 10RE51, 453S 1.4460 33
S32950 7Mo Plus - 36
Superduplex
S32520 URS52N +, SD40 1.4507 41
S32750 SAF2507, UR47N + 1.4410 41
S32760 Zeron 100, FALC100 1.4501 >40
S39226 >40
S39274 DP3W - 42*
S39277 AF918, 25.7NCu - 42

Fonte: Adaptada de [1, 13, 14]. * PREw

3.2 Principais Elementos de Liga Presentes nos Acos Inoxidaveis
Superduplex (AISD)

Os elementos de liga combinados ao tratamento térmico, em uma faixa especifica
de temperatura, e impurezas conferem efeitos especificos nas propriedades de agos inoxidaveis.
Na sequéncia sera feita uma breve descricdo do efeito dos principais elementos de liga nas

propriedades mecanicas, fisicas e de resisténcia a corrosdo dos AIDS [1, 10].
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O cromo (Cr) é o0 mais importante elemento de liga dos AISD e propicia aos acos
inoxidaveis uma melhora na resisténcia a corroséo. Isto porque forma uma fina camada passiva
rica em Oxido de cromo. Todo aco inoxidavel possui pelo menos 11,0 % de Cr.

A passivacgdo € um tratamento quimico que contribui no aumento da capacidade da
superficie de resistir a corrosdo. Nesse processo 0 cromo reage com o0 oxigénio formando uma
camada fina, aderente e protetora (camada passiva) na forma de 6xido de cromo na superficie
dos acos inoxidaveis [1, 10, 19].

No contexto eletroquimico, como aponta a figura 3.4 adaptada de Gunn (2003), o
Cramplia o intervalo de passivagéo, reduz a corrente de passivacdo nesse intervalo (ipp) € ainda,

promove diminui¢do no valor da densidade de corrente méaxima (imax) na regido ativa.
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Figura 3.4 - Efeito dos elementos de liga em uma curva de
polarizacao anodica.

Fonte: [1]

Entretanto, o aumento no teor de Cr torna 0 ago mais susceptivel a precipitacdo de

fases intermetalicas, como a fase sigma (o) e a fase alfa linha. Essas fases sdo consideradas
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deletérias pois podem reduzir a ductilidade, tenacidade, resisténcia a corrosdo por pite e
fragilizacdo a 475°C [1, 9, 14].

Assim como outros elementos de liga, o Cr é um forte estabilizador da ferrita.
Foram desenvolvidas equacdes de Cr equivalente para agrupar os elementos ferritizantes neste
unico fator, o que foi util para desenvolver dbacos e métodos para previsdo de microestruturas
em diversos tipos de acos inoxidaveis. A seguir, sdo apresentadas trés variacbes dessas

equac0es, de acordo com os elementos estabilizadores aplicados [1, 9, 10].

Creq = %Cr + %Mo + 0,7 X %Nb (3.3)
Creq = %Cr + %Mo + 1,5.(%Si) + 05.(%Nb) (3.4)
Creq = %Cr + %Mo + 1,5.(%Si) (3.5)

O molibidénio (Mo) também é um elemento estabilizador da ferrita e age em
conjunto com o Cr para melhorar as propriedades mecanicas e de corrosao localizada por pites
e frestas dos AID’s. Todavia, este elemento também torna o aco mais susceptivel a precipitacdo
de fases intermetalicas, tais como fase de Laves (Fe2Mo), fase chi () e fase sigma (o) [9].

O niquel (Ni), ao contrario do Cr que estabiliza a ferrita, € um estabilizador da
austenita e geralmente aumenta a ductilidade e a tenacidade. Ainda, o Ni reduz a taxa de
corrosdo no estado ativo, fator relevante quando a liga inoxidavel é submetida a ambientes
acidos. O Ni tem importante funcdo no controle do equilibrio de fases e no particionamento de
elementos. A exemplo do Creq, também séo apresentadas trés Equacdes para quantificar o niquel

equivalente (Nieg), parametro que agrupa os principais elementos [1, 9, 14].

Nieg= %Ni + 35.(%C) + 20.(%N) + 0,25.(%Cu) (3.6)
Nieg= %Ni + 30.(%C) + 30.(%N) + 0,5.(%Mn) (3.7)
Nieg= %Ni + 0,5.(%Mn) + 30.(%C) + 25.(%N) (3.8)

De forma simplificada, o aumento no teor de niquel promove uma mudanca na
microestrutura do material. Um exemplo dessa caracteristica esta na Figura 3.5 quando, de uma

microestrutura ferritica (A) o aumento no teor de niquel forma uma microestrutura duplex (B)
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e acrescentando-se mais niquel, hd& uma mudanca na microestrutura tornando-se um aco

inoxidavel austenitico (C).

Figura 3.5 - Influéncia do Ni na microestrutura dos acos inoxidaveis. (A) Ac¢o Ferritico, (B) Ago
Duplex e (C) Aco Austenitico. Ferrita (fase escura) e austenita (fase clara).
Ataque: Behara

Fonte: [19]

O nitrogénio (N) é um forte formador da austenita, aumenta significativamente a
resisténcia mecénica e a resisténcia a corrosdo por pites. Seu efeito de endurecimento se
manifesta na austenita, onde é dissolvido e provoca endurecimento por solugdo solida.
Contribui com a diminuicdo do teor dos elementos de liga Cr, Ni e Mo na matriz ferritica,
retardando assim a formacdo da fase sigma na ferrita.

Devido ao favorecimento da austenita e reducdo da susceptibilidade a formacao de
fases intermetalicos, o nitrogénio melhora a tenacidade dos acos inoxidaveis duplex. Apesar de
ndo evitar a precipitacdo de fases intermetélicas, o nitrogénio prorroga a formacdo de
intermetalicos o bastante para possibilitar o processamento e trabalho dos agos inoxidaveis
duplex [1, 9, 15, 19].

O manganés (Mn) adicionado aos acos inoxidaveis promovem um aumento na
resisténcia mecanica, na resisténcia a abrasdo e ao desgaste, sem diminuir a ductilidade.
Também aumenta a solubilidade do N em solucdo sélida, permitindo entdo aumentar os teores
deste elemento na liga sem o risco de ocorrer a desgaseificacdo da mesma.

Todavia, 0 excesso de Mn, variando de 3% a 6%, para teores de N variando entre
0,1% e 0,23%, respectivamente, promovem uma reducao bastante significativa na temperatura
critica de corroséo por pites. Isto ocorre, possivelmente, por conta do aumento da densidade de
inclusdes de sulfeto de manganés (MnS) que podem agir como locais de iniciagdo de pites [1,14,
15].
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Para alguns acos inoxidaveis duplex contendo 25% Cr, a adi¢do de 1,5% de Cobre
(Cu) promove uma excelente resisténcia a corrosdo em solucdes contendo 70% de H2SO4 a
60°C. Por outro lado, em solug6es aquecidas de HCI, a adi¢do de 0,5% de Cu reduz tanto as
taxas de dissolugéo ativa quanto as taxas de corrosao por frestas.

Considerando-se AID e AISD, hd um limite de adi¢do de Cu nestes acos, cerca de
2%. Isto porgue, niveis mais elevados reduzem a ductilidade a quente e podem resultar em um
endurecimento por precipitacao pela formacéao de particulas muito finas de Cu.

Considerando-se condicGes de trabalho em meio marinho na presenca de gas
sulfidrico (H.S) circulando em velocidades elevadas prevalecem a cavitacdo e a erosdo.
Todavia, o Cu apresenta-se como um elemento benéfico porque promove a formacao de uma
camada rica em Cu na superficie do material durante a dissolucéo ativa resultando em uma
maior resisténcia nestas condicdes. [5,6,13].

O tungsténio (W) é um elemento de liga que tem sido adicionado em AID’s e
AISD’s com o intuito de melhorar, sobretudo, a resisténcia a corrosao por pites. Considerando-
se ambientes que apresentam solucdes aquecidas ricas em cloretos, este elemento age
aumentando a resisténcia a corrosdo por frestas. Entretanto, o0 W estimula a precipitacdo de
compostos intermetalicos, entre 700°C e 1000°C [1, 11, 16, 17].

Park e Kwon (2002) estudaram o efeito do W em testes de Polarizagdo
Eletroquimica de Reativacdo Ciclica (PERC) ou DL-EPR (Double Loop Eletrochemical
Potenctiokinetic Reactivation). Estes autores verificaram que este elemento € muito mais
eficiente quando aplicado com o Mo, pois agem de forma sinérgica, ou seja, os dois juntos
apresentam resultados muito melhores do que se fosse utilizado somente um ou o outro.

Desse modo chegaram a uma taxa ideal da proporcdo dos dois elementos na liga
metalica. Assim, terdo uma agdo otimizada na raz&do de 1 para 2, em outras palavras, quando a
razdo entre o teor de Mo (% em peso) e o teor de W (% em peso) for igual a 0,5 (%W/%Mo =
0,5) terd uma maior eficacia na resisténcia a corrosao por pites. A Figura 3.6 mostra essa relacdo
na qual 3%W para 1,5%Mo indica o mais alto potencial de resisténcia por pites nos testes de

polarizacdo aplicado as ligas duplex estudadas [16].
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Figura 3.6 - Potencial de pites das ligas duplex
desenvolvidas em fungdo do percentual de W presente
na liga.

Fonte: [16].

Neste mesmo sentido, Park e Lee (2015) estudaram o efeito do Mo e do W na regiéo
de solda de um aco superduplex. Em amostras contendo 2,2% Mo e 2,2% W, envelhecidas a
800°C por 30 minutos, verificaram o efeito sinérgico dos elementos de liga apos testes de
polarizacdo anddica (solugdo 3,5% de NaCl) quando comparado com amostras contendo
somente 3% de Mo e envelhecidas nas mesmas condicdes.

Verificaram também, por MEV-EBSD, que os elementos em conjunto (2,2Mo-
2,2W) inibiram a formacao das fases deletérias: sigma (o) e chi (y) quando comparada com a
amostra contendo somente o elemento 3Mo.

A Figura 3.7, por exemplo, mostra por meio de curvas de polarizagcdo, uma
relevante diminuicdo na densidade de corrente critica, um aumento no potencial de pites e
consequentemente, indica uma resisténcia a corrosdo por pites superior na amostra 2,2Mo-2,2W

quando comparada com a amostra 3Mo [17].



35

—— 3M0-800
] 2.2Mo0-2.2W-800

Potencial (Vagagcl)

107 10° 10° 10° 10° 10° 10

10

Densidade de Corrente (A/cm?)

Figura 3.7 - Curvas de polarizagédo na regido central da amostra.
Solucéo 3,5% de NaCl.

Fonte: [17].

Haugan et. al (2017) estudaram o efeito do W na resisténcia a corrosao por pites e
por frestas em acos inoxidaveis super duplex (UNS S32750) e (UNS S39274). Testes de
polarizagdo eletroquimica revelaram que o S39274 superou em 30°C a temperatura critica de
pites (CPT) quando comparado com o S32750.

A Figura 3.8, Potencial de Repassivacdo (Erp) em fungdo da Temperatura (°C),
indica claramente o efeito do W nas ligas agindo de maneira sinérgica com o Mo. Para o grau
UNS S32750, com %W/%Mo = 0,17, a CPT foi de 55°C e para 0 UNS S39274, com %W/%Mo
= 0,69, a CPT foi de 85°C. Portanto, 0 UNS S39274 mostrou-se superior ao UNS S32750.



36

1.25 -
1.00 4 O---
0.75 4 $32750._ "
0.50 4 .\ S39274_

0.25 '

Potencial de Repassivacao (Vsce)

0.00 O

-0.25

I ! 1 ' I ! 1 ' I ! I ' I ! 1

Y ™
10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

Temperatura (°C)

Figura 3.8 - Temperatura Critica por Pites (CPT) dos AISD"s UNS
S32750 e UNS S39274

Fonte: [18]

O silicio (Si) é um elemento de liga benéfico, pois promove resisténcia a corrosao
em servicos com &cido nitrico em altas concentracdes. Também eleva a resisténcia a oxidacao
dos acos em ambientes que apresentam altas temperaturas de trabalho. Estudos realizados com
0os AID contendo altos teores de Si (3,5% - 5,5%) mostraram que estes acos apresentam
imunidade a corrosdo sob tensdo (stress corrosion cracking). No entanto, sendo o Si apontado
como grande formador da fase deletéria sigma (o), sugere-se uma limitacdo na adicdo deste
elemento ao nivel de 1%. [1, 9, 10, 19].

O teor de carbono (C) adicionado na maioria das ligas de AID trabalhados é restrito
a 0,02% ou 0,03%, sobretudo para suprimir a precipitacdo de carbetos ricos em cromo que
podem agir como sitios de iniciacdo de corrosdo por pites e ataque intergranular. Similarmente,
os teores de enxofre (S) e de fosforo (P) séo controlados, devendo atingir valores bem baixos
em beneficio das propriedades do aco.

Em geral, os acos duplex e superduplex nas siderdrgicas modernas devem passar
por processos especiais de refino apds o forno elétrico. Atualmente, a quantidade de C e S

adicionada as ligas pode ser controlada por meio de processos modernos de fabricagédo de aco,
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como a Descarburacdo de Oxigénio com Argonio (AOD — Argon Oxygen Decarburization) e a
Descarburacdo de Oxigénio a Vacuo (VOD — Vacuum Oxygen Decarburization). Por outro
lado, o teor de P pode ser reduzido por meio de técnicas de fusdo adequadas [1, 9, 10, 14, 19].

O tratamento térmico de solubilizacdo é um fator importante para os AID’s e
AISD’s porque dissolve a maioria dos precipitados formados durante o processo de
solidificacdo, promove a proporcdo e morfologia das fases que constituem esses materiais de
modo que se obtenha, aproximadamente, 50% de ferrita e 50% de austenita e ajusta a
redistribuicdo dos elementos de liga nas duas fases. Com isso, melhora significamente as
propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao por pites dessas ligas metalicas deixando-
as em melhores condicdes de aplicabilidade [1, 10, 18, 19, 20].

Esse processo deve ser realizado na faixa de temperatura entre 1000°C e 1150°C, a
depender da composicdo exata do a¢o, por minutos ou horas, com resfriamento rapido em agua
afim de se evitar a precipitacdo de fases secundarias deletérias. Procura-se com o resfriamento
rapido evitar a precipitacdo de fases na regido de 600°C a 1000°C, fases que sdo indesejaveis
porque afetam diretamente as propriedades mecanicas e de resisténcia a corroséo.

Dentre essas fases destacam-se: a fase sigma (o), a fase chi (y), nitretos de cromo,
fase de Laves (), entre outras. Além disso, na regido de 350°C a 550°C, também pode haver a
precipitacdo de uma fase deletéria relevante para os AID’s e AISD’s, a fase alfa linha [1, 14,
19].

A Figura 3.9, adaptada de Gunn (2003), indica, esquematicamente, um diagrama
TTT (Tempo Temperatura Transformagdo) com uma gama de precipitacfes deletérias,
dependentes do tempo e da temperatura, que podem ser formadas em um AID ou em um AISD
de acordo com a diversidade e com os altos teores de elementos de liga presentes nesses acos.

A maioria dessas fases deletérias fragilizam os acos inoxidaveis e por isso devem
ser evitadas. Pode-se observar ainda que, a adigdo ou aumento dos teores de Cr, W, Mo e Si

tendem acelerar o processo de precipitacdo das fases intermetalicas o € y.
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AISD’s.

Fonte: [1]

Pardal e colaboradores (2010) estudaram a precipitacdo de fases deletérias em
amostras do aco inoxidavel superduplex (UNS S32750) envelhecidas na regido de 800-950°C.
Neste trabalho identificaram e quantificaram fases deletérias como: sigma, chi e austenita
secundaria [21].

Neste mesmo sentido, Pardal em 2015, juntamente com outros colaboradores,
estudaram a influéncia da precipitacdo de fases na resisténcia a corrosdo por meio da
Polarizacdo Eletroquimica por Reativacdo Ciclica (PERC) ou DL-EPR (Double Loop
Eletrochemical Potentiokinetic) [22].

A Figura 3.10 mostra a imagem de Microscopia Eletronica de Varredura (MEV) do
superduplex S32750 envelhecido a 950°C por 45 minutos depois do teste DL-EPR realizado a
temperatura ambiente. Nela observam-se, além da microestrutura austenita (y), as precipitacoes

de fase sigma (o) e austenita secundaria (y2).
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Figura 3.10. Microestrutura do UNS S32750 envelhecido
a 950°C por 45 minutos, apos o teste DL-EPR a
temperatura ambiente.

Fonte: [22]

Diversos outros estudos tém sido realizados e revelam outras faixas de solubilizagao
e tempos de duracdo dos tratamentos térmicos. Por exemplo, Dille e colaboradores (2017)
solubilizaram amostras do Lean duplex S32304 a 1050°C por 60 minutos. Santos e Magnabosco
(2016) solubilizaram amostras do ago duplex S31803 a 1175°C por 30 minutos. J& Cervo e
colaboradores (2010) estudaram os efeitos da solubiliza¢éo na faixa de 1050°C — 1150°C por 1
hora em juntas soldadas do superduplex S32750 [23, 24, 25].

Também Tan e colaboradores (2009) estudaram o efeito da temperatura de
solubilizacdo na resisténcia a corrosdo por pites em amostras do superduplex S32750, porém
numa faixa de temperatura mais ampla: de 1030°C — 1200°C por 2 horas.

Testes de polarizacdo eletrogquimica revelaram que o melhor resultado de
temperatura critica por pites (CPT), conforme a Figura 3.11, ocorreu em amostras solubilizadas
a 1080°C apontando para uma CPT de 96°C (destacado em vermelho). Ja a solubilizacdo a
1150°C indica ser a quarta melhor, resultando em uma CPT em torno de 91°C (destacado em
azul). Quanto ao resfriamento, em todos os casos citados acima, foi feito rapidamente em agua

a temperatura ambiente [26].
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Fonte: [26].

As normas ASTM A790 e ASTM A789 sdo especificacdes padrdo para tubos de
aco inoxidavel ferritico/austenitico sem costura e soldados para aplicacdo em servicos gerais.
A primeira sugere para 0 aco inoxidavel superduplex UNS S39274 um tratamento térmico de
solubilizacdo de 1025°C a 1125°C. J& a segunda, para 0 mesmo aco, sugere um tratamento
térmico de solubilizacdo de 1040°C a 1140°C. Para ambas, o resfriamento sugerido deve rapido
em &gua até a temperatura ambiente para evitar a precipitacdo de fases deletérias.

Weng et al. (2004), verificaram a fragilizagdo em um ago inoxidavel duplex (2205)
envelhecido isotermicamente a baixa temperatura (400 e 500°C) e solubilizado a 1050°C por
30 minutos. Terada et al. (2008), estudaram o efeito da fase alfa linha devido ao envelhecimento
a 475°C no comportamento a fratura e resisténcia a corrosdo dos agos inoxidaveis ferriticos de
alto desempenho [26].

Sahu et al. (2009), em um trabalho de revisdo, analisaram o efeito da fragilizacdo a
475°C nas propriedades mecanicas de acos inoxidaveis duplex. Fontes et al. (2011) relataram a

deteccdo indireta da fase alfa linha por meio de ensaios mecanicos e de corrosdo em um aco
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inoxidavel superduplex (UNS S32520) em amostras solubilizadas a 1200°C por 1 hora e
envelhecidas a 475°C por 0,5, 4, 12, 48 e 1032 horas.

Neste mesmo sentido, Tavares et al. (2012) estudaram a influéncia do envelhecimento
a 475°C por pequenos periodos (4, 8 e 12 horas) nas propriedades de tenséo do aco inoxidavel
duplex UNS S32205 e do Lean duplex UNS S32304. J& Pardal et al. (2015), destacaram a
influéncia da deformacdo plastica a frio na dureza e na resisténcia a corrosdo dos acos
inoxidaveis superduplex (UNS S32750 e UNS S32760).

Silvaet al. (2017), verificaram o efeito do envelhecimento a 475°C, por 100, 300, 600,
1100 e 2000 horas, nas propriedades mecénicas e de corrosdo em um ago inoxidavel duplex.
Lima et al. (2019), estudaram o comportamento na dureza de um aco inoxidavel duplex
solubilizado a 100°C por 40 minutos e envelhecidas a 450, 475, 500, 550 e 600°C por diferentes
periodos.

J& para o material de estudo desta Tese ha trabalhos como o de Elhoud et al. (2010)
que analisaram o efeito da fragilizacéo por hidrogénio nas propriedades mecénicas por meio de
ensaios de tracdo em amostras do S39274 solubilizadas a 1050°C por 1 hora.

J& Renton et al. (2010), destacaram o efeito da deformacdo pléstica a frio de 4 a 16%
no comportamento da resisténcia a corrosdo desse mesmo material. Park e Lee (2014),
relacionaram o efeito da adicdo dos elementos de liga Mo e W na corroséo de juntas soldadas
do aco inoxidavel superduplex S39274.

O AISD estudado nessa tese foi 0 UNS S39274, entéo, diante dos trabalhos citados
acima e das especificagcOes, a temperatura de solubilizacdo escolhida foi de 1150°C por 40
minutos e com resfriamento rapido em agua a temperatura ambiente. J& para a inducédo da fase
deletéria alfa linha, o envelhecimento térmico, por diversos periodos, foi feito em duas

temperaturas a 400°C e 475°C, sendo a ultima, muito mais favoravel a precipitacéo de alfa linha.

3.3 Mecanismos de Precipitacdo da Fase Alfa Linha

A fase alfa linha possui uma estrutura cubica de corpo centrado (CCC), é rica em
cromo, podendo ocorrer na faixa de temperatura de 300 a 550°C. Essa fase € nanométrica e
precipita mais rapidamente na matriz ferritica na temperatura de 475°C, fenémeno descrito pela

literatura como “fragilizacdo a 475°C”, ou ainda “endurecimento a 475°C” [27, 1, 13, 28].
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O mecanismo responsavel pela precipitacdo da fase alfa linha, dependendo da
temperatura de envelhecimento e da composicdo quimica da liga, pode ocorrer por nucleacéo e
crescimento ou pela decomposicgdo espinodal. A decomposicao espinodal esta associada a uma
reacdo na qual duas fases com mesma rede cristalina, porém, com composic¢des e propriedades
diferentes, se formam devido a existéncia de um gap de miscibilidade no sistema da liga por
meio de difusdo e ndo por nucleacéo [28, 29]

No gap de miscibilidade a fase ferrita se decompde em duas fases: uma fase rica
em Cr (alfa linha - ") e em uma outra fase rica em Fe (alfa duas linhas a""). Suscintamente essa

decomposicao pode ser escrita pela seguinte equagao:

a=ao +a. (3.9

Uma vez precipitada a fase alfa linha nos AID’s ou AISD’s, esta promove regies
empobrecidas de cromo dentro ou proximo ao contorno de grdo da matriz ferritica. Esse
empobrecimento contribui para mudangas significativas nas propriedades mecanicas desses
materiais como um aumento na dureza, no limite de escoamento e no limite de resisténcia. Por
outro lado, diminui o alongamento, a resisténcia ao impacto e, principalmente, a resisténcia a
corrosdo por pites [28, 19, 29, 30].

Martinez e colaboradores (2012) trabalharam com simula¢des usando o método
Monte Carlo para estudar a cinética da decomposicdo de solucdes solidas no sistema Fe-Cr. A
Figura 3.12 mostra a simulacdo do diagrama de fases em equilibrio, temperatura em funcéo da
composicao, obtido pelos autores [31].

Este diagrama foi destacado por Azevedo e colaboradores (2019) para mostrar a
formacdo da fase alfa linha. No gap de miscibilidade, abaixo de 550°C, observam-se duas fases
decompostas a partir da ferrita, (o + a."), onde, a primeira ¢ rica em ferro e a segunda é rica em

cromo [32].
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Figura 3.12. Formagcédo da fase alfa linha no diagrama de fases Fe-Cr (o + ")
abaixo de 550°C
Fonte: [32].

Neste mesmo sentido, Sahu e colaboradores realizaram um trabalho de reviséo
sobre o efeito da fragilizacdo a 475°C nas propriedades mecanicas de um ago inoxidavel duplex.
Dentre outras abordagens, os autores destacam o gap de miscibilidade no diagrama do sistema
Fe-Cr proposto por William em 1957 [29].

Conforme a Figura 3.13, o domo representado por ponto e linha refere-se ao gap de
miscibilidade, regido onde pode ocorrer a formacdo de alfa linha, a linha tracejada esta
associada ao espinodal quimico, limite entre a decomposicdo da ferrita por nucleacdo e
crescimento ou decomposicédo espinodal, a linha cheia no diagrama indica o espinodal coerente
que é o espinodal quimico corrigido pela energia de deformacéo elastica devido a diferenca de
0,6% no tamanho atdmico do ferro e do cromo e o ponto X refere-se ao limite de solubilidade

do cromo no ferro na temperatura de envelhecimento de 475°C [29].
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Figura 3.13. Diagrama Fe-Cr. Gap de miscibilidade proposta por William (1957)
para a formacdo da fase alfa linha

Fonte: [29].

A partir da composi¢do quimica do AID UNS S31803, Mélo (2013) utilizou o
software de termodindmica computacional Thermo-Calc® e sua base de dados TCBIN para
obter o diagrama de equilibrio de fases binario Fe-Cr.

Esse diagrama é mostrado na Figura 3.14 e indica que a precipitacdo da fase alfa
linha pode ocorrer a partir de uma reagdo eutetdide na qual, a fase solida sigma (o) transforma-
se em outras duas fases solidas. Todavia, com um resfriamento rapido pode-se evitar a fase o,
e como discutido anteriormente, existe um domo de miscibilidade no sistema Fe-Cr no qual a
matriz ferritica (o) é decomposta em duas fases: uma rica em ferro (are) € Outra rica em cromo
(o). De acordo com a Figura 3.10, a fase alfa linha pode precipitar em temperaturas abaixo de
516°C com um grande teor de cromo [33].

A partir de conceitos termodindmicos associados as teorias de solugdes regulares e
com o auxilio do Thermo-Calc® e do banco de dados TCBIN, Mélo (2013) obteve os limites
do espinodal quimico do sistema binario Fe-Cr em variadas temperaturas. A Figura 3.15 mostra
um detalhe do domo do gap de miscibilidade, com os limites do espinodal quimico (circulos
fechados em vermelho), desse sistema. Dessa forma, dentro da regido hachurada ha uma

possibilidade de ocorrer a decomposicdo da ferrita na fase alfa linha por decomposicéo
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espinodal. Ja fora dessa regido, a formacdo de alfa linha pode ocorrer por nucleacdo e
crescimento.
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Figura 3.14 - Diagrama de equilibrio de fases do sistema
Fe-Cr
Fonte: [33].
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Figura 3.15 - Detalhe do domo do gap de miscibilidade do
diagrama Fe-Cr. Limites do espinodal quimico
(circulos fechados em vermelho)

Fonte: [33]
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Ainda neste contexto de decomposicdo espinodal, Héttestrant e colaboradores
(2009) estudaram a decomposicdo da ferrita em um AISD (S32750) deformado a frio e
envelhecido na regido de 450-500°C. Destacam que a fragilizagdo promovida pela
decomposic¢do da ferrita (o) na fase rica em ferro (o) e na fase rica em cromo (') € inevitavel
dentro do gap de miscibilidade no sistema Fe-Cr.

A Figura 3.16 mostra esquematicamente, temperatura em funcdo da composicéo,
os dois possiveis mecanismos. Dentro da regido 1 a decomposi¢do ocorre por decomposicao

espinodal, ja fora, regido 2, a decomposi¢céo pode ocorrer por nucleagéo e crescimento [34].

Temperatura
™)
™)

Composicao

Figura 3.16 - Esquema da miscibilidade de
gap no sistema Fe-Cr.

Fonte: [34]

A fase alfa linha possui precipitados muito pequenos, alguns nanémetros (nm),
além disso essa fase tem a mesma estrutura cristalina da ferrita, fatores que dificultam a
realizacdo de uma andlise quantitativa da sua influéncia em diversas propriedades dos AISD’s,
seja por um microscopio otico ou um microscépio eletrénico.

Diante dessa escala nanométrica dos precipitados de, somente algumas técnicas
possibilitam a observacdo da sua microestrutura formada no sistema Fe-Cr, seja por
decomposicao espinodal ou nucleacéo e crescimento. A microscopia eletronica de transmissao
(MET) e uma dessas técnicas [35].

As Figura 3.17(a-b), por exemplo, mostram duas imagens de MET. Em (a) tém-se
pequenos precipitados de alfa linha formados por nucleagéo e crescimento (pontos escuros)
presentes em um gréo da ferrita, ao passo que em (b) as regides escurecidas indicam a presenga

de precipitados de alfa linha em um gréo da ferrita formados por decomposicéo espinodal.
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Figura 3.17 - (a) Precipitados de " em um grao de ferrita formados por nucleagio e
crescimento. (b) Contrastes escurecidos indicando a precipitagdo de a” por
decomposicéo espinodal

Fonte: [35]

A precipitacdo de fases deletérias em diferentes temperaturas é mostrada na Figura
3.18. Trata-se de um diagrama TTT, temperatura em funcdo do tempo de envelhecimento, em
minutos, do a¢o duplex S31803 solubilizado & 1050°C.

Enfatizando-se a regido de 475°C, percebe-se que a interferéncia na dureza dos agos
inoxidaveis duplex associada a precipitagdo de alfa linha ocorre no “joelho” da curva, entre
350°C e 550°C, com pouco mais que 10 minutos de envelhecimento. Por outro lado, a

tenacidade € afetada, na mesma faixa de temperatura, com pouco mais que 100 minutos.
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Figura 3.18 - Diagrama TTT de precipitacdo isotérmica para o aco
duplex S31803, solubilizacdo a 1050°C

Fonte: [19].

Neste cenario, diversos estudos tém sido feitos para entender os efeitos da
precipitacdo da fase alfa linha nos AISD’s durante os processos de tratamento térmico [3,16,
27-30], a influéncia desses precipitados nas propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao
em ambientes extremamente hostis contendo, por exemplo, gas carbénico (CO3), gas sulfidrico
(H2S) e alta pressao [6, 9, 12, 13].

Tavares et al. (2001) estudaram amostras de um ago inoxidavel duplex (UNS
S31803) envelhecidos a 475°C por 20, 100, 300 e 500 horas. Conforme a Figura 3.19,
observaram um substancial aumento na dureza Brinnel (HB) e uma fragilizacdo nas primeiras

100 horas de envelhecimento provido pela precipitacdo da fase alfa linha na ferrita.
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Figura 3.19 - Energia de Impacto e Dureza Brinell em fungéo do tempo de

envelhecimento a 475°C
Fonte: [4]
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Neste mesmo sentido, Wasserman et al. (2013) também atribuiram a fase alfa linha
0 aumento na dureza Vickers (HV) no aco duplex UNS S32205 envelhecidos a 400°C e 475°C

em 25 horas, sendo mais evidente na temperatura 475°C, como mostra a Figura 3.20.
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Figura 3.20 - Dureza em funcdo do tempo de
envelhecimento a 400°C e 475°C UNS S32205

Fonte: [37]
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Silva et al. [2017] estudaram amostras de um ac¢o inoxidavel Lean duplex (UNS
S82441) envelhecidos a 475°C por até 2000 horas. Conforme mostra a Figura 3.21, observaram
que houve um aumento na microdureza Vickers, em funcdo do tempo de envelhecimento, ao
passo que a energia de impacto Charpy diminuiu bruscamente, fatores atribuidos pelos autores
a precipitacdo da fase alfa linha.
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Figura 3.21 - Valores médios da microdureza da ferrita e energia absorvida do
aco inoxidavel Lean duplex 2404 em funcdo do tempo de envelhecimento a
475°C por 2000 horas

Fonte: [38]

Por outro lado, a Figura 3.22, mostra uma imagem de MET de um aco inoxidavel
duplex (UNS S31803) com nanoprecipitacBes, como a precipitacdo da fase alfa linha (rica em

Cr —regido escura) na matriz ferritica.
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Figura 3.22 - Imagem de MET da matriz ferritica de
um AID S31803 envelhecida a 475°C por 2000 horas

Fonte: [39]

Por meio de imagem de MET, Figura 3.23, Azevedo et al. (2019) destacam a
formacéo da fase estavel alfa linha na matriz ferritica, rica em Cr (regides escuras), em amostra
de um aco inoxidavel duplex (AID) envelhecida a 400°C por 30 000 horas. Eles ressaltam que
a precipitacdo da fase alfa linha promove, ndo somente a fragilizacdo do AID, mas também a

diminuicdo na resisténcia a corrosao [32].
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Figura 3.23 - Imagem de MET da matriz ferritica
e fase a’, rica em Cr (regides escuras), da amostra
de um AID envelhecida a 400°C por 30 000 horas

Fonte: [32]

3.4 Propriedades Fisicas dos AID"s e AISD’s

Os acos inoxidaveis duplex (AID) e superduplex (AISD) possuem baixo valor de
coeficiente de expanséo térmica, muito parecido ao dos agos carbono. Essa semelhanga é uma
vantagem em relacdo aos acos inoxidaveis austeniticos, diminui a necessidade de juntas de
dilatacdo e possibilita a aplicacdo dessas ligas em ambientes que exigem um ciclo térmico.

Como a condutibilidade térmica é superior a classe dos austeniticos, quando
combinado com a alta resisténcia mecanica, permite a aplicacdo em componentes de paredes
mais finas, como por exemplo, em tubulacgdes e vasos de presséo. [1,6,10, 12, 13].

A Tabela 3.3 mostra as principais propriedades fisicas de acgos ferriticos,

austeniticos, duplex e superduplex.
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Tabela 3.3 - Propriedades fisicas caracteristicas de diferentes acos inoxidaveis

Tipos Temperatura Mdadulo Coeficiente Capacidade Condutividade
(°C) de de Especifica Térmica
Young Expansdo  de Calor (Wm1K1)
(GPa)  Térmica  (J kg'K?)

(108 K1)

Ferritico A516* 20 205 12,5 450 60
S43000 20 205 10 480 22

S44700 20 205 10 480 21

Austenitico  S30400 20 205 16 520 16
N08904 20 205 16 544 45

Duplex S31803 20 200 - 470 14
100 190 13 500 15

200 180 14 530 17

300 170 14,5 560 18

S32304 20 200 13 470 16
Superduplex S32750 20 200 13 470 14
S32760 20 190 12,8 482 12,9

S32520 20 205 13,5 450 17

100 195 14 500 18

200 185 14,5 530 19

Fonte: Adaptada de [1] * = aco carbono

3.5 Propriedades Mecanicas dos AID s e AISD’s

As propriedades mecanicas dos AID e AISD, assim como de outras ligas metalicas,
dependem de fatores como tamanho de grdo, composic¢ao quimica, porcentagem e morfologia
de fases e textura cristalografica.

Neste sentido, quando comparados aos agos inoxidaveis austeniticos e ferriticos, as
ligas duplex apresentam resisténcia mecanica superior devido: ao refino de grdo, dada a
estrutura bifasica, e ao endurecimento por solucdo solida, principalmente, pela presenca de
nitrogénio (N) [1, 33]. A Tabela 3.4, de acordo com a especificagdo ASTM A240, mostra 0s
valores minimos associados as tensdes limite de escoamento (oLg), limite de resisténcia (oLRr) €

alongamento (A%) e valores maximos de dureza de alguns acos inoxidaveis solubilizados.
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Tabela 3.4 - Valores minimos de tensdes a temperatura ambiente e valores maximos de dureza

de diferentes acos inoxidaveis solubilizados

OLE OLR A Dureza
Tipos (MPa) (MPa) (%) HB HRC
Ferritico S40900 205 380 20 179 -
S44700 415 550 20 223 20
Austenitico  S31603 170 485 40 217 -
S31254 300 650 35 223 -
S31200 450 690 25 293 31
S31260 485 690 20 290 -
S31803 450 620 25 293 31
Duplex S32304 400 600 25 290 32
e S32550 550 760 15 302 32
Superduplex S32750 550 795 15 310 32
S32760 550 750 25 270 -
S32900 485 620 15 269 28
S32950 485 690 15 293 32

3.6 Resisténcia a Corrosao dos AID’s e AISD’s

Fonte: Adaptada de [1]

Os AID e AISD apresentam um alto nivel de resisténcia a corrosdo nos mais

diversos ambientes hostis onde o0s agos austeniticos convencionais sdo aplicados. Essas

propriedades de corrosdo das ligas duplex e superduplex (SD), de maneira geral, devem-se,

sobretudo, a capacidade de passivar e manter-se nesse estado passivo no ambiente de servico

1, 9.

O fato dos AID e SD serem definitivamente superiores na resisténcia a corrosdo por

pites e em frestas induzidas por cloretos esta diretamente associado a importantes elementos de

liga como o cromo, molibdénio, tungsténio e nitrogénio. Por outro lado, conforme descrito na

secdo 3.2, 0 aumento no teor desses elementos de liga pode contribuir para formar precipitados
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deletérios, e consequentemente, interferir nestas propriedades durante os processos de

tratamento térmico, conformacéo a quente e soldagem [1, 9, 33].

3.7 Corrosao Localizada dos AID’s e AISD’s

De maneira geral, todos os elementos de liga, nos mais variados teores usados,
interferem diretamente na corrosdo dos AID e AISD quando estes estdo em meio ambiente
contendo cloretos. Destes, destacam-se 0 Cr, Mo e N. Neste sentido, a corrosdo puntiforme ou
corrosao por pites € um tipo de corrosdo altamente localizada que produz na superficie dos agos
inoxidaveis pequenas cavidades que podem variar no tamanho e na profundidade. Assim,
podem ser muito rasos ou superficiais, enquanto outros penetram profundamente no material
[11, 12, 13].

Essa forma de corrosdo é muito comum em materiais metalicos que apresentam
camadas passivas de protecdo. Diante disso, 0 mecanismo de formagdo dos pites da-se quando
a camada passiva € danificada ou apresenta pequenas regides enfraquecidas, a corrosao por
pites pode ser iniciada e a pequena regido desprotegida pela camada passiva torna-se o anodo.
Como essa regido anddica € muito pequena em relagdo a grande &rea catddica da camada
passiva ndo danificada, a taxa de corrosdo torna-se muito alta e uma cavidade (pite) é formada
[10, 15, 19, 39]. A Figura 3.24 mostra a corrosao por pites presente na superficie de um tubo

de aco inoxidavel.

Figura 3.24 - Corrosao por pites na
superficie de um tubo de um aco inoxidavel

Fonte: [10, p.35]
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Todos os tipos de corrosdo que podem afetar os acos inoxidaveis estao relacionadas
a danos permanentes ou locais na camada passiva. Fatores como ambiente quimico, pH,
métodos de fabricacdo, contaminacdes, precipitacdo de fases, temperatura, entre outros, podem
afetar o comportamento da corroséo nestas ligas [9, 10, 19].

Considerando-se um ambiente com solucdo agressiva, contendo cloretos por
exemplo, existe uma temperatura na qual cada aco inoxidavel pode sofrer corrosdo por pites.
Acima dessa temperatura a corrosao inicia-se e propaga-se por uma area passivel de deteccéo
visual por cerca de 24 horas [10, 13, 20]

Por outro lado, abaixo dessa temperatura a corrosdo por pites ndo se inicia,
independentemente do potencial e do tempo de exposicao. Esta temperatura, caracteristica para
cada tipo de aco inoxidavel e ambiente especifico, é descrita como Temperatura Critica por
Pites (CPT) [19, 20, 39].

De maneira geral, 0s estudos eletroquimicos de corrosao por pites apontam que um
pite estavel ocorre somente dentro ou acima de um potencial critico. Assim sendo, 0s métodos
eletroquimicos possibilitam estudar a suscetibilidade de metais passivos sofrerem corrosao por
pites.

O mais comum é analisar curvas de corrente em potencial nas quais sdo medidas
aplicando-se potenciais passo a passo (potenciostaticamente) ou aplicando-se uma taxa de
varredura com potencial constante (potenciodinamicamente) e registrando-se a corrente
resultante. Resultam as chamadas curvas de polarizagdo, que frequentemente exibem uma
transicéo ativo-passivo e subsequentemente, um aumento rapido da corrente dentro da faixa de
potencial passivo [19, 39].

A Figura 3.25 mostra esquematicamente uma curva de polarizacdo, onde podem ser
identificados: (1) a densidade de corrente critica icrit, caracterizando a transicéo ativa-passiva,
(2) o potencial de pites Ep onde o pite inicia-se e cresce, e (3) o potencial de repassivacdo ou
protecdo Erep 0U Epp, abaixo desse potencial os pites em desenvolvimento séo repassivados e 0

crescimento é interrompido.
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Figura 3.25 - Esquema da curva de
polarizacdo de um metal

Fonte: [39, p.158]

Neste sentido, Nascimento e colaboradores (2008) calcularam o potencial de pites
(Epit) de um ago inoxidavel duplex por meio de uma curva de polarizagdo. A Figura 3.26 mostra
o valor obtido para a Amostra 1A, Epite = 0,33 Vsce. J& a Figura 3.27 mostra uma imagem de
microscopia éptica com a formagcdo de pites, nessa mesma amostra, apds o ensaio de corrosdo
polarizacéo ciclica.
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Figura 3.26 - Determinacdo do potencial de pite em um aco
inoxidavel duplex apds ensaio de corrosdo a 55°C

Fonte: [40]
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Figura 3.27 - Pites observados em um aco inoxidavel duplex
apos o ensaio de polarizacéo ciclica em solugédo de 3,5% NacCl

Fonte: [40]

Uma outra técnica eletroquimica que vem sendo aplicada para estudar a resisténcia
a corrosdo em acos inoxidaveis duplex e superduplex é a Polarizagdo Eletroquimica de
Reativacdo Ciclica (PERC) ou DL-EPR (Double Loop Electrochemical Polarization
Reactivation).

Por meio do DL-EPR é possivel identificar o grau de sensitizagdo dos AID e AISD
que passaram por processos de tratamento térmico. A técnica de ensaio de DL-EPR baseia-se
em levantar uma curva de polarizacdo ciclica, onde o material a ser analisado é mantido em
uma solucdo padrao para os AISD por um certo tempo no potencial de circuito aberto (potencial
de corrosdo — Eocp), afim de estabilizar o sistema. Apos a estabilizacdo desse potencial, faz-se
uma varredura de potencial no sentido anodico até um valor pré-definido.

Em seguida, faz-se uma varredura no sentido catodico (varredura de reativacado)
até que o potencial de corrosao seja alcangado. Isso gera dois picos de corrente: pico de corrente
de ativacgéo (l.) e pico de corrente de reativacgdo (Ir). O resultado obtido pelo DL-EPR consiste
em avaliar a razdo entre a corrente de reativacao pela corrente de ativacdo (I//1z). Assim, quando
I/1a resulta em zero, ou seja, I+/l. = 0, indica que o material analisado ndo sensitizou, ou seja,
ndo é susceptivel a corrosao, apresenta resisténcia a corrosao.

De maneira geral tem-se que, quando I+/lIa < 1% indica que o material analisado ndo
sensitizou. Por outro lado, se 1% < Ii/la < 1% aponta para 0 material parcialmente sensitizado.

E, finalmente, se I+/l. > 5%, o material estara sensitizado [37, 27, 40, 41].
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O ensaio de corrosdo DL-EPR possibilita correlacionar o aumento do valor obtido
de I:/1.com 0 aumento do tempo de tratamento térmico e, consequentemente, a vulnerabilidade
do material sofrer precipitacdo de fases deletérias [41].

A Figura 3.28 mostra curvas de DL-EPR (corrente em funcdo do potencial) de um
AID envelhecido a 475°C por 500 horas. Observa-se que a razdo I/l. apresenta alto grau de
sensitizacdo (0,864), tal fato indica que o material nesta temperatura sofreu sensitizacdo
perdendo resisténcia a corrosao devido as regiées empobrecidas de cromo dentro ou préximo

ao contorno de grao da matriz feritica [28].
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Figura 3.28 - Curvas de DL-EPR do AID (S31803)
envelhecido a 475°C por 500 horas

Fonte: [28]

Por outro lado, a Figura 3.29, curvas de DL-EPR, mostra que o0 mesmo material,

envelhecido a 400°C por 1000 horas, ndo sofreu sensitizacdo, tendo-se a razdo I/, = 0.
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CAPITULO 4

4. MATERIAIS E METODOS

4.1 Materiais: Breve Descri¢do do UNS S39274 Estudado

O tubo UNS S39274, sem costura, utilizado neste trabalho é fabricado pela Nippon
Steel & Sumitomo Metal. Enquadra-se na classe dos superduplex apresentando um PREN
maior que 40. O material foi deformado a frio para alcancar propriedades mecanicas de grau de
125 ksi de acordo com a norma I1SO 13680 [71].

A analise quimica, Tabela 4.1, do UNS S39274 foi realizada por Espectroscopia de
Emissdo Otica (SPECTROMAXX) nas dependéncias do laboratorio da Tecmetal Solucdes

Tecnologicas em Materiais LTDA, Vargem Grande — Rio de Janeiro, RJ.

Tabela 4.1 - Composicao quimica (% em massa) e PREN do UNS S39274 estudado

C Cr Ni Mo W Cu S P N Fe PREN
0,028 24,790 6,600 3,220 1,750 0,510 0,002 0,017 0,255 Bal. 42,40
Fonte: TecMetal

4.2 Métodos

Para os ensaios de dureza Vickers, microdureza Vickers, analise microestrutural
por microscopia optica (MO), fracdo volumétrica das fases, microscopia eletronica de varredura
(MEV) e ensaio de corroséo o material de estudo foi recebido na forma de anel com didmetro
externo de 169 mm, espessura de parede de 10 mm e comprimento de 20 mm. Entdo, com o
auxilio de uma serra de fita vertical e baixa velocidade, foram cortados quatro pedagos. Em
seguida, utilizou-se uma serra de disco (DISCOTOM ®) na presenga de gua para cortar 0s
corpos de prova, na direcdo longitudinal, com tamanhos em torno de 20 mm x 10 mm x 7 mm.

A Figura 4.1 mostra resumidamente esse processo.
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(b)

(d)
Figura 4.1 - (a) Anel. (b) Anel cortado em quatro partes. (c) Serra de disco. (d) Cp’s cortados

Fonte: Proprio autor

De posse dos corpos de prova (doravante chamados “cp’s”), procederam-se com 0S
tratamentos térmicos. Assim, 0s cp’s, com base na literatura, na condi¢do como recebido, foram
solubilizados a 1150°C + 5°C em um forno a resisténcia convencional, Figura 4.2, tipo mufla
da Jung (EF0212 ®), por 40 minutos e em seguida foram resfriados rapidamente em agua com

agitacdo até a temperatura ambiente.

Figura 4.2 - Forno mufla

Fonte: Proprio autor
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A partir desses cp’s como recebido e solubilizados (CR SOL 1150-40) foi realizado
0 processo de envelhecimento a 400°C por 8 horas e 12 horas. Outro conjunto de cp’s foi
envelhecido a 475°C por 4, 8, 12 e 200 horas, constituindo assim um conjunto de cp’s como
recebido solubilizados e envelhecidos.

Ja o grupo de cp’s, como recebido (CR), também foi envelhecido a 400°C por 8
horas e 12 horas. Outro conjunto de cp’s CR foi envelhecido a 475°C por 4, 8, 12 e 200 horas.
Em todos os casos citados as amostras foram introduzidas no forno a temperatura respectiva de
tratamento térmico e os resfriamentos ocorreram em agua a temperatura ambiente.
Suscintamente, a Tabela 4.2 mostra a descrigdo dos cp’s.

Por outro lado, a Tabela 4.3 mostra as condi¢cGes de tratamento térmico
(solubilizacdo e envelhecimento) com temperatura e tempo, analises microscopicas (MO e
MEV), ensaios mecanicos de dureza Vickers, microdureza Vickers, tracdo, impacto Charpy e

ensaio de corrosédo aplicados no UNS S39274.



Tabela 4.2 - Descri¢do dos cp’s do UNS S39274

Amostras do UNS S39274

Descricéo

CR

CR ENV 400-8

CR ENV 400-12

CR ENV 475-4

CR ENV 475-8

CR ENV 475-12

CR ENV 475-200

CR SOL 1150-40

CR SOL 1150-40 ENV 400-8
CR SOL 1150-40 ENV 400-12
CR SOL 1150-40 ENV 475-4
CR SOL 1150-40 ENV 475-8
CR SOL 1150-40 ENV 475-12

Como Recebido

Como Recebido e Envelhecido & 400°C por 8 horas

Como Recebido e Envelhecido a 400°C por 12 horas

Como Recebido e Envelhecido a 475°C por 4 horas

Como Recebido e Envelhecido a 475°C por 8 horas

Como Recebido e Envelhecido a 475°C por 12 horas

Como Recebido e Envelhecido a 475°C por 200 horas

Como Recebido Solubilizado a 1150°C por 40 minutos

Como Recebido Solubilizado a 1150°C por 40 minutos e Envelhecido & 400°C por 8 horas
Como Recebido Solubilizado & 1150°C por 40 minutos e Envelhecido a 400°C por 12 horas
Como Recebido Solubilizado a 1150°C por 40 minutos e Envelhecido a 475°C por 4 horas
Como Recebido Solubilizado a 1150°C por 40 minutos e Envelhecido a 475°C por 8 horas
Como Recebido Solubilizado a 1150°C por 40 minutos e Envelhecido & 475°C por 12 horas

CR SOL 1150-40 ENV 475-200 Como Recebido Solubilizado a 1150°C por 40 minutos e Envelhecido a 475°C por 200 horas

Total: 14 Cp’s
Fonte: [Préprio autor)
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Tabela 4.3 - Condicdes aplicadas no UNS S39274 para desenvolvimento deste trabalho

Amostras do Solubilizagdo Envelhecimento Microdureza Dureza ~ ~
UNS S39274 Temperatura Tempo Temperatura Tempo MO MEV Vickers  Vickers Tracdo Charpy Corrosao
(S (min) (S (h)
CR 0 0 X X X X X X
CR ENV 400-8 400 8 X X X X
CR ENV 400-12 400 12 X X X X X
CRENV 475-4 475 4 X X X X X
CR ENV 475-8 475 8 X X X X X
CR ENV 475-12 475 12 X X X X
CR ENV 475-200 475 200 X X X X
CR SOL 1150 40 0 0 X X X X X X X
CR SOL 1150-40 ENV 400-8 400 8 X X X X X
CR SOL 1150-40 ENV 400-12 400 12 X X X X X
CR SOL 1150-40 ENV 475-4 475 4 X X X X X
CR SOL 1150-40 ENV 475-8 475 8 X X X X X X
CR SOL 1150-40 ENV 475-12 475 12 X X X
CR SOL 1150-40 ENV 475-200 475 200 X X X X

Fonte: [Prdprio autor)
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Os procedimentos descritos acima foram realizados em duplicata. Entdo foi
separado um grupo de cp’s na forma de bulk (sem embutimento, Fig.4.1d), foram lixados com
lixas de granas 180 a 600 e armazenados para a realizagdo dos ensaios de dureza.

J& o grupo de cp’s destinados ao embutimento foi embutido em baquelite. Para isso
utilizou-se uma embutidora a quente AROTEC BEM-30. Em seguida, os cp’s embutidos foram
lixados com lixas de granas 180/220/320/600 até 1200. Logo depois as amostras embutidas
foram polidas, em grupos de trés, em uma politriz automatizada (ALLIED ®), na presenca de
agua, detergente neutro e alumina de 0,05 microns, com a plataforma rotacionando a 400 RPM,
porta amostras a 40 RPM, forca perpendicular de 78 N e tempo de 15 minutos. Na sequéncia,
cada corpo de prova foi polido em uma politriz convencional, na presenca de agua, detergente
neutro e suspensdo de silica coloidal (OP-U) de 0,04 microns, por cerca de 1 minutos. Em
seguida, os cp’s foram lavados em &agua corrente e alcool etilico, secas em ar quente e
armazenados com suas superficies polidas protegidas com algoddo. A Figura 4.3 mostra 0s
procedimentos relatados. Todas as preparacdes descritas ocorreram nas dependéncias do
Laboratorio de Metalurgia e Materiais — LMM da Universidade Federal de Itajuba (UNIFEI),
Campus de Itajubd (MG).

(€)

(d)

Figura 4.3 - (a) Embutidora. (b) Lixadeira. (c) Politriz automatica. (d) Politriz.
(e) Cp’s prontos para o0 ataque quimico

Fonte: Proprio autor
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4.3 Analise da Microestrutura do UNS S39274

4.3.1 Microscopia Optica (MO)

Com o objetivo de identificar as fases ferrita e austenita nas amostras, foi realizado
0 ataque quimico Behara (80 ml de &gua destilada, 20 ml de &cido cloridrico, 1 g de
metabissulfito de potassio), por imersdo, em cada corpo de prova por cerca de 45 segundos e
interrompido com &gua corrente e alcool etilico e seco em ar quente.

A observacédo da morfologia e distribuicéo das fases presentes nas amostras foi feita
com lente de 200X através de um microscépio éptico Zeiss Jean Vert do LMM — UNIFEI,

Figura 4.4, e em todos 0s cp’s.

Figura 4.4 - Microscopio optico do LMM — UNIFEI

Fonte: Préprio autor

4.3.2 Microscopia Eletrénica de Varredura (MEV)

Para identificar nitretos de cromo foram realizadas analises via MEV. Para isso
foram selecionados 6 cp’s (CR, CR ENV 400-12, CR ENV 475-200, CR SOL 1150-40, CR
SOL 1150-40 ENV 400-12, e CR SOL 1150-40 ENV 475-200). Foram usadas amostras
embutidas em baquelite e preparacdo idéntica a usada na MO (antes do ataque Behara).

Todavia, antes de realizar a analise no MEV, estas foram submetidas a um ataque eletrolitico
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em uma solucdo aquosa contendo 10% de acido oxalico (por imersdo), uma tensdo de 5 V em
torno de 25 segundos. Finalmente, as amostras foram colocadas em estufa por cerca de 1 hora
para eliminar tracos de &gua e depois submetidas & analise por MEV. O equipamento usado,
Figura 4.5, foi um CARL ZEISS® modelo EVO MAL15 da Universidade Federal de Itajuba
(UNIFELI), Campus de Itajubd, MG com magnificacdo de 1000X e voltagem de 15 kV.

Figura 4.5 - Microscépio eletrénico de varredura

Fonte: Proprio autor

4.3.3 Quantificacdo da Fracdo Volumétrica das Fases

A quantificacdo da fracdo volumétrica das fases presentes nas amostras do UNS
S39274, austenita e ferrita, foi realizada por meio do software AnalysSIS Five a partir das
imagens obtidas pelo microscdpio Optico Zeiss Jean Vert do LMM — UNIFEI, Fig.4.4. Para
cada amostra foram feitas 5 imagens em diferentes regides e em cada uma dessas imagens o
software forneceu a fragdo volumétrica da ferrita e austenita. Como resultado, em todas as

condicdes das amostras, foi feita a média da fracdo volumétrica a partir dessas imagens.
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4.4 Propriedades Mecanicas

4.4.1 Microdureza Vickers do UNS S39274

Os ensaios de microdureza foram realizados em todas as amostras embutidas,
lixadas, polidas e atacadas quimicamente na preparacdo para MO. Assim sendo, mediu-se a
microdureza de cada Cp na escala Vickers em um Microdurdmetro Digital (Time®), Figura
4.6, pertencente ao LMM, com carga de 0,025 kgf, com tempo de impresséo de 15 segundos.
Foram realizadas na direc¢do longitudinal ao plano de laminag&o do material, aleatoriamente, 10

medidas na fase ferrita e 10 medidas na fase austenita e calculada a média aritmética.

Figura 4.6 - Microdurémetro digital

Fonte: Proprio autor

4.4.2 Dureza do UNS S39274

Os ensaios de dureza foram realizados em todas as amostras na forma de bulk (sem
embutimento), na direcdo longitudinal ao plano de laminacdo do material, previamente lixadas
com granulometria 180 a 600, para planificar e eliminar eventuais escorias da superficie a ser

perfurada. Por conseguinte, mediu-se a dureza de cada cp na escala Rockell C por meio de um



70

Durémetro Otto Wolpert-Werke, Figura 4.7, pertencente ao LMM, com carga de 150 kgf, com
tempo de impressdo de 10 segundos e realizando-se, aleatoriamente, 6 medidas em cada CP.
Em seguida, cada medida de dureza obtida foi convertida, de acordo com a Norma E140-12b
[44], em Dureza Vickers (HV10).

Figura 4.7 - Durémetro

Fonte: Proprio autor
4.4.3 Tracao Uniaxial do UNS S39274

Para o estudo da tracdo uniaxial os cp’s foram extraidos a partir do tubo como
recebido (CR) nas dimensfes: didametro externo: 169 mm, espessura de parede: 10 mm e
comprimento: 204 mm, Figura 4.8a, foram usinados corpos de prova na direcao longitudinal
do tubo de acordo com a norma ASTM 370-09 [46] para 0s ensaios de tracdo e as normas
ASTM 370/18 [47] e ASTM E23 [48] para os ensaios de impacto Charpy, Figura 4.8b. A
usinagem foi realizada pela Tecmetal Solu¢Ges Tecnoldgicas em Materiais LTDA, Vargem

Grande — Rio de Janeiro, RJ.
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(a)
Figura 4.8 - (a) Tubo como recebido. (b) Plano
de usinagem dos cp’s para ensaios de tracdo e
impacto

Fonte: [TecMetal]

Apos a usinagem, um grupo de cp’s do material CR, foi submetido ao tratamento
térmico: 400°C por 8 horas e 12 horas, 475°C por 4 horas e 8 horas (resfriados em agua com
agitacdo a temperatura ambiente). Outro grupo de cp”s foi solubilizado a 1150°C por 40 minutos
(CR SOL 1150-40), também resfriado nas mesmas condigdes do primeiro. Apos a solubilizacéo
esse grupo foi envelhecido nas condicdes: 400°C por 8 horas e 12 horas, 475°C por 4 horas e 8
horas, totalizando ao final 10 cp’s. De posse dos cp’s 0s ensaios de tracdo uniaxial, conforme a
norma ASTM 370-09, ocorreram nas dependéncias da Tecmetal por meio do equipamento
méaquina de ensaio universal Instron® 3382 de 10 kN, Figura 4.9, com velocidade constante de
2 mm/min e temperatura de 18 = 2 °C. A Figura 4.10a mostra o desenho do cp a ser usinado
de acordo com a ASTM 370-09 e ao lado (Fig. 4.10b) o cp usinado.
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Figura 4.9 - Maquina de ensaio
universal Instron 3382

Fonte: [TecMetal]
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Figura 4.10 - (a) Desenho cp conforme norma ASTM 390. (b) Cp usinado
Fonte: [TecMetal]

4.4.4 Tenacidade ao Impacto Charpy do UNS S39274

De acordo com as descri¢des mencionadas no item 4.4.3, foram usinados Cp’s (em
duplicata) para os ensaios de impacto Charpy na direcao longitudinal do tubo (Figura 4.8b) com
dimensdes finais (55 x 10 x 7,5 mm?3) e entalhe em V. A Figura 4.11a mostra o desenho do Cp
a ser usinado de acordo com as normas ASTM 370/18 e ASTM E23 [44, 45], ja a Figura 4.11b
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mostra o Cp usinado. Os ensaios foram realizados nas dependéncias da Tecmetal por meio do
equipamento maquina de ensaio universal LOSENHAUSENWERK®, Figura 4.12, com
capacidade maxima de 300 J, precisdo de £+ 0,5 J e temperatura de -46°C. Esta temperatura de
ensaio de impacto foi escolhida porque é a adotada em normas de especificacdo dos agos duplex

e superduplex [70].
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Figura 4.11 - (a) Desenho Cp conforme normas ASTM 370/18 e E23
(b) Cp usinado

Fonte: [TecMetal]

Figura 4.12 - Maquina de ensaio
universal LOSENHAUSENWERK

Fonte: [TecMetal]
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4.5 Ensaio de Corrosao Localizada do UNS S39274

4.5.1 Ensaio de Polarizacdo Eletroguimica de Reativacgdo Ciclica— PERC
ou DL-EPR

Usado para avaliacao da sensitizacdo dos a¢os inoxidaveis, 0 ensaio de corrosdo de
Polarizacdo Eletroguimica de Reativacdo Ciclica (PERC ou DL-EPR) foi realizado no
Laboratorio de Metalografia e Tratamentos Térmicos — LABMETT, da Universidade Federal
Fluminense - UFF, Campus de Niterdi, RJ. O equipamento utilizado para realizacdo do ensaio
foi um potenciostato galvanostato pAutolab®Type I11. A Figura 4.13 mostra o equipamento e a

célula eletrolitica montada.

Figura 4.13 - Potenciostato galvanostato pAutolab.
1- Calomelano saturado. 2-Eletrodo de trabalho
(amostra). 3-Contra-eletrodo (platina)

Fonte: Préprio autor

Antes da realizacdo do ensaio, foi preparado cada eletrodo de trabalho
correspondente as seguintes amostras: CR, CR ENV 475-12, CR SOL 1150-40, CR SOL 1150-
40 ENV 475-12 (dimensdes 10 x 10 x 7 mm?), totalizando 4 amostras, Figura 4.14.
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Figura 4.14 - Eletrodos de trabalho

Fonte: Proprio autor

Para o preparo do eletrodo de trabalho foi feito um sulco longitudinal no centro de
cada amostra, neste foi fixado, por presséo, um fio rigido de cobre. Em seguida, o conjunto foi
acomodado em um anel de PVC de 20 mm de didametro e 14 mm de espessura. Logo depois,
embutido em resina de cura a frio. A superficie de cada amostra que ficou em contato com o
eletrélito foi lixada com lixas de granas 180/220/320 até 1200 e polida na presenca de agua,
detergente neutro e alumina com granulometria média 0,05 um. Ap6s foi lavada com agua e
alcool etilico e seco em ar quente. Com o intuito de evitar a corrosao por frestas, recobriu-se
com esmalte incolor as laterais do eletrodo em contato com a resina formando uma janela. A
solucéo de ensaio sugerida por Alvarez et al. (2017) para o0 UNS S39274 foi constituida de
2,5M de &cido sulfarico (H2SO4) + 0,02M de tiocianato de potassio (KSCN) + 1,0M de cloreto
de sdédio (NaCl) [41]. Foram usados 250 ml da solucdo para cada amostra e a montagem da
célula eletrolitica foi da seguinte forma: o eletrodo de referéncia de calomelano saturado (azul)
na frente da amostra, o da amostra (vermelho) e por ultimo o contra-eletrodo de platina (preto).
Entdo, aguardaram-se 15 minutos para estabilizar e em seguida iniciou-se 0 ensaio com uma
varredura desde o potencial de circuito aberto (~0,4Vsce), aumentando-se no sentido anddico
com uma taxa de 1mVsce/s até 0,3Vsce. Por fim, a varredura foi invertida no sentido catodico

até atingir o valor inicial do potencial de circuito aberto.
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CAPITULO 5

5. RESULTADOS E DISCUSSAO

Na sequéncia serdo apresentados os resultados obtidos neste trabalho referentes as
propriedades mecanicas de microdureza Vickers, dureza Vickers, tragdo uniaxial, impacto
Charpy, bem como ao ensaio de corroséo. Posteriormente a caracterizagdo microestrutural e a
quantificacdo da fracdo volumétrica das fases encontradas no material de estudo.

A Tabela 5.1 mostra as propriedades mecanicas de dureza e microdureza Vickers,
limite de escoamento (oLe), limite de resisténcia (oLr), alongamento (%) e energia de impacto
absorvida do UNS S39274 estudado nesta tese, na condicdo Como Recebido (deformado) e
Como Recebido Solubilizado a 1150° por 40 minutos. Esses resultados foram publicados

recentemente em um artigo cientifico [69].

Tabela 5.1 - Propriedades mecanicas do UNS S39274 na condi¢do CR e CR SOL 1150-40
Propriedades Mecanicas
Microdureza

Amostra D_u reza Vickers (HV0,025) OLE OLR Along. Energ_la
Vickers - . Absorvida
Ferrita Austenita (MPa) (MPa) (%)
(HV10) (J)
(o) (€9)
CR 344 +7 323 331+16 960 1007 17,7 170,5
+20 +19 +10 +10 21
CR SOL 2792 273 246 + 10 639 829 31,9 165,5
1150-40 +11 +10 +6 +4 +19,1
Fonte: [69]

5.1 Analise da Microdureza Vickers do UNS S39274

Visando avaliar o efeito da solubilizacdo na microestrutura do AISD analisou-se a
microdureza de cada uma das fases, ferrita e austenita. Assim, a Figura 5.1 mostra o
comportamento das curvas da Microdureza Vickers em funcdo do Tempo de Tratamento
Térmico da fase ferrita e da fase austenita do UNS S39274 CR e envelhecido a 400°C até 12
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horas. E possivel observar que a ferrita tem aumento significativo na sua dureza nas primeiras

12 horas atingindo um valor em torno de 389 (+6) HV.
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Figura 5.1 - Microdureza da ferrita e da austenita até 12 horas de tratamento
térmico para 0 UNS S39274 na condi¢cdo Como Recebido

e Envelhecido a 400°C

Fonte: Proprio autor

Esse aumento na microdureza da ferrita esta associado a formacdao da fase alfa linha

que precipita, preferencialmente, na matriz ferritica durante o processo de envelhecimento das

amostras a 400°C por meio da decomposicdo espinodal [6, 16, 18, 27]. Ja a microdureza da

austenita, observa-se que praticamente ndo sofreu variagdo. Isso indica que a fase austenita

permaneceu inalterada durante o processo de envelhecimento.

Esse comportamento de um aumento na microdureza da ferrita e uma tendéncia na

estabilidade da austenita em amostras de aco inoxidavel duplex (AID) envelhecidas a baixa
temperatura (350°C — 500°C) foi reportado por Chandra et al. (2010) [56]. Neste trabalho
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destacaram que, amostras do AID S32205 envelhecidas isotermicamente na regido de 400°C,
apresentaram um aumento na microdureza da ferrita, enquanto a microestrutura da austenita
praticamente ndo foi alterada. Neste mesmo sentido, Héattestrand et al. (2009), Moura et al.
(2008) [57] e Della Rovere et al. (2013) [58] sugerem que a austenita permaneceu
substancialmente inalterada e ndo foi afetada pelo tratamento térmico de envelhecimento em de
400°C. Resultados que corroboram com os que foram encontrados neste trabalho de tese.

Ja a Figura 5.2 mostra o0 comportamento das curvas da Microdureza Vickers em
funcdo do Tempo de Tratamento Térmico das fases ferrita e austenita do UNS S39274 CR SOL
1150-40 ENV a 400°C até 12 horas.

Mais uma vez observa-se que a microestrutura da ferrita foi modificada, pois, nas
primeiras 12 horas ocorre um consideravel aumento na sua microdureza chegando-se ao valor
em torno de 482 (£5) HV. Por outro lado, a austenita tende a permanecer estavel indicando que
sua microestrutura ndo sofreu alteracdo durante o tratamento térmico.

Como o material foi solubilizado & 1150°C por 40 minutos e resfriado rapidamente
em agua a temperatura ambiente, isso contribuiu para a precipitacdo de nitretos de cromo (CrzN)
na matriz ferritica. Assim, o aumento significativo na microdureza da ferrita para o material CR
SOL 1150-40 ENV a 400°C até 12 horas pode estar associado, ndo somente a precipitacdo de
alfa linha, mas também devido a presenca de Cr2N na ferrita, conforme observado na imagem
de MEV do material estudado nesta mesma condicéo.

Porém, apesar desses comportamentos terem sido observados em trabalhos
apresentados, por exemplo, por Bettini et al. (2013), Lacerda et al. (2015), Della Rovere et al.
(2013) e Tavares et al. (2005) [59], o tema ainda é controverso.
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Figura 5.2 - Microdureza da ferrita e da austenita até 12 horas de tratamento
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A temperatura de tratamento térmico a 475°C é a mais pronunciada pela literatura

porque promove a fragilizacdo dos acos inoxidaveis duplex e superduplex e melhora a cinética

da precipitacdo da fase deletéria alfa linha promovendo nesses materiais diminui¢do nas suas

propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao.

Diante disso, também foi estudado o comportamento da microdureza da ferrita e da

austenita em amostras do UNS S39274 nessa temperatura nas condi¢gdes CR ENV 475°C e CR

SOL 1150-40 ENV 475°C. Assim, a Figura 5.3 mostra 0 comportamento da microdureza da
ferrita e da austenita na condicdo CR ENV a 475°C até 12 horas.
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Como esperado, houve mudanga na microestrutura da ferrita visto que sua
microdureza teve um aumento substancial nas primeiras 12 horas de envelhecimento atingindo
cerca de 398 (x5) HV. Ja a microdureza relacionada a austenita, € possivel observar que sua
microestrutura praticamente néo foi afetada e tendeu a uma estabilidade.

Esses resultados séo consistentes com os resultados apresentados por Lo e Lai
(2010) [60] que estudaram o comportamento de um aco inoxidavel duplex envelhecido na
regido de 475°C por até 1800 horas. Os autores atribuiram o aumento no endurecimento da
ferrita @ decomposicéao espinodal que favoreceu sua fragilizacao.

Por outro lado, a microdureza da austenita quase ndo teve endurecimento
permanecendo inalterada. Neste mesmo sentido, Weng et al. (2004) [61] estudaram o efeito do
tratamento térmico na microdureza Vickers da ferrita e da austenita em amostras do aco duplex
S31803 envelhecidos nas temperaturas de 475°C e 500°C. Enquanto a microdureza da ferrita
aumentou, sobretudo em 475°C, sugerindo sua fragilizacdo; a microdureza da austenita

manteve-se aproximadamente constante.
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Dada a importancia do tratamento térmico para os AISD a 475°C, a Figura 5.4
mostra 0 comportamento da microdureza da ferrita e da austenita na condi¢cdo CR ENV a 475°C
por até 200 horas. Pode-se observar nitidamente que houve um aumento bastante significativo
na microdureza da ferrita do material tratado isotermicamente & 475°C. Em 12 horas a
microdureza da matriz ferritica atingiu 398 (£5) HV e em 200 horas esse valor chegou a 483
(x8) HV, portanto uma variacdo em torno de 85 HV.

Como o material foi submetido a temperatura de fragilizacdo por um longo periodo
pode ter havido uma potencialidade na cinética para precipitacdo da fase alfa linha por meio da
decomposi¢do espinodal promovendo um aumento na microdureza da ferrita. J& para a
microdureza da austenita até 200 horas hd um indicativo de que sua microestrutura ndo foi
afetada, pois permaneceu quase que inalterada. Esses resultados sdo coerentes com 0s
apresentados por Tavares et al. (2001, 2005, 2012), Waserman et al. (2010), Pardal et al. (2015),
Moura et al. (2008) e Lo e Lai (2010).
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J& a Figura 5.5 mostra 0 comportamento da microdureza da ferrita e da austenita
das amostras do UNS S39274 na condicdo CR SOL ENV até 12 horas de envelhecimento
térmico a 475°C. Como pode ser observado, o comportamento da microdureza da austenita,
assim como na condicdo CR ENV a 475°C, ndo é afetada tendendo a uma estabilidade. Por
outro lado, a microdureza da ferrita sofre um aumento atingindo cerca de 434 (5) HV.

Essa mudanca na microestrutura da ferrita estd associada, ndo somente ao
mecanismo de precipitacdo de alfa linha, mas também a formacdo de nitretos de cromo
presentes na matriz ferritica. Esse mesmo comportamento foi observado por Tavares et al.

(2005), Moura et al. (2008) e Weng et al. (2004) em outros agos austeno-ferriticos [61].
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Neste sentido, o comportamento da microdureza da ferrita e da austenita na
condicdo CR SOL1150-40 ENV a 475°C por ate 200 horas também foi estudado. Assim, a
Figura 5.6 mostra que a microdureza da ferrita sofreu um aumento, possivelmente associado a

precipitacdo de alfa linha e a formacéo de nitretos de cromo, chegando a 448 (+11) HV até 200
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horas de envelhecimento. Ja a microdureza da austenita manteve-se praticamente inalterada
indicando que sua microestrutura ndo sofreu mudanca. Esses comportamentos se assemelham
com os trabalhos apresentados por Moura et al. (2008), Lo e Lai (2010), Weng et al. (2004).
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5.2 Andalise da Dureza Vickers do UNS S39274

Visando avaliar o efeito do tempo e da temperatura de envelhecimento e comparar
com a condicdo deformada a Dureza Vickers também foi realizada em amostras do UNS
S39274 nas condi¢cdes CR e CR SOL 1150-40 envelhecidos na temperatura de 400°C até 12
horas e & 475°C até 200 horas.

Assim, a Figura 5.7 mostra o comportamento da Dureza Vickers em funcdo do
Tempo de Tratamento térmico do UNS S39274 nas condi¢cbes CR ENV e CR SOL 1150-40 a

400°C até 12 horas de envelhecimento.
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Conforme esperado, o valor da dureza do material estudado na condicdo CR ENV
foi maior em comparacdo com a dureza do mesmo material na condi¢do CR SOL 1150-40 ENV
em até 12 horas de tratamento térmico a 400°C. Na condi¢do CR ENV-400, em ate 12 horas, a
dureza aumentou atingindo o valor de 354 (+5) HV. J& para a condi¢cdo CR SOL 1150-40 ENV-
400 o aumento da dureza foi de 302 (£7) HV.

Esses resultados estdo em coeréncia com outros estudos [27, 29, 34, 36, 55, 58] que
também apontam um aumento na dureza de acos inoxidaveis envelhecidos isotermicamente na
regido de 400°C a medida que aumenta o tempo de tratamento térmico desses materiais.

Essa alteracdo na dureza é atribuida, entre outros fatores que serdo destacados
posteriormente, ao empobrecimento de cromo em regifes nanométricas na matriz ferritica
devido a decomposicédo espinodal resultando na precipitacdo da fase alfa linha apontada como

a principal fonte de endurecimento e fragilizacdo dos agos inoxidaveis duplex e superduplex.
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Figura 5.7 - Dureza do UNS S39274 nas condigfes: Como Recebido e Solubilizado
e Envelhecidos a 400°C até 12 horas de tratamento térmico

Fonte: Préprio autor

Para estudar o comportamento da Dureza Vickers em funcdo do Tempo de
Tratamento térmico do UNS S39274 CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV a 475°C, ate 12 horas,
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foram plotadas as curvas apresentadas na Figura 5.8. Em 475°C, temperatura de fragilizagéo
dos AISD, ocorreu um aumento mais significativo na dureza nessa temperatura do que em
400°C, como esperado. Logo, na condicdo CR ENV-475 a dureza foi de 352 (x9) HV, ja na
condi¢do CR SOL 1150-40 ENV-475 a dureza foi de 327 (£8) HV.

Tavares et al. (2012) estudaram a variacdo da dureza em funcdo do tempo de
tratamento térmico a 475°C em amostras do AISD S32760. Nas primeiras 12 horas observaram
um aumento na dureza do material possivelmente associado a precipitacdo de uma fase
extremamente fina, rica em Cr ("), decorrente da decomposicao espinodal.

Neste mesmo sentido, Pardal et al. (2015) destacam um aumento significativo da
dureza em amostras do S32760 envelhecidas a 475°C por até 24 horas, no material deformado
(mais perceptivel) e no material solubilizado. Os autores atribuiram esse endurecimento a

decomposicdo espinodal na matriz ferritica resultando na fase alfa linha.
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Neste mesmo sentido, a Figura 5.9 mostra o comportamento da Dureza Vickers em
funcdo do Tempo de Tratamento térmico do UNS S39274 CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV
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a475°C envelhecido até 200 horas. Neste caso, a dureza dos materiais, CR ENV-475 e CR SOL
1150-40 ENV-475, atinge os valores de 345 (x7) HV e 310 (£9) HV, respectivamente.

De maneira geral, a dureza das amostras, tanto no envelhecimento térmico a 400°C
até 12 horas, quanto no envelhecimento térmico a 475°C até 200 horas, aumentou. Esse aumento
foi mais evidente para o material na condicdo CR ENV do que para o material na condi¢cdo CR
SOL 1150-40 ENV.

O UNS S39274 estudado neste trabalho passa pelo processo de deformacéo a frio
durante sua fabricacdo. Assim, durante esse processo ocorre 0 armazenamento de energia na
forma de defeitos na rede cristalina como lacunas, planos de escorregamento e linhas de
discordancia. Fatores que contribuem para acelerar a cinética de formacéo da fase alfa linha [1,
39].

Contudo, a precipitacdo da fase nanométrica alfa linha contribui substancialmente
no aumento da dureza dos agos inoxidaveis duplex e superduplex porque age obstruindo a
movimentacao das linhas de discordancia [37, 56] promovendo a fragilizacdo desses materiais.
Esse processo torna-se muito mais rapido e intenso na regido de 475°C [58].

A deformagc&o a frio contribui para 0 aumento na dureza dos AISD’s. Renton et al.
(2011) [61] estudaram o efeito da deformacao a frio em amostras do ago superduplex S39274.
Verificaram que a dureza do material aumentou a medida que evolui a taxa de deformacéo.
Entdo, para até 16% de deformacao obtiveram uma dureza média de 361 HV, quase a dureza
méaxima (363 HV) definida pelo fornecedor do material.

Pardal et al. (2015) também observaram um aumento na dureza de amostras do aco
superduplex S32760 previamente deformadas e solubilizadas (1070°C por 40 minutos e
resfriadas em agua) e, posteriormente, envelhecidas em 475°C por até 24 horas. Assim, para as
amostras Deformadas obtiveram uma dureza média de 562 HV e para as amostras Solubilizadas
e Envelhecidas a dureza média foi de 394 HV.

Esses fatores fornecem indicios que explicam o porqué a dureza do material
estudado neste trabalho ser mais pronunciada na condicdo CR ENV do que na condicdo CR
SOL 1150-40 ENV.

Por outro lado, Fontes et al. (2011) estudaram amostras do aco superduplex S32520
solubilizadas e envelhecidas em 475°C por até 1032 horas. Nesse trabalho os autores
constataram um aumento gradual da dureza observando um pico maximo de dureza média, em

24 horas de envelhecimento, no valor de 490 HV.
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Tal comportamento sugeriu que a precipitacdo da fase alfa linha foi saturada. Para
longos periodos de envelhecimento a 475°C os autores relatam que a dureza do material tende
a manter-se estavel. Para 1032 horas de envelhecimento a dureza média diminuiu para 480 HV.

Neste sentido, a Figura 5.8 (P4g. 85) apresenta uma dureza maxima obtida até 12
horas de envelhecimento a 475°C, tanto na condi¢do CR ENV 475°C (372 (£9) HV), quanto na
condicdo CR SOL 1150-40 ENV 475°C (327 (x8) HV). Entéo, para o periodo até 200 horas de
envelhecimento a dureza diminuiu com tendéncia a uma estabilidade, tanto para o material na
condicdo CR ENV, quanto para a condicdo CR SOL 1150-40 ENV atingindo, respectivamente,
345 (+7) HV e 310 (£9) HV.

Esse comportamento da dureza para longos periodos de envelhecimento a 475°C
pode estar associado ao processo de recuperacdo que muda a densidade e redistribuicdo dos
defeitos na rede cristalina. A redistribuicdo de elementos como Cr, Mo, Ni e N por difusao
indica perda de coeréncia dos precipitados de alfa linha impedindo o aumento na dureza do
material [29, 49, 54, 59].
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5.3 Analise da Tracao Uniaxial do UNS S39274

Foram realizados ensaios mecénicos de tracdo uniaxial em corpos de prova do UNS
S39274 nas seguintes condi¢des: CR, CR ENV 475-4, CR ENV 475-8, CR ENV 400-8, CR
ENV 400-12, CR SOL 1150-40, CR SOL 1150-40 ENV 475-4, CR SOL 1150-40 ENV 475°-
8, CR SOL 1150-40 ENV 400-8, CR SOL 1150-40 ENV 400-12, totalizando 10 cp’s.

A partir das curvas de Tensdo Nominal em funcéo da Deformagdo Nominal para
essas condicdes foi possivel determinar algumas propriedades mecénicas do ensaio de tracdo
como tensdo limite de escoamento (oLg), tensdo limite de resisténcia (oLr) € alongamento (A%).
Desse modo, a Tabela 5.2 sintetiza essas propriedades para amostras envelhecidas em 475°C

para a condicdo CR.

Tabela 5.2 - Propriedades mecanicas de tracdo de amostras do
UNS S39274 na condi¢do CR e envelhecidas a 475°C
Propriedades Mecanicas

Amostra oLe (MPa) oLr(MPa) Alongamento (%)
CR (Deformado) 96019 1007 £10 17,7+ 10
CRENV 475-4 1059 + 8 1113+ 2 17,05
CR ENV 475-8 1062 £9 11112 1654

Fonte: Proprio autor

E sintetizado na Tabela 5.3 as propriedades mecanicas de tracio para amostras

envelhecidas em 475°C para a condicdo SE.

Tabela 5.3 - Propriedades mecéanicas de tracdo de amostras do UNS
S39274 na condicdo CR SOL 1150-40 e envelhecidas a 475°C
Propriedades Mecanicas

Amostra oLe (MPa) oLr(MPa) Alongamento (%)
CR SOL 1150-40 639 + 10 829+ 6 319+4
CR SOL 1150-40 ENV 475-4  879+9 1040+ 2 26,0+3
CR SOL 1150-40 ENV 475-8 876+10 1111+7 24012

Fonte: Préprio autor
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Neste mesmo sentido, as Tabelas 5.4 e 5.5, mostram propriedades mecanicas de

tracdo para amostras envelhecidas em 400 °C para as condi¢fes CR e CR SOL 1150-40 ENV,
respectivamente.

Tabela 5.4 - Propriedades mecénicas de tracdo de amostras do UNS
S39274 na condicdo CR e envelhecidas a 400°C
Propriedades Mecanicas

Amostra oLe (MPa) oLr(MPa) Alongamento (%)
CR (Deformado) 96019 1007 £ 10 17,7+ 10
CR ENV 400-8 1002 £ 9 1043+ 8 17,05
CRENV 400-12 9958 1054 + 8 16,8 2

Fonte: Proprio autor

Tabela 5.5 - Propriedades mecéanicas de tracdo de amostras do UNS
S39274 na condicdo CR SOL 1150-40 e envelhecidas & 400°C
Propriedades Mecanicas

Amostra oLe (MPa) or(MPa) Alongamento (%)
CR SOL 1150-40 639 + 10 829+ 6 319+14
CR SOL 1150-40 ENV 400-8 642 +7 847 +2 310+2
CR SOL 1150-40 ENV 400-12 6469 851+4 30,63

Fonte: Proprio autor

E apresentado na Figura 5.10 curvas de Tensdo Nominal em funcio da Deformagcéo
Nominal a partir do ensaio de tracdo uniaxial de amostras do UNS S39274 na condicdo CR e
envelhecidas em 475°C. E possivel observar que ha um aumento na Tensdo na regi&o de 0,02%

de Deformacéo ao passo que o tempo de envelhecimento a 475°C aumenta.



90

1400

1260

1120

)

Tensdo Nominal (MPa)

— CR
= CR ENV 475-4
= CR ENV 475-8

oH—T7——T T T 7
0,00 002 004 006 008 010 012 0214 016 0,18

Deformacao Nominal (%)
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Fonte: Proprio autor

E mostrado na Figura 5.11 curvas de Tensdo Nominal em funcdo da Deformagcio
Nominal de amostras do material de estudo na condicdo CR SOL 1150-40 ENV em 475°C,
onde também ocorre um aumento na Tensdo na regido de 0,02%.

Esses comportamentos corroboram com os resultados apresentados por Wasserman
et al. (2010) que estudaram amostras do ago inoxidavel duplex UNS S32205 envelhecidos a
475°C.

Ja Tavares et al. (2012) [63] também trabalharam com esse mesmo material e
observaram, a partir de curvas de tensdo nominal em funcdo da deformacdo nominal, um
aumento no limite de escoamento do material conforme o0 aumento do tempo de envelhecimento
térmico a 475°C.
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Neste mesmo sentido, as Figuras 5.12 e 5.13 mostram essas caracteristicas para as

condicbes CR e CR SOL 1150-40, porém em amostras tratadas isotermicamente a 400°C por 8

e 12 horas. 1400
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amostras do UNS S39274 na condi¢gdo Como Recebido
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Fonte: Proprio autor

A partir das curvas tensédo nominal versus deformagdo nominal elencadas acima foi
determinado o comportamento das propriedades mecénicas de ensaios de tragdo como limite de
escoamento, limite de resisténcia e alongamento. Mudancas nessas propriedades em amostras
de UNS S39274 envelhecidas a baixas temperaturas (400°C e 475°C) podem ser indicios da
precipitacdo da fase alfa linha nesses materiais [29, 33, 36, 41, 56].

E mostrada na Figura 5.14 o comportamento do limite de escoamento em fung&o
do tempo de envelhecimento de amostras do UNS S39274 envelhecidas a 475°C nas condicdes
CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV. E possivel observar que houve um aumento significativo
no limite de escoamento de 960 (£19) MPa para 1062 (+9) MPa até 8 horas de envelhecimento
térmico na condicdo CR ENV. Para a condicdo CR SOL 1150-40 ENV também houve um
aumento de 639 (£10) MPa para 876 (x11) MPa em amostras tratadas isotermicamente a 475°C

até 8 horas.
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Esses comportamentos foram elencados por Wasserman et al. (2010) em amostras
do UNS S32205 envelhecidos a 475°C por até 8 horas. Também Tavares et al. (2012)

destacaram um aumento do limite de escoamento desse mesmo material em amostras

envelhecidas nessa mesma temperatura por até 12 horas. Fatores que apontam para a

fragilizacdo do material devido a precipitacdo da fase alfa linha [63].

Na Figura 5.15 é observado o comportamento do limite de escoamento em fun¢édo

do tempo de envelhecimento de amostras do UNS S39274 envelhecidas a 400°C nas condicdes
CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV.

Neste caso o limite de escoamento, tanto na condicdo CR ENV 400°C, quanto na

condicdo CR SOL 1150-40 ENV 400°C, praticamente manteve-se constante indicando que o

material quase nédo sofreu fragilizacdo nessa temperatura de envelhecimento.
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Recebido Solubilizado e Envelhecidas a 400°C

Fonte: Préprio autor

Assim como o comportamento do limite de escoamento nas amostras do UNS
S39274 a partir das curvas de tensdo-deformacédo, também foi estudado o comportamento do
limite de resisténcia em amostras desse aco nas condi¢des CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV
nas temperaturas de tratamento térmico de 400°C e 475°C.

E apresentado na Figura 5.16 o comportamento do limite de resisténcia em funcéo
do tempo de envelhecimento de amostras do material de estudo envelhecidas a 475°C nas
condi¢cdes CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV.

Conforme esperado, tem-se um aumento no limite de resisténcia, de 1007 (+10)
MPa para 1111 (£2) MPa, até 8 horas de envelhecimento térmico na condi¢do CR ENV 475°C
e de 829 (£5) MPa para 1037 (£7) MPa na condi¢do CR SOL 1150-40 ENV 475°C.
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J4& o comportamento do limite de resisténcia em funcdo do tempo de
envelhecimento de amostras do UNS S39274 envelhecidas a 400°C nas condi¢fes CR ENV e
CR SOL 1150-40 ENV é apresentado na Figura 5.17. Pode-se observar que o limite de
resisténcia teve um leve aumento apontando que o material € menos fragilizado nessa

temperatura do que em 475°C.
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Solubilizado e Envelhecidas a 400°C

Fonte: Proprio autor

Assim como o comportamento do aumento no limite de escoamento, também houve
aumento no limite de resisténcia, menos significativa em 400°C e mais significativa em 475°C.
Fatores que indicam a precipitacdo da fase alfa linha e consequentemente a fragilizacdo do
material.

O aumento no limite de resisténcia em amostras de aco inoxidavel duplex e
superduplex com 0 aumento do tempo de envelhecimento também foram observados por Weng
et al. (2004), Wasserman et al. (2010), Fontes et.al (2011) e Tavares et al. (2012). Fator que
corrobora com os dados obtidos por meio das propriedades mecanicas de ensaios de tracdo
apresentados neste trabalho.

Uma outra grandeza proveniente dos ensaios de tensao relevante, que pode indicar
a fragilizacdo dos acos inoxidaveis duplex e superduplex tratados isotermicamente, é o
alongamento. De forma geral, espera-se uma diminuicéo dessa grandeza em amostras de UNS

S39274 submetidas ao envelhecimento em baixas temperaturas como 400°C e 475°C.
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Neste sentido, a Figura 5.18 mostra 0 comportamento do alongamento em funcao
do tempo de tratamento térmico de amostras do UNS S39274 envelhecidas a 475° por até 8
horas nas condi¢cbes CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV.

Como esperado, observa-se que houve uma diminuicgéo, de 17,7 (+10)% para 16,5
(x4)%, até 8 horas de envelhecimento térmico na condicdo CR ENV 475°C e de 31,9 (x14)%
para 24 (£2)% na condicdo CR SOL 1150-40 ENV 475°C. Esses resultados corroboram com
o0s observados por Weng et al. (2004), Wasserman et al. (2010), Fontes et al. (2011), Tavares
et al. (2012) e Pardal et al. (2015).
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Figura 5.18 - Alongamento versus Tempo de Tratamento Térmico de amostras
do UNS S39274 nas condi¢cbes Como Recebido e Como Recebido
Solubilizado e Envelhecidas a 475°C

Fonte: Proprio autor

J& a Figura 5.19 mostra o comportamento do alongamento em funcdo do tempo de
tratamento térmico de amostras do UNS S39274 envelhecidas a 400° por até 12 horas nas
condi¢cdes CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV. Observa-se que praticamente ndo houve variagdo

no comportamento do alongamento tendendo a uma estabilidade. 1sso sugere que nessa
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temperatura, até 12 horas de envelhecimento, a precipitacdo da fase alfa linha ndo foi tdo

significativa quanto em 475°C para promover fragilizacdo no material.
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Figura 5.19 - Alongamento versus Tempo de Tratamento Térmico de
amostras do UNS S39274 nas condi¢des Como Recebido e Como
Recebido Solubilizado e Envelhecidas a 400°C

Fonte: Préprio autor

5.4 Andlise do Impacto Charpy do UNS S39274

Os ensaios mecanicos sdo ferramentas importantes que podem, de forma indireta,
indicar a presenca da precipitacdo da fase alfa linha em amostras de acos inoxidaveis duplex e
superduplex envelhecidas isotermicamente a baixa temperatura como 400°C e 475°C. Dentre
esses ensaios mecanicos, merece destaque o ensaio de impacto Charpy.

Embora os AISD raramente sejam empregados a 46°C negativos, esta temperatura
de teste é frequentemente utilizada de acordo com o padrao de referéncia NORSOK M-63024
[72]. Assim sendo, foram realizados ensaios de impacto Charpy, entalhe em V, em corpos de
prova do UNS S39274 nas seguintes condi¢des: CR, CR ENV 475-4, CR ENV 475-8, CR ENV
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400-4, CR ENV 400-8, CR SOL 1150-40, CR SOL 1150-40 ENV 475-4, CR SOL 1150-40
ENV 475-8, CR SOL 1150-40 ENV 400-4, CR SOL 1150-40 ENV 400-8, totalizando 10 cp’s.

E mostrado na Figura 5.20 as curvas de energia de Impacto Charpy e Dureza
Vickers em funcdo do Tempo de Tratamento Térmico para a condicdo CR ENV em amostras
do S39274 envelhecidas a 475°C até 8 horas.

Observa-se uma queda brusca na energia de impacto Charpy de 170,5 (x2,1) J para
11 (x1) J até 8 horas de envelhecimento térmico na condicdo CR ENV. Por outro lado, nesse
mesmo periodo, a dureza Vickers aumenta de 344 (x7) HV para 360 (x6) HV. Esses
comportamentos sugerem que houve precipitacdo da fase deletéria alfa linha no material

promovendo sua fragilizagéo.
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Figura 5.20 - Impacto Charpy e Dureza Vickers versus Tempo de Tratamento
Térmico de amostras do UNS S39274 na condicdo Como Recebido e
Envelhecidas a 475°C

Fonte: Proprio autor
Matias et al. (2017) estudaram a variacao da dureza e a energia absorvida em funcao

do tempo de envelhecimento durante testes de impacto Charpy a -46°C em amostras de um aco
inoxidavel duplex envelhecidas a 475°C. Neste trabalho, os autores revelaram um aumento da

dureza Vickers nas amostras para até 12 horas de envelhecimento. Por outro lado, destacaram
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uma diminuigdo repentina na energia de impacto ja nas primeiras 4 horas. Para até 8 horas de
envelhecimento observaram uma queda na energia de impacto de 61 J para 11 J. No mesmo
periodo observaram um aumento na dureza de 231 HV para 287 HV.

A energia de Impacto Charpy e Dureza Vickers em funcdo do Tempo de
Tratamento Térmico para a condicdo CR SOL 1150-40 ENV em amostras do UNS S39274
envelhecidas a 475°C até 8 horas sdo apresentadas na Figura 5.21. Para essa condi¢cdo também
pode-se verificar uma diminuicao abrupta na energia de impacto Charpy de 165,5 (£19,1) J para
9,5 (1) J até 8 horas de envelhecimento téermico. Nesse mesmo periodo observa-se um aumento
na dureza Vickers 279 (£4) HV para 310 (x7) HV.
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Figura 5.21 - Impacto Charpy e Dureza Vickers versus Tempo de Tratamento
Térmico de amostras do UNS S39274 na condi¢cdo Como Recebido
Solubilizado e Envelhecidas a 475°C

Fonte: Proprio autor
Esses resultados estdo de acordo com os obtidos por Fontes et al. (2011) que

estudaram amostras do AISD S32520 solubilizadas a 1200°C por 1 horas e envelhecidas
isotermicamente a 475°C por até 1032 horas. Os autores reportam um aumento na dureza do
material ao passo gque a energia de impacto absorvida diminui enormemente ja na primeira 0,5

hora de envelhecimento. E ainda, esses resultados apontam para uma alta susceptibilidade de
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precipitacdo da fase alfa linha que impede a movimentacdo das linhas de discordancia
promovendo a fragilizacdo do material fortemente na temperatura de 475°C.

Nesse mesmo sentido, Silva et al. (2017) trabalharam com amostras do ago
inoxidavel Lean duplex S8244 envelhecidas a 475°C por até 2000 horas. Observaram um
aumento na dureza do material, com saturacdo nas primeiras 100 horas de envelhecimento,
relacionada a presenca da fase nanométrica alfa linha que interrompe a movimentacdo das
linhas de deslocamento.

Por outro lado, os autores destacam que no mesmo periodo a capacidade do material
de absorver energia é reduzida drasticamente resultando na fragilizacdo do material. Tavares et
al. (2001) destacaram grande aumento da dureza e fragilizacdo de amostras de um ago
inoxidavel duplex solubilizadas e envelhecidas a 475°C nas primeiras 100 horas promovidas
pela precipitacdo de alfa linha.

As curvas energia de Impacto Charpy e Dureza Vickers em funcdo do Tempo de
Tratamento Térmico para as condi¢cdes CR ENV e CR SOL 1150-40 ENV em amostras do UNS
S$39274 também foram levantadas para a temperatura de 400°C até 12 horas de envelhecimento
térmico.

Na condicdo CR ENV a 400°C, Figura 5.22, observa-se um aumento na dureza
Vickers de 344 (+7) HV para 354 (+5) HV. Ja a energia de impacto Charpy, nesse mesmo
periodo, diminui de 170,5 (£2) J para 111 (£11) J até 12 horas de envelhecimento.
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Figura 5.22 - Impacto Charpy e Dureza Vickers versus Tempo de Tratamento
Térmico de amostras do UNS S39274 na condicao
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Fonte: Proprio autor

Comparando-se os valores de impacto Charpy na condicdo CR ENV a 475°C,
Figura 5.20, com os valores de impacto Charpy na condicdo CR ENV a 400°C, Figura 5.22,
verifica-se que as amostras envelhecidas a 400°C ndo obtiveram uma perda da capacidade de
absorver energia tdo brusca quanto em 475°C. Ao passo que, para a condicdo CR ENV 475°C
a gqueda na energia de impacto foi cerca de 93,5% até 8 horas de envelhecimento, para a
condicdo CR ENV 400°C até 12 horas de envelhecimento a reducdo na capacidade de absorver
energia do material foi mais moderada atingindo cerca de 34,9%.

Agora, comparando-se os valores de impacto Charpy na condicdo CR SOL 1150-
40 ENV 475°C, Figura 5.21, com os valores de impacto Charpy na condi¢do CR SOL 1150-40
ENV 400°C, Figura 5.23, verifica-se que as amostras envelhecidas a 400°C ndo obtiveram uma
queda da capacidade de absorver energia tdo rapida quanto em 475°C.

Para a condi¢do CR SOL 1150-40 ENV 475°C a queda na energia de impacto foi
cerca de 94,3% até 8 horas de envelhecimento. Ja na condi¢do CR SOL 1150-40 ENV 400°C,
para 12 horas de envelhecimento, a redugdo na capacidade de absorver energia do material foi

mais branda atingindo cerca de 82,2%.
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Essa diferenca na capacidade de absorver energia de impacto, muito mais
pronunciada em 475°C, mesmo com menor tempo de envelhecimento, ocorre porque,
possivelmente a temperatura de envelhecimento a 400°C até 12 horas ndo foi capaz de precipitar
uma fracdo volumétrica significativa da fase alfa linha para promover uma fragilizagdo no
material.

Para a condicdo CR SOL 1150-40 ENV 400°C, conforme Figura 5.24, percebe-se
um aumento na dureza Vickers de 279 (x4) HV para 302 (x7) HV em 12 horas de
envelhecimento térmico. Em contrapartida a energia de impacto Charpy, nesse mesmo periodo,
diminui de 166 (x14) J para 29,5 (x20) J.
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Figura 5.23 - Impacto Charpy e Dureza Vickers versus Tempo de Tratamento
Térmico de amostras do UNS S39274 na condicdo Como Recebido
Solubilizado e Envelhecidas a 400°C

Fonte: Préprio autor

Esses resultados observados séo coerentes com os pronunciados por Weng et al.
(2004), Denoix et al. (2004) e Chandra et al. (2010) que trabalharam com amostras de agcos

inoxidaveis duplex e destacaram que a precipitacao da fase alfa linha em amostras envelhecidas
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isotermicamente a 400°C torna-se significativa somente ap6s um longo periodo de
envelhecimento.

Denoix et al. observaram precipitados da fase deletéria alfa linha por meio da MET
em amostras de AID envelhecidas por até 30000 horas a 400°C. Assim sendo, ha fortes indicios
que os precipitados de alfa linha formados por decomposicdo espinodal na fase ferritica dos
acos inoxidaveis duplex e superduplex resultam na imobilizacdo das linhas de deslocamento
nessa estrutura e promovem uma severa fragilizacdo do material.

Consoante aos resultados referentes a capacidade de absor¢édo de energia de impacto
por meio do ensaio mecanico de impacto Charpy a baixa temperatura discutidos acima, a analise
da morfologia da superficie de fratura dos corpos de prova é mais uma ferramenta que
possibilita, qualitativamente, avaliar se um material fragilizou ap6s ser submetido ao processo
de tratamento térmico.

Neste sentido, através de imagens de MEV um material apresenta caracteristicas de
fratura dactil quando, geralmente, sdo observados na superficie fraturada a formacéo de dimples
ou “alvéolos”, indicios que o material falhou por formagao de microcavidades ou vazios.

Por outro lado, as caracteristicas de fratura fragil ocorrem quando, de forma geral,
sdo observadas estrias ou planos de clivagem. A fratura por clivagem ou fragil é transgranular,
resultante da deformacdo plastica do material, de modo a separar os planos atdmicos formando
uma superficie de fratura facetada. A presenca desse tipo de fratura pode indicar que o material
sofreu fragilizagdo devido a precipitacdo de uma fase deletéria, como por exemplo, a fase alfa
linha formada em acos inoxidaveis duplex e superduplex submetidos ao tratamento térmico em
400°C e 475°C [61].

A Figura 5.24 mostra imagens de MEV de amostras do AISD S32520 do trabalho
apresentado por Fontes et al. (2011). Em (a) trata-se de uma amostra do material solubilizada a
1200°C por uma hora. Pode-se observar claramente uma quantidade substancial de dimples ou
alvéolos, caracteristicas tipicas da fratura ductil.

Ja em (b) tem-se uma amostra envelhecida a 475°C por 1032 horas. Nesse caso,
observa-se uma grande quantidade de superficies de clivagem caracterizando a tipica fratura
fragil. Os autores ressaltaram que o ensaio de impacto Charpy apresentou-se como uma
ferramenta sensivel no estudo para detectar a presenca de aglomerados da fase alfa linha que
apontam para o comportamento de fratura fragil na amostra envelhecida em 475°C e a

fragilizacdo do material.
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Figura 5.24 - Micrografias de microscopia eletronica de varredura de superficies fraturadas de
amostras do AIDS S32520. (a) Amostra solubilizada, presenca de grande quantidade de
alvéolos, tipica fratura ddctil. (b) Amostra envelhecida a 475°C até 1032 horas, grande
quantidade de superficies de clivagem, tipica fratura fragil

Fonte: [30]

Diante disso, foram obtidas micrografias da superficie de fratura em apenas de uma
metade de cada amostra do UNS S39274 ap0s o teste de impacto Charpy, entalhe em V, para
as seguintes condigdes: CR, CR ENV 400-8, CR ENV 475-8, CR SOL 1150-40, CR SOL 1150-
40 ENV 400-8, CR SOL 1150-40 ENV 475-8, totalizando 6 cp’s.

A Figura 5.25(a) a esquerda, mostra a imagem de MEV da superficie do corpo de
prova fraturado da amostra do UNS S39274 na condicdo CR. Ja a Figura 5.25(b) a direita,
refere-se a imagem de MEV detalhada da regido centro-direita da face fraturada. Pode-se
observar nessa imagem um aglomerado de alvéolos e cavidades na superficie do material,

caracteristicas intrinsecas que apontam para a fratura ductil.
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Figura 5.25 - Micrografias de microscopia eletronica de varredura da superficie fraturada da
amostra do UNS S39274. (a) Face fraturada na condi¢do Como Recebido. (b) Amostra CR,
presenca substancial de alvéolos, tipica fratura dictil

Fonte: Proprio autor
A Figura 5.26(a) a esquerda, traz a imagem de MEV da superficie do material de
estudo na condicdo CR SOL 1150-40. A direita, Figura 5.26(b), tem-se & imagem de MEV

detalhada da borda superior da face fraturada. Observa-se na imagem o predominio de alvéolos

e cavidades na superficie do material indicando um comportamento tipico de fratura ddctil.

HV mago WD spot det HFW 5/15/2019 4 mm HV  mag W pot de W\ g . 50 pm
20.00kV 22x 26.3mm 5.0 ETD 11.6 mm 5:26:30 PM CENANO - INT 20.00 kV 1 000 x 5.0 256 V] CENANO - INT

Figura 5.26 - Micrografias de microscopia eletrénica de varredura da superficie fraturada da
amostra do UNS S39274. (a) Face fraturada na condicdo Como Recebido Solubilizado. (b)
Amostra CR SOL 1150-40, presenca predominante de alvéolos e cavidades,
tipica fratura ductil

Fonte: Proprio autor
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Neste sentido, a Figura 5.27(a) a esquerda, revela a imagem de MEV da superficie
do material de estudo na condicdo CR ENV isotermicamente & 400°C por 8 horas. A direita,
Figura 5.27(b), apresenta a imagem de MEV (ampliagdo de 500x) detalhada da borda lateral
direita da face fraturada. Observa-se 0 comportamento caracteristico de fratura ductil na
imagem, pois e possivel verificar a presenca de alvéolos ou dimples e cavidades na superficie
da amostra.

HV  mag « WD spot det HFW 9. 4 mm

HV mag WD spot de W 9 - 100 pm
20.00 kV| 22 x S5mm 5.0 ETD 11.7 mm 3 M CENANO - INT

20.00 kV| 500 x 1 5.C 512 pm M CENANO - INT

Figura 5.27 - Micrografias de microscopia eletronica de varredura da superficie fraturada da
amostra do UNS S39274. (a) Face fraturada na condi¢cdo CR ENV 400-8. (b) Amostra
CR ENV 400-8, presenca relevante de alvéolos, tipica fratura ddctil

Fonte: Proprio autor

Para a amostra do UNS S39274 na condi¢do CR SOL 1150-40 ENV a 400°C por
até 8 horas de envelhecimento, as imagens de MEV séo apresentadas na Figura 5.28(a) e (b).
Em (@), a esquerda, visualiza-se a imagem da superficie da face fraturada. J4 em (b) tem-se a
imagem detalhada da regido borda superior da face fraturada. S&o observadas cavidades e
dimples na superficie da amostra, indicando fratura ductil do material.
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T~ :
HV  mag WD  |spot det HFW  5/15/2019 - 4 mm 1 HVY  mag - ul J
20.00kV 22x 263 mm 50 ETD 11.6 mm 4:46:34 PM CENANO - INT 20.00 kV 500 x 15.2 mm 5.0 ETD 512 pm 5:11:00 PM CENANO - INT

Figura 5.28 - Micrografias de microscopia eletrénica de varredura da superficie fraturada da
amostra do UNS S39274. (a) Face fraturada na condi¢do CR SOL 1150-40 ENV 400-8. (b)
Amostra CR SOL 1150-40 ENV 400-8, presenca de alvéolos, tipica fratura ductil

Fonte: Proprio autor

A Figura 5.29 (a) e (b) mostra as caracteristicas da superficie de fratura da amostra
do UNS S39274 envelhecida a 475° por 8 horas na condicdo CR ENV. Em (a), a esquerda, tem-
se a imagem da superficie da face fraturada. Ja em (b) a imagem detalhada da regido central da
face fraturada.

Nesse caso, pode-se observar uma regido estriada com facetas de clivagem, tipico
de uma fratura fragil. Isso esta de acordo com os dados obtidos nos testes de impacto Charpy
para essa condicdo, pois houve uma queda brusca na capacidade de absorcdo de energia de

impacto sugerindo que o material fragilizou, possivelmente devido a precipitacdo da fase alfa
linha.
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HV  mag WD  spot det HFW 9 |- 4 mm - HV  mag WD  spot det H 40 pm
20.00kV 21x 27.7mm 50 ETD/12.0 mm all CENANO - INT 20,00 kV 2 000 x 121 mm 5.0 ETD 128 V] CENANOQ - INT

Figura 5.29 - Micrografias de microscopia eletrénica de varredura da superficie fraturada da
amostra do UNS S39274. (a) Face fraturada na condi¢cdo CR ENV 475-8. (b) Amostra CR
ENV 475-8, presenca substancial de clivagem, tipica fratura fragil

Fonte: Proprio autor

A Figura 5.30 (a) e (b) mostra as caracteristicas da superficie de fratura da amostra
do UNS S39274 na condigdo CR SOL 1150-40 ENV a 475° por 8 horas. Em (a), a esquerda,
tem-se a imagem da superficie da face fraturada. Ja em (b) pode-se observar aimagem detalhada
da regido central da face fraturada.

Nesse caso, é possivel visualizar uma regido estriada com superficies de clivagem,
caracteristico de uma fratura fragil. Isso é coerente com os dados obtidos nos testes de impacto
Charpy gue apontaram diminuicdo significativa na absorcao de energia de impacto sugerindo a

fragilizacdo do material, provavelmente pela presenca da fase alfa linha.
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HV  mag o WD  spot det HFW  5/15/2019 - 3mm
20.00kV, 23 x 25.1mm 5.0 ETD 11.2 mm 4:17:01 PM CENANO - INT

HY mag=| WD |spot det HFW  5/15/2019 40 pm
20.00 kV 2000 x/13.1 mm 5.0 ETD 128 pm 4:27:06 PM CENANO - INT

Figura 5.30 - Micrografias de microscopia eletronica de varredura da superficie fraturada da
amostra do UNS S39274. (a) Face fraturada na condi¢cdo CR SOL 1150-40 ENV 475-8. (b)
Amostra CR SOL 1150-40 ENV 475-8, presenca de facetas de clivagem, tipica fratura fragil

Fonte: Proprio autor

As caracteristicas das fraturas de superficie das amostras do UNS S39274 por meio
de MEV analisadas acima mostraram que para as condi¢des CR e CR SOL 1150-40 a fratura
foi ductil. As condi¢cBes CR ENV 400-8 e CR SOL 1150-40 ENV 400-8 também apresentaram
fratura ductil, provavelmente porque o envelhecimento térmico a 400°C até 8 horas ndo foi
suficiente para precipitar a fase alfa linha nessas amostras.

Por outro lado, as amostras CR ENV 475-8 e CR SOL 1150-40 ENV 475-8
sugeriram um dominio de fratura fragil devido a precipitacdo da fase alfa linha indicada pela
grande reducdo na energia de tenacidade ao impacto.

As imagens de superficies de fratura por MEV observadas para as amostras do UNS
S39274 sdo coerentes com as micrografias da superficie de impacto reveladas nos trabalhos de
Weng et al. (2004), Tavares et al. (2005), Chandra et al. (2010), Fontes et al. (2011) e Terada
et al. (2008) [65].

Também estdo de acordo com os resultados apresentados por Silva et al. (2017).
Neste trabalho os autores mostram micrografias de superficies de fratura por MEV de um ago
inoxidavel Lean duplex (AILD) UNS S82441 solubilizado a 1050°C por 1 hora e resfriado em
agua que indicam claramente, conforme Figura 5.31(a), uma superficie contendo grande

quantidade de dimples ou alvéolos na amostra solubilizada, tipica fratura ddctil.
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Jaem (b), tem-se uma superficie de fratura da amostra solubilizada e envelhecida a
475°C por 2000 horas (SE 475-2000), notadamente formada por estrias e planos de clivagem,
caracteristica fratura fragil. Destacam os autores, a notoria presenca de planos de clivagem
resultados da precipitacdo da fase alfa linha na matriz ferritica.

Y Pt
Nabe

>
=
-

Figura 5.31 - Micrografias de microscopia eletrdnica de varredura da superficie fraturada da
amostra do AILD S82441. (a) Face fraturada na condicdo Solubilizado, presenca de dimples
ao longo de toda superficie, tipica fratura ductil. (b) Amostra SE 475-2000, presenca de
planos de clivagem, tipica fratura fragil

Fonte: [38]

As micrografias da superficie de fratura do UNS S39274 obtidas estdo em
consonancia com as apresentadas por Matias et al. (2017). A Figura 5.32. Em (a), amostra
solubilizada (S), observa-se claramente o comportamento ddctil da fratura devido a presenca
de dimples ou alvéolos ao longo de toda a superficie.

Ja em (b), condicdo solubilizado e envelhecido (SE) a 475°C por 12 horas, tem-se
nitidamente um comportamento fragil da fratura com a presenca de facetas ou planos de
clivagem.

Nesse estudo os autores revelam que a queda na energia de impacto Charpy do
material envelhecido a 475°C (fratura fragil) fornece fortes indicios da fragilizacdo do material
devido a decomposicdo da fase ferritica causada pela formacéo da fase deletéria alfa linha no

material.
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Figura 5.32 - Micrografias de microscopia eletrénica de varredura da superficie fraturada da
amostra de um AID. (a) Face fraturada na condicdo Solubilizado, comportamento ductil com
presenca de dimples ao longo de toda superficie. (b) Amostra SE-475°C — 12h,
comportamento fragil com presenca de facetas de clivagem

Fonte: [27]

Neste cenario, Conceicdo et al. (2022) [69], como parte dos resultados deste
trabalho, estudaram as propriedades mecanicas do UNS S39274 comparando a condicdo Como
Recebido (deformado a frio) com a condicdo Como Recebido e Solubilizado a 1150°C por 40
minutos (S-1150). A Figura 5.33(g-i) mostra as morfologias de fratura, observadas por MEV
apos os testes de impacto Charpy, entalhe em V. Observam-se aspectos fractograficos tipicos
de ductil ou falhas de cisalhamento nos quais os autores destacam indicios de que o material
ndo fragilizou para esse tratamento térmico.

Por outro lado, nessa mesma condicdo, porém envelhecida por 8 horas na
temperatura de fragilizacdo dos AISD, 475°C, conforme mostra a Figura 5.30, pégina 110, é
nitido a presenca de facetas de clivagem que indicam a fragilizacdo da liga, possivelmente

devido a precipitacdo da fase alfa linha.



113

Figura 5.33(g-i) - Micrografias de microscopia eletrénica de varredura da superficie
fraturada do UNS S39274 apds o ensaio de impacto Charpy a -46°C no
espécime S-1150 (A). Comportamento ductil com presenca de alvéolos

Fonte: [69]

5.5 Analise do Ensaio de Corrosdo do UNS S39274

O ensaio de é Polarizagdo Eletroquimica de Reativacdo Ciclica (PERC) ou DL-EPR
(Double Loop Eletrochemical Potenctiokinetic Reactivation) utilizado para identificar o grau
de sensitizacdo dos AISD que foram submetidos ao processo de tratamento térmico. Apos o
ensaio as curvas de DL-EPR possibilitam avaliar a razdo entre a corrente de reativacao pela
corrente de ativacéo (Ir/1a).

Assim sendo, quando Ir/la resulta em zero (Ir/la = 0), indica que o material
analisado é resistente a corrosdo, ndo sensitizou. Por outro lado, se a raz&o Ir/la é diferente de
zero (Ir/la # 0) indica que o material sofreu sensitizagdo, ou seja, perdeu resisténcia a cOrrosao
devido ao ataque preferencial as regibes empobrecidas de cromo que, de acordo com o
tratamento térmico ao qual o material foi submetido, sdo decorrentes da precipitacdo de
carbetos, nitretos de cromo, fase sigma, fase G, fase alfa linha e fase Chi [37, 55, 53].

Neste sentido, foram submetidas ao ensaio de corrosdao DL-EPR as amostras do
UNS S39274 nas condi¢es CR, CR ENV 475-12, CR SOL 1150-40, CR SOL 1150-40 ENV
475-12, totalizando 4 cp’s.

Assim a Figura 5.34A, mostra as curvas caracteristicas de DL-EPR que indicam o
grau de sensitizacdo de amostras do UNS S39274 na condicdo Como Recebido. Observa-se que

a razdo entre o pico da corrente de reativacdo pelo pico da corrente de ativagdo (Ir/la) é
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praticamente zero. O que indica que o material ndo sensitizou quando imerso na solucéo de
teste sugerida.
Esse mesmo comportamento também é observado na Figura 5.34B. Ou seja, para a

condicdo CR ENV 475-12 ndo ha sensitizacdo e o valor Ir/la tendeu a zero.
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Figura 5.34 — Curvas de DL-EPR do UNS S39274. (A) Na condicdo Como Recebido. (B) Na
condicdo Como Recebido e Envelhecido a 475°C por 12 horas. (C) Na condi¢cdo Como Recebido
Solubilizado a 1150°C por 40 minutos. (D) Na condi¢do Como Recebido Solubilizado
e Envelhecido a 475°C por 12 horas

Fonte: Préprio autor

Para as condi¢des CR SOL 1150-40 e CR SOL 1150-40 ENV 475-12°C por 12
horas também foram levantadas curvas de DL-EPR de amostras do UNS S39274. Na figura

5.34C observa-se uma pequena varia¢ao no pico de corrente de reativacdo, todavia, a razao Ir/la



115

aproxima-se de zero indicando que ndo ocorreu sensitizacdo. Comportamento semelhante é
observado na Figura 5.34D.

Comparando-se as curvas de DL-EPR, os comportamentos apresentados sugerem
que a presenca de nitretos de cromo revelados pela MEV, bem como a indicagéo de precipitagéo
da fase alfa linha (mais evidenciada nas amostras envelhecidas a 475°C) indicada pelos ensaios
mecanicos ndo influenciaram nas propriedades de resisténcia a corrosdo do UNS S39274.

Diante das curvas de DL-EPR levantadas para as condigdes citadas esperava-se
obter um valor consideravel da razdo Ir/la, principalmente para a condicdo SOL 1150-40. Isto
porque foi observado uma grande quantidade de nitretos de cromo na matriz ferritica nas
imagens de MEV.

Todavia, isso ndo ocorreu e o grau de sensitizagdo nas amostras do UNS S39274
analisadas foi praticamente zero, menor que 0,01%. O que indica que o material estudado
apresentou alta resisténcia a corrosdo, possivelmente devido a presenca de W na composicao
do material de estudo.

Tavares et al. (2012) estudaram dois acos inoxidaveis superduplex o UNS S32750,
superduplex A (SD-A) sem a adicdo de tungsténio (W) e o UNS S32760, superduplex C (SD-
C), contendo W na sua composicédo (0,62%W). Este apresentou maior resisténcia aos efeitos
deletérios devido ao longo periodo de envelhecimento a baixa temperatura (475°C), como por
exemplo, resisténcia a corrosdo por pites e sensitizacdo do que o S32750. Observaram ainda
que o grau de sensitizacdo (I:/lz) do S32760 s6 ocorreu apds 300 horas de envelhecimento a
475°C, conforme Figura 5.35.
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Figura 5.35 — Variacao do grau de sensitizacdo do SD-C com o tempo de
envelhecimento a 475 e 400°C

Fonte: [66]

Comparando-se o percentual de W apresentado pelo UNS S32760 (0,62%W)
estudado por Tavares em 2012 com o percentual de W apresentado pelo UNS S39274
(1,750%W) usado neste trabalho é de se esperar que este apresente alta resisténcia a
sensitizacdo. Portanto, apresenta superior resisténcia a corrosdo quando comparado com as
ligas UNS S32750 e UNS S32760.

Levando-se em conta a acdo sinérgica dos elementos W e Mo na resisténcia a
corrosdo por pites apresentadas por Park e Kwon (2002), Park e Lee (2015) e, mais
recentemente, por Haugan (2017), o UNS S39274 possui 1,750%W e 3,220%Mo, entdo
apresenta uma razdo %W/%Mo = 0,54. Portanto, sugere evidéncias de alta resisténcia a

corrosao localizada.

Esse mesmo comportamento de ndo sensitizacdo do UNS S39274 foi relatado por
Siqueira (2019) em seu trabalho de concluséo de curso [67]. Tavares e colaboradores (2020)
[68], trabalhando com o aco inoxidavel superduplex UNS S39274, na condicdo solubilizado a

1150°C por 40 minutos e resfriado em agua, ndo conseguiram estabelecer uma correlagéo entre
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os testes de DL-EPR com a quantidade de nitretos presentes na microestrutura do material. Isto
porque 0 UNS S39274 mostrou-se resistente a corrosdo e ndo apresentou grau de sensitizacao,

conforme Figura 5.36.
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Figura 5.36 - Curvas de DL-EPR do Superduplex Solubilizado a 1150°C (SD-SOL-1150)
Fonte: [68]

5.6 Caracterizacao Microestrutural do UNS S39274

Visando avaliar o efeito do tempo e da temperatura de envelhecimento, bem como
a temperatura de solubilizacdo na microestrutura do UNS S39274 e comparar com a condi¢éo
Como Recebido, foi realizada a caracterizacdo microestrutural por Microscopia Otica (MO) em

todas as condicdes descritas na Tabela 4.2.
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Nas imagens da figura 5.37(a-b) é possivel observar microestruturas tipicas
presentes em acos inoxidaveis superduplex. A microestrutura é caracterizada por ferrita e
austenita em quantidades em torno de 50% em volume de cada uma. Assim, tem-se uma matriz

ferritica (fase escura) e ilhas de austenita dispersas ao longo da matriz (fase clara) [1, 3, 16, 26].

(@) (b)
Figura 5.37 — Microestruturas do UNS S39274 obtidas por MO. (a) CR. (b) CR SOL 1150-
40. Ferrita (fase escura) e austenita (fase clara). Ataque: Behara

Fonte: Proprio autor

Comparando-se a microestrutura da condi¢cdo CR com a CR SOL 1150-40, Figura
5.38(a-b), respectivamente, e possivel observar grdos de ferrita e austenita mais bem definidos
na condicdo CR SOL 1150-40. Isto porque, a solubilizagdo a 1150°C por 40 minutos e
resfriamento rapido a temperatura ambiente, com agitacdo, promoveu a redistribuicdo das fases.

A Figura 5.39 mostra a microestrutura do UNS S39274 CR ENV 400-8 (A) e (B)
CR ENV 400-12. Em ambas é possivel observar uma fase escura e outra fase clara referentes a

matriz ferrita (o) e austenita (y), respectivamente.
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Figura 5.38 - Micrografia do UNS S39274 obtida por MO. (A) CR ENV 400-8 e (B)
CR ENV 400-12. Ferrita (fase escura) e austenita (fase clara). Ataque: Behara

Fonte: Proprio autor

A Figura 5.37 mostra a microestrutura do UNS S39274 (A) CR ENV 475-4, (B)
CR ENV 475-8, (C) CR ENV 475-12 e (D) CR ENV 475-200, ambas obtidas por MO.
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Figura 5.39. Micrografia do UNS S39274 por MO. (A) CR ENV 475-4, (B) CR ENV 475-8,
(C) CRENV 475-12 e (D) CR ENV 475-200. Ferrita (fase escura) e austenita (fase clara).
Ataque: Behara

Fonte: Proprio autor

As micrografias da Fig. 5.40(a-b) apresentam as microestruturas das amostras do
UNS S39274 como recebida solubilizadas a 1150°C por 40 minutos e envelhecidas a 400°C por
8 e 12 horas. Na Fig. 5.41(a-d) observam-se as microestruturas das amostras como recebidas

solubilizadas a 1150°C e envelhecidas a 475°C por 4, 8, 12 e 200 horas, respectivamente.
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Figura 5.40 - Micrografia do UNS S39274 por MO. (A) CR SOL 1150-40 ENV 400-8 e (B)
CR SOL 1150-40 ENV 400-12. Ferrita (fase escura) e austenita (fase clara).
Ataque: Behara

Fonte: [Préprio autor]

Figura 5.41 - Micrografia do UNS S39274 por MO. (A) CR SOL 1150-40 ENV 475-4, (B)
CR SOL 1150-40 ENV 475-8, (C) CR SOL 1150-40 ENV 475-12 e (D) CR SOL 1150-40
ENV 475-200. Ferrita (fase escura) e austenita (fase clara).

Ataque: Behara.

Fonte: Proprio autor
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Nas micrografias obtidas via MO mostradas até entdo foram observadas as
microestruturas caracteristicas do ago inoxidavel superduplex estudado, ferrita (o) e austenita
(v), seja no material CR, CR SOL 1150-40, bem como nas amostras envelhecidas a 400°C e
475°C nos diversos tempos de tratamento térmico. Nao foi possivel observar nenhuma outra
fase intermetalica ou precipitados presentes na microestrutura.

Diante desse cenario, percebe-se uma diferenca muito sutil entre as microestruturas,
isso é perceptivel quando, por exemplo, comparando-se 0 UNS S39274 CR SOL 1150-40,
Figura 5.37b, com o0 CR SOL 1150-40 ENV 475-200, Figura 5.41D. Isso € esperado porque,
como aponta a literatura, a fase alfa linha é muito pequena, escala nanométrica (precipitados de
15 nm a 30 nm). Assim, a ferramenta de microscopia Optica ndo é suficiente para detecta-la [1,
7,13, 15].

Uma outra ferramenta utilizada para a caracterizacdo microestrutural do material de
estudo foi a Microscopia Eletronica de Varredura. Conforme esperado, o ataque eletrolitico em
solucdo aquosa contendo 10% de acido oxalico revelou a presenca de coldnias de nitretos de
cromo que sdo, geralmente, localizados na regido central dos gréos de ferrita.

Desse modo, a Figura 5.42 mostra a imagem de MEV do a¢o S39274 na condicao
CR. Pode-se observar um pequeno aglomerado de nitretos de cromo (CrzN), destacado na
elipse, presentes na matriz ferritica (o), possivelmente formados durante o processo de

fabricacdo do material.

Nitretos de cromo —p

(0}

Figura 5.42 - Micrografia do UNS S39274 por MEV na
condicdo CR. Presenca de aglomerados de nitretos
de cromo (destacados na elipse).

Ataque: Eletrolitico, 10% acido oxalico

Fonte: Proprio autor
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Na Figura 5.43, tem-se a imagem de MEV da amostra na condicdo CR SOL 1150-
40. Pode-se observar uma quantidade bastante significativa, indicado na imagem, de
aglomerados de CroN no gréo de ferrita. A solubilizacdo do material S39274 foi realizada a
1150°C por 40 minutos e resfriado em &gua a temperatura ambiente. Durante o resfriamento a
temperatura diminui rapidamente, ndo ha tempo suficiente para o nitrogénio (N) presente na
ferrita difundir-se na fase austenita e, consequentemente, forma pequenos aglomerados de CraN
ao passar pela temperatura de equilibrio [49, 51]. A cinética de formac&o dos nitretos de cromo
é muito rapida, de modo que a precipitacdo ocorre mesmo com o resfriamento em agua. Estes

sdo, portanto chamados de “quenched-in nitrides” em alguns artigos [52, 53].

Nitretos de cromo

Figura 5.43 - Micrografia do UNS S39274 por MEV na condi¢éo
CR SOL 1150-40. Presenga substancial de aglomerados de
nitretos de cromo (destacados na imagem).

Ataque: Eletrolitico, 10% acido oxalico

Fonte: Proprio autor

A Figura 5.44 mostra a imagem de MEV da amostra na condicdo CR ENV 475-
200. Nessa condicdo ndo foi observada a presenga de precipitados de CroN na fase ferrita,

somente as fases ferrita (o) e austenita (y).
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Figura 5.44 - Micrografia do UNS S39274 por MEV na
condicdo CR ENV 475-200. Ataque: Eletrolitico, 10%
acido oxalico
Fonte: Proprio autor

Em contrapartida, a Figura 5.45 mostra a imagem de MEV da amostra na condigéo
CR SOL 1150-40 ENV 475-200. Pode-se observar, substancialmente, a presenca de
aglomerados de CraN com diversas morfologias, destacados na imagem, provenientes do
processo de solubilizagdo do material e, provavelmente, evidenciado pelo envelhecimento

térmico por 200 horas.

Figura 5.45 - Micrografia do UNS S39274 por MEV na
condicdo CR SOL 1150-40 ENV-475-200. Presenca de
aglomerados de nitretos de cromo (destacados nas elipses).
Ataque: Eletrolitico, 10% &cido oxalico

Fonte: Proprio autor
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A Figura 5.46 mostra a imagem de MEV da amostra do UNS S39274 na condicao
CR ENV 400-12. Nessa condicdo foi observada uma densidade menor de precipitados com

morfologia pontual de Cr2N na fase ferrita.

Nitretos de cromo

Figura 5.46 - Micrografia do UNS S39274 por MEV na
condicdo CR ENV 400-12. Presenca de precipitados
pontuais de nitretos de cromo (destacados na elipse).

Ataque: Eletrolitico, 10% acido oxalico

Fonte: Proprio autor

Ja a Figura 5.47 mostra a imagem de MEV da amostra na condigdo CR SOL 1150-
40 ENV-400-12. Para essa condigéo fica evidenciado a presenca de coldnias de CroN com

diversas morfologias na fase a, destacados na imagem.
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Nitretos de cromo

Figura 5.47 - Micrografia do UNS S39274 por MEV CR SOL
1150-40 ENV 400-12. Presenca de coldnias de nitretos
de cromo com diversas morfologias.
Ataque: Eletrolitico, 10% acido oxalico

Fonte: Proprio autor

A presenga de particulas de CroN observadas nesses materiais corroboram com os
resultados elencados por Bettini et al. (2013) que observaram a precipitacdo de nitretos de
cromo na fase ferrita em amostras do AID UNS S31803 solubilizadas a 1250°C. Trabalhando
com esse mesmo material, Lacerda et al. (2015) reportaram a presenga de CroN na matriz
ferritica em amostras solubilizadas a 1300°C.

Sathirachinda et al. (2011) observaram na fase ferrita uma coldnia com particulas
de Cr2N com pelo menos trés morfologias diferentes: na forma pontual ou salpicada, na forma
arredondada e na forma acicular ou agulhas, como pode ser observado na Figura 5.48. Segundo
0s autores, isso sugere a possibilidade de diferentes estruturas cristalograficas desses

precipitados.
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Figura 5.48 - Micrografia do S32750 por MEV na condicéo
Solubilizado a 1125°C. Colénia de nitretos de cromo
precipitados na ferrita, com diferentes morfologias.
Ataque: Eletrolitico

Fonte: [51]

A Figura 5.49, em trabalho reportado recentemente por Conceicéao et. al (2022),
mostra o intenso ataque na fase ferrita (6) e nos contornos de grao 8/y do corpo de prova na
condicdo S-1150 provocado pelo ataque eletrolitico em solucéo de acido oxalico a 10% (9,0 V,
60 s) que corrdi as regides ao redor de nitretos de cromo. Esses CraN estdo presentes em AISD

resfriados rapidamente a partir da temperatura de solubilizacéo.

Figura 5.49 — Imagem de MEV do UNS S39274 na
condicdo CR SOL 1150-40. Ataque: Eletrolitico, acido
oxalico 10% (9,0 v, 60 s)

Fonte: [69]
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Pode-se afirmar que o aumento na temperatura de solubilizacdo eleva o teor de
ferrita e a concentracdo de nitrogénio nesta fase. Os nitretos precipitam na ferrita porque a
solubilidade do nitrogénio diminui bruscamente abaixo de 1000°C e, mesmo com altas taxas de
resfriamento, ndo ha como evitar a precipitacdo dentro dos gréos de ferrita e nos contornos de
gréo da ferrita/austenita.

Nesse mesmo estudo, ao comparar a dureza nas amostras do UNS S39274 na
condicdo CR com a condicdo S-1150 (A), os autores destacam que ndo houve uma variacdo
significativa na dureza Vickers devido a presenca dos precipitados de Cr2N na ferrita.

Destacam também que, o aumento de CroN ndo elevou a microdureza desta fase
como se supunha ocorrer. Portanto, esses precipitados ndo endurecem a fase ferrita, mas
provavelmente tém algum efeito deletério na tenacidade. Isto porque, reduzem a mobilidade
das discordancias e diminuem a resisténcia ao impacto.

Neste mesmo contexto, Tavares et. al (2020) estudaram o UNS S39274 solubilizado
a 1150°C e destacam que o ataque eletrolitico com acido oxalico promove corrosao nos graos
de ferrita e em muitos contornos de gréos ferrita/ferrita e ferrita/austenita devido a precipitacdo
de Cr2N nessas regides. Revelam ainda, a fragdo volumétrica corroida dessas regifes aumenta
de acordo com o aumento da temperatura de solubilizag&o.

A Figura 5.50 (b) lado esquerdo, obtida por microscopia confocal, mostra a
microestrutura do espécime S-1150°C revelada com ataque eletrolitico, 10% acido oxalico. Nas
mesmas condicdes de ataque, em (b), lado direito, a micrografia da mesma amostra obtida por
MEV. Em ambas, observa-se claramente a corrosdo na matriz ferritica devido a presenca de
CraN.
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Figura 5.50 — Microestruturas do UNS S39274 na condigéo S-1150°C observadas
por microscopia confocal (b) lado esquerdo. (b) Lado direito observadas por
MEV. Ataque: Eletrolitico, acido oxalico 10% (9,0 v, 60 s)

Fonte: [67]

5.7 Quantificacdo da Fracdo Volumeétrica das Fases do UNS S39274

A quantificacdo das fases presentes no UNS S39274 foi realizada por meio do
software AnalysSIS Five acoplado ao microscopio optico Zeiss Jean Vert. A Figura 5.51 mostra
um exemplo de duas imagens geradas pelo software para quantificar as fases. Em (A) trata-se
da amostra do material na condicdo CR. Ja em (B) tem-se a amostra na condi¢cdo CR SOL 1150-

40. Em ambas, a matriz ferritica, cor vermelha, refere-se a fase ferrita (), enquanto a cor verde

refere-se a ilhas de austenita (y).

O

Figura 5.51 - Micrografia do UNS S39274 gerada pelo software AnalysSIS Five para
quantificacdo das fases. (A) Condicdo CR. (B) Condicdo CR SOL 1150-40. Ferrita (fase
vermelha) e austenita (fase verde)

Fonte: Préprio autor



130

A partir do célculo da média da fracdo volumétrica das duas fases presentes no

material obteve-se a Tabela 5.1 que apresenta o percentual da fracdo volumétrica de todas as

amostras do UNS S39274.

Tabela 5.6 - Fracdo volumétrica do UNS S39274

Condicao %Ferrita (o) %Austenita (y)
CR 44 +1 56 1
CR SOL 1150-40 48 +1 52 +1
CRENV 475-4 57 1 43 +1
CR ENV 475-8 56 1 44 +1
CR ENV 475-12 60 £1 40 1
CR ENV 475-200 57 +1 43 +1
CR ENV 400-8 56 +1 44 +1
CR ENV 400-12 54 +1 46 1
CR SOL 1150-40 ENV 475-4 58 +1 42 £1
CR SOL 1150-40 ENV 475-8 62 £1 38 +1
CR SOL 1150-40 ENV 475-12 50 1 50 £1
CR SOL 1150-40 ENV 475-200 50 1 50 £1
CR SOL 1150-40 ENV 400-8 59 +1 41 +1
CR SOL 1150-40 ENV 400-12 57 +1 43 +1

Fonte: Proprio autor

Comparando-se o material CR com o CR SOL 1150-40, destacado em negrito na

Tabela 5.1, é possivel observar que houve uma redistribuicdo das fases. Para a condicdo CR a

fracdo volumétrica das fases apresentou 44 (+1)% da fase ferrita e 56 (£1)% da fase austenita.
Ja a condicdo CR SOL 1150-40 apresentou 48 (+1)% da fase ferrita e 52 (+1)% da fase

austenita.

O ajuste das fases que compbem os AISD’s contribui substancialmente para

otimizar as propriedades mecénicas e de resisténcia a corrosdo por pites desses materiais. A

fracdo volumétrica do material na condicdo CR SOL 1150-40 foi coerente com as apresentadas
por Tan et al. (2009) [26], Sathirachinda et al. (2011) [51], Pardal et al. (2015) [54], Zhang et

al. (2017) [55] e mais recentemente Conceicéo et al. [69].
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CAPITULO 6

6. CONCLUSOES

Diante dos resultados obtidos na presente tese de doutorado para estudar os efeitos
dos tratamentos de solubilizacdo e envelhecimento nas propriedades mecénicas e na resisténcia

a corrosdo de tubos de aco inoxidavel superduplex UNS S39274 pode-se concluir que:

1. A microdureza Vickers da fase ferrita aumentou no material nas condi¢cdes CR e CR
SOL 1150-40 envelhecidas a 400°C e a 475°C nas primeiras 12 horas de envelhecimento, ao
passo que a microdureza da fase austenita permaneceu praticamente estavel nas duas faixas de
temperatura. A dureza Vickers nestas mesmas condi¢fes apresentou um aumento em até 12
horas de envelhecimento. Sendo mais pronunciado a 475°C, provavelmente devido a
precipitacdo da fase deletéria alfa linha. Por outro lado, para o periodo de até 200 horas de
envelhecimento, nas condigdes CR ENV 475-200 e CR SOL 1150-40 ENV 475-200, a dureza
tendeu a uma estabilidade, possivelmente, devido a perda de coeréncia dos precipitados de alfa

linha que retardou 0 aumento na dureza do material.

2. Ocorreu um aumento no limite de escoamento e no limite de resisténcia do UNS S39274
nas condi¢des CR e CR SOL 1150-40 envelhecidas a 400°C (por 8 e 12 horas) e CR e CR SOL
1150-40 envelhecidas a 475°C (por 4 e 8 horas). Nessas mesmas condi¢des, obteve-se uma
diminuicdo no alongamento do material. A mudanca nessas propriedades mecanicas de tracao
foi mais significativa em 475°C indicando a fragilizagcdo do material devido a formagé&o da fase

alfa linha.

3. Obteve-se uma queda brusca na capacidade de absorver energia do UNS S39274 nas
condi¢es CR ENV 475°C e CR SOL 1150-40 ENV 475°C nas primeiras 8 horas de tratamento
térmico. Nesse mesmo periodo foram observados um aumento na dureza da liga. Tais
comportamentos sugerem alta susceptibilidade de precipitar a fase alfa linha na ferrita que atua
impedindo a movimentacdo das linhas de discordancia e promove a fragilizacdo do aco
fortemente em 475°C. Nas condi¢fes CR ENV 400°C e CR SOL 1150-40 ENV 400°C, para até
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12 horas de envelhecimento, a reducdo na capacidade de absorver energia de impacto do
material foi mais branda do que na regido de 475°C, mesmo com maior tempo de tratamento
térmico. A 400°C hé perda significativa na capacidade de absorver energia somente ap6s um

longo periodo de tratamento térmico.

4. Avaliou-se a morfologia da superficie de fratura dos corpos de prova do UNS S39274
realizada por MEV. Conforme esperado, observou-se caracteristica de fratura ductil, presenca
de alvéolos e cavidades, para as condi¢cbes CR e CR SOL 1150-40 envelhecidas a 400°C até 8
horas. Ja nas condigdes CR ENV 475°C e CR SOL 1150-40 ENV 475°C até 8 horas de
envelhecimento, observou-se significativa presenca de planos de clivagem, indicando fratura

fragil no material associada a precipitacao da fase alfa linha.

5. Verificou-se por meio das curvas de DL-EPR do UNS S39274 nas condi¢bes CR e CR
SOL 1150-40 envelhecidas a 475°C que a liga apresentou alta resisténcia a corrosao, pois ndo
sensitizou. Mesmo com os fortes indicios da precipitacdo da fase alfa linha na matriz ferritica

pronunciados pelos ensaios mecanicos.

6. Observaram-se as microestruturas ferrita (o) e austenita (y) do UNS S39274. A
solubilizacdo a 1150°C por 40 minutos promoveu a redistribuicdo das fases. Na condi¢cdo CR
obteve-se 44 (+1)% da fase o e 56 (+x1)% da fase y e na condi¢cdo CR SOL 1150-40 48 (£1)%
de a €52 (x1)% de y. A MEYV revelou presenca de precipitados de CraN na matriz ferritica.
Mais evidente na condicdo CR SOL 1150-40 envelhecida a 400°C e 475°C. Essas particulas
ndo endurecem a fase ferrita, mas provavelmente tém algum efeito deletério na tenacidade ao

impacto.
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6.1 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

1. Manter a solubilizacdo das amostras do ago inoxidavel superduplex UNS S39274 a
1150°C por 40 minutos com resfriamento em agua com agitacdo. Como os resultados
significativos na mudanca das propriedades mecénicas e de resisténcia a corrosdo ocorre
para longo periodo de envelhecimento térmico a 400°C, acima de 500 horas por exemplo,
baseando-se em trabalhos como Weng et al. (2004), Chandra et al. (2010), Tavares et.al
(2012), Della Rovere et.al (2013), Haugan et al. (2016) e Silva et al. (2017), envelhecer
amostras do S39274 a 400°C pelo periodo de 300, 500, 1000, 3000 e 5000 horas. Ja a
475°C por 100, 200, 300, 600, 1200 e 2000 horas.

2. Realizar os ensaios de corrosdo de Polarizacdo Eletroquimica por Reativacdo Ciclica
(PERC ou DL-EPR), Polarizagdo Ciclica de acordo com a norma ASTM G-61 e
Temperatura Critica por Pites (CPT) de acordo com a norma ASTM G-150.

3. Preparar amostras para analise em Microscopia Eletrénica de Transmissdo (MET) por
eletropolimento (Tenupol) usando as seguintes propriedades: solucdo de 5% de &cido
percldrico e 95% de &cido acético (5% HCIO4 + 95% CHsCOOH), temperatura: 14 —
18°C e voltagem: 20 — 45 V. Sugeridas por Park e Kwon (2002), Hattestrand et al. (2009),
Silva et al. (2017) e Lima et.al (2019).

4. Utilizar a MET para observar a precipitacdo da fase deletéria alfa linha na matriz ferritica
das amostras envelhecidas isotermicamente a 400°C e, principalmente, a 475°C. Observar
se a precipitacdo de alfa linha ocorre por decomposicdo espinodal e/ou por nucleacgéo e

crescimento.
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Abstract

A W-alloyed UNS 539274 was solution treated in three distinct temperatures, 1050, 1100, and 1150 °C, with water quenching,
resulting in microstructures with different austenite and ferrite proportions, and chromium nitrides precipitated. The densities
of chromium nitrides were evaluated qualitatively by optical (conventional and confocal) and scanning electron microscopy.
These particles were found to precipitate inside ferrite grains and in the ferrite/ferrite and ferrite/austenite boundaries. The
amount of chromium nitrides increased with the solution temperature, but the microhardness of ferrite was not affected by
the increase of nitrides density. As a consequence of nitrides precipitation, ferrite was more susceptible to pitting nucleation
and attack than austenite. according to polarization tests in 3.5%NaCl solution at 80 °C and in double loop electrochemical

potentiodynamic (DL-EPR) tests.

Keywords Corrosion - Heat treating - Microstructure - Precipitation phenomena - Stainless steels

Introduction

Duplex (DSSs) and superduplex (SDSS) stainless steels
are corrosion resistant alloys used in services where high
strength and toughness are required [1, 2]. The difference
between duplex and superduplex steels is based on the pit-
ting resistant equivalent number (PREN) value given by
Eqgs 1 and 2 [1, 3-6]. Steels with PREN higher than 40 are
called superduplex.

PREN = %Cr + 3.3(%Mo) + 16 (%N) (1)

PREW = %Cr + 3.3(%Mo + 0.5(%W)) + 16(%N) (2)
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It must be pointed that other PREN formulae proposed in
the literature may attribute different weights to the elements
Cr, Mo, W, and N, as also may include other elements.

Equation (2) is often referred as “PREW™ because also
includes the element W. Haugan et al. [6] studied the effect
of W addition on the corrosion resistance of 25%Cr SDSS,
and found beneficial effects on the pitting and repassivation
potentials. Park et al. [7] found that W addition minimizes
the deleterious effects of aging at 475 °C on mechanical and
COrrosion resistance properties.

As Eq 2 suggests, Cr, Mo, W, and N are the elements
which most increase the localized corrosion resistance in
austenitic-ferritic stainless steels. However, the effects of
these elements are maximized when they are in solid solu-
tion in ferrite and austenite phases, and not forming other
phases in the steel. Sigma (o), chi (y). R, and Cr;N are
examples of deleterious phases that can be formed in SDSSs.

The relation between the chromium nitride precipitation
and the temperature of solution treatment was also investi-
gated. Shinozaki et al. [8] associated the hydrogen crack-
ing susceptibility of weld metal to the Cr,N precipitation
in the delta ferrite (3). Bettini et al. [9] defined quenched-in
nitrides as those formed during quenching in the solution
treatment, and isothermal nitrides as those formed in isother-
mal treatments between 700 and 900 °C. In this case, Cr,N
precipitates with other deleterious phases, such as ¢ and
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xs and is difficult to separate the individual effect of each
phase. Sathirachinda et al. [10] measured the Volta poten-
tial of phases sigma, austenite and Cr,N of DSS 2205 and
SDSS 2507 isothermally treated at 800 °C for six months,
and found that it was higher in the Cr,N. which indicates
a higher nobility of this phase. However, as Cr-rich phase,
Cr,N precipitates create an adjacent Cr-depleted zone, as
determined by computational simulation [11]. According to
Knyazeva and Pohl [12], the quenched in nitrides correspond
to metastable CrN, whose precipitation cannot be suppressed
even at cooling rates higher than 2500 °C/s from high tem-
peratures. They also found that the precipitation of carbides
and nitrides strongly decreases the pitting corrosion resist-
ance of DSSs. On the other hand, Petterson [11] reported a
slight decrease in pitting resistance with large amounts of
precipitates. The limited adverse effect on pitting resistance
was attributed to the small size (~ 200 nm) of most nitrides.
In accordance, Bettini et al. [9] concluded that quenched-in
nitrides finely dispersed in the ferrite of the 25%Cr SDSS
had little influence on the corrosion resistance.

In this work, the goal was to evaluate the influence of
solution treatment temperature on nitride precipitation and
determinate the effect of nitride precipitation on the pitting
corrosion behavior of a W-alloyed SDSS UNS §39274.

Materials and Methods

The material studied was W-alloyed SDSS from a seamless
tube with outside diameter of 169.0 mm and wall thickness
of 10.0 mm. The chemical composition was checked by opti-
cal emission spectroscopy and combustion method (only for
N, C, and S), with results shown in Table 1. The material fits
the UNS S39274 specification.

Samples cut from the tube were subjected to a solution
annealing at 1050, 1100, and 1150 °C for 40 min followed by
water quenching to get the homogenized structures, namely
SD-SA-1050, SD-SA-1100, and SD-SA-1150, respectively.
These three conditions are compared in this work.

Before the microstructural characterization, through
the chemical composition of the material, a simulation of
the volume fraction of the equilibrium phases present in
the solution annealed SDSS at different temperatures was
performed, as well as the estimated Cr, Mo, Ni, W, and N
contents in each phase using the Thermo-Cale® computer

Table 1 Chemical composition of the UNS §39274 SDSS (wt.%)

program package. The TCFE6 database was adopted to study
the phase balance diagram survey.

The microstructural analysis by conventional optical
microscopy was performed in a Zeiss NEOPHOT 32 model.
The quantifications of the ferrite and austenite phases pre-
sent in the analyzed samples were performed by quantita-
tive metallography (ASTM E-562 [13]). For this analysis.
specimens cut in parallelogram shape were made in the
dimensions of 15.0 x 10.0x 7.5mm”. The surfaces in the
plane transverse to the axis of the tube were ground with
emery paper grits 100-1200, polished with 0.1 pm aqueous
suspension of alumina and further etched with the modified
Beraha's reagent composed of 20 ml HCI solution in 80 ml
distilled H,O and 0.3 g K,S,05. This reagent is indicated
to distinguish the phases austenite, ferrite. and sigma (if
present).

The scanning electron microscope (SEM) analysis
was performed in a FEI Inspect S50 model, with tung-
sten filament operating at high vacuum (approximately
1.56 % 1072 Pa), beam voltage between 20 and 30 kV and
with secondary electron detectors for high vacuum operation
(ETD/SE). The samples analyzed by SEM had conventional
metallographic preparation with sanding from 100 to 1200
grit, without embedding, followed by polishing with dia-
mond pastes in the 6, 3 and 1 pm grit sizes. The specimens
were etched with 10% oxalic acid (H,C,0,-2H,0) solution
at a voltage of 9.0 V. The presence of precipitated phases
in the solution treated samples was also evaluated using a
Zeiss confocal white light microscope Axio CSM 700 model
with the same specimens used by SEM with the electrolytic
etching with 10% oxalic acid (H,C,0,-2H,0) solution.

Vickers microhardness values of the ferrite and austenite
phases in the transversal planes of the tube were measured
with a load of 25 gf (HV0.025) for 15 s using a Time Group
Inc. digital microhardness tester HVS-1000 model. The test
specimens were ground from 100 to 1200 grit emery paper,
without embedding, through the polishing of 1 pm grit dia-
mond paste to achieve a mirror-like surface finish, followed
by electrolyte etching in an 8% NaOH solution with a volt-
age of 3.0 V and time between 30 and 60 s.

The pitting corrosion resistance of each condition was
evaluated by cyclic potentiodynamic polarization tests in a
3.5%NaCl solution, at 80 °C [14]. The tests were controlled
by a p-AUTOLAB potentiostat. The measurements were
conducted in a three-electrode cell using a Pt foil as the

C Cr Ni Mo W

p N Fe PRENy,

0.028 24.79 6.600 3.220 1.750

0.002

0.017 0.255 Bal. 424

PRENy, calculated with Eq 2 is reported
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auxiliary electrode, and a saturated calomel electrode (SCE)
as the reference. The working electrode was constructed
using the SDSS specimens embedded in epoxy resin. The
tests were started after the stabilization of the open circuit
potential (OCP) for 1 h. Then. the potential was increased
in the anodic direction with 1 mV/s~' rate until a current
density of 2 mA/cm?® had been reached. At this point, the
scan was reversed to the cathodic direction, with the same
rate. Prior to the tests, the working electrodes were polished
with alumina paste 1pm. After the tests, the specimens were
cleaned, dried with alcohol, and slightly etched electrolyti-
cally with 15%KOH solution for observation in the optical
microscope.

Another electrochemical test used in the three samples
was the double loop electrochemical potentiodynamic (DL-
EPR) test. This test is used to detect Cr-depleted zones in
many types of stainless steels [15-18]. It is also conducted
in a three electrodes cell and is controlled by the poten-
tiostat. The working electrodes with SDSS samples were
prepared by grinding with emery paper 400 grit. Two test
solutions were used at room temperature: Solution 1: 2.0 M
H,50,+0.02 M KSCN+ 1.0 M NaCl and Solution 2: 3.0 M
H,50,+0.02 M KSCN + 2.0 M NaCl. After the stabilization
of the OCP, the potential was increased in the anodic direc-
tion at 1 mV/s until a potential of 0.3 Vg was reached. At
this point, the scan was reversed to the cathodic direction
and the test stopped when the OCP was reached. The main
result of this test is the degree of sensitization defined by
the ratio I/I. where I is the reactivation current, and I is
the activation current. After the DL-EPR test, the specimens
were also observed in the optical microscope.

Results and Discussion

Table 2 shows the results of computational thermodynamic
simulation with Thermocalc in five temperatures: 1000,
1050, 1100, 1150, and 1200 °C. Sigma phase is present
at 1000-1050 °C. The complete dissolution of this phase
occurs in a temperature between 1050 and 1100 °C for the
steel studied. Nevertheless, according to ASTM A-790 [19]
the range of temperatures for solution treatment of UNS

S§39274 grade is 1025-1125 °C, which means that heat treat-
ments in the lower temperatures of this range may result in
some undesirable sigma phase in the microstructure.

Figure la-c shows the microstructures of specimens
SD-SA-1050, SD-SA-1100, and SD-SA-1150 etched with
modified Behara's etching. Ferrite and austenite were quan-
tified and results are shown in Table 3 together with micro-
hardness results. The average ferrite contents in samples
solution treated at 1050, 1100, and 1150 °C were 39.2, 47.6,
and a 49.8%, respectively. These values slightly differ from
those previewed by for Thermocalc for the same solution
treatment temperatures, but follow the same trend of increase
of the ferrite content with the increase of temperature. The
ferrite contents found are accepted for the majority of inter-
national standards for superduplex stainless steels, such as
Norsok M-630 [20] (35-55% &) and NACE 0175/ISO 15156
[3] (35-65% &). but values lower than 40.0%. such as in
specimen SD-SOL-1050, should be avoided. Besides this,
the solution treatment at 1050 °C can also results in traces
of deleterious sigma phase (1.69%, according to Table 2),
although this phase was not detected by optical microscopy
in any of the samples analyzed.

The ferrite amount and its equilibrium nitrogen contents
both increase with the temperature from 1000 to 1200 °C,
as shown in Table 2. Analyzing the three temperatures cho-
sen for solution treatment in this work (1050, 1100, and
1150 °C), the equilibrium %N in the & phase increased from
0.0313 to 0.0545%. It is reasonable to assume that soaking
for 40 min is enough to achieve the equilibrium at the high
temperatures of solution treatment. The solubility of nitro-
gen falls vertiginously with cooling to low temperatures,
and water quenching cannot avoid precipitation of the so-
called quenched-in chromium nitrides. The precipitation of
these particles can be qualitatively evaluated by optical and
scanning electron microscopy, but a precise quantification is
not possible with these techniques. The electrolytic etching
with 10% oxalic acid (H,C,0,-2H,0) solution corrodes the
areas with chromium nitrides, but the level of this localized
corrosion depends on the parameters adopted. such as volt-
age and etching time. Figure 2a-c shows images of speci-
men SD-SOL-1050 etched with 10% acid oxalic solution
with 9 V for 30 s, 60 s and 90 s, respectively. The increase

Table 2 Equilibrium phase amounts {%wt) and nitrogen contents in ferrite and austenite phases obtained by computational thermodynamics

Material Phase contents (%) Mean vickers microhardness (HV0.025)
Ferrite Austenite Ferrite Austenite
SD-S0L-1050 (39.2£8.5) (60.8£8.5) (318.5£13.2) (265.24+9.5)
SD-SOL-1100 (47.6x+5.1) (524+5.1) (299.8+12.2) (270.6+9.4)
SD-S0OL-1150 (48.8+4.9) (51.3+49) (275.0+14.0) (273.0+10.0)

@ Springer
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Fig.4 Microstructures of specimen observed in confocal microscope, revealed by etching with 10% acid oxalic solution, 9 V, 60 s: a SD-

SOL-1050; b SD-SOL-1150

Fig.5 Microstructures of specimen observed in SEM, revealed by etching with 10% acid oxalic solution, 9 V, 60 s: a SD-SOL-1050; b SD-

SOL-1150

increase of solution temperature. The higher PREW of fer-
rite could indicate a better pitting resistance of this phase.
However, the pits were preferentially nucleated in ferrite.
A possible explanation is the chromium depletion around
the chromium nitrides [11], i.e., a sensitization effect. The
comparative analysis of the PREW of individual phases
must be careful, first because was based on the chemical
compositions obtained by computational thermodynamics,
and second because some formulae attribute a weight 30 to
the nitrogen in austenite, instead of 16 [4]. In this case, the
austenite would have a higher PREW than ferrite. A possible

& Springer

explanation for the observation of preferential pit nucleation
in the ferrite phase is the chromium depletion around the
chromium nitrides [11], i.e., a sensitization effect. Although
pitting potential has not decreased with the increase of chro-
mium nitrides in the ferrite in tests in 3.5%NaCl conducted
at 80 °C, these particles were preferential sites for pit nuclea-
tion in all specimens investigated.

DL-EPR tests are typically indicated to study sensi-
tization of stainless steels. Solution 1 (2 M H,SO,+1 M
NaCl+0.02 M KSCN) was successfully used to detect small
amounts of sigma (o) phase in superduplex UNS S32750



Metallography, Microstructure, and Analysis

146

Fig.2 Microstructures of specimen SD-SOL-1100 revealed by etching with 10% acid oxalic solution, 9 V: a 30 s; b 60 s: ¢ 90 s. Conventional

optical microscopy

Fig.3 Microstructures of specimens revealed by etching with 10% acid oxalic solution, 9 V, 60 s: a SD-SOL-1050; b SD-SOL-1150. Conven-

tional optical microscopy

authors [9, 11] observed little influence of chromium nitrides
on pitting resistance.

The examination of specimens etched with 15%KOH
solution (3 V, 30 s) after the polarization tests revealed that
the pits were preferentially nucleated in the ferrite phase,
as shown in Fig. 7a—c. Pitting resistance of SDSSs is often
related to the PREW value. Table 4 shows the equilibrium

contents of Cr, Mo, W, and N in ferrite and austenite at the
three temperatures of solution treatment, and the calcula-
tion of PREW values using Eq 2. Since most of the nitrogen
in ferrite precipitates as nitrides on cooling, the PREW of
ferrite was calculated without nitrogen. Even not including
nitrogen, the PREW was higher in ferrite than in austenite,
although the difference between them decreases with the

@ Springer
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Fig. 1 Images used for ferrite and austenite quantification: a SD-SOL-1050; b SD-SOL-1100; ¢ SD-SOL-1150

Table 3 Ferrite and austenite

‘ Material Phase contents, % Mean vickers microhardness

contents determined by (HV0.025)

quantitative metallography. )

microhardness of ferrite and Ferrite Austenite Ferrite Austenite

austenite phases
SD-SOL-1050 (39.2+8.5) (60.8+R8.5) (318.5+13.2) (265.2+9.5)
SD-SOL-1100 (47.6x£5.1) (524+5.1) (299.8+12.2 (270.6 +9.4)
SD-SOL-1150 (48.8+4.9) (51.3+4.9) (272.0+9.8) (245.1 £8.5)

of the etching time causes the increase of localized attack
inside the ferrite grains and also in the grain boundaries.
Figure 3a-b compare the microstructures of specimens SD-
SOL-1050, SD-SOL-1150 etched with the same parameters
(9 V, 60 s). These figures can also be analyzed together with
Fig. 2b from specimen SD-SOL-1100 which was etched
with the same parameters. Other comparisons are given in
Figs. 4a, b and 5a. b with images obtained in the CONFO-
CAL microscope and SEM, respectively. As can be seen,
qualitatively. the corrosion attack in electrolytic etching with
oxalic acid due to chromium nitrides precipitation increases
with the solution temperature from 1050 to 1150 °C. In
SD-SOL-1050, only some ferrite grains and ferrite/ferrite
grain boundaries were attacked, while in the image from
SD-SOL-1150 all ferrite grains and many ferrite/ferrite and
ferrite/austenite grains were corroded. In general, austenite

@ Springer

grains were not corroded. It can be concluded, at least quali-
tatively, that the chromium nitride precipitation in the ferrite
increased with the increase of solution temperature. This
is surely related to the increase of nitrogen content in the
ferrite phase when the solution temperature is raised, as pre-
dicted by thermodynamic simulation (Table 3).

Looking at the microhardness results, it is possible to
conclude that the increase of solution treatment temperature
and the chromium nitrides density in the ferrite phase do not
increase the hardness of this phase.

Figure 6a—c shows the cyclic polarization curves of spec-
imens SD-SOL-1050, SD-SOL-1100, and SD-SOL-1150,
respectively. The pitting potential of the specimen solu-
tion treated at 1150 °C was slightly superior to the others,
which may indicate that the increase of CrN density did
not decrease the pitting resistance in NaCl solution. Other
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Fig.6 Cyclic polarization curves in 3.5%NaCl solution at 80 °C: a SD-SOL-1050; b SD-SOL-1100; ¢ SD-SOL-1150

steels with different grain sizes [18]. However, the DL-
EPR tests with this solution in the specimens studied in this
work did not show any significant reactivation peak, i.e.,
the degree of sensitization was lower than 0.01%. It sug-
gests that the sensitization due to ¢ precipitation is much
more pronounced than the sensitization due to quenched
in nitrides. Nevertheless, the tests with the stronger solu-
tion 2 resulted in small but perceptible reactivation peaks,
as shown in Fig. 8a, b. The examination of specimens after
the tests without any additional preparation shows that the
attack was concentrated in the ferrite phase (Fig. 9). Table 5
exhibits the degrees of sensitization (I/1,) obtained. It should
be expected that specimen SD-SOL-1150 presented higher
/1, values because it contains higher amount of chromium
nitrides, but this was not observed. Apparently, a correlation

between DL-EPR tests and the nitrides amount cannot be
stablished in this type of superduplex stainless steel.

Conclusions

The corrosion resistance and microstructure of a W-alloyed
superduplex stainless steel UNS S39274 were studied by
varying the solution treatment temperature (1050, 1100, and

1150 °C).

* Water cooling from the three solution treatment tempera-
tures resulted in microstructures with austenite (y), ferrite

@ Springer
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Fig.7 Microstructures after polarization tests with pits nucleated in the ferrite phase: a SD-SOL-1050; b SD-SOL-1150

Table 4 Equilibrium contents

of Cr, Mo. W, and N calculated {"l;t::rr)lpe rature Phase cr Mo W N PREW
with Thermocalc, and PREW
values of each phase (PREW of 1050 Ferrite (5) 26.638 3.903 2.143 0.031 43.05
fNG;me was calculated without Austenite (y) 23.202 2.460 1314 0.427 4032
1100 Ferrite (5) 26.271 3.935 2.136 0.042 4278
Austenite (y) 23.310 2.506 1.364 0.464 41.25
1150 Ferrite (5) 25.936 3.828 1.369 0.499 42.00
Austenite (y) 23.369 2.467 1.369 0.055 4175

(8), and chromium nitrides in the ferrite phase. Quenched
in chromium nitrides nucleate inside the & grains and in
the &/6 and &/y boundaries.

The ferrite volume fraction increased from 1050 °C
(39.2%8) to 1150 °C (48.8%3d).

The electrolytic etching with 10% oxalic acid
(H,C504-2H,0) solution reveals the chromium nitrides
precipitates because corrodes the surrounding matrix.
The degree of this attack depends on the etching param-
eters, such as voltage and exposure time.

A qualitative analysis with samples etched with 10%
oxalic acid (H,C,0,-2H,0) solution with the same
parameters (9 V, 60 s) showed that the amount of chro-

@ Springer

mium nitrides increases with the increase of solution
treatment temperature. This is related to the increase of
nitrogen content in ferrite with the increase of solution
temperature, as determined by thermodynamic simula-
tion.

* The increase of chromium nitrides density in the ferrite

did not increase the microhardness of this phase.

In cyclic polarization tests with 3.5%NaCl solution at
80 °C, the pits were preferentially nucleated in the ferrite
phase, due to sensitization effect caused by chromium
nitrides.
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Fig.8 DL-EPR curves: a SD-SOL-1050 and b SD-SOL-1150

Fig.9 Specimen SD-SOL-1150 after DL-EPR test, showing prefer-
ential attack of chromium nitrides in the ferrite phase

Table 5 I/1, results

Specimen Solution 1 Solution 2

SD-SOL-1050 <0.000 0.013+0.003
SD-SOL-1100 <0.000 0.005+0.002
SD-SOL-1150 <0.000 0.010+0.004

e DL-EPR tests with 3.0 M H,SO,+0.02 M KSCN+2.0 M
NaCl solution detected small degree of sensitization due
to chromium nitrides but the results could not be related
to the amount of chromium nitrides in the microstructure.
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UNS 539274 is a W-alloyed superduplex stainless steel used in critical services in the oil and
gas production. This material was selected for tubullars used in o1l country tubular goods, below the
Christmas tree. In order to achieve high mechanical strength the seamless tubes are cold drawnin a
costly operation. In this work the mechanical properties of a cold drawn seamless were characterized and
compared to three solution treated materials. Tensile curves were obtained and modelled by Hollomon’s,
Ludwik’s and Voce’s models, where the last one presented the higher correlation coefficients in all
cases. The hardness and impact toughness at -46°C were measured and discussed. The results were
analyzed taking into aconunt the microstructural changes produced by cold drawning and annealing.

Kevwords: superduplex stainless steel, solution annealing, mechanical properties.

1. Introduction

Superduplex stainless steels (SDSSs) are austenitic-ferritic
corrosion resistant alloys (CRA) with pitting resistance
equivalent number (PREN) higher than 40'. This class of
steels combines high strength and corrosion resistance with
a competitive cost, when compared Ni alloys®. For these
reasons SDSSs have found widespread use in chemucal
and petrochemical mdustries, specially in the o1l and gas
production and refining’.

UNS 532750 and UNS S32760 are traditional grades
of SDSS with 25%Cr, 7%N1 and 3-4%Mo (wt.%). Both
grades have significant nitrogen contents (~0.25%N), and
the difference 1s the small additions of Cu (0.5-1.0%) and W
(0.5-1.0%) i the UNS $32760. Anewly developed and less
popular grade UNS 539274 has the same base composition
of Cr, N1, Mo and N. but higher W addition (1.5-2.5%). W
1s a 6-stabilizing element which increases the mechanical
resistance by solid solution strengthening, and also improves
the localized corrosion resistance®*. In the UNS $39274
steel the W addition allows a small reduction of the Mo
content to the range of 2.5-3.5%. For steels containing W
the pitting resistant equivalent number shall be caleulated
as: PRENfy =%Cr +33(%Mo+0.5(%0 )| +16(%/ )

One of the noble applications of UNS $39274 in the

petrochemical industry 1s in seamless pipes for casings and
tubullars, also called o1l country tubullar goods (OCTG).
High pressure and high temperatures (HP/HT) wells
with aggressive environments (i.e., high H S and/or CO,
dissolved gases) are becoming more and more common®.
Oilfield downhole tubullars were usually made of high

*e-mail: ssmtavares@terra.com. br

strength low alloy (HSLA) steels. However, under severe
operating conditions, such as high temperature, high
pressure and solutions containing CO, and I, S, corrosion
failures are likely to occur. Under such harsh conditions
it 1s necessary to consider the use of corrosion resistant
alloys (CRAs). In a crescent order of cost and corrosion
resistance, the most indicated CRAs are 13Cr martensitic
stainless steels, supermartensitic stainless steels, duplex
(DSS) and superduplex stainless steels (SDSS). and
nickel alloys’. SSDSs have higher corrosion resistance
with a lower cost than nickel alloys, but the mechanical
resistance 1n the annealed condition 1s lower than the
values achieved by supermartensitic stainless steels. Thus,
work hardening 1s used as strengthening mechanism to
increase the yield limit, and values as high as 862 MPa
(125 ks1) may be achieved, while m the solution treated
(annelealed) condition the material has 552 MPa (80 ksi)
minimum. Work hardening of of heavy seamless tubes is
applied by cold drawn, a very costly process made by a
very few numbers of manufacturers.

In this work the mechanical properties of a seamless fube
of W-alloyed UNS 539274 SDSS were investigated. The
effect of solution treatment in three different temperatures
(1050°C, 1100 °C and 1150 °C) was evaluated and compared
to the as recerved-cold worked condition.

2. Materials and Methods

The material studied was W-alloyed SDSS type UNS
539274 from a seamless tube with outside diameter 169.0 mm
and wall thickness 10.0 mm. The chemical composition and
the PREN of the steel are shown in Table 1.
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The as received tubular has been cold worked to achieve
the mechanical properties of Grade 125 — of ISO 13680
standard®. Parts of the tube were cut and roughly machined to
approximate dimensions of tensile tests and subsize Charpy
impact tests. All specimens were longitudmal, as shown m
Figure 1. The outlines were solution treated (ST) at three
different temperatures, 1050 °C, 1100 °C, and 1150 °C, with
water cooling. The specimens in this work were identified
as AR-CW (as received-cold worked), ST-1050, ST-1100
and ST-1150. After the heat treatments the materials were
machined to the final dumensions of tensile specimens (gauge
length 16 mm and diameter 4.0 mm), and subsize V-notched
Charpy specimens (55 x 10 x 7.5 mm).

Simulations of the volume fraction of the equilibrium
phases present in the three solution treatment temperatures
were performed and the equilibrium chemieal compositions
in each phase were determined with Thermo-Cale® computer
program package and TCFEG database.

Microstructural characterization was performed by optical
and scanmng electron microscopies (OM and SEM) in order
to determine the austenite and ferrite volume fractions, and to
evaluate qualitatively the chromium nitride precipitation. The
specimens were etched with Behara’s etching (20 ml HCI, 80
ml distilled H O and 0.3 g K,8,0,) for phase quantification.
Etchs with 10% oxalic acid solution (electrolytic, 9.0V, 60 5)
and 40% HNO, solution (electrolytic, 1.1V, 60 s) were used
to reveal chromium nitrides.

Tensile tests were performed with velocity 0.5 mm/minute
in an Instron servo-mechanical machine with 100 kN of
capacity. The nominal stress (6,) versus nominal strain (g,)

Figure 1. Specimens orientation as respect to the seamless tube.
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curves and true stress (o) versus true strain (g) curves were
obtained. Tensile tests were performed in duplicate for each
heat treatment condition.

For each condition it was obtained a ¢ X € average curve,
considering the two respective stress-strain curves of the
samples. The points representing the sample’s stress-strain
curves were rearranged to obtain the same points along its
strain (X-axis), according to Equation 1:

k .
2 @
" I

Where n 15 the number of values obtained in the tension
tests and k 1s the number of specimens evaluated for each
condition. For each specimen, the stress values (Y-axis)
resulting from the rearranged strain points were linearly
approximated based on their respective acquisition points®.

Three mathematical models were tested to describe ¢
versus & curvesd01L1d:

o=Kye's (2)
g =0, +KL£"l 3
o =0,+Rer + B (1-ew(-Rer ) @

Where ¢ and e are the true stress and true stramn, respectively;
G, s the tensile point where plastic deformation starts; K,
K,.ng n, P P, and P, are parameters to be determined
mn the models.

Charpy impact tests were performed at -46°C 1 a universal
pendul with maximum capacity 300J. The specimens were
examined after the test in the scanning electron microscope
i a FEI Inspect S50 model, with tungsten filament operating
at high vacuum (approximately 1.56 x 102 Pa), beam voltage
between 20 and 30 kV and with secondary electron detectors
for high vacuum operation (ETD/SE).

Vickers hardness tests with load 10 kgf were performed
1n the cross section of the tube. Vickers microhardness with
25 gf was measured in ferrite and austenite phases, also in
the plane of the cross section of the pipe.

3. Results and Discussion

Figures 2a, b show the microstrucutures revealed with
Beraha’s etching. Table 2 shows the results of phase quantification
obtamed by quantitative metallography (ASTM E-562%) and
compares with the equilibrium phase amounts predicted with
Thermo-Calc®. Table 3 presents the equilibrium chemical
compositions and PREN values of each phase obtained by
thermodynamic simulation (Thermo-Calc®). The increase
ofthe solution temperature increases the equilibrium ferrite
content and this trend was observed in the optical microscopy
analysis. However, Thermo-Calc® predicted 1.69% of sigma
phase at 1050 °C, but no traces of this phase were detected
by optical nor scanning electron microscopy.

Table 1. Chemical composttion (wt%) and PREN of the UNS 539274 SDSS studied.

C Cr N1 Mo W

S P N Fe PREN

0.028 24.790 6.600 3.220 1.750

0.510

0.002 0.017 0.255 Bal. 42.40
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Figures 3a-c show the intense attack in the ferrite phase
and in 6/ boundaries of solution treated specimens, provoked
by the electrolytic etching with 10% oxalic acid solution (9.0
W, 60 5). This etch corrodes the areas surrounding chronuum
nitrides and carbides. According to Knyazeva and Pohl**
quenched-in nitrides correspond to metastable CriN, while
Petterson et al.”® demonstrated that both CrN and Cr,N are
present in SDSS type UNS $32750 fast cooled from high
temperature (1250 °C).

Chromium mitride quantification 1s a difficult task, and
it was not peformed in this work. However, the comparison
between Figures 3a. b and ¢ shows qualitatively that the
mcrease of solution temperature increases the amount of
quenched-in chromium nitrides resulted after cooling.

Specimen ST-1150 have all ferrite grains attacked, while
specimen ST-1050 have only some grains corroded, and
specimen ST-1100 show an intermediate behaviour. Another
interesting comparison 1s made between specimens ST-1050
and ST-1150 etched with 40% HNO, solution (1.1 V, 60 s),
with a larger CrN/Cr,N density in the ferrite of ST-1150
(Figures 4a, b). The explanation is that the increase of
solution temperature raises the ferrite content (Table 2) and
the mitrogen concentration in the ferrite. To corroborate this,
the equilibrium solubility of nitrogen in the ferrite phase was
estimated with Thermo-Calc® (Table 3), and corresponds to
0.0314%, 0.0416% and 0.0546% for 1050 °C, 1100 °C and
1150 °C, respectivelly. Quenched-in nitrides precipitate in
the ferrite because the solubility of nitrogen in this phase

(a)

(b)

Figure 3. Specimens etched with 10% acid oxalic solution (9.0 V. 60 s): (a) ST-1050; (b) ST-1100; (c) ST-1150.
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decreases abruptally bellow 1000 °C, and even cooling rates
as high as 2500 °C/s cannot avoid precipitation inside ferrite
grains and m ferrite/austenite boundaries’

Table 4 compares the hardness and microhadness results.
There is no significant variation of hardness with solution
treatment temperature in the interval investigated (1050 —
1150 °C), despite of the sligth increase of microhardness of
both phases with the decrease of solution temperature. It
1s also worth noting that the increase of chromium nitrides
n the ferrite with the increase of solution temperature did
not increase the microhardness of this phase, as could be
supposed from previous researchs?®!7.

Before cold drawing the pipe was solution treated,
probably in a temperature into the 1050 — 1125 °C range,

Materials Research

according to the ASTM A790'%. It 15 interesting to note that
in the solution treated condition the microhardness of ferrite
1s superior to that of austenite. Cr, Mo and W promote solid
solution strengthening of ferrite, while nitrogen is a strong
strengthener of austenite. After the solution treatment in
the tube manufacturer, in a rough estimative based on the
results of Table 4, the ferrite and austenite microhardnes
were close to 300 HV10 and 250 HV10, respectively.
After cold drawning the microhardness of austenite became
higher than that of ferrite, which means that austenite has
higher work hardneabilility than ferrite in the UNS S39274
SDSS. Austenitic steels have higher work hardenability than
ferritic ones because the FCC austenite has 12 symetric
slip systems composed by supercompact planes ({111}),

Figure 4. Specimens etched with 40% HNO, solution (1.1 V.60 s)

 (a) ST-1050; (b) ST-1150.

Table 2. Phase volume fractions of phases determined by quantitative metallography (ASTM E-562Y) and by simulation { Thermo-Calc®).

Quantitative metallography

Simulation prediction (solution temperature)

Specimen

% austenite (v) % fernite (5) % austemte (y) %% ferrite (8) % sigma (o)
AR-CW 561172 439+72 - - -
ST-1050 60.8+85 39285 56.4 41.9 17
ST-1100 524+51 476+5.1 509 491 0.0
ST-1150 513+49 48749 45.6 544 0.0
Table 3. Equilibrium contents (wt%) and PREN values of each phase obtamed by simulation (Thermo-Calc®).
T(°C) Phase Cr Ni Mo W N C PREN,,
1050 Ferrite (5) 26.638 4.682 3.903 2.143 0.0314 0.0079 43.56
Austemte () 23.202 8.133 2.460 1314 04272 0.0476 40.32
1100 Ferrite (3) 26.271 4975 3.935 2.136 0.0416 0.0088 43.45
Austemte () 23310 8223 2.506 1.364 0.4641 0.0512 41.26
1150 Ferrite (§) 25.936 5.250 3.828 2.058 0.0546 0.0099 42 84
Austenite () 23.369 8.274 2.467 1.369 0.4990 0.0549 41.75
Table 4. Vickers hardness and microhardness of fermite and austemte phases
Specimen Vickers Hardness (HV10) - Microhardness (H1V0.025)
Fermte (5) Austenite (y)
AR-CW (344=7) 323+20 331+16
ST-1050 (281x9) 31715 265+11
ST-1100 (285x35) 299 £ 16 25711
ST-1150 (279+2) 27311 246+ 10
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while BCC ferrite have 48 possible slip systems, but none
of them have supercompact planes and, hence, a lot of them
are inoperant at low temperatures. Interestingly, this feature
was also observed m the biphasic microstructure of austenite
and ferrite of the SDSS.

Figures 5a and 5b compare the nominal stress (o,)
versus nominal strain (g,) and true stress (o) versus true
strain (g) average curves, respectively. Table 5 presents
the mechanical properties extracted from the 6, versus g,
curves. The AR-C'W condition has a significantly higher yield
(960 MPa) and ultimate strength (1007 MPa) than solution
treated ST-1050, ST-1100 and ST-1150, with lower ductility
parameters, as expected. Comparing solution treatment
temperatures, specimens ST-1100 and ST-1150 presents
very similar tensile curves and properties, while ST-1050
has slight higher ductility parameters. At increased solution
annealing temperatures, like 1150 °C, as shown in Table 2, the
lowest austenite volume fraction leads to a lower elongation
and reduction of area, and in this way, the highest austenite
content displays the most desirable mechanical properties,
when considering the three solution annealing temperatures
aforementioned. The nitrogen is a strong austenite stabilizer
and influences the ferrite and austenite phase distribution.
Besides, the nitrogen content i the ferrite phase 1s increased

1100
1000
900
800 4 “'\.\
700 \
& 600 v
= 500 1
5 4004
300 4 — AR-CW
o] =
o - - §T-1150
0 e T T e e e T
0.00 0.05 040 0.5 020 025 0.30 0.35 040
&, (mm/mm)
(a)

by raising the temperature, which mereases the susceptibility
to nitride formation during rapid cooling!**.

The curves ¢ versus &€ were modelled by Equations 2,
3 and 4. Figures 6a and 6b compares the three models with
experimental data of specimens AR-CW(A) and ST-1050(A)
respectively. Table 6 shows the parameters obtained in the
fittings, with respective correlation coefficients R%.

The strain hardening exponents (n_ and n ) and the
strength coefficient (K, and K, ) are parameters in Hollomon’s
(Equation 2) and Ludwik’s (Equation 3) models, where n
and n, measure the persistence of hardening and K_ and
K, are related to the level of strength that the material can
withstand®®*!. Strain hardening describes the increase of
stress necessary to continue deformation at any stage of
plastic strain and 1t 15 explained on the basis of dislocation—
dislocation strain field interactions. The stram-hardening
exponent may have values from n = 0 (perfectly plastic
solid) to n = I (elastic solid). For most metals n has values
between 0.10 and 0.50%. As a tendency, high-strength
materials have lower n values, like the cold worked AR-CW
steel, in comparison to lower strength materials, like in all
solution annealed treated specimens (ST-1050, ST-1100 and
ST-1150). With a low n, the work hardening rate 1s mitially
high, but the rate decreases quickly with strain. On the other

1100
1000—(" e
{‘
400 /-r"
—. 800 /
g
= 7004,
: /
° 600
e —ARCW |
2007 —-—ST-10507
... ST-1100
1 -
02 - — ST-1150
000 004 008 012 016 020 024
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Figure 5. Average curves from tensile tests: (a) nominal stress (a,;) versus nominal strain (g,); (b) true stress (o) versus true strain (g).

Table 5. Tensile properties (two tests per condition, average values are also reported).

Specimen
Tensile Properties AR-CW ST-1050 ST-1100 ST-1150
a) (B) (A) (B) 4) (B) A (B)
947 974 628 641 609 652 632 646
Gy (MPa)
(960 = 19) (634 = 9) (630 = 30) (639 = 10)
MPa) 999 1014 842 841 831 841 824 833
Ours (V22 (1007 = 10) (842 0) (836 = 8) (829 6)
Plastic 19.1 16.2 357 36.5 35.4 28.8 28.6 352
Elongation - (17.7=2.1) (36.1=0.6) (32.1£4.7) (31.9+4.56)
(%) iy 53 41 26.31 28.04 274 213 21.9 27.6
Uniform
(4.709) (27.2=1.2) (24.4+43) (24.7£4.0)
. 78.3 74.7 81.5 83.0 81.6 823 80.4 73.9
Reduction of Area (%)
(76.5=2.6) (82.2=1.1) (82.0£0.5) (772+4.6)
178.2 1513 279.5 287.8 272.4 225.0 221.0 2769
G x £ Area (10"7/m%)
(164.7 = 19.0) (283.7=59) (248.7+£33.5) (249.0+39.5)
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Figure 6. True stress-strain curves of specimens (a) AR-CW (A) and (b) ST-1050 (A). with the three Hollomon’s, Ludwik’s and Voce’s

models.

Table 6. Hollomon’s, Ludwik's and Voce’s models of the flow curves o versus € results.

Specimen
Model AR-CW ST-1050 ST-1100 ST-1150
(&) (B) (&) (B) (&) (B) (&) (B)
K. (MPa) 1202.7 1239.0 1222.0 1224.0 1225.0 1162.2 1151.6 1201.8
H (12208 £25.7) (1223.0+14) (1193.6 = 44.4) (1176.7 £ 35.5)
Hollomon 0.042 0.043 0.130 0.129 0.139 0.107 0.113 0.124
s (0.042 £ 0.001) (0.129 = 0.001) (0.123 £0.023) (0.118 £0.007)
R’ 0.930 0.939 0.929 0.862 0.859 0.881 0.922 0.915
755 773 499 510 333 553 510 537
o, (MPa) (764 = 13) (505=8) (543 = 14) (524 = 19)
K, (MPa) 546.4 617.5 9448 9446 1001.9 856.0 867.5 901.1
Ludwik (582.0=503) (9447+01) (929.0 = 103 2) (8843%2338)
0.184 0.203 0.376 0.388 0.470 0.384 0.365 0.406
= (0.194 = 0.014) (0.382 = 0.009) (0.427 £ 0.061) (0.386 + 0.029)
R? 0.865 0.870 0.985 0934 0.939 0.841 0.986 0.986
755 773 499 510 533 553 510 537
o, (MPa) (764 = 13) (505=8) (543 = 14) (524 = 19)
P1 (MPa) 1697.1 2313.7 1629.7 1581.9 1622.0 1661.8 1661.5 14952
(20054 = 436.0) (1605.8 = 33 8) (16419 = 28.1) (15784 +117.5)
Voce P2 (MPa) 226.3 2191 212.8 205.4 159.7 174.5 192.4 1844
(2227£51) (209.1 + 5.3) (167.1+ 10.5) (1884£57)
23 1179.5 1455.2 375.4 4254 226.7 336.5 412.4 3235
(13173 = 194.9) (400.4 +353) (281.6+77.6) (368.0% 62.8)
R? 0.993 0992 0.992 0990 0.993 0.991 0.992 0993

hand, in a high n, the initial work hardening 15 less rapid but
remains to high strains®. In Figures 6a and 6b it is noted
the effect of n on the shape of the curves, with the AR-CW
(A) (lower n) showing an almost horizontal shape and the
ST-1050 (A) presenting a steeper curve. Comparing only
the solufion annealing steels, the highest average n values
were 0.129 (ST-1050), followed by 0.123 (ST-1100) and
0.118 (ST-1150), 1n the Hollomon’s model. In the Ludwik’s
model the highest average n, value was 0.427 (ST-1100),
followed by 0.386 (ST-1150) and 0.382 (ST-1050).

The Voce’s law 1s an 1sotropic hardening model employed
to characterize the elasto-plastic region of the tensile test results
commonly applied for materials with little hardening and high

plasticity, like steels which exhibit a saturating hardening
behavior. This Voce’s law is indicated in Equation 3, where
G, is the proportional limit and e is the true plastic strain of
the material P, (stiffness coefficient), P, (strain hardening
coefficient) and P, (strain hardening exponent) are other
hardening parameters®*. Comparing the results in Table 6,
the Voce’s law simulations of plastic bahavior had the best
fitting precision, with R* (coefficient of determination) values
ranging from 0.990 to 0.993, whereas Holllomon and Ludwik
models presented R? values from 0.859 to 0.939 and from
0.841 to 0.986, respectively.

From Table 6, the average values of proportional limit
(a,) are higher in AR-CW (764 MPa) and lower in ST-1100
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(543 MPa), ST-1150 (524 MPa) and ST-1050 (505MPa) The
average stiffness coefficient (P,), which controls the hardening
rate, 1s higher in AR-CW (2005.4 MPa), followed by ST-
1100 (1641.9 MPa), ST-1050 (1605.8 MPa) and ST-1150
(1578.4 MPa). The average strain hardening coefficient (P,)
1s related to the difference between the proportional linut and
the yield strength of the material, and the highest values were
in AR-CW (222.7 MPa), followed by ST-1050 (209.1 MPa),
ST-1150 (188.4 MPa) and ST-1100 (167.1 MPa). The average
strain hardening exponent (P,) influences the elasto-plastic
transition curvature, and the highest value was in AR-CW
(1317.3), followed by ST-1050 (400.4), ST-1150 (368.0)
and ST-1100 (281.6). Summarising, all parameters of the
Voce’s equation were higher in as-received cold worked
(AR-CW) specimen.

SEM micrographs of the fracture surface of tensile specimens
AR-CW (B) (Figures 7a-c), ST-1050 (B) (Figures 7d-f)

and ST-1100 (B) (Figures 7g-1) showed the occurrence of
many micro-dimples and dimple fracture characteristics
in all materials. In addition, there are some dimples and
a fibrous network on the border fracture surfaces, which
1s characterized by a ductile fracture. The fracture surface
has an ellipitical shape, as already observed in a DSS UNS
832205 hot rolled tube®. This seems to be a typical behaviour
of seamless tubes, due to their anisotropic microstructure.

Charpy V-notch impact tests were performed 1in all
materials and the results are shown in Table 7. The fracture

morphologies observed by SEM after the impact tests
are presented in Figures 8a-c for specimen AR-CW(A),
Figures 8d-ffor ST-1100 (B) and Figures 8g-1 for ST-1150.

In all specimens the absorbed energy, lateral expansion
(Table 7) and fractographic aspect are typical from ductile or
shear type failures, with the lowest average value obtained
1n the specimens treated at 1150 °C (165.5 J). Thus 1s slightly

158
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Figure 8. SEM micrographs showing the fracture surface morphology after Charpy impact testing at - 46°C: (a), (b) and (c) AR-CW (A):
(d). (e) and (f) ST-1100 (B): (g). (h) and (1) ST-1150 (A).

Table 7. Charpy V-notched Impact test at — 46 °C results.

- Absorbed Energy (J) Lateral Expansion (mm) Shear Fracture (%)
ecimen
P Tests Avg Tests Avg Tests Avg
AR-CW (A) 1720 1705£21) ——=2 (2210 04) S B (71.0£5.7)
AR-CW (B) 169.0 (HI0S5=2:1) 2.18 (20 67 R
STL050(4) 2680 265.5+17.7) el (2.52+0.01) — (845x21)
ST-1050 (B) 2440 65 ] 2.53 e WMV <5 83 LT

5 294 25 :
SubG 20 (294.0 £0.0) = (Q42£025) ——3  (945£07)
ST-1100 (B) 2940 224 95
3T 22 2
STu5a (4) 1590 (165.5+19.1) 220 Q04:023) — 2 (690£42)
ST-1150 (B) 152.0 1.88 66
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lower than the average mmpact toughness of specimens as
received (AR-CW) (170.5 J). Although SDSS are rarely
employed at -46 °C, this test temperature 15 frequently
adopted, as in the reference standard NORSOK M-630%.
The minimum values specified by this standard for subsize
specimens are 37.5 J for average values and 287 for single
specimens. The cold deformation has probably decreased
the impact touhgness, but the mimmum and averagre values
of AR-CW condition were largely superior to the minimum
required. As regard to the specimens ST-1150, their lower
values compared to the other solution temperatures (1100°C
and 1050°C) may be attributed to its higher ferrrite content and
to the Cr nitrides precipitates. According to Ramirez et al
these particles reduce the mobility of dislocations. Although
the results of this work show that Cr,N/CrIN nitrides does not
harden the steel, the decrease of impact toughness observed
mn specimens ST-1150 indicates that these precipitates have
an embrittlement effect.

4. Conclusions

The mechanical properties of a cold worked tube of
superduplex stamnless steel UNS S39274 were investigated
and compared to solution treated materials. The main
conclusions are:

- Cold work of the tube (drawning) was able to

mncrease the yield limit and ultimate strength to 947

MPa and 973MPa, respectively, with significant

decrease of total and uniform elongations. On the

other hand, the reduction of area m the tensile test

of cold worked tube was smmilar to the solution
treated specimens. In all cases, the fracture surface
was ductile and with elliptical shape.

- The impact toughness of the cold drawn pipe
measured at -46 °C was 170.5 J (sub-size specimen).
This result proves that cold working 1s an interesting
hardening mechanism for superduplex UNS 539274
steel, since i1t was able to increase the yield stress
by a factor higher than 1.5 maintaning a very high
toughness.

- The tensile curves of the specimens cold worked,
and cold worked and annealed at 1050 °C, 1100
°C and 1150 °C were modelled by Hollomon’s,
Ludwik’s, and Voce’s equations, with better
correlation cofficients obtamed in the last one.

- The increase of solution treatment from 1050 °C
to 1150 °C resulted 1n a microstructure with higher
ferrite phase, and higher amount of Cr nitrides
precipitated. These parficles do not harden the
ferrite phase, but probably have some detrimental
effect on the impact toughness.
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