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RESUMO

Este trabalho buscou caracterizar e avaliar o efeito
fragilizante da fase-o e demais fases formadas, em tubulagbes
de ag¢o inoxidavel austenitico AISI 316, que estiveram em
operacdo durante 80.000 horas a 660°C. Estas tubulag¢des faziam
parte do sistema aquecimento / reagdo ( &rea quente ) de uma
unidade de processamento petroquimico de hidrodealquilagdo de
tolueno. Medidas de propriedades de tenacidade destes
materiais revelaram uma significativa queda da energia
absorvida pelo ensaio de impacto Charpy-V.

Os experimentos realizados incluem avaliacéo
metalografica, ensaios potenciodindmicos, extragdo eletrolitica
de precipitados, caracterizacdo de fases por difragdo de raios
X, bem como medidas de algumas propriedades mecéanicas.

Os resultados indicaram a ocorréncia do envelhecimento

metaluirgico, com a formacdo de carbonetos do tipo M;;Cs, fase-o

e fase-n que explicam a baixa tenacidade.



ABSTRACT

This work aims to characterize and to evaluate the
embrittlement effect of the o-phase and other formed phases

in AISI 316 austenitic stainless steel tubes which were
exposed to temperature around 660°C during 80,000 hours.
These tubes were used in a heating / reaction system ( hot
area )of a petrochemical process unit. Measurements of
toughness properties of this materials showed low values in
the Charpy-V impact test.

The performed experiments included metallographic
evaluation, potentiodynamic tests, eletrolytic extraction,
phase characterization by X-ray diffraction and measurements
of some mechanical properties.

The results indicated a aging process with the formation
of M;3C¢ type carbide, o-phase and mn-phase which justify the

low toughness of these materials.



1. INTRODUGAO

Os acos inoxidaveis austeniticos contendo molibdénio, como o
AISI 316, tém encontrado vasta aplicacdo em plantas geradoras de
vapor e em industrias petroquimicas. Devido as suas boas
propriedades mecanicas a elevada temperatura, excelente resisténcia
a corrosado e fabricabilidade, estes acos sao também usados como
materiais estruturais e como ligas de revestimento em reatores
nucleares convencionais e avang¢ados. Contudo, longos tempos de
exposigdo destas ligas a elevadas temperaturas causam a decomposigdo
da matriz austenitica, resultando na formacao de carbonetos e fases
intermetalicas.

Numerosas investigacdes sobre as mudancas nas propriedades
destas ligas ocorridas durante o envelhecimento tém sido
reportadas'*“'*'® | Infelizmente os dados da literatura sobre as
mudangas microestruturais ocorridas durante longos tempos de servico
a elevada temperatura e a sua correlagdo com as mudangas nas
propriedades mecanicas, fisicas e quimicas sao escassas e, muitas
vezes, contraditérias'!?,

Das diversas fases que se formam nestes acos, a fase-o talvez
seja a de maior importancia, visto que leva a uma grande
fragilizacao destas 1ligas. A fragilizacao pela formacadao deste
intermetalico ( fase-o, nominalmente 50%Fe e 50%Cr ) é evidenciada
pela deterioragdao das propriedades de ductilidade e tenacidade
destes materiais, principalmente neste ultimo caso, na resisténcia
ao impacto. O efeito deletério sobre estas propriedades ¢é mais

significativo a temperatura ambiente'’’. Por outro lado, ndo existe um
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consenso entre os pesquisadores quanto a influéncia da fase-o nas

propriedades de acos austeniticos a elevada temperatura. Entretanto,
a temperatura ambiente, existe uma grande preocupagao quanto a
formacdo deste intermetdlico, j& que, por ser extremamente dura e
fragil, a fase-o0 nao consegue acompanhar as deformacbes e as
acomodacdes de tensdes a que a matriz austenitica ( de grande
ductilidade ) estéa sujeita durante as paradas e partidas dos
equipamentos, o que pode levar ao surgimento de defeitos nestas
estruturas.

Nao foram raras as vezes que tubulagdes inteiras destas ligas
tiveram que ser substituidas por apresentarem as propriedades
mecanicas bastante deterioradas, como consequéncia da formacao desta

fase!??

Assim, este trabalho teve como objetivo caracterizar e avaliar
a influéncia da fase-6 e demais fases formadas durante o

envelhecimento na deterioracdo das ©propriedades mecanicas de
tubulacdes de aco AISI 316, que estiveram em servico durante 80.000
horas a 660°C.

Muitas vezes a caracterizacao destas fases nao é trivial.
Existem técnicas bastante sofisticadas de metalografia que por
ataque quimico simples ou eletrolitico seletivo podem, por
diferengcas de contraste e cor, caracterizar algumas das fases
presentes no complexo aspecto microestrutural que estas ligas podem
apresentar.

Entretanto estas técnicas nao sao sempre totalmente aplicaveis
devido as ©pequenas dimensdes dos precipitados. Dai surge a

necessidade do desenvolvimento de outras técnicas de caracterizacao,



como a difracdao de raios X, que apresentem um maior grau de
confiabilidade.

O emprego de analise por microssonda em dispersao em energia,

-

por exemplo, ndo ¢é totalmente confiavel, uma vez dque a fase-o
apresenta-se normalmente na forma de finos precipitados dificultando
sua determinacao.

Portanto, com a intencdo de melhor identificar estas fases,
foram aplicadas técnicas convencionais de metalografia, ensaios de
polarizacao potenciodinamica, extragao eletrolitica de precipitados
e caracterizacdo de fases por difracao de raios X.

Jad a alteracado das propriedades mecanicas foi avaliada por
medidas de dureza Brinell, ensaio de impacto Charpy, mecéanica da
fratura elasto-pléastica e fractografia.

Adicionalmente, foi realizado um tratamento térmico de
recozimento visando a solubilizagdo das fases formadas durante o
envelhecimento a fim de verificar a possibilidade de recuperar as

propriedades mecanicas deterioradas.



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

Os acos inoxidaveis caracterizam-se por possuirem um conteudo
de cromo de, no minimo, 12%, com ou sem outros elementos de liga. A
caracteristica de 1inoxibilidade e resisténcia a corrosao destas
ligas é atribuida & presenca de um filme de 6xido passivante, a base
de cromo, na superficie destes materiais''’,

Os agos 1inoxidaveis austeniticos apresentam um conteudo
combinado total de cromo, niquel e manganés de 24% ou mais, com O
contelido de cromo acima de 16%. Este elemento garante a resisténcia
a corrosao e a oxidacgcado, enquanto que o niquel e o© manganés
estabilizam a austenita, quando o ago é resfriado rapidamente até a
temperatura ambiente. A quantidade de austenita depende da
composicdo do ag¢o, assim como a microestrutura final, que pode ser

totalmente austenitica ou conter uma certa quantidade de ferrita''’.
2.1 AFASE-c

A fase-¢ & um intermetalico duro e fragil que apresenta uma

estrutura cristalina tetragonal complexa com 30 atomos por célula
unitaria. A dureza desta fase estd em torno de 68 Rockwell C, e a
fragilidade que este precipitado confere aos agos inoxidaveis
. austeniticos é avaliada, principalmente, pelo ensaio de impacto

Charpy-V.
2.1.1 A formacgao da fase-c em ligas comerciais

A formagao da fase-o é de grande interesse em ligas comerciais,

particularmente em acos inoxidaveis, devido ao seu efeito maléfico



sobre as propriedades destes acos. Um ago susceptivel a formacao
desta fase, se aquecido por tempo suficiente na faixa de temperatura
de 600 a 900°C, desenvolverad a fase-¢ causando a fragilidade do

material, sendo esta mais intensa a temperatura ambiente.

Desde que muitos acgos comerciais susceptiveis a formagao da

fase-0 estdo baseados no sistema ferro-cromo, parece bastante

apropriado se discutir com mais detalhes este sistema.

2.1.2 O diagrama de fase ferro-cromo

A fase-o existe como fase Unica para todo o intervalo de
composicdo de 46-52% de cromo, decompondo-se em ferrita a partir de

um limite superior de temperatura de aproximadamente 810°C, como

mostra a figura 1.
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Figura 1 - Diagrama de fase ferro-cromo‘” .

2.1.3 O efeito da fase-o

2.1.3.1 Propriedades a temperatura ambiente:

A temperatura ambiente, o teste mais sensivel para avaliar a

influéncia da fase-c em uma liga é a determinagao da resisténcia ao

impacto!!®’,

Ja os efeitos negativos da fase-¢ nas outras propriedades

mecanicas nao Sao tao marcantes. Em alguns casos, certas



propriedades podem até mesmo ser incrementadas, tals como a
resisténcia & tragdo e a dureza. Nestes casos, onde a resisténcia

aumenta, pode-se mostrar que este incremento é devido a dispersao

das particulas de fase-o dentro dos grdos austeniticos'’.
2.1.3.2 Propriedades a alta temperatura:

A altas temperaturas, a fase-c pode ter um efeito benéfico em
algumas propriedades, como mostra a figura 2. Lena, citado por
Hall'”, afirma que agos que contenham fase-6 podem reter alguma

ductilidade a elevadas temperaturas podendo, assim, ser usados em

aplicagdes onde a resisténcia ao chogque ndo é importante.
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2.1.3.3 Efeito da fase-o na corrosao:

Grandes particulas de fase-¢ nao afetam a resisténcia a

corrosdao das ligas. Contudo, particulas finamente dispersas desta
fase, particularmente em torno dos contornos de grao, reduzem
marcadamente a resisténcia ao ataque pelos acidos nitrico e
sulfurico em particular, embora os efeitos de outros acidos nao

sejam grandes'® .

2.2 A SUSCEPTIBILIDADE DE FORMAGAO DE FASE-c EM ACOS

INOXIDAVEIS AUSTENITICOS

Em ag¢os 1inoxidaveis o <cromo é o elemento que confere
resisténcia a corrosao. Contudo, a presenga de grandes quantidades
deste elemento pode incentivar a formacao da fase-o.

Nicholson, citado por Sasmal'’’, afirma que em ligas de Fe-Cr-Ni,
um tero minimo de 18% de cromo é necessarios para induzir a formacao

de fase-o¢. Ja Hull, referido por Sasmal'®’, tem estudado o efeito de

outros elementos de liga na tendéncia de um ago formar a fase-c em
termos de um “cromo equivalente”. Weingand e Doruk, citados por
Sasmal'’, sugeriram que a fase-6 nao pode acomodar carbono em seu
reticulado e, baseados nisto, Weiss e Stickler'” propuseram que o
nivel de carbono da matriz austenitica deveria ser reduzido até um
certo valor critico, antes que as fases intermetédlicas pudessem se
formar. Assim, de acordo com Grot e Spruiell, citados por Sasmal''’', é
0o “cromo equivalente efetivo”, avaliado apdbs a precipitacao dos

carbonetos, que iréd determinar a tendéncia de uma liga em formar a



fase-o,

fase-n

aparentemente,
equivalente =

+ 1.7Nb + 1.22Ta - 0.226Ni - 0.177C0)

simetria cristalina,

(Laves) .

A tendéncia de uma

A  tabela

lt:";]

apresenta

bem como outros intermetédlicos,

baixa quando o valor do

algumas

tais como a fase-y

determinada liga em formar a

“cromo equivalente”

caracteristicas,

(Chi) e

fase-c &,

(cromo

Cr + 0.31Mn + 1.76Mo + 0.97W + 2.02V + 1.58Si + 2.44Ti

cair abaixo de 18%).

tais como

parametros de rede e composicac das diversas

fases que podem se formar em agos inoxidaveis austeniticos AISI 316

e F16L.

Tabela 1 - Estrutura cristalina e composigdo das fases formadas no ago inoxidavel

austenitico AISI 316 e 316L, respectivamente

(5).

Parametros de rede Composicdo (% peso)
Fase Estrutura (Angstrons)
cristalina
Weiss e Literatura Weiss e Literatura
Stickler stickler'
o = 10,569 |a;=10,680"" 14Mo-63Cr- (Cri:Fes s
M,-C d ’ 0 ’ 1 4.5
i == 18Fe-5Ni Mos &) 6%
ap = 10,676 |ao=10,638""| (CricFeMo,)Cs | (FeCr)asCe'™
M. C CFC ap = 10,95 [ as=10; 85" (Cr,Co,Mo,Ni)C
(31)
s M. 134)
ag‘:ll; 11 (33) Fe_MO:C
= = (3) 11Mo-29Cr- FeCr“_" 7
Sigma | Tetragonal | 2¢ = 8,828 | 078,799 55Fe-5Ni FeMo'*,
. Fe (CrMo) ¥
cp = 4,597 | go=4, 544" (Fe,Ni).
_ (Cr,Mo)y
as = 8,832 a,=9,188""
co = 4,599 | co=4,812"
35) =21.Er- Fe.,Ci:M 1_[‘?:"'
- .- a, = 8,878 | a=8,9200 | ZZJO" LT €ssCeMo
ag=8,878'7% (FeNi) s '
Cr:HMO:,I:.
o = 4,73 dg=a, Tag R 45Mo-11Cr-
T H ae r C r i {37}
aves exagonal 38Fe-6Ni Fe:Mo
co = 7,72 Ee=T1, T252"
2.+ 66Mo~ Y- _
Matriz CFC an = 3.598 a:..l_—).59515‘.} 17.3CI‘ 1.99MO 10.3Cr
bal.Fe-13.1Ni ko
RS kR 15.85N1 Y
(Y)




Em resumo, o que realmente interessa para a formacdo da fase-o

é o “cromo equivalente efetivo” da matriz apdés a precipitagao dos
carbonetos. Se este se apresentar acima de um determinado valor

minimo, haveréa condicdes para a formagao desta fase.

23 A NUCLEAGAO DA FASE-c EM AGOS INOXIDAVEIS

AUSTENITICOS

Os agos 18BCr-8Ni e 18Cr-12Ni com adigcdes de elementos
estabilizadores da ferrita, depois do tratamento de solubilizacgao,
podem apresentar uma certa quantidade de ferrita-6. Esta possui uma
concentragcdo de <cromo e elementos estabilizadores da ferrita
superior a da austenita ( tabela 2 ). A ferrita-0 além de possuir um
maior conteudo de cromo, apresenta uma taxa de difusdo dos elementos
de liga aproximadamente 100 vezes maior do que a austenita. Assim,
nos primeiros estdgios do recozimento na faixa de temperatura de 600
a 900°C do ago solubilizado, a ferrita-6 dissocia-se e se transforma
em carbonetos M;;C; e austenita. O0s M;;C; nucleiam nas 1interfaces
austenita/ferrita, as quais fornecem sitios convenientes, visto que
estas sdo superficies de contato entre a ferrita enriquecida em
cromo e a austenita rica em carbono. Os carbonetos M;;C; crescem como
lamelas para dentro dos grdos de ferrita. A ferrita adjacente aos
carbonetos torna-se empobrecida em cromo e transforma-se em

austenita pela migracdao dos contornos de grao da austenita para a

ferrita'®.

10
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Tabela 2 - Conteudo dos principais elementos na ferrita-8 e na austenita no ago AISI 316

solubilizado ( peso & y 8

Fase Cr Mo Ni Fe
Austenita 18 Lt 12 67
Ferrita—s 25 3.0 8.0 64

O recozimento do aco AISI 316 Ti ( estabilizado com titanio )

na faixa de temperatura de 600 a 900°C, o qual contém quantidades

adicionais de elementos estabilizadores da ferrita como o
molibdénio, leva & transformacdo gama-alfa (y—a). A presenga da
ferrita foi observada depois do recozimento na faixa de temperatura
de 873-1173K (600-900°C) . Mudancas no conteludo da fase-a
(ferromagnética) coincidem com o processo de desintegracao da

ferrita-6, seqguida pela transicdo fy—a. No primeiro estagio de
recozimento, a quantidade de fase-o é reduzida quase a zero pela
desintegracao da ferrita-é. Contudo, o recozimento leva a

transformacdo y—a, causando um aumento no conteudo da fase-a (figura
3). Esta transformacdo ¢é acompanhada por uma distribuigao nao
uniforme dos elementos de liga entre a fase-o. e a austenita'®’. Esta

desestabilizacdo da austenita, durante o recozimento, é causada pela

precipitacdao de fases intersticiais, principalmente carbonetos. A
fase-aa que se forma a partir desta desestabilizagao torna-se

enriquecida em elementos estabilizadores da ferrita em comparacao

com a austenita e pobre em elementos estabilizadores da austenita. O

maior cromo equivalente na fase-o confere a esta uma maior

susceptibilidade & formagaédo da fase-o. A velocidade de formacgao da

I



fase-0, neste caso, é muito maior se comparado com a formacao desta
fase diretamente a partir da austenita, ou seja, em um recoczimento a
1073K (800°C), a fase-o aparece ap6s 29h quando nucleada a partir da

ferrita e, aproximadamente, 450h para nuclear a partir da austenita.

g -

0 1 10 100 1000 3
TEMPO DERECOZIMENTO h

Figura 3 - Variagdes do conteido de fase-a no ago AISI 316Ti durante recozimento a 1023K
(750°c) 9,

2.4 A INFLUENCIA DE ALGUNS ELEMENTOS DE LIGA NA

FORMAGAO DA FASE-c

O que confere a propriedade de inoxibilidade a um ago € © seu
teor de cromo. Entretanto, muitas vezes, o teor de cromo efetivo &
reduzido pela precipitacao de carbonetos a base de cromc durante o
envelhecimento do material. Esta precipitacao, nermalmente em
contornc de grao, tem como resultado um fendmeno denominado
sensitizagdo, ou seja, queda na resisténcia & corrosado das regides
adjacentes aos carbonetos que ficam empobrecidos em cromo, © Qque
pode propiciar a corrosdao intergranular do ago. Assim, certos

elementos, tais como o Ti, Nb, Ta e o Mo saoc adicionados acs acos a

fim de evitar tal fendémenc. Por possuirem maior afinidade pelo

12



carbono do gue o cromo, estes irao reagir com aquele
preferencialmente. Contudo, a adicdo destes elementos pode acelerar
a formacdo da fase-o nestes acos''”’. Um exemplo disso pode ser
observado no recozimento do ag¢o AISI 316 Ti. Como mencionado no item
anterior, o recozimento deste aco leva a transformacao ferro-
gama—ferro-alfa, como resultado da desestabilizagcdao da austenita

causada pela precipitagcdo de carbonetos. Esta transformagao é

acompanhada por uma distribuicdo ndo uniforme dos elementos de liga
entre a fase-alfa e a austenita'’’’. A fase-a, enriquecida em cromo e

outros elementos estabilizadores da ferrita, exibe uma maior

tendéncia para a formacao da fase-6 do que a austenita, Jja que a

ferrita apresenta composigdo quimica mais proxima a da fase-o.

Em ligas duplex (agos 1inoxidaveis austenitico-ferriticos),
adigOes de nitrogénio( estabilizador da austenita ), que irdao formar
nitretos de ferro-cromo, podem reduzir a quantidade de ferrita
formada, levando a um aumento da velocidade de formacdo da fase-o¢ no
envelhecimento destas ligas'”"®'®, Pela andlise da tabela 3 percebe-
se que a quantidade de ferrita diminui simultaneamente com o aumento
do conteldo de nitrogénio, levando & redugao da resisténcia dos agos

7

inoxidaveis austeniticos-ferriticos'

i3



Tabela 3 - Variacio da quantidade de ferrita-d em funcio dos elementos de liga no aco inoxidavel

austenitico-ferritico”.

Denominacéao Conteudo dos Quantidade de
do aco elementos quimicos ferrita (%)
(% peso)
Mn Mo N
1 4.8 0.6 0.01 65
2 2.8 242 0.19 50
3 0.9 2ok 2.4 35

O conteldo atdémico total dos elementos de liga na ferrita e o
seu conteldo médio nos acos estao apresentados na tabela 4.

Pode-se afirmar, com base na tabela 4, que a tendéncia dos acgos
sob investigacaoc em formar fase-o estéd diretamente relacionada com a

diferengca que a solugdo soélida-o apresenta em relagdo aos elementos

formadores de ferrita e austenita, elementos alféagenos e gamagenos

respectivamente. Sendo um vigoroso elemento estabilizador da
austenita, o nitrogénio diminui a quantidade da solugao sélida-a,
contudo aumenta a sua concentragdo pontual em elementos que
contribuem para a formagcdo da fase-o, principalmente o cromo e o

molibdénio.

14



Tabela 4 - Conteido atomico total dos elementos de liga na ferrita e o seu conteido médio nos

acos inoxidaveis austeniticos-ferritcos (os conteidos dos elementos formadores da ferrita

e austenita estio apresentados no numerador e denominador respectivamente)””.
Aco Conteudo atdémico dos elementos (%)
Na ferrita No aco Diferenca
i 33.33/13.54 31.45/15.17 +1.88/-1.63
2 38.29/10.99 34.26/13.39 +4,03/-2.40
3 44.84/5.99 37..08/9.23 +7.78/-3.24

Assim, no desenvolvimento de novas ligas, deve-se avaliar a
tendéncia fragilizante de cada elemento, antes da adicdo destes, com
o intuito de incrementar caracteristicas fisicas ou quimicas. Por
exemplo, mesmo que o Mo, W e V aumentem a resisténcia mecanica,
sabe-se que adigbes substanciais destes elementos causam a
fragilizagdo. Assim, o nivel de resisténcia desejado poderia ser
alcancado por pequenas, mas efetivas adicdes de nitrogénio, boro e
zircénio, os quais ndo afetariam substancialmente o comportamento ao

impacto.

2.5 A CINETICA DE FORMAGAO DA FASE-o

Varios detalhes da formagao da fase-o permanecem desconhecidos.
Contudo, muitos sdao os fatores que, notoriamente, influenciam na
formacao desta, como por exemplo, o trabalho a frio antes do
envelhecimento e a presenga de outras fases, tais como a ferrita e
carbonetos, principalmente os do tipo M;iCs.

A cinética de formacao da fase-o¢ ¢é dependente nao so das
condi¢bes de recozimento, mas também da composicao quimica e da

estrutura do aco austenitico.
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(9)

et Barcik estudou a cinética de formagdo da fase-o em acos AISI

310, 314 e 316 Ti (variando os conteudos de carbono e silicio). O
tratamento térmico de solubilizacdo nao levou a uma total dissolugdo
dos carbonetos e outras fases (tabela 5). A presenca de carbonetos
nao dissolvidos é devido ao alto teor de carbono, gque supera o
s limite de solubilidade na austenita. Com o aumento da temperatura de
solubilizacao, consegue-se diminuir a concentracao destes
carbonetos, causando, no entanto, também um aumento do grao

austenitico.

Tabela 5 - Condigoes de solubilizacio, conteido e tipo de carbonetos e outras fases nao

dissolvidas®.

. Aco Condigdes da solubilizacéo Contetdo Fases nao
AISI (speso) dissolvidas
T (K) 2 el U 1) Resfriamento
3108 1393 05 agua 0 =8
310 1393 0.5 agua 1.2 M;3Ce
314 1393 Qe agua 1.5 M;3Ce
314 1493 0.25 agua 1:2 M23Cs
316Ti 1523 0.5 agua 0.6 TiC, TiN, Ti:58
L) Para o ago AISI 316 Ti, além das fases ndo dissolvidas, ocorre

a formacdo de 1.8% em peso de ferrita-d.

Apbs o tratamento de solubilizacdo, os acos foram submetidos a
um tratamento de recozimento isotérmico dentro do intervalo de 873-

1173 K (600-900°C), para tempos acima de 10.000 horas.
A partir do conteudo de fase-o formada em fungdo do tempo de
recozimento isotérmico, pode-se construir curvas TTTi (tempo-

temperatura-transformacao isotérmica) para a formacao da fase-o nos
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acos estudados (figura 4). As diferengas que devem ser observadas
entre estas curvas indicam que a cinética de precipitagdo da fase-o
depende da presenca de carbonetos do tipo M.:C. nao dissolvidos,
durante o tratamento de solubilizacdo. Nos acos com um conteudo de
carbono da ordem de 0.14% (AISI 310 e AISI 314), a fase-o se forma

mais rapidamente & temperatura de 1073K (800°C). O minimo tempo
necessario para esta fase se formar, nesta temperatura, €& de 3 horas

para o AISI 310 e de 4 horas para o AISI 314. A menor taxa de
formacdao da fase-o no AISI 314 foil atribuida ac maior tamanho do

grao austenitico que este apresenta em relacao ao AISI 310.

1« 2151 I ! AlS) 310 .
1300 1303 T[]

L1651 305

[+ - - 1w, 5% 1200
12008 -

e 106

000 1600

900) 8¢ .
900
0o L
w [TH o 10 10* [r] 0 0 g o 0] m o T e
(a) (b) ()
Figura 4 - Curvas TTTi (tempo-temperatura-transformagao isotérmica) para a formagio da

fase-o nos agos: (a) AISI 314, (b) AISI 310, © AISI 310s‘?.

No primeiro estdgio do processo de precipitagcae, a fase-o
nucleou no contornc de interface entre os carbonetos M;;C. néao
dissolvidos e a austenita. No aco AISI 310 S, a fase-o se formou
muito lentamente e em pequenas gquantidades. O tempo necessario para
0 aparecimento da fase-o, no AISI 310 S, durante recczimento a 800°C
foi de, aproximadamente, 100 horas'''.

A figura 5 apresenta a curva TTTi para o ago AISI 316
estabilizado com titdnioc (ver pg.ll). A temperatura a gqual a fase-o
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se forma mais rapidamente é de 1073K e ¢ minimo tempo necessario
para se observar a presenga desta fase é de 20 horas. Este tempo €
quase 75 vezes menor do gque o0 necessario para a fase-o aparecer no

aco AISI 316 naoc estabilizado. Esta diferenca na velocidade de

precipitacaoc pode ser atribuida ao diferente modo de formacac. No
aco estabilizado, a fase-o se forma via ferrita como resultado da
desestabilizagdo da austenita durante a precipitagdo dos carbonetos
TiC, ao passo que no AISI 316 ndo estabilizado, a fase-c¢ nucleia

diretamente a partir da austenita e dos carbonetos M;:Cs.

(K] AIS! 316 Ti
1200}
02% 1% 3%
1100p
1000¢
S00p
10' 102 10° 104[h)
Figura 5 - Curva TTTi (tempo-temperatura-transformagio isotérmica) para a formagao da

fase-0 no ago AISI 316 estabilizado com titanio'®.

Da mesma forma que Barcik'®’, Vitek e David''®!”, estudando acos
do tipo AISI 308 e 308 CRE (elementos residuais controlados),
propuseram que €é a nucleagcadao, e naoc o crescimento, © passo
controlador do processo de formagdo da fase-o.

No ago homogeneizado AISI 308, Vitek e David''”"'’‘descobriram que
a estrutura ficou totalmente austenitica, sem carbonetos ou ferrita

presentes. Contudo, o ago homogeneizado AISI 308 CRE apresentou uma

18



estrutura duplex com, aproximadamente, 5-10% de ferrita na matriz
austenitica.

Apbés o envelhecimento destas ligas, quatro fases foram
observadas: austenita, ferrita, fase-o e carbonetos do tipo M:s:Cs.

Considerando somente os trés elementos majoritéarios, as fases
apresentaram a seguinte composicdo qulimica (% peso ):

Austenita— 69% Fe, 23% Cr e 8% Ni
Ferrita—> 68% Fe, 28% Cr e 4% Ni
Fase-6— 59% Fe, 38% Cr e 3% Ni
Carboneto M,;C:— 17% Fe, 79% Cr e 4% Ni

Durante o envelhecimento do aco AISI 308, a primeira reacao
observada foi a formagdo dos carbonetos M,sC:;. Para as ligas com uma
estrutura duplex (AISI 308 CRE), estes carbonetos se formaram nas
interfaces ferrita/austenita. Com o decorrer do envelhecimento,
ocorre a formacdo de fase-o. Pela anédlise dos varios corpos de prova
envelhecidos, o0os autores abservaram uma tendéncia a respeito da
transformagdao da ferrita para fase-6. Tornou-se bastante raro

encontrar um grdo ferritico parcialmente transformado. Ao invés
disso, nos primeiros estdgios do envelhecimento, as é&reas iniciais

de ferrita permaneciam intactas (exceto por alguma dissolucdo de
carboneto) ou eram completamente transformadas em fase-c. O fato de
que areas de ferrita parcialmente transformadas eram raramente
observadas, indica que uma vez iniciada a nucleagcao da fase-o, o©

subsequente crescimento era relativamente réapido.
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A formacao da fase-o é bastante lenta no ac¢o homogeneizado
totalmente austenitico ( AISI 308 ). Os primeiros sinais de formagédo
desta fase s6 foram detectadas depois de 5000h de envelhecimento a
750°C. E também bastante conhecido que o trabalho a frio antes do
envelhecimento acelera significativamente a transformagao da fase-o.
Esta fase foi encontrada no ago AISI 308 deformado a frio depois de
somente 100h a 750°C'”’. Contudo, uma investigacdo mais detalhada da
microestrutura deformada e envelhecida mostrou que somente uma
recristalizagdo parcial ocorreu. Além disso, a fase-¢ apresentou-se
somente nas areas recristalizadas dos corpos de prova, ao passo que
nenhuma fase-6 foi encontrada nas areas deformadas. Esta evidéncia
sugere que nao € o trabalho a frio per si que acelera a formagao da
fase-6, mas propriamente a recristalizacdao que subsequentemente
ocorre durante o envelhecimento e que age como um catalisador na
transformacdo desta fase. A influéncia da recristalizacdo na
transformagdo da fase-o foi atribuida ao fato de que aquela

(recristalizacdo) age no sentido de fornecer sitios preferenciais
para a formagao desta fase, além do fato de que, nesta frente de
transformacao, deve existir um grande movimento atémico.

A sugestdo de que um consideravel rearranjo atdmico, ou seja,
intercambio atémico, mas ndo necessariamente grande difusdo, seja
necessario na promogao da formagdo da fase-c é suportada pela
microestrutura encontrada no aco do tipo AISI 308 homogeneizado e
ensaiado em fluéncia a 650°C por 8500h até falhar. A microestrutura

na secao nao tensionada é comparavel aquela encontrada nos corpos de

prova homogeneizados e envelhecidos, isto &, extensiva formacao de
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carbonetos (M,-:C¢) na matriz austenitica com pouca ou nenhuma fase-c

presente. Contudo, a microestrutura na segdo tensionada ficou
consideravelmente diferente, ou seja, uma extensiva formacdo deste
intermetdlico fol detectada. Assim, na secdo deformada onde ocorreu
intercambio atdémico devido a deformacdo durante o teste, a formacéao
da fase-o foi acelerada. A <conclusdo é a mesma, isto ¢é, um
significante intercambio atémico, mas ndo necessariamente grandes
difusdes, é o passo critico na promogdo e aceleracdo da formacdo da

fase-o.

Qualitativamente, varios aspectos da estrutura da fase-o

suportam, indiretamente, as conclusbes sugeridas. Primeiro, a
estrutura desta fase envolve uma grande célula unitéaria tetragonal
de 30 atomos, assim pode ser facilmente entendido porque a formacado

desta complicada estrutura seja muito lenta. Em segundo lugar, a
dificuldade na formagdo da estrutura da fase-¢ é evidenciada pela

simples observagcdo de que os gridos da fase sigma contém numerosas
falhas de empilhamento. Isto indica que a formacdo de «cristais
perfeitos de sigma pode ser muito dificil e, entdo, este fato pode
ser responsavel pela baixa velocidade de transformacao.

Os argumentos acima apresentados indicam que a formacao do
nicleo de sigma é o passo controlador da formagdo desta fase. Os
resultados sugerem que o0s rearranjos cristalograficos necesséarios
para formar um nucleo de sigma s&do criticos. Além disso, o0s
resultados indicam que a difusdo necessaria para formar este
intermetalico enriquecido em cromo ndo é o passo controlador do

processo de nucleacao.
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Outro aspecto importante quanto a cinética de formacao da fase-
0 € a relagdo entre a taxa de formagcdo desta fase e o tamanho dos
graos austeniticos. Pryce et al, citados por Barcik'”’, estudaram a
influéncia da temperatura de solubilizacdo no processo de formagao
da fase-o no ago AISI 314. O ac¢o foi solubilizado em duas diferentes

condigdes. Solubilizando a 1493K (1220°C), ocorre o crescimento dos
gracs austeniticos, bem como uma pequena redugac no conteudo de

carbonetos M;;Cs ndo dissolvidos, em comparagdo com a solubilizagdo a

1383K (1120°C). O recozimento a 1073K (800°C) mostrou que a formacdo

da fase-0 é mais réapida em agos de grdos finos do que em acos de
graos mais grosseiros. Este menor progresso no processo de formacao
de intermetéalicos, no ago de graos mais grosseiros, estéa
presumidamente associado com um menor numero de vantajosos sitios de
nucleagdo de fase-o, devido a redugdo na superficie total de

contorno de gréo.

2.6 A INFLUENCIA DA FASE-c NA RESISTENCIA A FLUENCIA

A fim de examinar a influéncia da fase-6 na vida em fluéncia de
um ag¢o austenitico, tomar-se-a& como base um caso pratico de um tubo
secundario superaquecedor de ago austenitico do tipo AISI 316 que
falhou em operacdo'’”’. 0 tubo foi projetado para ter uma vida em
fluéncia de 100.000h, falhando, porém, prematuramente depois de
aproximadamente 55.000h de servigco. Os resultados serdao discutidos

em termos da formacdoc de uma significante fracdo volumétrica de

fase-6 no contorno de grdo austenitico e a contribuicdo que esta
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pode ter tido no acumimulo de vazios de fluéncia, levando a reducao
da vida em servico'*’.

A temperatura de trabalho do tubo superaquecedor de vapor era

de 568°C, contudo de acordo com Lai''®, quando um tubo deste tipo

falha por ruptura em fluéncia, a primeira causa provavel da falha é,
frequentemente, a ©possibilidade de prolongado superaquecimento.
Usualmente o tempo total de operacdo é registrado, mas a temperatura
do metal nao é avaliada. Se a tensao de falha é pequena, uma analise
do tipo e quantidade de precipitados revelaria informacdes da
temperatura média durante a sua vida. Se a tensdo de falha nao é
pequena, entao, € esperada uma aceleracdo do processo de
precipitagdo na regiao de falha. Contudo, o diagrama TTP da figura 6
pode ainda ser utilizado para estabelecer um limite superior na
temperatura média do metal. Por exemplo, se o tempo de falha é
100.000h e somente carbonetos M;sC¢ foram identificados no tubo

falhado, entdo a figura 6 mostraria que o limite superior da

temperatura média do metal é 575°C. Contudo, se além dos carbonetos

M;3Ce¢ outros intermetdlicos aparecessem, como a fase-¢ ( como foi ), o
limite superior de temperatura poderia estar, para o tempo de falha,

em torno de 675°C!t?

A falha do tubo secundério do superaquecedor de ago austenitico
316 ocorreu devido a uma ruptura longitudinal na parede externa do
tubo. Uma micrografia da regido transversal a regido de falha
contendo a fratura principal, revelou a existéncia de trincas
intergranulares secundarias nas regides adjacentes. A ruptura foi
claramente evidenciada como resultado do crescimento e interligacdo

de vazios de fluéncia induzidos, os quais nuclearam nos pontos
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triplos de contorno de grao. Geralmente existe uma forte tendéncia
dos vazios de fluéncia estarem associados &a fases grosseiras
precipitadas nos contornos de graoc. A formagdo destes vazios resulta

em uma quase completa decoesdc de muitas das faces de contorno de

grao austenitico.

TEMFERATURA £C)

Tempo x (10" h)

Figura 6 - Diagrama TTP (tempo-temperatura-precipitagdo) para um ago AISI 316 fundido? .

Micrografias do tubo que falhou revelaram a precipitacdo de
particulas grosseiras nos contornos de grao, identificadas como
fase-¢. Associados a estas, também nos contornos de grac, houve a
formagao de finos ©precipitados de M,sC. e regides livres de
precipitacdc, gque possuiam um tamanho de aproximadamente O0.5um de
diametro.

A precipitagé@o dos carbonetos M::C; precede a formacdao da fase-

(12)

¢'"“'. Os atomos de carbono mdéveis, inicialmente, se combinam com ©

cromo e molibdénio, para formar os carbonetos. Contudec, quando o

carbono livre se esgota, a difusdoc do cromc dentre do grao
austenitico causa a formacdo da fase-¢'** . A formacdc desta fase, que

€ rica em cromo e dissolve pouco carbono em seu reticulado, causa &
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dissolugdo de parte dos carbonetos adjacentes a esta. Além de
extrair cromo dos carbonetos para a sua formagao, durante o seu
crescimento, a fase-o também retira cromo da matriz austenitica, o

que causa um aumento de solubilidade para o carbono. Este aumento de
solubilidade da austenita para o carbono leva a completa dissolucgao
dos carbonetos adjacentes, o que causa a formagao de zonas de
contorno de grao livres de precipitacdo. Nestas regides esgotadas em
cromo e livres de carbonetos precipitados ocorreria a redugao de
resisténcia a fluéncia'’?’. Estas zonas, quando menores do que lum de
diadmetro, s&o geralmente muito pequenas para prevenir a decoesdo de
fases secundéarias precipitadas, o que leva a formagao de vazios, ao
passo que zonas maiores permitem prontamente maior acomodagao de

tensbes, reduzindo a incidéncia de vazios. No caso em questao, as
zonas sao tipicamente em torno de 0.5um e, assim, a concentracgdo de

tensOes sera relativamente grande, levando a alta incidéncia de

vazios, ou seja, estes irdo se formar as custas da decoesdo de fases

secunddrias nos contornos de grao''?.

2.7 A SEQUENCIA DE PRECIPITAGAO DAS VARIAS FASES

PRESENTES EM AGOS INOXIDAVEIS AUSTENITICOS AISI 316 E

316L

Weiss e Stickler” estudaram a complexa seqiiéncia de
precipitagdo das varias fases presentes que surgem quando agos do
tipo AISI 316 e 316L sao submetidos a prolongados tempos de

exposicdo (acima de 3000h) na faixa de temperatura de 400-900°C.
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As composicoes das ligas estudadas e as condicdes de pré-

tratamentos estdo apresentadas nas tabelas 6 e 7, respectivamente.

Tabela 6 - Composiciio quimica dos acos estudados®.

Ago Composicao (% peso)

C Cr Ni Mo Mn Si Fe
31eL| 0.023 17.3 1351 2,66 1.74 0.73 balancgo
316 0.066 17.4 12.3 2.05 1.57 0.21 balancgo

Tabela 7 - Pré-tratamentos realizados antes do envelhecimento®.

Aco Liga Pré-tratamentos

316L i trat.solub.1090°C-1h-resfr.agua

316L 2 trat.solub.1260°C-1.5h-resfr.aqua

trat.solub.1090°C-1h-

=ish 4 resfr.agua+20%trab.frio
trat.solub.1260°C-1.5h—

L EL " resfr.agua+20%trab.frio

316 5 trat.solub.1260°C-1.5h-resfr.agua
trat.solub.1260°C-1.5h-

316 6 resfr.aqua+20%trab.frio+480°C (24h)

+730°C(216h)

Os resultados das analises com microscoéopio oOtico e eletrdnico
dos varios corpos de prova estdo sumarizados nos diagramas tempo-
Lemperatura-precipitagdo das figuras 7 a 9. As varias fases
identificadas incluem carbonetos M;:C: e M:C e fases intermetalicas,
tais como, % (Chi), o(sigma) e mn(Laves). Informagdes sobre a

composigédo e estrutura destas fases podem ser vistas na tabela 1.
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A temperaturas mais altas de tratamento de solubilizacao, a
precipitacaoc de carbonetos ocorre a tempos menores e a temperaturas
ligeiramente menores de recozimento. Nao percebeu-se nenhum efeito
da temperatura do tratamentc de solubilizagdc na cinética de
precipitacéo das fases intermetédlicas (liga 2), figura 7. O trabalho
a frio antes do envelhecimento (ligas 3 e 4), figura 8, acelera a
precipitagdc dos carbonetos e fases intermetédlicas. O maior conteudo
de carbono (liga 5), figura 9, afeta sensivelmente as faixas de
estabilidade de varias fases. Os carbonetos M:;C. aparecem depois de
tempos muito curtos de envelhecimento, enquanto que a formagao de

fases intermetéalicas foli consideravelmente retardada. As fases Laves

e Chi sé foram detectadas apdés 100h de envelhecimento e a fase-o

somente para tempos maiores do que 1000h.
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Figura 7 - Diagrama tempo-temperatura-precipitagio para o ago AISI 316L, o qual sofreu o
tratamento de solubilizagiao por 1.5h e resfriamento em agua'” .
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Figura 8 - Diagrama tempo-temperatura-precipitagio do ago ATSI 316L, o qual sofreu um
tratamento de solubilizagio por 1.5h, resfriamento em agua e 208 de trabalho a

frio antes do envelhecimento® .

28



-
=
1*ci

g
Terp

RESIDUO EXTRAIDO (FISO%)

Figura 9 - Diagrama tempo-temperatura-precipitagio do ago AISI 316, o qual sofreu um
tratamento de solubilizagido a 1260°C por 1.5h e resfriamento agua®’ .

2.7.1 Os carbonetos M,;Cs:

Estes carbonetos sao comumente observadeos em agos inoxidaveis
tratados termicamente. A sua estrutura cristalina €& cubica de face
centrada, com o parametro de rede definidoc como ac = 10.638
angstrons. Nos corpos de prova com baixo carbono ( ver tabela 7 ),
ligas de 1 a 4, os parametros de rede aumentaram com a temperatura
de envelhecimento, enquanto gque nos corpos de prova com alto
carbonc, estes parametros aumentaram com o tempo de envelhecimento.
O aumento nos parametros de rede parece estar relacionado com ©
aumento do conteudo de molibdénio nc carbonetc. & composigao do M-.C.,
na liga 5, depois de 1500h de envelhecimento a 900°C, foi computada

peor dadeos de microandlise como sende (Cr;-Fe:Mo:)C..
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A morfologia e a sequéncia de precipitagdo do M;;C; €& similar
para outros agos 1inoxidaveis. Para os corpos de prova apenas
solubilizados e envelhecidos (ligas 1, 2 e 5), o M»C¢ precipitou
sucessivamente nos contornos de grao, interfaces 1incoerentes,
interfaces coerentes e, finalmente, intra-granularmente. Inclusbes
ndo metalicas agiram também como sitios de nucleagcdao, com a
precipitagdo ocorrendo nestas quase que simultaneamente com a
precipitagdo nas interfaces incoerentes.

O efeito da temperatura do tratamento de solubilizagcdo na
reagdo de precipitacao do M,;C; estd apresentado nas figuras 7 e 8.
Este efeito, explicado por Chaturverdi, citado por Weiss e
Stickler'®, pode ser entendido como segue. Um maior tamanho de gréao
depois da aplicagdo de wuma temperatura de solubilizacdo mais
elevada, o que leva a uma menor superficie (area) total de contorno
de grao, conjuntamente com uma maior concentracdo de vacancias de
. témpera, resulta em uma maior segregagdo de soluto ao longo destes
contornos de grado. Assim, um menor tempo de envelhecimento é
necessario para a nucleagdo de precipitados nestes si;ios.

Como mostra a figura 8, o trabalho a frio acelera a
precipitagdo dos M;;Cs, comparado com os corpos de prova somente
solubilizados. As particulas de carbonetos estdao presentes, nos
corpos de prova trabalhados a frio e envelhecidos, na forma de
particulas muito menores em tamanho. Os resultados desta pesquisa'®
mostraram que o trabalho a frio resulta em um aumento da taxa de
nucleagao das particulas e um acelerado crescimento destas (ligas 3
e 4). Isto pode ser explicado pelo aumento dos sitios de nucleacgdo,

isto é, discordancias e falhas na rede cristalina.
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O aumento do conteido de carbono acarreta um aumento da
estabilidade dos carbonetos para maiores temperaturas, como mostra a
figura 2. O tamanho das particulas deste carboneto aumentou, nos
corpos de prova com alto carbono. Além disso, a morfologia destes
mudou e ocorreu um aumento consideravel na quantidade dos M.iCs,
figura 9. A seqiiéncia de nucleagdo parece ndo ser afetada pela

variacdo no contelido de carbono.

2.7.2 O carboneto MgC:

O carboneto M(C foi primeiramente reportado por estar presente
em agos rapidos®’. Este carboneto também foi encontrado em acgos
inoxidaveis estabilizados com nidébio e no ago inoxidavel do tipo
AISI 317. A composicgdo deste carboneto obtida a partir de um ago com
alto molibdénio foi reportada por ser (Fe3Mo3)C, com um parametro de
rede de ao = 11.110 angstrons. O trabalho de Weiss e Stickler"
identificou este carboneto nas ligas de 1 a 4, depois de

envelhecimento por mais de 1500h a 650°C. O parametro de rede deste

precipitado foi determinado como ao = 10.950 * 0.01.

2.7.3 A fase-c:

Os parametros de rede da fase-¢ extraidas das ligas de 1 a 4,
depois do envelhecimento, foram determinados como sendo ao = 8.828 %

0.002 angstrons e co = 4.597 + 0.002 angstrons, para 3000h a 815°C.

Os valores para “ao” aumentaram ligeiramente com a temperatura de

envelhecimento, enquanto que “co” parece ser independente do
tratamento de envelhecimento. A composigdo da fase-o, nesta

investigagdo, foi (Cr,Mo)x (Ni,Fe)y, tabela 1.

31



As regides de &estabilidade da fase-o, nas ligas desta

investigagdo, estdo apresentados nas figuras de 7 a 9. A fase-o

aparece sequencialmente, em pontos triplos de contorno de grao,
entdo nos contornos de grdo, depois de longos tempos a maiores
temperaturas também aparece nas interfaces incoerentes e finalmente

nucleia intragranularmente nas inclusdes de o6xidos.

Os resultados indicaram que uma menor quantidade de fase-oc é
formada durante o envelhecimento de corpos de prova solubilizados a
maiores temperaturas (liga 2) do que os solubilizados a menor
temperatura (liga 1). Observagdes microscodpicas indicaram que O
tamanho das particulas de fase-0 diminui para o corpos de prova
envelhecidos a maiores temperaturas e que a precipitagdo acontece de
uma forma mais pronunciada em regides adjacentes aos contornos de
grdo. Wiegand e Doruk, citados por Weiss e Stickler'”’, investigando o
efeito de uma temperatura extremamente alta de solubilizagdo no
processo de precipitagdo de um ago inoxidavel do tipo AISI 316,
descobriram que tratamentos de solubilizagcdo a 1400°C resultam na
formagao de ferrita-d, acelerando, assim, a formacdo da fase-c. O
trabalho destes autores indica que o trabalho a frio antes do

envelhecimento acelera a formagdo da fase-o.

2.7.4 A fase-Chi:

Acredita-se que a fase-y seja um composto que dissolva carbono,

portanto pode ser tanto caracterizada como um composto intermetélico

ou um carboneto do tipo M;sC.
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A composigdo e os parametros de rede da fase-)y dos corpos de

}

prova da investigagdo de Weiss e Stickler” estdo apresentados na

tabela 1.

As regides de estabilidade da fase-), estdo apresentados nas
figuras de 7 a 9. Nos corpos de prova com baixo carbono (ligas de 1
a 4), a formagdo da fase-y precedeu a fase-o. No corpo de prova com

alto carbono (liga 5), as fases chi e sigma se formaram na mesma

faixa de temperatura.

A seqiiéncia de nucleagao como fung¢do do tempo de envelhecimento
foi constatada como sendo: contorno de grado, interfaces incoerentes
e depois de longos tempos de envelhecimento (mais do que 100h), de
forma intragranular. Ocasionalmente, as particulas de fase-y também
foram observadas nos contornos de gr3ao de uma forma independente da
precipitacdo das particulas de carbonetos. Depois de longos tempos
de envelhecimento, o numero de particulas de carbonetos diminuiu,
coincidindo com um consideravel aumento no numero de particulas das

fases chi e sigma. Frequentemente, foi observado que as particulas

de fase-y ficavam em contato com particulas remanescentes de

carbonetos. Associada com o aumento da formacdo da fase-y, ao longo
do contorno de grdo, houve uma significante queda no nivel de cromo
e molibdénio em regides da matriz, vizinhas a estes contornos.
Depois de mais do que 1500h a 815°C de envelhecimento, foram
observadas numerosas particulas finas de fase-), na forma de varetas,
precipitadas intragranularmente, identificadas por microscopia
eletrbnica de varredura. A temperaturas acima de 900°C, além da faixa
de estabilidade dos carbonetos M;;C¢, particulas de chi e sigma

nuclearam imediatamente nos contornos de grado. A morfologia das
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particulas de fase-y variou desde “rod-shaped”(vareta) até massivas

particulas globulares, bastante parecidas com fase-o.

O aumento da temperatura de solubilizagdo parece nado afetar a
nucleagdo da fase-y. O trabalho a frio influenciou no processo de
formagdo. De acordo com Duhav e Ivan, citados por Weiss e Stickler'”’,
a fase-y se forma no ago inoxidavel do tipo AISI 316, trabalhado a

frio, de uma forma intragranular. Inicialmente se formam particulas

na forma de “varetas”, coerentes com a matriz. Os resultados desta
investigacdo'® confirmaram que a nucleagdo da fase-) é acelerada pelo

trabalho a frio.
2.7.5 A fase-Laves:
O intermetdlico hexagonal AB,, fase-n, tem sido identificado

como o menor constituinte em varios agos 1inoxidaveis contendo

molibdénio. A composicdo da fase-n, em ligas que contém molibdénio,

foi reportada como sendo Fe;Mo'”’, com os parametros de rede, ao

4.744 e co = 7.725 angstrons. Timer et al, citados por Weiss e
Stickler'’, acreditam que a fase-n, assim como a fase-G, ndo consegue
dissolver carbono, consequentemente, grandes concentragdes de
carbono poderiam reduzir a formacdo da fase-7.

Weiss e Stickler'” detectaram a fase-n em todas as ligas
examinadas (ligas de 1 a 5) com o intervalo de estabilidade abaixo
de 815°C. A fase-n se formou intragranularmente como particulas
equiaxiais, ou como grupo de particulas, e somente ocasionalmente

constatou-se a presenca de particulas de fase-n, nos contornos de

grao. A composicdo da fase-m estid apresentada na tabela 1. Devido ao
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pequeno tamanho destas particulas, a composigao esta dada de uma
forma aproximada. Contudo, as particulas individualmente poderiam
ser identificadas pela sua alta concentragdao de molibdénio. Maiores
temperaturas do tratamento de solubilizagdo resultaram em uma maior
quantidade de fase-m, depois de longos tempos de envelhecimento a
815°C. Wiegand e Doruk, citados por Weiss e Stickler'”’, reportaram
que o tratamento de solubilizagdo, acima de 1400°C, retardou a
formacdo da fase-n, o qual foi explicado pela formagdo de ferrita-é,
o que favorece a formacdo das fases chi e sigma. O trabalho a frio

parece acelerar ligeiramente a formagcdo da fase-m, provavelmente
devido a um aumento da difusdo dos elementos formadores de fase-m.

Un alto contetdo de carbono retarda o aparecimento da fase-m.

Resumindo, pode-se explicar, baseado no trabalho de Weiss e
Stickler'™, a seqiliéncia de formagcdo das varias fases, como segue.
Inicialmente, M;:C; precipita abaixo de 900°C como resultado da
supersaturacdo da matriz austenitica em carbono. A formagao de
carbonetos é réapida devido a segregagdo de elementos formadores de
carbonetos, ao longo dos sitios de nucleagao, isto €&, contornos de
grao, e também pela rapida difusdo intersticial dos atomos de
carbono. Concorrente com a queda do conteudo de carbono, as fases
intermetédlicas chi e laves se formam, resultando no esgotamento da
matriz em cromo e molibdénio. E conhecido que a solubilidade do
carbono na matriz austenitica aumenta rapidamente com o aumento da
temperatura, e aumenta significativamente com a diminuigcao dos
contetldos de molibdénio e cromo da matriz'”'. A dificuldade de

formacdo retardada das fases intermetdlicas comparada com a rapida

precipitacac dos carbonetos pode ser atribuida a menor difusao dos
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elementos substitucionais requeridos para a nucleagdo e crescimento
das fases intermetélicas, enquanto que a precipitagao dos M;;Cs
somente tem que contar com a difusdo do carbono intersticial, para
os sitios Jj& enriquecidos em A&tomos metdlicos formadores de
carbonetos.

Depois da precipitacédo de uma certa quantidade das fases chi,
sigma e Laves, a solubilidade do carbono, na matriz esgotada em
cromo e molidénio, aumenta, resultando na dissolugdo dos carbonetos
M;3C¢. Devido a menor difusdo dos componentes metalicos dos
carbonetos, areas localmente enriquecidas em cromo e molibdénio
permanecem, as quais agem como sitios de nucleagdo de particulas de
chi e sigma.

Nos corpos de prova com baixo carbono (ligas de 1 a 4), as
fases intermetélicas chi e eta se formam diretamente a partir da
matriz, nas interfaces de alta energia, a temperaturas maiores do
que 900°C, nas quais o conteudo de carbono é menor do que o limite de
solubilidade. No corpo de prova com alto carbono (liga 5), o limite
de solubilidade é trocado para maiores temperaturas, resultando em
uma extensa faixa de estabilidade dos carbonetos. A formacdo de
fases intermetadlicas, a temperaturas de envelhecimento de 816°C é
consideravelmente retardada, talvez porque o tempo requerido para
reduzir o conteudo de carbono da matriz suficientemente seja grande.
O envelhecimento a temperaturas acima da faixa de estabilidade dos
carbonetos ndo resulta na formagdo de fases intermetédlicas, durante
os tempos de envelhecimento estudados. O alto conteudo de carbono em

solucac sélida parece prevenir ou no minimo retardar apreciavelmente

a nucleagdo das fases intermetélicas.

36



2.8 ALTERACAO DAS PROPRIEDADES MECANICAS PELA

FORMAGAO DA FASE-c

E bastante conhecida a influéncia da fase-6 nas propriedades

dos agos austeniticos. A fase-o fragiliza estes materiais, reduzindo
principalmente as suas propriedades a temperatura ambiente. A
principal propriedade deteriorada pela fase-¢ é a resisténcia ao

impacto, ainda que as propriedades de ductilidade e de resisténcia

também sofram alteracdes''® .

Contudo ndo existem muitos dados a respeito da influéncia da
fase-0 nas propriedades a altas temperaturas dos acgos austeniticos.
As opinides, muitas vezes, divergem e é de interesse que mais
estudos sejam realizados no sentido de esclarecer estas davidas. O
segao 2.6 apresenta alguns dados sobre a influéncia da fase-0¢ na

resisténcia a fluéncia de agos austeniticos e o item 2.1.3.2

apresenta dados sobre as propriedades de resisténcia e ductilidade a

alta temperatura.

2.9 O MECANISMO DE DISSOLUGAO DA FASE-c

Ja ficou estabelecido que a dissolugdo de fase-6 em agos
austeniticos do tipo 18%Cr-8Ni ocorre via ferrita metaestavel e
comega a temperaturas entre 1173 e 1223K (900 e 950°C), de acorde com
Smith et al, citados por Barcik!” . Nao existiam dados, contudo,
quanto ao processo de dissolugao da fase-o em agos do tipo 25%Cr-
20%N1, apesar de estes ag¢os exibirem a maior susceptibilidade a

formagdo desta fase de todos os agos austeniticos. Assim, Barcik''’
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procurou elucidar este mecanismo de dissolugdo, ou seja, determinar
o0 intervalo de temperatura, a cinética e o mecanismo do processo de
solubilizagdo da fase-o.

Os testes foram conduzidos nos agos do tipo AISI 310 e AISI
314. Apbs o tratamento de solubilizagdp, o ago AISI 314 apresentou

uma quantidade de 1,5% de carbonetos do tipo M;;C; ndo dissolvidos. A
fim de se obter a maxima quantidade de fase-o6, este a¢o foi
submetido a um recozimento isotérmico a 1023K (750°C) por 5000 horas.
Assim o ago envelhecido apresentou uma quantidade de 20,5% de fase-o
e 2,5% de carbonetos M;;C;. O recozimento de dissolucgdo foi realizado
no intervalo de temperatura de 1273 (1000°C) a 1573K (1300°C) por
tempos de 5 minutos a 500 horas.

J& no caso do ago AISI 310, a fase-o havia se formado em
segmentos de tubos cataliticos depois de 2 anos de operagdo. Certos
segmentos tomados de partes superiores do tubo apresentaram fase-o

na forma de lamelas em todo o volume dos grdos austeniticos e na

quantidade de 12,3%. Nos corpos de prova tomados das partes

inferiores dos tubos, a fase-o0 ocorreu na quantidade de 21,3% e se
apresentou coalescida nos contornos de grac austeniticos. O

recozimento do ago para a dissolugdo da fase-¢ foli realizado no

intervalo de temperatura de 1273 a 1573K (1000 a 1300°C) para tempos

de 0,25 a 500 horas.

2.9.1 O intervalo de temperatura de dissolugao da fase-c

O limite superior para a faixa de temperatura de formagdo da

fase-0, nestes acos, foi de 1253K (980°C). Resultados experimentais
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confirmaram este limite,visto que um prolongado recozimento, destes
agos, nesta temperatura nao causou a formacao da fase-o6, enquanto
que o0 recozimento a 1223K (950°C) formou prontamente esta fase, na
quantidade de 1%. Assim, teoricamente, o limite superior para a
formagédo da fase-6 representa o limite inferior do intervalo de
dissolugido deste intermetélico.

O recozimento isotérmico destes agos a temperaturas maiores do
que 1253K (980°C) causa total dissolugdo da fase-¢ em um tempo
especifico (figura 10). O tempo necessario para total dissolugao
diminui com o aumento da temperatura do recozimento isotérmico. A

taxa de dissolugdo a temperaturas maiores do que 1473K (1200°C) é téo

alta que depois de 5 minutos de recozimento, a fase-0 desaparece

completamente. O tempo necessario para a dissolucgao da fase-0 no ago
AISI 314 é consideravelmente maior do que no ago AISI 310, embora as
particulas desta fase sejam maiores no Gltimo ago. Esta discrepéancia
no tempo para a completa dissolugdoc (aproximadamente 4 vezes mais) é
provavelmente devido ao maior conteido de silicio no ago AISI 314. O
aumento do conteido de silicio nos agos austeniticos torna o ago
mais susceptivel a formagao da fase-o0 e acentua a nucleagdo desta

fase, inibindo, portanto, a sua dissolucgdo. Esta tendéncia que o Si
apresenta se justifica pelo que este elemento age no sentido de
aumentar o cromo equivalente efetivo, o que favorece a formagac da

fase-o.
2.9.2 A cinética de dissolugao da fase-c

A partir das curvas de dissolugao da fase-o, os diagramas TTDi
(tempo = temperatura = dissolugao isotérmica) foram
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6l%]

preparados, ilustrando o tempo necessario para total dissolugado, como
fungdo da temperatura de recozimento (figura 11). Ficou também
17)

comprovado, por Barcik''’’, que a taxa de dissolucdo da fase-o depende

da sua morfologia (figura 12).

6l%]

AISI 310

AlSI 314

1
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Figura 10 - Curvas da cinética de dissolug¢io da fase-¢ durante recozimento isotérmico dos
agos ATISI 314 e AISI 310 a temperaturas: 1-1273K (1000°C) , 2-1323K (1050°Cc) , 3-
1373K (1100°c) ",
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Figura 11 - Curvas TTDi (tempo-temperatura-dissolugio isotérmica) para a fase-o dos agos
estudados " .
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Figura 12 - Curvas de dissolugio da fase-o no ago AISI 310 a temperatura de 1323K

(1050°C) . 1.Fase-0 coalescida no contorno de grio austenitico.2.Fase-o tipo placa,
distribuida em todo o volume do grao austenitico®” .
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0 processo de dissolucéo da fase-o coalescida &
consideravelmente mais lento do que para o tipo placa.

A taxa de dissolugdo da fase-o durante o recozimento isotérmico
obedece a equagao de Johnson-Mehl, isto é:

(1 / (3= ¥)) = exp(kE)” (1]

Onde k e n sdao constantes e y é a quantidade de fase-¢
dissolvida durante recozimento por um tempo t. Na forma
logaritimica, a equagdo [1] é uma simples relagao:

log( In (1 / (1 - y))) = nlog t + nlog k (2]

Um caso pratico do emprego de um tratamento de dissolugdo da
fase-o foi estudado por Sawatani et al'’®’, os quais desenvolveram um
estudo sobre o ago YUS 731, que representa um concorrente direto do
SUS 310S, um ag¢o austenitico resistente ao calor. O ago inoxidavel
austenitico YUS 731 que apresenta alto conteido de silicio é mais

barato, visto que este contém menos cromo e niquel do que o SUS

-

310S. Contudo, o YUS 731 é bastante susceptivel a formagdo da fase-o

a temperatura de 800°C. A figura 13 apresenta os resultados dos

testes de impacto Charpy para o ago YUS 731 em fungdo do conteldo de
silicio. O silicio é um elemento que acelera a fragilizagdo por

fase-o''®,

Assim, os agos YUS 731 e SUS 310S, que haviam sido submetidos
ao tratamento de envelhecimento a 800°C por 300 horas, foram
aquecidos a 900, 1000 ou 1100°C por 10 minutos. Entdo seus valores de

energia de impacto Charpy foram medidas. Os resultados estéo
apresentados na figura 14. Ambos 0s agos recuperaram os valores de

impacto que tinham antes do tratamento de envelhecimento. E notério
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o fato que esta recuperagado é causada pelo decréscimo na quantidade

de fase-o.
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Figura 13 - Influéncia dos contetdos de cromo e silicio na fragilizagio por fase-o do ago
YUS 731. (A) —e—800°C x 300h (B) ----0----900°C x 300n°%.
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Figura 14 - Tratamento de recuperagido depois da fragilizagdo por fase-c. (A) e (B) : YUS
731, (C) e (D) : SUS 310S. Fragilizagio por fase-o: 800°C x 300h. Tratamento de

recuperagao: Resfriamento ao ar depois de permanecer a cada temperatura por 10

minutos®®
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3. MATERIAIS E PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

3.1 MATERIAIS

Os corpos de prova para os ensaios realizadas neste trabalho

foram obtidos a partir de:

e Trechos de tubulagdes de ago AISI 316 que estiveram em

operagdo na temperatura de 600°C durante 80.000 horas (

envelhecidos ).

¢ Trechos de tubulagdes deste agco AISI 316 envelhecidos,

submetidos a um tratamento térmico de solubilizagdo (

solubilizados ).

¢ Trechos de tubulagdes de ago AISI 316 novos ( originais ).

e Trechos de tubulagdes de ago AISI 316 novos que foram

submetidos a um envelhecimento na temperatura de 660°C

durante 100 horas ( envelhecidos artificialmente ).

e Trechos de tubulagdes de ago AISI 316L novos ( originais ).

A tabela 8 apresenta a composigdo quimica do ago AISI 316. A

analise quimica foi realizada por um espectrdmetro de emissao otica.

Tabela 8 - Composigdo quimica do ago estudado ( % peso ).

C CE Ni Si Mn Mo S P Nb
0,06 16,07 | 12,84 0,48 1,54 1,91 0,01 0,04 0,04
A composig¢do quimica do ago AISI 316L, nominalmente, é idéntica

a do ago AISI 316,

apresentando apenas menos carbono, isto &, 0,03.
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A tabela 9 apresenta os dados operacionais e de projeto destas
tubulacdes de ago AISI 316 que estiveram em servigo nas condigbes ja

descritas.

Tabela 9 - Dados operacionais e de projeto das tubulagdes de ago AISI 316.

Temperatura Pressao MPa Didametro | Espessura Brodiitie
o 2
(7€) (Kgf/cm?) mm (pol.) (mm)
4 a 4,2
= 3' 5 Hz+Benzeno
Operacao 606 (40 a 42) 101,6 (4) 1
Projeto 677 5;274(52; 7 101,6 (4) 13,5 Hat+Benzeno
As tabelas de 10 a 12 apresentam os resultados de testes

previamente realizados'?”

tubulagdes de AISI 316 que estiveram em operacao.

dos testes Charpy,

resisténcia ao impacto destes materiais.

Tabela 10 - Ensaio de tragdo i temperatura ambiente‘?®’.

em corpos de prova extraidos de trechos de

pode-se evidenciar uma nitida deterioragao da

Tensdo de Tensdo de
de
ruptura (MPa) escoamento AIOAZAGGILY %) Rhkpa prova
(MPa)
709 381 3055 1
710 345 30,1 2
515 205 35 material novo'?!
Tabela 11 - Ensaio de tragio a elevadas temperaturas‘?”.
= Tensdo de
LRI 08 escoamento | Alongamento Temperatura Corpo de
FUptiza (MPa) (%) t°c) prova
(MPa)
468 173 38 677 1
445 159 47 677 2
349 144 30 660 material
novo ‘!
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Tabela 12 - Resultados dos testes de impacto Charpy-V a 0°C‘?”.

Corpo de prova Energia Absorvida (J)
Envelhecido 36,3 35,3 36,3 35,3 35,3 35,7
Novo 111,8 109, 8 104,09 103,0 115,7 114,4

3.2 AVALIAGAO METALOGRAFICA

Foi realizada uma preparagdo metalografica das amostras com
observagao subsequente em microscépio 6ético. A preparagdao dos corpos
de prova envolveu técnicas usuais de metalografia, visando-se
caracterizar as diversas fases formadas durante o envelhecimento.
Realizou-se dois tipos de ataques quimicos em corpos de prova
distintos. Estes ataques sdo especificos para agos utilizados a alta

temperatura, sendo eles:

ePrimeiro tipo: Solugdo A + Murakami

Solucdo A - 5g FeCl:, 15 ml HCl e 60 ml metanol

Solugdo de Murakami - 100g Fe (CN)g¢, 10g KOH e 100 ml H,0

O corpo de prova foi imerso durante 3 a 6 s na solugao A,
lavado em &gua corrente e seco com jato de ar quente. A solugao A
tem como objetivo delinear a estrutura da liga. A seguir se procedeu
de maneira semelhante para a solugdao de Murakami, alterando-se o

tempo de imersdao para 10 minutos. A solugdo de Murakami é utilizada

para colorir os carbonetos sem colorir a fase-o.

eSegunde tipo: Solucao 97 ( norma ASTM E-407 )

Solugdo 97 - 45g KOH + 60 ml H.0

46



Este segundo ataque quimico é realizado eletroliticamente com

uma fonte de corrente continua, sob um potencial de 2,5 V e um tempo

de imersdo de 15 a 20 s. Este procedimento faz com que a fase-o

fique com uma tonalidade marrom avermelhada, enquanto que o0s

carbonetos ficam levemente revelados e a austenita nao é atacada.

3.3 ENSAIOS POTENCIODINAMICOS

Ensaios de polarizagdo potenciodinédmica, em meio desarejado,
foram realizados em amostras sem tratamento térmico ( tubo novo ),
em amostras envelhecidas em laboratério durante 100 h a 660°C e em
amostras envelhecidas em servigo durante 80.000 horas nesta mesma
temperatura, a fim de se verificar a mudangca da estrutura da liga
com a provavel formagdo de fases durante o envelhecimento. Através
destes ensaios poder-se-ia relacionar a microestrutura desenvolvida
durante o envelhecimento com a resisténcia a corrosdo destas ligas.
Além disso, seria outra forma de evidenciar a presenga de outras
fases na matriz austenitica. As amostras envelhecidas durante 80.000
horas a 660°C se referem aquelas do estudo em questédo, isto &, foram
extraidas de trechos de tubulagdes de ago AISI 316 que estiveram em
operagdo nas condigbes anteriormente descritas. Ja as amostras
envelhecidas durante 100 h a 660°C foram preparadas artificialmente a
fim de se verificar alguma diferenca quanto as propriedades de
resisténcia a corrosdao destas ligas, nestas duas condigbes. Para a
realizagcdo destes ensaios utilizou-se um potenciostato da Pine
Instrument Company, modelo RED-3. Os ensaios foram realizados
utilizando-se um sistema ( célula ) de 3 eletrodos ( ver figura 15

), ou seja, um contra-eletrodo de platina, um eletrodo de referéncia
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( calomelano ) e um eletrodo de trabalho de ago inoxidavel
austenitico AISI 316, previamente confeccionado, lixado até lixa #
600 e desengraxado em acetona e &lcool. Obteve-se o desarejamento do
sistema através do arraste mecédnico das moléculas de oxigénio por um
fluxo de nitrogénio introduzido na célula por alguns minutos. Nos
eletrodos de trabalho, um fio de cobre foi utilizado para fazer o
contato elétrico e um tubo de vidro preso por resina epoxi foi usado
para isolar este contato elétrico da solugdo ( ver figura 16 ). A
drea de exposigdo, nos corpos de prova, foi de 0,05 cm’ e os testes
foram realizados em uma solucdo de H,SO; 1IN em 0,1g / 1 de NH,CNS. O
tempo de desarejamento foi de 10 minutos. Aplicou-se um potencial de
aproximadamente 800 mVecs, durante alguns minutos, para tentar a
redugao do filme formado ao ar na superficie da amostra. Os dados

foram transferidos para um microcomputador através de uma interface

A/D.

Eletrodo de platina
Eletrodo de

Trabalho

Placa
AlD

Computador

Eletrodo de

Tubo de Calomelano

Nitrogénio Célula

Eletrogimica
Solucdo de H2S04 1N
em 0,1g/l de NHACNS

Figura 15- Célula eletroquimica utilizada nos ensaios potenciodindmicos.
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Figura 16 - Corpo de prova para o ensaios potenciodinamicos.

3.4 EXTRAGAO ELETROLITICA DE PRECIPITADOS

A difragdo de raios X em superficie metdlica torna evidente a
presenga da austenita através de seus picos de difracao
caracteristicos. Contudo, a intengdo deste trabalho é caracterizar
as fases secundarias, isto é, aquelas que se apresentam em menor
quantidade. Assim, desenvolveu-se o] processo de extracgao

eletrolitica de precipitados com o intuito de caracterizar estas
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fases, através da eliminacdo dos picos de difracdo da fase
austenita.

Aparentemente, o “ponto chave” para a caracterizagao de fases
formadas durante o envelhecimento ¢é o método de extragao
eletrolitica, pois dependendo do eletrélito utilizado, podera haver
extracdo seletiva'”’. O fundamento quimico para a extracgado de fases,
em ligas contendo cromo, parece ser de origem eletroquimica, uma vez
que dependendo do potencial elétrico, aplicado a amostra metélica,
poder-se-a4 observar uma maior ou menor dissolugdo de algum ( ou

alguns ) elemento de liga do ago'?*?%,

Bystriansky'”’

et al, que estudaram acos inoxidaveis contendo
elementos adicionais, tais como o titdnio e o nidébio, acreditam que
aoc se proceder a um processo de extragdo em uma solugdo de HCl em
metanol, todas as fases presentes podem ser extraidas.

Para a realizagao do processo de extragcdo foram cortadas
amostras de aproximadamente 25 cm’ de 4rea e os corpos de prova foram
preparados de maneira semelhante aqueles utilizados nos ensaios
potenciodinamicos ( eletrodos de trabalho ). A solugdao de extragao

foi de 10% HCl1l em metanol. Para aplicar um potencial de 1,5V em

relagao a platina, foi utilizado um potenciostato modelo Pg-05 da

Omnimetra. Neste ensaio, a platina desempenhou a fungao de
contraeletrodo e eletrodo de referéncia, simultaneamente ( ver
figura 17 ).
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Catodo de platina

a Tubo de vidro

= - = Potenciostato

Resina epoxi

Eletrodo de trabalho ku 30 de 10% HCI
ago AISI 316 em ﬁlaetannl

Figura 17 - Célula eletroquimica utilizada na extragdo eletrolitica de precipitados.

O processo de extracdo teve a duragdao de 5 h a temperatura
ambiente. Ao término de cada periodo de extragao, o corpo de prova
era retirado da solugdo e colocado em &lcool etilico para se extrair
os precipitados por vibragdo ultrasdénica a 60 Hz, durante alguns
minutos. Uma vez extraidos, procedeu-se a filtragem & vacuo dos
precipitados suspensos em A&lcool, através de uma membrana de
porosidade de 0,2 um. Imediatamente apbés, a membrana contendo os
precipitados foi seca em uma estufa a temperatura de 50°C, durante 10
minutos. Este procedimento fol repetido diversas vezes até se obter
a quantidade necessaria para avaliagdo por difragao de raios X.

Finalmente, os precipitados eram coletados por raspagem da membrana,

e, em seguida, eram levados para avaliagao por difracao de raios X.
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3.5 CARACTERIZAGAO DOS PRECIPITADOS POR DIFRAGAO DE

RAIOS X

Foi realizada uma avaliagdo por difragado de raios X em um corpo
de prova com dimensdes de 15x15 mm por 2 mm de espessura, O qual
sofreu tratamento metalografico a fim de se obter uma superficie
polida e isenta de riscos. Para a obtencdo dos padrdes de difragao
foi utilizado um difratémetro Siemens D500, operando com tubo de Cu.
Para melhor filtragem da linha Ka ( A = 1,54178 ), existe um
monocromador de grafite que fica posicionado apbés a amostra. O
intervalo angular escolhido ( 35 < 20 < 60° ) foi baseado na
literatura®. 0O passo angular foi de 0,05° e foram usados dois
tempos de exposigdo por canal: 2 e 20s.

A avaliacao por difracdo de raios X dos precipitados extraidos
eletroliticamente foi realizada nas mesmas condig¢des, com um tempo

de exposigdo por canal de 2s.

3.6 ANALISE MORFOLOGICA DOS PRECIPITADOS EXTRAIDOS

ELETROLITICAMENTE

Realizaram-se anédlises no microscdédpio eletrdnico de varredura
marca Philips modelo XL-20 dos precipitados extraidos
eletroliticamente, a fim de se observar o aspecto morfoldgico
destes. Para tanto, depositou-se uma fina camada de precipitados
sobre um suporte. Em seguida, féz-se a metalizacdo com ouro, © que
conferiu aderéncia dos precipitados ao suporte e também uma maior

nitidez das imagens no microscépio.
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3.7 ENSAIOS MECANICOS

Realizaram-se alguns ensaios mecanicos a fim de se observar as
mudangas das propriedades mecanicas dos materiais que sofreram
envelhecimento. Muitas vezes, com o intuito de se constatar tais
alteragcdes de propriedades, também foram realizadas medidas de
propriedades mecanicas de materiais originais, isto €, materiais que
nao sofreram nenhum tipo de tratamento térmico e, em outros casos,

foram apresentados dados da literatura.

3.7.1 Dureza Brinell (HB)

Foram realizadas medidas de dureza Brinell ( HB ) com carga de
157,5 Kg e esfera de 2,5 mm, em corpos de prova envelhecidos, novos
e em corpos de prova que sofreram o tratamento térmico de

solubilizagdo sob condigdes que serdo posteriormente apresentadas.

3.7.2 Ensaio de impacto Charpy

Para os ensaios de impacto Charpy dos corpos de prova de ago
AISI 316 envelhecidos, utilizou-se um entalhe em “V” e a temperatura
de 0°C. Estas condigdes, apesar de bastantes severas, foram impostas
visto que o material em estudo ( AISI 316 ) é, normalmente, bastante
dactil.

Os ensaios de impacto foram realizados, nas condigdes acima
descritas, a fim de de observar o aspecto fragilizante que
notoriamente a fase-¢ confere aos agos. A figura 18 apresenta as

dimensbes dos corpos de prova utilizados nestes ensaios.
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Figura 18 - Corpo de prova Charpy-V ( dimensfes em mm ).
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3.7.3 Mecanica da fratura elasto-plastica - ensaio CTOD:

Em qualquer processo de fabricacdo ¢é quase inevitédvel que
estruturas de ag¢o venham a apresentar alguma forma de defeito,
embora pequenos, é essencial que se conhega a sua periculosidade sob
dadas condigdes externas de tensdo e temperatura.

A mecénica convencional ¢é bastante conservadora quanto a
andlise de defeitos em estruturas metadlicas. Com o avangco das
técnicas de ensaios nao-destrutivos ( aumento significativo da
resolu¢do ), tornou-se bastante efetiva a andlise e quantificacdo de
defeitos. Portanto, com a aplicagado das técnicas da mecanica da
fratura, pode-se determinar se um dado defeito, por exemplo trinca,
ird ou nado levar & fratura catastréfica para tensdes normais de
servigo permitindo, ainda, determinar o grau de seguranga efetivo de
um componente trincado.

A mecanica da fratura linear-elastica é aplicavel quando a zona
de deformagdo pléastica, no vértice de uma trinca ou entalhe, & de
dimensdes reduzidas e esta contida em uma regido elastica'®’. Quando
tal nado sucede, os parémetros atras definidos, como o “fator de
intensidade de tensdes”, K, nao sdo aplicaveis. Portanto, o objetivo
no desenvolvimento do método CTOD era a obtencdo de um critério de
fratura para materiais que apresentassem uma capacidade maior de

deformagdao plastica a ponta de um defeito. O CTOD, wusualmente
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designado por &, procura caracterizar a capacidade de o material
deformar plasticamente antes da fratura, medindo o afastamento das
duas faces da fissura pré-existente.

Segundo os proponentes do método CTOD, a ruptura de um
componente contendo um defeito prévio, mesmo em materiais com boa

capacidade de deformacdao localizada, dar-se-a a partir de um valor
critico de abertura de trinca (8.).

Se o tamanho da seg¢do remanescente da pega trincada for pequeno
o suficiente para que a zona plastica a envolva totalmente antes de
ser atingido o valor de abertura critico de trinca ( 8. ), a fratura

sera ductil. Se, ao contréario, a secdo remanescente for de dimensodes

tais que o valor de 6. seja alcancado antes, a fratura seré
predominantemente fragil'® .

Surgiu pois um pardmetro fisico que poderia prever o tipo de
comportamento em fratura de um material - a capacidade de deformagao
localizada & ponta de uma trinca.

O corpo de prova recomendado pela Norma Britanica®®”’, é do tipo
flexao em trés pontos, sendo que a espessura utilizada deve ser
igual a do componente em servigco. O corpo de prova é pré-fissurado
em fadiga a fim de simular um defeito com a maxima acuidade

possivel, representando o pior defeito que pode ser encontrado na

pratica ( ver figura 19).
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Microcomputador Pessoal Corpo de Prova

PC AT e Placa Conversora AD em Flexdo na
Maguina

4— Universal de

Ensaios

Mecédnicos

Figura 19 - Representagio esquemitica do ensaio CTOD.
Un registro da carga aplicada ao corpo de prova pela abertura

de trinca correspondente ( monitorada por um extensémetro de fratura

adequado ) permite a obtencdo dos dados a serem empregados na
férmula sugerida por Dawes e indicada pela norma Britanica'®® para o
célculo do valor de CTOD:

8= ( (¥ (1-vw?")/26,E)+ ( (0,4 (w=-a)V,) /o0,4

w+ 0,6 a+ a)
Sendo que:

k= PY /B w?

onde:
a - tamanho da pré-trinca v - coeficiente de Poisson
w - altura do corpo de prova Y - fator de forma
B - espessura do corpo de prova 6, - tensdo de escoamento
E - médulo de Young P - carga aplicada

V. - componente plastica da abertura de trinca

k - valor do fator de intensidade de tensobes
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Portanto, a fim de se avaliar o efeito deletério da fase-oc e

demais fases formadas durante o envelhecimento sobre as propriedades
de tenacidade a fratura de acos AISI 316 envelhecidos, procedeu-se a
realizacdo do ensaio CTOD, o qual é descrito pela norma ASTM E-1290-

89. A figura 20 define as dimensdes dos corpos de prova utilizados

no presente trabalho.

L I=

Figura 20- Corpo de prova para o ensaio CTOD ( dimensdes mm ).

Por indisponibilidade de tubulacdes de aco AISI 316 novos
( originais ), optou-se em utilizar tubulacdes de ago AISI 316L,
para a confecgdo dos corpos de prova do ensaio CTOD. O AISI 316L
apresenta, nominalmente, a mesma composigdo quimica do ago AISI 316,
diferenciando apenas no teor do elemento carbono, isto &, aquele tem

0,03, enquanto que este apresenta 0,08 % em peso deste elemento.

3.8 FRACTOGRAFIA:

As fraturas resultantes dos ensaios de impacto Charpy e CTOD
foram analisadas em microscépio eletrdnico de varredura ( MEV ). A
intencdo que se teve ao se proceder a tais andlises era de definir o
tipo de fratura desenvolvida e, se possivel, tentar associar este
tipo de fratura & ©presenca de fases formadas durante o

envelhecimento.
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3.9 TRATAMENTO TERMICO DE SOLUBILIZAGAO:

Realizou-se um tratamento térmico de solubilizagao, nos corpos
de prova de ago AISI 316 envelhecidos, com a intencdo de solubilizar
todas as fases ©precipitadas, sem que houvesse um excessivo
crescimento de gradao. Para tanto, a temperatura e o tempo de
permanéncia tiveram que ser cuidadosamente escolhidos. Esta escolha
foi baseada no trabalho de Sawatani et al''®. Estes autores avaliaram
a eficiéncia do tratamento térmico medindo, para diversas
temperaturas deste tratamento, a energia de impacto absorvida no
ensaio Charpy. Assim, ficou definido que as condigbes o6timas para o
tratamento térmico seriam na temperatura de 1100°C, durante 10
minutos, com resfriamento ao ar.

Nesta investigagdo, decidiu-se, primeiramente, usinar os corpos
de prova Charpy a partir do tubo de ag¢o AISI 316 envelhecido, antes
de realizar o tratamento térmico de solubilizagdo. Visto que, em um
forno comum, a atmosfera seria descarbonetante, optou-se em realizar
tal tratamento em banho de sais, mais precisamente cloreto de bario.

Normalmente o) resfriamento no tratamento térmico de
solubilizacdo é realizado em A&gua. Contudo, devido as pequenas
dimensdes dos corpos de prova Charpy, um resfriamento ao ar ja
apresenta-se suficiente.

Para avaliar a eficiéncia do tratamento térmico de
solubilizagao, nas condigbdes acima descritas, foi realizada uma
avaliacdo metalografica, como descrita no item 3.2, determinacac do
tamanho de grdo ASTM, por comparag¢daoc com o quadro de tamanho de grao
ASTM, bem como medidas de dureza Brinell e ensaio de impacto Charpy-

V, de acordo com o item 3.7.2.
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4. RESULTADOS

*

r

4.1 AVALIACAO METALOGRAFICA

~

As figuras 21 e 22 mostram as metalografias para os dois tipos

das

a precipitacao

realizados, evidenciando

quimicos
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Figura 21 - Aspecto metalografico para o primeiro tipo de atague quimico:aumento:1000X

Solugdo A + solugdo de Murakami.

Ataque:
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Figura 22 - Aspecto metalografico para o segundo tipo de atagque quimico: aumento:500X
Ataque eletrolitico : 45g KOH + 60ml H:0.

De acordo com o procedimento experimental, o primeiro tipo de

ataque quimico fez com que os contornos de grdao da austenita

ficassem delineados, os carbonetos ficassem “coloridos” e a fase-o

ndo sofresse nenhuma coloragao aparente. A fase-¢ foi, entao,

identificada como grandes placas, localizadas principalmente nos
“triple points” ( encontro de trés linhas de contorno de grao ).

O segundo tipo de ataque quimico revelou a fase-c com uma
coloracdo marrom avermelhada. A matriz austenitica nao foi atacada e
os carbonetos foram levemente revelados.

As figuras 23 e 24 mostram o aspecto metalografico dos corpos
de prova que sofreram o tratamento térmico de solubilizagao nas
condigbes descritas no item 3.9. Para revelar a estrutura e provavel

presenga de fases remanescentes, foi utilizado o primeiro tipo de
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ataque quimico descrito no item 3.2. Por estas metalografias, pode-
se notar a completa auséncia dos precipitados formados durante o
envelhecimento, © que evidenciou a grande eficiéncia deste
tratamento.

A figura 25 apresenta o aspecto metalografico de um corpo de
prova de ag¢o AISI 316 que nado sofreu nenhum tipo de tratamento
térmico ( novo ). Ja a figura 26 apresenta a microestrutura de um
corpo de prova de ago AISI 316 envelhecido que sofreu o tratamento
térmico de solubilizagdo, de acordo com o item 3.9. Estas duas
metalografias foram apresentadas a fim de se determinar o tamanho de
grao ASTM, isto é, comparando-se estas duas figuras, pode-se avaliar
0 quanto o tratamento térmico de solubilizagado afetou esta medida.
De acordo com o quadro de tamanho de grao ASTM, pdde-se definir que
o tamanho de grdo para o corpo de prova novo foli de 6, enquanto que
esta medida foi de 5 para o corpo de prova que sofreu o tratamento
térmico de solubilizagdo. As escalas que aparecem nas figuras foram,
simplesmente, apresentadas a fim de se ter «certeza dque a

magnificagdo, nestas metalografias, seria de 100x.
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Aspecto metalografico do ago AISI 316 solubilizado.

Solugao A.
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Figura 24 - Aspecto metalografico do ago AISI 316 solubilizado.

Solugdo A.
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100X.

( original ). Aumento:

Figura 25- Aspecto metalografico de um ago AISI'316 novo

Ataque: Solugdo A.

Figura 26 - Aspecto metalografico do ago AISI 316 solubilizado.

.

100X. Ataque

Aumento:

Solugao A.
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4.2 DIFRAGAO DE RAIOS X EM SUPERFICIE METALICA:

A figura 27 apresenta o padrdo obtido para a difracdo de raios

X em superficie metélica do material que sofreu envelhecimento em

servigo ( AISI 316 ). O tempo de exposigdo por canal foi de 2 s.
' () ' '
100 ¢ -
m = =
E ol J
é m
3
0r (200) §i
| N _
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2TETA
Figura 27 - Padrdo obtido para a difragdo de raios X em superficie metalica. Tempo: 2 s
A tabela 13 mostra os dados relativos aos picos encontrados,
extraidos do padrdo de raios X, mostrado na figura 27, evidenciando
que tais picos eram caracteristicos da fase-y (austenita).

Tabela 13 - Resultados da difragdo de raios X em superficie metalica, conforme figura 27.

Picos 20 d obs. | d ref."?® I/I1 obs. 1411 wef. ™™
Maior 43, 65° 2,073 2,078 100% 100%
Menor 50,75° | 1,798 1,799 13% 80%

Visto que a quantidade de precipitados formados, durante o
envelhecimento, é pequena se comparada com a quantidade da fase-y
presente neste ago, era de se esperar obter uma relagao bastante
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desproporcional entre os picos da austenita e os picos relativos aos
precipitados. Assim, realizou-se todo o procedimento anteriormente
descrito para a difracdo de raios X em superficie metadlica, mudando-
se o tempo de exposigdo por canal para 20s, artificio utilizado para
se melhorar a relagdo sinal / ruido e poder observar-se mais
claramente os picos caracteristicos dos precipitados. A fiqura 28
apresenta o padrao obtido, e uma escala conveniente foi usada a fim

de observar os picos relativos aos precipitados.

Y T T T : T g
1400 ] =

120+ =

1000 - \ .

INTENSIDADE

Figura 28 - Padrdo obtido para a difragido de raios X superficie metalica do ago AISI
316. Tempo:20s.

Devido a influéncia dos picos da austenita, a identificacgao dos
picos correpondentes aos precipitados e a obtencdo das intensidades
relativas nao é trivial. Assim, optou-se em tomar como referéncia o
padrdo obtido por Lai‘’®, que realizou um estudo criterioso de
identificacao de fases presentes em um aco AISI 316, envelhecido em
condigdes semelhantes as utilizadas neste trabalho. Este padrdo esta

apresentado na figura 29.
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Figura 29- Padrio de difragio de raios X obtido por Lai”¥( radiagio Cu Ka).

Como primeira providéncia, realizou-se uma analise apenas em
termos de posigcdo dos picos, comparando-se o padrdo de difragao
obtido neste trabalho com aquele obtido por Lai'? ( figuras 28 e 29
) . Ainda que os picos relativos & austenita mascarassem grande parte
dos picos de interesse, pode-se observar 5 picos que sugeriam a
existéncia dos precipitados. Posteriormente, wuma analise das
intensidades relativas destes picos foi efetuada, a fim de se
confirmar a identificacdc acima mencionada. A avaliagao foi
realizada usando-se a A4rea associada a cada pico, que foi obtida
pelo ajuste de uma lorentziana a estes, depois de ser feita a
compensagao de “background”.

Todos ©s picos analisados foram considerados picos unicos, com
excegdo do pico 0-1. De acordo com o padrdo de referéncia'’®’, pode-se
observar a quase superposigaoc de dois picos( ver 1indicativo na

figura 29 ), nesta posigdao angular. Assim, com a aplicagdo de um

software de ajuste'”’’, realizou-se a deconvolugao deste pico,
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obtendo-se dois picos distintos. Portanto, foi possivel considerar a
existéncia de seis picos em vez de cinco.

Os valores das distancias interplanares, denominados d..,"",
foram calculados a partir dos indices de Miller e de informagdes a
respeito da estrutura cristalina de cada fase estudada, obtidas da
literatura'®”’, como representado na tabela 14.

Os valores de d..,. para os picos de cada uma das fases, na faixa
angular estudada, estdo apresentados na tabela 15, junto com os
respectivos indices de Miller e os valores das distancias
interplanares referidas nas fichas JCPDS'. Nesta tabela, também estao
apresentados os valores das distancias interplanares ( d..s ) obtidos
para os seis picos observados.

Como pode-se observar, o padrao de difracdo obtido pode, a
principio, ser justificado pela superposigdo dos padrdes individuais
de cada uma dessas fases. Trés dos picos observados ( 0, 3 e 5 )

corresponderiam a superposigdo de picos de fases diferentes.

Entretanto, deve ser ressaltado que existem picos individuais que

somente seriam justificados pela presenca da fase-n ( pico 1 ) e da

fase-6 ( picos 2 e 4 ). O carboneto apesar de nao apresentar picos
individuais, na regiao angular estudada, teve sua presenga
confirmada ( junto com a da fase-0 ) por avaliagdo metalogréafica.

A presengca do pico 1 é, entdo, um forte indicativo da

existéncia da fase-n no material.

‘A ficha JCPDS para a fase-0 no sistema Fe-Cr ndo refere a existéncia de um pico com
d=2.39A, que é referido na literatura''".

67



Tabela 14 - Dados para o calculo do [

Fase Simetria Pardmetros de Distancias
rede Interplanares
M.:Ce cibica a = 10,867 1/d%= (h*+k?+17) /a*
fase-G tetragonal B & 8,08 1/d%= (h*+X?) /a“+1%/c”
c = 4.59
fase-n hexagonal a = 4,73 1/d°=4/3 (h*+hk+k?) /a’+
c=17,72 lz/.c;

Tabela 15 - Resultados do experimento de difragido de raios X em superficie metalica.

Pico | du. fase-n M2:Cs fase-o

dear®™ | k1) | coeeos | dear™ | (hk1) | dicess | deaa®™® | (hkY) | dicers

0 2,39 2,39 | (420) | 2,37 | 2,39 | (311) | !

1 2,37 | 2,37 | (110) | 2,36

2 2,29 2,29 | (002)] 2,26

3 2,19 | 2,18 | (103) | 2,17 2,18 | (422) | 2,17

4 1,94 1,94 | (411) | 1,93

5 1,89 1,89 | (440) | 1,88 | 1,89 | (331)] 1,88

Para se confirmar a completa identificagao das fases presentes,
procurou-se determinar os valores das intensidades relativas dos
picos de cada fase. O conhecimento destas torna-se de muita
importadncia quando existe a superposicdo de picos no padrdao de
difracao. Particularmente no caso aqui estudado, a determinacgao,
ainda que aproximada, da intensidade relativa €& fundamental, a fim
de se evidenciar a presenga da fase-n no material. Para tanto, usou-
se a area sob cada pico, calculada pelo software de ajuste'®’.

Para a obtengaoc das intensidades relativas a partir dessas

areas, algumas consideragdes tiveram que ser feitas. Considerou-se,
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inicialmente, um pico individual da fase-o ( pico 4 ), isto &, um
pico experimental que pudesse ser associado a uma unica fase. Da
literatura, sabe-se que este pico apresenta uma intensidade relativa
de 100%, em relacdo ao pico mais intenso desta fase. Admitindo-se
isto, pode-se determinar as A&reas correspondentes dos demais picos
desta fase observados e desconté-las dos valores totais.

A 1intensidade observada para o pico 5 nao é totalmente
justificada pela presenca da fase-o, o que é coerente com a presenga
de M;:C:, pois este carboneto tem um pico nesta mesma posig¢dao angular.
A intensidade deste pico, referida na literatura, é de 50% da
intensidade do pico mais intenso desta fase ( carboneto ).
Admitindo-se esse valor, pode-se calcular a intensidade ( a area )
esperada para os demais picos dessa fase, que sdo observados nesta
regido angular ( usando-se os valores das intensidades relativas
apresentadas nas fichas JCPDS). Assim, finalmente, descontando-se a
contribuicdo destes carbonetos nos demais picos do padrdo de
difragédo, obtém-se apenas a contribuicdo da fase-m no seus picos
caracteristicos.

A tabela 16 apresenta as intensidades relativas obtidas para os
picos de cada uma das fases comparando-as com os valores da
literatura ( fichas JCPDS ). O padrdo de referéncia ( Lai'"®) néao
apresenta as intensidades relativas, o que impede avaliacgdes
gquantitativas das intensidades.

Como pode ser observado, admitindo-se gque as intensidades
relativas dos picos das fases o e M,;C:; de acordo com os valores

apresentados nas fichas JCPDS, obtém-se, para a intensidade relativa

69



&

&

dos picos da fase-n, uma Otima convergéncia quanto aos valores

referidos na literatura.

As discrepancias observadas para a fase-o podem ser decorrentes

dos erros nas estimativas das A&reas e de se ter assumido
rigidamente, para fazer a deconvolucao dos picos superpostos, os

valores de intensidade relativa anteriormente propostos para as

fases 6 e M,:C.. Além disso, n&do foram obtidos, na literatura, os

valores das intensidades relativas para a fase-c do sistema Fe-Cr-
Mo, que €& o caso do presente estudo. Os valores que aparecem nas
tabelas 15 e 16 se referem a fase-0 do sistema Fe-Cr, que foram
apresentados a fim de se ter um parédmetro comparativo que testasse a
consisténcia dos dados experimentais. Outro aspecto que merece
atencdao é que, em funcdo da matriz austenitica ter orientacgao
preferencial, é =esperado que os precipitados também possam

apresentar um efeito de textura, o que modificaria as intensidades

relativas destes picos.

Tabela 16 - Consideragdes finais a respeito das intensidades relativas observadas.

fase-o M23Ce fase-n
(hkl) |I obs.|I 1lit.|] (hkl) |I obs.|I 1lit.]] (hkl) |I obs.|I 1lit.
(311) 10% i (420) 50% 50% (110) 60% 60%
(002) 16% 10% (422) 50% 50% (103) 100% 100%
(411) 100% 100% (440) 50% 50%
(331) 80% 80%
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4.3 DIFRACAO DE RAIOS X DOS PRECIPITADOS EXTRAIDOS

ELETROLITICAMENTE

Com a intengdo de eliminar o efeito da matriz austenitica no
padrdao de difragdo, foi realizada uma avaliagao de difragaoc de raios
X dos precipitados extraidos eletroliticamente. A figura 30

apresenta o padrao de difragdo obtido:
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Figura 30 - Padrdo de difragdo obtido para os precipitados extraidos eletroliticamente.

Todo o procedimento descrito para o experimento anterior (
difragdo de raios X em superficie metéalica ) foi aplicado a difracao
de raios X para os precipitados extraidos eletroliticamente. A
tabela 17 apresenta os resultados finais obtidos e compara-os com as

referéncias.
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Tabela 17 - Resultados finais para a difragdo de raios X dos precipitados extraidos
eletroliticamente, conforme figura 30.

Pico dops fase-g M;:Cs fase-7q
dear ™ | (hk1) | duceps | dear™ | (hk1) | dyceos | dear™™ | (hK1) | duceos

0 2,39 | 2,39 | (311) ! 2,39 | (420)| 2,37
1 2,37 2,37 | (1100 | 2,36
2 2,29 | 2,30 | (002) | 2,26

3 2,19 2,48 |22y | 249 2,18 | (103) | 2,18
4 2,15 | 2,15 | 438y | %Z,43

5 2,06 2,05 |(511)| 2,05 2,05 | (200) | 2,05
6 2,03 | 2,04 | (202) | 2,02 2,02 | (112) | 2,02
¥ 1,99 | 1,99 | (212) | 1,96 1,98 | (201) | 1,98
8 1,94 | 1,94 | (411) | 1,93

9 1,89 | 1,89 | (331) | 1,88 1,89 | (440)| 1,88

10 | 1,81 1,80 |(531)| 1,80

11 1;78 1,78 | (600) | 1,78

12 1,61 1,61 |(622)| 1,61

4.4 ANALISE MORFOLOGICA DOS PRECIPITADOS EXTRAIDOS

ELETROLITICAMENTE

As figuras 31 e 32 apresentam o resultado da andlise no MEV,
evidenciando o aspecto morfolédgico dos precipitados. Acredita-se que

a morfologia na forma de agulhas possam representar os carbonetos e
a fase-m, enquanto que a geometria na forma de placas, na parte
central da figura 31, seja representativa de uma particula de fase-o

( comparar com a figura 21 ). A forma de placas da fase-o poderia

levar a efeitos de orientagdo preferencial, o que Jjustificaria as

diferengas nas intensidades relativas de seus picos de difracao.
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Figura 31 - Aspecto morfolégico dos precipitados extraidos eletroliticamente.
D
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Figura 32 - Aspecto morfolégico dos precipitados extraidos eletroliticamente.
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4.5 ENSAIOS POTENCIODINAMICOS

Quanto aos ensaios de polarizagdo potenciodinamica, foram
testadas 04 velocidades de varredura diferentes, tendo sido
escolhida a velocidade de 5 V/minuto. A figura 33 resume estes
ensaios em trés condig¢des a saber: amostra ndo envelhecida ( A ),
envelhecida por 100 horas ( B ) a 660°C e envelhecida por 80.000

horas nesta mesma temperatura ( C ).

o0—A
—A—B i
—e—C
T I L I LS I T [ L l T I T
S0 0 50 100 150 200 250 300
i mA /cm?
Figura 33 - Curvas representativas dos ensaios de polarizagdo potenciodinamica.
( A )- Nio envelhecida ( B ) - Envelhecida por 100h a 660°C

( C) - Envelhecida por 80.000h a 660°C Solugdo: HpS0; + 0,1 g/l de NH.CNS
4.6 DUREZA BRINELL ( HB)

A tabela 18 apresenta os valores medidos de dureza Brinell.
Nesta tabela, pode-se observar os valores de dureza para o corpo de
prova envelhecido durante 80.000 horas a 660°C, para o material novo,

isto €, aquele que ndo sofreu nenhum tipo de tratamento térmico, bem
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como para o corpo de prova que sofreu tratamento térmico de

solubilizacdo, como descrito no item 3.9.

Tabela 18 - Valores medidos de dureza Brinell.

Corpo de prova Dureza Brinell ( HB )
Envelhecido 170 171 168
Novo 130 131 128
Solubilizado 121 119 122
4.7 ENSAIO DE IMPACTO CHARPY
A tabela 19 apresenta os resultados dos testes de impacto

Charpy-V a 0°, realizados em corpos de prova envelhecidos durante

80.000 horas a 660°C, solubilizados, nas condicdes descrita no item

39y

e em corpos de prova novos' ??’,

Tabela 19 - Resultados dos testes de impacto Charpy:

Corpo de prova Energia Absorvida ( J ) Média ( J )
Envelhecido 35,0 35,0 104, 9 108, 8
Novo 111,8 109, 8 35;0 3540
Solubilizado 144 145 -- 144,5

4.8 MECANICA DA FRATURA ELASTO-PLASTICA - ENSAIO

CTOD

As figuras 34 e

35 apresentam os

graficos

resultantes

do

registro da carga aplicada ao corpo de prova pela abertura de trinca

correspondente,

(P)

prova CTOD e outros valores

do CTOD.

0 que permite a obtencdo da carga maxima aplicada

e do deslocamento que,
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juntamente com as dimensdes do corpo de

permite o célculo do valor
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Figura 34 - Curvas resultantes do ensaio CTOD para os corpos de prova novos (AISI 316L).
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Figura 35 - Curvas resultantes do ensaio CTOD para os corpos de prova envelhecidos (AISI
316) .
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Tabela 20 - Resultados do ensaio CTOD.

Corpo
a(mm) [ B(mm) | w(mm) | L(mm) | P ( N ) y c. (MPa) | vy, | cTOD

de

prova
Velho 1| 10,64 | 9,91 |20.08| 80 6710,0 | 11,737 363 4 |1,070
Velho 2 | 10,65| 10,12 | 19,92 | 80 6562,9 | 11,926 363 4 |1,055

Velho 3| 11,13 | 9,81 | 20,02 80 5974,3 | 12,837 363 4,211,040

Novol 11,33 | 10,10 | 20,13 80 7249,6 | 13,149 170 10,3| 2,51

Novo 2 | 11,21 | 10,05 | 20,06 80 6930,8 | 12,963 170 9,8 | 2,42

Novo 3 | 11,41 | 9,78 | 20,02 80 6268,6 | 13,487 170 9,55 2,28

Sendo que ainda hé& algumas constantes envolvidas nos

cédlculos, tais como:

v=20,3

E = 210.000 M Pa
rp = 0,44

Z =1

Portanto, pela anadlise da tabela 20, nota-se uma nitida
diferenca na tenacidade & fratura destes dois acos, isto é, o aco
envelhecido foi, em média, mais que duas vezes menos tenaz do que o

aco que nao sofreu nenhum tipo de tratamento térmico ( novo ).
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4.9 FRACTOGRAFIA

4.9.1 Ensaios de impacto Charpy

As figuras 36 e 37 apresentam o aspecto da fratura dos corpos
de prova charpy-V envelhecidos, ou seja, que estiveram em operacgao
durante 80.000 horas a 660°C. Estas fraturas evidenciam a presenca de
pequenos “dimples”, mas acompanhando o} contorno de grao,

caracterizando uma fratura fragil.

Figura 36 - Aspecto da fratura dos corpos de prova envelhecidos submetidos ao ensaio de
impacto Charpy-V.
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Figura 37 - Aspecto da fratura dos corpos de prova envelhecidos submetidos ao ensaio de
impacto Charpy-V.

Ja a figura 38 apresenta a fratura dos corpos de prova Charpy-V
que foram submetidos ao tratamento térmico de solubilizagdo, como
descrito no item 3.9. Nesta fratura, pdde-se notar que o material
sofreu um maior rasgamento ( estiramento ). Contudo, em uma regido
mais distante do entalhe, pode-se observar a presenca de “dimples”,

caracterizando uma grande ductilidade do material.
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Figura 39 - Aspecto da fratura dos corpos de prova novos submetidos ao ensaio CTOD ( AISI
316 L ).

Jé& as figuras 40 e 41 apresentam as fraturas dos corpos de
prova envelhecidos. A fratura ocorreu por coalescéncia de
microcavidades junto aos contornos de grdo. Existe uma pequena

formagdo de “dimples” rasos, contudo a fratura é predominantemente

fragil.
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Figura 40 - Aspecto da fratura dos corpos de prova envelhecidos submetidos ao emnsaio CTOD
( AISI 316 ).

Figura 41 - Aspecto da fratura dos corpos de prova envelhecidos submetidos ao ensaio CTOD
( AISI 316 ).
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5. DISCUSSAO

5.1 AVALIAGAO METALOGRAFICA

Através do exame metalografico das amostras que sofreram
envelhecimento( figuras 21 e 22 ), nada pode-se afirmar sobre a
presenca, além da austenita, de outras fases, como a fase-n. O
critério de procedimento e analise metalografica aqui apresentado é
descrito para acos com a concentragdo dos elementos quimicos
majoritdrios dentro de certas faixas determinadas e s6 é adequado

para a identificacdo das fases anteriormente mencionadas, ou seja,

0os carbonetos, a austenita e a fase-o.

Além disso, de acordo com a literatura'™'?, as particulas de

fase-n se apresentam com um tamanho bastante reduzido, o que leva a

uma condicdo bastante insatisfatéria de distingao entre estas e os

carbonetos.

Contudo, os padrdes de difracdao de raios X obtidos s podem ser
explicados se for considerada a presenga da fase-n no material. Além
disso, o padrdo de difracdo de referéncia ( Lai'’) indica a presenca

desta fase em um ago AISI 316, envelhecido em condigdes semelhentes

as deste trabalho.

5.2 DIFRACAO DE RAIOS X EM SUPERFICIE METALICA

O menor pico da austenita( ver figura 27 ) apresentou uma
intensidade relativa de 13%, enquanto que, pela referéncia'®®, esta

intensidade teria que ser de 80%. Esta discrepancia pode ser
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consequéncia do efeito textura, ja que o aco em estudo foi extrudado
para formar o tubo, com provavel orientagao preferencial dos graos.
Para confirmar esta suposigdo, cortou-se um corpo de prova de
maneira que o plano de corte fosse perpendicular ao da amostra
anteriormente analisada. O padrdo de difragdo obtido para esta nova
amostra apresentou uma intensidade relativa de 28%, para o pico de
menor intensidade. Portanto, devido a esta diferenca, pdde-se
evidenciar que existe uma orientagdo preferencial dos grdaos na

matriz austenitica.

5.3 DIFRAGAO DE RAIOS X DOS PRECIPITADOS EXTRAIDOS

ELETROLITICAMENTE
Os resultados deste experimento de difragao de raios X ( ver
figura 30 e tabela 17 ) evidenciaram que o processo de extracédo

eletrolitica foi efetivo na eliminagcdo do efeito da matriz
austenitica nos padrbdes de difragcdo, o que levou a observagdo de um
numero maior de picos relativos aos precipitados.

Com o resultado da difracdo foi possivel confirmar a eficiéncia
do processo de extracdo desenvolvido, uma vez que todos os picos
observados puderam ser explicados a partir das fases precipitadas.

As intensidades relativas referidas nas fichas JCPDS néo
puderam ser obtidas para os picos das varias fases, principalmente
em funcdo dos picos localizados na faixa angular onde o “background”
se eleva ( detalhe que também é observado no padrao obtido por Lai''®
). Esta perturbagdo de “background” dificulta os processos de
“fitting”, visto que estes sdo fortemente influenciados pela escolha

do valor de “background” a ser compensado.
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Contudo, pela analise da tabela 17, pode-se notar uma nitida
convergéncia quanto aos valores observados das distédncias
interplanares se comparados com a literatura, fazendo com que se

confirme a existéncia das fases anteriormente mencionadas, isto &,

os intermetalicos o e M e os carbonetos do tipo M::Ce.

5.4 ENSAIOS POTENCIODINAMICOS

Estes ensaios j& mostram uma maior tendéncia a dissolugado nas
amostras que sofreram envelhecimento, deixando evidente a mudanga na
microestrutura do material. Na curva potenciodindmica andédica da
figura 33 da amostra sem qualquer tipo de tratamento térmico ( curva
A ), nota-se um pico em torno de + 1200 mVecs, antes da reagao de
evolugdo de oxigénio, o que pode estar associado a ruptura do filme
passivo formado pelos elementos nobres constituintes da liga do acgo
austenitico. Ja a curva B que se refere ao corpo de prova
envelhecido durante 100 horas a 660°C, pode-se observar um primeiro
pico a 0 Vecs e um segunde pico a + 1200 mVecs, como na curva
anterior, mas com maiores valores de densidade de corrente. O
primeiro pico pode estar associado a dissolugao do cromo proveniente

das regides adjacentes aos contornos de gradoc, mais suscptiveis a

dissolugaéo.

Finalmente, na curva C para o corpo de prova que sofreu
envelhecimento por 80.000 horas a 660°C e apresenta fase-¢ e demais

fases, pode-se notar a existéncia do primeiro pico, porém com um
valor de potencial levemente inferior, em torno de -200 mVecs. Ja o
segundo pico apresenta-se aproximadamente no mesmo potencial, mas

com valores de densidade de corrente levemente menores. Nas curvas,
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pode-se observar a diminuicdo da corrente no pico de maior
potencial, o que estad associado a um processo de transpassividade

que ainda ndo estd bem esclarecido.

Quanto & densidade de corrente de passivagao, a amostra sem
qualquer tratamento térmico apresentou valores proéximos a zero,
enquanto que as amostras envelhecidas exibiram valores maiores, o
que pode ser uma evidéncia a mais que venha a corroborar a presenga
de fases mais susceptiveis a dissolugdo quando comparadas a liga sem
qualquer tipo de tratamento térmico. Portanto, com os resultados
deste experimento, pdéde-se evidenciar claramente a influéncia que a
microestrutura desenvolvida durante o envelhecimento exerce sobre o
comportamento em corrosao das trés amostras analisadas.
Teoricamente, o envelhecimento o qual a amostra B foi submetido
levaria a uma mnicroestrutura formada pela matriz austenitica e
carbonetos M;:C; ( sem qualquer outra fase ). J& a amostra C

apresenta, com ja& foi mencionado, uma microestrutura composta pela
matriz austenitica, carbonetos M;:Cs;, fase-o e fase-m. Pela figura 33,

percebe-se que a corrosac € mais intensa na amostra B se comparado a
C. Assim, pode-se arriscar em afirmar que a formagdc das fases
intermetalicas ( 6 e 1 ) levam a um melhor comportamento em corroséao
ou que a menor quantidade de carbonetos M,;Cs presentes nesta amostra
( C ) que é o fator responsadvel por esta melhor performance.
Justamente, Weiss e Stickler'” afirmam que as fases intermetalicas
crescem as custas dos carbonetos no decorrer do envelhecimento.

Assim, teoricamente, pode-se dizer que a amostra C apresenta uma

menor quantidade destes carbonetos se comparada a amostra B.
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5.5 MECANICA DA FRATURA ELASTO-PLASTICA - ENSAIO

CTOD

Como mencionado anteriormente, o ago AISI 316L foi utilizado
devido a indisponibilidade de tubulagdes de aco AISI 316 novos
( originais ). Apesar destes dois acos apresentarem uma composicao
quimica bastante semelhante, a tensdao de escoamento do ago AISI 316L
é de 170 MPa, enquanto que a do aco AISI 316 é de 205 MPa. Contudo,
acredita-se que este detalhe ndo pode ser considerado o fator
responsavel pela grande diferenga nos resultados do ensaio CTOD

entre os corpos de prova novo ( AISI 316L ) e velho ( AISI 316 ) e
sim esta diferenga foi causada pela grande fragilidade que a fase-o

e demais fases, notoriamente, conferem aos ag¢os 1inoxidaveis
austeniticos quando expostos a elevada temperatura durante logos

periodos de tempo.

5.6 TRATAMENTO TERMICO DE SOLUBILIZAGAO

Pelas metalografias apresentadas nas figuras 23 e 24 e pelos
ensaios mecanicos realizados, pode-se notar que o tratamento térmico
de solubilizagdo foi bastante efetivo na dissolugdao das diversas
fases formadas durante o envelhecimento. Pelo ensaio Charpy-V,
observou-se uma completa recuperagcao da resisténcia ao impacto, ao

ponto de n&o haver completa fratura do corpo de prova durante os

ensalos.
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5.7 ANALISE FRACTOGRAFICA

0 material envelhecido apresentou uma fratura com
caracteristicas predominantemente frageis, tanto no teste Charpy
quanto no ensaio CTOD. O aspecto é o de coalescimento de
microcavidades rasas, mas acompanhando o contorno de grao. Isto vem
de encontro a observagcdo de precipitagdo da fase-o e demais fases,
preferencialmente em contorno de grdo, que levam a uma baixa energia
de fratura.

Quanto ao material novo e solubilizado, as fraturas ocorreram
predominantemente por estiramento, associado a intensa deformacgao
plastica, evidenciando a grande ductilidade do material.

Por observagdc em microscopia eletrdénica de varredura, pode-se
ter uma idéia da evolugdo microestrutural do material, isto é, pela
analise da fratura correspondente, consegue-se ter nogdo do estagio
de degradagao associado ao envelhecimento, podendo-se tomar decisdes

quanto a vida residual do equipamento
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6. CONCLUSOES

0

presente trabalho permitiu um melhor entendimento sobre a

evolugdo microestrutural e deterioragdo das propriedades mecanicas

de um ago AISI 316 que sofreu envelhecimento em servigo durante

80.000

horas a 660°C, bem como das técnicas de caracterizagao das

fases formadas durante este envelhecimento. As principais conclusdes

extraidas deste trabalho sido:

1«

Via analise metalografica as presencas de carbonetos do tipo

M,sCc e do intermetalico sigma sdo confirmadas, nao sendo

adequada na identificacao da fase-7m.

A presenca da fase-n é confirmada por difragdo de raios X.

O processo de extragado eletrolitica é efetivo na eliminagao
do efeito da matriz austenitica e na obtengdo dos

precipitados.

A utilizagdo de polarizagdo potenciodindmica permite observar
a mudang¢a da microestrutura com o eletrélito utilizado.

Os ensaios mecanicos realizados confirmam a deterioracdc das
propriedades mecédnicas causada pela precipitagdo da fase-o e

demais fases formadas durante o envelhecimento.

O tratamento térmico de solubilizacao é bastante efetiveo na

dissolucédo das fases precipitadas.
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«t

SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS:

1. Sugere-se um trabalho que venha a esclarecer a

influéncia da fase-o nas propriedades a alta temperatura de
acos inoxidaveis austeniticos.

2. Seria de interesse que se estudasse a cinética de
precipitagao das diversas fases que se formam em agos
inoxidaveis austeniticos apdés a sua solubilizagdo pelo

tratamento térmico especifico.
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