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RESUMO

O comportamento dos ac¢os quando deformados por tensdo muda com a temperatura,
composi¢do quimica e taxa de deformagéo, portanto experimentos variando-se a taxa
de deformacéo e a temperatura sdo imprescindiveis para que se possa analisar 0s
efeitos que as mudancas nesses parametros causam nas propriedades mecanicas e
na microestrutura dos ac¢os inoxidaveis duplex. Os ensaios termomecanicos com
difracéo de raios X in situ permitem a obtencdo de dados relativamente precisos de
microdeformacao e densidade de discordancias ao longo dos ensaios, sendo ainda
possivel separar esses dados relativos as fases (ferrita e austenita) dos acos
inoxidaveis duplex e suas respectivas contribuicdes. A diminuicdo da temperatura dos
ensaios faz com que a densidade de defeitos no interior dos materiais seja maior,
principalmente na fase austenitica, resultando em um aumento da resisténcia
mecanica. A grande densidade de defeitos implicou em uma reducdo na capacidade
de alongamento do aco inoxidavel duplex 2101, enquanto que o 2404 manteve
praticamente o mesmo alongamento. A influéncia da pré-deformacéo na fragilizacéo
por hidrogénio foi avaliada em termos porcentagem de alongamento. Inicialmente,
uma pré-deformacao de 11% tende a aumentar a fragilizacao por hidrogénio, mas uma
pré-deformacédo mais acentuada (22%) faz com que a susceptibilidade ao hidrogénio
seja reduzida. A pré-deformacdo aumenta a quantidade total de hidrogénio nos
materiais, mas a quantidade de hidrogénio difusivel diminui, indicando que o
hidrogénio fica preso aos sitios aprisionadores e a difusividade € reduzida com a o
aumento da pré-deformacdo. Os resultados de densidade de discordancias e
decoracéo de prata das amostras 22% pré-deformadas do a¢o inoxidavel duplex 2404
indicam que o caminho preferencial de deformagéo se da na ferrita, visto que ha um
o aumento significativo da densidade de discordancias, ocasionando o trincamento
preferencial desta fase. Esse aumento expressivo da densidade de discordancias na
ferrita diminuiu significativamente sua difusividade aparente, quando comparada com
a difusividade aparente da austenita; os locais preferenciais de deposicdo das
particulas de prata foram alterados para a austenita, indicando que a difusividade

aparente da austenita foi superior nesta condig&o.

Palavras-chave: Aco inoxidavel duplex; Densidade de discordancias; Ensaios

criogénicos; Fragilizacdo por hidrogénio; Hidrogénio difusivel.



ABSTRACT

The behavior of steels when deformed by stress changes with temperature, chemical
composition and strain rate, so experiments varying the strain rate and temperature
are essential to analyze the effects that changes in these parameters cause on
mechanical properties and in the microstructure of the duplex stainless steels.
Thermomechanical tests with in situ X-ray diffraction allow obtaining relatively accurate
data on micro strain and dislocation density throughout the tests, and it is also possible
to separate these data relating to the phases (ferrite and austenite) of the duplex
stainless steel and their respective contributions. The decrease in the temperature of
the tests increased the density of defects inside the materials, especially in the
austenitic phase, resulting in an increase in mechanical strength. The high density of
defects resulted in a reduction in the elongation capacity of the duplex stainless steel
2101, while the 2404 maintained practically the same elongation. The influence of pre-
strain on hydrogen embrittlement was evaluated in terms of percentage of elongation.
Initially, a pre-strain of 11% tends to increase hydrogen embrittlement, but a more
pronounced pre-strain (22%) causes the hydrogen susceptibility to be reduced. Pre-
strain increases the total amount of hydrogen in the materials, but the amount of
diffusible hydrogen decreases, indicating that hydrogen is trapped at trapping sites and
diffusivity is reduced with increasing pre-strain. The results of dislocation density and
silver decoration of the 22% pre-strained samples of duplex stainless steel 2404
indicate that the preferential path of deformation occurs in the ferrite, since there is a
significant increase in the dislocation density, causing the preferential cracking of this
phase. This expressive increase in the dislocation density in ferrite significantly
reduced its apparent diffusivity, when compared to the apparent diffusivity of austenite;
the preferred deposition sites of silver particles were changed to austenite, indicating

that the apparent diffusivity of austenite was higher in this condition.

Keywords: Duplex stainless steel; Dislocation density; Cryogenic tests; Hydrogen

embrittliement; Diffusible hydrogen.
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1 INTRODUCAO

O uso de microestruturas multifasicas € marcante na obtencdo de materiais
com elevadas resisténcia e ductilidade. Neste contexto, os agos inoxidaveis duplex
(AID), cuja microestrutura é composta por ferrita e austenita, tem suas propriedades
investigadas em uma variedade de condicfes distintas. Os acos inoxidaveis duplex
apresentam elevada resisténcia a corrosdo somadas a propriedades mecéanicas
superiores e boa soldabilidade [1-3]. Visando-se a redu¢ao de custos, criaram-se 0s
acos inoxidaveis lean duplex, com a diminuicao dos teores de elementos de liga niquel
e molibdénio e a adicdo de manganés e nitrogénio [4]. O manganés e 0 nitrogénio
auxiliam na estabilizacdo da fase austenitica nos acos [5,6]. Adicionalmente, 0s acos
inoxidaveis duplex com elevada resisténcia foram desenvolvidos através da dopagem
com nitrogénio e do refino de grao [7-9]. O refino dos gréos, principalmente dos graos
austeniticos e um recozimento em temperaturas 21100 °C tendem a contribuir para a
transi¢cao do efeito de plasticidade induzida por transformagéo de fase (TRIP) para o
efeito de plasticidade induzida por maclacéo (TWIP) nos acos inoxidaveis duplex [10].
O efeito TWIP bloqueia efetivamente as discordancias, resultando em um maior
encruamento, resisténcia e ductilidade [11-13]. Os acos inoxidaveis duplex com
elevada resisténcia tém sido utilizados em aplicacbes estruturais em industrias
petroquimicas, quimicas, marinhas e de 6leo e gas [1,14], portanto os efeitos da taxa
de deformacédo, da temperatura de ensaio e do hidrogénio em suas propriedades
mecanicas se tornam de importancia pratica.

Visto que o comportamento da deformacao assistida por tensdo muda com a
temperatura, composicao quimica e taxa de deformagé&o, experimentos variando-se a
taxa de deformacao e a temperatura sdo imprescindiveis para que se possa analisar
os efeitos que as mudancas nesses parametros causam nas propriedades mecéanicas
e na microestrutura dos acos inoxidaveis duplex [15]. Nos casos em que o material
nao perde sua ductilidade em baixas temperaturas, € possivel se realizar o
processamento criogénico, que refina e estabiliza a estrutura cristalina, aprimorando
as propriedades fisicas (a densidade) e mecéanicas dos materiais [16].

Geralmente, o aumento da resisténcia a tragdo em um aco inoxidavel duplex
dopado com nitrogénio, aumenta a suscetibilidade a fragilizacdo por hidrogénio [17-
19]. A relacéo resisténcia versus menor fragilizacdo ao hidrogénio € considerada

fundamental no desenvolvimento de acos de alta resisténcia menos susceptiveis ao
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hidrogénio. A introducdo de austenita pode melhorar a resisténcia mecanica e ao
hidrogénio, mitigando assim o requisito da relacdo [20]. A difusividade local do
hidrogénio é um fator que determina o comportamento de fragilizacdo por hidrogénio.
A difusividade do hidrogénio na austenita é menor que a ferrita e a austenita
geralmente tem uma maior resisténcia a fragilizacao por hidrogénio [21]. No entanto,
a introducéo da austenita apresenta trés problemas: (i) a resisténcia ao escoamento
da austenita é intrinsecamente baixa [22]; (ii) a transformacdo martensitica induzida
por deformacéo limita o efeito vantajoso da austenita [23]; e (iii) a introdugcédo de
austenita estavel requer a adicdo de grandes quantidades de elementos de liga [24].

Trés estratégias foram propostas para superar esses problemas. Primeiro, 0
projeto de uma microestrutura multifasica contendo austenita, que melhora o equilibrio
entre resisténcia, custo-beneficio e resisténcia ao hidrogénio [2,3]. Em segundo lugar,
a adicao de nitrogénio em solucédo sélida, que simultaneamente aumenta a resisténcia
e estabilidade da austenita [25,26]. Terceiro, a pré-deformacéo, que pode aumentar
significativamente o limite de escoamento, com alguns acos exibindo uma melhoria
significativa da resisténcia a fragilizacao por hidrogénio [27-30]. Com base na primeira
e na segunda estratégias, espera-se que 0s acos inoxidaveis lean duplex
ferrita/austenita dopados com nitrogénio apresentem resisténcia mecéanica superior
com resisténcia significativa ao hidrogénio. Portanto, ao se realizar a pré-deformacéo
no aco inoxidavel duplex dopado com nitrogénio, os locais preferenciais de
trincamento assistido por hidrogénio podem ser alterados e pode ocorrer a supressao
da difusdo microestrutural de hidrogénio, o que melhoraria a resisténcia a fragilizacao
por hidrogénio dos acos em estudo.

Para um maior entendimento dos fenbmenos que ocorrem com a variagao da
temperatura de ensaio, a variacdo da taxa de deformacao inicial dos ensaios e a
influéncia do hidrogénio na deformacéo, faz se necesséario um estudo in situ, que foi
possivel por meio da utilizacdo da estacdo experimental XTMS (X-ray Scattering and
Thermo-Mechanical Simulation) do Centro Nacional de Pesquisa em Energia e
Materiais (CNPEM), em Campinas, na qual é possivel realizar a difracdo de raios X
simultaneamente a ensaios termomecanicos, mesmo em temperaturas criogénicas.

Nesta pesquisa, em parceria com a Petrobrds, os agos inoxidaveis duplex
2101 e 2404 foram estudados por meio de ensaios de tracdo realizados na linha
XTMS, variando-se as condi¢des do ensaio (taxa inicial de deformacao e temperatura)

e as condicdes das amostras (pré-deformagcdo e hidrogenacdo). A partir dos
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resultados de difracdo de raios X, foi possivel obter dados de microdeformacéo,
tamanho de cristalito e densidade de discordancias. Afim de complementar os
resultados obtidos, foram feitas andalises adicionais como MEV, EBSD e teor total de
hidrogénio. Além disso, parte desta pesquisa foi realizada na Universidade de Tohoku,
localizada na cidade de Sendai, no Jap&o, com financiamento pela Coordenacéo de
Aperfeicoamento de Pessoal de Nivel Superior — CAPES por um ano e pelo Centro
de Colaboracéo Internacional do Instituto para Pesquisa em Materiais da Universidade
de Tohoku, pelo periodo de meio ano. Durante este periodo, foram realizadas analises
suplementares como espectroscopia de dessorcao térmica, teor total de hidrogénio,

MEV, EBSD e decoracéo de prata para o a¢o inoxidavel duplex 2404.
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2 OBJETIVOS

2.1 OBJETIVO GERAL

o Avaliar o comportamento mecanico de a¢os inoxidaveis duplex, por ensaios de

tracdo com difracdo de raios X in situ.

2.2 OBJETIVOS ESPECIFICOS

o Avaliar a influéncia da taxa de deformacéo inicial em acos inoxidaveis de
estrutura duplex;

o Avaliar a deformacéo em temperatura criogénica de acos inoxidaveis duplex;

o Avaliar a influéncia da temperatura de ensaio nas propriedades dos acos
inoxidaveis duplex;

o Avaliar a influéncia da pré-deformacéo na fragilizacdo por hidrogénio nos acos
inoxidaveis duplex;

o Calcular a densidade de discordancias e associar com as variaveis do processo
(taxa de deformacéo e temperatura de ensaio);

o Avaliar a influéncia do nitrogénio na fragilizacdo por hidrogénio nos acgos

inoxidaveis duplex.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 ACOS INOXIDAVEIS

Acos inoxidaveis sao ligas que contém mais que 11% de cromo (Cr) em sua
composicdo, dentre outros elementos. Sabe-se que a adicdo de cromo cria uma
camada passivadora relativamente estavel na superficie do a¢o, fazendo com que o
mesmo seja resistente a diversos tipos de corrosdo e a oxidacdo em altas
temperaturas. Os ac¢os inoxidaveis podem ser classificados de diversas maneiras,
sendo uma delas de acordo com sua microestrutura, em: ferriticos, austeniticos,
martensiticos ou duplex [5].

Os elementos cromo, silicio, molibdénio, nidbio, aluminio e titanio tendem a
estabilizar a ferrita na microestrutura dos acos e sdo chamados de ferritizantes,
enguanto que niquel, cobre, carbono, nitrogénio e manganés promovem a presenca
de austenita e, portanto, sdo chamados de austenitizantes [5,6]. A presenca e
quantidade desses elementos, combinadas ao tratamento térmico adequado podem
promover a formacao dos diferentes acos inoxidaveis, dentre eles, o aco inoxidavel
duplex.

Os acos inoxidaveis duplex (AID) séo ligas que apresentam uma combinacéo
de duas fases, ferrita e austenita, com 30 a 70% de ferrita, mas tendendo a apresentar
aproximadamente 50% de cada fase [1]. Sua composi¢do e microestrutura levam a
uma combinacéo ideal das propriedades de cada fase, por exemplo, a tenacidade e
facilidade de fabricacdo dos acos austeniticos e a alta resisténcia a corrosao sob
tensdo por cloreto [5,15]. Os AID geralmente possuem uma maior condutividade
térmica e um menor coeficiente de expansao térmica que os acos completamente
austeniticos, o que diminui o risco de microfissuramento ou trincamento a quente
durante a soldagem [31]. Eles sdo normalmente usados em aplicagdes que requerem
alta resisténcia a corrosdo sob tenséo, boa soldabilidade e maior resisténcia a tracao
do que outros acos inoxidaveis [1,9]. A quantidade e a morfologia de cada fase
dependerdo da composicao da liga, da taxa de resfriamento apos a solidificagédo, da
temperatura de recozimento e das condi¢gbes de processamento [6]. A proporcao da
composicao pode ser estimada calculando-se os indices de cromo equivalente (Cre)
e niquel equivalente (Nie), com base na porcentagem dos elementos de liga presentes,

usando-se as equacoes (1) e (2) [7].
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Cr, = %Cr + 1.5(%Si) + (%Mo) (1)

Ni, = %Ni + 30(%C) + 0.5(%Mn) + 25(%N) + 0.3(%Cu) )

A designacao do AID é dada em quatro digitos (XXXX): os dois primeiros
representam a porcentagem em peso de cromo, enquanto os dois ultimos digitos
representam a porcentagem em peso de niquel [32].

De acordo com lacoviello [33], a resisténcia a corroséo por pites equivalente
(PRE - Pitting Resistance Equivalent) ou também chamada de nimero equivalente

da resisténcia a corrosdo (PREN) do AID, pode ser calculada usando-se a equacao

(3):

PRE = %Cr + (3,3 % Mo + 0,5 % W) + 16 x %N 3)

Os valores obtidos a partir da equacéao (3) permite a classificacdo dos AID em

quatro sub-familias distintas, como mostrado na tabela 3.1, a seguir.

Tabela 3.1 — Classificacdo dos ac¢os inoxidaveis duplex, com base na composicdo e na resisténcia a
corrosao por pites.

Tipo Cr% Ni% Mo % N% PRE
Lean 18-24,5 1-5 0,1-3 0,1-0,22 22-35
Standard 21-23,5 4,5-6,5 2,5-4 0,1-0,3 35-40
Super 24-29 4,5-8,5 2,5-5 0,2-0,35 40-45
Hiper 27 6,5 5 0,4 45-47

Fonte: Adaptado de [1], [34] e [35].

Os acos inoxidaveis lean duplex, foram criados visando-se a reducdo de
custos. Eles tém teores reduzidos de niquel e molibdénio e em contrapartida, maiores
teores de nitrogénio como elemento de liga e também um aumento do percentual de
manganés, que aumenta a solubilidade do nitrogénio. Por serem menos sensiveis a
precipitacdo de compostos intermetélicos, tém menor tendéncia a ter sua resisténcia
a corroséo e propriedades mecanicas por eles deterioradas [36-38].

As propriedades do lean duplex 2101 s&o frequentemente comparadas as do
aco inoxidavel austenitico da série 304. Ma, Hu e Shen [39] compararam suas
propriedades com as propriedades de um ago inoxidavel 304 L e descobriram que a

resisténcia a corrosao, dureza, resisténcia ao escoamento e resisténcia a tracdo do
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AID 2101 sao muito maiores do que do 304 L, mas o alongamento € menor. Wei et al.
[40] atestaram que a resisténcia por pites do AID 2101 é maior do que a do AISI 304.
Nesse contexto, muitos acos austeniticos podem ser substituidos favoravelmente por
AID.

3.2 MECANISMOS DE DEFORMACAO E EVOLUCAO MICROESTRUTURAL:
INFLUENCIA DAS CARACTERISTICAS INTRINSECAS DO MATERIAL E DOS
PARAMETROS DE PROCESSO

Metais comerciais quando processados por meios convencionais em
temperatura ambiente tendem a apresentar como mecanismo principal de deformagé&o
o deslizamento de planos pela movimentacgéo de discordancias. Mais especificamente
para os acos, o principal mecanismo de deformacdo deve levar em consideragao
alguns fatores, dentre eles, as caracteristicas intrinsecas do material (fases presentes
e energia de falha de empilhamento) e os parametros do processo (taxa de

deformacédo e temperatura). A influéncia dos mesmos sera explicada na sequéncia.

3.2.1 Energia de Falha de Empilhamento

As estruturas cristalinas podem ser representadas por uma sequéncia de
empilhamento dos planos compactados. Os metais com estrutura cubica de faces
centradas (CFC) tém uma sequéncia regular de planos {111} ABC... Quando esta
sequéncia é alterada localmente, uma falha de empilhamento (FE) é criada. As falhas
de empilhamento podem ser divididas em falhas de empilhamento (a) intrinseca e (b)
extrinseca. A FE intrinseca € quando um plano {111} € removido da sequéncia de
planos e a FE extrinseca é quando um plano é adicionado a sequéncia de planos,

como pode ser visto na figura 3.1 [41].



Figura 3.1 — Representacdo esquematica de configuracfes atdmicas
de falhas de empilhamento intrinseca e extrinseca em Cobre (CFC).
As linhas pontilhadas representam as falhas de empilhamento (FE).
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Fonte: [41].
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Quando ocorre o deslizamento em um plano (111), uma discordancia pode se

se dissociar em duas discordancias parciais de Shockley, caso seja energeticamente

favoravel e vetorialmente possivel. O espacamento entre elas € de do, como mostra a

figura 3.2. Existe uma forca repulsiva e uma forca atrativa entre essas parciais,

tentando minimizar a distancia entre elas. Portanto, quanto mais proximas forem

essas parciais, maior sera a EFE [42].

Figura 3.2 — Representacdo esquematica de um deslizamento em um

plano (111) de um cristal CFC.
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De acordo com Olson e Cohen [43]:

A falha de empilhamento intrinseca pode ser formada pelo movimento de uma
Unica discordancia parcial de Shockley em um plano compacto proximo,
enquanto o movimento de tal discordancia em cada segundo plano produz
um cristal hexagonal compacto (HC). Assim, uma falha de empilhamento
intrinseca é um embrido de HC, com dois planos de espessura (n = 2). Da
mesma forma, uma falha extrinseca pode ser gerada pelo movimento de
discordéancias parciais de Shockley em dois planos compactos consecutivos.
Visto que o movimento de tais discordancias em cada plano compactado
produziria uma macla CFC, podemos concluir que uma falha extrinseca é um
embrido de macla, com dois planos de espessura (n = 2).

Além disso, quando as discordancias parciais se cruzam, formam uma
estrutura CCC, como pode ser visto na figura 3.3.

Figura 3.3 — llustracdo esquemética de
guando duas matrizes de discordancias
parciais aCFC/6 <112> se cruzam na
austenita. Uma  matriz  (T/3) tem
discordancias parciais a cada terceiro plano
CFC {111} e um média de um terco de uma
macla de cisalhamento, enquanto a outra
matriz (T/2) tem discordancias parciais a
cada segundo plano CFC {111} e em média
metade de uma macla de cisalhamento. A
intersecdo duplamente falhada resultante
tem uma estrutura CCC.
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Em resumo, na austenita dos acos, a falha de empilhamento intrinseca é um
embrido de martensita HC (g), a falha extrinseca € um embrido de macla (TWIP) e a

intersecao de discordancias parciais € um embrido de martensita CCC (a').
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Segundo Schramm e Reed [45], em ligas austeniticas, o Ni tende a elevar a
energia de falha de empilhamento (EFE), o que esta associado a facilidade de ocorrer
escorregamento com desvio e, segundo Ribamar et al. [46], os teores de Ni e Mn
aumentam o EFE dos acos Fe-Mn. Segundo Tavares et al. [47], a desvantagem da
reducado dos teores de Ni e Mo é que 0 a¢o se torna mais suscetivel a transformacéao
martensitica. Levando isso em consideracéo, deve-se esperar que o lean duplex tenha
menor EFE quando comparado ao AID padréo e pode ser que sua austenita apresente
maclacdo e quando a EFE for menor, a formacdo de martensita induzida por
deformacéo.

Por outro lado, uma adicdo de Cr na composi¢ao diminui a EFE. Embora N
seja conhecido por promover um arranjo planar de discordancias e apesar de ambos
serem intersticiais, o C tem um efeito oposto [45]. Devido a afinidade de N e Cr,
acredita-se que ele introduz ordem de curto alcance nas ligas Fe-Cr-Ni, o que pode
ser responsavel pelas matrizes de discordancia planares observadas, o que as vezes
leva a crenca de que houve uma reducdo na EFE, mas Schramm e Reed [45]
relataram que N e C tém pouca ou nenhuma influéncia na EFE. Gauvriljuk e Berns [48]
afirmam que quantidades de C (até 0,3% em massa) podem reduzir a EFE do material
e quantidades maiores aumentam a EFE, mas os efeitos de N podem mudar
dependendo da composi¢ao quimica do aco.

A EFE tem um papel importante na deformagédo de metais. Normalmente, o
deslizamento de discordancias € o principal modo de deformacao dos metais CFC,
mas de acordo com Gong et al. [49], quando a EFE de uma liga de cobre é diminuida,
apos certa quantidade de deformacao, a tensédo para que ocorra 0 escorregamento
aumenta e a tensao de maclacao diminui, tornando a maclacéo mais energeticamente
favoravel. Byun [50] derivou a tenséo critica do cristal (oT) para maclacédo em materiais

policristalinos e a mesma é dada por:

I
or = 6.14— (4)
b
Onde I é a EFE e b € a magnitude da discordancia parcial.
Para calcular a EFE (') das ligas CFC, Adler, Olson e Owen [51] apresentaram

a equacao (5):
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['=2pAGY™% + 20 (5)

Onde p é a densidade de empacotamento de um plano compacto (mol/m?),
AGY— £ ¢é a diferenca de energia livre molar entre as fases CFC e HC (J/mol), e c é a
energia interfacial CFC-HC coerente. Para metais de transi¢do, o foi determinado
como sendo 10 + 5 mJ/m? [43].

Analisando a equacédo (5), quando a EFE é menor que a energia interfacial
y/e, AGY™t torna-se negativo, indicando que a formagcdo da martensita € é
energeticamente favoravel. De acordo com Olson e Cohen [52,53], regides contendo
falhas de empilhamento, maclas e martensita € sdao mais promissoras para a
nucleagéo de martensita a'. Assumindo que o valor tipico para a energia interfacial y/e
€ de 10-20 mJ/mol [54], a plasticidade induzida por transformacédo (TRIP) é esperada
para agos com EFE inferior a 20 mJ/m? [11,55].

Quando a EFE é de 20 a 50 mJ/m? (maior que y/e), AGY~¢ torna-se positivo, a
formacdo de martensita € € suprimida e a maclacdo mecanica torna-se favoravel
[11,54]. Quando altamente deformados, materiais nesta faixa de EFE devem
apresentar a seguinte caracteristica de desenvolvimento microestrutural: estrutura
lamelar fina consistindo de micromaclas, feixes de macla, bandas de cisalhamento e
falhas de empilhamento [32]. Quando a EFE é superior a 50 mJ/m2, ocorre
deslizamento de discordancias ou plasticidade induzida por microbanda [11,56,57].

Bassani et al. [58] e Breda et al. [59] notaram que os AID 2101 e 2205
apresentaram transformacao martensitica (y—a') quando deformados em temperatura
ambiente e embora a EFE da austenita no 2205 seja considerada relativamente baixa
(~11 mJ/m?), a austenita foi menos metaestavel do que a austenita de AISI 304L. Kim,
Bae e Kim [60] calcularam a EFE do AID 2101 como sendo aproximadamente 22,9
mJ/m?, indicando que neste caso, esse aco nado apresentaria transformacao
martensitica e sim maclacao. Kim, Bae e Kim [60] ainda caracterizaram a propriedade
das falhas de empilhamento do AID 2101 e afirmaram que elas possuem
caracteristica extrinseca, indicando que este aco possui maior tendéncia a maclacao,
devido a presenca de embrides de maclas.

Resumindo-se o que foi explanado anteriormente, a relacdo da EFE intrinseca
(viste), em mJ/m2, com a ocorréncia dos mecanismos preferenciais de deformagéo:
transformacdes martensiticas, maclacdo e escorregamento pode ser representada

esquematicamente, como pode ser visto na figura 3.4.
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Figura 3.4 — Faixas de energia de falha de empilhamento intrinseca (yisie) para transformacao,
maclas de deformacdo e deslizamento de discordancias em ligas CFC y-Fe relatadas na
literatura para ligas de Fe-(20-32%)-Mn-Cr-C (% em peso) (dados originalmente publicados em
(61)), ligas Co-(15-45)%Ni-14%Cr-Mo (% em peso) (dados originalmente publicados em (62)),
aco TWIP (dados originalmente publicados em (63)) e ligas Fe-18%Cr-10%Ni-C-N (% em peso)
(dados originalmente publicados em (64)). A relagdo entre o eixo yist € AGY~t também é
indicada, assumindo-se que 2x3 g¥e=15 mJ/m2.
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Saberipour et al. [66] relataram maclacéo e formacgdo de martensita induzida
por deformacédo na austenita de um AID com EFE calculada de 46 mJ/m2. Além disso,
maclas de deformacdo e deslizamento de discordancias foram os mecanismos de
deformacédo preferenciais na ferrita, quando o tamanho de grdo era relativamente
grande, justificado pelo mecanismo de escorregamento com desvio duplo devido a
presenca de aluminio. Isso indica que para se estimar o mecanismo predominante de

deformagé&o, muitos outros fatores devem ser levados em consideracéo além da EFE.

3.2.2 Fase

Em temperatura ambiente (TA) geralmente a austenita do AID tem menor
resisténcia ao escoamento que a ferrita e comeca a se deformar primeiro. Reick et al.
[67] e Ciu et al. [68] analisaram a deformacéo a frio de um AID ferritico-austenitico por
microscopia eletrbnica de transmissao (MET) e observaram que a ferrita apresentou

formacdo de células de discordancias devido ao escorregamento com desvio de
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discordancias em hélice, enquanto a austenita tinha uma grande presenca de FE e
distribuicdo muito mais uniforme de discordancias (emaranhados de discordancias
planares).

Durante a deformacdo, o comportamento micro plastico em AID muda
dinamicamente, pois ferrita e austenita possuem diferentes coeficientes de
endurecimento por deformacdo, causando um endurecimento e pseudo-
amolecimento das fases durante o carregamento mecénico [69]. Geralmente, nos
estagios iniciais de deformacao plastica, a austenita tende a ser a fase mais macia e
a deformacéo localizada se inicia nela [70]. Mesmo que a ferrita apresente maior
dureza que a austenita e maior tensdo de escoamento, experimentos indicam que a

deformacdéo pléstica ocorre mais na austenita [71].
3.2.3 Taxa de Deformacéo e Temperatura

Zener e Hollomon [72] estudaram a influéncia da taxa de deformagé&o sobre o
escoamento plastico do aco e encontraram um parametro que pode ser usado para
representar o efeito combinado da temperatura e da taxa de deformacéo, que é dado

pela equacao a seguir:

., @
InZ =1 — 6
n ne + RT (6)
Onde Z é o parametro de Zener e Hollomon, ¢ é a taxa de deformacéo (s%),
Q é a energia de ativacdo para a deformacéo (kJ.mol?), R é a constante dos gases
(8,314 J.mol*K1) e T é a temperatura absoluta (K). Sellars e Tegard apud [73] usaram
a seguinte equacédo para determinar as energias de ativacdo de um aco inoxidavel

duplex:

Z = e'exp}?—T = A{sinh(ao)}" (7)

Onde o é o limite de resisténcia a tragdo (MPa), A (s), a e n sdo constantes
gue podem ser determinadas a partir do ajuste da curva aos dados de teste mecanico
obtidos experimentalmente.

Logo, o aumento da taxa de deformacédo e a reducédo de temperatura fazem

com que os mecanismos de deformacdo preferenciais possam mudar. Segundo
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Balancin, Hoffman e Jonas [74], a fracdo de volume das maclas de deformacéo nas

amostras de cobre deformado aumenta monotonicamente com Z.

3.2.3.1 Baixas Temperaturas e Temperaturas Criogénicas

O termo baixa temperatura € usado para se referir a temperaturas nas quais
0s sistemas de escorregamento Sao restritos e 0 processo de recuperagdo nao é
comum a metais. Esse termo é relativo ao metal em questao e o uso de temperatura
homoéloga (T/Tr) é recomendado, onde T & a temperatura na qual o material é
solicitado e Tr € a temperatura de fusdo, ambas em K. Nesse contexto, as ditas baixas
temperaturas sdo aquelas abaixo de 0,5 Tr. Como em alguns casos baixas
temperaturas também podem se referir a temperaturas associadas a gases liquidos,
para evitar mal-entendidos, sera utilizado o termo criogénico, que geralmente se refere
a temperaturas abaixo de 150 K, ou seja, abaixo de aproximadamente -123 °C [75].

A transicdo ductil-fragil dos metais CCC, que para alguns acos inoxidaveis
estdo acima da TA, faz com que seja raro levar em consideracéo a aplicacdo de tais
materiais em temperaturas criogénicas, embora 0 uso de baixas temperaturas para
alguns metais CCC possa ser considerado quando um ganho nas propriedades
mecanicas € necessario [76]. A transicdo ductil-fragil dos AID recozidos e nao
soldados pode chegar a temperaturas em torno de -100 °C e restringe a temperatura
de operacdo as temperaturas acima das mencionadas, até por volta de 300 °C,
guando transformacfes de fase podem ocorrer e precipitados (nitretos e carbetos)
comecam a se formar [1].

A estrutura CFC dos agos inoxidaveis austeniticos permite que eles
apresentem propriedades atrativas como boa tenacidade e ductilidade mesmo em
temperaturas criogénicas, nas quais sdo amplamente utilizados. No entanto, seu uso
pode se tornar restrito quando apresentam transformac&o martensitica ou fragilizacéo
em temperaturas criogénicas [75].

Materiais dissimilares tendem a se comportar de maneira diferente quando
deformados em temperaturas criogénicas, mas principalmente pode-se supor que
materiais com estruturas CCC e HC tendem a mostrar alta sensibilidade as mudancas
de temperatura e, consequentemente, um aumento notavel no limite de elasticidade
dos metais puros quando a temperatura é reduzida. Por outro lado, os metais puros

CFC apresentam baixa sensibilidade e geralmente apenas um ligeiro aumento na
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tensdo de escoamento pode ser percebido com a diminuicdo da temperatura, porém
um grande aumento na tensao limite de resisténcia pode ser esperado [75,76].

As temperaturas criogénicas podem favorecer a distribuicdo planar das
discordancias, ou seja, as discordancias séo distribuidas de maneira mais uniforme.
Podem ainda alterar o mecanismo de deformacao preferencial de escorregamento
com desvio para maclacdo, reduzir o tamanho das estruturas celulares de
discordancias [76], promover a formagéo e o crescimento de falhas de empilhamento
[77,78] ou a transformacdo martensitica [15,78].

Liu e Kaomi [77] afirmaram que trés casos de formacédo de martensita podem
ser encontrados no inox 304: (i) y — FE — ¢; (ii) y — o’ por meio da deformacéo da
amostra (a -7 ° C); (iii) y — o’ por resfriamento (acima de -7 ° C). Han et.al [48] também
detectaram a formacao de FE, e e a' no ago 316 LN testado a 77 e 4,2 K, mas também
descobriram que se a taxa de deformacdo for baixa, em vez da formacdo de
martensita, a maclacdo pode ser observada, o que também foi observado por
Czarkowski et al. para 0 mesmo aco [79]. Uma vez que as maclas de deformacéao
existam e que a intersecdo das mesmas pode atuar como um local de inicio de trinca,
pode ocorrer uma fratura fragil [80].

Em resumo, o mecanismo de deformacéo preferencial dos metais depende da
estrutura dos mesmos (HC, CCC, CFC), temperatura, taxa de deformacao, tamanho
do gréo e EFE. Taxas de deformacao mais altas, temperaturas mais baixas, EFE mais
baixa e tamanhos de grdo maiores tendem a promover a maclacdo em vez de
escorregamento [81] e, adicionalmente, Lee et al. [64] atestaram que menores teores

de C e N promovem maior transformac&o martensitica.

3.3 DANO INDUZIDO POR HIDROGENIO

O uso de acgos por industrias quimicas, ou seu uso em estruturas maritimas
torna imprescindivel o estudo dos danos induzidos pelo hidrogénio, bem como a
corrosdo. O dano induzido por hidrogénio (DIH) pode ser subdividido em: trincamento
induzido por hidrogénio, fragilizag&o por hidrogénio, bolha de hidrogénio e trincamento
por estresse de hidrogénio [82,83]. O estudo do DIH é necessario devido a
possibilidade de ocorrerem as seguintes reacfes na interface metal/solu¢cdo aquosa

(em meio acido) [84]:
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i. Descarga de protons hidratados

H;0"+ M+ e~ - MH,,, + H,0 (8)

ii. Recombinacéo de hidrogénio adsorvido

a) - H, +2M
MHads + MHads b) o 2MH (9)
abs

Quando o hidrogénio entra no metal, pode causar deterioracdo das
propriedades mecanicas, que é denominado fragilizacdo por hidrogénio — Hydrogen
embrittlement (HE). Essa deterioracdo pode ser evidenciada pela perda de ductilidade
e resisténcia a tracdo, como consequéncia, pode haver uma diminuicéo da resisténcia
a fratura e trincas subcriticas pela presenca de hidrogénio dissolvido [83]. O fenbmeno
€ 0 mesmo, mas além da fragilizacéo por hidrogénio também podem ser encontrados
0os termos trincamento por tensdo de hidrogénio — Hydrogen Stress Cracking e
trincamento assistido por hidrogénio — Hydrogen Assisted Cracking [85].
Normalmente, o trincamento assistido por hidrogénio esta relacionado a degradacéo
da resisténcia a propagacao de trincas e a fragilizacdo por hidrogénio a degradacao
das propriedades mecanicas [83,85].

O hidrogénio pode degradar as propriedades mecéanicas dos acos reduzindo
consideravelmente seu alongamento, mas também pode promover um aumento de
resisténcia, atribuivel a combinac¢éo dos efeitos: (a) aprisionamento de discordancias
por hidrogénio, restricdo do movimento de discordancias e escorregamento com
desvio [86] e (b) ativacdo de fontes de Frank-Read, por reducéo local do médulo de
cisalhamento da austenita [87].

Quando vazios formados proximos a superficie causam danos severos, é
possivel que o ferro apresente perda de tensdo de escoamento, ou seja, € amolecido.
E quando ha menos ou nenhum dano préximo a superficie, o monocristal ou o
policristal podem apresentar endurecimento [88]. Para acos, se houver um aumento
no movimento de discordancias e deslizamento planar, no entanto, com uma
densidade de discordancias aumentada, o aco pode ser amolecido [88], conforme

observado por Kim et al. [89].
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Existem diversas teorias e mecanismos propostos para se entender a
fragilizacdo por hidrogénio. Embora alguns autores [90-92] citem a presenca de
emissado de discordancias induzida por adsor¢do — Adsorption Induced Dislocation
Emission (AIDE) em acos, acredita-se que a fragilizagdo em AID envolva uma
combinacéo de dois mecanismos principais que explicam a interacao do hidrogénio
com a microestrutura, sendo eles a decoesdo — Hydrogen Enhanced Decohesion
(HEDE) na ferrita e o aumento local de plasticidade por hidrogénio — Hydrogen
Enhanced Localized Plasticity (HELP) na fase austenitica [93].

3.3.1 Emisséao de Discordancias Induzidas por Adsorcéo (AIDE)

Os atomos de hidrogénio adsorvidos superficialmente ou sub superficialmente
fazem com que a forca de ligacdo atdmica na superficie seja reduzida, entdo a tenséo
de cisalhamento necesséria para a nucleacéo de discordancias é menor, facilitando-
a. Como se sabe, na presenca de hidrogénio, as trincas tendem a se formar na
superficie do metal, logo a emisséo de discordancias na ponta da trinca € promovida,
causando o aumento do tamanho das trincas e a deformacéao plastica necessaria para
gue ocorra a fratura é reduzida [92,94].

Uma representacdo esquematica do mecanismo de AIDE pode ser vista na

figura 3.5, a sequir.
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Figura 3.5 — Diagrama esquematico que ilustra o mecanismo de
AIDE, o qual envolve o crescimento de trincas por planos de
deslizamento alternativos (para caminhos transgranulares) das
pontas das trincas, facilitando a coalescéncia de trincas com
vazios formados na zona plastica na frente da ponta da trinca.
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Fonte: Adaptado de [95].

3.3.2 Aumento Local de Plasticidade por Hidrogénio (HELP)

A presenca de hidrogénio em solucéo sdlida reduz as barreiras ao movimento
de discordancias (menos energia € necessdaria), aumentando a quantidade de
deformacé&o que pode ocorrer em uma area localizada préxima a superficie de fratura,
ou seja, a tensdo de deformacdo plastica pode ser reduzida localmente devido a
distribuicdo n&o uniforme e localizada de H, podendo ocorrer deslizamento local com
alta densidade de discordancias. Essas bandas de deslizamento locais podem falhar
por modos de fratura comuns, resultando em uma maior susceptibilidade a fratura
[82,96].

Uma representacdo esquematica do mecanismo de HELP pode ser

observada na figura 3.6.
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Figura 3.6 — Diagrama esquematico ilustrando o mecanismo de HELP,
envolvendo o processo de coalescimento de micro vazios, com plasticidade
localizada e facilitada em regiGes de alta concentracéo de hidrogénio.
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Fonte: Adaptado de [95].

3.3.3 Aumento de Decoeséao por Hidrogénio (HEDE)

A presenca de hidrogénio em solucgéo soélida enfraquece a ligacédo atbmica na
ponta da trinca, fazendo com que ocorra decoeséo local [96]. Para que ocorram
fendbmenos de decoesao, a concentracao local de hidrogénio deve ser alta devido a
interagdo quimica ou aprisionamento em locais de rede preferenciais (nucleos de
discordancias, limites de gréos ou interfaces particula-matriz) [82].

Na figura 3.7, podemos observar uma representacdo esquematica do

mecanismo de HEDE.

Figura 3.7 — Diagrama esquemético do mecanismo de HEDE em acos (i)
hidrogénio na rede; (ii) hidrogénio adsorvido e (iii) hidrogénio em interfaces
particula-matriz.

-y (i)

Fonte: [92].

Ainda ha muito debate na literatura quanto ao exato mecanismo envolvido na
fragilizagcdo por hidrogénio e acredita-se que uma combinacdo de mecanismos
predominantes resulte na fragilizacdo. Para o aco e alguns materiais, Lynch [97] diz
gue ha evidéncias que sugerem que a fragilizacdo em muitos sistemas (em diferentes

meios) se deve a mecanismos baseados na adsor¢ao, envolvendo o enfraquecimento
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das ligacbes atdbmicas do substrato, fazendo com que a emisséo de discordancias e
a decoeséo sejam facilitadas.

Na figura 3.8, pode ser visto um diagrama esquematico dos processos
anteriormente citados e que podem estar relacionados ao crescimento das trincas
assistidas por hidrogénio (HAC). Os locais de rede intersticiais normais (Normal
Interstitial Lattice Sites — NILS) e os locais de rede intersticiais na superficie

(Superficial Interstitial Lattice Sites — SILS) podem atuar como fontes de hidrogénio.

Figura 3.8 — Diagrama esquematico ilustrando processos que podem estar envolvidos
no crescimento de trincas assistidas por hidrogénio: (a) Reagfes quimicas ou
eletroquimicas produzindo hidrogénio; (b) AIDE de pontas de trincas devido a hidrogénio
na superficie e sitios de rede intersticiais na superficie (SILS) entre a primeira e a
segunda camadas atémicas; (c) difusdo de hidrogénio da ponta da trinca ou superficies
laterais a regido a frente da ponta da trinca; (d) HELP facilitando o movimento de emisséo
de discordéancias para longe das trincas; (e) difusdo/transporte de hidrogénio para nano
vazios; (f) AIDE facilitando o crescimento de nano vazios; (g) hucleacdo de nano vazios
por decoeséo de hidrogénio em interfaces particulas/matriz, em intercessées de planos
de deslizamento ou em clusters de lacunas estabilizadas por hidrogénio.
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Fonte: Adaptado de [98].

3.3.4 Sitios Aprisionadores de Hidrogénio
Um modelo matematico foi proposto por Lee e Lee [99] para representar a
forca de aprisionamento com base na cinética de dessorcao do hidrogénio, dada pela

equacao (10).

[H] + S, = HS, (10)
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Onde [H] é a concentracdo de hidrogénio difusivel, Sa é o sitio aprisionador e
HSa € quantidade de hidrogénio aprisionado.

Neste modelo, temos dois tipos de sitios: (1) Sitio Normal (Sn): o hidrogénio
ocupa posicdes intersticiais e a energia necessaria para a sua movimentagao € maior
ou igual a energia de difuséo (Ed); (2) Sitio Aprisionador (Sa): o hidrogénio se encontra
preso a armadilha e a energia de ativacdo da armadilha (Ea) € igual a soma da energia
de aprisionamento do atomo de hidrogénio aos defeitos de rede (Es) com a barreira
energética ao redor da armadilha (Es), como mostra a figura 3.9 [99].

Figura 3.9 — Representacdo do modelo energético de
aprisionamento de hidrogénio ao redor de sitios aprisionadores.
A energia de ativacdo de uma armadilha (Ea) € igual & soma da
energia de aprisionamento do 4tomo de hidrogénio aos defeitos
de rede (Es) com a barreira energética ao redor da armadilha
(Es). A energia (Ed) representa a energia de ativagdo para a
difusdo. Um sitio é dito normal (Sn) quando o hidrogénio ocupa
posicdes intersticiais e um sitio aprisionador (Sa) é quando o
hidrogénio se encontra preso a uma armadilha.

/\ [\
VARV, WA\VEAV
T\

A

Fonte: Adaptado de [99].

A energia de ativagcdo de uma armadilha (Ea) corresponde ao poco de
potencial de menor profundidade (Er) para o caso de armadilhas reversiveis e ao pogo
de potencial de maior profundidade (Eir), para as armadilhas irreversiveis, como

mostra a figura 3.10.
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Figura 3.10 — llustracdo esquematica das relaces energéticas em um equilibrio metal-hidrogénio,
incluindo armadilhas reversiveis e irreversiveis.
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Fonte: Adaptado de [100].

As armadilhas de hidrogénio chamadas de reversiveis sdo aquelas nas quais
a energia de ativacao é inferior a 60 kJ/mol (100) e sédo as que causam a fragilizacao,
pois com apenas uma pequena quantidade de energia, o hidrogénio consegue
escapar e pode fragilizar o aco [90]. Apesar dessa definicdo de armadilhas reversiveis
correlacionadas a energia ser amplamente utilizada, como ela ndo leva em
consideracdo o tempo e o ambiente, em alguns casos, uma armadilha considerada
reversivel pode ser irreversivel ou vice versa. Portanto, o correto € considerar que as
armadilhas reversiveis sdo aquelas nas quais o hidrogénio consegue escapar e
reentrar na rede, contribuindo assim com a difusdo de hidrogénio (o hidrogénio é
difusivel) [101].

Uma série de defeitos e as energias de aprisionamento relacionadas a cada
um deles estao listados na tabela 3.2. Caso seja de interesse do leitor, Bhadeshia

[101] apresenta uma tabela maior e mais completa.
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Tabela 3.2 — Energia de aprisionamento de hidrogénio para diversos defeitos em

acos.
Fase Sitios Aprisionadores Ea (kJ.mol1)
a Intersticio 7,72
a, a+y, a+a’ Contorno de grao 22,5-30
aty,y, a+ o Discordancias (campo de tenséo) 19 -29,91
a Lacuna 38,59 — 48,24
a+a’ Austenita retida 55
a Nucleo de discordancias (hélice) 34,8 -59,9
a Interface ferrita-Austenita 50,2-57,4
a+y Interface e-a’ 62
a Clusters 48,24 — 67,54
a Interface Ferrita-TiC 77,19 — 96

Fonte: [102-107].

O aprisionamento do hidrogénio aumenta a solubilidade dele no aco e,
consequentemente, a difusividade diminui [109]. Oriani [110] diz que ha indicios de
que a profundidade das armadilhas aumenta com o trabalho a frio e com o nivel de
resisténcia do aco. Em acos ndo deformados, as armadilhas predominantes sao
consideradas as interfaces sélido-s6lido e em acos deformados, nucleos de
discordancias e microtrincas.

Mine, Tsumagari e Horita [111] compararam simetricamente a similaridade
das discordancias e contornos de baixo angulo e afirmam que os contornos atuam
como discordancias, logo eles sdo considerados aprisionadores efetivos de

hidrogénio.

3.3.5 Fragilizacdo por Hidrogénio em Acos Inoxidaveis Duplex

Para entender e explicar o comportamento dos AID expostos ao hidrogénio, é
necessario prestar atencao a varios parametros, como: solubilidade do hidrogénio,
cinética de difusdo, tensdo de tracdo como também interacbes hidrogénio-
deformacgé&o-microestrutura [69].

Dada a microestrutura bifasica do duplex, suas propriedades sdo uma
combinacdo das propriedades de cada fase. A ferrita apresenta sitios intersticiais
menores, portanto uma baixa solubilidade do hidrogénio quando comparada a
austenita. Pelo fato da ferrita possuir maior espagamento interatdmico, o hidrogénio
apresenta maior difusividade nela (de quatro a seis ordens de magnitude maior que
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na austenita) [112]. Como o hidrogénio movel ou difusivel € conhecido por causar
fragilizacdo, a ferrita é altamente suscetivel a fratura assistida por hidrogénio
[113,114]. Por outro lado, a austenita geralmente € muito menos sensivel ao
trincamento assistido por hidrogénio, tendo uma solubilidade de hidrogénio muito alta
(trés ordens de magnitude maior do que na ferrita) [112], mas difusividade muito baixa.
Como consequéncia, maiores teores de austenita no aco promovem maior resisténcia
a fratura assistida por hidrogénio [32,115], no entanto, o hidrogénio ndo difusivel
diminui a resisténcia a corrosao local, levando a maior suscetibilidade a corroséo por
pites (concentrada preferencialmente nos graos austeniticos) [116].

O hidrogénio apresenta menor difusividade no AID que em um aco ferritico
devido ao aprisionamento nas interfaces ferrita-austenita [108]. Quando o hidrogénio
esta presente na microestrutura duplex, a distancia necesséria para cruzar o grao de
austenita € muito menor do que em um aco austenitico puro (apenas uma ordem de
magnitude - entre aproximadamente 2 a 9 um). Isto implica em tempos de difusdo
mais curtos e € possivel que ocorram trincas na austenita do AID [27].

Se o0 aco tiver maior propensdo a fragilizacdo, tera menos propensdo a
corroséo e vice-versa. O hidrogénio absorvido nos acos aumenta a taxa de corrosao
dos mesmos [117] ao passo que o hidrogénio emitido por locais de aprisionamento
durante cargas mecanicas melhora a resisténcia a corrosao localizada, isso pode levar
a fragilizacdo. Portanto, ter uma dispersdo uniforme de hidrogénio diminui a
susceptibilidade a corrosao localizada, e essa dispersao uniforme é mais provavel de
ocorrer em microestruturas com tamanhos de grédo menores [69].

Em geral, assume-se que uma microestrutura mais fina aumente a resisténcia
contra danos de hidrogénio [7,118]. Os limites dos graos sao conhecidos por serem
locais favoraveis para a acomodacéo do hidrogénio, entdo a microestrutura de graos
mais finos pode prender mais hidrogénio com menos danos induzidos ao grao [69].
Uma microestrutura mais grosseira tende a apresentar maior suscetibilidade ao
trincamento assistido por hidrogénio [119]. No entanto, ilhas austeniticas maiores séo
mais eficientes para apreender uma fissura de propagacéao [120].

Embora a fase de austenita tenda a aliviar a ferrita da deformacéo plastica
durante o carregamento mecanico por causa de sua maior quantidade de sistemas
compactos para acomodar a deformacdo plastica, a microestrutura duplex € mais
afetada pela fragilizacdo da ferrita do que a fragilidade da austenita e sua ductilidade

torna-se critica para a resisténcia a fragilizacao por hidrogénio [69].
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Kim et al. [26] mostraram que 0 aumento da porcentagem de nitrogénio na
composicdo do aco aumenta a resisténcia a fragilizacdo por hidrogénio, reduz a
difusividade do hidrogénio nos acos e, consequentemente, a profundidade da zona
fragilizada ou afetada é menor.

Elevados teores de nitrogénio também reduzem a probabilidade de formacéao
de martensita induzida por deformacéo [69], mas em alguns casos, ha formacéao de
martensita € proximo a fratura, independente da taxa de deformacdo [121].
Aproximadamente 85% das trincas se iniciam ao longo de regides onde a martensita
esta presente e cerca de 15% se inicia nos centros de grdo de ferrita ou bainita dos
acos TRIP [122].

Em termos de caracteristicas de fratura, em geral a superficie de fratura é
caracterizada pela clivagem da ferrita e pelos picos e vales de austenita [123]. De
acordo com Laureys et al. [122], a AIDE esta principalmente associada a fratura tipo
clivagem e fratura intergranular ondulada. A HELP esta relacionado a fratura por
banda deslizante, enquanto a HEDE parece apresentar fratura intergranular
quebradica. No entanto, ndo existe uma caracteristica de modo Unico, especialmente
guando se trata de AID. O modo de fratura depende da composi¢cdo do material
estudado, sua condicdo metallrgica (fases e suas quantidades), ambiente de
exposicao, quantidade de hidrogénio, temperatura e condicfes de carregamento
[27,122]. Aumentar a quantidade de hidrogénio, por exemplo, pode causar uma
transicdo de trinca intergranular e transgranular para puramente transgranular,
indicando que a fase CFC pode ser tao fragilizada quanto a fase CCC quando ha um
fornecimento adequado de hidrogénio [27,122].

A microestrutura (forma, tamanho e orientacéo) e os defeitos/danos no interior
do material devem ser considerados na avaliacao da difusividade e concentracéo do
hidrogénio e da suscetibilidade ao hidrogénio, pois os valores podem oscilar mesmo

gue o material estudado seja 0 mesmo, como pode ser visto na tabela 3.3 [124].
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Tabela 3.3 — Coeficientes de difusdo de hidrogénio nos acos inoxidaveis duplex.

. Coeficiente de Temperatura
Modelo/Material difusdo m2.s (°C)/Aqu)tenita %)
Calculado
Grosseiros 7,1x10% 20/50
Fino 6,9x1014 20/50
Alongados 1,010 20/50
Da literatura
SAF 2205 (125) 6,4x10% 25/-
2205 (7) 3,6 — 4,8¢104 25/42
SAF 2205 (126) 2,8 —3,0x101° 22/49
URANUS B50 (108) 1,5x1014 22/44
H25N5M (127) 1,8x10%2 — 1,0x1013 25/40
SAF 2507 (126) 1,1x10°1° 22/49
2205 (128) 2,1x104 -/50

Fonte: Adaptado de [124].

De acordo com Owczarek e Zakroczymski [129], o coeficiente de difusdo na
ferrita € 1,5x10'11 m2.s! e o coeficiente de difusdo da austenita é 1,4x1016 m2.s1.
Comparando-se os valores dos coeficientes de difusdo da austenita e da ferrita com
os dos AID, apresentados na tabela 3.3, percebe-se que o coeficiente de difusdo dos
AID é relativamente baixo, entdo quando o hidrogénio € liberado, ele ndo se recombina
rapidamente [130]. Como o coeficiente de difusao é relativamente baixo, a quantidade
de hidrogénio difusivel reduz em direcdo ao centro da amostra, como pode ser visto
na figura 3.11.

Figura 3.11 — Quantidade de hidrogénio difusivel nas amostras apés
remocédo de 0, 5 ou 10 ym de espessura das camadas superficiais
de ambos os lados de amostras um ago TWIP 22Mn-0,6C.

1,20
(=] ! N
@ _ 1,00 § o
2t ' F ~ Tamanho médio de
j§ &0,80 £ " gréo (d/mm)= 0,58
.CE E
o = F
gEO,BO -
T .2 i
ﬁ E 040 1 Tamanho medio de
E5 050 + " grdo (d/mm)= 21
=5 N
c 0,00 b e

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
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Fonte: Adaptado de [131].
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Acos que nao foram trabalhados a frio tém as interfaces solido-solido
(carbetos, nitretos e particulas de segunda fase) como os locais de aprisionamento
preferenciais mais provaveis. Quando um aco € deformado, sédo produzidos defeitos
como discordancias e microtrincas, importantes locais de aprisionamento a serem
considerados e estudados. Além disso, o aumento do trabalho a frio eleva a
guantidade de hidrogénio absorvido e o hidrogénio molecular pode ser retido dentro
dos volumes das microfissuras, o que poderia dar uma contribui¢cao significativa para
o0 modo/mecanismos de deformacao envolvidos [110]. Embora as discordancias sejam
bons locais de aprisionamento, Turk et al. [104] estabeleceram que para martensita e
ferrita altamente deformada com tamanho de grdo médio pequeno, os limites de gréao
ainda séo locais de aprisionamento mais eficazes do que discordancias.

Afim de melhorar as propriedades mecéanicas dos acos inoxidaveis, o
endurecimento por trabalho a frio € utilizado e ele pode causar mudancas, tais como
endurecimento, alteracdes de fase ou microestruturais, a difusdo ou multiplicacédo de
discordancias ou a formacdo de maclas, que podem alterar a suscetibilidade a
fragilizacé@o por hidrogénio [17]. Como ha pesquisas que indicam uma diminuicdo da
sensibilidade ao hidrogénio com a pré-deformacao [27,132] e outras que indicam um
aumento da fragilizacdo por hidrogénio [17,18], cada material tende a se comportar
diferentemente e sdo necessarios testes para avaliar cada um.

Para acos inoxidaveis super duplex, Elhoud et al. [19] provaram que quanto
maior a porcentagem de pré-deformacdo, maior a profundidade da zona de
fragilizacdo. Além disso, notaram um aumento da severidade das trincas secundarias
ao longo da superficie externa dos corpos de prova. Tao et al. [29] descobriram que
quando o AID 2205 é carregado com hidrogénio e tem baixa pré-deformacao (até 5%),
as trincas comecam preferencialmente na ferrita, mas quando a pré-tenséo € elevada
(para mais de 5%), as trincas tenderam a iniciar na austenita. Assim como Elhoud et
al., eles também alegaram que quanto mais um AID é pré-deformado, maior é a

suscetibilidade ao hidrogénio.
3.4 SINTESE INTEGRADORA
Vérios trabalhos foram realizados anteriormente na area de deformacéo

criogénica de cobre, prata, acos e outros metais, mas a maioria deles utiliza técnicas

de caracterizacdo de amostras ap0s a deformagdo. Ha alguns trabalhos que utilizam
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a deformacdo com difracdo de raios X in-situ, inclusive para os AID, entretanto ha
poucos trabalhos com a combinacéo de ensaios mecanicos com a difracéo de raios X
in-situ em baixas temperaturas e temperaturas criogénicas.

Estudos indicam que existem condi¢Bes 6timas de temperatura e taxa de
deformacé&o que possibilitam um ganho de propriedades, em termos de resisténcia e
ductilidade, portanto pretende-se estudar as propriedades dos AID com a variacao da
temperatura de ensaio e da taxa inicial de deformagao.

Além disso, a difracdo de raios X in-situ permite que dados sejam coletados
ao longo do ensaio, sem a perda de informacdo. E possivel separar os dados
referentes a cada fase do material (austenita e ferrita). Portanto, este trabalho tem a
intencdo de dar uma pequena contribuicdo no entendimento da influéncia da pré-
deformacéo, da temperatura, da taxa inicial de deformacao e da hidrogenacao para o

comportamento dessas fases ao longo dos ensaios.
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4 MATERIAIS E METODOS

4.1 MATERIAL INICIAL

Os materiais estudados foram os acos inoxidaveis do tipo lean duplex, LDX
2101® e LDX 2404, fornecidos pela Outokumpu. O 2101 atende a especificagdo do
grau UNS S32101 e europeu EN 1.4162, enquanto o 2404 atende ao grau UNS
S82441 e ao EN 1.4662 europeu.

Suas composicdes quimicas foram analisadas usando-se o espectrémetro de
emissao Otica, AMETEK SPECTROMAXX, do laboratorio do Centro Nacional de
Pesquisa em Energia e Materiais (CNPEM). Os valores obtidos pelas analises
quimicas sdo apresentados na tabela 4.1.

Tabela 4.1 — Composi¢éo quimica (% em peso) dos acos LDX 2101 e LDX 2404.
Material| C Si Mn P Cr Mo Ni N Cu S
2101 |0,028 0,680 5,155 0,020 21,345 0,295 1,835 0,210 0,295 0,017
2404 (0,026 0,340 2,845 0,007 23,660 1,595 3,845 0,245 0,395 0,014
Fonte: A autora.

Usando as composi¢des quimicas e as equacdes (1) e (2), a porcentagem de
cada fase foi calculada e comparada com os valores experimentais obtidos pela
analise EBSD. A porcentagem de fase de cada um dos AID estudados neste trabalho

€ apresentada na tabela 4.2.

Tabela 4.2 — Porcentagens de ferrita e austenita nos acos inoxidaveis duplex.

Aco Método Austenita (%) Ferrita (%)
2101 Equacbes 48,1 51,9
2101 EBSD 47,5 52,5
2404 Equacbes 49,1 51,9
2404 EBSD 52,5 47,5

Fonte: A autora.

4.2 METODOS EXPERIMENTAIS

A principio, o projeto de doutorado envolvia a realizacao de ensaios variando-
se a temperatura e a taxa de deformacéo e para tanto, utilizaram-se as amostras sub-

size, como sera explicado mais adiante na metodologia. Visto que o projeto da
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Petrobras em desenvolvimento pelo grupo de pesquisa envolvia a analise de um aco
inoxidavel super duplex 2507 pré-deformado, foi de interesse do grupo realizar as
mesmas andlises para os AID 2101 e 2404, para fins de comparacéo. Posteriormente,
sucedeu-se a oportunidade da realizagéo de parte do doutorado no Japéo, programa
o qual € chamado pela CAPES de doutorado sanduiche. No doutorado sanduiche,
foram feitos ensaios adicionais para o AID 2404. Ja que os corpos de prova utilizados
possuem diferentes geometrias, separou-se o trabalho em: projeto criogénico, projeto
Petrobras e doutorado sanduiche, como pode ser visto subsequentemente.

4.2.1 Analise Metalografica

As amostras foram lixadas nas lixas de 80 # a 1200 #, depois foram
eletropolidas usando o equipamento de polimento eletrolitico Buehler ElectroMet 4,
com 50 mL de HCIO4 (acido perclorico), 750 mL de etanol, 140 mL de H20. Os
parametros foram selecionados de acordo com as dimensdes da amostra, mas eram
geralmente em torno de 15 segundos, com corrente e tensdo aproximadas de 1 A e
25 V, respectivamente.

O ataque térmico foi feito com macarico e gas oxidante com a seguinte
composicao: 32% isobutano, 60% butano, 6% propano. As amostras foram aquecidas
por 1 minuto seguido por resfriamento em agua a temperatura ambiente, repetindo-se
este mesmo processo mais uma vez. Os 6xidos se formam preferencialmente nos

graos de austenita, fazendo com que apresentem uma coloracdo marrom claro.

4.2.2 Microdureza Vickers

As durezas Vickers da austenita e ferrita foram medidas na direcdo normal
nas amostras apds o ataque, com uma carga de 245,2 mN, realizando uma matriz de
indentacdo, conforme mostra a figura 4.1. Apenas consideraram-se as indentacdes
gue se apresentavam contidas completamente em uma das fases e as demais foram
descartadas. Fez-se a média das indentacfes em cada fase, considerando-se ao

menos dez medidas por fase.
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Figura 4.1 — Imagem ilustrativa da matriz de dureza utilizada
para medir a dureza de cada fase.

Fonte: A autora.

O ataque térmico foi feito com macarico e gas oxidante com a seguinte
composicdo: 32% isobutano, 60% butano, 6% propano. As amostras foram aquecidas
por 1 minuto seguido por resfriamento em agua a temperatura ambiente, repetindo-se
este mesmo processo mais uma vez. Os 6xidos se formam preferencialmente nos

graos de austenita, fazendo com que apresentem uma coloragdo marrom claro.

4.2.3 XTMS

As DRX deste trabalho foram feitas no CNPEM, na estacdo experimental
XTMS (X-ray Scattering and Thermo-Mechanical Simulation), na parte da linha XRD1
alocada no anel sincrotron UVX no Laboratorio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS) em
Campinas — S&o Paulo. O equipamento utilizado foi o simulador termomecéanico da
Gleeble 3S50%, apresentado na figura 4.2.
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Figura 4.2 - Camara do simulador termomecanico da Gleeble 38_50®.
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Fonte: A autora.

Os dados de difracdo foram coletados com energia de feixe de 12 keV
(A=1,0332 x 10'1° m), com radiag&o sincrotron, em intervalos de tempo de 3 s durante
0s ensaios de tragao, de 42° a 58° (detector 1) e de 60° a 77° (detector 2) (20).

Maiores detalhes da técnica XTMS séo encontrados nas referéncias [131] e
[132].

4.2.4 Andlise da Taxa de Encruamento e de Crussard-Jaoul Modificada

A partir de analises da taxa de encruamento, é possivel tirar informacoes
importantes em relacdo a capacidade de encruamento e mudancas microestruturais
ao longo da deformacdo dos materiais [135-137]. A tensdo verdadeira (o,) € a
deformacgédo verdadeira (g,) sdo relacionadas com a tensdo e a deformacdo de
engenharia, pelas equacotes (11) e (12):

o,=0(1+¢) (11)

g =m(1+¢) (12)
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A analise de Crussard-Jaoul (C-J) modificada é muito empregada no estudo
do encruamento em materiais multifasicos que obedecem a equacdo de Swift e
também a equacéo de Hollomon, como os AID [135-137]. Ela é descrita pela equacgéo
(13) a sequir:

do,
ln( ) = (1 —n)lno, — InKn (13)
de,

Onde In (%) € a taxa de encruamento, (1-n) é a inclinagédo da curva In (Z—Z)

v

versus Ing,, K € uma constante e n € o expoente de encruamento.

Na figura 4.3 € apresentada a andalise de Crussard-Jaoul Modificada do
trabalho de Ji et al. [138], em um aco inoxidavel austenitico 310S, nas condi¢cdes
recozida e de pré-deformacdo de 10% e 30%, de amostras hidrogenadas e nao
hidrogenadas. Park et al. [18] também fazem uma pesquisa semelhante, mas

utilizando o ago 316 L.
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Figura 4.3 — Analise do comportamento de amostras hidrogenadas (H) e néo hidrogenadas (NH).
(a) Curvas de taxa de encruamento (da,/de,) para o aco 310S, nas condi¢Bes recozida (0%), e
pré-deformada (10% e 30%). Graficos de In(do,/de,) — In o, para a andlise de Crussard-Jaoul
modificada, para as condi¢g8es (b) recozida, (c) com 10% de pré-deformacéo e (d) com 30% de
pré-deformacao.
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Fonte: Adaptado de [138].

As anadlises do comportamento dos a¢os quando submetidos a uma tensao de
tracdo se baseiam em cinco estagios (A-E), [18,138,139] sendo eles:

(A) Recuperacdo dinadmica de discordancias e auséncia de maclacdo
mecanica;

(B) Forte influéncia de maclacdo mecanica primaria, com direcbes de
crescimento similares na austenita;

(C) Fraca influéncia de maclagcdo mecéanica primaria;

(D) Forte influéncia de maclagcdo mecéanica secundaria, com diferentes dire¢cdes
de crescimento;

(E) Formagéo de feixes espessos de maclas, rearranjo de discordancias e

diminui¢do da maclacao.

Ding et al. [136] reportaram trés estagios para um AID, sendo eles:
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(A) Inicio do escorregamento planar na austenita e emaranhado de
discordancias na ferrita;

(B) Estruturas de rede de Taylor de baixa energia, ou seja, emaranhados de
discordancias em materiais com deslizamento ondulado e microbandas
desenvolvidas na austenita e formacdo de mais emaranhados de
discordancias na ferrita;

(C) Interagéo entre as microbandas.

Para um AID 2304, Moura et al. [137] reportaram seis estagios, mas para

ensaios realizados em elevadas temperaturas.

4.2.5 Tratamento dos Dados de DRX

Para o tratamento dos dados e ajuste dos perfis de DRX, foram escolhidos 10
perfis de difragdo regularmente entre os graus de deformacdo das amostras até a
fratura. Como exemplo, a figura 4.4 mostra 0 ensaio realizado com a amostra full-size,
com 0% de pré-deformacéao (reducéo de espessura por laminacao) do aco inoxidavel
lean duplex 2101, na condi¢cdo de temperatura ambiente, e os graus de deformacéao
escolhidos para tratamento e obtencédo de dados de posicao, intensidade e largura a
meia altura (FWHM — Full Width at Half Maximum) e largura integrada (Integral
Breadth) dos picos de difracéo.

Os perfis de difracdo selecionados para tratamento, de todas as demais

amostras sao apresentados NnoS anexos.
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Figura 4.4 — Perfis de difracdo em funcédo da deformacéo
para amostra full-size ensaiada na linha XTMS do aco
inoxidavel duplex 2101, na condicdo de temperatura
ambiente, com 0% de pré-deformacao.
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Fonte: A autora.

Durante os ensaios, devido a fatores instrumentais, ocorre o alargamento dos
picos e para que este alargamento seja corrigido, utiliza-se a equacédo de Caglioti,

dada pela equacéo (14).

p?=Utan?6 + Vtanf + W [14]

Onde B € a largura integrada dos picos de difracdo, 8 € o angulo de difracdo
e U, V e W séo os coeficientes da equacao [140]. Para a determinagdo do fator
instrumental, foi utilizado um padréo de itria (Y203) de alta pureza, pois o alargamento
causado por fatores relacionados a amostras de alta pureza pode ser negligenciado e
o alargamento resultante pode ser atribuido ao fator instrumental [141,142].

As funcbes mais utilizadas para tratar os perfis de difracdo sdo do tipo
Gaussiana e Lorentziana (método de Voigt), pseudo-Voigt, e Pearson VII [143,144].
Para a obtencao da largura intrinseca dos perfis de difracdo, realiza-se a corre¢cdo do
fator instrumental dos perfis de difracdo. Neste estudo, as correcdes do fator
instrumental dos dados foram feitas no software Highscore® Plus, com a utilizagdo da
funcao de distribuicéo do tipo pseudo-Voigt, que fornece a separacao dos coeficientes
da equacdo de Caglioti, referentes as por¢cdes Gaussiana e Lorentziana dos perfis
[144].
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Durante os experimentos, a superficie de difracdo é afetada por mudancas
nas dimensdes da amostra, as quais estéo relacionadas a deformacao e temperatura,
logo se fazem necessérias as corre¢des das mesmas. Elas sao feitas utilizando-se as

equacoes (15) e (16) respectivamente (145):

A(20) = tan”™ <(£) (dettd> (Se:e(r?foii))S))) (15)

(14 sen(w
1(20) = (Iobs(ze))e< e (16)

Onde 4(260) é a posicao corrigida do angulo de difracdo, 26.»s € 0 angulo
observado/real, t é a espessura da amostra, w € o angulo do feixe incidente, ¢ é a
deformacéo da amostra, detd é a distancia entre o centro do detector e regido irradiada
da amostra, 1(26) é a intensidade integrada corrigida, I.»s(20) é a intensidade integrada
medida e 6 € o angulo corrigido do pico de difracdo. Como a temperatura foi controlada
durante os ensaios com o uso de termopares acoplados as amostras, considerou-se
que a deformacéo induzida pela variacdo de temperatura € praticamente nula.

ApoOs as correcoes, faz-se ainda necessario o pos-tratamento de dados de
quantificacdo de fases, realizadas no Excel®.

Segundo Cullity [146], o método da comparacédo direta pode ser aplicado de
forma sistemética para amostras policristalinas e a partir dele, pode ser feita a
guantificacdo de fases por DRX. O total das intensidades integradas de todos os picos
de difracdo para cada fase na mistura € proporcional a fracdo volumétrica daquela
fase [146,147]. Assim, a intensidade integrada de qualquer pico de difracdo hkl de

uma fase i, € dada pela equacéo (17):

B KRy,

Ihkl
2u

) (17)

Onde K e Rk dados pelas equagdes 18) e (19), respectivamente:
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LA\ [ /1oy e*
k= (32m‘> I(E) Wl (18)
1 , 1+ cos?26 Com
R = (ﬁ) l|F| 14 <m>l (e™™) (19)

Onde [i#kl é a intensidade integrada do feixe difratado para o plano (hkl) da

fase i; i é afase y, a' ou ¢; K é o fator instrumental; R & o fator de espalhamento, e
depende de 6, do espacamento interplanar dos planos hkl, da composicdo e da
estrutura cristalina da fase i, V: é a fracdo volumétrica da fase i, v € o volume da célula
unitaria, F é p fator estrutura para o plano de reflexdo hkl, p € o fator multiplicidade,
e~2m é o fator temperatura, A € o comprimento de onda do raio incidente (A=1,0332 x
1019 m), u é o coeficiente linear de absorcéo, A é a area da secéo transversal do raio
incidente, Io € a intensidade do raio incidente, r é o raio do difratbmetro, e é a carga
do elétron e m é a massa do elétron.

Como o raio incidente utilizado neste trabalho foi produzido em um anel
sincrotron e o plano de difracdo é vertical, ndo ha perda de intensidade pelo efeito de
polarizacédo, e o fator polarizacdo sera igual a 1 [145]. Entdo somente o efeito do fator
de Lorentz deve ser considerado, descontando o efeito do fator polarizacdo na

equacao (19). O fator de Lorentz, de forma isolada, é dado pela equacgéo (20):

1
4‘5@”2 Hhklcosehkl

L) = (20)

Os dados de microdeformacédo aparente (¢) e de tamanho de cristalito
aparente (D) também sdo retirados do software Highscore® Plus, os quais levam em
consideracdo o método de Williamson-Hall.

A partir dos dados de microdeformacédo aparente, é possivel calcular a

densidade de discordancias (p), utilizando-se a equagéo a seguir [148]:

_ 3( £ )2 21)
P =7\0.224b

Onde b é o vetor de Burgers (0,254 nm).
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4.2.6 Reducio de Area
A ductilidade das amostras foi avaliada utilizando-se o célculo da reducéo de

area (RA) da secéo transversal da superficie de fratura, de acordo com a equacao a

sequir.

area inicial—area final

RA = ( )Xzoo (22)

area inicial
4.2.7 Hidrogenacgao

Para diminuir o ruido na andlise de difracéo de raios X (DRX), um dos lados
das amostras foi lixado até 1200 #. O carregamento de hidrogénio foi feito utilizando
1L de &gua, 5,5 mL de H2SO4 e 0,01 g de solugéo de As20s.

A fonte com controle de corrente utilizada foi da QJE, Modelo QJ3003XIlll, com
um conjunto de nobreak e temporizador acoplado ao sistema. No sistema, as amostras
sdo posicionadas em um suporte confeccionado em fio de Nichrome de 1 mm de
diametro, sendo o eletrodo de platina posicionado em meio ao par de amostras

hidrogenadas, como mostrado na figura 4.5.

Figura 4.5 — Aparato experimental para utilizado para a hidrogena¢éo das amostras.

Fonte: A autora.
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A densidade de corrente foi determinada pela raz&do entre a corrente medida
pela area da amostra, mantida em 20 mA/cm? (200 A/m2) [149]. Para as amostras sub-
size, o carregamento foi realizado em trés dias e meio, com corrente elétrica de 0,8 A
e eletrodo de platina. Este tempo foi estabelecido pois as amostras estavam partindo
durante a hidrogenacéo quando deixadas uma semana. Para as amostras full-size, o
tempo de carregamento foi de sete dias.

ApGs o carregamento, as amostras eram retiradas da solugéo e do sistema de
hidrogenacéo, lavadas com agua corrente e colocadas em nitrogénio liquido até o
momento da realizacdo dos testes mecanicos, os quais foram feitos em até uma

semana apos a retirada dos corpos de prova da solucéo.

4.2.8 Andlise do Teor de Hidrogénio

Para as andlises de teor de hidrogénio, foram cortadas amostras com
aproximadamente 2 mm de largura, 2 mm de espessura e 40 mm de altura, as quais
foram carregadas com hidrogénio utilizando-se 1 L de agua, 5,5 mL de H2SO4 e 0,01
g de solugéo de As20s, corrente elétrica de 0,4 A e eletrodo de platina, por 7 dias. Em
seguida, as amostras foram cortadas em pedacos menores, para terem uma altura
maxima de 8 mm e foram guardadas em eppendorfs e inseridas em nitrogénio liquido.
As andlises foram feitas até uma semana apoés a hidrogenacao.

As andlises foram feitas em um equipamento determinador de hidrogénio,
nitrogénio e oxigénio LECO TCH600 no Servico Nacional de Aprendizagem Industrial
(SENAI) de Rio Claro — SP.

4.2.9 Indice de Fragilizacdo por Hidrogénio

O indice de fragilizacdo (IF) é utilizado quando se deseja analisar se um acgo
sofreu fragilizacdo por hidrogénio ou ndo e em que magnitude [150]. Neste estudo,
utilizou-se a deformacdo de engenharia como base para analisar o grau de
fragilizacdo. Os calculos foram feitos de acordo com base na porcentagem de
deformacédo de engenharia para cada condi¢do (0, 11 e 22% de pré-deformacéo),
comparando-se as amostras sem hidrogenar com as hidrogenadas. A equacéo

utilizada para os célculos de IF é apresentada a seguir:
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€amostra nio hidrogenada—€amostra hidrogenada
IF = ( x100 (23)
€amostra nio hidrogenada

4.2.10 Projeto Criogénico

Tanto o AID 2101, quanto o AID 2404 foram laminados em TA até chegar a
uma espessura de aproximadamente 1 mm. A seguir, eles foram cortados com jato
d’agua, segundo o desenho mostrado na figura 4.6. Apds o corte, 0s corpos de prova
foram tratados termicamente por recozimento (ou solubilizacédo), em uma temperatura
de aproximadamente 1050 °C, mantidos por 15 min e resfriados em agua. Por fim,

foram lixados partindo-se de uma granulometria de 80 # até 1200 #.

Figura 4.6 — Dimensdes do corpo de prova (sub-size) utilizado,
em milimetros.

Fonte: A autora.

Para simplificar como foi feito o procedimento experimental, tem-se o

fluxograma apresentado na figura 4.7.
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Figura 4.7 — Fluxograma do procedimento experimental para amostras sub-size.
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Fonte: A autora.

Para os ensaios de ambos os materiais, as medidas foram desenvolvidas com
energia de feixe de 12 keV (A=1,0332 x 101® m), com radiagéo sincrotron, e a taxa de
deformacdo de 2x10%s, nas seguintes temperaturas:

A) Temperatura ambiente (TA) 25 °C (298 K);

B) -5 °C (268K);

C) -90 °C (183K);

D) -135 °C (138K);

E) Temperatura criogénica (TC) -180 °C (97K).

E em TA e TC, com taxas de deformacdes iniciais de:
A) 2x10°s7;
B) 1x1073s7;
C) 7x10%s?;
D) 2x10*s?;
E) 5x10°s™.

Visto que as amostras utilizadas sdo menores e pela necessidade de realizar
ensaios com variagdo de temperatura, foi utilizado um aparato experimental

desenvolvido pelo professor Osvaldo Mitsuyuki Cintho, para o uso na XTMS. Este
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aparato consiste em uma parte de aco, fixada em bases de cobre, por onde havia fluxo
de nitrogénio liquido o qual, resfriava a amostra por conducdo. Para a fixacdo da
amostra, foram utilizados parafusos nas cabecas e nos ombros. Adicionalmente, para
o0 controle de temperatura, termopares foram fixados inicialmente na cabeca da
amostra, para teste, com o auxilio do parafuso, como mostra a figura 4.8. Nos
experimentos posteriores, os termopares foram soldados proximos ao centro das

amostras, possibilitando um controle de temperatura mais preciso.

Figura 4.8 — Imagem do aparato experimental utilizado para o resfriamento e fixacdo da amostra
durante os ensaios na XTMS.

Fonte: A autora.

4.2.11 Projeto Petrobras

Tanto o AID 2101 quanto o AID 2404 foram fresados até as espessuras
desejadas e em seguida laminados, afim de se obter as pré-deformacdes escolhidas
para uma espessura final de aproximadamente 2 mm. Os valores de espessura pos
fresagem e porcentagem de pré-deformacao sédo apresentados na tabela 4.3.
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Tabela 4.3 — Espessura das chapas antes da laminacéo.

Pré-defomacéao (%) Espessura inicial (mm)
0 2,00
11 2,25
22 2,56

Fonte: A autora.

Apods a laminagao, as amostras foram cortadas por jato d’agua na diregéao de

laminacdo, como mostra a figura 4.9.

Figura 4.9 — Dimens@es das amostras full-size em mm.

Direcao de laminagao

——

Fonte: A autora.

Para a diminuicdo do ruido gerado nos ensaios de DRX, as amostras foram
lixadas de um lado até 1200 #, seguido de hidrogenacéao por sete dias, utilizando-se a
solucéo de 1 L de agua, 5,5 mL H2SO4 e 0,01 g de As203, com densidade de corrente
de 20 mA/cm? (200 A/m?) e eletrodo de platina.

Em seguida, as amostras foram inseridas em nitrogénio liquido até o momento
dos testes mecanicos, os quais foram conduzidos até uma semana apos o fim da
hidrogenacéo.

As medidas de difragdo de raios X foram realizadas de maneira similar as
feitas nas amostras sub-size, mas com uma taxa de deformacéo de 6,25 x 104 s1. A
figura 4.10 mostra a amostra full-size fixada no equipamento e a incidéncia do laser

do dilatbmetro a laser, que fornece uma resolugao de 10 pm.
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Figura 4.10 — Imagem da amostra full-size fixada no equipamento e do
feixe de laser incidente nas amostras durante os ensaios na XTMS.

Fonte: A autora.

4.2.12 Doutorado Sanduiche

4.2.12.1 Material e Amostras

O material utilizado foi o AID 2404. A figura 4.11 mostra a microestrutura antes
do teste de tracdo. A amostra usada para a microscopia O6ptica foi polida
mecanicamente e subsequentemente atacada com chama oxidante, cuja composicéo
do gas é de 32% iso-butano, 60% butano, e 6% propano. A amostra foi aquecida até
aproximadamente 500 °C, por 2 minutos, e resfriada em dgua a temperatura ambiente.
A ferrita e a austenita aparecem na superficie atacada da amostra como branco e
marrom, respectivamente [151]. Pode-se observar ainda que a austenita possui
maclas de recozimento, indicativo de baixa EFE. A ferrita e a austenita estao alinhadas
com a dire¢cdo de laminacdo (DL). Pelo mapa de fases obtido via difracdo de elétrons
retroespalhados (EBSD), as porcentagens de austenita e ferrita foram determinadas
55% e 45%, respectivamente. Adicionalmente, a microdureza Vickers foi aferida
utilizando-se o durdmetro Shimadzu HMV-2T. As durezas da ferrita e da austenina na
condicdo como recebida foram 213 e 298 HV, respectivamente. A maior dureza da
austenita foi atribuida ao endurecimento por solugéo sélida causado pelos atomos de

nitrogénio.
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Figura 4.11 — Microestrutura das amostras como recebidas, imagens de: (a) Micrografia 6tica,
(b) Mapa de fases, e (c) Figura de polo invertido (IPF) obtidas ao longo da DL via EBSD. ND, TD,
e RD indicam as dire¢des normal, transversal e de lamina¢éo, respectivamente. O passo do feixe

I Ferrita
I Austenita

Fonte: A autora.

O AID 2404 foi fresado até a espessura desejada e entdo laminado afim de
se obter as pré-deformacfes e uma espessura final aproximadamente 1 mm. Estes

valores sdo mostrados na tabela 4.4.

Tabela 4.4 — Espessura das chapas antes da laminacéo.

Pré-defomacao (%) Espessura inicial (mm)
0 1,00
11 1,12
22 1,28

Fonte: A autora.

As amostras mostradas na figura 4.12 foram preparadas a partir das chapas

de 1 mm de espessura por corte a jato d’agua.

Figura 4.12 — Geometrias das amostras para (a) teste de tracéo e (b) TDS e
decoracao de prata, antes do lixamento e do polimento mecénico.
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Fonte: A autora.

Ambas as superficies das amostras foram lixadas e a seguir polidas em uma
maquina de polimento IMT IM-P2, com suspensao de diamante com tamanho de
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particulas de 9 e 3 um. As amostras de tracdo foram polidas eletroquimicamente até
a espessura aproximadamente 0,6 mm. Para o polimento eletrolitico, as amostras
foram totalmente imersas em um eletrélito com a composicao de 2 L de H3PO4, 40 g
de C2H204H20 e 40 g de gelatina, em uma voltagem de aproximadamente 16 V,
agitando a amostra na solucdo por pelo menos 6 minutos. Caso a solucédo de
polimento estivesse muito quente (a temperatura era sentida ao se tocar com as maos
na superficie externa do béquer), o polimento era pausado temporariamente até que
a mesma resfriasse.

Desta vez, a microdureza Vickers foi medida usando-se o durémetro
Shimadzu HMV-G.

4.2.12.2 Caracterizagcdo Mecanica

Os ensaios de tracdo foram iniciados em até 15 min apds a hidrogenacéo. Os
testes de tragdo foram conduzidos com uma taxa de deformacéo inicial 1x104 s em
temperatura ambiente (19 °C). Para a hidrogenacdo, a amostra foi soldada
pontualmente a um fio de aco, com o uso de um soldador de percussdao TYK
Corporation TI-550, com voltagem aproximada de 50 V. O fio de aco e a cabeca da
amostra foram eletricamente isolados com borracha de silicone, deixando-se apenas
a parte central da amostra, com area superficial de 102 mm? exposta, como pode ser
visto na figura 4.13. A hidrogenacéao foi feita galvanostaticamente, utilizando-se um
potenciostato/galvanostato Hokuto Denko HA-151B, com densidade de corrente 10
A/m2 e a amostra foi completamente imersa em uma solug¢édo aquosa de 3% NaCl + 3
g/L de NH4SCN por 7 dias. O contra eletrodo utilizado foi um fio de platina, com
espessura de 0,77 mm de diametro e 750 mm de comprimento (area superficial de
1814 mm?). A amostra foi removida do Sistema de hidrogenacéo e lavada com agua
corrente, sendo inserida a seguir em um equipamento de ultrassom contendo acetona

por 10 s e entdo secada usando-se um secador de amostras.
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Figura 4.13 — Diagrama esquematico do sistema de hidrogenacéo.
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Fonte: A autora.

4.2.12.3 Espectroscopia de Dessorcdo Térmica

Primeiramente, as amostras foram lixadas em ambos os lados, até a lixa de
granulometria 1200# e fez-se o polimento eletroquimico, como explicado
anteriormente, com voltagem utilizada foi de aproximadamente 16 V, agitando
constantemente a amostra, por um tempo entre 5 e 10 min, até que a espessura da
amostra fosse reduzida em 100 pum, para assegurar que ndo houvesse a presenca de
martensita formada durante o processo de lixamento. Em seguida, as amostras foram
soldadas, isoladas e hidrogenadas.

Caracteristicas como dessor¢cdo do hidrogénio e seus isétopos e sitios
aprisionadores podem ser investigados usando-se a espectroscopia de dessorcao
térmica (TDS). Esta técnica envolve medidas precisas da taxa de dessorcédo de
atomos de hidrogénio como soluto ou aprisionados no material, quando aquecendo as
amostras a uma taxa de aguecimento conhecida, sob ultra alto vacuo, ~10 pPa [106].

Neste trabalho, a quantidade de hidrogénio foi medida por TDS com um
espectrometro de massa quadripolar (figura 4.14), com uma taxa de aquecimento de
100 °C/h de temperatura ambiente até 800 °C, usando as amostras mostradas na
figura 4.12(b), que possui area exposta de 487 mmz2. Foram feitos seis testes de TDS,
trés testes das amostras sem hidrogenacao e trés apés a hidrogenacéo. A quantidade

de hidrogénio dessorvido da temperatura ambiente até 400 °C foi definida como
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hidrogénio difusivel, que apresenta um importante papel na fragilizacdo por
hidrogénio. As analises de TDS foram conduzidas em até 20 min apés o fim da

hidrogenagao.

Figura 4.14 — Equipamento de TDS.
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Fonte: A autora.
4.2.12.4 Microestrutura e Caracterizacdo de Danos

Apos os ensaios de tracdo, uma parte da amostra fraturada foi usada para
analise fractografica e outra parte para caracterizar danos e microestruturas no interior
a amostra. A superficie de fratura, danos e microestruturas foram observados usando-
se um microscopio eletronico de varredura (MEV) de bancada, de baixo vacuo, Hitachi
TM4000 Plus. As amostras foram polidas até apresentarem superficie espelhada, com
suspensao de silica coloidal com tamanho de particula de 60 nm. Medidas de EBSD
e imagem de contraste de canalizacdo de elétrons (Electron Channeling Contrast
Imaging — ECCI) foram feitas em torno dos danos com uma voltagem de aceleracao
de 15 kV. Neste estudo, danos indicam trincas ou vazios. Varias imagens de MEV
foram obtidas da ponta da trinca e em distancias de 0,5, 1,0, 1.5 e 2,0 mm da ponta
da trinca, ao longo da espessura da amostra nestas distancias especificas. A area
danificada foi quantificada em termos da fracdo da area danificada (com o uso do
software ImageJ), do nimero de incidentes por area e do tamanho médio de dano. A

fracdo de area danificada (Da) foi definida como na equacéo (24):
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Dy =— (24)

Onde A4 € a area transversal danificada e Aa € a area total da regido
observada. O numero de incidentes de danos por area (n) € definido pela equacao
(25):

N (25)

Onde N é o nimero de defeitos. O tamanho médio de dano (dmed) € definido

pela equacao (26), como:
D
Amea = 7(1 (26)

O tamanho minimo de trincas e vazios que foram considerados durante a
quantificagdo foram de 0.02 um?2. Foi tragcado um gréfico de area danificada versus
deformacgéo. A reducdo de espessura para cada local da amostra fraturada foi
utilizada, podendo ser correlacionada quantitativamente com a deformacéo

equivalente.
42125 Decoracao de Prata

A decoracdo de prata permite a visualizagdo dos locais nos quais a
concentracdo de hidrogénio € maior, pois os atomos de hidrogénio reagem com a
solucdo contendo ions de prata, formando prata metélica, a qual se deposita na
superficie da amostra na forma de particulas [152,153].

As amostras para o0 ensaio de decoragao de prata, mostradas anteriormente
na figura 4.12(b), foram lixadas, polidas e hidrogenadas conforme procedimento
realizado e descrito anteriormente. A diferenca foi que a amostra foi hidrogenada por
4h. A reducédo do tempo de hidrogenacédo se deve a sensibilidade do comportamento
da deposicéo de prata frente a presenca de camadas de contaminagéo que podem se

formar durante a hidrogenacdo. O menor tempo de hidrogenacdo reduz a
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profundidade da zona afetada por hidrogénio, mas a tendéncia qualitativa da
distribuicdo do fluxo de hidrogénio se mantém, visto que a distribuicdo de particulas
de prata depositadas indica o fluxo de hidrogénio da microestrutura proxima a
superficie.

Uma hora antes do fim da hidrogenacédo, a solucdo aquosa de 4,3 mM
AgK(CN)2 foi preparada. Apdés o término da hidrogenacdo, as amostras foram
levemente polidas utilizando-se o pano de polimento utilizado para o polimento final
(silica coloidal), apenas com &gua corrente por 30s afim de se remover a
contaminacdo formada durante a hidrogenacdo. Em seguida, as amostras foram
inseridas na solucéo de AgK(CN)z por 30 min. Apos observacéo da deposigao de prata
na superficie das amostras por imagens de elétrons secundarios, as amostras foram
polidas com suspensédo de silica coloidal e suas superficies foram analisadas por
EBSD/ECCI com voltagens de aceleracdo de 15 e 30 kV, respectivamente, afim de

identificar as fases, regides e defeitos.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 PROJETO CRIOGENICO

5.1.1 Ensaios de Tracgao

Tsuchida et al. [15] reportaram mudan¢a de comportamento em dois agos
inoxidaveis duplex distintos, variando-se a taxa de deformacédo e esperava-se que
esta mudanca na taxa inicial de deformacdo apresentasse mudancas no
comportamento mecanico dos AID em estudo neste trabalho, mas como como pode

ser visto na figura 5.1, nenhuma tendéncia clara pode ser observada.

Figura 5.1 — Curvas de tenséo x deformacdo das amostras sub-size, variando-se as
taxas iniciais de deformacédo para as condi¢des (a) 2101 em TA,; (b) 2404 em TA; (c)
2101 em -180°C — TC e (d) 2404 em TC.
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Fonte: A autora.



74

O fato de que nao foi observada uma clara tendéncia foi confirmado

analisando-se a reducéo de area em funcéo da taxa de deformacéo, apresentada na

figura 5.2.

Figura 5.2 — Gréfico de reducado de area em funcao da taxa inicial de
deformacéo, das amostras sub-size.
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3x10°

Os resultados dos testes de tracdo mantendo-se a taxa de deformacéo inicial

constante (2x10%s) e variando-se a temperatura dos ensaios para ambos os AID

podem ser vistos na figura 5.3. Percebe-se que com a diminuicdo da temperatura, em

geral ambos os acos apresentam aumento de resisténcia mecanica (limites de

escoamento e de resisténcia). Em temperatura ambiente, o AID 2101 apresenta maior

alongamento, mas a diminui¢éo da temperatura leva a reducéo de alongamento deste

AlD, ao passo que o AlID 2404 mantém aproximadamente o mesmo alongamento, ndo

podendo ser observada tendéncia clara de aumento ou diminuigéo.

Figura 5.3 — Curvas de tenséo x deformacdo das amostras sub-size, ensaiadas com taxa
de deformacéao inicial constante (2x10-4s1) e variando-se a temperatura para: (a) aco
inoxidavel duplex 2101 e (b) aco inoxidavel duplex 2404.
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Pode-se observar ainda que o aumento da resisténcia mecéanica ¢ mais
pronunciado para temperaturas abaixo de -90 °C e que para o AID 2404, a diferenca
do comportamento mecéanico a -135 e -180 °C é minima. A hidrogenacdo das
amostras sub-size n&o degradou significativamente as propriedades de ambos os
materiais, podendo-se dizer assim que nesses casos, a fragilizacdo por hidrogénio foi
minima ou praticamente inexistente nas condi¢cdes avaliadas.

A figura 5.4 mostra a reducdo de é&rea das amostras em funcdo da
temperatura. Observa-se que quanto maior a temperatura do ensaio, maior a reducéo
de area para ambos, mas que para o AID 2404, independentemente da temperatura
escolhida a reducdo de area é relativamente grande, indicando que a temperatura
possui menor influéncia na ductilidade desde aco, quando comparado ao AID 2101.
Isso ocorre, possivelmente devido a diferenca no mecanismo preferencial de

deformacéo apresentados pelos AID 2101 e 2404.

Figura 5.4 — Grafico de reducéo de area em fun¢cdo da temperatura
das amostras sub-size ensaiadas com taxa inicial de deformacédo
constante e variando-se a temperatura dos ensaios.
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Fonte: A autora.

5.1.2 Crussard-Jaoul Modificado para as Amostras Sub-size

Como as andlises de Crussard-Jaoul modificadas levam em consideracéo
valores dos ensaios de tracdo, novamente nao foi possivel observar uma tendéncia
clara com a variacao das taxas iniciais de deformacéo para as amostras de ambos os
AID, como pode ser visto na figura 5.5. Nota-se ainda que para o AID 2101, as
amostras ensaiadas em temperaturas criogénicas apresentam um comportamento

totalmente diferente daquele da temperatura ambiente. Segundo Tsuchida et al. [15],



76

em temperaturas abaixo de 0 °C, a taxa de encruamento para o AID 2101 para de
diminuir e comeca a aumentar. Visto que ndo foram encontradas tendéncias claras
nas analises de Crussard-Jaoul modificadas, ndo serdo apresentados gréaficos da taxa

de encruamento para estas condigdes.

Figura 5.5 — Graficos de In(dg,/de,) — In o, para a analise de Crussard-Jaoul
modificada, para as amostras sub-size ensaiadas variando-se a taxa inicial
de deformacéo, nas condi¢fes (a) 2101 em TA; (b) 2101 em TC; (c) 2404 em
TA e (d) 2404 em TC.
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Fonte: A autora.

As analises de Crussard-Jaoul modificada das amostras ensaiadas com taxa
inicial de deformacgdo constante e variando-se a temperatura dos ensaios S&o
apresentadas na figura 5.6, pela qual percebe-se que para o AID 2101, em uma
temperatura entre -5 e -90 °C, o material apresenta na sua deformacao uma mudanca
de comportamento (figura 5.6(a)), a qual ndo foi observada para o AID 2404 (figura
5.6(b)). No entanto, a curva para a amostra de AID 2101 testada a -5 °C apresenta
um aumento na taxa de encruamento quase no fim do ensaio, semelhante as
apresentadas pelo AID 2404 em temperaturas inferiores a -135 °C, indicando uma

maior influéncia de maclacdo. E possivel, portanto, que uma maior quantidade de
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maclas tenha sido formada nas amostras de AID 2101 ensaiadas em temperaturas

abaixo de -5 °C e nas amostras de AID 2404 ensaiadas abaixo de -135 °C.

Figura 5.6 — Graficos de In(dg,/de,) — In o, para a andlise de Crussard-Jaoul modificada,
mantendo-se a taxa de deformacédo inicial constante e variando-se a temperatura das
amostras sub-size, para os acos inoxidaveis duplex (a) 2101 e (b) 2404.
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Fonte: A autora.

Os graficos de tensdo verdadeira e taxa de encruamento em funcédo da
deformacéo verdadeira s&o apresentados na figura 5.7. Percebe-se que em TA (figura
5.7(a)), os AID apresentam um comportamento semelhante, mas que a deformagéo
do AID 2101 é superior. Em -5 °C, o AID 2101 ndo apresentou mudanca significativa
na curva tensdo — deformacéo, mas a curva de taxa de encruamento teve mudancas
claras em seus estagios a partir desta temperatura (figura 5.7(b)). Nota-se que a
medida que a temperatura € reduzida, a taxa de encruamento dos estagios do
comportamento plastico do AID 2101 aumenta, indicando que ha forte influéncia de
maclag¢do primaria e secundaria [18,138,139] e o aumento da taxa de encruamento
significa que sua cinética de deformacéo nédo chegou a saturagéo [61]. O AID 2404
também apresenta um aumento da influéncia de maclacao primaria e secundaria com

a reducdo da temperatura, mas comparando-se com o AID 2101, esta influéncia é
menor.
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Figura 5.7 — Gréficos de tenséo verdadeira — deformacéo verdadeira e taxa de encruamento
para as condicdes (a) TA; (b) -5 °C; (c) -90 °C; (d) -135 °C; (e) -180 °C e (f) hidrogenada. Os
graficos em preto sao relativos ao aco inoxidavel duplex 2101 e os em azul ao aco inoxidavel
duplex 2404. As curvas pontilhadas séo os graficos de taxa de encruamento.
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Fonte: A autora.

5.1.3 Densidade de Discordancias e Tamanho de Cristalito das Amostras Sub-size

A amostra do AID 2101 ensaiada em TC e taxa inicial de deformacéo de 1x10°
3 571 foi a Unica que apresentou formagao de martensita €. Como os picos de austenita
(111) e martensita (100) ficam muito préximos entre si, como pode ser visto na figura

5.8, os dados de tamanho de cristalito e densidade de discordancias das fases, os
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quais sao calculados utilizando-se a equacao (21), ndo puderam ser calculados, pois

nao foi possivel analisar a contribuicdo de cada pico separadamente.

Figura 5.8 — Perfil de difracdo da amostra de ago inoxidavel duplex 2101 ensaiada em TC, com
taxa inicial de pré-deformacéo de 1x10-3 s, tirada do software HighScore Plus®.
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Fonte: A autora.

Como apenas em um caso detectou-se martensita €, acredita-se que a
energia de falha de empilhamento dos AID 2101 e 2404 s&o superiores a 20 mJ.m=2 e
que as falhas de empilhamento em ambos os AID sejam de caracteristica extrinseca
[43].

A taxa de deformacdo ndo apresenta uma influéncia clara na densidade de
discordancias dos AID 2101 e 2404, como pode ser visto na figuras 5.9 e 5.10, mas
pode-se notar que para ambos os materiais, a densidade final de discordancias é

muito maior na austenita que na ferrita — mais que o dobro.



Figura 5.9 — Graficos de densidade de discordancias das amostras sub-size, ensaiadas
variando-se a taxa de deformacéo inicial dos ensaios, para 0 aco inoxidavel duplex 2101: (a)
na ferrita em TA; (b) na austenita em TA,; (c) na ferrita em TC e (d) na austenita em TC.
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Fonte: A autora.

Préximo ao fim dos ensaios em TA, a ferrita do AID 2101 possui densidade de
discordancias de aproximadamente 3x10'® mm para todas as condicdes (figura
5.9(a)) e em TC (figura 5.9(c)), de 4x10'® mm= e essa diferenca equivale a um
aumento de 25% da densidade de discordancias. Em TC, como os valores finais de
densidade de discordancias variaram muito, considerou-se apenas 0 valor da
densidade de discordancias final da amostra com taxa de deformacéao inicial média
(7x104 s1), que indica que a austenita do AID 2101 em TA e TC apresentam
aproximadamente 8x10® mm=2 e 1x10'® mm2, que representa uma um aumento de
20% na densidade de discordancias na austenita. Como o alongamento foi reduzido
drasticamente em TC, nota-se que a densidade de discordancias aumenta muito mais
com uma deformacéo menor.

Ainda se analisando a figura 5.10, percebe-se que o AID 2404 mantém seu

alongamento mesmo em TC e aumenta consideravelmente a quantidade de
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discordancias inclusive na fase ferritica. A densidade de discordancias é inferior a

2x10>mm= na fase ferritica em TA e sofre um aumento de 4 vezes em TC. J& na fase

austenitica, a densidade de discordancias era de aproximadamente 6x10'° e

aumentou para quase 2x10%® mm=2, ou seja, um aumento de aproximadamente 3,33

VEeZes.

Figura 5.10 — Gréficos de densidade de discordancias das amostras sub-size, ensaiadas
variando-se a taxa de deformacao inicial dos ensaios, para o ago inoxidavel duplex 2404: (a)

na ferrita em TA,; (b) na austenita em TA, (c) na ferrita em TC e (d) na austenita em TC.
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Fonte: A autora.
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A maior reducdo dos tamanhos médios de cristalito no AID 2101 ocorre até a

deformacéo de aproximadamente 0,1 em TA, mas quando os testes foram realizados

em TC, esse valor de deformacdo é bem menor tanto na austenita quanto na ferrita,

como pode ser visto na figura 5.11.
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Figura 5.11 — Graficos de tamanho de cristalitos das amostras sub-size, ensaiadas variando-
se a taxa de deformacéo inicial dos ensaios, para 0 aco inoxidavel duplex 2101: (a) na ferrita
em TA; (b) na austenita em TA; (c) na ferrita em TC e (d) na austenita em TC.
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Fonte: A autora.

No AID 2404, pode-se dizer que os tamanhos de cristalito reduzem mais até
a deformacdo de aproximadamente 0,05 na ferrita e 0,025 na austenita, sofrendo
pouca influéncia da temperatura, como é mostrado na figura 5.12. O tamanho final de
cristalito € menor na austenita que na ferrita e 0s ensaios realizados em temperatura

criogénica reduziram o tamanho de cristalito final para ambas as fases.
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Figura 5.12 — Graficos de tamanho de cristalitos das amostras sub-size, ensaiadas variando-
se a taxa de deformacéo inicial dos ensaios, para o aco inoxidavel duplex 2404: (a) na ferrita
em TA; (b) na austenita em TA; (c) na ferrita em TC e (d) na austenita em TC.
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Fonte: A autora.

A reducdo da temperatura dos ensaios, por si s, aumentou a densidade de
discordancias na austenita do AID 2404 (figura 5.13(d)). Ao longo dos ensaios, a
reducéo de temperatura fez com que a densidade de discordéncias tanto na ferrita
guanto na austenita de ambos 0s agos aumentasse, como pode ser visto na figura
5.13. Na figura 5.13(a), observa-se que em temperaturas de -90 °C e abaixo dela, ha
um aumento significativo na densidade de discordancias até um pouco menos de 0,1
de deformacédo, mas que apds isso, ndo ha aumento significativo na densidade de
discordancias e que o mesmo nado ocorre para o AlD 2404 — figura 5.13(c). Embora
seja reportado na literatura que o efeito TWIP nos agcos aumenta a capacidade de
alongamento dos materiais, quando ensaiado em TC, o AID 2101 apresenta um
aumento expressivo da densidade de discordancias na austenita — figura 5.13(b),
somado a intensa maclacdo primaria e secundaria (figura 5.7(e)), que possivelmente
resultaram em uma diminuicdo do alongamento superior a 77% quando comparado a

amostra ensaiada em TA.



Figura 5.13 — Densidade de discordancias em funcao da deformacdo para os ensaios das
amostras sub-size, realizados com taxa de deformacdo inicial constante e variacdo de
temperatura (a) ferrita do 2101; (b) austenita do 2101; (c) ferrita do 2404; (d) austenita do 2404.
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Fonte: A autora.
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A reducéo de temperatura pode fazer com que ocorra a supresséao parcial da

recuperacdo dinamica, especialmente nos metais de baixa EFE [154], o que pode
explicar o aumento da densidade de discordancias principalmente na fase austenitica
com a reducao da temperatura.

Observa-se ainda na figura 5.13 que a condicao hidrogenada, representada
nos graficos como TH (em vermelho) ndo apresenta uma mudanca significativa na
guantidade de discordancias quando comparado com os dados dos ensaios em TA
(em verde).

A influéncia da temperatura na diminuigdo do tamanho de cristalitos & menor,
gquando comparada a densidade de discordancias, mas mesmo sendo menor, ela
ainda é presente em ambos 0s ac¢os, como pode ser visto na figura 5.14. Quanto
menor a temperatura, maior a redugao do tamanho final de cristalito. Na figura 5.14(b),
pode-se observar que a reducédo do tamanho de cristalito na austenita do AID 2101 é

mais pronunciada quando a temperatura de ensaio € criogénica, mas que para todas
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as outras temperaturas, o tamanho de cristalito final € praticamente 0 mesmo tanto na

ferrita quanto na austenita, apesar do tamanho de cristalito final ser ligeiramente

menor na austenita.

Figura 5.14 — Densidade de discordancias em funcédo da deformacéo para os ensaios das
amostras sub-size, realizados com taxa de deformacdo inicial constante e variacdo de
temperatura (a) ferrita do 2101; (b) austenita do 2101; (c) ferrita do 2404; (d) austenita do

2404.
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Fonte: A autora.
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No AID 2404, com base na figura 5.14(c) e na figura 5.14(d), observa-se que

o tamanho final de cristalito na austenita € menor que na ferrita e que para ambas as

fases, os tamanhos de cristalito sdo levemente maiores em temperaturas mais

elevadas, mas a temperatura tem uma maior influéncia no tamanho final de cristalito

na ferrita.

Pode-se dizer ainda que, nas condi¢des dos ensaios realizados, assim como

a hidrogenacédo ndo causou mudancas significativas na densidade de discordancias

dos acos, ela também ndo apresentou alteracbes expressivas nos tamanhos de

cristalito.
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5.2 PROJETO PETROBRAS

Os dados de teor total de hidrogénio obtidos para as amostras sdo mostrados
na figura 5.15. Foram feitos ensaios nos materiais ndo deformados e n&o
hidrogenados apenas como base de comparacdo, para mostrar que o teor de
hidrogénio é baixo. Na figura 5.15, percebe-se que a quantidade de hidrogénio total
presente no AID 2101 com 22% de pré-deformacgéo é consideravelmente superior a
do AID 2404, o que pode levar a uma maior concentracao de tensdes no AID 2101,

guando comparado ao AID 2404 nessa mesma condicao.

Figura 5.15 — Medidas da quantidade total de hidrogénio para os acos
inoxidaveis duplex 2101 e 2404 nas condi¢Bes hidrogenadas, com 0%
de pré-deformagéo e 22% de pré-deformacao.
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Fonte: A autora.

As curvas de tenséo obtidas para as amostras full-size de ambos os AID, sao
apresentadas na figura 5.16, na qual nota-se que a pré-deformacdo aumenta a
resisténcia mecanica de ambos os AID, como esperado. E possivel observar também
que quanto maior a porcentagem de pré-deformacdo, maior o aumento no limite de
escoamento. Na figura 5.16(a), percebe-se uma consideravel reducdo no
alongamento, e que a presenca de hidrogénio diminuiu o alongamento ainda mais,
sendo a condicdo de 11% a que exibiu a maior perda. Em compensacao, na figura

5.16(b) percebe-se que o AID 2404 mesmo quando pré-deformado, ndo apresenta
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uma reducéo de alongamento consideravel. Apenas com a introducéo de hidrogénio
na estrutura é que ha uma perda consideravel da capacidade de alongamento deste
material, mas ela é mais pronunciada na presenca de hidrogénio no AID 2101, o que
indica que ele € muito mais sensivel ao hidrogénio que o AID 2404.

Figura 5.16 — Curvas de tracao das amostras full-size com 0, 11 e 22% de pré-deformacao,
hidrogenadas e sem hidrogénio dos ac¢os (a) aco inoxidavel duplex 2101 e (b) aco inoxidavel
duplex 2404. As curvas em preto sdo das amostras sem pré-deformacao, as azuis das
amostras 11% pré-deformadas e as vermelhas das 22% pré-deformadas. As linhas
pontilhadas sdo referentes as amostras hidrogenadas.
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Fonte: A autora.

O indice de fragilizacdo (IF) calculado para as amostras full-size é
apresentado na figura 5.17.

Figura 5.17 — indice de fragilizac&o por hidrogénio (em azul) em funcéo da porcentagem de
pré-deformacdo, dos acos inoxidaveis duplex (a) 2101 e (b) 2404. A linha em preto
representa a deformacdo de engenharia das amostras sem H e a linha vermelha a
deformacédo de engenharia das amostras hidrogenadas.
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Na figura 5.17(a), pode-se notar que o AID 2101 apresentou fragilizacao
acima de 75% para todos os graus de pré-deformacéo, o que indica que este aco &
altamente fragilizado pelo hidrogénio, principalmente na condicdo com 11% de pré-
deformacédo, na qual o IF é de 95%. Em contrapartida, o AID 2404 (figura 5.17(b))
apresentou um IF de aproximadamente 50% na condi¢cdo sem pré-deformacao e de
aproximadamente 30% na condi¢cdo com 22% de pré-deformacéo, indicando que sua
resisténcia a fragilizacdo por hidrogénio é relativamente elevada nessas duas
condicdes. No entanto, com 11% de pré-deformacéo, o AID 2404 apresentou um IF
préximo a 80%. Este aumento expressivo do IF pode indicar que na condicao de 11%
de pré-deformacéo, faz com que existam condi¢cdes extremamente favoraveis para a
fragilizacdo, como a abundancia de hidrogénio difusivel por exemplo, mas como nao
foram feitas duplicatas dos ensaios, ainda ha a possibilidade de que tenha ocorrido
algo durante o ensaio ou com a amostra, causando tamanha fragilizacdo, visto que
este valor destoa completamente dos demais para esse aco. Por outro lado, se
observarmos que para ambos os AID a condi¢do 11% pré-deformada apresentou um
indice de fragilizacdo maior que nas demais condicfes, h4 a probabilidade de que
determinadas porcentagens de pré-deformacdo aumentam a fragilidade por
hidrogénio dos AID, mas quando a pré-deformacao ultrapassa certo nivel, o

hidrogénio reduz sua mobilidade dentro do AID e a fragilizacao € reduzida.

5.2.1 Crussard-Jaoul Modificado para as Amostras Full-size

Pelas inclinacdes das curvas de taxa de encruamento das amostras de AID
2101 (figura 5.18), pode-se dizer que quando a amostra é pré-deformada, ha maior
ocorréncia de maclagcdo primaria e secundaria. A amostra 11% pré-deformada e
hidrogenada (figura 5.18(c)) apresentou a maior taxa de encruamento no estagio D,
gue é relacionado a maclas secundarias. Ja a amostra 22% pré-deformada e
hidrogenada — figura 5.18(d), apesar de também ter apresentado uma elevada taxa
de encruamento no estagio D, apresentou de uma maneira geral um equilibrio maior
entre a taxa de encruamento da maclagdo primaria e da maclacdo secundaria

(estégios B-E).



89

Figura 5.18 — Gréficos da andlise de Crussard-Jaoul modificada das amostras full-size do aco
inoxidavel duplex 2101. (a) Gréfico de In(do,/de,) — Ing,; Tensdo verdadeira e taxa de
encruamento em funcdo da deformacéo verdadeira nas condi¢cdes: (b) 0% pré-deformada; (c)
11% pré-deformada e (d) 22% pré-deformada. Em (b), (c) e (d) as linhas pontilhadas séo os
gréaficos de taxa de encruamento em funcéo da deformagéo verdadeira.
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Fonte: A autora.

Com base nas analises de Crussard-Jaoul modificada apresentadas na figura
5.19, percebe-se uma elevada taxa de encruamento do estagio B da amostra de AID
2404 sem pré-deformacao, indicando forte influéncia da maclagédo primaria neste
caso. Com o aumento da pré-deformacéo, a taxa de encruamento do estagio B é
reduzido. Contudo aumentando-se a pré-deformacdo para 22%, a taxa volta a
aumentar levemente, mas ainda assim € inferior a apresentada pela amostra sem pré-
deformagcdo. Com a hidrogenacdo, a principio tem-se uma menor influéncia da
maclacéo primaria (menores taxas de encruamento dos estagios B e C). Entretanto,
uma pré-deformacéo de 11% somada a hidrogenac&o causou um aumento da taxa de
encruamento do estagio D e uma pré-deformacao adicional aumentou as taxas de

encruamento dos estagios B-E.
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Figura 5.19 — Gréficos da andlise de Crussard-Jaoul modificada das amostras full-size do aco
inoxidavel duplex 2404. (a) Gréafico de In(do,/de,) — Ing,; Tensdo verdadeira e taxa de
encruamento em funcdo da deformacéo verdadeira nas condi¢cdes: (b) 0% pré-deformada; (c)
11% pré-deformada e (d) 22% pré-deformada. Em (b), (c) e (d) as linhas pontilhadas séo os
graficos de taxa de encruamento em fungédo da deformacao verdadeira.
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5.2.2 Densidade de Discordancias e Tamanho de Cristalito das Amostras Full-size

A pré-deformacdo por si s6 ndo aumentou a densidade inicial de

discordancias na ferrita de ambos os a¢cos, como pode ser visto na figura 5.20. Nota-

se gque a hidrogenacao também néo fez com que a densidade de discordancias tivesse

um aumento significativo na ferrita do AID 2101. Ja para a austenita do AID 2101,

nota-se que tanto a pré-deformagéo quanto a hidrogenacdo aumentam a densidade

de discordéancias nesta fase — figura 5.20(a), (c) e (e).
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Figura 5.20 — Graficos da densidade de discordancias em funcdo da deformacéo nas condicdes:
(a) 2101 sem pré-deformacao, (b) 2404 sem pré-deformacéo, (c) 2101 11% pré-deformado; (d)

2404 11% pré-deformado, (e) 2101 22% pré-deformado e (f) 2404 22% pré-deformado.
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Fonte: A autora.
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Para o AID 2404, as densidades de discordancias na ferrita e na austenita
aumentaram com a pré-deformacdo e aumentaram ainda mais na presenca de
hidrogénio — figura 5.20(b), (d) e (f). Destaca-se que uma pré-deformacédo de 22%
seguida de hidrogenacdo causou um aumento maior que 3X na densidade de
discordancias na ferrita do AID 2404 - figura 5.20(f). Vale ainda observar que a
densidade de discordancias na austenita da condicdo sem hidrogenagédo e a
concentracdo de discordancias na ferrita das amostras hidrogenadas apresentem
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valores comparaveis, o que indica que a hidrogenacdo aumenta consideravelmente a
densidade de discordancias tanto na ferrita quanto na austenita.

A pré-deformacéo reduziu o tamanho de cristalito na austenita em ambos 0s
AID, e a hidrogenagdo contribuiu ainda mais com a diminuicdo do tamanho de

cristalito, como pode ser visto na figura 5.21.

Figura 5.21 — Graficos de tamanho de cristalito em fungao da deformacéo nas condicdes: (a) 2101
sem pré-deformacéo, (b) 2404 sem pré-deformacao, (c) 2101 11% pré-deformado; (d) 2404 11%
pré-deformado, (e) 2101 22% pré-deformado e (f) 2404 22% pré-deformado.
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Fonte: A autora.
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No AID 2404, pode-se dizer que apenas a pré-deformacéo de 22% somada a
hidrogenacéo fez com que houvesse reducao significativa do tamanho de cristalito —
figura 5.21(f). Na figura 5.21(b), percebe-se que a amostra ndo deformada e
hidrogenada apresentou tamanho de cristalito levemente maior que a amostra sem
hidrogenar. As amostras pré-deformadas n&do apresentaram diferenca significativa de
tamanho de cristalito em deformacfes maiores que 0,15 quando comparadas com a
amostra pré-deformadas, mas as amostras pré-deformadas e hidrogenadas

apresentaram um tamanho de cristalito bem reduzido.

5.3 DOUTORADO SANDUICHE

Os perfis de espectroscopia de dessorc¢ao térmica (TDS) das amostras do AID
2404 podem ser visualizados na figura 5.22. Percebe-se que quanto maior a pré-

deformacé&o, menor a quantidade de hidrogénio difusivel.

Figura 5.22 — Perfil de TDS das amostras de ac¢o inoxidavel duplex
2404, com 0%,11% e 22% de pré-deformacéo.
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Fonte: A autora.

Visto que néo foram ensaiadas amostras de 2101, os dados de H difusivel
para este material ndo foram coletados. Também né&o foi possivel produzir amostras
de AID 2101 e 2404 na condi¢cao 11% pré-deformada para as medidas de teor total

de hidrogénio.
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Os dados de concentracdo total de H, os quais ja foram apresentados na
figura 5.15, juntamente com os dados de hidrogénio difusivel, obtidos a partir dos
ensaios de TDS sé&o compilados na figura 5.23. Os resultados ndo podem ser
comparados quantitativamente, visto que o sistema de hidrogenagédo como um todo
era diferente, resultando em condi¢des de carregamento de hidrogénio distintas, mas

os resultados podem ser comparados qualitativamente.

Figura 5.23 — Representacdo grafica dos dados de concentracdo total de
hidrogénio somados e dos dados de concentragdo de H difusivel, obtidos via
TDS.
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Fonte: A autora.

Nota-se que a pré-deformacado faz com que a quantidade total de hidrogénio
em ambos 0s materiais seja maior e que a quantidade de hidrogénio difusivel diminua
para o AID 2404. Isso pode estar relacionado a redugéo do coeficiente de difuséo do
hidrogénio [155] com o aumento da pré-deformagdo, com o aumento da quantidade
de defeitos pontuais como as lacunas [156] e com o aumento da quantidade de
defeitos lineares como discordancias [157-159] no interior da amostra.

A guantidade total de hidrogénio encontrada na literatura [116,160,161] varia

de valores entre 13 a 250 ppm, que sao condizentes com as condi¢cdes sem pre-
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deformacé&o para ambos os AID em estudo, apenas Claeys et al. [128] relataram uma
concentracdo total de hidrogénio de 650 ppm em peso para o AID 2205, valor este
que é bem superior aos encontrados.

Curvas de tensédo x deformagédo de engenharia com e sem hidrogenacao
podem ser vistas na figura 5.24(a). A amostra sem pré-deformacdo apresenta um
aumento de 0,2% de tensdo de prova, de 578 a 635 MPa com a hidrogenacéo,
provavelmente devido ao endurecimento por solugéo sélida [162,163]. O hidrogénio
degradou o alongamento de todas as amostras, mas 0 mais pronunciado foi para a
amostra sem pré-deformacdo, cujo alongamento mudou de 28% para 5%,

nominalmente, ocorreu a fragilizac&o por hidrogénio.

Figura 5.24 — (a) Curvas de tensdo x deformacgdo de engenharia das amostras pré-deformadas,
hidrogenadas e sem hidrogenar; e (b) Imagem esquematica do corpo de prova apés os testes de tragdo.
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Fonte: A autora.

A tensdo de escoamento aumentou consideravelmente com a pré-
deformacéo, o que foi ainda mais pronunciado com o endurecimento por solugéo
sélida do hidrogénio. Em termos de resisténcia, pode-se dizer que a resisténcia a
fragilizacé@o por hidrogénio da amostra 22% pré-deformada foi aumentada, e embora
ela apresente perda de ductilidade, a razdo entre o alongamento da amostra
hidrogenada e sem hidrogenar, também chamada de IF (figura 5.25), foi de
aproximadamente 60%, podendo-se dizer que o IF da amostra pré-deformada é
significativamente menor que na amostra ndo deformada (86%). O aumento da
resisténcia a fragilizagdo por hidrogénio pode ser devido a supressao da difusdo do

hidrogénio da superficie da amostra para o seu interior, causada pela introducao de
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sitios aprisionadores de hidrogénio [164]. Aléem disso, a distribuicdo dos sitios
aprisionadores de hidrogénio, ou seja, discordancias, é considerada heterogénea
[165], o que pode ter desempenhado um papel significativo na resisténcia a
fragilizacdo por hidrogénio. Consequentemente, o fluxo local de hidrogénio foi
investigado usando a técnica de decoracdo com prata, a qual sera mostrada

posteriormente.

Figura 5.25 — Deformacgdo de engenharia em fungéo da
porcentagem de deformacéao e indice de fragilizacdo do aco
inoxidavel duplex 2404,
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Fonte: A autora.

A andlise de Crussard-Jaoul modificada para todas as amostras pode ser vista
na figura 5.26. Pode-se perceber que a pré-deformacédo por si sé ja reduziu bastante
a deformacdo verdadeira, mas que a pré-deformacdo somada a hidrogenacao
resultou em uma deformacéo verdadeira semelhante para as amostras 11% e 22%

pré-deformadas e hidrogenadas (figura 5.26(c)).
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Figura 5.26 — Andlises de Crussard-Jaoul modificada (a) Gréficos de In(da,/de,) — In a,;
(b) taxa de encruamento em funcdo da deformacao verdadeira e (c) taxa de encruamento
em funcao da deformacéo verdadeira das amostras hidrogenadas.
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Fonte: A autora.

Apos 0 ensaio mecanico, as amostras fraturadas foram cortadas por uma
serra de baixa velocidade e, subsequentemente suas sec¢fes transversais foram
polidas mecanicamente para a quantificacdo de danos. A figura 5.24(b) € uma imagem
esquematica da amostra post-mortem.

As sec0les transversais das amostras post-mortem com e sem hidrogenacao
das amostras sem pré-deformacdo podem ser vistas na figura 5.27. A amostra nédo
hidrogenada apresenta consideravel estriccdo (figura 5.27(a)), comparada com a
amostra ndo hidrogenada (figura 5.27(b)). Particularmente, danos foram observados

nas regides préximas a fratura, como mostrado na figura 5.27(a’), (c) e (d).
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Figura 5.27 — Imagens da secéo transversal das amostras 0%
pré-deformadas: (a) sem H (b) hidrogenadas. A inser¢do na
imagem (a) indica magnificacdo da regido delimitada. (c, d)
Magnificagdo das regifes delimitadas em (b). ND, TD e RD
representam as direces normal, transversal e de laminagéo,
respectivamente.
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Fonte: A autora.

A guantidade de danos foi quantificada como mostrado na figura 5.28. A
reducéo de espessura em fungéo da distancia da superficie de fratura pode ser vista
na A figura 5.28(a). Como mostrado na figura 5.28(b), a superficie de fratura ndo esta
alinhada verticalmente a direcdo de tracdo, entdo a reducao em espessura nao pode
ser obtida simplesmente préxima a superficie de fratura da amostra hidrogenada. Ao
invés disso, a reducdo de espessura foi estimada extrapolando-se uma linha de
tendéncia — figura 5.28(a). Em ambas as amostras, a fracdo de &rea danificada
comeca a aumentar em uma deformacéao especifica — figura 5.28(b). A hidrogenacao
diminui marcadamente a deformacéo critica para o inicio do aumento da fracédo
danificada. A densidade de danos aumentou com a reducgéo de espessura na amostra
ndo hidrogenada, mesmo proximo a superficie de fratura, 0 mesmo n&do ocorreu para
a amostra hidrogenada (figura 5.28(c)). Portanto, 0 aumento na fracdo da area de
dano na amostra carregada de hidrogénio é atribuido a um aumento no tamanho

médio do dano. Especificamente, o efeito do hidrogénio na deformacéo critica para o
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aumento da fracao da area danificada esta associado a aceleracao do crescimento do
dano. A figura 5.28(d) mostra as curvas de evolu¢do do tamanho médio dos danos.
Quando a amostra nao foi carregada com hidrogénio, o tamanho médio do dano néo
aumentou até uma certa deformacéo, e entdo comecou a aumentar até a falha. O
aumento no tamanho médio do dano na amostra sem hidrogénio é atribuido ao
embotamento das pontas das trincas. Em contraste, a amostra hidrogenada mostrou
um aumento repentino no tamanho do dano apds um ligeiro aumento na deformacéo,

0 que indica que o hidrogénio deteriorou a capacidade de embotamento do dano.

Figura 5.28 — Comportamento da evolugcédo de danos com e sem hidrogenacgéo: (a) Reducéo
da espessura em funcéo da distancia da fratura, (b) fragdo da area danificada, (¢) numero de
incidentes por area e (d) tamanho médio de dano.
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Fonte: A autora.

Imagens de EBSD obtidas da amostra fraturada ndo carregada com
hidrogénio podem ser vistas na figura 5.29. A figura 5.29(b) apresenta uma
microestrutura de discordancias na regidao ferritica. Somente padrbes de
emaranhados de discordancias foram observados na ferrita. Como mostrado na figura
5.29(c), a regido austenitica estava altamente deformada quando comparada com a

ferritica e exibiu principalmente discordancias sem a formacdo de maclas de
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deformacéo e martensita na regido onde a reducdo de espessura era de 20%, que
corresponde a regidao de maxima reducao de espessura para a amostra hidrogenada.
Em uma regido altamente deformada (reducdo de espessura de 48%), placas de

maclas foram observadas (figura 5.29(d)).

Figura 5.29 — (a) Mapa de fase + qualidade de imagem (QI) obtido na regiéo de 20% de reduc¢éo de
espessura. (b, c) Imagens de ECCI das regides ferritica e austenitica destacadas pelos retangulos
em (a). (d) imagens ECCI mostrando maclas finas na regido préxima a fratura (redugcdo de
espessura = 48%).

‘ .P‘réxim'og.;a'_suerﬁcie
de fratura nalaustenita®

Fonte: A autora.

Todas as imagens de EBSD e ECCI tiradas para as figuras a seguir sado de
locais proximos a superficie e pontas de subtrincas. Na figura 5.30 podem ser vistas
imagens de EBSD ao redor de um dano microestrutural da amostra carregada com
hidrogénio. O dano foi observado em uma jungéo tripla de contorno de gréo (aqui, a
interface ferrita/austenita também € considerada contorno de gréo). A cor preta ao
longo dos contornos de grédo nao indica danos, mas sim uma grande densidade de
defeitos de rede associados com a localizagédo de deformacéo plastica. O gréo ferritico
e 0 grao austenitico a direita em torno do dano estéo particularmente distorcidos, de
acordo com a figura 5.30(b). A distor¢ao surgiu da deformacéo plastica mostrada no
mapa de desorientacdo média de Kernel (Kernel Average Misorientation - KAM) (figura
5.30(c)) que corresponde a densidade de discordancias geometricamente necessarias
[166,167]. Em contraste, o grdo de austenita esquerdo apresentou valores de KAM
significativamente mais baixos do que aqueles nos gréos de ferrita e austenita da

direita.



101

Figura 5.30 — Imagens de EBSD (a) Fase, (b) RD-IPF e (c) mapas de KAM
ao redor de uma subtrinca iniciada em uma juncéo tripla de contorno de grao.
As linhas amarelas e vermelhas indicam alto &ngulo e Y 3 contornos de macla,
respectivamente.
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Fonte: A autora.

Outro tipo de local de iniciagcdo de dano pode ser observado na figura 5.31.
Uma importante caracteristica microestrutural € a formacao de maclas de deformacéo
nos graos de austenita, que foi observada na regido onde a reducao da espessura foi
de aproximadamente 20%. Uma vez que a formacdo de maclas de deformacao néo
foi confirmada na reducdo da espessura local de 20% na amostra sem hidrogénio,
esta observacdo indica a ocorréncia de maclacdo de deformacdo assistida por
hidrogénio na austenita. De acordo com as figuras 5.31(a) e (b), o dano foi iniciado
nas interfaces ferrita/austenita onde as maclas de deformacao colidiram, e o dano
penetrou no grao de ferrita. O dano parou de crescer por meio do embotamento da
ponta do dano (trinca). Consequentemente, altos valores de KAM foram observados
ao redor das pontas das trincas nos gréos de austenita (figura 5.31(c)). Uma imagem
de ECCI mostrada na figura 5.31(c) e na figura 5.31(d) mostram mais claramente o
impacto de maclas de deformacdo em um contorno de gréo e gradiente de contraste
associado que corresponde a concentracdo de tensdo. ApOs o inicio da trinca
relacionada a macla e subsequente embotamento da trinca, as trincas cresceram por

meio da coalescimento de trincas, conforme mostrado na figura 5.31(e).
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Figura 5.31 — (a) Fase, (b) RD-IPF, e (c) Mapas KAM em torno de uma sub-trinca que
cresceu ao longo da interface entre a ferrita e a austenita. As linhas vermelhas e amarelas
indicam o angulo alto e >3 contornos de macla, respectivamente; (d) imagem ECC
mostrando gradientes de contraste em torno das pontas das maclas, que sdo indicados
pelas setas pretas e (e) imagem ECC mostrando o coalescimento da trinca apés o
embotamento da ponta da trinca.
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Fonte: A autora.

O inicio do dano transgranular também foi observado em um gréo de austenita
(figura 5.32(a)) da amostra carregada com hidrogénio. No gréo de austenita, contraste
tipo placa foi observado no mapa de qualidade de imagem (IQ) (figura 5.32(b)). A
medida que os valores de IQ diminuem quando dois padrdes parecidos com Kikuchi
de gréos parentes e maclas sao sobrepostas [139,168,169], o contraste tipo placa
indica finas placas de maclas de deformacao (também observado na figura 5.29). Os
dois danos transgranulares sédo alinhados ao longo das placas de maclas de
deformacédo. Alta rotacdo da rede foi observada na frente das pontas danificadas
(figura 5.32(c)). Consequentemente, altos valores de KAM foram observados quase
paralelos aos planos de maclas e a superficie da trinca (figura 5.32(d)). As pontas das
trincas ao longo das placas de maclas também foram embotadas (figura 5.32(e)), as

quais iriam crescer via coalescimento de trincas posteriormente.
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Figura 5.32 — Mapas de EBSD para o
corpo de prova carregado de hidrogénio.
(a) Fase; (b) 1Q; (c) IPF e (d) mapas KAM.
As linhas vermelhas e amarelas indicam o
angulo alto e >3 contornos de macla,
respectivamente; (e) Imagem ECC
mostrando trincas bruscas ao longo das
placas de maclas primarias e
secundarias.

Fonte: A autora.

O fenbmeno de trincamento transgranular na austenita, é a causa da fratura
de quasi-clivagem. Conforme mostrado na figura 5.32(b), ha um contraste semelhante
a uma placa na imagem do 1Q, o que indica a formacéo de maclas no aco atual, e as
trincas pontiagudas observadas foram ao longo das placas de macla. A trinca ao longo
das placas de macla também foi observada em acos inoxidaveis austeniticos estaveis
[170], acos TWIP [169,171] e ligas de Ni [172,173]. Notavelmente, a austenita foi
preferencialmente trincada em comparacao com a ferrita. Em geral, a austenita é mais
dactil do que a ferrita, principalmente quando o hidrogénio € introduzido [113,174].
Essa tendéncia tem sido consistente com o comportamento de trincamento dos AID
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convencionais [7], embora a austenita também possa ser trincada apos o trincamento
da ferrita [175]. Portanto, o trincamento preferencial em grdos de austenita € um
fenbmeno n&o convencional. O comportamento excepcional esta associado a dois
fatos: (1) a ocorréncia de maclacdo e (2) a alta resisténcia da austenita devido a
dopagem com nitrogénio. Devido a sua maior resisténcia ao escoamento em
comparacao com a ferrita, a tenséo de particdo maior € aplicada na austenita ao invés
da ferrita. A maclagédo fornece um caminho de trincamento no interior do grao,
conforme observado na figura 5.32.

Na figura 5.29, regides macladas puderam ser evidenciadas apenas em
regides proximas a ponta da trinca (com deformacéo equivalente em torno de 50%) e
nao puderam ser observadas em regides com deformacao menor (em torno de 20%).
Por outro lado, a amostra carregada com hidrogénio apresentou maior propensao a
ter regibes macladas, conforme mostrado nas figuras 5.31 e 5.32, embora sua
deformacéo equivalente fosse inferior a 20%. Sabe-se que o hidrogénio pode diminuir
a energia de falha de empilhamento [176], portanto, se o grdo for orientado
favoravelmente, a maclacdo pode se tornar o mecanismo de deformacdo mais
favoravel e o efeito de maclacdo pode ser mais pronunciado nestes graos
austeniticos, possivelmente levando a trincas assistidas por maclacdo como
mencionado anteriormente.

As superficies de fratura das amostras com e sem hidrogénio séo
apresentadas na figura 5.33. Pode-se observar que a amostra sem hidrogénio
apresenta maior reducéo de espessura e caracteristica de fratura ductil, representada
pela presenca de dimples (figura 5.33(a)). Em contraste, a amostra com hidrogénio
apresenta uma caracteristica de clivagem e quasi-clivagem, com a presenca de
“cristas rasgadas” (tear ridges) e trincas secundarias (figura 5.33(b)). A regiéao central

da amostra carregada de hidrogénio estava totalmente coberta por dimples.
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Figura 5.33 — Imagens obtidas via MEV das superficies de fratura de (a, b) as
amostras nao hidrogenadas e (c, d) hidrogenadas.

Fonte: A autora.

Uma imagem ampliada da superficie de fratura da amostra hidrogenada pode
ser vista na figura 5.34(a). Uma regidao de fratura intergranular foi parcialmente
observada (figura 5.34(b)). Além disso, foi observada superficie de fratura de quasi-
clivagem em forma de escada (figura 5.34(c)), que corresponde ao crescimento de
trinca em zigue-zague [177,178] ao longo das placas de macla priméaria e secundaria
[179] mostradas na figura 5.32(e).

Figura 5.34 — (a) ampliacdo da superficie de fratura da amostra carregada com hidrogénio; (b)
regido de fratura intergranular e (c) crescimento de trinca em zigue-zague.

(2) NN I ) ©)

Fonte: A autora.

A superficie de fratura da amostra sem hidrogenar foi totalmente coberta com
dimples (figura 5.33(a) e 5.33(b)), o que indica que o inicio do dano ocorreu por meio
da formacdo de micro-vazios nas inclusdes [120,180] ou regido de deformacéo
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localizada, como a interface austenita/ferrita. Em contraste, a superficie de fratura da
amostra hidrogenada mostrou fraturas intergranulares, de clivagem e de quasi-
clivagem (figura 5.33(c) e 5.33(d)), o que requer a formacéao de trincas relativamente
pontiagudas ao longo de microestruturas especificas. Nesse contexto, observamos
dois locais preferenciais de iniciacdo de danos: (1) interface austenita/ferrita (figura
5.31) e (2) interior do gréo de austenita ao longo dos planos de deslizamento (figura
5.30). O trincamento na interface austenita/ferrita foi auxiliado por dois tipos de
microestruturas. Em primeiro lugar, quando a interface austenita/ferrita compde a
juncao tripla do contorno do grdo, o efeito combinado do desajuste elastico e a
presenca da interface agiram facilmente como um local de iniciacdo de trinca (figura
5.30). Em segundo lugar, observou-se que o hidrogénio auxilia na maclagédo mecanica
na austenita. Quando a macla de deformacgédo assistida por hidrogénio atinge a
interface (figura 5.31(d)), a concentracéo de tensédo na ponta da macla causou a trinca
(figura 5.31(a-c)). O trincamento de contorno induzido por maclacéo foi relatado em
varios acos austeniticos hidrogenados, por exemplo, aco austenitico endurecido por
precipitacdo [181] e aco de plasticidade induzida por maclacdo (TWIP) [170,171].
Essas trincas sao a origem da fratura intergranular.

A formacdo de trincas pontiagudas ao longo dos limites de gréao e placas de
macla causa grande concentracdo de tenséo e a localizacdo de deformacéo plastica
associada na ponta da trinca. Além disso, apGs o trincamento da interface austenita
ou ferrita/austenita, uma parte da microestrutura ao redor da ponta da trinca é sempre
ferrita, e observou-se que o hidrogénio promove o crescimento de trincas na ferrita.
Conforme mostrado na fractografia (figura 5.33(d)), a amostra hidrogenada néao
mostrou nenhuma regido ductil perto da superficie da amostra, o que indica que o
crescimento de trincas dentro da ferrita também ocorreu por meio de trincas frageis
ou aparentemente frageis. Portanto, a capacidade de retencdo de danos da
microestrutura duplex contendo hidrogénio é intrinsecamente baixa quando o local
preferencial de iniciagdo da trinca é a interface ferrita/austenita ou grao de austenita.
Além do mais, trincas iniciadas crescem facilmente via coalescéncia de trincas,
mesmo quando o embotamento da trinca ocorre como mostrado na figura 5.31(e) e
na figura 5.32(e). Correspondentemente, o tamanho médio da trinca aumentou
imediatamente apds o inicio da trinca (figura 5.28(c)) sem um aumento na densidade
do numero de danos (figura 5.28(b)). Notavelmente, na figura 5.28, o tamanho maximo

do dano observado na amostra hidrogenada foi menor do que da amostra néo
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hidrogenada, o que indica que o tamanho do dano critico para a falha final também foi
diminuido pela absor¢éo de hidrogénio [182,183].

Para determinar a distribuicdo de tensdes local, considera-se a tabela de
dureza (tabela 5.1), na qual pode-se observar que a diferenca de dureza entre ferrita
e austenita diminuiu na amostra 22% pré-deformada, indicando que a distribuicdo de
tensdes nas amostras pré-deformadas é relativamente homogénea se comparada
com a amostra sem pré-deformacdo. Como a diferenca entre a tensdo local na
austenita e a tensdo macroscépica nominal diminuiu, o grdo de austenita teve uma
maior resisténcia a decoesdo ao longo de arranjos de discordancias planares e
contornos de grdo em comparacdo com aquele sem pré-deformacdo com base nos
critérios macroscoépicos. Além disso, a diminuicdo na diferenca entre a dureza da
ferrita e da austenita diminui a tenséo local perto da interface ferrita/austenita em
termos de compatibilidade de deformacao elastica, o que pode suprimir a decoeséo

da interface assistida por hidrogénio.

Tabela 5.1 — Microdureza Vickers da ferrita e da austenita no aco inoxidavel duplex 2404.

Condicéo Ferrita (HV) Desv~|o Austenita (HV) Desv~|o
padréo padréo
Recozido 213,1 26,4 297,7 44,8
0% de pré-deformacédo 243,7 6,6 281,0 11,0
11% de pré-deformagéo 301,7 11,4 340,6 11,9
22% de pré-deformacao 324.9 16,5 351,6 12,5

Fonte: A autora.

Imagens de elétrons secundéarios da prata depositada na superficie da
amostra hidrogenada, sem pré-deformacao sao apresentadas na figura 5.35(a). Nas
imagens de elétrons secundarios, as particulas de prata aparecem com um contraste
claro. De acordo com o mapa de fases (figura 5.35(b)), o fluxo de hidrogénio era
elevado na ferrita, pois particulas de prata sdo preferencialmente depositadas em
regidoes de alto fluxo de hidrogénio. O mesmo ocorre nas amostras com 11% de
deformacéo (figura 5.35(d) e (e)). Em contraste, as amostras com 22% de pré-
deformacéo apresentam elevado fluxo de hidrogénio na austenita e a deposicao de
prata foi suprimida na ferrita (figura 5.35(h) e (i)). A maior diferenca nas
microestruturas € que a amostra ndo deformada e a 22% pré-deformada foi a
densidade de discordancias, que foi clarificada pelos mapas de KAM (figura 5.35(c) e
(). Em particular, a ferrita atuou como caminho preferencial de deformagéo (figura
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5.35(i)), consistente com o fato de que a diferenca de dureza entre ferrita e austenita
diminuiu com a pré-deformacéo (tabela 5.1). Como a introducdo de discordancias
diminui a difusividade aparente, o fluxo de hidrogénio da ferrita foi reduzido. Ao
contrario, o fluxo relativo de hidrogénio da austenita aumentou, comparado ao da
ferrita, resultando em uma deposicdo preferencial da prata na austenita. Em outras
palavras, os ions locais de prata foram consumidos para as posicoes de prata na

austenita antes que na ferrita.

Figura 5.35 — Imagens das amostras (a-c) 0%, (d-f) 11% pré-deformada e (g-i) 22% pré-
deformada. (a,d,g) imagens de elétrons secundarios da deposicdo de prata superficial,
(b,e,h) mapas de fase e (c,f,i) mapas de KAM. As areas magnificadas em retangulos nas
imagens de elétrons secundarios sdo as regibes destacadas pelos retangulos menores
nas mesmas. O tamanho de feixe utilizado para o EBSD foi de 100 nm. A e F indicam
austenita e ferrita, respectivamente.
= I

Fonte: A autora.

Além disso, o efeito da plasticidade local na difusdo do hidrogénio na ferrita
também pode desempenhar um papel importante na difusdo macroscépica do
hidrogénio. Quando nenhuma pré-deformacéo é fornecida, a difusédo de hidrogénio na

ferrita € mais rapida do que na austenita. Portanto, o hidrogénio pode se difundir no
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interior da amostra através da ferrita na microestrutura duplex e, portanto, a difuséo
macroscopica do hidrogénio é mais rapida do que a de uma Unica microestrutura de
austenita. Como o hidrogénio se difunde da ferrita para a austenita mesmo em uma
parte profunda da amostra, a concentracdo macroscépica de hidrogénio aumenta
facilmente com o tempo de hidrogenacéo, desde que a distribuicdo de hidrogénio nédo
se torne homogénea. Em contraste, quando as discordancias sao introduzidas
preferencialmente na ferrita, a rapida difus@o na ferrita € fortemente impedida devido
ao aprisionamento de hidrogénio nas discordancias. Embora a introducdo de
discordancias aumente a concentracdo de hidrogénio na superficie, a supressao da
difusdo de ferrita para austenita no interior da amostra é considerada uma diminuicédo
critica da concentracdo macroscopica de hidrogénio. Essa interpretagcdo pode explicar
0 aumento na concentracdo macroscopica de hidrogénio mostrado na figura 5.22.
Uma trinca assistida por hidrogénio na amostra hidrogenada e com 22% de
pré-deformacéo pode ser visualizada na figura 5.36. Embora o sitio preferencial da
amostra hidrogenada sem pré-deformacédo foram austenita figura 5.32 e interface
austenita-ferrita (figuras 5.30 e 5.31), a elevada pré-deformacao (figura 5.35(i)) alterou
o sitio de trincamento para o interior da ferrita (figura 5.36(b)). A densidade de
discordancias era particularmente elevada em volta da trinca, indicando que ha
plasticidade envolvida no processo de trincamento. Note que a ferrita era o sitio
convencional de trincamento nos AID e a adi¢do de solugdo soélida de nitrogénio fez
com que houvesse trincamento na austenita quando ndo havia pré-deformacao do
material [184]. O ponto importante a ser ressaltado aqui € como a pré-deformacao
suprimiu o trincamento preferencial da austenita, que estéa relacionado a uma melhora

na resisténcia a fragilizacéo por hidrogénio pela pré-deformacéao.
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Figura 5.36 — Mapas obtidos por
EBSD de (a) Figura de polo
invertido (IPF), (b) Fase e (c)
KAM, mostrando trincamento
ferritico na amostra
hidrogenada, com 22% de pré-
deformag8o. Estes mapas
foram sobrepostos com o0 mapa
de qualidade de imagem (QI). O
tamanho do feixe utilizado foi de
20 nm.

1 um

Fonte: A autora.

Na auséncia de pré-deformacéo, o escorregamento planar era uma causa do
trincamento a austenita. O trincamento da austenita induzido pelo escorregamento
planar pode ser suprimido por (1) uma reducao da quantidade local de hidrogénio e
sua difusividade, (2) uma reduc¢éo na tenséo local carregada da austenita e, (3) uma

reducado da concentracao de tensdo associada com escorregamento planar da tensao
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induzida por deformacé&o. Em termos de quantidade de hidrogénio e difusividade, a
introducédo de defeitos de rede diminui a difusividade macroscépica de hidrogénio,
com a diminuigdo da quantidade média de hidrogénio. Embora o maior fluxo local de
hidrogénio na austenita que na ferrita tenha a tendéncia de afetar negativamente a
resisténcia a trincamento da austenita, a supressao da difusdo macroscopica para o
interior da amostra foi considerada mais significante que o efeito da distribuicao local
de hidrogénio.

Em termos de teor de hidrogénio e difusividade, a introducéo de defeitos de
rede diminuiu a difusividade macroscépica de hidrogénio, o que diminuiu seu teor
meédio (figura 5.22). Embora um maior fluxo local de hidrogénio na austenita em
relacdo a ferrita afete negativamente a resisténcia ao trincamento no interior da
austenita particularmente quando a quantidade de nitrogénio é maior [185], a
supresséao da difusdo macroscopica para o interior do corpo de prova foi considerada
mais significativa do que o efeito do distribuicdo de hidrogénio.

Afim de considerar a concentracdo de tensdes devido ao deslizamento
planar, uma série de micrografias foi obtida da amostra hidrogenada e pré-deformada,
para analisar o efeito da microestrutura preexistente. Mais especificamente, os graos

austeniticos séo observados, como mostrado nas figuras 5.37(a-c).
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Figura 5.37 — Mapas de (a) Fase e (b) RD-IPF sobrepostos com o mapa de qualidade de
imagem da amostra 22% pré-deformada antes do ensaio de tensao. (c) Imagem de ECCI
correspondente (d,e) e suas magnificagfes. O step size do feixe foi de 20 nm. As linhas
pretas em (d) indicam trés diferentes planos de deslizamento onde o escorregamento de
discordancias planares foi ativado. As flechas em (e) indicam falhas de empilhamento ou
maclas de deformacéo.

Fonte: A autora.

Similarmente a tensdo de deformacdo, a pré-deformacdo por laminacdo
também resultou em deslizamento planar, o qual se encontra no contorno de gréo
austenitico e interface ferrita/austenita. Para suprimir a concentracdo de tensoes, 0
deslizamento planar resultante da tensdo de deformacéo deve infringir o interior do
grdo austenitico. Como mostrado nas figuras 5.37(d) e (e), multiplos sistemas de
deslizamento/maclacao foram ativados durante a laminacéo a frio. A particdo do gréo
pelos padrdes pré-existentes de discordancias pode prevenir o subsequente
deslizamento de discordancias, que contribui para a tensdo local causada pelo
deslizamento planar para o interior do grdo austenitico. Por exemplo, em um aco
austenitico com elevado teor de nitrogénio, 0 movimento de discordancias planares
se encontrava fortemente nas discordancias sésseis de Lomer-Cottrel que se formam
por multiplas movimentacfes de discordancias estendidas [186,187]. A presenca de
barreiras contra 0 movimento das discordancias permite a particdo de tensdes no
interior do gréo e suprime a decoes&o mediada por plasticidade localizada aumentada
por hidrogénio [188,189]. Esses fatores reduzem a probabilidade de trincas dentro do

grao de austenita, no contorno de gréo da austenita e na interface ferrita/austenita, o
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gue aumenta a resisténcia a fragilizacédo por hidrogénio na microestrutura relacionada
a austenita. Em contraste, as microestruturas de discordancia na estrutura CCC
(ferrita) geralmente ndo sdo planares devido a facilidade de escorregamento com
desvio. Portanto, o efeito acima mencionado da subestrutura de discordancia é fraco
na ferrita, o que permitiu a inducéo de trincas nos gréaos de ferrita preferencialmente

em comparacdo com a austenita.
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6 CONCLUSOES

Atraveés das anélises dos ensaios realizados, concluiu-se que:
o A taxa de deformacdo ndo apresentou uma influéncia clara nas propriedades
dos acos inoxidaveis duplex em estudo;
o Quanto menor a temperatura do ensaio, maior a tendéncia de supressao da
recuperacdo dinamica, promovendo um aumento da densidade de discordancias e
refinamento da microestrutura e, como consequéncia, a resisténcia mecanica de
ambos 0s acos inoxidaveis duplex aumenta, especialmente para a fase austenitica
gue tem menor EFE, e em temperaturas <-90 °C,
o A composi¢do quimica dos AID 2101 e 2404 possivelmente fez com que a EFE
deles se encontrasse, nas faixas de energia nas quais um dos mecanismos
preferenciais de deformacéo foi o escorregamento de discordancias, alterando para a
maclacdo no AID 2404 ensaiado abaixo de -135 °C e mais pronunciada no AID 2101
ensaiado em temperaturas abaixo de -5 °C;
o A pré-deformacdo de 11% nos ac¢os inoxidaveis duplex aumentou a tensao
limite dos AID com uma reducdo minima na porcentagem de alongamento, porém
agravou a fragilizagao por hidrogénio;
o Uma pré-deformacao de 22% diminuiu a capacidade de deformacéo do AID
2101 em 46,7%, e em 16,7% no AID 2404, no entanto, possivelmente devido a maior
quantidade de sitios aprisionadores formados e consequentemente uma reducéo da
difusividade do H, a fragilizacdo por hidrogénio foi reduzida;
o Como a camada fragilizada é superficial e a pré-deformacao de 22% reduziu a
fragilizacdo por hidrogénio, acredita-se que a introducdo de deformacédo superficial
possa melhorar a resisténcia ao H;
o O nitrogénio reduz a difusividade do hidrogénio nos agos, portanto a sua maior
concentracdo no AID 2404 pode ter sido um dos motivos pelos quais este acgo
apresentou uma menor fragilizacdo por hidrogénio quando comparado com o AID
2101;
o Devido a elevada quantidade de nitrogénio do AID 2404 e a formacdo de
maclas de deformacgdo, a interface austenita e ferrita/austenita atuou como sitio
preferencial de iniciagcdo de trinca, o que ndo é convencional na fragilizacdo por

hidrogénio de acos inoxidaveis duplex sem dopagem com nitrogénio;
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o A pré-deformacdo de 22% do AID 2404 aumentou a densidade de
discordancias, proporcionando locais de aprisionamento de hidrogénio,
principalmente na fase ferritica, resultando em uma diminuicdo da difusividade do
hidrogénio que, por sua vez, alterou o caminho preferencial de difusdo do hidrogénio
da ferrita para austenita, com a ferrita atuando como o caminho preferencial de

deformacéo plastica.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

o Analisar se ha formacdo de martensita no aco inoxidavel duplex (AID) 2101
utilizando ferritoscépio;

o Realizar ensaios de espectroscopia de dessorcao térmica (TDS) associados a
ensaios de decoracao de prata no AID 2101 com o intuito de analisar a quantidade de
hidrogénio difusivel e os locais onde sua difusividade é maior;

o Avaliar a fragilizacao por hidrogénio de AID ap6s tratamentos superficiais como
shot peening ultrassénico realizado em temperatura ambiente e em temperatura
criogénica,

o Utilizar tomografia por sonda atémica (“Afom Probe Tomography”) apés
carregamento com deutério dos AID 2101 e 2404, na tentativa de se visualizar 0s

sitios aprisionadores de hidrogénio.
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ANEXO D - PERFIS DE DIFRACAO EM FUNCAO DA DEFORMACAO PARA

AMOSTRAS FULL-SIZE DO DUPLEX 2404 ENSAIADAS NA LINHA XTMS.
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