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Vii
RESUMO

Os agos inoxidaveis duplex trabalhados usualmente contém teores de carbono
menores que 0,03% e apresentam vantajosa combinagdo de propriedades
mecanicas e de resisténcia a corrosdo. Com o aumento do teor de carbono no
intervalo de 0,3 a 0,6%, obtém-se ligas com elevada resisténcia ao desgaste e

menor ductilidade, sendo empregadas no estado bruto de fundigéo.

Neste trabalho foram analisadas as microestruturas de trés composigbes de acgos
duplex contendo aproximadamente 25%Cr-5%Ni e teores de carbono de 0,024,
0,12 e 0,37%. As composigbes foram estudadas no estado bruto de fundi¢do e
apos tratamentos térmicos de solubilizagdo a 1050 e a 1250°C. As principais
técnicas de andlise microestrutural utilizadas foram microscopia Optica,
microscopia eletrbnica de varredura, difragdo de raios X, metalografia quantitativa,
analise quimica de micro-regiées por dispersdo de energia e medidas magnéticas
para determinagéo da quantidade de ferrita. As ligas foram ainda submetidas ao
ensaio segundo a norma ASTM A 262 pratica A, visando a caracterizagdo de seu

comportamento & corrosio.

Foram propostos modelos para as seqiéncias de solidificagdo de cada
composi¢do. A andlise microestrutural das composicdes revelou que adicbes de
carbono modificam a seqliéncia de solidificagdo das l-igas € aumentam as fragdes
volumétricas de austenita e de carbonetos do tipo (Cr, Fe),:Cs, além de expandir

os parametros de rede das solugbes sélidas presentes.




1 INTRODUGAO

Os agos inoxidaveis duplex tém despertado grande interesse nos ultimos 10 anos
em razdo da combinagdo entre suas boas propriedades mecanicas, como alto
limite de escoamento e étima tenacidade, e excelente resisténcia a corrosdo tanto
intergranular quanto por pites [1, 2].

O emprego desta classe de agos durante Ultima década cresceu particularmente
nas areas maritima e quimica. Porém, propriedades como alta resisténcia tornam

estes acos adequados para muitas outras aplicagées [1,2].

Os agos inoxidaveis com microestrutura duplex podem ser classificados em dois

subgrupos:

 ligas de baixo teor de carbono - 0,01 < %C < 0,08 - utilizadas principalmente
apos conformacgéo mecanica;
e ligas de alto teor de carbono - 0,3 < %C < 0,5 - utilizadas principalmente no

estado bruto de fundigao;

Acos inoxidaveis duplex com altos teores de carbono foram desenvolvidos para
aplicagbes onde sdo exigidas boas combinagdes entre resisténcia a corroséo e

resisténcia ao desgaste.

Neste trabalho foram analisadas qualitativa e quantitativamente trés composigdes
de agos duplex com aproximadamente mesma composi¢cdo base, porém com
teores de carbono de 0,024%, 0,12% e 0,37%. As ligas foram estudadas no
estado bruto de fundicdo e apds tratamentos térmicos de solubilizagdo a 1050 e a
1250°C.




2 ACOS INOXIDAVEIS FERRITICO-AUSTENITICOS COM
MICROESTRUTURA DUPLEX

2.1 Breve Histérico

A origem destes acgos data do ano de 1933, quando na Franga um engano durante
as adi¢cbes de cromo e niquel para uma ago inoxidavel 18Cr-9Ni-2,5Mo resultou
em um ago contendo 20%Cr, 8%Ni e 2,5%Mo. Nesta época, o pesquisador J.
Hochmann incluiu esta corrida em seus estudos sobre a corros3o intergranular e
constatou que esta composicdo provou ser extremamente resistente & corroso,

alem de ser ferromagnética devido a presenca de ferrita [1].

Patenteados em 1935, esta e outras composi¢bes desenvolvidas passaram a ser
produzidas comercialmente. As primeiras especificagbes para estas composi¢des
foram divulgadas em 1947 na Franga e, durante as décadas de 50 a 70, algumas
empresas tentavam determinar condi¢des adequadas de trabalho a quente e de
soldabilidade. Também durante este periodo, limites de temperatura de utilizagéo

e temperaturas de transformagdes de fase foram investigadas em detalhes.

A partir da década de 70, as fragbes mais adequadas de ferrita e austenita, bem
como os niveis aceitdveis de impurezas, foram determinados principalmente com
a disseminag&o dos processos AOD e VOD. Na década de 90, os agos duplex se
destacam por oferecer uma combinagéo ideal de boa performance mecanica e

economia, com 6timas propriedades de resisténcia a corroséo [1, 2].

O emprego dos agos duplex ocorre principalmente em industrias maritimas,
petroquimicas e de bens de consumo, como industrias de alimentos e do papel.
Sua utilizagdo também abrange areas ambientais, onde sdo especificados para
bombas de dessulfuragdo de gases residuais em grandes complexos industriais na
Europa [1, 2, 3]. Uma de suas mais recentes aplicagbes se refere a industria
automobilistica, onde sdo empregados na fabricagdo de médulos que exigem boa
soldabilidade e alta tenacidade [4]




2.2 Composicdo Quimica e Caracteristicas Microestruturais

Os agos inoxidaveis duplex ttm como caracteristica microestrutural a presenca de
duas fases predominantes: ferrita (6) e austenita (y). O termo “microestrutura
duplex’, segundo Hornbogen, refere-se a microestrutura composta de quantidades
comparaveis de contornos de gréo 86 e yy, cuja soma se aproxima da quantidade
de contornos y5. Para que isso ocorra, as fragbes volumétricas das duas fases
devem ser préximas a 50%.

Existe uma segunda defini¢do para o termo duplex, a qual se refere a este tipo de
microestrutura como composta de duas fases. Esta definicdo é dada pelo Metals

Handbook, porém é considerada menos precisa [5].

A presenca de microestrutura composta de duas fases nos agos inoxidaveis em
geral é determinada principalmente pelos teores de ferro, cromo e niquel do
material [2]. A figura 2.1 mostra os intervalos de composigéo caracteristicos para
cada tipo de ago inoxidavel.
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Figura 2.1: Intervalos de composi¢&o dos agos inoxidaveis de diferentes tipos [6]

Adicbes de diversos elementos de liga na composi¢do base do material visam

balancear a microestrutura e determinar propriedades especificas para cada
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composi¢do. O efeito das adi¢gbes de alguns elementos de liga nas propriedades

de acos inoxidaveis estdo resumidos na tabela 2.1.

Os agos duplex podem conter teores relativamente altos de elementos de liga que,
caso ndo estejam devidamente balanceados, podem conferir caracteristicas
indesejaveis a este tipo de aco. As composi¢gbes de agos duplex comercialmente

mais utilizadas se encontram na tabela 2.2.

Tabela 2.1: Efeito das adi¢gbes de elementos de liga nas propriedades de agos

inoxidaveis [adaptada de 6]

Elemento Intervalo (%) " Efeito nas Propriedades

Carbono até 0,5 ' para resisténcia mecanica e resisténcia ao
desgaste

Nitrogénio até 0,35 para resisténcia mecénica e resisténcia a
COrrosao

Silicio até 2,5 para resisténcia ao calor e ao desgaste

Manganés  até 6,0 para estabilizagdo da austenita e resisténcia ao

desgaste abrasivo
Molibdénio até 6,0 para resisténcia a corrosao por pites,
- generalizada e por frestas
Nidbio até 1,5 para resisténcia a corrosao e ao desgaste
Cobre até 3,5 para resisténcia a corroséo e resisténcia
mecénica no endurecimento por precipitagao

Tungsténio até 1,2 para resisténcia & corrosdo (como Mo)

Tabela 2.2: Composi¢do quimica de alguns agos inoxidaveis duplex, segundo a

norma DIN
Nome Especificacdo Cr Ni Mo N Outros
Comercial DIN (%) (%) (%) (%) (%)
W.- Nr. 1.4417" X2 CrNiMoSi 19 5 185 5 27 007 15Si
W. - Nr. 1.4362° X2 CiNiN 23 4 22 4 02, 0,1 -
W.-Nr. 1.4462° X2 CrNiMoN 22 § 2 53 3 017 -

W.-Nr. 14468  G-X3 CrNiMoN 26 6 3 25,5 6 3 0,2
W.-Nr. 1.4517 7 G-X3 CrNiMoCuN 2663 3 255 6 3 0,25 3Cu
W.-Nr. 1.4469°  G-X2 CrNiMoN 25 7 4 25 7 45 025
W. - Nr. 1.4340 7 G-X40 CrNi 27 4 27 4,5 - - 05C
W. - Nr. 1.4464 G-X40 CrNiMo 27 5 27 5 2,3 - 05C

* liga trabalhada ** liga fundida




2.3 Solidificacdo e Formacao da Microestrutura

O comportamento dos agos inoxidaveis durante a solidificagdo e durante
transformagGes no estado sélido depende principalmente de sua composicdo
quimica, mais propriamente, do balanceamento dos elementos de liga presentes, e
da velocidade de resfriamento [7].

Habitualmente, a solidificagdo dos agos inoxidaveis ¢ tratada na literatura segundo
quatro modos possiveis [7,8] :

A. Solidificacdo ferritica - A fase primaria é a ferrita (5). A austenita (y) pode se

formar segundo uma reagdo no estado sélido, nos contornos 88, dependendo
dos teores de cromo € niquel;

B. Solidificacéo ferritico-austenitica - A fase primaria é a ferrita e a austenita se

forma a partir do liquido interdendritico através de uma reagéo peritética L+5—y
ou euteética L—>5+y;

C. Solidificacdo austenitico-ferritica - A fase primaria é a austenita e a ferrita se

forma a partir do liquido interdendritico;

D. Solidificacéo austenitica - A fase primaria é a austenita, ndo ocorrendo

nenhuma outra transformagéo de alta temperatura.

Estes modos sdo mostrados esquematicamente na figura 2.2 numa sec¢éo vertical
do diagrama pseudo-binario Fe-Cr-Ni.

1300

11008

Figura 2.2 : Modos de solidificagdo representados esquematicamente no

diagrama pseudo-binario Fe-Ni-19%Cr. [7]




O efeito dos elementos de liga pode ser descrito utilizando-se os valores de cromo
e niquel equivalente recomendados por Jernkontoret [7,8] . Assim, é possivel
determinar os modos de solidificagdo utilizando o diagrama mostrado na figura 2.3.

Os valores de cromo e niquel equivalentes so dados por [7, 8]:

Creq = %Cr + 1,37x(%Mo) + 1,5x(%Si) + 2x(%Nb) + 3x(%Ti) + ...
Nieq = %Ni + 22x(%C) + 14,2x(%N) + 0,31x(%Mn) + %Cu + .....

A solidificagcéo de agos inoxidaveis duplex também pode ser prevista com o auxilio
do diagrama pseudo-binario 70%Fe-Cr-Ni. Este grupo de acos apresenta
solidificagédo ferritica, formando assim fase § priméaria, permanecendo com esta
microestrutura até cerca de 1400°C [8, 9]. A ferrita em parte se transforma em
austenita por uma reagdo no estado sdlido. Para temperaturas entre 800 e
1200°C, as fragbes volumétricas de ferrita e austenita se alteram pouco, como é

possivel perceber na figura 2.4.

Por outro lado, se ocorrer a precipitagdo de fase sigma, as quantidades de ferrita e
austenita sdo alteradas, conforme seréa discutido no item 2.6.
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Fig. 2.3: Diagrama dos modos de solidificagéo. [3]

Adicbes de elementos de liga alteram o modo de solidificagdo dos agos duplex
pois deslocam os campos das fases no diagrama de equilibrio [6, 8, 10].
Elementos austenitizantes deslocam o campo trifasico L + & + y para a esquerda,
fazendo com que a solidificagdo passe do modo A para B ou C. Ja elementos

ferritizantes deslocam os campos das fases para a direita.
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Figura 2.4: Diagrama pseudo-binario 70%Fe-Cr-Ni [3]

Quanto & velocidade de resfriamento, os processos de solidificacdo séo
normalmente classificados como [11]:

e processo de solidificagdo convencional, cuja velocidade de resfriamento se
encontra entre 10° e 10°K/s e

* processo de solidificagdo rapida, com velocidades de resfriamento entre 10° a
10° K/s

Para os agos inoxidaveis, existe certa velocidade critica de resfriamento, a partir
da qual o modo de solidificagéo se altera em raz&o da diminuig&o do teor de ferrita
[11]. Assim, composi¢des de agos inoxidaveis com modo de solidificagdo
austenitico-ferritico passam a demonstrar solidificagdo austenitica. Uma explicagéo
para este fato envolve a solidificacdo sem a segregacdo de soluto devido a
presenca de superresfriamento suficiente para estas condigées.




2.4 Particdo dos Elementos

A particdo dos elementos entre a ferrita e a austenita tem influéncia acentuada no
comportamento mecanico e de resisténcia a corrosdo, principalmente porque
influencia o balango das fases [8, 12]. Os fendmenos de partigdo dependem
principalmente da temperatura e do teor dos elementos destas ligas.

A relagdo entre a concentragdo de um elemento M na femita e na austenita é
chamada coeficiente de particéo (C) e pode ser dado por [8]:

cM=xrx
onde x é o teor do elemento M na fase indicada.

Os valores dos coeficientes de partigdo variam dependendo do elemento e
temperatura em questéo, como pode ser visto na figura 2.5.

1500

1400

1300

1200

Temperatura (K)

1100 . ' 1 '
05 1.0 15 20 25

coef. particdo de elementos de Liga

Fig. 2.5: Coeficientes de particdo do cromo, niquel e molibdénio em fungao da
temperatura [12].

Segundo Atamert e King [12], a particdo do cromo preferencialmente para a ferrita
ndo e significativamente influenciada pela temperatura. J4 a particdo do
molibdénio para a ferita é intensificada & medida que a temperatura diminui. As

figuras 2.6 a 2.8 mostram a variagdo do teor dos elementos cromo, niquel e
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molibdénio nas fases & e y em fun¢do da temperatura. & importante saber que, a

medida que a temperatura é aumentada (acima de 1050°C), as fragdes

volumétricas de ferrita aumenta em detrimento a quantidade de austenita.

At % Cr

28—

27—

26

25~

24 [~

23 Y
—_—

I L | L I 1 ]
2?200 1250 1300 1350 1400 1450 1500 1550

Temperatura (K)

Fig. 2.6: Teor de cromo nas fases 6 e y em fung¢&o da temperatura [12].
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5-/
I ! L | I 1 )

a4
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Fig. 2.7: Teor de niquel nas fases e y em fungio da temperatura [12].
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Fig. 2.8: Teor de molibdénio nas fases § e y em fung¢éo da temperatura [12].
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2.5 Formacao de Austenita

De acordo com Southwick € Honeycombe e outros [6, 8, 13, 14], a transformagéo

de ferrita em austenita pode ocorrer segundo as seguintes reagées:

* pela transformag&o continua 8 — y no estado sélido,
o pela transformagéo eutetdide 8 —» ¢ + v, sendo ¢ uma fase genérica, rica em
elementos ferritizantes, e

o pela transformagéo peritéticaL+ & — y.

A transformacéo de ferrita em austenita no estado soélido ocorre por nucleagédo e
crescimento, em intervalo que compreende temperaturas entre 650 e 1200°C,
conforme o diagrama de equilibrio (figura 2.4). O resfriamento rapido a partir de
altas temperaturas leva a formagao de austenita nos contornos 88, com morfologia
de Widmannstatten [ 3, 13 ].

A formacdo de austenita através de uma reagdo eutetdide ocorre em geral em
temperaturas abaixo de 1000°C, como conseqiiéncia da desestabilizacdo da ferrita
pela precipitacdo de fases ricas em cromo e molibdénio, como carbonetos do tipo
M23Cs ou fase o [13].

A formagdo de austenita através da reacgdo peritética descrita acima ocorre pela
nucleagdo de austenita nas interfaces entre ferrita primaria e liquido, seguida do
envolvimento total da ferrita pela austenita. Assim, a austenita passa a crescer em

dire¢éo a ferrita e em dire¢io ao liquido [14].

Para temperaturas entre 500 e 950°C, pode ocorrer a formagdo de austenita sob a
forma de ilhas dentro da ferrita, comumente chamada austenita secundaria v, [13].
A austenita secundéaria pode se formar segundo a reacdo eutetdide descrita
acima, ou pela transformagdo no estado sélido 8 — y. Para temperaturas abaixo
de 650°C, segundo Southwick e Honeycombe [13], a formagdo da austenita
secundaria ocorre segundo uma reacdo martensitica, atérmica. A fase y, é

normalmente mais pobre em cromo e molibdénio, em relagdo a austenita primaria.
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2.6 Precipitacido de Fases

A grande quantidade de elementos de liga e suas caracteristicas de particdo entre
ferrita e austenita fazem com que os agos inoxidaveis duplex demonstrem
comportamentos complexos quanto aos fendmenos de transformagcdo e
precipitacdo de fases [3, 15 -17].

Diferentes fases podem se formar em determinadas condigées de equilibrio. As
principais fases formadas em um ag¢o duplex sao [8]:

e Carbonetos do tipo M2;Cs (M = Cr, Fe, Mo)

e Faseo
e Fasea'
o Fasey

* Nitretos do tipo MoN e MN (M = Cr, Fe)

.

_.;

o

]
1

temperatura {"C]

Figura 2.9: Diagrama tempo-temperatura-transformagéo esquematico para
acos inoxidaveis duplex [3]

Naturalmente, a precipitagdo destas fases depende principalmente da composigéo
da liga, da temperatura de envelhecimento e das condigdes de resfriamento. Por
exemplo, a precipitacdo de fase ¢ é acelerada para teores mais altos de cromo,
silicio e de molibdénio, como mostra a figura 2.10.
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Tempo

Figura 2.10: Efeito do molibdénio na precipitagdo de fase o [5]
A precipitacdo de fases, combinadas ou néo, e as conseqientes modificagbes de
composi¢do localizada da matriz alteram o comportamento mecanico e de

resisténcia a corrosdo do material para determinadas aplicagdes [8, 18, 19].

2.7 Propriedades Mecéanicas e de Corrosao

Os agos inoxidaveis duplex apresentam combinagdo favoravel entre resisténcia
mecanica e a corrosdo, em comparagao as outras classes de acos [1, 6]. A tabela
2.3 mostra, comparativamente, valores de resisténcia mecanica a corrosao por
pites de diversos tipos de agos inoxidaveis:

Tabela 2.3: Comparacgéo entre a resisténcia mecéanica e a corrosédo de alguns agos

inoxidaveis
Nome Comercial~ Tiee LE (MPa) LR(MPa)  Atew PRE
~ W.-Nr.1.4301 austenitico 195 600 40 18
W. - Nr. 1.4401  austenitico 205 610 40 26
W.-Nr. 1.4000 ferritico 250 500 20 13
W.-Nr. 1.4016 fermitico 270 550 20 17
W. - Nr. 1.4462 duplex 450 750 25 32
W. - Nr. 1.4460 duplex 450 700 20 34

LE: Limite de Escoamento LR: Limite de Resisténcia At: Alongamento total PRE: Pitting Corrosion

Resistance
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Propriedades Mecéanicas

Uma das principais caracteristicas dos acos duplex sdo os altos valores de limite
de escoamento, duas vezes maiores do que os valores encontrados para agos
austeniticos [1,2]. Os agos duplex apresentam ainda altos valores de limite de
resisténcia, enquanto que seus valores de alongamento total sdo superiores a
20%.

As boas proriedades mecanicas dos agos duplex resultam de diversos
mecanismos relacionados a: (a) composi¢do quimica, como endurecimento por
solucéo sdlida intersticial (C, N) e substitucional (Cr, Ni, Mo); (b) microstrutura,

como razao 3/y, tamanho de grdo e fases secundarias e (c) trabalho a frio [1].

Os acos duplex apresentam bons valores de tenacidade apés solubilizagéo
seguida de resfriamento rapido. Porém, a precipitacdo de fases devido aos altos
teores de elementos de liga podem prejudicar o comportamento destes materiais

durante a utilizagdo onde a tenacidade é necessaria.

O trabalho a frio, como para outros materiais, eleva as propriedades mecanicas
dos acgos duplex. Porém, o trabalho a frio pode ser responsavel pela diminui¢do da
tenacidade pelo aumento da temperatura de transigdo ductil/fragil [1]. Além disso,
o trabalho a frio introduz defeitos cristalinos que podem atuar como locais de
nucleagdo de fases secundarias [5]. A figura 2.11 ilustra que, para ligas
previamente deformadas, a precipitagdo de fase sigma, uma fase fragil, ocorre em
menor tempo, podendo mais rapidamente influenciar o comportamento mecanico
do material.

Os componentes de ago duplex, em especial os utilizados no estado bruto de
fundicdo, devem apresentarv alta resisténcia ao desgaste. Isto € normalmente
conseguido por meio da adi¢do de 0,5%C, levando a precipitagdo de carbonetos.
A adigdo de elementos formadores de carbonetos, como Ti, Nb e V vém sendo

pesquisada nos ultimos anos visando o aperfeicoamento das ligas.
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TEMPERATURA (C) 10001T (K1)
1000}
108
000 [ NUCLEAGAO DE
FASE SIGMA
109
800
110
700k 20% DEFORMAGAOD
114
600}
LA, L L . A - 12
0.001 0.01 0.1 1 10 tempo ih)

Figura 2.11: Diagrama TTT mostrando o inicio de uma reagdo § — o + y num ago
duplex DIN W.- Nr. 1.4462 para o estado ndo deformado e para o estado apos

£=20% de deformacgéo a frio [5].
Resisténcia & Corrosao

Os agos duplex apresentam melhor resisténcia a corroséo do que os agos
ferriticos e austeniticos convencionais. Isto ocoore devido a composi¢gdo quimica
destes materiais, contendo Cr, Ni, Mo e N, e devido a microestrutura balanceada
entre ferrita e austenita. A boa performance em meios corrosivos tornaram os agos

duplex uma boa op¢ao para industrias quimicas e petroquimicas [1,2].

A corrosao intergranular € normalmente causada por fases, tais como Mj3Ce € fase
o, que precipitam nos contornos de grdo e empobrecem a regido adjacente ao

contono em elementos como o cromo, niquel e molibdénio, responsaveis pela

resisténcia a corroséo do acgo.

Porém, em relagdo aos agos austeniticos, a alta difusividade dos elementos na
ferrita dos agos duplex possibilita a diminui¢do de diferengas de concentragdo
responsaveis por este tipo de corrosdo, tornando os agos duplex menos
susceptiveis a corrosao intergranular que os agos austeniticos.

A resisténcia a corrosdo por pites dos agos duplex pode ser definida através da
seguinte relagéo [3,6]:
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PRE (pitting corrosion resistance) = %Cr + 3,3 x %Mo + 30 x %N
Agos duplex com valores de PRE acima de 40 s3o denominados super-duplex.

A resisténcia a corrosdo por pites dos agos duplex relaciona-se diretamente com a
composicdo das fases presentes, e por isso é afetada pela precipitagdo ou
transformac&o de novas fases na microestrutura, levando ao empobrecimento da
matriz em cromo, molibdénio e nitrogénio. Segundo Devine [24], a resisténcia a
corros&o por pites dos agos duplex diminui conforme o aumento da temperatura de

solubilizagéo, uma vez que o teor de cromo da ferrita diminui nestas condigdes.
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3 ADICOES DE CARBONO EM AGOS INOXIDAVEIS DUPLEX

3.1 O Elemento Carbono nos Acos Inoxidaveis

O carbono é um elemento intersticial, fortemente austenitizante, mais soluve!l na
austenita do que na ferrita [3, 9, 20].

A teor de carbono sollvel na austenita em agos austeniticos do tipo AISI 316L, a
1100°C é de aproximadamente 0,18%C. J4 em acos ferriticos contendo 25%Cr,
sua solubilidade &€ de aproximadamente 0,05% na mesma temperatura [20]. A
austenita possui, apesar de em menor quantidade, maiores intersticios
possibilitando a maior solubilidade do carbono.

Em geral, o carbono ¢ adicionado para aplicagdes dos agos inoxidaveis duplex
em meios onde, além de boa resisténcia & corrosdo, sdo necessarias boas
propriedades de resisténcia ao desgaste e de dureza [9, 25]. As ligas com alto teor

de carbono s&o utilizadas no estado bruto de fundigo.

3.2 Precipitagdo de Carbonetos

O carboneto do tipo M2;Cs , em geral [ Fe,Cr]23C5, comumente observado em agos
duplex com mais de 0,1%C, possui estrutura clbica de faces centradas, com
parametro de rede por volta de a=10,65A. Carbonetos dos tipos MC e MeC
também podem ser observados em agos duplex [3,9], dependendo da presenga

de Ti, Nb e V na composigdo quimica da liga.

O carboneto do tipo M;;Cs em geral precipita nos contornos 8y, conforme as

relagdes [3, 21}

{111}, /7 {333}mzscs // {110}5
<110>, // <330> maace // <111>

A precipitacdo de carbonetos M;Ce pode ocorrer de forma continua ou

descontinua, nos contornos 3y [21 - 23]. A precipitagdo de M,3Ce ocorre, para ligas
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com teores de carbono menores que 0,05%, em geral segundo a reagdo & — y+
M2:Ce. Este processo depende principalmente do tempo e da temperatura, pois a
formagéo de carbonetos € controlada por difusdo e pela tendéncia dos elementos
de liga em formar carbonetos [22, 23]

No caso da reacdo eutetdide, a velocidade de difusdo do cromo é determinante
para a velocidade de formagdo de M.3Cs. Segundo Devine [23, 24], os primeiros
precipitados se formam a partir, ndo somente do cromo, como também do carbono
presente na ferita. Porém, o crescimento dos carbonetos segue, por sua vez,

consumindo-se o carbono da austenita.

O empobrecimento em cromo da ferrita leva a formagdo de austenita secundaria
nas regides adjacentes a precipitagdo de carbonetos, promovendo a migragdo do
contorno &y para dentro da ferrita [22, 23]. Como sera necessario mais cromo para
o crescimento dos carbonetos e a austenita secundaria possui teor de cromo mais
baixo, os contomos continuam migrando para dentro da ferrita. Porém, a retirada
do carbono de solugéo pela precipitagéo de carbonetos faz com que a rede de
carbonetos fique, finalmente, envolta com austenita [22, 24].

Para ligas comerciais com teores de carbono até 0,5%, a formagdo de carbonetos
ocorre segundo a reagdo L — y + M23Ce. O liquido adjacente as dendritas primarias
de ferrita possui, além de niquel, alto teor de carbono, que se combina com o
cromo das interfaces L8, formando redes de carbonetos em matriz austenitica. A
formagdo de carbonetos promove o enriquecimento do liquido em niquel, levando

a formagé&o de austenita em torno das redes de carbonetos [6, 9).

3.3 Influéncia nos Modos de Solidificacdo

Como adi¢des de carbono elevam os valores de niquel equivalente, os campos
das fases no diagrama pseudo-binario sdo deslocados (vide figura 3.1). Como
consequéncia, o liquido solidifica perto do campo trifasico, abaixo do patamar
eutético. Neste caso, a solidificagio de ferrita primaria enriquece o liquido residual
em elementos austenitizantes até que austenita se forme junto & ferita sélida.
Com a formagdo da austenita o liquido residual enriquece em elementos

ferritizantes, levando novamente a formagéo de ferrita [7 - 9].
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Para ligas com médios teores de carbono, ocorre a precipitacdo de carbonetos do
tipo M;3Ce segundo a reagdo eutetdide descrita no item 3.2 , que ocorre entre
temperaturas de 700 e 1000°C. Abaixo de 700°C, a precipitacdo de MxCs & mais

lenta e requer tempos mais longos de exposi¢do [23].

Para ligas com altos teores de carbono, a formac&o de carbonetos se da durante a

solidificagdo, segundo L — y + M,3Cs, como mencionado no item 3.2.

1800 . s
AGOS DUPLEX
|——||
1800 -
L+ [Lea]
o N —
':' 1400 =]
-g [F] L+F+A
é' 1200
~ [C]
(2]
1000 /[Fea]
800 30 20 Cr %empeso 10 1]
0 10 Ni %oempesa 20 30

Figura 3.1: Efeito do carbono nos campos das fases do diagrama pseudo-
binario 70%Fe-Cr-Ni [3]

3.4 Influéncia nas Propriedades Mecanicas e na Resisténcia a Corrosio

Como anteriormente mencionado, o carbono é adicionado as composicdes de
acos duplex para aplicagbes onde, além da resisténcia a corrosdo, é necessaria a
resisténcia ao desgaste. A presenga de carbonetos na microestrutura confere aos
acos duplex relevante aumento de resisténcia ao desgaste, tornando possivel sua
utilizacdo em meios onde haja solicitagéo abrasiva.

Porém, a presenga de carbonetos pode levar & diminuicdo da ductilidade e da
tenacidade do material [6, 9].
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Segundo Reick [25], o tamanho dos carbonetos é de extrema importancia na
resisténcia ao desgaste dos agos duplex, sendo necessario que estes precipitados
sejam pelo menos da mesma ordem de grandeza dos sulcos causado pelo
abrasivo. Caso isto ndo ocorra, a resisténcia ao desgaste pode ser inclusive

piorada pela presencga de carbonetos.

Segundo Wischnowski, a presenga de carbonetos nos contornos y5 leva a redugéo
da resisténcia a corros&o dos agos duplex [3]. A raz&o disto reside no fato de que
as regibes adjacentes as redes de carbonetos ficam empobrecidas em cromo,
sendo preferencialmente atacadas.
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4 MATERIAIS E METODOS

As ligas utilizadas foram produzidas em fornos de indugdo a vacuo no IPT -
Instituto de Pesquisas Tecnoldgicas, e foram denominadas 1, 2, 3 conforme a
ordem crescente de teor de carbono. A tabela 4.1 mostra as composicdes
quimicas da cada liga, determinadas por analise quimica por fluorescéncia de

raios X na Firma Dérrenberg Edelstahl, em Randeroth, Alemanha:

Tabela 4.1: Composi¢do quimica das ligas estudadas

Elemento Liga 1 Liga 2 Liga 3
%C 0.02 0.12 0.37
%Si 0.64 0.64 0.71
%Mn 0.82 0.46 0.98
%P 0.013 0.013 0.014
%S 0.022 0.022 0.024
%Cr 25.62 23.47 25.75
%W 0.03 0.03 0.03
%Mo 0.01 0.01 0.01

%V 0.01 0.01 0.01
%Ni 5.67 483 513
%Co 0.02 0.02 0.02
%Nb 0.06 0.07 0.07
%Ti 0.01 0.01 0.007
%Cu 0.02 0.03 0.02

%N 0.038 0.013 0.033

Os tratamentos térmicos de solubilizagdo a 1050°C e a 1250°C foram realizados
em fornos tipo mufla, marca Lindenberg, com atmosfera normal e resfriamento em

agua.

Foram empregados os seguintes ensaios e técnicas de analise microestrutural:
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Microscopia Optica

Os microscopios utilizados para observagdo das microestruturas sdo da marca
Leitz , modelo Aristomet. Para isso as amostras foram preparadas de modo
convencional. Os ataques utilizados séo:

= 30%HNO; em agua, eletrolitico, 0.75 V por 6 minutos.
= Beraha |l (1g de dissulfato de sédio em 100 ml de solvente, cuja férmula
consiste em 48g de bifluoreto de aménio, 800ml de agua destilada e 400ml HCI)

para ataques coloridos

Microscopia Eletrénica de Varredura

Apos preparacdo metalografica as amostras foram atacadas com o ataque
profundo V2A- Beize a quente (100 ml HCI, 10ml HNO;, 100m| H,O e 0,3ml de
reagente de Vogel, a 40°C) para observagdo no microscépio eletrénico de
varredura da marca Jeol modelo JMS 840.

Analise Quimica por Dispersédo de Energia (EDX)

O aparelho utilizado para andlise foi 0 de marca Noran Instruments, modelo

Voyager. O sistema esta acoplado ao microscopio eletrdnico de varredura.
Metalografia Quantitativa

Para a determinagéo das fragdes das fases por andlise de imagem foi utilizado
aparelho Cambridge Instruments, modelo Quantimet 520 acoplado ao microscopio
éptico marca Reichert Jung, modelo Metaplan.

Medigéo da fragdo de Ferrita por Ferritoscépio

O ferritoscépio utilizado foi 0 da marca Fischer, modelo M11-Fe/NGA B 1.3 FE.
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Dureza Vickers

Para macrodureza foi utilizado o durdmetro Wolpert e para microdureza o
durdmetro Paar modelo MHT 4.

Difragao de Raios X

O difratdmetro utilizado foi o de marca Siemens modelo D 500/501 segundo os
parametros: 40kV como aceleragéo do feixe, 34 mA como corrente do filamento e
radiagdo MoKo=0,07093 A.

Ensaio de Corrosiao

As ligas foram submetidas ao ensaio de corrosdo descrito pela norma ASTM A 262
[27], pratica A. A pratica consiste em imersdo de corpos de prova de 1cm? de 4rea
em solugéo aquosa de acido oxalico a 10%, simultaneamente com a passagem de
1A de corrente.
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5 RESULTADOS

5.1 Estado bruto de fundicio

As figuras 5.1, 5.2 e 5.3 mostram as microestruturas das ligas no estado bruto de

fundicao.

A liga 1 apresentou ao microscopio matriz ferritica e austenita de Widmannstitten
nos contornos 85, formada ja no estado sélido. A liga 2 apresenta maior fragcdo de
austenita, mantendo ainda matriz ferritica. Nesta liga ja & possivel constatar a
presenca de carbonetos do tipo M,3Ce secundarios, isto €, formados nos interfaces

dy apobs a transformagdo §—y.

A liga 3 apresentou matriz ferritica e vasta rede de carbonetos primarios junto as
numerosas ilhas de austenita, formados durante a solidificagdo. A figura 5.4
mostra em detalhe a morfologia dos carbonetos da liga 3, sugerindo sua formacéo

segundo um eutético y + My3sCe.

5.2 Estado Solubilizado

Apés tratamento térmico de solubilizagdo a 1050°C e 1250°C, as ligas
apresentaram modificagdes microestruturais, como é possivel perceber nas
micrografias das figuras 5.5 a 5.12.

A liga 1 solubilizada a 1050°C apresentou ao microscopio menor fragdo de ferrita
em relagdo ao estado bruto de fundi¢do. Quando solubilizada a 1250°C, a liga 1

apresentou-se totalmente ferritica.

A liga 2 solubilizada a 1050°C apresentou consideravel reducdo na fragdo de
carbonetos em comparagdo com o estado bruto de fundicdo. Quase que a
totalidade dos carbonetos desta liga foram dissolvidos durante a solubilizagao,
restando apenas um filme n&o continuo nas interfaces dy, como é possivel
observar na figura 5.7. A liga 2 solubilizada a 1250°C apresentou reducdo na
fracdo de austenita e os carbonetos foram totalmente dissolvidos, conforme
mostrado na figura 5.10.
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Fig. 5.1: Liga 1. Microestrutura no estado bruta de fundig&o.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.

Fig. 5.2: Liga 2. Microestrutura no estado bruta de fundigéo.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.

24
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Fig. 5.3: Liga 3. Microestrutura no estado bruta de fundigéo.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.

Fig. 5.4: Liga 3. Microestrutura no estado bruta de fundi¢do. Detalhe

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.
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Fig. 5.5. Liga 1. Microestrutura apés solubilizagdo a 1050°C.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.

Fig. 5.6. Liga 2. Microestrutura apés solubilizagéo a 1050°C.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.
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Fig. 5.7. Liga 2. Microestrutura ap6s solubilizagdo a 1050°C.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.

Fig. 5.8: Liga 3. Microestrutura apés solubilizagio a 1050°C.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.




Fig. 5.9: Liga 1. Microestrutura apés solubilizagdo a 1250°C.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.

Fig. 5.10: Liga 2. Microestrutura apos solubilizagdo a 1250°C.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.
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Fig. 5.11: Liga 3. Microestrutura ap6s solubilizagdo a 1250°C.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.

Fig. 5.12: Liga 3. Microestrutura apés solubilizagéo a 1250°C. Detalhe.

f - ferrita; a - austenita; k - carbonetos. MEV. Ataque: V2A - Beize a quente.
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A liga 3 solubilizada a 1050°C apresentou certa redugio na fragdo de austenita
conforme a figura 5.8. Apés solubilizagdo a 1250°C houve acentuada redugdo na
fracdo de carbonetos e aumento da fragdo de austenita conforme mostra a figura
5.11. Foi possivel constatar a morfologia eutética da rede de carbonetos e a
presenca de austenita secundaria, formada no estado sdlido pela transformagio &

— v, sobre ilhas de ferrita, como mostra o detalhe da figura 5.12.

5.3 Andlise das Fases

A tabela 5.1 mostra a fracdo de ferrita para cada liga, obtidas com o auxilio do
ferritoscopio. A tabela 5.2 mostra as porcentagem de cromo na ferrita, para cada

liga, obtidas por andlise quimica por dispersdo de energia.

Tabela 5.1: Fracao de ferrita

LIGA bruta de 1050°C 1250°C
fundigao
90,9 78,7 96,8
2 70,2 72,0 74,8
27,3 41,8 27,4

Tabela 5.2: Porcentagem de cromo na ferrita

LIGA bruta de 1050°C 1250°C
fundigéo
e .m..“..m_,,__é_s,ss — n2922 _ . 27;6 e
2 26,65 26,31 26,02

3 28,44 27,32 28,20
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5.4 Ensaio de Dureza

A tabela 5.3 mostra os valores de microdureza Vickers HV 0,025.

Tabela 5.3; Valores de HV 0,025

BF 1050°C 1250°C

8 y 8 y & y
1 259 275 210 220 258 -
2 245 249 207 226 258 280
3

241 275 212 219 226 259

5.5 Difracao de Raios X

As figuras 5.13 e 5.14 mostram a variagdo dos parametros de rede da austenita e
da ferrita com o teor de carbono para as ligas solubilizadas.

Fig. 5.13: Variagdo do parametro de rede da austenita com o teor de carbono da

liga e diferentes temperaturas de solubilizagéo.
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Fig. 5.14: Variagdo do parametro de rede da ferrita com o teor de carbono da liga

e diferentes temperaturas de solubilizagdo.

5.6 Ensaio de Corrosio

Os resultados dos ensaios de corrosdo realizados segundo a norma ASTM A 262
pratica A sdo mostrados nas figuras 5.15 a 5.24.

As figura 5.15 a 5.18 mostram as microestruturas das amostras no estado bruto de
fundicdo, apés o ensaio. A liga 1, na figura 5.15, revelou que as interfaces entre a
matriz ferritica e a austenita de Widmannstétten sdo fortemente atacadas durante
o ensaio. Em algumas regides, € possivel perceber quase a total dissolugéo da

austenita. Nota-se a presenga de numerosos pites no interior dos gréos ferriticos.

A liga 2 também apresentou o ataque das interfaces, sendo porém muito mais
acentuado nas regides adjacentes aos carbonetos, como é possivel perceber na
figura 5.16. Ja a liga 3 apresentou forte corrosdo em todas as regides junto aos
carbonetos, inclusive mais excessivamente do que na liga 2, e das interfaces entre
as fases, como mostrado na figura 5.17. Na figura 5.18 é possivel observar, com
maior aumento, que apenas a austenita adjacente as lamelas de carbonetos é

atacada. Os carbonetos permanecem intactos.
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Fig. 5.15: Liga 1. Microestrutura no estado bruta de fundigdo apés ensaio de
corrosdo ASTM A 262 pratica A. MEV.

Fig. 5.16: Liga 2. Microestrutura no estado bruta de fundi¢do apés ensaio de
corrosdo ASTM A 262 pratica A. MEV.
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Fig. 5.17: Liga 3. Microestrutura no estado bruta de fundi¢éo apés ensaio de

corrosdo ASTM A 262 pratica A. MEV.

Fig. 5.18. Liga 3. Microestrutura no estado bruta de fundicdo apés ensaio de

corrosdo ASTM A 262 pratica A. MEV.
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As figuras 5.19 a 5.24 mostram as microestruturas das ligas 1, 2 e 3 solubilizadas
a 1050°C e 1250°C.

A liga 1 solubilizada a 1050°C revelou dissolugéo parcial da austenita, como é
possivel perceber na figura 5.19. Porém esta liga, quando solubilizada a 1250°C,
totalmente ferritica, apresentou ataque nos contornos de grdo e uma grande

quantidade de pites de corros&o no interior dos grdos, como mostrado na figura
5.22.

A liga 2 solubilizada a 1050°C, mostrada na figura 5.20, apresentou corros3o
apenas das regibes adjacentes aos carbonetos, ndo sendo observado ataque
significativo das interfaces &y. Esta liga, solubilizada a 1250°C, revelou ataque das

interfaces e pequena quantidade de pites na matriz ferritica, conforme ilustra a
figura 5.23.

A liga 3 solubilizada a 1050°C, na figura 5.21, apresentou ataque somente das
regides junto aos carbonetos. As interfaces ndo foram significativamente atacadas.
Esta liga, solubilizada a 1250°C, apresentou ataque das interfaces e das regides

préximas aos carbonetos.

Fig. 5.19: Liga 1. Microestrutura no estado solubilizado a 1050°C apés ensaio de
corrosdo ASTM A 262 pratica A. MEV.
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Fig. 5.20: Liga 2. Microestrutura no estado solubilizado a 1050°C apos ensaio de

corrosao ASTM A 262 pratica A. MEV.

Fig. 5.21: Liga 3. Microestrutura no estado solubilizado a 1050°C apéds ensaio de

corrosdo ASTM A 262 pratica A. MEV.
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Fig. 5.22: Liga 1. Microestrutura no estado solubilizado a 1250°C apds ensaio de

corrosdo ASTM A 262 prética A. MEV.

Fig. 5.23: Liga 2. Microestrutura no estado solubilizado a 1250°C apos ensaio de

corrosdo ASTM A 262 pratica A. MEV.
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Fig. 5.24: Liga 3. Microestrutura no estado solubilizado a 1250°C apés ensaio de
corrosdo ASTM A 262 pratica A. MEV.




39

DISCUSSAO

Utilizando os valores de equivalente em Cr e Ni & possivel fazer a seguinte
previsdo, através do diagrama da figura 2.3: a solidificagdo das ligas 1 e 2 ocorre
de modo A, ferritico, e a liga 3 solidifica segundo o modo B, ferritico-austenitico,
poréem com formag&o de carbonetos. A partir dos resultados desta previsdo e da
analise das microestruturas brutas de fundigdo, sugerem-se os esquemas de
solidificagdo mostrados na figura 6.1. O modo de solidificacio da liga 3 foi

denominado modo B’.

Modo B Modo B
-austenita |:] MC l:|llqmdo
|
S+y+ MG L+7+MC

Fig. 6.1: Esquema de solidificagéo proposto para as ligas estudadas
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Através de uma comparagdo de valores da tabela 5.1 é possivel constatar que o
aumento do teor de carbono da liga, além de promover a formagdo de carbonetos
do tipo M2:Cs, leva a diminuicdo da fragdo de ferrita e conseqliente aumento da
fragdo de austenita, tanto nas amostras brutas de fundicdo quanto nas
solubilizadas.

Além disso, a fragdo de ferrita aumenta com a temperatura de solubilizagdo como
é possivel constatar pela andlise dos resultados das medidas magnéticas das
amostras. Este resultado pode ser confirmado através do diagrama de equilibrio,
figura 2.4.

Por meio de andlise quimica por EDX é possivel constatar que o teor de cromo
aumenta na ferrita conforme a fragdo desta fase diminui. Porém, para a liga com
alto teor de carbono, ocorre dissolugdo dos carbonetos em altas temperaturas de
solubilizagdo, enriquecendo a matriz em carbono dissolvido, diminuindo-se assim
a fragdo de ferrita com a estabilizagdo da austenita.

A explicagdo para o fato de que a austenita apresentou maiores valores de
dureza é a maior solubilidade do carbono na austenita do que na ferrita. O

carbono causa distor¢des no reticulado da austenita, endurecendo-a.

Outra consequéncia das distor¢bes introduzidas pelo carbono é a alteragdo do

parametro de rede das fases devido a expanséo do reticulado.

A analise das amostras por difragéo de raios X revelou a variagéo do parametro de
rede das fases ferrita e austenita com o teor de carbono da liga de modo linear e
diretamente proporcional. Este efeito € bem maior na austenita, como é possivel
observar nas figuras 5.13 e 5.14.

As expressées a = f(%C), dadas na tabela 6.1, mostram que a variagdo de a para
cada temperatura de solubilizagdo se da na segunda casa apds a virgula, para a
austenita. As variagbes de parametro de rede da ferrita com o teor de carbono sdo

previsivelmente muito menores. O valor de a é dado em Angstron (&).
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Tabela 6.1: Variagdo do parametro de rede a em fung¢éo do teor de carbono

Temperatura Fase a = f(%C)
© 1050°C  Austenita a = 3,5978 + 0,0108x(%C)
Ferrita a=2,8723 + 0,0057x(%C)

1250°C Austenita a = 3,5932 + 0,0729x(%C)
Ferrita a = 2,8665 + 0,0033x(%C)

Os resultados do ensaio de corrosdo mostram que o comportamento das ligas
estudadas quanto a corrosdo esta diretamente ligado ao teor dos elementos nas

fases presentes.

O fato da liga 1, no estado bruto de fundigdo, apresentar pites de corrosdo no
interior dos graos ferriticos pode ser explicado devido ao menor teor de cromo
nesta fase. A liga 3 bruta de fundicdo apresenta pites na matriz ferritica em
quantidades insignificantes, e demonstrou maior teor de cromo na fase em
questao. As ligas 1e 2 solubilizadas a 1250°C também possuem menor teor de

cromo, e também apresentam pites de corroséo.

Assim, como mencionado anteriormente, a quantidade de pites na ferrita esta
relacionada ao baixo teor de cromo nesta fase. O aumento da temperatura de
solubilizagdo induz ao aumento da fragdo de ferrita e a conseqtiente diminuigdo do
cromo nesta fase, favorecendo o aparecimento de pites. As ligas com maior teor
de carbono, cuja fragado de ferrita € diminuida pela estabilizagdo de austenita, ndo

apresentaram quantidades significantes de pites de corrosao.

Na liga 3, os carbonetos M;3Cs formadores das fases eutética e eutetdide ndo séo
atacados neste ensaio, devido ao alto teor de cromo que apresentam. Porém, a
austenita adjacente aos carbonetos apresenta ataque extremo apds o ensaio. Este
fato pode ser explicado pelo empobrecimento em cromo, consumido na

precipitacdo dos carbonetos, durante o crescimento cooperativo.
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A corrosdo intergranular observada nas interfaces entre as fases, principalmente
nas ligas 1 e 2, tanto no estado bruto de fundig¢do quanto no estado solubilizado,
pode ser explicada a partir da diferenga de composigéo entre § e y, e também
através dos defeitos de reticulado destas interfaces. O consumo parcial da
austenita para as ligas 1 e 2 pode ser explicado pela formagdo de um par
galvanico entre as fases, gerando uma diferenga de potencial.

De modo geral, as ligas com maior fracdo de carbonetos podem apresentar
resisténcia a corrosdo reduzida, ndo sendo recomendadas para aplicagdo em
meios agressivos. Nestes casos, seria recomendada a liga 2, porém com certa
redugcdo na resisténcia ao desgaste. Além disso, para melhor resisténcia a
corros&o por pites, as ligas solubilizadas a 1050°C se mostraram mais

satisfatorias.
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7 CONCLUSOES

Adigdes de carbono alteram o modo de solidificagdo, a microestrutura e os
parametros de rede das ligas estudadas.

Adicbes de carbono modificam o modo de solidificagdo das ligas estudadas,
passando do modo ferritico para o modo ferritico-austenitico. Para a liga com alto
teor de carbono foi sugerido um modo de solidificagdo ferritico-austenitico
alternativo, denominado modo B’, onde ocorre a nucleagéo de carbonetos do tipo
M.3Cs juntamente com a ferrita primaria.

A microestrutura das ligas é alterada conforme a adigdo de carbono. Para as ligas

com médio carbono ocorre a formagdo de carbonetos secundarios do tipo M,.C,

nas interfaces, segundo um eutetéide. J& para as ligas com alto carbono ocorre a
formagdo de carbonetos primarios durante a solidificacdo, sob a forma de um
eutético. Para estas Ultimas, ocorre a diminuigdo da fragdo de ferrita conforme o
aumento da temperatura de solubilizagdo em razéo da estabilizagdo da austenita
causada por este elemento.

O parametro de rede da austenita para as ligas estudadas varia linearmente com o
teor de carbono, em razdo das distorgées de reticulado introduzidas pelo carbono.
Né&o foi observada influéncia da temperatura de solubiliza¢cdo nos parametros de
rede das ligas.

Ligas com maior teor de carbono tém sua resisténcia & corrosdo diminuida, em
razéo do empobrecimento em cromo da austenita adjacente aos carbonetos,
durante o crescimento cooperativo. Além disso, o aumento da temperatura de
solubilizag&o induz ao aumento da fragdo de ferrita e a conseqiiente diminui¢do do
cromo nesta fase, favorecendo o aparecimento de pites. As ligas com maior teor

de carbono ndo apresentaram quantidades significantes de pites de corrosao.
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