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RESUMO

Acos inoxidaveis austeniticos sdo geralmente resistentes a fragilizacao por hidrogénio
devido a maior solubilidade e menor difusividade de hidrogénio na austenita.
Entretanto, em algumas aplicacdes sao requeridos certos niveis de deformacao para
se atingir maior resisténcia mecéanica, o que pode modificar a difusividade e o
aprisionamento de hidrogénio na microestrutura destes acos. O entendimento da
interacdo do hidrogénio com as microestruturas de deformacgéo, como estruturas de
discordancias, maclas de deformacdo e martensitas induzidas por deformacédo é
fundamental na busca por niveis de deformacéo e rotas de processamento seguros.
Neste trabalho, foram estudados dois agos inoxidaveis austeniticos, AISI 304 e AlSI
316L, com diferentes graus de pré-deformacéao por laminacéo (0%, 22%, 33%, 44% e
55%) e hidrogenados por carregamento catédico. Técnicas avancadas de
caracterizacdo microestrutural foram utilizadas, como a difracdo de raios X simultanea
a deformacao (in situ), realizada no anel sincrotron do Centro Nacional de Pesquisa
em Energia e Materiais (CNPEM, Brasil), permitindo explorar os efeitos do hidrogénio
difundido durante a evolucdo microestrutural na deformacéo. A avaliacdo dos indices
de fragilizacdo mostrou inflexdes nos graus de pré-deformacéo de 22% e 33% do aco
316L e 33% do aco 304, associados a diminui¢cdo da suscetibilidade a fragilizagao por
hidrogénio. As condicbes de processamento e as microestruturas de deformacéo
foram correlacionadas aos efeitos benéficos de baixos graus de deformacdo na
suscetibilidade a fragilizacdo por hidrogénio destas ligas (como a retencdo de
hidrogénio na camada hidrogenada, pequenas quantidades de maclas de deformacgéao
e de martensitas induzidas por deformacao, uma textura com maior aleatoriedade, a
introducdo de tensdes compressivas na superficie durante a laminacdo e o aumento
da densidade de discordancias) com efeitos prejudiciais de elevados graus de
deformacéo (o coalescimento de martensita a’, 0 aumento da maclagédo mecanica, 0
surgimento de componentes de textura prejudiciais e 0 aumento nos niveis de
heterogeneidades geradas na laminagao). Estes efeitos, se controlados, permitem a
definicdo de estratégias de prevencdo da fragilizacdo por hidrogénio e o
desenvolvimento de ligas mais resistentes.

Palavras-chave: Fragilizacdo por hidrogénio, acos inoxidaveis austeniticos, difracdo
de raios X, pré-deformacao, evolucado microestrutural.



ABSTRACT

Austenitic stainless steels are usually resistant to hydrogen embrittlement due to
higher solubility and lower hydrogen diffusivity in the austenite. However, in some
applications, certain levels of deformation are required to obtain higher mechanical
resistance, which can modify the diffusivity and hydrogen trapping in the microstructure
of these steels. Understanding the interaction of hydrogen with deformation
microstructures, such as dislocation structures, deformation twins, and strain-induced
martensites, is fundamental in the search for safe deformation levels and processing
routes. In this work, two austenitic stainless steels, AISI 304 and AISI 316L, were
studied with several degrees of pre-strain by rolling (0%, 22%, 33%, 44% and 55%)
and hydrogenated by cathodic charging. Advanced microstructural characterization
techniques were used, such as X-ray diffraction simultaneously with strain (in situ),
carried out in the synchrotron ring of the National Center for Research in Energy and
Materials (CNPEM, Brazil), allowing the exploration of the effects of hydrogen diffused
during microstructural evolution in deformation. The evaluation of hydrogen
embrittlement indexes showed slopes in pre-strain degrees of 22% and 33% in the
AISI 316L steel and 33% in the AISI 304 steel, associated with a decrease in
susceptibility to hydrogen embrittlement. Both processing conditions and deformation
microstructures were related to beneficial effects of low degrees of deformation on the
hydrogen embrittlement susceptibility (such as the hydrogen retention in the
hydrogenated layer, lower amounts of mechanical twins and strain-induced
martensites, a more random texture, the introduction of compressive stresses on the
surface during rolling, and the increase in the dislocations density) with detrimental
effects resulting from high degrees of deformation (the coalescence of a’-martensite,
increased mechanical twinning, the emergence of harmful texture components, and
the increase of heterogeneities generated in rolling). These effects, if controlled, allow
the definition of strategies to prevent hydrogen embrittlement and the development of
more resistant alloys.

Keywords: Hydrogen embrittlement, austenitic stainless steels, X-ray diffraction, pre-
strain, microstructural evolution.
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1 INTRODUCAO

Na producdo e transporte de petréleo por sistemas submarinos utilizando dutos
flexiveis, os materiais empregados sdo submetidos a condicdes severas de
solicitacbes mecéanicas e de corrosdo. A difusdo de hidrogénio, comum nestas
condicbes de operacéo, pode resultar na fragilizacéo por hidrogénio dos acos. Dentre
0s materiais mais utilizados nestas aplicacdes, 0s acos inoxidaveis austeniticos se
destacam por combinarem durabilidade e resisténcia mecanica em condi¢cdes
adversas.

Durante a fabricacdo de componentes em acos inoxidaveis austeniticos sao
empregados certos niveis de pré-deformacéo para aumento de resisténcia mecanica,
impactando na difusividade de hidrogénio nestas ligas. Logo, € fundamental o
entendimento do papel de cada uma das microestruturas de deformacdo na
difusividade de hidrogénio nestes acos, o que permite aplicar niveis seguros de
deformagé&o para ganho de resisténcia mecanica sem perda expressiva da resisténcia
a fragilizagéo.

Nesta pesquisa, foram selecionadas duas ligas, AISI 304 e AISI 316L, para
investigacdo do efeito da pré-deformacdo na suscetibilidade a fragilizacdo por
hidrogénio. Importantes técnicas de caracterizacdo quimica e microestrutural foram
utilizadas na analise, dentre elas a difragdo de raios X simultadnea a deformacéo (in
situ) utilizando fonte sincrotron, permitindo ampliar a exploracdo de variaveis que
influenciam na difusdo de hidrogénio no aco pré-deformado e na deformacado
subsequente do material.

Em sintese, este estudo visa preencher algumas das lacunas na literatura
relacionadas a interacdo do hidrogénio com as microestruturas dos acgos preé-
deformados, e tem elevado impacto tecnolégico no setor de energia, petroleo e gas
natural, por suscitar a busca por estratégias de prevencdo da fragilizacdo por

hidrogénio em acos inoxidaveis e o desenvolvimento de ligas mais resistentes.
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2 OBJETIVOS

2.1

2.2

OBJETIVO GERAL

Identificar a influéncia de variaveis na suscetibilidade a fragilizacdo por
hidrogénio dos acos inoxidaveis austeniticos AISI 304 e AISI 316L pré-
deformados e hidrogenados.

OBJETIVOS ESPECIFICOS

Comparar os acos AlSI 304 e AlISI 316L no comportamento de fragilizacéo por

hidrogénio;

Desenvolver um método de analise de dados de difracdo de raios X para
tratamento dos dados obtidos na linha XTMS;

Aplicar métodos de avaliacdo da concentracao e da difusividade de hidrogénio
nos acos e correlacionar os resultados com a evolugcdo microestrutural na

deformacéo;

Analisar a influéncia da composi¢cdo quimica, de aspectos microestruturais
desenvolvidos na deformacdo (densidade de discordancias, martensitas
induzidas por deformacao, maclas de deformacéo e textura cristalografica) e
da pré-deformacédo por laminacdo na suscetibilidade a fragilizacdo por

hidrogénio dos acos estudados.
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3 REVISAO DE LITERATURA

3.1 IMPACTOS TECNOLOGICOS DA PESQUISA

Os acos inoxidaveis austeniticos entdo entre os acos de maior resisténcia a
fragilizacdo por hidrogénio, sendo requeridos em diversos ambientes, como no
armazenamento e transporte de hidrogénio e na exploracdo de petroleo e gas natural.

No Brasil, os desafios de exploracédo de petréleo offshore ¢ e no pré-sal tém
impactado na pesquisa dos acos inoxidaveis, utilizados por exemplo em composicdes
de dutos flexiveis (flexible pipes). Na figura 1 é ilustrado um esquema de arranjos

submarinos de exploracao de petroleo indicando estes dutos (risers e flowlines).

Figura 1. Arranjos submarinos de exploracdo de petr6leo com dutos flexiveis.

DIFERENTES TIPOS NAVIO DE PRODUCAO e
DE PLATAFORMAS E ESTOCAGEM

RISERS

Fonte: Adaptado de Fellet e Nyborg 2.

¢ Segundo Morais 1, “o termo offshore, no setor de petréleo, refere-se as operagdes de exploragdo e de
producao efetivadas no mar, isto é, tanto ao longo da costa maritima quanto em alto-mar”.
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A exploracédo de petroleo e gas em aguas cada vez mais profundas (UDW — ultra-
deep water) impde maiores desafios nos projetos de dutos flexiveis, 0s quais precisam
suportar maiores pressées hidrostaticas e carregamentos axiais 3. Além disso, as
condicdes externas (ambiente maritimo) e internas dos dutos (fluidos transportados)
sao fortemente corrosivas, sendo que os fluidos podem conter substancias que
aceleram a fragilizacao por hidrogénio.

A carcacga intertravada (carcass) € a camada mais interna dos dutos flexiveis e
esta em contato direto com os fluidos internos, sendo os agos inoxidaveis austeniticos
um dos materiais mais utilizados neste componente. Nos dutos multicamadas, sua
funcdo é estrutural pois evitam o colapso da camada polimérica adjacente
denominada barreira de presséao 3 4.

Esta camada ndo é estanque, funcdo desempenhada pela barreira de pressao.
A escolha do material a ser utilizado na carcaca depende das caracteristicas do fluido
interno, das solicitacbes mecanicas exercidas, e da profundidade de operacéo
(presséo hidrostatica) 2°.

A carcaca é composta por tiras de metal intertravadas, conformadas a frio em
formato de S, helicoidalmente. Os acos austeniticos AlSI 304, 304L, 316, 316L, duplex
UNS S31803, e 0 aco AlSI 4130 estdo entre os materiais mais aplicados na carcaca

35 Na figura 2 é apresentado um arranjo tipico de dutos flexiveis multicamadas.

Figura 2. Arranjo tipico de dutos flexiveis multicamadas.

CAPA EXTERNA

\

ARMADURAS DE TRAGAO

ARMADURA DE PRESSAO

BARREIRA DE PRESSAO
CARCACA INTERTRAVADA \

CAMADAS ANTIDESGASTE

Fonte: Adaptado Fergestad e Lotveit ©.
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As elevadas quantidades de impurezas encontradas nos reservatorios de
petrdleo, tais como o sulfeto de hidrogénio (H,S), resultam em corroséo nas estruturas.
Essas substancias também potencializam o processo de fragilizagéo *, atuando como
envenenadores (poisons).

O processo de fragilizagc&o por hidrogénio, sob tensé&o e na presenca de sulfeto,
pode ser denominado SSC (sulfide stress cracking), sendo os termos utilizados
intercambiavelmente 7. ¢

Como mencionado por Sousa et al. 19, os primeiros dutos flexiveis utilizados na
Bacia de Campos eram constituidos do aco AISI 304. Em 2013, foram iniciados
estudos para avaliagdo do aco AlSI 316L devido aos avancos do pré-sal. Testando a
resisténcia de carcagas compostas por estes acos a SSC, os autores indicaram que
ambas as ligas apresentaram boa resisténcia 1% 11,

Contudo, a aplicacdo da protecéo catddica por corrente impressa em estruturas
maritimas é outro fator que pode induzir a fragilizacdo do aco devido a evolucao de
hidrogénio na superficie do metal protegido. Em ac¢os inoxidaveis austeniticos, se
controlada a polarizacdo catédica, o risco de fragilizagdo é minimizado 4. Fatores
como a falha do sistema, bem como solicitacdes mecanicas impostas ao material,
podem aumentar o risco de difuséo de hidrogénio e de falha 4 14 15,

Nota-se, portanto, que o fendmeno de fragilizacdo por hidrogénio em acos
inoxidaveis € recorrente em ambientes agressivos, como na producdo de petréleo
offshore. Adicionalmente, a busca por energias limpas e renovaveis indica o
hidrogénio como uma fonte muito promissora de energia para as proximas décadas,
exigindo materiais mais resistentes no seu armazenamento e transporte.

A compreensao das consequéncias causadas pela interacdo do hidrogénio
com a microestrutura dos acos inoxidaveis resulta em um grande impacto tecnolégico
para o setor de petréleo, gas, energia e biocombustiveis, demandando o
desenvolvimento de estratégias de diminuicdo da suscetibilidade a fragilizacao por
hidrogénio e de prevencéao de falhas.

6 Mecanismos de dano e corrosdo de metais em refinarias de petréleo sdo descritos pela norma API
RP 571 (do American Petroleum Institute) 8 °. Uma das formas de se assegurar os minimos riscos de
fragilizag&o é verificar a conformidade dos materiais com normas, como a NACE MR-0175/ISO 151586,
a qual qualifica materiais para uso em meios contendo H,S na producédo de petréleo e gas 4 10-13,
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3.2 ACOS INOXIDAVEIS AUSTENITICOS

A producdo mundial de acos inoxidaveis atingiu cerca de 55 milhdes de
toneladas em 2022 18, cerca de 3% producdo mundial de acos. Ao longo das Ultimas
décadas esta proporcdo vem se mantendo consistente /. Por sua vez, oS acos
austeniticos representam mais de 2/3 da producdo mundial de acos inoxidaveis 18,
sendo os mais utilizados comercialmente 8,

A classe de acos inoxidaveis compreende ligas a base de ferro, contendo ao
menos 12%, de cromo !8, desenvolvidas inicialmente para prevengéo de corroséo.
Estes acos podem ser requeridos para projetos em aplicacdes especificas devido sua
boa combinacdo de propriedades, como boa conformabilidade, boa tenacidade em
temperaturas ambiente e criogénica, resisténcia a oxidacao e fluéncia em elevadas
temperaturas, dentre outras °.

O cromo é o elemento que confere a resisténcia a corrosdo, pela formacédo de
um fino filme de 6xidos aderentes sobre a superficie da matriz, fenbmeno conhecido
como passivacao. Esta fina camada, usualmente com uma espessura da ordem de
poucos atomos, € composta por oxidos mistos (6xido de cromo, ferro e outros
elementos de liga). A formagdo ou ndo desta camada, sua impermeabilidade e a
dissolucdo da camada no meio sdo os fatores que efetivamente governam a
resisténcia a corrosdo dos agos inoxidaveis 181,

A classificacdo das composi¢cdes-padrao foi originalmente publicada pelo
instituto AISI (American Iron and Steel Institute). Organiza¢cdes normatizadoras, como
a ASTM (American Society for Testing and Materials) e a SAE (Society of Automotive
Engineers) utilizam esses padrées em suas especificacbes. Outra designacao
comumente utilizada é a da UNS (Unified Numbering System) 2,

A classificacao dos diferentes grupos de acos inoxidaveis comumente os divide
em cinco categorias, de acordo com suas microestruturas '82°, em acos inoxidaveis
ferriticos, martensiticos, duplex, endureciveis por precipitacdo (PH — Precipitation-
Hardening), e austeniticos.

Os acos inoxidaveis austeniticos, cujo primeiro estudo detalhado é datado de

1906 ¢, por Léon Guillet 21, tém estrutura cubica de face centrada (CFC), estabilizada

¢ Entre 1909 e 1912, Maurer e Strauss, nos laboratdrios Krupp, desenvolveram acos inoxidaveis
austeniticos comerciais 2.
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em temperatura ambiente pela adicdo de elementos tais como niquel, manganés e
nitrogénio 8. Sdo amplamente empregados pela sua boa conformabilidade,
tenacidade e capacidade de encruamento, resisténcia a corrosdo e bom
comportamento na soldagem. A elevada capacidade de encruamento permite que
estes acos atinjam razoaveis limites de escoamento e resisténcia, e também niveis
severos de conformacéo, observados na fabricagcéo de cubas e pias, por exemplo &
22, Uma das desvantagens destas ligas é o seu elevado coeficiente de expanséo
térmica 23,

Estes acos ndo sdo magnéticos na condicao recozida, entretanto podem sofrer
transformacdo para duas fases martensiticas: «’ (de estrutura cubica de corpo
centrado — CCC, ferromagnética) e ¢ (hexagonal compacta — HC, paramagnética) 4.

Em relacdo ao efeito de deformacdo a frio, podem ser classificados como
austeniticos estaveis (mantém a estrutura austenitica mesmo apods consideravel
deformacdo a frio) e metaestaveis (tém maior tendéncia de transformacao
martensitica apos deformacéao a frio) 18 192427,

Muito versateis, sdo amplamente empregados tanto em temperaturas
criogénicas como em elevadas temperaturas 8. A aplicacdo destes acos geralmente
esta associada a equipamentos para a industria alimenticia, farmacéutica, quimica,
petroquimica, em equipamentos hospitalares, no setor de transportes e no uso
domeéstico 23 28,

Nestes acos, o teor de carbono é geralmente inferior a 0,08%,,, 0 teor de cromo
varia de 16 a 26%,, de niquel até 35%,, e manganés até 15%,,. Acos da série 3XX
contém altas concentracdes de niquel e o teor de manganés varia até 2%,. A série
2XX contém nitrogénio, com teores de manganés variando de 4%, a 15%,, €
possuem até 7%, de niquel. Elementos como molibdénio, cobre, silicio, aluminio,
titdnio e nidbio podem ser adicionados para conferir propriedades especificas, como
resisténcia & corrosao por pitting ou resisténcia a oxidacdo, por exemplo. Enxofre e
selénio podem ser adicionados para melhorar a usinabilidade, porém de forma
controlada para se evitar inclusdes 8. Acos com maiores teores de cromo e niquel e
outros elementos de liga (molibdénio > 6%,,, com adi¢des de nitrogénio) podem ser
classificados como “superausteniticos” 18:20.29,

Na figura 3 s@o apresentadas algumas composic¢des de ligas modificadas a
partir do ago AISI 304 (18Cr — 8Ni), visando propriedades especiais.
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Figura 3. Diagrama de composi¢cdes dos acos inoxidaveis austeniticos e ligas a partir do aco 304.
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Fonte: adaptado de Padilha e Guedes 2°.

3.2.1 Previsao de fases: influéncia da composicéo quimica

Uma previsdo genérica das fases presentes no material pode ser inicialmente
levantada a partir da solidificacdo das ligas, que mostra o estado do material anterior
ao processamento termomecanico.

A solidificagéo das ligas do sistema Fe-Cr-Ni pode iniciar-se com a formagéao
de ferrita § (delta) e/ou austenita, dependendo do balanceamento entre os elementos

de liga que promovem a formac&o de uma ou outra fase 2. ¢

4 No estado solido, pode ainda ser prevista a transformagéo § — ys + 85, podendo ocorrer a posterior

estabilizacdo da ferrita secundéaria devido a segregacdo de elementos ferritizantes para esta fase
durante a transformacao no estado sdlido 2°.
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Dependendo da composicao quimica e do histérico térmico da liga, forjados e
laminados podem, portanto, conter quantidades residuais de ferrita &, geralmente
indesejavel em acos inoxidaveis austeniticos, devido as suas -caracteristicas
magnéticas e de corrosao 29. ¢

Em temperaturas de envelhecimento ou servigo (abaixo de 900°C), a ferrita 6
pode se decompor em austenita e intermetalicos como a fase ¢. Em geral, a
transformacédo para fase o tem uma cinética lenta e depende da composicéo °. Em
contrapartida, a formagéo de fase o durante o envelhecimento é acelerada em acgos
que contém ferrita § 2°.

Tem sido reportado que a presenca de ferrita § pode aumentar a suscetibilidade
a fragilizacdo por hidrogénio de acos inoxidaveis austeniticos . Por outro lado,
fracdes volumétricas menores do que 10% tém menor impacto na fragilizagdo 3.
Passos e Otubo (2010) 3? recomendam que nas ligas utilizadas na fabricacéo de
componentes para a industria do petréleo ndo excedam 3%,,.

Em chapas laminadas, a concentragdo de ferrita § € maior no nucleo devido ao
processamento termomecanico 33 34, Em acos inoxidaveis austeniticos, o hidrogénio
somente se difunde em uma fina camada (de 100 a 200 um de espessura) 3536

minimizando o efeito da ferrita § na fragilizagéo por hidrogénio de chapas.

Na figura 4 é exibida uma Figura 4. Micrografia mostrando volumes de
_ o _ ferrita 6 presentes em uma placa do ago AlSI
micrografia indicando a morfologia da 304L.
ferrita 6, presente em uma placa de acgo
inoxidavel austenitico AISI 304L. O teor .
de ferrita 6 pode ser determinado por
métodos magnéticos 2°, e também, em Qe - = T .

. . P gt o —— —
alguns casos, estimado por meio do e ,_'__..-._.-o.;‘.-
diagrama de Schaeffler-Delong, onde
0s elementos quimicos sao reunidos de

10 um
acordo com sua tendéncia para Fonte: Krauss 1°.

formacao de austenita ou ferrita.

¢ Por outro lado, na zona de fuséo de pecas soldadas pode ser requerido um teor minimo de 4% em

volume de ferrita § devido a sua maior capacidade de dissolver formadores de eutéticos de baixo ponto
de fuséo, como nidbio, silicio, fésforo e enxofre, em comparagcdo com a austenita, e de acomodar

tensdes térmicas provenientes do resfriamento 2°.
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O diagrama de Schaeffler-Delong, desenvolvido para previséo de ferrita § em
juntas soldadas, também pode fornecer uma estimativa das fases presentes em
metais laminados ou forjados 18. Entretanto, nestes casos, estimativas de teores de
ferrita 6 menores do que 10%, tendem a ser imprecisas, uma vez que estes produtos
se aproximam mais das condicdes de equilibrio do que juntas soldadas e fundidos *8.
Assim, estimativas de condi¢cfes de equilibrio, por exemplo com o software Thermo-
Calc, sdo mais indicadas para previsdes de fases presentes no material.

Em funcdo de suas composi¢cbes quimicas, o estudo de acos inoxidaveis
austeniticos comerciais aborda dois principais sistemas: Fe-Cr-Ni e Fe-Cr-Ni-Mo °.
Na figura 5 sdo apresentados dois diagramas pseudobinarios de ligas Fe-Cr-Ni 3’ com
porcentagens de ferro constantes em 70%,, e 60%,, respectivamente. Os agos AlSI
304 e AISI 316L comerciais, utilizados neste estudo, podem ter o seu equilibrio

aproximado em um diagrama com 70%,, de ferro. O diagrama com 60%,, de ferro

mostra 0 aumento do campo correspondente a ferrita 6.

Figura 5. Diagramas de equilibrio pseudobinarios de ligas Fe-Cr-Ni, com porcentagens em peso de
ferro constantes em (a) 70%p e (b) 60%p.
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Fonte: Lippold e Kotecki %7,

Na figura 6 sdo apresentadas vistas tridimensionais do diagrama Fe-Cr-Ni 23.
Em (a) nota-se a presenca de duas superficies liquidus e em (b) nota-se a linha
invariante, ao centro da calha eutética. Em (c) observa-se a presenca de fase o entre
600 e 900° (ainda que a sua cinética de precipitacdo seja lenta, esta fase intermetélica

pode ocorrer no envelhecimento de acos inoxidaveis austeniticos 24).
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Figura 6. Vistas tridimensionais do diagrama Fe-Cr-Ni.
(a) Superficies liquidus (b) linha invariante ao centro da calha eutética (c) presenca de fase o, entre 600
e 900°C.

c) Temperatura (°C)

Ni Teorde Ni (%p)

Fontes: a) e b): Durand-Charre 23; ¢) Padilha e Rios 24,

Em geral, a precipitacdo de fases em agos inoxidaveis austeniticos pode ser
dividida em dois grupos: carbetos e fases intermetalicas. Assim como a fase o, fases
intermetalicas como a fase y e a fase de Laves (n), e as fases G, R, u, ', v”, n-Ni3Ti
e 5-Niz;Nb também séo recorrentes nestes acos 2. Informacgdes sobre a composigdo
quimica, estrutura, faixa de temperatura de formacdo da fase, grupo espacial,
parametro de rede e relagdes de orientagdo com a matriz podem ser encontradas na
literatura 19 2427, 29,

Na familia do aco 316, o molibdénio € especificado para estar presente em uma
faixa de 2%, a 3%,. Um dos objetivos € estabilizar a ferrita e induzir a precipitagéo de
alguns intermetélicos como a Fase de Laves (n; Fe,Mo) e a Fase y (Fe;sCr,Moy,) €
também de carbeto M,C, além de melhoria da resisténcia a corroséo por pitting 2°.

Frequentemente associada ao empobrecimento da matriz (de elementos de liga
como cromo, molibdénio e nidbio), a precipitacdo de fases também resulta em perdas
de ductilidade, tenacidade e resisténcia a corrosdo. A formacdo de carbetos nos
contornos de grao leva ao empobrecimento de cromo na regido, resultando no
fendbmeno conhecido como sensitizacédo 2. Como excecdo, tem-se a precipitacdo da
fase de Laves (Fe,Nb) em alguns acos austeniticos que pode resultar em
endurecimento por precipitagao.

Para evitar a sensitizacdo, a redugéo do teor de carbono resultou na criagéo

dos acos da linha L, caso do aco 316L (low carbon) 2°. Acos estabilizados com
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elementos com maior afinidade pelo carbono do que o cromo também atuam neste
sentido (e.g. os acos AISI 321 e AISI 347, com titanio e niobio utilizados para
estabilizacdo, respectivamente). Entretanto, quanto maior a estabilidade do carbeto
MC (V,Nb,Ti,Zr,Hf e Ta) ?" 2% mais dificil sera dissolvé-lo na solubilizagéo (1050°C
—1250°C) 2. f

Podem estar presentes nos acos austeniticos, os carbetos MC, M¢C, M,3Cq,
M,C; e MsC, 2" 2%, Na figura 7 sdo mostrados alguns exemplos dos aspectos

morfologicos de carbetos M,;C, e carbetos MC em acgos inoxidaveis austeniticos.

Figura 7. Micrografias obtidas por microscopia eletronica de transmiss&o mostrando
a morfologia de alguns carbetos.
(a) M,3C, em um contorno de gréo e (b) MC em um aco estabilizado com titanio

a)

0.25 pm
—

%

Fonte: Adaptado de Padilha e Rios 4.

Elementos como manganés e nitrogénio podem ser utilizados na substituicdo
do niquel, como nos ac¢os Nitronic®. O manganés nao tende a aumentar a resisténcia
a corrosao, porém pode diminuir os efeitos relativos a ferrita § e a fase o por estabilizar
a austenita 2322 | aumenta a solubilidade de nitrogénio na austenita e inibe a formagéo
de Cr,N. Como o efeito austenitizante do niquel é mais forte, entdo maiores
quantidades de manganés séo requeridas para substitui-lo 38.

O nitrogénio, por sua vez, tem sido utilizado como alternativa para substituicdo
do carbono, devido a menor tendéncia de causar corrosao intergranular 3 , além de

induzir o endurecimento por solucgéo sélida e o0 aumento da resisténcia a corroséo 23.

f A dificuldade de dissolucdo de carbetos primarios grandes (faixa de 2 — 15um) formados na
solidificac&o induz & menor tendéncia de formac&o de carbetos secundarios finos (100 - 500 A) durante
o envelhecimento, abaixo da temperatura de solubilizacdo. Segundo Padilha e Guedes 2°, um Unico
carbeto primario de 10 um, com morfologia cubica, pode dar origem a 10° carbetos secundérios de
100 A, com consideraveis beneficios nas propriedades mecanicas.
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O efeito do carbono no digrama de equilibrio de um aco 18Cr-8Ni (familia do

aco AISI 304) pode ser observado na figura 8. Nota-se que a ferrita § € mais estavel

em menores concentracbes de carbono. O carbeto M,;C, esta presente em

temperaturas abaixo de 900°C e é frequentemente solubilizado em temperaturas na

faixa de 1100°C-1150°C. O rapido resfriamento subsequente pode resultar na

austenita livre de precipitados 2. Na figura 9 sdo mostrados em um esquema 0s

principais componentes microestruturais presentes nos acos inoxidaveis.

Figura 8. Efeito do carbono no diagrama

de equilibrio agco 18Cr-8Ni.
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Figura 9. Esquema com 0s principais componentes
microestruturais em acos inoxidaveis.
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3.2.2 Estabilidade da austenita e transformacdes de fases

Dois tipos de martensitas podem ser nucleadas por formacao espontanea no

resfriamento ou por deformacdo plastica: a martensita a«' e a martensita . Os

parametros de rede comumente encontrados para as trés fases séo 1’

¥ (CFC,paramagnética) - a = 3,585 A

a (CCC, ferromagnética) —» a = 2,872 A

e (HC,paramagnética) - a = 2,532 Aec=41144
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A transformacéo y — o esta relacionada a um aumento de volume de 2,57%,
enquanto que a transformagédo y — ¢, por sua vez, esta relacionada a um aumento de
volume de 0,81% 1.

A morfologia de martensitas ¢ € reportada como sendo de plaquetas finas (thin
platelets), caracterizada pela sobreposicdo de falhas de empilhamento. Ja a
morfologia de martensitas a’ é reportada como sendo de ripas (laths) 4942,

O comportamento mecanico do aco € mais sensivelmente afetado pela
formacéo de martensita «’, a qual tende a aumentar o encruamento 42, Martensitas ¢
tendem a induzir um perfil parabdlico na curva tensdo-deformacdo, enquanto que
martensitas a’ tendem a induzir um perfil sigmoidal 4% 43-45,

As relacdes de orientacdo comumente reportadas entre a austenita e as fases

martensiticas sao:

i.  Austenita (y) e martensita a’ - Kurdjumov-Sachs (K-S) 4°:
(11D)y || (01D’
[101]y || [111]’

ii.  Austenita (y) e martensita £ — Shoji-Nishiyama (S-N) 4°:
(111)y || (0001)e
[112]y || [1100]e ou [110]y || [1210]e

Para a martensita ¢, ha 4 variantes cristalograficas possiveis de serem
formadas a partir da austenita, enquanto para a martensita a’ ha 24 variantes .
Sendo o plano basal da martensita € (0001) paralelo aos planos de formacao de falhas
de empilhamento na austenita (111), tem sido reportado na literatura que a martensita
¢ pode nuclear em falhas de empilhamento .

A formacgao simultanea de martensitas a’ e ¢ pode dificultar o entendimento dos
mecanismos de formacdo de ambas as fases ?4. Estas transformacdes em acos
inoxidaveis dependem da estabilidade da austenita, a qual por sua vez depende da
taxa de deformacéo, do estado de tensdes e da composicéo quimica do aco, sendo a
dltima de maior influéncia ?’. De acordo com a estabilidade da austenita os acos

inoxidaveis austeniticos podem ser classificados em 18 19, 24-27 -
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Acos de Austenita Estavel: mantém a estrutura austenitica, mesmo apés
consideravel quantidade de deformacéo a frio;
Acos de Austenita Metaestavel: tém maior tendéncia a transformacéo

martensitica apos deformacéo a frio e no resfriamento.

A transformacéo martensitica em acos inoxidaveis austeniticos pode ocorrer a

partir das seguintes forcas motrizes 4% 46:

Mecéanica e Quimica (Deformation-Induced Martensites - DIM) 40 4%, 46-51:
sdo formadas entre a temperatura Mg (martensite start temperature) e a
temperatura M, (limite superior, acima do qual ndo ocorre transformagéo
martensitica), podendo ser subdividas em duas categorias, como exibido
abaixo. Dependem do estado de tensdes e da temperatura.

Quimica (Athermal / Spontaneous Martensites) 24 40 41.46.52,53: formadas no
resfriamento, ocorrem espontaneamente abaixo de Mg, dependendo

exclusivamente da temperatura 415354 4

As martensitas DIM podem ser subdivididas em duas categorias 4% 46. 49. 50;

Martensitas assistidas por tensdo (SAM - Stress-Assisted Martensites):
sdo formadas entre as temperaturas Mg e MJ (limite superior para
transformacéo martensitica assistida por tensdo), no regime elastico °/, quando
o nivel de tenséo fornece a diminuicédo da energia livre para a transformacéo *%
50, 51.

Martensitas induzidas por deformacgéo (SIM - Strain-Induced Martensites):
ocorrem entre as temperaturas MJ e M,;, acima da qual ndo ocorre
transformacdo martensitica. A transformacdo é precedida pela deformacéo
plastica consideravel ®, e a nucleacgédo ocorre em microbandas de cisalhamento

geradas durante a deformacéo 4% 1.

4 a) Foram reportadas velocidades de propagacao da martensita em um aco tipo 304 da ordem de 110
a 200 m/s, com medidas realizadas por emissao acustica %2; b) Transformac¢des martensiticas podem
ser classificadas em dois tipos, de acordo com sua cinética: como atérmicas (formadas
instantaneamente quando atingem M., independendo do tempo) ou isotérmicas (ndo apresentam uma
temperatura de transformacdo definida, ocorrendo apds algum tempo de incubacdo em retencao
isotérmica) 55 56,
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As martensitas @’ e € sao frequentemente agrupadas de forma genérica como
martensitas induzidas por deformagdo — DIM 49, as vezes como SIM, mas se
distinguem das martensitas geradas no resfriamento (espontaneas) ..

Além disso, martensitas «' induzidas por deformacdo estariam restritas no
interior ou nas intersecbes de microbandas de cisalhamento, enquanto que as
geradas no resfriamento estariam restritas pelos contornos de grédo e de maclas de
recozimento 4.

As martensitas induzidas por deformacdo podem induzir a um aumento da
ductilidade, decorrente da transformacdo martensitica, sendo o efeito considerado
como um mecanismo de deformacéo & 22, Este fendmeno, o efeito TRIP (acrénimo
de Transformation-Induced Plasticity), € comumente relacionado ao estudo de acos
de mesmo nome (Acos TRIP). Consideraveis combinacdes de elevadas resisténcia,
ductilidade e tenacidade s&o reportadas nestes agos “°.

Também é comumente reportado que a transformacdo martensitica pode ser
induzida no carregamento catédico 2* 80, devido ao aumento de tensdes internas
decorrente da difusdo de hidrogénio. Neste caso, pode-se inferir que o conceito esta
associado a martensitas assistidas por tensao (SAM).

Na figura 10 sdo mostradas representacdes esquematicas da correlagdo entre
a nucleacdo de martensitas assistidas por tensdo (abaixo de M), de martensitas

induzidas por deformacéo (acima de M¢), e a transformag&o espontanea.

Figura 10. Representacfes esquematicas da correlagdo entre a nucleacdo assistida por tenséo, a
nucleacgdo induzida por deformacéo, e por transformacéo espontanea.
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Fonte: a) adaptado de Olson e Cohen “ e b) adaptado de Hedstrém e Odgqvist 4.
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Na figura 10 (a) é ilustrado o esquema de Olson e Cohen 48 e na figura 10 (b)
uma variacdo, de Hedstrom e Odgvist “°. Bleck, Guo e Ma “¢ e Lindgren, Olsson e
Carlsson 5! também apresentam variacées do diagrama.

O parametro Mg é influenciado por diversos fatores, tais como composicao
quimica, tamanho de gréo, defeitos microestruturais, estado de tensdes, existéncia de
martensita pré-existente, etc. 2. Uma das equacdes empiricas comumente utilizadas

no célculo deste parametro é a equacéo de Eichelmann e Hull 24, dada por:

My(°C) = 1302 — 42(Cr) — 61(Ni) — 33(Mn) — 28(Si) —1667(C + N) [1]

Ja o parametro M35, representa a temperatura na qual séo formados 50%
de martensita a’, apds uma deformacéo verdadeira (g,) de 30%, e pode ser estimado

pela equacédo de Angel 2*:

Mgzoys0 (°C) = 413 — 13.7(Cr) — 9,5(Ni) — 8.1(Mn) — 18.5(Mo)
—9.2(Si) — 462(C + N)

[2]

Algumas consideracdes a respeito destes parametros s&o importantes.

Segundo Padilha e Rios %

Para a maioria dos acos inoxidaveis austeniticos, a temperatura M; é acima
da temperatura ambiente. Para martensita ¢, tais equacdes empiricas nao
sdo validas. A suscetibilidade da austenita formar martensita e a quantidade
de martensita formada aumentam com a diminuic&o da temperatura. O efeito
da taxa de deformacdo é dificil determinar porque quando a taxa de
deformacgéo é aumentada, a temperatura da amostra é também aumentada
devido ao efeito Joule.

Como o calor gerado na deformacéo em altas taxas de deformacé&o ndo pode
ser dissipado rapidamente para as vizinhancas, a temperatura do material aumenta
localmente, fendmeno denominado como aquecimento adiabatico °.

Na figura 11 sdo mostrados os resultados dos estudos de Mangonon e Thomas
62 e de Seetharaman e Krishnan % sobre a formacdo simultanea de martensita a’ e
martensita €. Nota-se que na deformacdo de ambos os acos, a quantidade de
martensita @' aumenta continuamente com a deformacdo, enquanto a martensita ¢
atinge um pico de concentracdo em baixos graus de deformacgédo, com subsequente

diminuicdo até o consumo total da fase. O aco 316, mais estavel, apresenta um



28

adiamento na formacao de ambas as martensitas para maiores graus de deformacao,
se comparado com o aco 304. Como resultado deste efeito, tem-se um aumento do

alongamento uniforme 1°.

Figura 11. Variacao das fracées volumétricas de martensitas o’ e € de acordo
com a deformacéo para os acos 304 e 316.
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Fonte: adaptado de Seetharaman e Krishnan €3,

Seetharaman e Krishnan  sugeriram ainda que a martensita a' se forma
preferencialmente nas intersec¢des de volumes de martensita €, com contornos de
macla e contornos de grdo, sendo possivel a formagcdo de martensita ' com a
martensita e como fase intermediaria, ou formacao de martensita a’ isoladamente.

O comportamento de formacdo de martensitas induzidas por deformacao
também depende do modo de solicitacdo mecanica. A pesquisa conduzida por
Lebedev e Kosarchuk % mostrou que a deformacdo por tracdo resulta em uma
formacdo de martensitas a’ e £ mais intensa do que por tor¢do e, especialmente, por
compressao. A solicitagdo por tracdo promove a transformacao y — a' e pode suprimir
a formacéo de martensita ¢, sendo o efeito inverso observado por compressao.

Os detalhes dos componentes microestruturais associados a nucleacao de um
embrido estavel de martensita a' sdo mostrados na figura 12. Observa-se que a
interseccdo de microbandas de cisalhamento sdo responsaveis pela formacéo do
embrido. Em (b) sdo mostrados embrides irregulares (caso real). Em (c), nota-se um

volume de martensita nucleado dentro de uma microbanda de cisalhamento e em (d)
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um embrido tedrico de fase CCC nucleado na interseccdo de arranjos de

discordancias parciais (falhas de empilhamento) e maclas.

Figura 12. llustracdo esquematica da nucleacdo de um embrido estavel de martensita «'.

a) Formacéo do embrido estavel (b) formacdo de embrides de martensitas «' irregulares - caso real (c)
martensita a' nucleada dentro de uma microbanda de cisalhamento (d) embrigo teérico de fase CCC
formado na interseccéo de microbandas de cisalhamento.

; . T a_2d
Fontes: a), b) e ¢) adaptado de Staudhammer, Murr e Hecker 65,
d) adaptado de Olson e Cohen 48,

Segundo Naraghi, Hedstrom e Borgenstam #1, o termo “banda de cisalhamento”
pode ser utilizado para agrupar os conceitos de maclas mecanicas, falhas de
empilhamento e martensitas ¢. A formacgéo dos embrifes de martensita a’ ocorreriam
nas intersecdes destas bandas 7. Na figura 13 é mostrada uma micrografia, obtida
por microscopia eletrénica de transmissao (MET), exibindo um volume de martensita
a' nucleado na interseccao de feixes de martensita ¢.

Murr, Staudhammer e Hecker 66, estudando um aco 304, observaram que o
crescimento da martensita a’ ocorreria nao pelo crescimento dos embriées, mas pela
repetida nucleacdo em novos sitios e o coalescimento. Em altas taxas de deformacéo,
0 aquecimento adiabatico restringiria 0 processo.

Ainda que os mecanismos de deformagao possam ocorrer simultaneamente, é

possivel especificar estagios durante a deformacao onde cada mecanismo tem maior
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predominancia. Shen et al. 7 identificaram estagios referentes a discordancias (DS),
falhas de empilhamento (FE), maclas de deformacéao e transformacdes martensiticas

em um aco 304 ensaiado em tragdo, como mostrado na figura 14.

Figura 13. Volume de martensita o’ nucleadona Figura 14. Evolu¢gdo dos mecanismos de
interseccao de feixes de martensita & deformacdo em um aco 304 ensaiado em tracao.
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Fonte: adaptado de Han et al. . Fonte: adaptado de Shen et al. ¢7.

Como as maclas de deformagdo e as martensitas ¢ sédo frequentemente
geradas paralelamente, a distincdo experimental pode ser dificil, como mostrado na
figura 15 9. A esquerda, em um aco TWIP, sdo destacados volumes de martensita &
em amarelo, e os contornos de macla em vermelho, pela analise por EBSD (electron
backscattered diffraction). A direita, sdo mostrados os arranjos dos microconstituintes
em um ac¢o TRIP por microscopia eletrbnica de transmissao (MET). Na imagem, sé&o
identificadas regides de austenita, martensita € e regides de austenita contendo falhas
de empilhamento (FES).

Figura 15. Caracterizacéo experimental dos constituintes das microbandas de cisalhamento.
A esquerda, volumes de martensita e em amarelo, contornos de macla em vermelho, analisados por

EBSD. A direita, imagem dos constituintes das microbandas de cisalhamento obtidos por microscopia
eletrdnica de transmisséao.
, —— el
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3.2.3 Propriedades dos acos inoxidaveis austeniticos

A formacdo de martensitas induzidas por deformacdo esta relacionada a
energia de defeito de empilhamento (EDE) do ago. O aumento da EDE dificulta a
formacéo de microbandas de cisalhamento com espessura critica para a formacéao de
embrides de martensitas induzidas por deformacéo 2’. Diversas férmulas empiricas
foram propostas para determinacédo da EDE 2?7, tal como a expressdo de Schramm e

Reed 26. 40, 46, 70-
EDE(mJ/m?) = —53 + 6.2(Ni) + 0.7(Cr) + 3.2(Mn) + 9.3(Mo) [3]

Outros elementos ndo considerados nas equacfes também podem exercer
influéncia na EDE de acos austeniticos. Enquanto que o hidrogénio *' 72 e o niébio %7,
podem reduzir a EDE, o cobre e o nitrogénio podem aumentar 2" 71,

Na tabela 1 sdo apresentados os valores de EDE de alguns acos inoxidaveis
austeniticos comerciais. Na tabela 2 sdo mostradas algumas propriedades mecéanicas
dos acos 304 e 316L segundo a norma ASTM A240/240M — 17 73,

Tabela 1. Energias de defeito de empilhamento (EDESs) de alguns acos inoxidaveis austeniticos.

Aco Tipo 301 304 304L 316 316L 321 347
EDE 34.6 — 34.6 — 14.7 - 14.7 -
(mJ /m?) <16 92-325 9.2-418 80.7 80.7 41.1 47.3

Fonte: Padilha, Plaut e Rios 7.

Tabela 2. Propriedades mecéanicas dos acos 304 e 316L segundo a norma ASTM A240/240M.

Limite de Limite de Alongamento Dureza Dureza
Designacao Aco escoamento — resisténcia a Totgal AT Brinell  Rockwell
UNS (Tipo) tracdo — . HB HRB
LE(MPa) | o1 (MPa) (%, Min.) (max)  (max.)
S30400 304 205 515 40 201 92
S31603 316L 170 485 40 217 95

Fonte: ASTM A240/240M — 17 73,

Outro importante parametro de agos inoxidaveis pode ser calculado a partir da
composicdo quimica, denominado PREN (Pitting Resistance Equivalent Number) 74, e
é utilizado para estimar a resisténcia a corrosdo por pitting e por frestas de acos

inoxidaveis:

PREN = (Cr) + 3.3(Mo) + 16(N) (4]
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3.3 FRAGILIZACAO POR HIDROGENIO

Os efeitos deletérios da fragilizacdo por hidrogénio sdo conhecidos desde o
século XIX, quando Johnson 77 em 1875, relatou mudancas nas propriedades
mecanicas do ferro imerso temporariamente em acido e atribuiu a modificacdo de
propriedades ao hidrogénio. Algumas importantes observacdes deste artigo foram
apresentadas a sociedade cientifica, a época 8: i) o hidrogénio seria responsavel por
fragilizar o metal, e ndo o acido; ii) o hidrogénio estaria em sua forma atémica, e ndo
molecular; iii) o hidrogénio difusivel seria responsavel por fragilizar o metal, entdo o
fendbmeno seria reversivel; iv) a continua difusdo de hidrogénio no metal levaria a
formacao de bolhas; v) acos mais resistentes eram mais suscetiveis a fragilizacao.

Em meados de 1960, a agéncia espacial americana reconheceu como um sério
problema, investigando falhas em tanques de armazenamento de hidrogénio 2.

Devido aos usos em diferentes areas, ha diferencas nas terminologias
utilizadas sobre fragilizagdo por hidrogénio 7. Nas préximas segles serdo
apresentados conceitos e definicdes que foram adotados neste trabalho.

3.3.1 Fendmenos e terminologia geral

Como muitos termos foram absorvidos de diferentes setores — fundicao,
soldagem, forjamento, petroquimico — ha interpretacdes do fenbmeno sob diversos
pontos de vista. Neste texto sera apresentada uma classificacdo baseada nos
trabalhos de Craig ’°, e Lynch & para o fenémeno global de degradacéo por hidrogénio

(hydrogen damage):

I. Fragilizacdo por Hidrogénio (Hydrogen Embrittlement - HE):

i. Hydrogen Environment Embrittlement (HEE): ocorre sob solicitacido
mecanica e em atmosfera de hidrogénio, sendo mais severo em baixas taxas
de deformacéo e na presenca de trincas ou entalhes 7°.

il. Hydrogen-assisted cracking (HAC) (ou Hydrogen stress cracking (HSC):
decorrente da presenca de tensdo aplicada em situagbes envolvendo
processamento térmico, eletrélise ou corrosdo. E mais severo em baixas taxas
de deformacéo e na presenca de trincas ou entalhes. O processo ocorre por

difusdo de hidrogénio para pontos de concentracéo de tensdes " 0.
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iii. Internal Hydrogen Embrittlement (IHE): ocorre na auséncia de tensao
aplicada. A taxa de deformacéo exerce grande relevancia. Diminuicdes no
alongamento e reducéo de area sédo observadas em diversos acos e ligas 7 &,

II. Hydrogen Atack: ocorre em altas temperaturas em acos-carbono e de baixa liga,
submetidos a altas pressdes de hidrogénio por tempo prolongado. O hidrogénio se
difunde e reage com o carbono (carbetos ou em solucéo) formando metano. Resulta
na formac&o de trincas ou na descarbonetac&o do aco 7°. E recorrente no refino de
petréleo 8L,

lll. Hydrogen Blistering: ocorre quando o hidrogénio atdmico se difunde para defeitos
internos grandes e se recombina como hidrogénio molecular. A pressdao de
hidrogénio gasoso aumenta, resultando em deformacéo e formacéo de bolhas 7° 2,

IV. Interacdo com defeitos de processo: defeitos gerados em operacdes de
forjamento, soldagem e fundicédo, atribuidos a captura de hidrogénio no metal liquido.
Durante o resfriamento o hidrogénio migraria para vazios e descontinuidades 7 8,

V. Microperfuragéao: rede de microfissuras decorrente de elevadas pressbes de
hidrogénio a temperatura ambiente, em compressores de aco °.

VI. Interacdo com a fluéncia: foi observado que a taxa de fluéncia aumentaria na
presenca de hidrogénio para ligas de niquel. O fenémeno também foi relacionado a
outras ligas e condicdes °.

VII. Formacao de hidretos metalicos: fragiliza metais como magnésio, tantalo, niébio,
vanadio, uréanio, tério, zircénio, titdnio e suas ligas, pela formacédo de hidretos

metalicos. A aplicacdo de tensGes pode potencializar a formacéo de hidretos 7°.

3.3.2 Aprisionamento de hidrogénio (hydrogen trapping)

A difusdo de hidrogénio pela rede ocorre com o elemento na forma atbmica,
podendo ser armazenado na austenita # ou capturado por defeitos da rede, os sitios
de aprisionamento de hidrogénio (traps), representados na figura 16 e listados na

tabela 3, com as respectivas energias de ativacado para dessorcéo (E,). O carater

k Em metais com estruturas CFC e HC o hidrogénio ocupa predominantemente os intersticios
octaedrais, e em metais com estrutura CCC, os intersticios tetraedrais 83 8. Nos agos AISI 304 e AlSI
310 foi verificado por difragdo de néutrons que os atomos de hidrogénio ocupam exclusivamente os
intersticios octaedrais .
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destes sitios pode ser considerado como reversivel para E, < 60 kJ/mol, e

irreversivel para E, = 60 kJ /mol 8587,

Figura 16. llustracdes dos principais sitios de aprisionamento de hidrogénio em metais.
(a) em escala atdbmica; (b) em escala microscépica.
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Fonte: adaptado de Lynch 0.

Tabela 3. Classificacdo dos sitios de aprisionamento de hidrogénio em ferro puro e ligas ferrosas.

Sitio de Aprisionamento (Trap)

E, — Energia de ativagdo para

dessorcao (kJ/mol) Material
Solutos Intersticiais 3-15@ Ferro puro
~ b Ferro puro, Acos
Camgiosigsj;rl?ggs de 20 9 inoxidaveis duplex
19 ® Aco inoxidavel austenitico
Nucleos de discordancias 329 Ao inqxidével a_ustenitico
35-400 Acos inoxidaveis duplex
Campos de_tensogs ou nucleos 31 @ Aco 316L
de discordancias
Parec?_es deAceIgIas de 62 © Aco 316L
iscordancias
17 ® Ferro puro
Contornos de grédo 22,5-28,50 Acos inoxidaveis duplex
43 ® Aco inoxidavel austenitico
Contornos de macla 62 @ Fe-18Mn-1.5Al-0.6C
Interfaces a — y 50— 57 © Acos inoxidaveis duplex
Microvazios 35,2 ® Ferro puro
Austenita retida 55 O Aco bifasico
Austenita (intersticios) 44 © Aco 316L
Martensita a’, martensita 58 — 62 M Acos inoxidaveis duplex
Superficie 70-95 @) Ferro puro

Fontes: adaptado @ Kim e Kim 88; (0 Szost et al. 8%; () Dababh, Lisitsyn e Eliezer; @ Ji et al. %;

® Metalnikov, Ben-Hamu e Eliezer 86; O Silverstein e Eliezer 87,



35

3.3.3 Fontes de hidrogénio e envenenadores (poisons)

Durante a fabricacdo e processamento de metais, o hidrogénio atmosférico
pode ficar retido na microestrutura durante a solidificacdo e em operacbes de
soldagem, ou em tratamentos térmicos, sendo que as fontes de hidrogénio podem se

originar na reducédo catddica da agua:

2H* +2e” > H, [5]
2H,0 + 2e™ - H, + 20H™ [6]

Estas reacOes podem estar presentes em processos de corrosao, protecéao
catédica ’°, decapagem e galvanoplastia 8 91, Na protecdo catddica, o hidrogénio
atdmico pode ser gerado na superficie do catodo (metal protegido), caso ndo haja um
controle adequado do processo “°. A descricdo detalhada da cinética da reacdo de
evolucdo de hidrogénio (REH) é descrita em detalhes na literatura 8+ 92,

Na figura 17 € apresentado um esquema de possiveis fontes de hidrogénio 7 a
partir da atmosfera de H,, de ions H* em solucdo (meio acido), e a partir de reacées

guimicas com moléculas contendo hidrogénio.

Figura 17. llustracdo esquemética das fontes de hidrogénio.
(a) a partir de atmosfera de H,; (b) a partir de meio acido; (c) a partir de
moléculas contendo hidrogénio.

Fonte: adaptado de Thompson e Bernstein 1,

“Omura et. al. ®3 conduziram um estudo comparando a suscetibilidade a fragilizag&o por hidrogénio de

varios acos inoxidaveis e em diversos meios (por carregamento catédico, com atmosfera de hidrogénio
gasoso e em Servico).
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Substancias denominadas como envenenadores (poisons) retardam a
recombinacdo de hidrogénio molecular e aumentam o tempo de permanéncia de
hidrogénio atdmico na superficie do metal, que se difunde na rede 8% 82 9495 jons de
elementos do grupo 5A (fosforo, arsénio e antimoénio), do grupo 6A (enxofre, selénio
e telurio), e anions CN- (cianeto), CNS- (tiocianato) e I (iodeto), e os compostos H2S
(sulfeto de hidrogénio), CS2 (dissulfeto de carbono), CO (mondxido de carbono),

CON2H4 (ureia) e CSN2H4 (tioureia) apresentam esse comportamento 8% %5,

3.3.4 Mecanismos de fragilizacédo por hidrogénio

3.34.1 Hydrogen-enhanced localized plasticity (HELP)

O mecanismo HELP (Hydrogen-enhanced localized plasticity) € um dos mais
frequentemente associados a acos inoxidaveis austeniticos. Proposto por Rozenak,
Robertson e Birnbaum 27 %, neste mecanismo o efeito do hidrogénio estaria
relacionado a diminuicéo da tenséo requerida para a movimentacao de discordancias,
propagacao de trincas e transformacdes de austenita para martensitas ' € «.

Foi sugerido por Beachem °7 a partir de observacdes fractograficas, que o
hidrogénio aumentaria a atividade de discordancias e expandiria a zona plastica na
ponta de trincas %. Mais tarde, Birnbaum e Sofronis °° reforcaram a teoria, mostrando

gue maiores concentracdes de hidrogénio foram encontradas nestas regioes.

Na figura 18 €& mostrado um Figura 18. llustracdo esquematica do
) mecanismo HELP.
esquema do mecanismo HELP, Elovadas tonsoos Er=——— —
. . L. . hidrostaticas e ,,/ ke 3
indicando que a plasticidade localizada concentragiesdet] [/“E“’
é facilitada pela alta concentracéo de @CD ?%COXO\\" ‘;
hidrogénio na ponta da trinca. No I . T
com dimples Vazio o o
entorno, a menor concentracdo de ronanlist s
ona plasticasem H
Menor deformagio localizada

hidrogénio permite a formacdo de

Fonte: adaptado de Lynch &0,
dimples mais profundos.

As evidéncias experimentais da teoria HELP sdo baseadas em: (a) teoria da
elasticidade, (b) calculos atomisticos, e analises (c) por microscopia eletrbnica de
transmissao (MET), (d) fractogréfica, (e) por nanoindentacéo e (f) do comportamento
mecanico &°. De acordo com a teoria da elasticidade, as discordancias séo blindadas
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(shielding) das forcas repulsivas entre discordancias e obstaculos quando o
hidrogénio esta presente. Os métodos atomisticos demonstram que o hidrogénio
diminui a tensao de Peierls-Nabarro para movimentacao de discordancias em até uma

ordem de magnitude .

3.34.2 Adsorption-induced dislocation emission (AIDE)

Inicialmente, foi proposto por Petch 1 que a reducdo da energia superficial
estaria relacionada a adsorcdo de hidrogénio. Mais tarde, Clum 1, baseado em
observacdes por microscopia de campo ibnico, indicou que a nucleacdo de
discordancias era facilitada pela adsorcéo de hidrogénio 8. Em seguida, foi proposto
por Lynch & que a emissdo e movimentacédo de discordancias era facilitada pela
adsorcao de hidrogénio em superficies.

O mecanismo AIDE (Adsorption-induced dislocation emission) é ilustrado na
figura 19. Sob tenséo aplicada, discordancias se movimentariam na ponta de trincas,
facilitando o coalescimento das trincas 8. O impedimento da emissdo de
discordancias favoreceria a formacdo heterogénea de dimples, como mostrado a

direita na imagem.

Figura 19. llustracdo esquemética do mecanismo AIDE.

Tensio Ligacgoes atomicas fortes
(ou filmes de 6xidos)
t inibindo a emissio de

discordincias

Dimples Zona
pequenos
e rasos

Dimples grandes e \\ N
profundos com N\
dimples pequenos

no seu interior

Fonte: adaptado de Lynch &°.

Apesar da semelhanga com o mecanismo HELP, a diferenga entre ambos os

mecanismos é que o foco do mecanismo HELP é na mobilidade aumentada de

discordancias pela presenca de hidrogénio no volume, enquanto que 0 mecanismo
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AIDE foca no aumento da emisséo de discordancias a partir de superficies, como em

pontas de trincas %.

3.34.3 Hydrogen-enhanced strain-induced vacancy (HESIV)

Proposto por Nagumo %, o mecanismo de geracdo de lacunas denominado
HESIV (Hydrogen-enhanced strain-induced vacancy) é ilustrado na figura 20. Neste
mecanismo, o hidrogénio seria responsével por favorecer a nucleacéo e estabilizacdo
de lacunas nas intersecfes de microbandas de cisalhamento, formando clusters

responsaveis por agir como fontes de microtrincas, fragilizando o metal.

Figura 20. llustracdo esquemética do mecanismo HESIV.

/D8N

Fonte: Nagumo 9.

3.34.4 Hydrogen-enhanced decohesion (HEDE)

Na teoria da decoeséo (HEDE, hydrogen-enhanced decohesion), proposta por
Pfeil 8 102 é admitido que o hidrogénio diminuiria a coesdo através dos planos de
clivagem da estrutura cubica e também dos contornos de grao. Esta hip6tese envolve
a transferéncia eletronica e enfraquecimento de ligacdes interatdmicas de modo que
a separacdo dos atomos (decoesdo) ocorreria preferencialmente em detrimento do
escorregamento 8. Elevadas tensbes elasticas seriam requeridas para produzir
concentracGes de hidrogénio suficientemente altas na ponta da trinca &. Mais tarde,
Troiano 1% e Oriani 1% reforcaram a teoria.

Na figura 21 é mostrado um diagrama esquematico do mecanismo HEDE,
exibindo a separacao dos atomos pelo (i) enfraquecimento das ligacdes interatbmicas
na rede, (i) na ponta de trincas e (iii) na interface particula-matriz. Dentre as
evidéncias experimentais do mecanismo HEDE, estdo relacionadas variacdes da

temperatura de Debye 27 &,
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Trabalhos posteriores tém Figura 21. llustragdo esquematica do
mecanismo HEDE.
mostrado que esta teoria tem menor Decoes3o: (i) na rede, (i) na ponta da trinca, e
. (ii) na interface particula-matriz.
probabilidade de ocorrer em acos 0

inoxidaveis austeniticos, uma vez que o HEDE
carater metalico da ligacao interatdmica
seria reforcado apdés a difusdo de
hidrogénio 27 106, 107,

Também tem sido reportado que

alguns mecanismos poderiam ocorrer

em sinergia, dependendo da liga e de L

condigdes experimentais 8- 84 98, 105, Fonte: Lynch
3.3.45 Formacéao de hidretos metalicos

A combinagéo dos metais vanadio, niébio, tantalo, zirconio, tithnio e magnésio
com o hidrogénio pode levar a formacao de frageis hidretos metélicos na ponta das
trincas. A ruptura do material ocorreria pela alternancia da fratura ductil da matriz e
fragil dos hidretos 7°. Um primeiro modelo foi proposto por Westlake baseado na
presenca de hidretos na superficie de fratura 0.

Em acgos inoxidaveis, a formacdo de um pseudo-hidreto (fase y*) foi sugerida
por alguns autores. Gavriljuk et al. 1% mostraram que esta fase seria na verdade uma
solucao solida de austenita rica em hidrogénio, e a formacao de hidretos ndo ocorreria

em ac¢os inoxidaveis austeniticos comerciais.
3.3.5 Concentracéo, difusdo de hidrogénio e aspectos fractogréaficos

Em acos austeniticos, o hidrogénio tende a ficar confinado em uma fina camada
superficial (camada hidrogenada) 3% 36 197 com espessura entre 100 e 200 um 3, e
com concentracdes de hidrogénio entre 10 e 60 ppm em peso . No volume total, as
concentracgdes tipicas nestas ligas provenientes do aprisionamento na solidificagéo
sdo de 2 a 3 ppm, enquanto que em acos ferriticos, sdo de cerca de 0,01 ppm 5. Por
outro lado, enquanto cerca de 2 a 3 ppm sao suficientes para fragilizar os acos
ferriticos 3°, enquanto teores menores do que 8 a 9 ppm n&o seriam criticos para

fragilizar agos austeniticos 107 108,
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A distribuicdo da concentracao de hidrogénio na camada hidrogenada apos o

carregamento com hidrogénio, pode ser observada pela Segunda Lei de Fick 6:

d
2VDt

C(d,t)=Cp+Cy—Cp|1—erf( ) [7]
Onde C; € a concentracdo de hidrogénio na superficie da amostra durante o
carregamento, C, € a concentracdo de hidrogénio inicial, d € a profundidade de
penetracdo de hidrogénio (espessura da camada hidrogenada); D € o coeficiente de
difusdo de hidrogénio, e t € o tempo de carregamento catddico, em segundos.
O coeficiente de difusdo de hidrogénio, expresso por uma relagédo do tipo

Arrhenius, (D - m?/s), é dado por 108 109;
Q
= _—— 8
D = Doexp (— o) (8]

Onde D, é um termo pré-exponencial, Q é a energia de ativacdo, R é a
constante universal dos gases (8.314 J/mol.K) e T é a temperatura em Kelvin.

A espessura da camada (d, depth) 8 107,109,110 & dada por:
d = 2Dt [9]

Onde D ¢é o coeficiente de difusdo de hidrogénio (m?/s), e t € o tempo do
carregamento catodico, em segundos.

A difusividade de hidrogénio pode diferir consideravelmente para cada fase. As
martensitas induzidas por deformacéo podem atuar como caminhos preferenciais para
difusédo (hydrogen diffusion highways) 36 111. 112 e os coeficientes de difusédo podem
variar algumas ordens de grandeza, de acordo com a composi¢cdo e com o grau de
deformacé&o do aco, como mostrado na tabela 4.

A influéncia de parametros como o tipo de eletrolito e condicbes de
carregamento catodico (tempo, densidade de corrente e temperatura) € mostrada na
tabela 5, para o aco 316L 13,

Assim, considerando-se a difusividade para os acos 304 14 e 316L 13
recozidos, e pré-deformados 3°, é possivel estimar as profundidades de penetracdo

de hidrogénio, apresentadas na tabela 6.
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Tabela 4. Coeficientes de difusdo de hidrogénio (D) para acos deformados e ndo deformados.

Aco (Tipo) D (m?/s)

304 1.1x10715 *

316 2.0x10715 *

316L 2.4x10716 *

405 2.8x10712 *

304 (%a' = 3) *** 5.5x10715 **
304 (%a' = 65 — 69) **** 2.4x10713 **
316L (%a' = 26 — 28) ¥*** 5.4x10 714 **

Notas: * 50°C; ** 70°C; *** deformado em 29°C; **** deformado em -70°C. Fonte: Murakami et al. .

Tabela 5. Coeficientes de difusdo de hidrogénio (D) do aco 316L em diversos meios.
Condi¢des de hidrogenacéo

(H, e carregamento catédico) D (m*/s)
0.1M NaOH, 72h,50 mA/cm?, 95°C 1.67x10714
0.1M NaOH, 144h, 100 mA/sz, 95°C 1.67x10"14
0.5M H,S0,, 50h, 50 mA/cm?, 95°C 1.67x10 ™
Atmosfera de H,, 48h, 140 bar, 450°C 8,7x10~11
Atmosfera de H,, 48h, 180 bar, 600°C 4x10710

Fonte: adaptado de Brass e Chéne 113,

Tabela 6. Coeficientes de difusdo de hidrogénio (D) e estimativa de profundidade de penetracédo de
hidrogénio (d) calculada a partir dos coeficientes obtidos na literatura.

Aco Equagdo D (m?/s) D d (um)
AISI 304 recozido * D = 64310 "x exp (— %) 1,90x10716 15,2
AISI 316L recozido ** D = 6,20x10"x exp (—- 2L 1,70x10716 14,24
AISI 304 Deformado _13
(& = 65 — 69%) *** 2,40x10 538,8
AISI 316L Deformado i 5 4051014 255 6

(@' = 26 — 28%)***

R = 8,314 ]/mol.K; T = 293K (Temperatura ambiente).
Fontes: * Xiukui et al. 114; ** Brass e Chéne 113; *** Murakami et al. 35,

A camada fragilizada (figura 22) pode ser observada por fractografia, revelando

a severidade da difusdo de hidrogénio.

das hidrog a.

- e

Figura 22. Cama

-

enadas observadas por fractografi

E&'.* G &

O A
Kim et al.115,
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A fratura de acos austeniticos ndo hidrogenados tende a apresentar um

aspecto de fratura duactil com dimples grandes, profundos e equiaxiais. Quando

hidrogenados, podem apresentar um aspecto de fratura fragil (intergranular e

transgranular), e ainda com dimples pequenos, rasos e alongados % 6 quase

clivagem (quasi-cleavage) e facetas planas com estrias 8. Em condi¢Ges severas de

hidrogenacéao, a presséo exercida pela recombinacéo de hidrogénio pode favorecer o

desplacamento e a formacéao de bolhas (blistering) 7 &2,

No mecanismo de quase-
clivagem (figura 23) ocorre o desvio do
crescimento da trinca para planos
paralelos, formando degraus pela
alternancia de fratura ductil e clivagem.
O fenbmeno depende do estado de
tensdes, da temperatura e da taxa de

deformacéo 1.

Figura 23.
mecanismo de quase-clivagem.

llustracdo esquematica do

PLANODE

DEFORMAGAO
CLIVAGEM

PLASTICA

TRINCA —»

X

DEGRAU

Fonte: Gonzalez-Velazquez 117,

Na figura 24 é apresentado um esquema do desenvolvimento da fratura em

acos inoxidaveis austeniticos hidrogenados, submetidos a tracao.

Figura 24. Esquema do desenvolvimento da fratura em acos inoxidaveis austeniticos

hidrogenados submetidos a tragéo.

R - .
I =

afetadas
peloH N\ °

Tensdo

l Microvazios

Tensdo Tensao

Coalescimento ® Fratura

*de microvazios dctil
.

Tensdo Tensdo

Fonte: Adaptado de Kim, Kang e Kim 118,
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Nos acos inoxidaveis austeniticos, os planos associados a fratura sao
referentes as familias {100}, {110}, {211} e {210}, com predominancia dos planos
{100} 1*°, sendo os planos {100} e {110} de clivagem nestes acos 1°J. As facetas, que
ocorrem ao longo de contornos de grédo e de maclas % 12°, surgem com estrias, com
alturas de cerca de 0,5 a 6,5 um 1?°, associadas a maclas de deformacéo '?! e bandas
de deslizamento 22 nos planos {111} que emergem na superficie. £

Na figura 25 sdo mostrados mecanismos propostos para a formacgéao de estrias

em facetas 122,
Figura 25. llustragfes esqueméticas da formag&o de estrias em facetas.

Em (a) e (b) sdo mostradas estrias em (c) uma reconstru¢cdo em 3D em software da superficie de
fratura. Em (d), (e) (f) e (g) séo mostrados mecanismos propostos para formacao das estrias.

Superficie de fratura simétrica

Crescimento de vazios
m Rupm
Bandas de deslizamento

Cresdmento simétrico de vazios

5 cm— O mm— O Fratuxa

Bandas de deslizamento
Superficie de fratura assimétrica
Crescimento assimétrico de vazios
/ supurs
- - - - : : - M\U
N 7 X 7
Bandas de deslizamento Bandas de deslizamento Bandas de deslizamento

Opgao1

Falha nas ligacSesinferiores

Decorsio \/

Bandas de deslizamento

Fonte: Adaptado de Martin et al. 122,

J Os planos {100} também s&o relacionados aos planos de clivagem da estrutura CCC 117,
k. Os planos de habito da martensita £ {0001} s&o paralelos aos planos {111} da austenita (por isso a
associacao desta fase a fragilizagéo), enquanto da martensita a’ séo os planos {225} °.
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3.3.6 Indices de fragilizacdo por hidrogénio

O limite de escoamento (LE) e de resisténcia a tracdo (LRT) sdo apenas
levemente afetados pela difusdo de hidrogénio 2°. S&o indicados indices mais

comumente utilizados na avaliagdo da suscetibilidade a fragilizagéo 2°:

i. Reducdo naductilidade: teste em tracéo e baixas taxas de deformacéo &°; ¢
i. Reducdo natensao de ruptura: em tracao e baixas taxas de deformacéo;
iii. Tempo para a fratura: em tracéo e para anéis-C sob carga constante;

Iv. Reducao da energia de impacto: em materiais formadores de hidretos;

v. AK,, e aTaxade crescimento de trincas: em carregamentos dinamicos;

A reducao na ductilidade, indicada pelos indices de fragilizacdo de Perda na

reducéo de area (L) e Perda no alongamento (Ls), € expressa por 30 79,112, 115,123-125.

Ly (%) = 100 (Ynu — Yu)/¥Ynu [10]
Ls(%) = 100 (6yy — 6u)/Onu [11]

Onde NH indica uma amostra ndo hidrogenada, e H indica uma amostra

hidrogenada.
3.3.7 Efeitos do tamanho de grdo, composicao e temperatura

O efeito do tamanho de gréo na difusividade de hidrogénio (grain boundary
cross-effect) 126 & ilustrado na figura 26. Ja o efeito da temperatura e da composicéo
quimica é ilustrado na figura 27 1?7,

Nota-se que na condicdo de poucos contornos de grdo, 0 aumento da
difusividade esta relacionado ao aumento no niumero de contornos. Para um grande
namero de contornos, a difusividade tende a diminuir uma vez que pontos triplos agem

como sitios de aprisionamento de hidrogénio 126 128-130,

L' O efeito de fragilizacdo por hidrogénio diminui com o aumento da taxa de deformacéo e com a
diminuicdo da temperatura.
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Figura 26. Efeito dos contornos de grao Figura 27. Efeito da temperatura e do niquel
na difusividade de hidrogénio em metais. equivalente na reducgéo de area relativa para o

Arranjos ilustrativos de Contornos de Griio (CG) aco AISI 316, em presséo de 1 MPa de hidrogénio
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Fonte: Zhang et al. 1?7,

Fonte: Ichimura, Sasajima e Imabayashi
126

Em relacdo a composicao quimica, o niguel interfere fortemente na estabilidade
da austenita, sendo que para teores acima de 12,5 %,, ndo sdo esperados efeitos
consideraveis de fragilizacdo em acos inoxidaveis austeniticos 2% 131, J4 a temperatura

influencia no fornecimento de energia para dessorcédo de hidrogénio, sendo que para
T = 77K a difusividade de hidrogénio é quase nula ?’.

3.3.8 Prevencao e reverséao da fragilizagédo por hidrogénio

Além do controle da composicdo quimica e contornos de gréo, utilizados para
prevencao da fragilizacdo por hidrogénio, outras estratégias sao aplicadas: o controle
de sitios de aprisionamento irreversiveis 76, a modificacdo da superficie, como com
recobrimentos ou nitretacdo 8 132, e o uso de inibidores (para reducéo de hidrogénio
dissociado na superficie, porém com a limitacdo de uso em sistemas fechados). A
remocao de envenenadores (poisons) da solucdo, e a alteracdo de condicbes de
galvanoplastia para evitar a captura de hidrogénio sdo solucdes especificas 82.

Tratamentos térmicos em baixas temperaturas (hydrogen embrittlement relief

ou baking) sdo geralmente suficientes para reversao (por exemplo 200 °C por 48h),
dependendo da severidade fragilizacdo e do material 82 133-135,
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4 MATERIAIS E METODOS

Na figura 28 é apresentado o fluxograma que resume as etapas de obtencao
das amostras a partir das chapas dos acos AISI 304 e AISI 316L, os ensaios
realizados, e os métodos de andlise utilizados no projeto. A regido dentro da linha
pontilhada compreende a analise de propriedades mecéanicas e de difracdo de raios
X, e sera ampliada e detalhada na secéo 4.6.1.

Figura 28. Fluxograma das etapas de obtencédo das amostras com os ensaios realizados e os métodos

de analise utilizados.
METALOGRAFA
@, (GRAUS DEREDUGAO) ANALISE DE
HIDROGENIO
FERRITOSCOPIA
FRESAMENTO

—M——— HIDROGENACAO
INiCIO

ANALISE ENSAIO DE
QUIMICA FRACTOGRAFIA TRAGAO + DRX

METALOGRAFIA .
(CONDIGAO INICIAL) PROPRIEDADES CALCULOS DRX
ANALISE DE CRUSSARD-

Fonte: o autor.

GRAUS DE
REDUGAO

INDICES DE

FRAGILIZACAO

4.1 ANALISES QUIMICAS

As analises quimicas foram conduzidas em um espectrémetro de emissao o6tica
Ametek Spectromaxx, do Centro Nacional de Pesquisa em Energia e Materiais
(CNPEM). A composicao nominal destes agos segundo a norma ASTM A240/A240M

3 foi utilizada para comparacéo.
4.2 PREPARACAO DE AMOSTRAS — LINHA XTMS
Os corpos de prova para utilizagdo na linha XTMS (X-ray Scattering and

Thermo-Mechanical Simulation Station) do anel sincrotron do CNPEM, foram obtidos

a partir de chapas de ambos os agos, de 5,2 mm de espessura. As chapas foram
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cortadas, fresadas e laminadas para se atingir os graus de reducdo de espessura

(Resp) de 0%, 22%, 33%, 44% e 55%, escolhidos a partir de testes preliminares com
as chapas. A relagéo entre a espessura final (h;) de 2 mm e de fresamento (h,) 3¢

(inicial para a reducao de espessura) € dada por:
ho = he/(1 = Resp) [12]
A deformacéo equivalente em tracéo 137 é expressa pela relacéo:
Eeq = In (ho/hy) [13]

Na tabela 7 sdo apresentados os valores de espessura inicial pos-fresamento,
os graus de reducao de espessura escolhidos  como graus de pré-deformacao, e as

deformacfes equivalentes relacionadas.

Tabela 7. Valores de espessura e parametros utilizados na laminacao e fresamento das chapas.
Espessura final

Espessura Espessura pos- Grau de reducéo Deformacgéo .
U . do CP pés-
inicial da fresamento de espessura equivalente lami ~
hapa (mm) (ho - mm) (Rosp - %) (£20) aminagao e
c 0 esp eq corte (hy - mm)
2,00 0 0
2,56 22 0,25
5,20 2,99 33 0,40 2,00
3,57 44 0,58
4,44 55 0,80

Fontes: o autor.

Na figura 29 € ilustrado um esquema do processamento utilizado para obtencéo
dos corpos de prova. O fresamento foi realizado cuidadosamente, em pequenos
passes da fresa, para evitar tensdes e deformacdes excessivas nas chapas.

As chapas foram laminadas em um laminador de laboratério Fenn, do
Laboratério de Engenharia de Materiais da UEPG. Na figura 30 sédo exibidos, a
esquerda, o processo de fresamento e, a direita, o laminador utilizado. Em seguida,

as chapas foram cortadas com jato d’agua no formato do corpo de prova.

m Reducdes de espessura por laminacéo de até 80% sao utilizadas em agos austeniticos, geralmente
seguidas de recozimento 74 137,
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Figura 29. llustracdo esquemética das etapas de obtenc¢do dos corpos de prova.

CHAPA
INICIAL
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2,00mm

—_—
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Fonte: o autor.

Fonte: o autor.

Os corpos de prova, projetados para uso na linha XTMS, permitem que o feixe
fique restrito a area til do corpo de prova durante a deformacdo. Suas dimensofes
estdo dispostas na figura 31. Mais detalhes sobre o projeto do corpo de prova podem
ser conferidos no trabalho de Faria 8.
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Figura 31. Dimensdes do corpo de prova utilizado na linha XTMS.
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Fonte: adaptado de CNPEM 139,

Foram realizadas simulagcbes com ambos os acos usando o software Ansys
Discovery para afericdo da distribuicdo de tensées nos corpos de prova, conforme

mostrado na figura 32.

Figura 32. Resultado de simulag&o da distribuicdo de tensdes nos corpos de prova.

Von Mises Stress ¢ Pa ¥

1,13e11 !

g 20e1
J9,59¢e10

1,19e7

Nota: simulacéo utilizando o software Ansys Discovery. Fonte: o autor.
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4.3  ANALISE METALOGRAFICA

Amostras das chapas na condicao inicial e dos graus pré-deformados foram
lixadas em lixas d’agua (80#, 150#, 240#, 400#, 600#, 1200#) e em seguida, polidas
em equipamento de eletropolimento Buehler Electromet 4, da UEPG.

Para o polimento eletrolitico, foi utilizado o eletrolito descrito na tabela 8. Foram
escolhidos dois tipos de ataque: o ataque quimico, realizado com Beraha Il modificado
e 0 ataque com chama (ataque oxidante por aguecimento).

Tabela 8. Reagentes quimicos utilizados para atague das amostras estudadas.
Reagentes

Quimicos Composicéo Parédmetros
800 m! de etanol ¢ = 155
Eletrélito * 60 ml de acido perclérico (HCL0,) 58V 1—2'A
140 ml de &gua destilada '
80 ml de agua destilada
Beraha Il ** 60 ml de acido cloridrico (HCI) F=20-30s
modificado 4,8 g de bifluoreto de aménio (NH,)HF,
1 g de metabissulfito de potassio ou sédio - K,S,0< ou Na, S, 0«
ActﬁgumeaiaT Gés: Propano 6%, Nor-Butano 60%, Iso-Butano 34% 3 iT;Zin)

Fontes: *Weidman 140 | *ASTM E407 141, *** Vander Voort 142,

Para a analise metalogréfica foi utilizado um microscoépio 6tico Olympus BX51,
da UEPG. Em algumas micrografias, foi utilizado o Contraste de Interferéncia
Diferencial Nomarski (DIC — differential interference contrast) para evidenciar o relevo
de superficie. A contagem de graos foi realizada pelo método planimétrico, de acordo
com a norma ASTM E112 43,

4.4 CARREGAMENTO CATODICO

O carregamento catddico foi realizado com solucdo acida de 0,1M de &cido
sulfurico (H,S0,) e 10 mg/L de As,04, durante 7 dias (t = 168h) », com densidade de

corrente (j.) de 20 mA/cm? 144 145 Estes parametros sdo detalhados na tabela 9.

» Para assegurar o fornecimento de energia durante todo o tempo de carregamento catddico, foi
utilizado um sistema com nobreaks e temporizadores analégicos.
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Tabela 9. Pardmetros utilizados no carregamento catédico.

Composicao Parametros
Solucio 5,5 ml de &cido sulfrico (H2SO04) je =20 mA/cm?,
he 10 mg de triéxido de arsénio (As203) pH =1, t =7 dias,
eletrolitica , T )
1 L de agua deionizada i= 24

Fontes: Zakroczymski, Glowacka e Swiatnicki 144, Glowacka, W6zniak e Swiatnicki 145,

Na figura 33 € mostrado um esquema ilustrativo da célula eletroquimica. A
célula € montada em suporte de fio de niquel-cromo (Nichrome®) de 1mm de
espessura. As amostras foram hidrogenadas em pares, e previamente lixadas até

1200#. O anodo consiste em um fio de platina (99,9%,), com comprimento de 200 mm

e diametro de 0,5 mm, enrolado em espiral.

Figura 33. Esquema ilustrativo da montagem da célula utilizada no carregamento catodico.

Suporte em fio
............ - de niquel-cromo

(@=1mm)
Solugdo aquosa
3 N 0,1 M H,SO,
Fonté com LOFPQ de + 10 mgiL ASIO:
controle de Prova :
COTPARTE. . ceraiimeis mala,  F o ST T R S
je =20 mA/cm?
Eletrodo de
Platina
t=168h (@ = 0,5 mm)

Fonte: o autor.

Na figura 34 é mostrado o sistema utilizado para o carregamento catodico dos
corpos de prova, realizado na UEPG. As amostras hidrogenadas foram armazenadas
em nitrogénio liqguido em frascos de armazenamento (dewars), e transportados até o

CNPEM, pararealizacdo dos ensaios mecanicos e de difracdo de raios X simultaneos.
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Figura 34. Sistema de carregamento catédico.

i

Fonte: o autor.

4.5 FERRITOSCOPIA E MICRODUREZA

As amostras com diferentes graus de pré-deformagéo foram analisadas em
ferritoscépio, modelo Helmut-Fischer FMP30, do CNPEM, devidamente calibrado
antes das andlises. Foram realizadas 6 medidas na area Util de cada corpo de prova.
Para esta espessura de amostra (2 mm), as leituras no equipamento foram corrigidas
com um fator de correcdo de 1,02 146,147,

As medidas de microdureza foram realizadas em um microdurémetro Shimadzu
HMV-2, da UEPG. A carga utilizada foi de 9,8 N, e os resultados foram obtidos em
funcdo da média de 10 medidas para cada condi¢cdo. Na figura 35 podem ser
observados os equipamentos utilizados.

Figura 35. Ferritoscépio e microdurbmetro utilizados.

Fonte: o autor.
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4.6 ENSAIOS MECANICOS E DE DIFRACAO DE RAIOS X IN SITU

Os ensaios mecanicos com difracdo de raios X simultdnea (in situ) foram
realizados na estacéo experimental XTMS (X-ray Scattering and Thermo-Mechanical
Simulation Station) do anel sincrotron UVX do CNPEM (Centro Nacional de Pesquisa
em Energia e Materiais). Para realizacdo dos ensaios foi utilizado um simulador
termomecanico Gleeble 3S50, posicionado a 17 metros do segundo cristal
monocromador 148, Na figura 36 é mostrado o anel sincrotron, com destaque para a
linha XTMS.

gura 36. AeI Sincrotron UVX do CNPEM.

T LSl

PN
b 2% Bt

Fonte: o autor.

O anel sincrotron é composto por um anel de armazenamento de elétrons de
1,37 GeV, operando com uma corrente de injecao tipica de 250 mA , sendo a resolugéo
de energia da linha de 5 eV a 8 keV 48, A utilizacdo da radiacéo sincrotron na difracdo
de raios X tem, dentre as vantagens em relacdo a difratbmetros convencionais, a
maior energia do feixe e a possibilidade de utilizacdo de uma ampla faixa de
comprimentos de onda que variam desde o infravermelho aos raios X, permitindo
analises, como por exemplo, por espectroscopia e difratometria de raios X 149-151,

Além disso, a maior intensidade do feixe permite andlises em menores
intervalos de tempo de coleta de dados. Estas caracteristicas possibilitam a avaliacao
de cristais menores ou com vida muito curta que surgem em determinadas reagces

quimicas. Também é importante para a obtencéo de perfis de difracdo de cristais com
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picos de baixa intensidade/alargados, resultantes de desordens na microestrutura 4%
150, 152-154l

Outras caracteristicas importantes sdo a polarizacdo no plano do anel de
armazenamento 135136 com difracdo no plano vertical (sendo nulo o efeito polarizacédo
138, 150) e o alto grau de colimacéo (ou paralelismo, o processo de alinhamento que
minimiza a convergéncia/divergéncia do feixe) 4% 150, O alto grau de colimacéo
melhora a qualidade da andlise por proporcionar perfis mais afinados e distintos do
background (efeito que também depende da qualidade da amostra) 1°°.

Monocromadores de silicio (111) (double bounce) %8, equipados na linha
XTMS, permitem a selecdo de um comprimento de onda (1) de 1,0332 A (que em
geral, deve ser suficientemente pequeno para permitir uma grande quantidade de
reflexdes; entretanto, ndo deve ser menor que o eixo de absor¢cdo dos atomos da
amostra, para evitar que a radiacdo fluorescente seja muito intensa) °°. Este menor
comprimento de onda possibilita uma maior resolucéo espacial (penetracédo) e podem
reduzir erros sistematicos de absorcéo e extingdo. Comprimentos de onda particulares
podem ser selecionados para maximizar ou minimizar efeitos especiais como 0
espalhamento andmalo %0,

Na estacdo XTMS, dependendo do arranjo escolhido de detectores, deve ser
montada uma janela polimérica especifica que permite a passagem do feixe. O
conjunto utilizado contempla dois detectores lineares Dectris Mythen2 X1K. A linha
possui ainda fendas automatizadas (slits) para controle do diametro do feixe, sendo
3,6 mm horizontalmente, por 1,2 mm verticalmente 14,

Na figura 37 é possivel observar detalhes do simulador. Um conjunto de
motores permite afastar e aproximar os detectores da camara do simulador, e
rotacionar em torno de um eixo, permitindo o alinhamento da amostra com o feixe,
antes dos testes. A distancia entre detector e amostra utilizada foi de 365 mm
(representado por d,;4, pode variar de 360 a 600 mm). O movimento em torno de 26
permite captar o sinal para angulos selecionados ou fazer varreduras.

O simulador conta ainda com um sistema de aquisicdo e instrumentacao
desenvolvido pelas equipes LNNano (Laboratorio Nacional de Nanotecnologia), LNLS
(Laboratério Nacional de Luz Sincrotron) e pela DSI (Dynamic Systems Inc.). Taxas
de aquecimento de 500°C/s e taxas de resfriamento de —150°C/s podem ser

atingidas, possibilitando a operacdo em temperaturas criogénicas.
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Figura 37. Detalhes do simulador termomecanico Gleeble 3S50.

Fonte: XTMS Experimental Station User’s Guide 155,

A célula de carga do simulador é de 44 kN, com resolucdo de 0,1 kN, sendo a
resolucdo do deslocamento das garras (stroke) de 0,01 mm. Foi utilizado também um
dilatébmetro a laser, com resolucédo de 10 um *8. Na figura 38 é possivel observar a
camara do simulador termomecanico, o sistema de fixacdo de amostras e 0

posicionamento do sistema entre as garras do equipamento.

Figura 38. Camara do simulador termomecénico Gleeble 3S50, mostrando o posicionamento da
amostra entre as garras.

Fonte: o autor.

Na figura 39 sdo apresentados detalhes do sistema de fixagcdo de amostras. A

inclinacdo da amostra deve ser ajustada para 15°, por meio da rotacao dos cones.



Figura 39. Detalhes do sistema de fixacdo das amostras.
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a)

Notas: 1) amostra; 2) pino guia; 3) cones de ajuste rotativos; 4) sistema fixo de acoplamento nas garras.

Fonte: Faria 38,

As amostras hidrogenadas (H) e ndo hidrogenadas (NH) foram comparadas

com amostras apenas resfriadas (R) em nitrogénio liquido. O resfriamento em

nitrogénio liquido foi empregado para investigacdo da dessorcdo de hidrogénio, que

poderia ocorrer entre a realizacdo da hidrogenacéo e dos ensaios 27 157. 158 Assim,

sdo compostas as 30 condi¢cdes de ensaios como mostrado na tabela 10.

Tabela 10. Codificacdo das 30 condicdes de ensaios.

AISI 316L AISI 304
o Grau de o Grau de
deformacao deformacao
1 0% NH 16 0% NH
2 0% R 17 0% R
3 0% H 18 0% H
4 22% NH 19 22% NH
5 22% R 20 22% R
6 22% H 21 22% H
7 33% NH 22 33% NH
8 33% R 23 33% R
9 33% H 24 33% H
10 44% NH 25 44% NH
11 44% R 26 44% R
12 44% H 27 44% H
13 55% NH 28 55% NH
14 55% R 29 55% R
15 55% H 30 55% H
Notas: NH=ndo hidrogenada; R=resfriada;

H=Hidrogenada. Fonte: o autor.

Além disso, foi necessaria a sincronizacéo dos dados dos ensaios (mecéanico e

de difracdo de raios X) antes do inicio do tratamento de dados.
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Os testes mecanicos foram conduzidos em temperatura ambiente,
imediatamente apos a retirada de cada amostra do frasco de armazenamento (dewar).
Em todos os testes, foi utilizada uma taxa de deformacéo de 6,25 x 10~ *s71. 0

As faixas contempladas por cada detector (Mythen 1 e Mythen 2) sao
separadas por um intervalo (gap) de aproximadamente 0,9°. Foram realizadas
varreduras iniciais (25 — 105°) antes do ensaio mecanico para caracterizacdo e
calculo da quantidade de fases do estado inicial. Durante os ensaios mecanicos, foi
programado um intervalo de 3 segundos entre cada aquisicdo de dados de difracéao
de raios X (intervalo de detecgao).

No tratamento de dados de difracéo de raios X foi utilizada uma programacgao
em Java, desenvolvida por Fabricio L. Grzebielucka e Edson C. Grzebielucka, com o
objetivo de fracionar os dados da XTMS em difratogramas separados, otimizando a
analise. Apoés esta etapa, o tratamento dos dados foi realizado no software HighScore
Plus, sendo escolhidos 8 pontos para tratamento por condicdo. »

Os ensaios mecanicos das condi¢cdes de 0% e 33%, obtidos no CNPEM, foram
repetidos em uma maquina de tragdo convencional, modelo EMIC DL10000, da
Universidade Tecnologica Federal do Parana (UTFPR) — campus Ponta Grossa. As
condicBes de carregamento catédico e a taxa de deformacdo foram mantidas as

mesmas dos ensaios realizados no CNPEM, para comparacéao.

4.6.1 Procedimento de andlise de dados obtidos na XTMS

No procedimento de analise de dados deste trabalho, foi adotada uma
abordagem utilizando a programacao em Java, e os softwares Excel e HighScore. O
procedimento aplicado é representado no fluxograma da figura 40, e sera detalhado

nas proximas secoes.

° Segundo Garcia, Spim e Santos 159, as taxas comumente utilizadas variam de 2,5x10™* st a
2,5x 1073 s71 e, fora destes limites, as taxas poderiam ser consideradas baixas (< 2,5x107* s 1) ou
altas (> 2,5x 1073 s~1). Na taxa utilizada, o carregamento pode ser considerado como quase estatico,
onde a tensdo pode ser considerada a mesma em toda a amostra e as forcas de inércia podem ser
consideradas despreziveis 57 159,

r A quantidade de pontos avaliada proporciona um tratamento mais preciso uma vez que possibilita a
andlise de cada difratograma individualmente. Em contrapartida, tratamentos em batelada permitem
maior velocidade de andlise, porém com menor precisao.
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Figura 40. Fluxograma do processamento de dados dos ensaios mecanicos e de difracao de raios X.
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Fonte: o autor.

4.6.2 Metodologia de tratamento de dados de difracdo de raios X

Foram escolhidos difratogramas em graus de deformacdo regularmente
espacados ao longo do teste, para ajuste dos perfis e aplicacdo de célculos. Métodos
diferentes de tratamento dos dados obtidos na linha XTMS foram reportados pela
equipe da UEPG e em outros trabalhos 138 160-168,

4.6.2.1 Correcéao do fator instrumental

Em funcdo dos alargamentos dos picos de difragdo relacionados ao fator
instrumental, foi empregada a equacdo de Caglioti para correcdo das larguras dos
picos. Um padrdo de itria de alta pureza (Y,0;) foi utilizado para determinacdo da
largura instrumental (o padrdo deve ter cristalitos grandes, microdeformagéo
desprezivel e elevada pureza, permitindo que o alargamento devido a fatores referentes
a amostra seja desprezivel, sendo que o alargamento resultante pode ser atribuido ao
fator instrumental 169 170),

A dependéncia da largura dos picos com o angulo de difracdo pode ser

mostrada pela equacgédo de Caglioti 1", dada por:
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B? = Utan?6 + Vtand + W [14]

Onde: B é a largura & meia altura (full width at half maximum, FWHM) dos picos
de difracdo, 8 é o angulo de difragéo e U, V e W sdo os coeficientes da equacao.

Para realizacdo das correcdes, sdo necessarias aplicacdes de ajustes dos
perfis de difracdo. Foi utilizada a funcdo do tipo Pseudo-Voigt, a qual apresenta uma
combinacéo linear 170 das funcdes Gaussiana e Lorentziana (ou de Cauchy) °. As
funcdes mais utilizadas para o ajuste de perfis sdo do tipo Gaussiana, Pseudo-Voigt,
Voigt e Pearson VI| 138169,

A correcao do fator instrumental deve ser realizada para obtencao da largura
intrinseca dos perfis de difracdo. Caso os picos de difracdo sejam aproximados por
uma funcdo Gaussiana, a correcao dos perfis deve ser realizada pela subtracdo dos
guadrados das larguras integradas dos perfis. Caso sejam aproximados por uma

funcéo Lorentziana, deve ser utilizada a subtracdo simples 169 172, 173;

Brr = Bnr — BgL [15]
(Bra)” = Bre)? — (Boe)” [16]

Onde: ¢ € a largura intrinseca, B, € a largura experimental, e 5, € a largura
instrumental. Os indices L e G séo referentes as por¢des Lorentziana e Gaussiana
dos ajustes, respectivamente. A correcdo do fator instrumental é realizada no software

Highscore Plus, que permite separar as contribuicdes Lorentziana e Gaussiana.
4.6.2.2 Microdeformacdo méxima e tamanho de cristalitos

Trés fatores principais estdo relacionados ao alargamento dos picos de
difracdo: o fator instrumental 1'% 174175 e outros dois fatores, ligados ao material em
si, a microdeformacéao da rede cristalina (strain broadening) e o tamanho dos cristalitos
(size broadening) 148 149, 157,

A microdeformacdo corresponde a deslocamentos dos atomos na rede
cristalina em relacéo as suas posicdes originais em um cristal perfeito °2. O conceito
de microdeformacéo (neste texto, adotado como microdeformagdo maxima) pode

diferir de acordo com os métodos de analise utilizados 161. 169,
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A deformacéo plastica, por introduzir uma grande quantidade de defeitos na
rede cristalina, resulta em alargamento e deslocamento dos picos de difracdo, em
relacdo a um metal recristalizado. Os efeitos de deformacgdes uniformes e né&o
uniformes na posicado e largura dos picos de difragdo podem ser observados no
esquema ilustrativo exibido na figura 41.

A diminuicao do tamanho de cristalitos (ou dominios de difracdo) também causa
o alargamento dos picos de difracdo, a qual ocorre devido a um aumento de regiao de
desordem entre as regides cristalinas (aumento do nimero de contornos de subgréo),

as quais possuem grande capacidade de espalhamento.

Figura 41. Esquema ilustrativo da contribuicdo da microdeformacdo no alargamento dos picos de
difracdo. (a) Cristalito sem deformacéo; (b) Cristalito com deformag&o uniforme; (c) Cristalito com
deformacdo ndo uniforme.
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Fonte: adaptado de Ichikawa 6% e de Cullity e Stock 172,

Para esclarecer esses conceitos, Suryanarayana e Norton 74 propuseram

algumas definigdes:

Alguns termos como (...) dominio de difragéo, tamanho de cristalito e tamanho
de gréo (...) tém criado alguma confusao (...). Um dominio é aquela parte da
amostra que difrata o raio X coerentemente, e é as vezes chamado como
dominio de difracdo coerente. Os dominios formam uma subestrutura, que
pode ocorrer em monocristais e materiais policristalinos. Os dominios
individuais tém leves diferencas de orientacdo (geralmente < 1°), um em
relacdo ao outro, e sdo menores do que o tamanho de grao do material. Por
exemplo, os grdos podem ser subdivididos por contornos de grao de baixo
angulo (um arranjo planar de discordancias individuais). Um metal deformado
a frio, por exemplo, tem dominios (referentes aos contornos de subgréo ou
células separadas por contornos de baixo angulo). Um metal bem recozido
ndo tem dominios (contornos de subgréo), mas tem graos. Cristalito € um
termo mais geral e pode significar um dominio em relagéo a, por exemplo, um
metal deformado a frio (e parcialmente recozido) ou um gréo, no caso de um
metal bem recozido. Na literatura esses termos s&o utilizados
intercambiavelmente (...). Em materiais nanocristalinos, o tamanho de gréo é
tdo pequeno (~10 a 100 nm) que nao sera possivel ter uma subestrutura,
entéo cristalito, dominio e grédo tém o mesmo significado.
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Neste texto a definicdo de cristalito € a definicdo de subgrdo, uma vez que
durante a deformacéo, a microestrutura é subdividida 174 176, Na figura 42 é exibida
uma representacdo esquematica dos cristalitos como (a) mosaico de blocos e (b)

contornos dos cristalitos como paredes de discordancias aresta.

Figura 42. Representacdo esquematica dos cristalitos como (a)
mosaico de blocos e (b) contornos delimitados por discordancias.

(a) (b)

Fonte: adaptado de Hammond 14°.

Se identificadas as contribuicbes dos diferentes efeitos que causam o
alargamento e o deslocamento de picos, € possivel determinar as tensdes internas
introduzidas no material, e também a EDE do material 177 178,

A seguir, sdo listadas as causas do alargamento dos picos de difracédo
(excluindo-se os efeitos da deformacado elastica e do fator instrumental) em: (a)
alargamento referente ao tamanho dos cristalitos (size broadening) e (b) alargamento
referente a microdeformacéo do cristal (strain broadening). Os efeitos referentes a
microdeformacao, por sua vez, podem ser relacionados a: (i) discordancias, (ii)
desajuste entre fases coerentes; (iii) contornos de grdo em materiais nanocristalinos;
(iv) deformagéo entre placas coerentes, especialmente em estruturas lamelares
deformadas, (v) defeitos pontuais, (vi) particulas de segunda fase ou inclusdes, (Vii)
gradientes de concentracdo em materiais multifasicos fora do equilibrio (viii) falhas de

empi|hamemo 138, 175, 179

4.6.2.3 Tratamento de dados de difracao de raios X

O método proposto por Williamson e Hall 8 permite a separacdo das
contribuicdes do alargamento dos picos de difracdo relacionadas ao tamanho médio
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de cristalitos (f,.) e da microdeformacéo da rede cristalina () nos perfis de difragao,

como mostrado na relacéo de larguras integradas 152

B =B+ Bs [17]
A 4 £* senf

= 18
A D.cos6 + cos6 [18]
Rearranjando a equacéo, pela Lei de Bragg (n A = 2 d senf):

Pcosf 1 1

= * Z 19

1 D +2¢ 7 [19]

Sendo: pr =500 p g =1 [20]
2 d

fo + 2¢*.d” 21

ﬁ - DS & [ ]

Assim, 0 ajuste da reta na construcao de um grafico de 8* (ou Bcos6/A) por d*
(2sen6 /21 ou 1/d) permite a identificacdo: a) do tamanho médio de cristalitos (D,,),

pelo inverso do intercepto da reta com o eixo vertical (coeficiente linear) e b) da
microdeformacédo maxima (€*), pelo coeficiente angular da reta ajustada 169 180, 181

conforme ilustrado na figura 43:

O método classico considera Figura 43. Gréfico ilustrativo do método de
Williamson-Hall (W-H Plot).

uma distribuicdo lorentziana dos picos
de difracdo 152 181 Posteriormente, peosort
Langford 152182 propds a utilizacdo da
funcdo Voigt para aproximacdo dos

perfis (considerando portanto ambas as

porcdbes gaussiana e lorentziana, 1/D

chamado de método de Williamson-Hall vd
ifi 152

mOd'f'Cado) ' Fonte: o autor.

Apesar da funcéo de Voigt representar adequadamente os picos de difragéo,
ha uma maior dificuldade de aplicacdo. A funcdo Pseudo-Voigt (uma combinacao
linear das func¢des gaussiana e lorentziana) oferece uma boa aproximacéo e, por ser

mais simples, é também mais empregada 1°2.
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Outras modificacbes do método classico de Williamson-Hall sdo sugeridas na
literatura 17> 183185 para introduzir fatores de correcéo aplicados para interpretar o
comportamento de anisotropia em termos de tamanho de gréo, densidade de
discordancias e contornos de macla. Estes métodos também sdo difundidos pelo
nome de Williamson-Hall modificado, porém diferentes do método proposto por
Langford 175, 183-185.

Na aproximacéo de Stokes-Wilson, que assumem larguras integradas, ndo ha
gradientes de deformacéo dentro do cristalito, porém a microdeformacéo pode variar
de cristalito para cristalito. Neste caso, a microdeformacdo méaxima aumenta com 6,
de acordo com arelacdo 8 = 4¢*.tan6 , sendo (n = 4¢*), onde n € a microdeformacao
aparente e £*é a microdeformacdo maxima) 18, ¢

Para as analises, a posicao dos picos foi comparada com uma simulacao

realizada no software Powdercell, como ilustrado na figura 44.

Figura 44. Simulagéo de posi¢ao dos picos usando o software PowderCell.
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Notas: Intervalo de 25 a 90°. A = 1,0332 A. Fonte: o autor.

Assim, foram estimadas as densidades de discordancias (p) para as estruturas
CFC e CCC segundo as equacGes propostas por Williamson e Smallman 137188 g

partir dos valores de microdeformagéo maxima (&*):

49 Um estudo mostrou uma correlacéo entre as microdeformagdes aparente maxima (&) e quadratica

média de Warren-Averbach < £2, >/2 |, de Wagner e Aqua 72. A relagio encontrada foi posteriormente
ublicada por Halder e Wagner 72. 181,186,187 g é dada por < €2, >/?= (2/m)"/? £*. Esta relacéo é véalida

p por Ralder € gner por < &5 relac

somente se a distribuicdo de microdeformag@es for aproximada por uma funcao gaussiana 182,
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Estrutura CFC ~ p = % (o 2844b) [22]
NN

EstruturaCCC~ p =~ (0 258b) [23]
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Para a fase CFC, o vetor de Burgers (notacdo simplificada 8°) é dado por 1°°:

a

Sendo a magnitude do vetor expressa por 1°°:

bepe = VR + k2 + 12 [25]

bere = a\/i/ 2 [26]

E sabendo-se que !, g = 2rV2 [27]
Tre—crc = 0,1269 nm [28]

Entao: bcpe = 0,2538 nmm [29]

Para a fase CCC, o vetor de Burgers (notacéo simplificada'®) é dado por 1%:

a

Sendo a magnitude do vetor dada por 1°;

bece = 5VhE + k2 + 12 [31]

beee = a\/§/ 2 [32]

E sabendo-se que %, g, = 4rV3/3 [33]
Tre—ccc = 0,1241 nm [34]
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4.6.2.4 CorrecOes de posicao e intensidade

A deformacéao dos corpos de prova durante os ensaios na linha XTMS resultam
em modificacbes das dimensbes da amostra na superficie de difracdo.
Adicionalmente, deve-se considerar o efeito da absorcéo do feixe incidente, como
descrito por Faria 138, O efeito da absorcéo é de reduzir as intensidades, sendo que a
correcéo depende do tamanho e da forma da amostra, ndo existindo uma equagéo
universal para ser aplicada. Como estas corre¢des sao dependentes da geometria de
difracdo na linha XTMS, a posicao e a intensidade devem ser corrigidas, utilizando-se

as equacoes:

20 = tan™{[e][t'/deral[sen(26,ps) /sen(w)]} [36]
| = Iobs e—{1+[sen(w)/sen(29—a))]} [37]

Onde: 26 € a posi¢do corrigida do angulo de difracdo, 6,,s € o angulo
observado, t' é a espessura da amostra, w € o angulo do feixe incidente, ¢ é a
deformacdo da amostra, d,;4 € a distancia entre o centro do detector e regido irradiada

da amostra, I é a intensidade corrigida, I, € a intensidade medida.

4.6.2.5 Quantificacédo de fases pelo método da comparacéo direta

A quantificacdo de fases por difracao de raios X foi realizada pelo Método da
Comparacéo Direta, desenvolvido por Averbach e Cohen 172 192,193 Este método é de
grande interesse do ponto de vista metalargico, uma vez que pode ser aplicado de
forma sistematica para agregados policristalinos. E baseado no principio de que o total
das intensidades integradas de todos os picos de difracdo para cada fase na mistura
é proporcional a fracédo volumétrica daquela fase 172 194,

A intensidade do feixe difratado depende da natureza da radiagéo, do angulo

de Bragg, de caracteristicas do material e dos fatores a seguir 150 151, 155, 172, 195-197

a. Fator Estrutura — F (leva em consideracdo o arranjo atébmico no cristal 1%,
considerando o fator de espalhamento atébmico — f; deternina as reflexdes

necessariamente ausentes e possivelmente presentes 1%);
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b. Fator Multiplicidade — p (considera o numero de planos (hkl) no policristal
que contribuem para a difracéo) 1°;

c. Fator Lorentz — L (considera fatores geométricos da difracdo; geralmente
agrupado com o fator polarizacdo, o efeito global de ambos os fatores é reduzir a
intensidade do feixe difratado) 1°;

d. Fator Polarizagcdo — P (no sincrotron, o feixe € completamente polarizado no
plano do anel de armazenamento 4 150, Sendo o plano de difracdo vertical, ndo ha
perda de intensidade pela polarizacdo 38 150, Em difratdbmetros convencionais, o feixe
incidente ndo é polarizado, mas a difracéo polariza parcialmente o feixe, reduzindo a
intensidade medida dependendo do angulo de incidéncia °) ;

e. Fator Absorcéo — A (considera a diminuicdo da intensidade pela absorcéo do
feixe, e depende da geometria de cada método %°. A correcdo deste fator ja foi
apresentada na sec¢ao anterior);

f. Fator Temperatura — e~2™ (a vibrac&o térmica dos atomos causa a expansio
das células unitarias, a diminuicdo da intensidade do feixe difratado e aumento do

background, ou radiacdo de fundo) 1%;

Assim, a intensidade integrada de qualquer pico de difracdo hkl de uma fase i,

é dada pela equacao 67 172, 194;

K'RMV,
et = — [38]
2p
Sendo K e Ry, dados pelas equacdes, respectivamente:

o (TAXBN [ 1oy €*
K= (327TT> [(E)W 139

1 1+ cos?26

hkl _ (_— 2 -2m

ki (VZ) IlFl p <sen296059 >l Ce [40]

Onde: I*! ¢ a intensidade integrada do feixe difratado para o plano (hkl) da
fase i; i € afasey, a’ ou ¢; K' € uma constante e representa o fator instrumental; RI**
é o fator de espalhamento do material (agrupando os fatores de correcdo) e depende
de 6, do espacamento interplanar dos planos hkl, da composi¢do e da estrutura

cristalina da fase i; V; é a fracdo volumétrica da fase i; v € o volume da célula unitaria;
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F é o fator estrutura para o plano de reflexdo hkl; p é o fator multiplicidade, e™?™ é o
fator temperatura; 2 € o comprimento de onda do raio incidente; u' é o coeficiente
linear de absorcéo; A" é a &rea da secgdo transversal do raio incidente; I, é a
intensidade do raio incidente; r é o raio do difratbmetro; e € a carga do elétron; e m é
a massa do elétron.

Entretanto, uma vez que o raio incidente € produzido em um anel sincrotron e
o plano de difracdo é vertical, ndo ha perda de intensidade pelo efeito de polarizacao,
e o fator polarizacédo sera igual a 1 **8. Logo, somente o efeito do fator de Lorentz deve

ser considerado, e € dado pela equacao:

1

L(8 =
( hkl) 4sen26hle050hkl

[41]

Assim, para um ago contendo austenita (y, CFC), martensita a'(CCC), e

martensita ¢ (HC), a equacao [38] pode ser escrita das seguintes formas:

KR,V KR, V,, KRV,
Y'y. — ar’a : Ig — eVe [42]

2u 2u

Adicionalmente, tem-se que a soma das fracdes volumétricas das fases na

mistura é igual a unidade:
V,+Vy + V=1 [43]

Assim, sabendo-se que K/2u é constante em uma dada varredura, a fracédo

volumétrica de austenita, martensita-a’, e martensita-¢, para diversos picos, é dada
por 67,172, 194:

Lo 1
n J'=1E
V; = 7 [44]
L 1 . I I]
n&j= 1R1+ 21 1R1 T Z
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4.6.2.6 Profundidade de penetragéo dos raios X (p')

A geometria dos componentes Figura 45. Geometria da difracéo de raios X

do processo de difracado de raios X de

uma amostra que contém uma camada

- p . ( /j i
superficial de espessura (e), € : x/ /
representada na figura 45. Nota-se = [/ |

neste esquema um raio incidente de '

CAMADA €'

area (A", incidindo na superficie da

amostra com um angulo (w), SUBSTRATO
Fonte: Adaptado de Guinebretiere 152,

possuindo um volume de interacao (V).

A relagcdo entre a intensidade do raio incidente (I,) e a intensidade apés a
absorcéo (I') é dada por 152
II
— = e kPl [45]
Iy
Onde [ é o comprimento percorrido no interior da amostra pelo feixe incidente,
p* € a densidade do material e u € o coeficiente de absorcédo de massa, sendo o fator
u' = up* o coeficiente linear de absorcéo.

A profundidade de penetracdo do raio incidente (p') é dada por 152

, 1 [ n(] )] [senw * sen(20 — w) 146]

p= _,17 l E senw + sen(260 — w)

E possivel observar, portanto, que a profundidade de penetracdo dos raios X
depende da geometria da interacdo do feixe incidente e do coeficiente linear de
absorgdo u'. Segundo o LNLS (Laboratério nacional de luz sincrotron), a profundidade
de penetracdo dos raios X (p’) na linha XTMS é da ordem de alguns microns 1%,

No HighScore foi utilizada a ferramenta de calculo de profundidade de
penetracgido de raios X 1%°, que depende do coeficiente de absor¢do de massa (u) dos
atomos que compde amostra. Para o calculo, foram utilizados os teores dos elementos
obtidos na anélise quimica. Outros valores necessarios sdo 0 empacotamento (para

uma amostra sem porosidade o valor deve ser 1), densidade da liga e angulo de
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incidéncia do feixe. O coeficiente de absorcéo € dependente do comprimento de onda
utilizado, sendo que menores valores fornecem maior resolucédo espacial (maior

penetragdo) %°.

4.6.3 Encruamento e o método de Crussard-Jaoul (C-J) modificado

A taxa de encruamento (work-hardening rate ou strain-hardening rate) 136189 ¢
um parametro Util na avaliacdo da deformacédo de metais. A interpretacdo grafica,
utilizando-se curvas da/de x ¢, (deformagdo verdadeira), fornecem indicativos dos
mecanismos de deformacdo operantes no encruamento'®®, uma vez que na curva
tensdo-deformacéo estas variagdes sutis podem néo ser observadas facilmente.

A tenséo verdadeira (o,,) e a deformacéo verdadeira (¢,) sdo relacionadas com

a tensdo de engenharia (o) e deformacédo de engenharia (¢), pelas equacées 2%:

o, =0(1+¢) [47]
& =Imn(1+¢ [48]

E importante ressaltar que estas expressdes sdo validas somente até o inicio
da estriccdo. A partir deste ponto, a tensdo e a deformacédo verdadeiras devem ser
computadas a partir de medicGes da carga, da area da secéo reta e do comprimento
atil reais 19% 201,

Outros métodos gréficos tém sido utilizados para observacao das variacdes de
inclinacdo da curva tensdo-deformacao. Para aplicacdo dos modelos de previséo, é
necessario escolher equacgfes que descrevam o comportamento parabdlico da curva
tensdo-deformacédo. Na regido de encruamento uniforme, a curva tensédo-deformacéo
pode ser representada por uma relagcéo potencial simples, dada pela equacéo [49], de
Ludwik 159202 189 gy assumindo uma tenséo de escoamento g, como mostrado na

equacao [50], de Ludwik-Hollomon 57: 18°:

o, =K.&," [49]
o, =09+ K.&," [50]

Nessas equacg0Oes, a constante K e o expoente de encruamento n dependem

da temperatura e da deformacéo °’. A partir das equacdes apresentadas, é possivel
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aplicar o método de Crussard-Jaoul (C-J), 293295 que exibe a forma logaritmica da

derivada da equagéo de Ludwik-Hollomon em relacéo a deformacéo verdadeira &, 2°:
log (do,/de,) =log (kn) + (n — 1) log ¢, [51]

Os vérios estagios representados por mudancas de inclinagées na curva sédo
relacionados a mudancas nos mecanismos de deformagcéo 2°6. Todavia, em acos que
apresentam diversos mecanismos de deformacdo operantes na regido de
encruamento uniforme ou bifasicos, uma andlise diferente pode ser requerida %°’. Para
tais situacdes, foi desenvolvida uma andlise modificada 2°% 207210 paseada na

equacao de Swift 208209 3 qual é expressa por:
o, = K.(gg + &))" [52]

Esta equacdo é interessante para esta aplicacdo pois considera uma

deformacéo inicial (¢,). O método de Crussard-Jaoul (C-J) modificado € dado por:

In (da,,) =(1—-n)lno,—InKn [53]
de,

Segundo estudos de Ji et al. (2014) °°© em um acgo 310S e Park et al. (2014) 24
em um aco 316L, com acos pré-deformados e hidrogenados, descrevem a ocorréncia
de cinco estagios (A-E), baseados em outros trabalhos 2! 22: (a) recuperacdo
dindmica de discordancias; (b) forte influéncia de maclacdo mecanica primaria; (c)
fraca influéncia de maclacdo mecanica primaria; (d) forte influéncia de maclacao
mecanica secundaria; (e) formacao de feixes espessos de maclas.

Na figura 46 é apresentada a andlise de Crussard-Jaoul (C-J) modificada do
trabalho de Ji et al. (2014) *°, em um aco inoxidavel 310S, nas condi¢cGes recozida e

com pré-deformacao de 10% e 30%, de amostras hidrogenadas e ndo hidrogenadas.



Figura 46. Andlise de Crussard-Jaoul modificada para o aco 310S.
(a) Taxa de encruamento para 0%,10% e 30% de pré-deformacao. Analise Crussard-Jaoul modificada

71

para as condigcBes (b) 0%, (c) 10% e (d) 30% de pré-deformacgao.
(a) b)
4000 PN 8.25 anH
10%, NH oH
——130%, NH ‘{ Estigio A
0%, H 8.00 4 5,
3000 - 10%, H = L?‘%v Estigio B
30%, H E "o
< 7175 -
2000 | _g
5 7.50
= Estigio E
=
1000 -
7.25 -
0 ; . . ‘ 7.00 — —
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 5.8 6.0 6.2 6.4 6.6 6.8
Deformaciio verdadeira Inc (MPa)
(€) 500 (d) s
= NH
7.75 7.50 -
= = 1
£ 7504 £ 7254
3 = ]
% 7.254 & 7.00
z = ]
< 2 675
= 7004 = il Estagio E
6.75 6.50 -
6.50 - . r . 6.25 T T T
6.2 6.3 6.4 6.5 6.6 6.7 6.74 6.75 6.76 6.77 6.78
Inc (MPa) Inc (MPa)

Nota: NH=n&o hidrogenada e H=hidrogenada. Fonte: Ji et al. %.

Contudo, em acos de austenita metaestavel, como o aco 304, %% foram

identificados os seguintes estagios: (a) recuperacdo dinamica de discordancias; (b)
influéncia de maclacdo mecéanica e de martensitas ¢; (c) formacédo de clusters de
martensita «’, geracéo de GNDs (geometrically necessary dislocations) e consumo de
volumes de martensita ¢; (d) elevada taxa de coalescimento de clusters de martensita
a’; (e) Deformacéo plastica e recuperacao dindmica de uma microestrutura complexa
saturada de martensita «’ e que se comporta como um volume unico.
4.7 ANALISE FRACTOGRAFICA

A andlise da superficie de fratura dos materiais foi realizada utilizando-se um
microscopio eletronico de varredura de alta resolugdo (MEV-FEG, Field Emission

Gun), Tescan Mira3, do Complexo de Laboratérios Multiusuario da UEPG (C-LabMu).

A reducdo de area, calculada a partir da superficie de fratura, é dada por 2°°:
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Ay — A
%RA = | ——") + 100 [54]
0

Onde: Aj é a area inicial da se¢do transversal do corpo de prova na area util, e

A; € a area de fratura. Corpos de prova com secdo transversal retangular podem

apresentar uma reducdo de area ndo uniforme, como mostrado na figura 47 29,

E possivel notar a limitacao nos Figura 47. llustracdo esquematica da reducéo
o . de area em corpos de prova com secao
cantos, caracteristica deste tipo de retangular. I

secdo. Foi utilizado o software Image J,

para determinacao da secao de fratura

em imagens obtidas por microscopia I e -

. Fonte: Holt 200,
eletronica.

Além disso, acos inoxidaveis austeniticos tém baixa difusividade de hidrogénio
no estado recozido, o qual fica retido em uma camada superficial (camada
hidrogenada) 3¢ %8, Na amostra fraturada, é possivel identificar uma transicdo entre
nacleo (ductil) e camada (fragil). No presente trabalho, a espessura de camada

hidrogenada foi obtida a partir de uma média de 10 medicdes '1.

4.8 ANALISE POR EBSD

A preparagdo de amostras para EBSD foi realizada com uma sequéncia de
lixamento em 80#, 150#, 240#, 400#, 600#, 1200#, 1500# e 2000#, seguida de
polimento com pasta diamantada (3 um e 1um) e polimento final realizado em
equipamento de polimento vibratério Buehler Vibromet 2 (figura 48), da Universidade
Tecnologica Federal do Parana (UTFPR) — campus Ponta Grossa/PR. O polimento
vibratério foi realizado por 6 horas, em pH 8 e solugdo de silica coloidal (0,05 um)
misturada com parte igual de agua destilada. A limpeza foi realizada em cuba

ultrassdnica com agua, seguida de secagem com alcool etilico e ar quente.
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A técnica é indicada para analise Figura 48. Equipamento de polimento
vibratério Buehler Vibromet 2.
74 T

por EBSD pois diminui o efeito da
deformacéo no lixamento, revelando
uma superficie livre de tensdes (stress-

free surface) 214, Testado previamente,

resultados satisfatorios nao foram
obtidos com o polimento eletrolitico
devido ao arredondamento de bordas,

o qual prejudicou a observacdo da

camada hidrogenada.

Fonte: o autor.

Para a analise por EBSD foi utilizado o microscépio eletrdnico de varredura de
alta resolucéo (MEV-FEG) Tescan Mira3 equipado com um detector Nordlys Nano da
Oxford Instruments 215, Uma inclinacdo da amostra de cerca de 70° é recomendada
para permitir uma otimizacédo na deteccéo de elétrons retroespalhados 216.

Foi utilizado o software AZtec HKL e a interface Tango, para tratamento dos
resultados e geracdo de mapas de fases e de contraste de banda. As funcdes de
distribuicdo de orientagcdes — FDOs (orientation distribution functions — ODFs), foram

obtidas a partir de arquivos tratados no software Atex 2.

4.9 ANALISE DE HIDROGENIO TOTAL

Para a determinacao do teor de hidrogénio total » para cada condi¢ao, foram
preparados corpos de prova hidrogenados, em condi¢cbes semelhantes as amostras
ensaiadas no sincrotron (sistema, densidade de corrente, eletrdlito e tempo de

hidrogenacgao) conforme esquema da figura 49.

T Assim como outras técnicas de medida de hidrogénio em metais, a determinacao do teor de hidrogénio

total tem sido amplamente utilizada para avaliacéo da fragilizac@o por hidrogénio de acos inoxidaveis
110, 112, 218-224
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Figura 49. Esquema ilustrativo do sistema de carregamento catédico de corpos de prova utilizados na
determinagéo do teor de hidrogénio total.

Ponto

Suporte em fio
de solda

de niquel-cromo

e, COrte

5mm

Corpo de

=% Prova .. |® S & i ! BB . g
Fonte com % m
controle de )
corrente =
s AL Eletrodo de ¥
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h +10 mgit As,O, Amostras
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Fonte: o autor.

As barras hidrogenadas (2 x 2 x 23 mm) foram seccionadas em cortadora de
precisdo Allied Techcut 4, da UEPG, em amostras de 2mm de comprimento, e
transportadas em reservatorios (dewars) com nitrogénio liquido até o local de analise.
Foram realizadas duplicatas das andlises para garantir a confiabilidade das medidas.

Para avaliacao do teor de hidrogénio total foi utilizado um analisador de gases
LECO TCH600 (HNO), do SENAI — Rio Claro/SP, que utiliza a técnica de fusdo com

gas inerte (IGF — inert gas fusion) 225, s

sNesta técnica ocorre a fuséo da amostra, diferentemente da técnica de extragdo a quente (CHGE —
carrier hot gas extraction) 225,
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5 RESULTADOS

5.1 ANALISES QUIMICAS

Os resultados das analises quimicas de ambos o0s acos, obtidos por

espectrometria de emisséo 6tica, podem ser observados na tabela 11.

Tabela 11. Composicao quimica acos AlSI 304 e AlSI 316L obtida por espectrometria de emissao 6tica.
C Mn P S Si Cr Ni Mo Cu Co Y N
AlISI304 005 126 0,04 002 034 1820 8,12 0,04 0,05 0,09 0,06 0,06
AISI 316L 002 147 0,05 0,02 041 16,66 1008 203 0,21 0,22 0,06 0,04
Fonte: o autor.

Na Tabela 12 sdo apresentados os resultados dos parametros calculados, de

acordo com as porcentagens dos elementos quimicos obtidos nas andalises quimicas.

Tabela 12. Parametros calculados a partir das analises quimicas
dos acos AISI 304 e AISI 316L.

R EDE
Mg (°C)  Mgzg/50 (°C) (m] /m?) PREN
AISI 304 -188,20 22,64 14,49 19,3
AISI 316L -182,47 5,41 44,69 24,0

Fonte: o autor.

Nota-se que o maior teor de molibdénio impacta na maior resisténcia a corrosdo
do aco AISI 316L, expresso pelo parametro PREN, sendo de 24,0 para o aco 316L e
19,3 para 0 aco 304.

As temperaturas Ms calculadas resultaram em valores em temperaturas
criogénicas. Vale ressaltar que a equacao utilizada é valida apenas para a martensita
a' ?* e o célculo é apenas orientativo. Sendo as temperaturas Ms calculadas préximas
da temperatura do nitrogénio liquido, algum percentual de transformacéo poderia ser
esperado. Entretanto, ndo houve variacao significativa no teor de martensita a' inicial
para amostras de aco resfriadas em nitrogénio liquido em relacdo as amostras
testadas em temperatura ambiente (como serd mostrado nas proximas secoes),
sendo possivel, portanto, desprezar o efeito do resfriamento na formacdo de

martensitas induzidas pelo resfriamento.



76

Como pode ser observado, a EDE calculada de ambos os acos difere

consideravelmente 7°. Em ligas com EDE menor do que 50 mJ/m? ha uma tendéncia
para formacdo de martensitas a’ e &, sendo que acima deste valor, somente a

martensita a’ seria formada 2°. Ambos os acos apresentaram valores inferiores a 50

mJ/m? (44,69 mJ/m? para o aco 316L e 14,49 mJ/m? para o ago 304), sendo que ha
maior predisposicdo para a formacdo de martensita £ no carregamento catodico no

aco 304, de menor EDE.
5.2  ANALISE METALOGRAFICA
Na figura 50 € possivel observar a analise metalografica das trés sec¢des dos

corpos de prova do aco inoxidavel AlSI 316L, na condigédo “como recebido”. Na figura
51 é apresentada a mesma analise para o ago AlSI 304.

Figura 50. Andlise metalografica das se¢des de amostras do ago 316L, na condi¢do como recebido.

Notas: Ataque com Beraha Il modificado; tamanho de grdo ASTM G8 — d,,, = 22,5 um. Fonte: o autor.
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Figura 51. Andlise metalografica das se¢des de amostras do a¢o 304, na condicdo como recebido.

Notas: atague com Beraha Il modificado; tamanho de gréo ASTM G6 d,,, = 44,9 um. Fonte: o autor.

A analise metalografica da se¢éo superior (RD-TD) dos corpos de prova do aco
AISI 316L, na condicdo como recebido, pode ser observada na figura 52. Nota-se uma
microestrutura recristalizada, com maclas de recozimento. Em maior aumento, é
possivel observar isoladamente algumas linhas de deformacgédo, restritas pelos

contornos ¢

Figura 52. Analise metalografica da se¢éo superior (RD-TD) do a¢o 316L, na condicdo como recebido.
3 b — s # Toadte R A DT

48 v, B 7 2 7R oy
3 P o : - é :

y o ono| B 5
DRy Gl oo |

Al . 8 -l
raha Il modificado. Fonte: o autor.

ota:olimento eletrolitico e ataque com Be

t O ataque com Beraha Il € capaz de revelar os contornos de gréo austeniticos e ferriticos nos agos
inoxidaveis. Nos acos austeniticos, o crescimento dos filmes de 6xidos sobre a superficie dos gréos
depende da orientacdo cristalogréafica, e diferentes espessuras do filme resultam em diferentes
coloragcbes na interacdo com a luz. Quando a cinética do crescimento dos filmes é mais lenta, a
espessura dos filmes resultante é pequena e, assim, a diferenca de tonalidades néo é perceptivel na
observacgédo por microscopia 6tica 142,
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Na figura 53 € apresentada a analise metalografica da secdo superior do ago
AISI 304, na condi¢cdo como recebido. O ataque foi suficiente para revelar contornos
de grao e de maclas, mas nao ocorreu a diferenciagao de tonalidades como no aco
AISI 316L (no aco 304 foi utilizado o metabissulfito de potassio, ao invés de
metabissulfito de sodio, utilizado no aco AISI 316L).

Figura 53. Analise metalografica da secdo superior (RD-TD) do ago 304, na condi¢do como recebido.

DA

. ~ em

Nota: polimento eletrolitico e ataque

S 3 t‘". T X *
com Beraha Il modificado. Fonte: o autor.

Outro ataque utilizado, para comparacdo, foi o ataque oxidante por

aquecimento 2?6 (heat tinting 142 227), o qual revela os microconstituintes pela oxidacdo

diferencial 2%6. Na figura 54 é mostrado o aspecto visual de uma amostra ap6s ataque.

O procedimento consiste no Figura 54. Fotografia de amostra ap0s ataque
com chama.

aquecimento de amostras polidas até TS

temperaturas entre 250° a 600°C, em
fornos ou com chama, com exposicado
ao ar (atmosfera oxidante). As cores
tipicas para um aco 304 variam de
amarelo claro (flmes de Oxido mais
finos), passando por marrom, e

vermelho, até azul escuro (filmes mais

228 conter 6 antor
espessos) <48, Fonte: o autor.

Na figura 55 € mostrado o ataque oxidante por aquecimento da se¢éo superior
(RD-TD) do aco AISI 316L, na condicdo como recebido. Sdo observadas algumas
microbandas de cisalhamento (ou linhas de deformacédo, em azul, a direita), sendo
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possivel observar contornos de grédo e maclas de recozimento. Na figura 56 €
apresentada a mesma analise para o aco 304 onde nota-se uma melhor diferenciacéo
das tonalidades entre os graos e das regides macladas, mas nao foram observadas

as microbandas.

Figura 55 Analise metalograflca da segao supe or (RD TD) do aco 316Lna condlgaocomo recebido.

Nota: polimento eletrolitico e ataque com chama. Fonte: o autor.

Figura 56. Anallse metalograflca da segao superlor (RD-TI TD) do aco 304 na condlgao como recebido.
N7 Rig TR R 2l g 35

Nota: polimento eletrolitico e ataque com chama. Fonte: o autor.

Os filmes de 6xido formados possuem pequenas espessuras e 0 crescimento
dos filmes, que confere as diferentes tonalidades na interacdo com a luz, €
dependente da orientacado cristalografica dos graos. A diferenciacdo das tonalidades
ocorre quando os filmes alcangam cerca de 30 nm 142,

Na figura 57 sdo apresentadas as micrografias de amostras pré-deformadas do
aco 316L, para as condicbes de 22%, 33% e 55% de pré-deformacdo (ataque com
Beraha Il modificado). E possivel observar a evolugéo das linhas de deformac&o, que
podem agrupar microbandas de cisalhamento (reunindo maclas de deformacéo,

martensita ¢, e falhas de empilhamento) . Em niveis de deformacéo mais altos, ha
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uma tendéncia de formacdo e coalescimento de martensita o', formada nas
intersecdes das microbandas de cisalhamento.

O mesmo procedimento foi aplicado no aco 304, e o resultado pode ser
observado na figura 58. Comparando-se as mesmas condi¢cdes do aco 316L, 0 ago
304 apresentou uma maior quantidade de regides atacadas, indicando maior presenca

de martensita a’ e o consumo de martensita ¢.

eformacéo.
—

""""" .

£ ‘—9,’ 20 p /ﬂ"‘ A '

Nota: ataque com Beraha Il modificado. Fonte: o autbr.

superior dos corpos d

..

iy S o] ol
Nota: ataque com Beraha Il modificado. Fonte: o autor.

5.3 MICRODUREZA E FERRITOSCOPIA

Na figura 59 sdo apresentados os resultados de microdureza e de fragcao
volumétrica de martensita o’ de acordo com os graus de pré-deformacéo para os acos
304 e 316L. Nota-se que ambos 0s acos apresentam uma fracdo volumétrica de
martensita «’ e microdureza crescente 1!, de acordo com a pré-deformacgédo. O aco
304, menos estavel, apresenta maior dureza em todas as condi¢des, relacionado ao

encruamento e a maior propensao para transformagédo martensitica.



81

Figura 59. Resultados de (a) microdureza Vickers e (b) fracdo volumétrica de martensita «’, de acordo
com a pré-deformacédo para ambos 0s agos.
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Fonte: o autor.

5.4 ENSAIOS MECANICOS E SUSCETIBILIDADE A FRAGILIZACAO

Na figura 60 sdo apresentadas as curvas tensao-deformacéo de engenharia
para as condi¢cdes ambiente (vermelho), e hidrogenada (verde). Para a condi¢cdo nao
deformada (0%), nota-se um perfil aproximadamente parabodlico das curvas nas trés
condicBes para o aco AISI 316L. No aco 304, para a mesma condi¢do, nota-se um
perfil aproximadamente sigmoidal.

Os valores dos resultados obtidos nos ensaios mecanicos sao listados na
tabela 13 (AISI 316L) e na tabela 14 (AISI 304). Sdo mostrados parametros de limite
de escoamento (LE), do Limite de Resisténcia a Tragdo (LRT), de Alongamento Total
(AT), e os indices de fragilizacdo de Perda no Alongamento (Ls) e Perda na Reducéo
de Area (Ly).

Tabela 13. Resultados das propriedades mecénicas e indices de fragilizacdo para o aco 316L.
(e.q — deformacéo equivalente, LE — limite de escoamento, LRT — limite de resisténcia a tragédo, AT —

alongamento total, L; — Perda no alongamento, L, - Perda na reducéo de area).
PROPRIEDADES MECANICAS - AISI 316L

Pre- e LE LRT AT indices de Fragilizac&o
delormacdo “ (MPa) (MPa) L; (%) Ly (%)
I T T
ZZZS?A)NHH 0.25 Zég gég 8ji§ 17,80 22,81
333;)/:/ONHH 0,40 382 338 8:33 31,89 17,46
‘w088 075 1010 oo 394 5236
555;/02,NHH 0,80 ﬁg? igg 8:(1); 54,98 77,46

Fonte: O autor.



Figura 60. Curvas tensédo-deformacédo de engenharia para os acos inoxidaveis AlSI 316L e 304.
a) 316L e b) 304, nas condi¢des de ndo hidrogenada (NH, vermelho), e hidrogenada (H, verde).
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Fonte: o autor.
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Tabela 14. Resultados das propriedades mecénicas e indices de fragilizacdo para o aco 304.
(£, — deformagéo equivalente, LE — limite de escoamento, LRT — limite de resisténcia a tragdo, AT —

alongamento total, L; — Perda no alongamento, L, — Perda na reducdo de area).
PROPRIEDADES MECANICAS - AISI 304

Pré- LE LRT indices de Fragilizag&o
deformagao £ (MPa) (MPa) AT Ly (%) Ly (%)
NN 0,00 P o 8:22 21,21 23,89
S 0 757 - 047 ags s
S 040 37 1305 03 G765 5179
“aon 058 1485 1630 06y 846 5950
SSQ?A)NHH 0.80 123(1) g(l)g 83? 95,65 90,65

Fonte: O autor.

Comparando-se os agos 316L e 304, nota-se uma maior resisténcia mecanica
do aco 304, relacionada a menor estabilidade da austenita e menor EDE. A mudanca
de inclinacdo das curvas, indicando um perfil sigmoidal, € associada a um segundo
estagio de encruamento decorrente da forma¢cdo de martensitas @’ (uma vez que a
martensita ¢ tende a formar um perfil parabdlico %), que depende da temperatura e
taxa de deformacéo 4% 4345, Estas inflexGes sdo refletidas nas taxas de encruamento,
as quais serao analisadas a seguir.

Nas curvas do aco 304 pré-deformado, o perfil sigmoidal ndo é tdo evidente
pois grande parte das transformacdes sdo antecipadas na pré-deformacdo. A partir
de 44% de pré-deformacéo, nota-se um esgotamento da deformacgéo uniforme na pré-
deformacéo.

A partir dos resultados de propriedades mecénicas, foram calculados os indices
de fragilizacdo. De modo geral, parametros de avaliacdo da ductilidade s&o mais
sensiveis para verificacdo da suscetibilidade a fragilizacdo do que parametros de
medicao da resisténcia dos acos, como demonstrado nas figuras 61 e 62.

Os indices de fragilizagéo de Perda na reducéo de area (L) 3 11123 e de
Perda no alongamento (Lg) 30 111, 115,124,125 ‘mgostrados na figura 63, apresentam maior

sensibilidade para avaliacdo do grau de fragilizacéo e séo, portanto, mais utilizados.
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Figura 61. Variacdo do alongamento total (AT) de acordo com a pré-deformacao para os acos (a) AlSI
316L e (b) AISI 304.
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Nota: Condi¢des ndo hidrogenada (NH) e hidrogenada (H). Fonte: o autor.

Figura 62. Variacé@o do limite de resisténcia a tra¢édo (LRT) de acordo a pré-deformacgéo para os agos
(a) AISI 316L e (b) AISI 304.
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Nota: Condi¢des ndo hidrogenada (NH) e hidrogenada (H). Fonte: o autor.

Figura 63. Perda na reducdo de éarea (Ll,[}) e Perda no alongamento (Ls) de acordo com a pré-
deformacéo, para os acos (a) AlSI 316L e (b) 304.
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Nota: As setas mostram inflexdes nos indices de fragilizacdo. Fonte: o autor.
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A comparacéao entre os acos indica menores indices de fragilizacao atribuidos
ao aco AISI 316L. Mesmo com 44% de pré-deformacéo, os indices sdo menores neste
aco (52,4% de perda na reducao de area, e 34,9% de perda no alongamento) do que
para o AISI 304 com 22% de pré-deformacado, por exemplo (61,7% de perda na
reducao de area e 44,7% de perda no alongamento).

Nota-se também que no aco AISI 316L, a pré-deformacao até 33% resulta em

parametros Ly e Ls razoavelmente proximos dos apresentados pelo ago sem pré-

deformacéo (0%), refletindo a maior estabilidade deste aco. Isto ndo ocorre para o aco
AISI 304, onde o0 aumento da suscetibilidade a fragilizacao é crescente.

As inflexdes nas curvas dos indices de fragilizacdo indicam limites razoaveis
para a utilizacdo do aco 316L, ou seja, uma possivel janela de processamento. Para
0 aco 304 o efeito ndo € observado em ambos os indices devido & menor estabilidade
da austenita, ndo garantindo a janela de processamento. Talvez, o efeito seja
observado em menores graus de pré-deformacédo, sendo necessario um estudo
adicional destas condigdes.

Na tabela 15 é possivel observar os resultados de duplicatas de ensaios
mecanicos de condi¢des selecionadas (0% e 33%), para ambos 0s acos, realizadas
em uma maquina de tracdo convencional, os quais foram comparados com o0s
resultados obtidos no CNPEM. As condi¢cbes de carregamento catddico, preparacao
de amostras e a taxa de deformacédo foram as mesmas em ambos o0s ensaios. O intuito
da repeticdo das analises foi medir a variabilidade relacionada ao dano localizado
induzido pelo hidrogénio, que causa maior dispersdo de medidas, principalmente nas
amostras pré-deformadas, como observado nas amostras com 33% de pré-

deformacéo para ambos os acos.

Tabela 15. Resultados de duplicatas dos ensaios mecanicos de amostras hidrogenadas realizados em
magquina de tracdo convencional.

Aco  Red.Esp. ENSAIO LE (MPa) Var(‘(;‘gao LRT (MPa) Var([;‘gao AT Var(i;f)?ao
304 0% __ CNPEM 405 848 052

304 0%  UTFPR 417 3.0 826 -2,6 053 1.9

316L 0%  CNPEM 388 630 0.33

316L 0%  UTFPR 429 10,6 636 1,0 0.38 15,2

304 33%  CNPEM 1237 1305 011

304 33%  UTFPR 817 -34,0 821 311 g3 18,2

316L 33%  CNPEM 901 990 0.29

316L 33% UTFPR 742 -17,6 857 -13.4 0,16 -44,8

Fonte: o autor.
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A partir das propriedades mecanicas mostradas nas tabelas 13 e 14, e dos

indices de fragilizacao (figura 63), infere-se que a mudanca sensivel de propriedades

ocorre até 33% de pré-deformacdo. Logo, as andlises subsequentes foram

concentradas até este limite, para uma avaliagdo com maior detalhamento.

5.5

ENCRUAMENTO E ANALISE DE CRUSSARD-JAOUL MODIFICADA

Os resultados da andlise de Crussard-Jaoul (C-J) modificada e da taxa de

encruamento sdo apresentadas na figura 64 para o aco AlSI 316L.

Figura 64. Taxas de encruamento e andlise de Crussard-Jaoul modificada para o a¢o AlSI 316L.
a) Taxa de encruamento para 0%, 22% e 33% de pré-deformacéo, nas condi¢des ndo hidrogenada
(NH) e hidrogenada (H). Analise de Crussard-Jaoul (C-J) modificada para b) 0%, c) 22% e d) 33% de

pré-deformacéao.
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Fonte: o autor

Nesta analise, os resultados foram considerados para ambos os acos somente

até o inicio da estriccdo. A partir deste ponto, a tensdo e deformacdo verdadeiras
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devem ser calculadas a partir de medi¢cdes da carga, da area da secéo transversal, e
do comprimento (til reais 292,

A taxa de encruamento mostra uma diminuicao inicial relacionada aos estagios
A, B e C 210213 sendo a inclinacdo da curva mais acentuada nas amostras pré-
deformadas. A amostra com 22% de pré-deformacgéo apresenta um aumento da taxa
de encruamento referente a transformacao martensitica, com todos os estagios (A-E)
dentro do encruamento uniforme.

A reducdo para 2 estagios (A e B) nas amostras com 33% de pré-deformacao
mostra que pode haver um esgotamento rapido da deformacao uniforme antecipado
na laminacéo 27 22°, Os demais estagios e mecanismos podem continuar operando,
mas fora do encruamento uniforme.

Na figura 65 é apresentada a taxa de encruamento e a analise de Crussard-
Jaoul modificada para as condi¢cdes do aco AlSI 304.

Figura 65. Taxas de encruamento e Andlise de Crussard-Jaoul modificada para o aco AlSI 304.
a) Taxa de encruamento para 0%, 22% e 33% de pré-deformacéo, nas condi¢des ndo hidrogenada

(NH) e hidrogenada (H). Andlise de Crussard-Jaoul (C-J) para b) 0%, c) 22% e d) 33% de pré-
deformagcéo.
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Fonte: o autor.
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Nas condicdes de 0% e 22% de pré-deformacédo do aco 304, o aumento da taxa
de encruamento apdés a formacdo do poco esta relacionado a formacdo e
coalescimento de clusters de martensita «’ %13, maior no aco 304 em comparacédo ao
aco 316L. Nota-se também que as amostras 22%H e 33%H apresentam maiores
inclinagdes iniciais que as amostras nao hidrogenadas.

Da mesma forma que no aco 316L, o aco 304 também apresenta um rapido
esgotamento dos estagios no encruamento uniforme para 33% de pré-deformacéo, e
reducdo para os estagios A e B, sendo que 0s demais mecanismos podem operar na
deformacgéo subsequente.

5.6 ANALISE FRACTOGRAFICA

Nas figuras 66 e 67 sdo apresentados os principais aspectos de fratura das
amostras hidrogenadas dos acos 316L e 304, respectivamente. Nota-se que 0 ago
304 apresenta um aspecto de maior fragilidade do que o aco 316L para as mesmas
condicoes.

No aco 316L, figura 66, observa-se uma transicéo de aspecto ductil para fragil,
com mudanca nos padroes de dimples, de mais profundos a rasos. Para maiores
graus de pré-deformacéo (33%H a 55%H), a camada hidrogenada tende a apresentar
maior espessura, mostrando trincas e aspecto de quase clivagem (QC - quasi-
cleavage). Além disso, dimples alongados sdo observados em substituicdo aos
equiaxiais. Ambos os aspectos sdo registrados na literatura 8 116,

Nos dois acos, é possivel notar a presenca de facetas com estrias 116 120,229 _
figura 66 (d) e figura 67 (a), (b) e (c), indicadas pelos contornos tracejados e pelas
setas — rodeadas por areas mais ducteis, caracteristicas da quase clivagem 118. 122,236,
As facetas ocorreriam ao longo de contornos de grdo e de maclas % 1?0 e as estrias,
associadas aos planos {111}, seriam referentes a maclas de deformacéo *?! e bandas
de deslizamento 1?2 que emergem na superficie.

No acgo 304, figura 67 (e) e (f), &€ possivel observar trincas grandes, também
visiveis a olho nu. Na figura 67 (f), nota-se um aspecto de delaminacéo decorrente da
evolucdo de hidrogénio molecular no interior dos vazios, resultando na ruptura da

camada fragil (blistering) 7°.
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Figura 66. Principais aspectos de fratura de Figura 67. Principais aspectos de fratura de
amostras hidrogenadas do aco AISI 316L. amostras hidrogenadas do aco AlISI 304.

(@) 0%H, (b) 22%H, (c) 33%H, (d) 44%H, (e) (a) 0%H, (b) 22%H, (c) 22%H, (d) 33%H, (e)
55%H, (f) 55%H). 44%H, (f) 55%H).

Fonte: o autor. Fonte: o autor.

Nas figuras 68 e 69, sdo apresentados 0s aspectos gerais das superficies de
fratura de todas as condigdes, para ambos os acos. E possivel observar uma menor

reducdo de area do aco 304 em comparagdo as mesmas condi¢cdes do ago 316L.

Figura 68. Superficie de fratura das condi¢des ambiente e hidrogenada para o ago AlSI 316L.

Fonte: o autor.
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Figura 69. Superficie de fratura das condi¢des ambiente e hidrogenada para o a¢o AISI 304.

Fonte: o autor.

5.7 DIFUSAO DE HIDROGENIO E CAMADA HIDROGENADA

Na figura 70 sdo exibidos os resultados em (a) de espessura da camada
hidrogenada e em (b) do teor de hidrogénio total. Observa-se que a espessura da
camada tem uma taxa de crescimento menor para o aco 316L, de acordo com a pré-
deformacéo.

Para o aco 304, nas condi¢des 44%H e 55%H, € mais dificil distinguir a camada
do ndcleo, uma vez que os clusters de martensita a’ coalescem por toda a amostra,
como observado no aspecto metalografico de amostras pré-deformadas, o que
justifica a maior dispersédo nas medidas. Nestas condi¢des, o hidrogénio se difunde

em grandes extensdes, e a distingdo das regides € menos nitida.

Figura 70. Resultados de (a) espessura de camada hidrogenada e b) teor de hidrogénio total, de acordo
com a pré-deformagéo.

a) 1200 T T T T T b) 300 T T T T
1100 o AISI304 - 275- e AISI 304 B
« AISI 316L e AISI 316L
‘T 1000 E 250 4 230
£ T _ -
2 ] ] 225 - g -
g o0 oo | s g s
E 800 g 5 201 . ]
S 7004 ! g & 1757 1428
® ; <] 143.8 g
2 ] | 1 £ o :
g T 125 1182
S 500 / 4 x
7] « 924
@ / T 100 t R
2 400+ = 755 o .
@ 277 <] 1045
& 254 o O 75 -
300 [ . .
233 237 { . 5 K -
20] I ; ] 279 294
B R 254 x - E
100 107 ¥ 158 73 i
T T T T T 0 T T T T T
0 22 33 a4 55 0 22 33 a4 55
Pré-deformagao (%) Pré-deformacgao (%)

Fonte: o autor.

A partir das espessuras de camada hidrogenada, e utilizando a equacéo [9], é
possivel estimar os coeficientes de difusdo de hidrogénio, conforme mostrado na
tabela 16.
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Tabela 16. Estimativa do coeficiente de difusdo de hidrogénio (D) a partir da espessura de camada
hidrogenada (d).

AIS| 316L AlISI 304
Condic&o d (um) D (m?/s)* d (um) D (m?/s)*
0%H 135 15x10™ 107 9,5x 1015
22%H 158 2,1x101 233 4,5 x 104
33%H 173 2,5x101 237 4,6 x 1014
44%H 254 53x101 839 5,8 x 1013
55%H 277 6,3 x 1014 855 6,0 x 1013

Nota: *Calculado. Fonte: o autor.

Para o aco 316L, mais estavel, o coeficiente de difusdo calculado se mantém
na ordem de grandeza, de 104 m?/s. Para o agco AISI 304, ocorre uma maior
variacdo, de 101®> a 1013 m?/s, devido a maior difusdo de hidrogénio.

O teor de hidrogénio total segue uma curva ascendente para o aco 316L. Para
0 aco 304, para os graus de pré-deformacao de 44% e 55%, o teor de hidrogénio
diminui acentuadamente, possivelmente devido a dessorcdo de hidrogénio,
compativel com a delaminacéao (blistering) observada na superficie de fratura. No aco

316L, ndo é observado o colapso da camada hidrogenada.

5.8 DIFRACAO DE RAIOS X

5.8.1 Varreduras iniciais de DRX obtidas antes do ensaio mecanico

Na figura 71 podem ser observadas as varreduras iniciais (scans) realizados
antes dos testes mecanicos. Nas amostras hidrogenadas, sédo indicadas as posicoes
possiveis de picos de martensita ¢ (setas), referentes aos picos £(002), £(101),
£(102), £(110) e £(103).

Na figura 72 é mostrada uma ampliacdo dos picos y(220) e €(110) referente
as varreduras iniciais, mostrando a formacdo de martensita € espontaneamente no

carregamento catédico 58-60,
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Figura 71. Perfis de difracdo de raios X das varreduras iniciais (scans) do aco AlSI 316L (esquerda) e
aco AlSI 304 (direita).
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Notas: Condi¢cdes ndo hidrogenada (NH), resfriada (R) e hidrogenada (H). As setas mostram as
possiveis posicdes de picos de martensita €. Fonte: o autor.
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Figura 72. Perfis de difracdo de raios X indicando a formacéo de martensita € no carregamento catodico

para 0 aco AlISI 316L (esquerda) e AlSI 304 (direita).
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Condigtes ndo hidrogenada (NH) e hidrogenada (H). Fonte: o autor.

A partir dos perfis de difracdo das varreduras iniciais foram calculadas as

fracGes volumétricas de austenita (y), martensita «’ e martensita &, nas amostras dos
acos AISI 304 - figura 73 (a), e AISI 316L - figura 73 (b). Nas amostras néao-

hidrogenadas as fracfes de martensitas sao residuais (a presenca de martensita ¢ foi

detectada somente nos acgos hidrogenados) 580

Figura 73. FracBes volumétricas de fases (V) obtidas a partir das varreduras iniciais para o (a) aco

316L e (b) aco 304.
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Fonte: o autor.

As varreduras iniciais permitem considerar uma faixa espectral maior do que

nas aquisicdes durante a deformacao, logo foram utilizadas para a avaliacdo do

estado inicial das amostras antes da deformagéo.
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Os valores calculados de profundidade de penetracdo de raios X (p') das
amostras na linha XTMS, a partir da estimativa do coeficiente de absorcdo de massa
de cada ago (1), sdo mostrados na tabela 17. Nota-se que em amostras hidrogenadas
todo o volume de interacdo de raios X esta contido na camada hidrogenada

(aproximadamente 70 — 100 pum) 35 36 115,

Tabela 17. Profundidade de penetracdo de raios X (p) e
coeficiente de absorcdo de massa (u).

Aco p' (um) p (cm?/g)
AISI 316L 7,589 99,41
AISI 304 7,573 99,62

Fonte: o autor.

5.8.2 Aquisicbes de dados de DRX obtidas durante o ensaio mecanico

As aquisi¢cdes de dados de difracdo de raios X (DRX) foram obtidas com um
intervalo de aproximadamente 3 segundos. Para melhor visualizacao, foram dispostos
somente os perfis utilizados nos calculos, exibidos esquematicamente na figura 74
para o0 aco 316L e na figura 75 para o ago 304.

Em seguida foram calculados parédmetros como o tamanho médio dos
cristalitos, a densidade de discordancias, e fracdo volumétrica de fases. Foram
incluidos nos graficos das amostras sem pré-deformacéo (0%) os estagios da andlise
de Crussard-Jaoul (C-J) modificada. Como estes estagios foram obtidos até a
estriccao, os estagios ndo foram dispostos nas curvas referentes aos graus de 22% e

33% de pré-deformacéo.
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Figura 74. Perfis de difracdo x deformagéo do ago AISI 316L obtidos da linha XTMS.
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Notas: NH=n&o hidrogenada e H=hidrogenada. Fonte: o autor.
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Figura 75. Perfis de difracdo x deformacéo do ago AISI 304 obtidos da linha XTMS.
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Na figura 76 sdo apresentados os resultados da evolucdo do tamanho médio

de cristalitos de acordo com a deformacéo.

Figura 76. Evolugio do tamanho médio de cristalitos (D,,) de acordo com a deformag&o.

Aco AISI 316L (esquerda) e aco AlSI 304 (direita) nas condicdes ndo hidrogenada (NH, vermelho) e
hidrogenada (H, verde). (a) e (d) 0% de pré-deformacao; (b) e (e) 22% de pré-deformacéo; c) e (f) 33%
de pré-deformacao.
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Fonte: o autor.

A diminui¢cdo do tamanho de cristalito médio (b,,) tende a ocorrer nos estagios

iniciais de deformacdo. Para os acos sem pré-deformacao, isto ocorre com maior
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intensidade nos estagios A e B, onde ha maior atividade de discordancias e de
recuperacdo, e inicio da maclacdo primaria. Na tabela 18 sdo apresentados os

resultados de tamanho médio de cristalitos, para ambos 0s agos.

Tabela 18. Resultados de Tamanho médio de cristalitos (D,,,) para os acos AlSI 316L e AISI 304.

AlISI 3161 AlSI 304
Condicéo Fase Dm(rll%:'al D’Z‘n'::lr)‘al A (%) Dm@lm():lal D,,(ln:;?al A (%)
103 278 73,0 69,4 14,5 79,2
0%NH Z 27,0 23,5 12,9 21,6 20 7.4
y 215 347 83,9 52,7 9,71 81,6
0%H o 24.5 235 3,9 15,7 16,6 5,7
¢ 97,8 - - 373 - -
. Y 504 22,2 55,9 66.8 11,0 83,5
o 243 24,2 05 24,0 20,4 14,6
Y 61,0 25,8 57,8 105 28.0 73,2
2206H o 64.0 22,1 65,5 478 15,1 68,5
¢ 458 - - 433 - -
. Y 39.1 254 35,0 373 225 39,8
o 29,2 22,7 22,4 23.8 205 13,7
Y 453 27,3 39,7 31,0 17,1 448
33%H o 253 17,7 -30,0 30,0 18,6 -38,2
£ 26,5 - - 31,0 - -

Notas: NH=n&o hidrogenada e H=hidrogenada. Fonte: o autor.

O tamanho de cristalitos da austenita nas amostras sem pré-deformacao (0%)
inicia com tamanhos maiores para o aco 316L (0%NH = 103nm) e menores para o
aco 304 (0%NH = 69,4nm). Os valores medidos atingem um minimo em
aproximadamente 20 nm em todas as condicdes 168 230,

A martensita ' apresenta uma menor variagdo do tamanho de cristalitos,
atingindo um minimo entre 15— 25nm em todas as condi¢gBes. A martensita ¢,
presente somente nos acos hidrogenados nos estagios iniciais da deformacao (até
0,15 a 0,20 de deformagédo) apresenta valores iniciais médios ligeiramente menores
do que os dominios de austenita. Ao final da deformacdo o teor de martensita ¢ é
residual, devido a transformacao para martensita o’.

Na figura 77 sédo exibidos os resultados da evolugcdo da densidade de

discordancias de acordo com a deformacéo para ambos 0s acos.
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Figura 77. Evolucéo da densidade de discordéancias (p) de acordo com a deformacao.

Aco AISI 316L (esquerda) e aco AISI 304 (direita) nas condi¢cbes ndo hidrogenada (NH, vermelho) e
hidrogenada (H, verde). (a) e (d) 0% de pré-deformacao; (b) e (e) 22% de pré-deformacéo; (c) e (f) 33%
de pré-deformacao.
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Fonte: o autor.

Nos graficos, nota-se que a densidade de discordancias (p) na austenita
(simbolos cheios) € levemente superior nas condi¢cfes hidrogenadas.
Os valores de densidades de discordancias iniciais e finais, assim como a

variagéo percentual, podem ser observadas na tabela 19.
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Tabela 19. Resultados de densidade de discordancias (p) para os acos AISI 316L e AlISI 304.

AISI 316L AlISI 304
Condicdo Fase | p Inicial (m™2) p Final (m™2) A (%) | p Inicial (m™2) p Final (m™%) A (%)
0%NH y 5,14x10% 2,73x10% 432,3 5,29x10 6,06x10%° 1045,9
a 3,49x1015 3,47x1015 -0,4 2,37x10%5 4,75x1015 100,9
0%H y 6,24x10%4 2,01x10%5 367,5 2,01x10%5 1,43x1016 611,0
a 1,26x1016 3,37x101 -73,3 3,27x1016 6,56x101° 100,6
2206NH y 1,32x10%° 3,93x1015 196,6 8,11x10 3,76x10%° 363,5
o 4,17x1015 3,39x1015 -18,7 3,32x10%° 4,23x1015 27,4
2206H y 1,20x10%° 3,15x1015 193,9 3,58x101° 5,25x1015 46,9
a 5,08x10%5 4,52x1015 -111 6,54x10%° 7,21x10%15 10,2
33%NH y 1,77x10%5 3,60x1015 103,8 1,57x10%15 2,32x10%5 47,6
a 3,05x1015 3,63x1015 18,8 3,69x10%° 4,51x1015 22,0
33%H] y 1,82x10%° 4,73x1015 140,3 3,16x10% 4,53x10%5 43,4
o 3,89x10%° 5,50x10% 41,3 2,25x10% 3,83x10%° 69,8

Notas: NH=n&o hidrogenada e H=hidrogenada. Fonte: o autor.

Na condicdo 0%NH, os a¢os apresentam a maior variacdo (4) da densidade de
discordancias (p) na austenita, enquanto na condicdo 0%H a variacdo € menor,
decorrente da falha prematura do aco das amostras hidrogenadas.

Na comparacdo entre 0s acos, nota-se que o ago 316L apresenta menores
variacfes da densidade de discordancias, em funcdo da sua maior energia de defeito
de empilhamento (EDE).

Também é possivel notar que, apesar da maior relacao dos estagios A e B com
a atividade de discordancias ° 213, 0 aumento da densidade de discordancias pode
ocorrer até os estagios finais da deformacéo, com a taxa diminuindo progressivamente
devido ao encruamento. Nas amostras pré-deformadas, a atividade de discordancias
€ antecipada na laminacédo e a variagdo € menor.

Na figura 78 sdo mostrados os resultados da evolucdo da fracdo volumétrica
de fases de acordo com a deformacdo. Sdo exibidas as fragbes volumétricas de
austenita (y), martensita a’ e martensita &, estimadas pelo Método da Comparacao
Direta 67, 172, 194_

Na tabela 20 sdo apresentados os resultados das fra¢cdes volumétricas de fases
(V) para os acos 316L e 304. Na condicao inicial antes da tragdo, todas as condi¢oes
nao hidrogenadas iniciam com uma fracdo volumétrica de austenita superiores a
97,44% para 0 aco 316L, e 96,48% para o aco 304.
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Figura 78. Evolucéo da fracdo volumétrica de fases (V) de acordo com a deformacao.

Aco AISI 304 (esquerda) e aco AISI 316L (direita) nas condi¢Bes ndo hidrogenada (NH, vermelho) e
hidrogenada (H, verde). (a) e (d) 0% de pré-deformacao; (b) e () 22% de pré-deformagéo; (c) e (f) 33%
de pré-deformacao.
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Fonte: o autor.

O aco 316L, de austenita mais estavel, tem variagcdo da fracdo de austenita
menores que 3,5%, enquanto no aco 304, de menor estabilidade da austenita, essa

variacao chega a 21%.
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Tabela 20. Resultados das fracdes volumétricas de fases (V) para os acos AlSI 316L e AISI 304.

AISI 316L AlISI 304
Condicéo V Inicial (%) V Final (%) A (%) V Inicial (%) V Final (%) A (%)
y 97,44 95,47 -2,0 97,94 79,27 -19,1
0%NH )
a 2,56 4,53 76,9 2,06 20,73 906,2
y 98,55 95,11 -3,5 92,96 88,00 -5,3
0%H o 1,14 4,89 328,7 5,35 12,00 124,1
€ 0,31 - - 1,68 - -
206N H y 99,35 95,86 -3,5 97,49 77,40 -20,6
o 0,65 4,14 536,1 2,51 22,60 799,3
y 92,39 90,38 -2,2 92,79 88,70 -4,4
22%H o 7,74 9,62 24,2 5,68 11,30 99,1
£ 1,87 - - 1,54 - -
339%NH y 98,64 95,50 -3,2 96,48 76,18 -21,0
a 1,36 4,50 229,6 3,62 23,82 576,9
y 94,78 92,33 -2,6 92,00 90,92 -1,2
33%H a' 5,06 7,67 51,6 8,24 9,08 10,2
€ 0,16 - - 1,96 - -

Notas: NH=n&o hidrogenada e H=hidrogenada. Fonte: o autor.

Com excec¢éao da condicdo de 0% do aco 316L, que apresentou uma fracao
volumétrica de austenita inicial semelhante entre a condi¢cdo 0%NH e 0%H, as demais
condicbes de ambos os acos apresentaram valores iniciais inferiores na condi¢cao
hidrogenada, indicando a transformacdo de fases induzida pelo carregamento

catodico.
59 PREVISAO DE FASES E ANALISE POR EBSD

5.9.1 Andlise de fases e de orientacao cristalografica

As analises por EBSD da condicéo inicial, realizadas na sec¢éo longitudinal (ND-
RD) das amostras, podem ser observadas na figura 79 para o aco 316L e na figura 80
para o aco 304.

Nota-se um bandeamento quimico 34 (marcas de laminacdo) decorrente da
segregacdo durante a solidificacdo e o processamento termomecéanico na producao
das chapas. No a¢o 316L, € possivel observar ilhas de ferrita §, alinhadas a direcao
de laminagdo (RD), fase que nédo foi detectada no ago 304. A ferrita § pode ser

controlada intencionalmente pelos fabricantes de chapas a serem soldadas, em teores
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de até 4%., pela maior capacidade de dissolver formadores de eutéticos de baixo

ponto de fusdo e de acomodar tensées térmicas no resfriamento 2°.

Figura 79. Andlise por EBSD da condic¢éo inicial p | 316L.

— 10 UM

AlSI 316L

/ A
a. .

Nota: Analise na sec¢édo longitudinal (ND-RD). Nota-se a presenca de ferrita
delta. Mapas de contraste de banda (esquerda), mapas de fases (centro) e
mapas de orientacéo (direita). Fonte: o autor.

Figura 80. Andlise por EBSD da condicédo inicial para o ago AlSI 304.

AlISI 304

i
m
oot ‘ J 101 T

Nota: Andlise na sec¢éo longitudinal (ND-RD). Mapas de contraste de banda
(esquerda), mapas de fases (centro) e mapas de orientacdo (direita). Fonte:
0 autor.

As amostras deformadas escolhidas para analise por EBSD foram dos graus
de pré-deformacédo de 0% e 33%, 0s quais representam o intervalo de interesse
demonstrado pelos indices de fragilizacdo. Na figura 81 é exibido um esquema da
regido analisada por EBSD.

Na tabela 21 séo exibidos os resultados obtidos pela analise de EBSD para
ambos o0s acos. Os resultados de fracdes volumétricas foram corrigidos,
proporcionalmente as areas nao indexadas (zero solution).

Todas as analises por EBSD foram realizadas na secao longitudinal (ND-RD).

O tamanho de grao encontrado para o aco 316L foi de 4,27 um, e para o aco 304 de
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15,37 um. Comparativamente, os valores pelo método planimétrico na se¢ao superior

(RD-TD) foram de 22,5 um para o a¢go 316L, e de 44,9 um para o aco 304.

Figura 81. Esquema da regido do corpo de prova selecionada para analise por EBSD.
A imagem ilustra o corpo de prova fraturado (esquerda), a lateral preparada para analise
de EBSD (centro) e os exemplos de resultados obtidos por EBSD (direita).

S —— . Wy '

.
.y

Nota: regido a uma distancia de 100 a 200 um da superficie de fratura. Fonte: o autor.

Tabela 21. Resultados obtidos pela analise de EBSD dos acos AlSI 316L e 304.

Condicéo %y %a'’ %e FEZ?;;) Soﬁﬁi?on

Inicial 96,00 4,00 * - 10,00 7,43

0%NH 87,18 12,77 0,05 0,18 23,17

AISI 316L 0%H 92,47 7,38 0,15 0,40 35,89
33%NH 80,63 19,23 0,15 0,20 43,45
33%H 90,65 9,26 0,09 0,34 43,49

Inicial 99,96 0,04 - 10,00 1,38
0%NH 68,66 31,09 0,25 0,16 43,43
AlSI 304 0%H 60,32 39,17 0,51 0,15 31,21
33%NH 5,92 93,95 0,08 0,17 35,34
33%H 25,19 74,42 0,39 0,21 36,14

Notas: * somada a %46. Fonte: o autor.

A analise é realizada nos corpos de prova fraturados, logo o teor de martensita
¢ observado é considerado residual, uma vez que nesta condi¢cdo € esperada a
transformacdo ¢ — a’ 2 63, E necessario considerar que volumes individuais desta
fase sdo da ordem de alguns nandémetros, entdo o0s volumes detectados
possivelmente séo de feixes de martensita e. Como a regido de analise esta localizada
cerca de 100 um a 200 um da superficie de fratura, infere-se que a taxa de

transformacao é um pouco menor do que na area de maior estriccdo. A area escolhida
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também favorece a indexacdo de fases na analise de EBSD, uma vez que a pré-
deformacéo, a desordem referente a deformacéo por tracéo e a hidrogenacao dificulta
a indexagao.

Na figura 82 € apresentado o diagrama de temperatura (T) por nimero de mols
da fase (NP), obtido no software Thermo-Calc para ambos os acos, de acordo com as

composic¢des quimicas das ligas do projeto.

Figura 82. Diagrama de temperatura por niumero de mols da fase (NP), obtido no Thermo-Calc.
As setas mostram a solidificacéo da ferrita §.
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Fonte: simulacéo realizada pelo Prof. Dr. Kahl D. Zilnyk (ITA).

Nota-se a maior tendéncia para inicio da solidificagcdo com ferrita § do aco 304,
do que o aco 316L, apesar da fase ser detectada no aco 316L, porém residual.

A quantidade de fase CCC do aco AISI 316L é referente a soma das fracdes
de martensita a’ e ferrita §. Entretanto, a analise com ferritoscépio mostrou apenas
uma pequena fracdo de fase magnética na condicao inicial (no volume - 0,38%). Além
disso, a ferrita § presente esta concentrada geralmente no centro de chapas, e a
distribuicdo depende do histérico de processamento termomecanico do material 33 34,
Na superficie, onde foram realizadas as analises por EBSD e difracdo de raios X, a
fracéo de fase CCC pode ser relacionada somente a martensita «’.

Na figura 83 é mostrado um esquema (ilustrativo, fora de escala) das areas
analisadas por difracéo de raios X (elipsoidal) e por EBSD (retangular), indicando as
profundidades de penetracdo dos feixes, de raios X (entre 7 e 8 um, calculadas neste
trabalho) e de elétrons (entre 320 e 350 nm, simuladas para os acos deste trabalho,
utilizando o software CASINO 231232 como ilustrado na figura 84). Os resultados da

simulag&o indicam uma profundidade maxima de 342 nm para 0 ago 316L e 322 nm
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para o aco 304. Nota-se que 90% dos elétrons de maior energia se concentram nas
regides em preto, com profundidade de 15 nm — figuras 84 c) e d) — e somente 5%

dos elétrons atingem a maxima profundidade.

Figura 83. llustracédo esquematica das areas analisadas por difracédo de raios X (elipsoidal) e por
EBSD (retangular).

Superficie de fratura

Figura 84. Volumes de interacdo dos feixes de elétrons estimados por simulagbes de Monte Carlo

usando o software CASINO.
Trajetdrias simuladas dos elétrons para os a¢os (a) 316L e (b) 304, e distribuicdo de energia por posi¢do
para os acos (c) 316L e (d) 304. Profundidade méxima encontrada 342 nm para o ago 316L e de 322 nm

para 0 ago 304. .
b)

a)

‘‘‘‘‘‘

134.7 narl 1345 )

269.4 narl 269.0 )

404.1 el

538.8 ner| 538.0 )

= 316L STEEL Substrate ACO 304 Subst
460.4 nm -230.2 nm 0.0 nm 2302 nen 460.4 455.1 nm 2276 nm 0.0 nm 2275 nm 455.1 nm

Notas: energia do feixe de 15 keV, 2x10* elétrons, raio do feixe de 100 nm, 70° de inclinag&o.
Densidades (p*) de 7,85 g/cm? para o ago 316L e 7,76 g/cm? para o ago 304 calculadas no software
CASINO de acordo com as composi¢des quimicas. Fonte: o autor.
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Nas figuras 85 e 86 sdo apresentados os resultados da andlise por EBSD das

amostras fraturadas dos acos 316L e 304, respectivamente.

Figura 85. Analise por EBSD das amostras do ago 316L ensaiadas até a fratura.
Amostras com 0% e 33% de pré-deformacgédo. Superficie da amostra situada a direita nas imagens.
Mapas de contraste de banda (esquerda), de fases (centro) e de orientacéo (direita).

50 um — 50 LM

AlISI 316L

Notas: NH= n&o hidrogenada; H= hidrogenada. Fonte: o autor.

Nestes mapas néo foi incluida a analise da martensita ¢ devido sua pequena
quantidade, as quais podem ser visualizadas na figura 87 para o aco 316L. A
quantidade de martensita ¢ é residual nesta condigdo, uma vez que ha uma tendéncia
de consumo desta fase e transformacgdo para martensita a’ em estagios iniciais de
deformacédo 62 63, Além disso, as pequenas dimensfes relatadas para volumes
individuais desta fase 233 indicam que os teores detectados sdo, na realidade, de feixes

de martensita &, e ndo de volumes individuais para o passo utilizado.
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Figura 86. Andlise por EBSD das amostras do aco 304 ensaiadas até a fratura.
Amostras com 0% e 33% de pré-deformacgédo. Superficie da amostra situada a direita nas imagens.

Mapas de contraste de banda (esquerda), de fases (centro) e de orientacdo (direita).
| Y ““q’ PR A

AISI 304

oot J 101 0

Notas: NH= n&o hidrogenada; H= hidrogenada. Fonte: o autor.

Figura 87. Mapas de fases do aco AlSI 316L nas condigbes 0%H e 33%H.

AISI 3161

K |

—— 20 Hm

Nota: As setas indicam feixes de martensita . Fonte: o autor.
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Na figura 88 sdo exibidos os mapas de fases obtidos no software Atex, para o
aco 316L, indicando as fases observadas na figura 88, porém o recurso do software
permite mostrar as fases nestes graficos como picos de diferentes alturas, o que

facilita a visualizagéo de fases com baixa concentragdo, em toda area analisada.

Figura 88. Mapas de fases obtidos no software Atex para o ago AlSI 316L nas condi¢6es 0%H e 33%H.

|
|

AISI 316L

0%H

Nota: superficie da amostra junto a escala. Fonte: o autor.

Nestes graficos, a superficie da amostra esta localizada junto a escala. Nota-
se uma predominancia da fase austenitica, com ilhas pequenas de martensitas «’ € &,
préximas a superficie.

Na figura 89 sdo mostrados os mapas de fases do aco 304 indicando maior
quantidade de martensita ¢ residual do que no aco 316L, intercalada com regides onde

clusters de martensita o’ coalesceram.

Figura 89. Mapas de fases do aco AlSI 304 nas condi¢gdes 0%H e 33%H.

N

a- |

—— 20 pm

Nota: As setas indicam feixes de martensita €. Fonte: o autor.
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Na figura 90 s&o exibidos os mapas de fases obtidos no software Atex, com as
fases mostradas como picos de diferentes alturas, para o aco 304 nas condi¢cdes 0%H
e 33%H. E possivel observar uma maior quantidade de ilhas de feixes de martensita

¢ residuais entre as regides de martensita a’, em relacédo ao aco 316L.

Figura 90. Mapas de fases obtidos no software Atex para o a¢o AlSI 304 nas condi¢cdes 0%H e 33%H.

@
- k o%H k 33%H

Nota: superficie da amostra junto a escala. Fonte: o autor.

5.9.2 Contornos CSL X3

Nas figuras 91 e 92 sdo apresentados os resultados de contornos CSL
23 (coincidence site lattice), indicados em azul, para os agos 316L e 304,
respectivamente, obtidos no software Atex. Estes contornos especiais, associados a
contornos de maclas 26, mostram a ocorréncia de maclas de deformacéo junto as
marcas de deformacéo (associadas a microbandas de cisalhamento 4!, podem conter
maclas de deformacado, martensita ¢, e falhas de empilhamento; as intersecdes entre

as microbandas seriam sitios de nucleacao de martensita «’).
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Figura 91. Identificacdo de contornos CSL X3 nas amostras do aco 316L.

RS

316L - 0N

BRAa—

55 56 57 58 59 60 61 62 63 64 65°

Notas: NH= né&o hidrogenada; H= hidrogenada. Fonte: o autor.

Figura 92. Identificagdo de contornos CSL X3 nas amostras do aco 304.

55 56 57 58 59 60 61 62 63 64 65°

Notas: NH= n&o hidrogenada; H= hidrogenada. Fonte: o autor.
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5.9.3 Analise de mesotextura

Na figura 93 é representado o espaco de Euler 216234 e um esquema do tubo
de orientagcfes desenvolvido por metais com estrutura CFC — cubica de face centrada,
evidenciando as principais componentes nas fibras a e g 235 2%,

Figura 93. Representacéo esquematica do espacgo de Euler e de um tubo de orientagdes.
(a) Espaco de Euler, segundo a notagdo de Bunge, aplicavel para materiais cubicos submetidos a

deformacédo plana e (b) tubo de orientacdes de metais de estrutura CFC ao longo das fibras a e B,
evidenciando as componentes C (cobre), S e B (latédo), na fibra g8, e B (latdo) e G (Goss), na fibra a.

o 0" 'l o0’ b) g > 90°
/O/ ®
o0 Z’

Fonte:a) adaptado de Suwas e Gurao 2% b) adaptado de Engler e Randle 216,

Metais com estrutura CFC e elevada EDE (energia de defeito de empilhamento)
laminados a frio desenvolvem preferencialmente textura do tipo cobre {112} < 111 >
e metais CFC de baixa EDE desenvolvem preferencialmente textura do tipo latdo
{110} < 112 > 177, 238 Metais CFC com média EDE apresentam textura mista, com
intensidade de orientacao proporcional a EDE. Podem estar presentes componentes
como S {123} < 634 >, Goss {110} < 100 > e Taylor {4411} < 11118 > 26 Ja a
deformacéo por tracdo de metais CFC pode induzir a formacgéo das fibras < 111 > e
< 110 > enquanto que a deformacao por compresséao tende a induzir a formacéao da
fibora < 110 > 236,

Metais com estrutura CCC (cubica de corpo centrado) laminados a frio tendem
a formar textura cubo rodado {001} < 110 >, com componentes adicionais do tipo
cobre {112} < 111 > e latdo {110} < 112 > 177,
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Na figura 94 (a) séo indicados os abacos utilizados na interpretacdo dos
resultados, para a estrutura CFC, mostrando planos referentes a cada 5° de ¢, e as
principais componentes desenvolvidas na laminacdo. Em (b) sédo indicadas as
componentes de estrutura CCC formados a partir da componente cubo, da austenita
recristalizada, para ¢,=45°. Em (c), a esquerda séo indicadas as componentes cobre,
latdo e Goss, do material laminado, e a direita sdo identificadas as componentes da
estrutura CCC formadas a partir da austenita deformada.

Figura 94. Abacos utilizados na interpretacéo das andlises por EBSD para a estrutura CFC.

(a) Abaco ideal, com as principais componentes desenvolvidas na laminag&o, mostrando se¢des de ¢,
a cada 5° (b) se¢Bes em ¢,=45° mostrando componentes da estrutura CCC formados a partir da
austenita recristalizada (c) se¢fes em ¢,=45° mostrando componentes da estrutura CCC formados a

partir da austenita deformada.
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Fontes: a) Chowdhury, Mahato e De 239; b) e c) Jonas 2.

Assim, infere-se que a textura dos acos estudados deve contemplar as
componentes usuais de deformacgéo por laminacao e por tracdo. Como 0s niveis de
reducdo de espessura sao relativamente baixos, texturas ainda em desenvolvimento
sdo esperadas. Deve-se considerar ainda que a transformacgdo para martensita a’

indicara a transformacéo gradual para componentes da estrutura CCC.

5931 Condigéo inicial — como recebido

Nas figuras 95 e 96 sédo apresentadas as FDOs (Func¢bes Distribuicdo de
OrientagGes) obtidas no software Atex 27 para os acos 304 e 316L, respectivamente.
E mostrada a condicdo como recebido para ¢, = 0° e ¢, = 45°, e a escala é

apresentada a direita (times random).
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No aco 316L, para ¢, = 0°, observa-se a componente cubo rodado {001} <
110 > na fibra 7, e para ¢, = 45° a componente A {112} < 110 > na fibra a. H4 a

possibilidade de uma pequena influéncia da ferrita § identificada na anélise (4%).

Figura 95. Funcdes de distribuicdo de orientacbes (FDOs) para ¢, = 0° e
@, = 45° do aco AISI 316L na condicao inicial (RD-TD).
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Nota: escala a direita (times random). Fonte: o autor.

Figura 96. Funcdes de distribuicdo de orientagbes (FDOs) para ¢, = 0° e
@, = 45° do ago AISI 304 na condigéo inicial (RD-TD).
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Nota: escala a direita (times random). Fonte: o autor.

No aco 304, para ¢, = 0°, uma componente intensa de Goss rodado {011} <
011 > e a componente latdo {110} < 112 > na fibra a, € a componente cubo rodado
{001} < 110 > na fibra T sdo observadas. Para ¢, = 45°, sdo identificadas as
componentes cubo rodado {001} < 110 > na fibrat e A {112} < 110 > na fibra a.

Embora as chapas de acos austeniticos produzidas por laminacdo a quente
geralmente revelem uma fraca distribuicao de orientagdes, pode ocorrer um gradiente
entre superficie e ndcleo. As texturas de deformagdo comumente relatadas consistem
na componente latdo {110} < 112 > no centro das chapas, e as componentes cubo
rodado {001} < 110>, Z {111} < 110> e A {112} < 110 > em regidoes de maior

cisalhamento 7.
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5.9.3.2 Condicdes de 0% e 33% (hidrogenadas e n&o hidrogenadas)

Na figura 97 sdo mostradas as FDOs para o0 aco 316L, para ¢, =0° e ¢, =

45°, nas condicOes referentes a 0% e 33% de pré-deformacéo.

Figura 97. Funcdes de distribuicdo de orientagbes (FDOs) para ¢, = 0° e

@, = 45° do ago AISI 316L nas diferentes condi¢cdes de andlise.
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E importante salientar que nem todas as fibras sio vistas nestas secées de ¢2,

todavia as sec¢Oes de ¢, = 0° e ¢, = 45° sdo de particular interesse pois apresentam
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as principais componentes observadas na evolucdo de textura em agos 216 235 240,

Assim, observou-se, por condi¢cao:

i. AISI 316L O0%NH: Para ¢, =0° sédo observadas as componentes
latdo {110} < 112 > na fibra a; cubo {001} < 100 > e cubo rodado {001} < 110 > na
fibra t. Para ¢, = 45°, notam-se as componentes cubo rodado {001} < 110 >, cobre
{112} < 111 > e Goss {110} < 001 > na fibra 7; as componentes Y {111} < 112 > e
Z {111} < 110 > nafibra y; e a componente cubo {001} < 100 >.

ii.  AISI316L 0%H: Para ¢, = 0°, fracos componentes sdo observados. Para ¢, =
45°, a condicdo manifesta as componentes, Goss {011} < 100 > e cobre {112} <
111 > nafibra 7, e uma fraca componente latdo {110} < 112 > na fibra a.

iii.  AISI 316L 33%NH: Para ¢, = 0°, observa-se componentes do tipo cubo
{001} < 100 >, e latdo {110} < 112 > e Goss {110} < 001 > na fibra a. Para ¢, =
45°, as componentes latdo {110} < 112 > na fibra a, uma forte componente cobre
{112} < 111 > nafibra 7, e a componente Goss {110} < 001 > entre as fibras a e 7.
iv. AISI 316L 33%H: Para ¢, = 0°, sdo mostradas a componente Goss rodado
{011} < 011 >, e menos intensas de Goss {011} < 100 > e latdo {110} < 112 > na
fibra a; cubo rodado {001} < 110 > na fibra z, e cubo {001} < 100 >. Para ¢, = 45°,
€ possivel observar a componente latdo {110} < 112 > na fibra a; cubo {001} <

100 >, e uma fraca componente cobre {112} < 111 > na fibra .

Na figura 98 sdo mostradas as FDOs para 0 aco 304, para ¢, = 0° e ¢, = 45°,

nas condicdes referentes a 0% e 33% de pré-deformacéo, onde foi observado:

i.  AISI 304 0%NH: Para ¢, = 0°, sdo observadas as componentes Goss {011} <
100 > na fibra a. Para ¢, = 45°, nota-se a componente latdo {110} < 112 > na fibra
a, e uma fraca componente cobre {112} < 111 > na fibra t.

ii. AISI 304 0%H: Para ¢, = 0°, notam-se Goss {011} < 100 > na fibra a, cubo
rodado {001} < 110 > na fibra 7, e cubo {001} < 100 >. Para ¢, = 45°, nota-se a
componente cobre {112} < 111 > mais acentuada e a cubo rodado {001} < 110 >,
ambas na fibra 7. Na fibra «, sédo observadas as componentes latdo {110} < 112 > e
Goss rodado {011} < 011 >.
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iii.  AISI 304 33%NH: Para ¢, = 0°, € possivel notar uma componente Goss
{011} < 100 > na fibra a. Para ¢, = 45°, sdo observadas as componentes cobre
{112} < 111 > nafibrat, e Z {111} < 110 > na fibra y; e cubo {001} < 100 >.

iv. AISI 304 33%H: Para ¢, = 0°, pode ser observada a componente Goss
{011} < 100 > na fibra a. Para ¢, = 45°, observa-se Y {111} < 112> e Z {111} <
110 > nafibray; cobre {112} < 111 > nafibra r; e a componente cubo {001} < 100 >.

Figura 98. FungOes de distribuicdo de orientagBes (FDOs) para ¢, =0° e
@, = 45° do aco AISI 304 nas diferentes condi¢cdes de analise.
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6 DISCUSSAO

Em acos inoxidaveis austeniticos, elementos estabilizadores da austenita
tendem a manter o hidrogénio em solucéo sdlida nesta fase. Se o teor de niquel é
mantido acima de 12,5 %,, nao sao esperados efeitos de fragilizagao por hidrogénio
consideraveis 2> 131, Porém, devido ao seu elevado preco, alguns acos austeniticos
comerciais possuem teores menores, entre 8 € 10 %,,.

Nos acos deste trabalho observa-se um maior teor de niquel do aco 316L

(10,8 %,) em relagdo ao ago 304 (8,12 %,). Destaca-se o teor de molibdénio
(estabilizador de ferrita) do ago 316L (2,03 %,), que confere maior resisténcia a
corrosdo desta liga, enquanto o aco 304 apresenta apenas um teor residual (0,04 %,).

Também diferem os teores de cromo (estabilizador de ferrita), sendo maior no aco 304
(18,20 %,) em relacdo ao ago 316L (16,66 %,).

As estruturas de deformacdo e evolucdo de discordancias dependem
criticamente da energia de defeito de empilhamento (EDE) do aco, que tem forte
relacdo com a estabilidade da austenita ?’.

Se por um lado a diminuicdo da EDE em acos inoxidaveis austeniticos (EDE <
20 mJ/m?)aumenta a propensdo para a transformacdo martensitica (caminhos
preferenciais de difusdo) 2*!, o que aumenta significativamente a tendéncia a
fragilizacao, por outro lado, o aumento da EDE, para 20 < EDE < 50 mJ/m? 21 resulta
na predominancia da deformacéo por maclas e tendéncia para textura do tipo cobre
na laminagdo 24, o que poderia levar a formacédo de maclas mais vulneraveis a
fragilizacdo 2*? que, embora em menor grau, também fragilizam o aco. Somente com
elevagcdo do teor de niquel a suscetibilidade a fragilizagdo por hidrogénio seria
significativamente diminuida 2> 131, Para valores de EDE > 50 mJ/m?, por exemplo, a
deformacéo seria predominantemente dominada por discordancias 241

O hidrogénio tende a diminuir localmente a EDE sendo que reducdes de cerca
de 20-30% seriam causadas pelo hidrogénio em acos inoxidaveis austeniticos %,
associadas ao aumento da planaridade da distribuicAo de discordancias na
deformacgéo.

Em um estudo com amostras deformadas dos acos 304 e 316L 101 237 foi
mostrada uma evidéncia deste efeito, indicando uma elevada densidade de falhas de

empilhamento e de feixes de martensita € em amostras do a¢o 304 hidrogenado, além
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de uma elevada densidade de discordancias em contornos de macla e de gréo,
ocasionando em trincas ao longo de contornos. Comparativamente, emaranhados de
discordancias (tangled dislocations), pequenas quantidades de falhas de
empilhamento e martensita ¢, responsaveis pela menor suscetibilidade a fragilizacao
do aco 316L, foram encontrados 1237, Falhas de empilhamento e martensita £ seriam
precursoras para a formacéo de microbandas de cisalhamento 4!, podendo ocorrer a
nucleacdo de clusters de lacunas nas intersecdes das bandas %8 22°,

A formacdo de martensita o’ em acgos de austenita mestaestavel favorece a
formacdo de caminhos preferenciais de difusdo de hidrogénio (hydrogen diffusion
highways) para o interior da microestrutura. Isto porque, em acos inoxidaveis
austeniticos, o hidrogénio tende a ficar retido em uma fina camada superficial (camada
hidrogenada) de cerca de 100 um 36 37114 devido a baixa difusividade de hidrogénio
na austenita, da ordem de 107 a 107'* m?/s. O coalescimento de volumes de
martensitas formaria redes interconectadas que aumentam a difusividade para o
interior da microestrutura em até duas ordens de grandeza 3°, porém ainda menores
que em um acgo ferritico, da ordem de 10712 a 1078 m?2 /s 35116

A maior taxa de transformacdo martensitica no aco 304 fica evidente, pela
formacéo do perfil sigmoidal na tracédo 4% 4345 associado a um segundo estagio no
encruamento devido a formacao de martensita «’. A evolucdo da formacao desta fase
pode ser observada, nas figuras 57 e 58, onde as marcas de deformacao
(relacionadas as microbandas de cisalhamento) coalescem e sdo mais facilmente
atacadas pelo reagente metalografico. Nestas imagens também se nota que alguns
graos sofrem menor taxa de transformacdo, efeito relacionado a orientacéo
cristalografica da deformacao, discutida a seguir.

A formacédo de martensita a’ pode ser observada pela analise com ferritoscopio,
sendo crescente em ambos 0s acgos, e mais pronunciada no aco 304, de menor
estabilidade da austenita. Com o encruamento, os valores de dureza também
aumentam gradualmente, com o aco 304 exibindo maiores valores em todas as
condigoes.

A difusdo de hidrogénio também pode ocorrer pela rede cristalina ou por
contornos de grdo (grain boundary cross effect) 126.128-130 e depende de fatores como
a quantidade de contornos, a presenca de tensdo aplicada e do modo de

carregamento de hidrogénio. No carregamento com hidrogénio gasoso a difusédo pelos
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contornos € mais provavel, uma vez que é necessario que ocorra a dissociacéo
molecular para que o hidrogénio possa difundir pela rede, embora a dissociacdo possa
ser facilitada sob tenséo 8 92,

Existem outras diferencas entre o carregamento catédico e o carregamento
com hidrogénio gasoso 93 113125, 243 Apesar deste Ultimo ser mais homogéneo, em
todas as superficies do corpo de prova, no carregamento catodico a dissociacao do
hidrogénio é facilitada pela presenca de envenenadores (poisons) no eletrélito que
possibilitam a difusdo pela rede e a obtencdo de um estado de supersaturacéo de
hidrogénio 3. No carregamento com hidrogénio gasoso a fratura tende a ser
intergranular devido a interacdo de hidrogénio com contornos de grdo 1%°. Ja no
carregamento catddico, a fratura poderia se iniciar no interior das martensitas %°, nas
interfaces entre martensitas e austenita 2> ou em contornos de macla %, sitios de
elevada energia de ativacdo (E,) para dessorgao.

Ainda que os caminhos preferenciais potencializem a fragilizagdo, o dano
também pode ocorrer na auséncia de transformacao martensitica. Em um estudo com
0 aco 310 (de austenita estavel) foi mostrado que, mesmo na auséncia de martensita
«', algum grau de dano pelo hidrogénio pode ocorrer ?’. Desta forma, a estabilidade
da austenita ndo seria uma condi¢do suficiente para previsdo da suscetibilidade a
fragilizacdo por hidrogénio 2*4, sendo necesséario considerar outros fatores que
também refletem no dano localizado.

O carbono, em menor teor no aco 316L, tende a aumentar o efeito de
planaridade da distribuicio e deslizamento de discordancias, originando o
desenvolvimento de finas estruturas como de paredes densas de discordancias
(HDDWs — Highly dense dislocation walls) e esta relacionado a tenséo critica para
formacdo de maclas de deformacdo e a sua morfologia, efeitos que impactam na
ocorréncia de perda de ductilidade localizada.

A difuséo de hidrogénio também induziria ao dano localizado, relacionado a
interacdo com discordancias. O elemento seria responsavel por estabilizar o carater
aresta (edge), favorecendo o escorregamento e a distribuicdo planar de discordancias
(planar slip). Uma vez que somente o carater hélice (screw) promove o
escorregamento com desvio (cross-slip), amenizando tensdes em empilhamentos de

discordancias (pile-ups), este efeito favoreceria o dano localizado 8 116,123,
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Além disso, o hidrogénio se acumularia na atmosfera de Cotrell, resultando na
diminuicao das forcas repulsivas entre discordancias e na diminui¢do das tensdes de
Peierls-Nabarro, ou seja, aumentariam sua mobilidade 98 99 116,245,

Ambos os efeitos estdo em acordo com as principais teorias de fragilizacao por
hidrogénio reportadas para acos inoxidaveis austeniticos: de aumento da plasticidade
localizada (HELP, Hydrogen-enhanced localized plasticity) °: % e de emissédo de
discordancias em superficies (AIDE, Adsorption-induced dislocation emission) 0 %,
Ambas as teorias estdo relacionadas a plasticidade localizada, mas a diferenca
priméaria é a fonte da deformacéo 6. Enquanto o mecanismo AIDE é baseado em
interacbes do hidrogénio com superficies e emissdo de discordancias (a partir de
trincas, por exemplo), o mecanismo HELP é baseado em intera¢cdes do hidrogénio
com discordancias no volume (bulk) .

Em acos inoxidaveis austeniticos, também foi reportado o desenvolvimento de
clusters de lacunas induzidas pelo hidrogénio em intersecées de microbandas de
cisalhamento 1°% 237  resultados relacionados ao mecanismo de geragdo de lacunas
(HESIV, Hydrogen-enhanced strain-induced vacancy).

Além da importancia na formacéo das microbandas, as maclas de deformacéo,
observadas com os contornos CSL X3, também tém importante papel no
aprisionamento de hidrogénio e na fragilizacdo de acos que possuem menor
propensdo para transformacdo martensitica (de austenita estavel). Sao sitios de
aprisionamento elevada energia de ativacdo (E,), de cerca de 62 kJ/mol °, e
estratégias para supressao das maclas sdo reportadas para diminuir a suscetibilidade
a fragilizacdo. O acumulo de hidrogénio em contornos de macla pode favorecer a
clivagem através dos contornos (e a formacéo de facetas) % 120, além de reportada a
relacdo entre a orientacdo cristalografica das maclas com a suscetibilidade a
fragilizacdo 124 247, Foram encontrados contornos de maclas mais definidos nas
amostras sem pré-deformacao, e nas amostras pré-defomadas ha maior disperséo
dos contornos CSL 23, devido ao coalescimento de martensita a'.

Até cerca de 22% de pré-deformacéo, sdo mantidos os 5 estagios (A-E) do
método de Crussard-Jaoul modificado %1% 213, relacionados a discordancias, maclas
de deformagcdo e martensitas induzidas por deformacdo. Para 33% de pré-
deformacéo, nota-se que a antecipacdo da instabilidade localizada permite que
somente os estagios A (recuperacao de discordancias) e B (influéncia da maclacéo
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mecanica e de martensitas €) sejam contempladas na deformacdo uniforme. Os
estagios C, D e E, que tem importante papel da martensita «’, seriam deslocados para
fora do encruamento uniforme.

Apos se difundir no volume, o hidrogénio tende a se acumular em regides de
elevada tenséo triaxial, denominadas HAR (hydrogen affected regions) '° como em
trincas pré-existentes, ou regides de elevada distorcdo da rede. Nestas regides, a
energia de defeito de empilhamento (EDE) seria reduzida, estabilizando travas de
Lomer-Cotrell e elevando a tenséo local, o que favoreceria o inicio da clivagem nos
planos {100} e {110} 19,

Em ambos os acos foi observada a presenca de facetas com estrias, como na
figura 66 (d) e na figura 67 (a), rodeadas por regifes dlcteis, caracteristicas de quase
clivagem. As facetas ocorreriam ao longo de contornos de grdo e de maclas %120 e as
estrias, associadas aos planos {111}, seriam referentes a maclas de deformacéo ?' e
bandas de deslizamento 1?2 que emergem na superficie.

Também sdo notadas alteracdes nos padrées de dimples, mais profundos e
equiaxiais no centro das amostras, e mais rasos e alongados préximos as areas
afetadas pelo hidrogénio, na superficie °8. Além disso, o hidrogénio tende a diminuir o
tamanho médio dos dimples, reflexo do dano localizado induzido pelo hidrogénio 246.

Nas amostras de maiores niveis de pré-deformacéo do aco 304 foi observado
elevado estdgio de degradacdo, com ocorréncia de trincas macroscopicas e
desplacamento (blistering). Além disso, a reducdo de area foi significativamente
menor no ago 304.

O teor de hidrogénio total tende a ser crescente de acordo com a pré-
deformacédo do aco 316L. Os valores partem de 5,6 ppm para 0 aco 316L e de
10,4 ppm para o aco 304, nas amostras de controle ndo hidrogenadas. A severa
condicdo de hidrogenacéao permite que um elevado teor de hidrogénio seja encontrado
na condicéo 0%H e é crescente com a pré-deformacéo.

Porém, no aco 304 nota-se um decréscimo significativo do teor de hidrogénio
nas amostras 44%H e 55%H, atribuido a recombinacg&o do hidrogénio e liberacdo de
hidrogénio molecular, caracteristica de amostras com desplacamento (blistering).

Concentrag0es tipicas de hidrogénio nos agos inoxidaveis austeniticos, devido
maior solubilidade de hidrogénio na austenita, sdo de cerca de 2 a 3 ppm °°, em peso.

Teores acima de 8 ppm normalmente causam fragilizacdo mais significativa 3% 247,
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As concentra¢cfes na camada hidrogenada sdo maiores do que no restante do
material, devido a baixa difusividade de hidrogénio na austenita. Na camada, sao
reportadas maiores concentragées, entre 10 e 60 ppm 3. A formacdo de caminhos
preferenciais de difusdo altera a estabilidade da camada, até que nao exista distingéo
entre camada e nucleo.

O volume de interacao dos raios X calculado, de cerca de 7,6 um para ambos
0S acos, sugere que a regido analisada por raios X estd contida na camada
hidrogenada, de cerca de 100 um a 200 um. Em ambos os acgos foram identificados
picos de difracdo nas varreduras iniciais de difracdo de raios X relacionados a
formacéo espontanea de martensita € no carregamento catodico 2> 5961 referentes
aos picos £(002), (101), £(102), €(110) e £(103), com fracdes volumétricas de
0,87%,, no aco 316L e 2,30%, no aco 304, na condicdo 0%H, e valores crescentes
com a pré-deformacéo. A formacédo espontanea de martensita ¢ estaria relacionada
ao desenvolvimento de tensfes internas durante o carregamento catédico 69 252,
associadas ao desenvolvimento de martensitas assistidas por tenséo (SAM) 49 50, 51,

Durante o encruamento, a austenita tem reducéo significativa do tamanho de
cristalitos 168 230 (dominio de difracdo), mostrados na tabela 18. No aco 316L, o
tamanho dos cristalitos inicial € de 103 nm, e para o aco 304, de 69,4 nm. Os valores
medidos atingem um minimo entre 15nm e 25nm para ambos o0s acos. Ja a
martensita a’ apresenta tamanho de cristalito médio inicial de 27 nm para o a¢o 316L
e 22 nm para o0 aco 304, com pouca variacao durante a deformacdo. A martensita &,
presente somente nos acos hidrogenados nos estagios iniciais da deformacéo,
apresenta valores iniciais médios ligeiramente menores do que os dominios de
austenita e € substituida gradualmente pela martensita «’.

Os resultados de densidade de discordancias (tabela 19) indicam que as
amostras hidrogenadas apresentam em média uma densidade de discordancias
ligeiramente superior as amostras ndo hidrogenadas, sendo que a passagem de
hidrogénio também induz a tensdes internas % 24 e transformacdes de fases 25 59-61,
Porém, ha evidéncias de que o aumento da densidade de discordancias (até um limite
de saturacdo) possa estar relacionada a diminuicdo da suscetibilidade a fragilizacéo,
como mostrado em comparacdes com acos inoxidaveis austeniticos %7, efeito que

pode estar relacionado as inflexdes nos indices de fragilizagéo.
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A variacdo maxima entre as fracfes volumétricas de austenita inicial e final
(tabela 20) para todas as condicdes foi de 3,5% no aco 316L, indicando a maior
estabilidade da austenita. No aco 304, as maiores variacbes ocorreram nas amostras
nao hidrogenadas, de cerca de 20%. Nas amostras hidrogenadas, a menor variagéo
e comportamento decrescente esta relacionada a fratura prematura decorrente do
dano localizado induzido pelo hidrogénio.

A diferenca entre a porcentagem de martensita a’ encontrada pela analise de
DRX inicial e por ferritoscopia entre os graus de pré-deformacéo indicam a quantidade
de transformacédo sofrida na superficie e no volume séo diferentes. Por exemplo, a
condicdo 0%NH do aco 316L exibe 0,38% de martensita a’ no volume (ferritoscopia),
mas cerca de 2,56% na superficie (DRX). O aco 304, por sua vez, apresentou 0,23%
no volume e 2,06% na superficie.

As fracdes de fases encontradas pela analise por EBSD, analisadas apos a
fratura, podem ser comparadas com as fragcdes volumétricas finais encontradas pela
andlise de DRX. Nota-se que a fracdo volumétrica de austenita na analise DRX das
amostras hidrogenadas do aco 304 sdo superiores as das amostras nao
hidrogenadas, mostrando que a fratura prematura interrompe a transformacao, ou
seja, o material ainda possui fracdes de austenita que poderiam se transformar. Esse
efeito também é observado na condi¢do 33%H analisada por EBSD.

As maiores diferencas encontradas entre as fracdes volumétricas das analises
por EBSD e por DRX, principalmente para o aco 304, ocorrem possivelmente devido
as secOes analisadas: ND-RD na analise por EBSD e RD-TD na andlise de DRX,
sendo, portanto, complementares.

Adicionalmente, 0 modo de deformacgéo impacta fortemente na suscetibilidade
a fragilizacdo por hidrogénio, como mostrado em um estudo com um aco inoxidavel
austenitico 2*2. Foi reportado que a laminacdo, comparada a tracdo, aumenta
significativamente a suscetibilidade a fragilizacdo por hidrogénio devido a maior
distor¢do do reticulado e a geracdo de maclas mais suscetiveis a absorcédo de
hidrogénio, orientadas ao longo de < 111 > 121.242 ou seja “maclas mais vulneraveis”,
observando-se portanto a influéncia da orientacéo cristalogréfica 124 247,

Nos graus de pré-deformacédo analisados, notou-se uma fraca distribuicdo de

orientacdbes nas amostras, com texturas em desenvolvimento, mesclando
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componentes da pré-deformacao por laminacdo com componentes desenvolvidas
durante a tracao.

Entretanto, outros efeitos envolvidos na pré-deformacéo por laminacéo devem
ser considerados. Para pequenos diametros de cilindro (como o caso deste estudo,
um laminador de laboratdrio) podem ser geradas tensdes compressivas na superficie,
favorecendo o fechamento de trincas pré-existentes 249,

Assim, € possivel resumir os efeitos da pré-deformacdo nos acos inoxidaveis

austeniticos hidrogenados estudados, considerando:

a) Efeito benéfico da deformacado: em pequenas deformacdes, a retencéo
de hidrogénio na camada hidrogenada 3> %6 de acgos inoxidaveis austeniticos induz a
menor suscetibilidade a fragilizacdo. Como menores quantidades de maclas de
deformacéo e de martensitas induzidas por deformacéo sdo geradas, sédo reduzidos
os efeitos deletérios relacionados. A introducdo de tensGes compressivas nha
superficie relacionadas a parametros da laminacéo 2*° podem também favorecer o
fechamento de trincas. H& indicios de que o aumento da densidade de discordancias
possa ter um efeito benéfico no armazenamento de hidrogénio 37, porém dependendo

da liga, condi¢des de processamento e até um limite de saturacao.

b) Efeito prejudicial da deformacdo: em grandes deformagbes, o
coalescimento de martensita a’ leva a formacao de caminhos preferenciais de difusédo
(hydrogen diffusion hyghways) 36 111. 112" qumentando a difusividade de hidrogénio
para o interior da microestrutura. Em acos com menor influéncia da transformacéo
martensitica, o acumulo de hidrogénio em maclas e a formacdo de maclas mais
vulneraveis favorece o inicio da clivagem pelos contornos 124 247, A maior dispersdo
de resultados mecanicos, também pode ser atribuida a heterogeneidades geradas na
laminacéo, indicadas por graos pouco deformados proximos a superficie encontrados
na andlise por EBSD. Sobretudo, algumas ligas e condi¢cdes podem apresentar

somente o efeito prejudicial da deformacéo (detrimental effect) 1.
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7 CONCLUSOES

1) O aco 316L, devido ao seu maior teor de niquel e molibdénio, e menor
teor de carbono, apresenta maiores estabilidade da austenita e energia de defeito de
empilhamento (EDE = 44,69 mJ/m?) do que o aco 304 (EDE = 14,49 mJ/m?), que

refletem na menor suscetibilidade a fragilizacdo do ago 316L.

2) O coeficiente de difusdo de hidrogénio dos a¢os inoxidaveis austeniticos,
que varia entre [1016] e [10-*°] m® /s na condicdo dos acos recozidos, alcancou valores
entre [101%] e [10%] mS/s pelas estimativas realizadas a partir da camada
hidrogenada, valores proximos dos encontrados na literatura. O aumento do
coeficiente de difusédo pode ser relacionado a formacgédo de caminhos preferenciais de
difusé@o de hidrogénio (hydrogen diffusion highways).

3) A difusdo de hidrogénio modificou os padrdes de dimples observados na
fratura em ambos 0s acos, induzindo a formagéao de dimples rasos e alongados na
superficie, proximo a camada hidrogenada. Outros aspectos da superficie de fratura,
como a formacéo de facetas com estrias, indicaram mecanismos de quase clivagem.
No aco 304, a ocorréncia de bolhas e desplacamento (blistering) evidenciam a
ocorréncia de estagios severos de hidrogenacdo, com recombinacao de hidrogénio

para a forma molecular.

4) O teor de hidrogénio total das amostras de controle foram de 5,6 ppm no
aco 316L e de 10,4ppm no aco 304. A pré-deformacdo tende a aumentar a
concentracdo de hidrogénio nos acos, por permitir uma maior permeacdo de
hidrogénio para o interior da microestrutura. No aco 304, para as condi¢des de 44% e
55% de pré-deformacéo, o teor diminuiu possivelmente devido ao colapso da camada
hidrogenada, resultando no desplacamento e na dessorcéao de hidrogénio.

5) Foi detectada a formacdo espontanea de martensita ¢ pelo
carregamento catddico pela andlise de difragédo de raios X, associada a formacao de
martensitas induzidas por tensdo (SAM). A difusdo de hidrogénio aumentaria as

tensdes internas no material, modificando a estabilidade das fases no aco.
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6) As analises de Crussard-Jaoul modificada, por difracdo de raios X, por
EBSD, e fractografica sdo complementares pois indicam evidéncias da evolucéo
microestrutural desenvolvida pelos acos hidrogenados, em diferentes pontos dos
corpos de prova e momentos da deformacao, e se mostraram efetivas para avaliacéo

da suscetibilidade a fragilizacéo por hidrogénio de acos inoxidaveis.

7) O método de analise dos dados de difracdo de raios X empregado
permite a obtencdo de parametros importantes na investigacdo da evolugao
microestrutural dos acos. Os tamanhos de cristalito médios (dominios de difracdo) da
austenita mostraram uma tendéncia de rapida diminuicdo nos estagios iniciais do
encruamento, com estabilizacdo em tamanhos minimos de aproximadamente 20 nm,
tanto para amostras hidrogenadas quanto ndo hidrogenadas. O a¢o 304 hidrogenado
apresenta fragfes volumeétricas finais de austenita superiores as das amostras nao
hidrogenadas devido a fratura prematura, portanto ainda ndo transformada. No aco
316L, de maior estabilidade da austenita, ndo é verificada esta tendéncia. S&o
observados ainda indicios de que o aumento da densidade de discordancias poderia
diminuir a suscetibilidade a fragilizacdo, atuando como sitios de aprisionamento.
Entretanto, como o hidrogénio também atua no aumento da mobilidade de
discordancias, parece existir um limite a partir do qual os efeitos deletérios decorrentes
do dano localizado se sobrepdem aos efeitos benéficos de captura e armazenamento

de hidrogénio.

8) A inflexdo dos indices de fragilizacao ocorre até 33% de pré-deformacéo
por laminacéo dos acos estudados. Em 33% de pré-deformacéo, os estagios C, D e
E da analise de Crussard-Jaoul modificada séo deslocados para fora do encruamento
uniforme, sendo possivel inferir que somente as martensitas geradas na pré-
deformacéo interagem com o hidrogénio antes do inicio da instabilidade plastica em

tracao.

9) As inflexBes nos indices de fragilizacdo podem indicar um balanco entre
efeitos benéficos e prejudiciais da deformagédo em acos inoxidaveis austeniticos. Para
pequenas deformacgdes, efeitos benéficos como a retencdo de hidrogénio na camada

hidrogenada, menores quantidades de maclas de deformacao e martensitas induzidas
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por deformacédo, uma textura com maior aleatoriedade, a introducdo de tensdes
compressivas na superficie e o aumento da densidade de discordancias, podem
diminuir a suscetibilidade a fragilizacdo. Para grandes deformacdes, efeitos
prejudiciais como o coalescimento de martensita a’, 0 aumento da maclacao mecanica
e da densidade de discordancias, e o surgimento de componentes de textura
prejudiciais podem aumentar a suscetibilidade a fragilizacdo. Maiores niveis de

heterogeneidades geradas na laminacao também podem induzir a efeitos prejudiciais.
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8 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

1)

Realizacdo de andlises de hidrogénio difusivel para investigacdo dos

mecanismos de aprisionamento e dessorc¢éo de hidrogénio;

2)

Realizacdo de ensaios de emissdo acustica e correlacdo com as técnicas

utilizadas de anélise da evolucdo microestrutural na deformacéo;

3)

Realizacdo de ensaio de nanoindentagdo para investigacdo da camada

hidrogenada;

4)

5)

6)

7)

8)

Expansédo das condi¢Bes analisadas (amostras antes da tracdo) e do método
de andlise por EBSD para aprofundar o entendimento da influéncia da

martensita .

Refinamento das condi¢cdes de pré-deformacéo para investigacdo do ponto de

inflexdo das curvas dos indices de fragilizacao.

Investigacao e otimizacdo dos parametros de carregamento catédico.

Investigacdo por microscopia eletronica de transmissao.

Comparagdo com outros acos inoxidaveis austeniticos de diversos graus de

estabilidade da austenita e EDEs, utilizando os indices de fragilizacao.
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