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Resumo 
 

Santos, Fabiana da Silva; Bott, Ivani de Souza (orientadora). Caracterização 

por EBSD da Orientação Cristalográfica Ferrita-Austenita em Aços UNS 

S32205, UNS S32750, UNS S33207 e sua Influência na Corrosão por Pites. 

Rio de Janeiro, 2022. 154p. Tese de Doutorado. Departamento de Engenharia 

Química, de Materiais e Processos Metalúrgicos, Pontifícia Universidade 

Católica do Rio de Janeiro.  

 

Atualmente, pesquisas envolvendo metais e suas ligas têm como um de seus 

objetivos o controle microestrutural, como forma de aprimorar as propriedades de 

interesse, para as aplicações desejadas. Um fator importante que possui influência 

nas propriedades dos materiais policristalinos são os tipos, e distribuições de 

contornos de grãos e/ou de fase. A aplicação de processos que envolvam altas 

temperaturas, como tratamentos térmicos ou processos de soldagem, podem levar 

a transformações de fase, as quais modificam a cristalografia, composição química, 

distribuição e tamanho dos grãos. Os aços inoxidáveis duplex são ligas bifásicas 

constituídas de proporções aproximadamente iguais de ferrita e austenita 

pertencentes ao sistema Fe-Cr-Ni. Essa estrutura bifásica combina elevada 

resistência, boa tenacidade e excelente resistência à corrosão. Devido à essas 

excelentes propriedades são utilizadas em vários setores industriais como: 

indústrias químicas, petroquímicas, de petróleo e gás, e de construção naval. 

Incrementos na concentração de Cr e Ni nestes aços levam a formação de duas 

novas classes, os aços super e hiper duplex, cujas propriedades são semelhantes aos 

aços duplex, porém superiores. Neste caso, devido ao aumento no teor dos 

elementos de liga os processos de soldagem podem levar a formação de fases 

intermetálicas e/ou precipitados, as quais são deletérias as propriedades dos aços, 

facilitando o processo de corrosão. Muitas das transformações no estado sólido que 

ocorrem nos aços, seguem determinadas relações de orientação cristalográfica. 

Essas relações descrevem as interfaces de baixa energia que determinam os 

processos de nucleação e crescimento de novas fases. Portanto a determinação das 

relações de orientação presente nos aços duplex, super-duplex e hiper-duplex, a 

partir de transformações de fase obtidas em condições de equilíbrio e paraequilíbrio 

foram estudadas com a intenção de correlacionar com a susceptibilidade à corrosão 

por pites.  Foram estudados os aços UNS S32205, UNS S32750 e UNS S33207, 

DBD
PUC-Rio - Certificação Digital Nº 1721439/CA



  
 

respectivamente pertencendo as classes duplex, super e hiperduplex A 

determinação das relações de orientação e fração de fases foi obtida por difração de 

elétrons retroespalhados (Electron Backscattering Diffraction - EBSD). A 

composição química das fases foi obtida por Espectroscopia de Energia Dispersiva 

(Energy Dispersion Spectroscopy - EDS). Estes dados foram correlacionados com 

os resultados obtidos após testes de corrosão ASTM G-48. Para todos os aços se 

observa a tendência do aumento da relação de orientação KS após submissão aos 

ciclos térmicos. No entanto, para as condições estudadas não foi encontrada uma 

correlação clara entre a presença da orientação KS com a formação de pites na 

ferrita.  

 

Palavras-chave 

 Aços inoxidáveis duplex, superduplex e hiperduplex; Relações de 

Orientação; Difração de elétrons retroespalhados (EBSD); Resistência à corrosão 

por pites. 
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Abstract 
 

Santos, Fabiana da Silva; Bott, Ivani de Souza (advisor). EBSD 

Characterization of Ferrite-Austenite Crystallografic Orientation in UNS 

S32205, UNS S32750, UNS S33207 Steels and Its Influence on Pitting 

Corrosion. Rio de Janeiro, 2022. 154p. Tese de Doutorado. Departamento de 

Engenharia Química, de Materiais e Processos Metalúrgicos, Pontifícia 

Universidade Católica do Rio de Janeiro.  

 

Currently, research involving metals and their alloys has microstructural 

control as one of its objectives, to improve the properties of interest, for the desired 

applications. An important factor that influences the properties of polycrystalline 

materials are the types and distributions of grain and/or phase boundaries. The 

application of processes involving high temperatures, such as heat treatments or 

welding processes, can lead to phase transformations, which modify the 

crystallography, chemical composition, distribution and size of the grains. Duplex 

stainless steels are biphasic alloys made up of approximately equal proportions of 

ferrite and austenite belonging to the Fe-Cr-Ni system. This two-phase structure 

combines high strength, good toughness and excellent corrosion resistance. Due to 

these excellent properties, they are used in various industrial sectors such as: 

chemical, petrochemical, oil and gas, and shipbuilding industries. Increases in the 

concentration of Cr and Ni in these steels lead to the formation of two new classes, 

super and hyper duplex steels, whose properties are like duplex steels, but superior. 

In this case, due to the increase in the content of alloying elements, the welding 

processes can lead to the formation of intermetallic phases and/or precipitates, 

which are deleterious to the properties of the steels, facilitating the corrosion 

process. Many of the solid-state transformations that occur in steels follow certain 

crystallographic orientation relationships. These relationships describe the low-

energy interfaces that determine the processes of nucleation and growth of new 

phases. Therefore, the determination of orientation relationships presents in duplex, 

super-duplex and hyper-duplex steels, from phase transformations obtained under 

equilibrium and paraequilibrium conditions, were studied with the intention of 

correlating with the susceptibility to pitting corrosion. The UNS S32205, UNS 

S32750 and UNS S33207 steels were studied, respectively belonging to the duplex, 

super and hyperduplex classes. of the phases was obtained by Energy Dispersion 

DBD
PUC-Rio - Certificação Digital Nº 1721439/CA



  
 

Spectroscopy (EDS). These data were correlated with the results obtained after 

ASTM G-48 corrosion tests. For all steels, there is a trend towards an increase in 

the KS orientation ratio after submission to thermal cycles, however no clear 

correlation between the presence of the KS orientation and the formation of pits in 

the ferrite was found. 

 

 

Key Words 

 Duplex, super and hyper duplex stainless steels; Orientation relationship; 

Electron Backscattered Diffraction (EBSD); Pitting corrosion resistance. 
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1 INTRODUÇÃO 
 

Estudos recentes sugerem que a diferença entre os modelos preditivos e 

as taxas de corrosão observadas no campo, está na heterogeneidade do 

material e os processos em nanoescala (1,2). 

Há muito é reconhecido que a corrosão é um processo estocástico, isto é, 

pode ocorrer ou não independente das condições de contorno ser 

semelhante. A vias da corrosão em nanoescala, como identificada por 

Hayden (1), pode ter um impacto profundo no comportamento de 

degradação em macroescala, onde é proposto que interfaces 

eletroquimicamente ativas em função da microestrutura do aço pode dar 

origem a mecanismos de corrosão acelerada que se propagam para o 

volume do material metálico dando início a condições corrosivas muito 

mais cedo do que o previsto por modelos de corrosão.  

A observação da orientação cristalográfica aliada a outras técnicas que 

são principalmente sensíveis à topologia (por exemplo,microscopia 

eletrônica de varredura) localizando a ocorrência da corrosão localizada 

como, por exemplo pites, pode ajudar a compreender por exemplo se 

existe uma correlação entre relação de orientação e composição química 

de fases para a formação de pites. 

Os aços inoxidáveis duplex são utilizados em muitos setores industriais 

como construção naval, offshore, indústrias químicas, de papel e celulose, 

petroquímicas, usinas de dessalinização e petróleo e gás. As classes mais 

utilizadas são: duplex, super duplex e o hiper duplex. A microestrutura 

bifásica formada em quantidades aproximadamente iguais das fases 

ferrita e austenita destes aços permite um equilíbrio entre as propriedades 

mecânicas e a resistência a corrosão (3–6). 

Estes aços podem ser classificados de acordo com a resistência a 

corrosão por pite, a qual pode ser determinada pela composição química 

do aço utilizando a equação do PREN (Pitting Resistance Equivalent 

Number).  

 

PREN = % Cr + (3.3 x %Mo) + (16 x %N) (3) 
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Para valores de PREN até 40, os inox são classificados como duplex, 

acima de 40 super duplex e a partir de 50 hiper duplex (7). 

Os aços super duplex foram fabricados visando obter maior resistência 

mecânica e uma resistência superior à corrosão por pites em comparação 

aos aços duplex.  

Apesar de suas inúmeras aplicações, existem áreas como por exemplo, 

reservatórios em águas profundas contendo íons cloreto (Cl-) onde a 

resistência à corrosão destas ligas é insuficiente para aplicações de longo 

termo.  Os aços inoxidáveis hiper duplex foram desenvolvidos (8), para se 

atingir melhores propriedades mecânicas e elevada resistência à corrosão 

quando comparado ao super duplex.  

Considerando que a característica inoxidável está associada a 

distribuição de fases, qualquer variação na distribuição original destas 

fases pode acarretar a perda da propriedade inoxidável. Estas variações 

poderão ocorrer por exemplo, devido à influência de ciclos térmicos. 

Na sequência de transformação, com base no diagrama de fases Fe-Cr-

Ni, esses aços se solidificam em ferrita delta (δ), que se transforma 

parcialmente em austenita (𝛄) durante o resfriamento até a temperatura 

ambiente. A microestrutura consiste em duas fases distintas com 

diferentes estruturas cristalinas. Sendo a ferrita delta (δ) uma estrutura 

cúbica de corpo centrado (CCC) e a austenita (𝛄) estrutura cúbica de face 

centrada (CFC).  

A morfologia das fases é muito importante para definir as propriedades 

físicas e químicas e está relacionada com as características das interfaces 

formadas durante a transformação de fase. A austenita nucleia a partir 

dos contornos de grão e no interior dos grãos da ferrita em elevadas 

temperaturas. Portanto, a austenita forma com a matriz de ferrita relações 

de orientação, que buscam diminuir o excesso de energia livre do núcleo 

crítico, no início da transformação. Consequentemente, existem três tipos 

de contornos interfásicos nos aços bifásicos: ferrita-ferrita, ferrita-

austenita e austenita-austenita. As relações cristalográficas ou relações 

de orientação entre as fases afetam as propriedades como por exemplo a 

de corrosão (9).   
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Existem cinco tipos de relação de orientação (Bain, Pitsh, 

Kurdjumov-Sachs, Nishyiamma-Wassermann e Grenninger-Troiano), nas 

transformações de fases envolvendo estruturas cristalinas CCC e CFC.  No 

caso dos aços duplex as relações mais observadas são Kurdjumov-Sachs 

e Nishyiamma-Wassermann. Essas relações de orientação entre as fases 

são de extrema importância, pois ajudam a prever a microestrutura final, 

influenciando principalmente nas propriedades de corrosão (1). 

Uma das formas mais apropriadas de observação destas relações 

de orientação é a técnica de EBSD. Esta técnica permite o mapeamento 

preciso e com alta resolução espacial de até 10 nanômetros (nm) da 

microestrutura. É possível identificar a textura cristalográfica com 

identificação quantitativa (orientação) das fases e identificação de 

gradientes de desorientação com informações sobre a tensão plástica local 

(10). 

O uso da técnica de EBSD associada a análises de imagens obtida 

por microscopia ótica e eletrônica de varredura viabiliza a realização do 

estudo sobre a influência das relações cristalográficas na interface ferrita-

austenita obtidas através das transformações microestruturais ocorridas 

durante o resfriamento após tratamentos térmicos e/ou simulações 

térmicas. 
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2 OBJETIVO 
 

 

Determinar se há correlação entre a incidência das relações de orientação 

cristalográficas determinadas por meio do uso da técnica de EBSD com a 

susceptibilidade à corrosão por pites, considerando a composição química 

das fases 

Avaliar as características morfológicas e cristalográficas das fases ferrita 

e austenita obtidas após submissão à tratamento térmico no regime de 

equilíbrio na faixa de temperatura 1100°C a 1380°C para os aços super 

duplex UNSS32750 e hiper duplex UNSS33207, respectivamente. Assim 

como a simulação térmica (de soldagem) no regime de para equilíbrio 

utilizando os aportes térmicos de 1,0, 1,5 e 3 kJ/mm, para os aços duplex 

UNSS32205 e super duplex UNSS32750.  
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3 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 
 

3.1 Aço Inoxidável Duplex 

 

São ligas do sistema Fe-Cr-Ni cuja microestrutura é composta por 

uma fração volumétrica aproximadamente igual de ferrita, fase matriz, de 

estrutura cúbica de corpo centrado (CCC) e austenita de estrutura cúbica 

de face centrada (CFC) (11–13).  

Essa combinação microestrutural de ferrita – austenita faz com que 

aços duplex apresentem excelente tenacidade, ductilidade, resistência 

diferentes tipos de corrosão como por exemplo a sob tensão, intergranular 

e por pites (11,13–15). Permitindo que sejam amplamente empregados na 

indústria do petróleo e gás, petroquímica, de papel e celulose, e trocadores 

de calor em processamentos de água do mar (14). 

Estes aços, ao sofrer reaquecimento durante os processos de 

tratamento térmico ou soldagem durante o resfriamento subsequente 

podem formar fases indesejáveis, isto é, fases intermetálicas frágeis. Como 

por exemplo, fases Sigma(σ), Chi(χ) e nitretos (CrN e Cr2N) (9,14). Os aços 

duplex podem perder a resistência a corrosão quando submetidos a 

tratamentos térmicos quando o tempo de aquecimento é inadequado (16). 

Isso ocorre porque, caso a temperatura não seja favorável a partição de 

elementos como o nitrogênio (N), porém ainda seja elevada o suficiente 

para que haja a transformação de ferrita em austenita, essa austenita 

formada terá baixa concentração de nitrogênio, e por isso susceptível a 

corrosão por pites. Além disso, outra possível causa é a formação da fase 

σ, a qual possui uma elevada concentração de cromo e molibdênio e, 

portanto, susceptível a corrosão (17). 

 Os aços duplex são frequentemente utilizados em atmosferas 

agressivas contendo elevada presença de cloretos. Em condições muito 

severas, como por exemplo na extração de petróleo do pré-sal, os aços 

duplex podem não ser os mais apropriados, pois além da presença de 
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cloretos (Cl-), há a presença de CO2 e sulfetos (H2S). Nesses casos, aços 

com maior teor de liga são necessários, como por exemplo os aços super 

duplex ou hiper duplex (7). 

 

3.2 Aço Inoxidável Superduplex  

 

Os aços super duplex foram criados a partir de uma modificação na 

composição química da classe padrão dos aços duplex 22Cr – 5Ni, cuja 

composição é similar, porém com maior teor de cromo (Cr), níquel (Ni), 

molibdênio (Mo) e nitrogênio (N) levando a formação de uma camada 

passiva mais estável, em comparação com os aços duplex (18,19). 

Observa-se que o teor de níquel (Ni) mais alto, melhora as propriedades 

mecânicas e a resistência à corrosão (19). 

Os aços super duplex são utilizados em ambientes marinhos e em 

meios ácidos que contenham cloretos e sulfetos. Alguns exemplos dessa 

aplicação estão em plantas petroquímicas, como instalações em 

plataformas de petróleo e equipamentos de processo offshore, vasos de 

pressão, separadores e trocadores de calor (20). Em função destas 

aplicações o estudo da tendência a formação de pites se torna muito 

importante.  

Como mencionado anteriormente, os aços super duplex possuem 

maiores teores de Cr, Ni, Mo e N quando comparados aos aços duplex. Por 

isso, eles se tornam mais propensos à precipitação de fases indesejáveis 

como fases secundárias e deletérias, induzindo efeitos negativos na 

resistência à corrosão e na tenacidade. Apresentando, portanto, uma 

elevada tendência à fragilização quando expostos por longos períodos de 

tempo na faixa de temperatura entre 200 – 500°C, limitando sua aplicação 

abaixo de 300°C (18). 
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3.3 Aço Inoxidável Hiperduplex 

 

Os aços inoxidáveis duplex e superduplex são amplamente 

empregados na indústria de petróleo e gás e em aplicações offshore devido 

à excelente combinação atribuída a elevada resistência mecânica e 

excelente resistência à corrosão. Porém, com o passar do tempo, a 

indústria de petróleo passou a ter necessidade de abrangir essa exploração 

em águas cada vez mais profundas e sob circunstâncias de ambiente mais 

agressivo quanto à corrosão. Então para atender novas demandas do 

mercado foram desenvolvidas outras classes de inoxidáveis como os aços 

hiperduplex: o UNS S32707 e o UNS S33207 com o objetivo de possuir 

maior resistência mecânica e resistência à corrosão e melhor soldabilidade 

que o aço superduplex (21,22) 

Estas classes encontram aplicação em ambientes como águas do mar 

tropicais (quentes), contendo elevada concentração de CO2 na presença 

de H2S (23) (24), (25) 

Porém, quando submetidos a ciclos térmicos como tratamento 

térmico e soldagem (26), devido a elevada concentração dos elementos de 

liga, os aços hiper duplex são mais sensíveis à formação de fases 

secundárias indesejáveis. 

 

3.4 Classificação dos Aços Duplex, Superduplex e Hiperduplex 

 

Os aços duplex são classificados seguindo o índice de resistência à 

corrosão por pites ou PREN (Pitting Resistance Equivalent Number). Este 

índice é obtido a partir de uma equação empírica, (Eq. 1), que relaciona o 

teor dos elementos de liga (cromo, molibdênio e nitrogênio) com a 

resistência à corrosão por pites (27). A International Molybdenum 

Association (28) apresenta uma sugestão de classificação (Tabela 3.1). 

Eq. 1 

𝑃𝑅𝐸𝑁 = %𝐶𝑟 + (3,3 × %𝑀𝑜) + (16 × %𝑁) (12) 
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Tabela 3.1 – Composição química e valores de PREN dos aços duplex (AID), 

superduplex (AISD) e hiperduplex (AIHD). Adaptado de (29). 

 

Composição 

% em peso 

Aços (especificação) 

UNS S32205 

AID – 2205 

UNS S32750 

AISD – 2507 

UNS 

S33207 

AIHD - 

3207 

C 0,03 0,03 0,03 

Cr 22,0 - 23,0 24,0 – 26,0 29,0 – 33,0 

Ni 4,5 – 6,5 6,0 – 8,0 6,0 – 9,0 

Mo 3,0 – 3,5 3,0 – 5,0 3,0 – 5,0 

N 0,14 – 0,20 0,24 - 0,32 0,40 – 0,60 

Mn 2,00 1,20 1,50 

Cu - 0,50 1,0 

PREN 35 – 36 40 – 45 >48 

 

3.5 Correlação da Microestrutura com a Corrosão 

 

A adição de elementos de liga nos aços duplex tem como objetivo 

controlar os elementos estabilizadores das fases ferrita e austenita. Porém 

de acordo às condições a qual o aço duplex é submetido, seja um 

tratamento no regime de equilíbrio ou de para equilíbrio, ocorre um 

desbalanceamento da proporção das fases ferrita e austenita ficando 

assim, propenso a formação de fases secundárias comprometendo a 

resistência à corrosão e resistência mecânica (30) 

 Quando o aço é submetido à condição de regime de equilíbrio, como 

por exemplo um tratamento térmico de recozimento para solubilização pode 

provocar um desbalanceamento das fases quando sujeito a diferentes 

taxas de aquecimento e resfriamento sem o controle adequado levando a 

formação de fases deletérias (31) O mesmo ocorre para a condição de para 

equilíbrio, quando o material é soldado. Neste processo, em função dos 
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ciclos térmicos originados por diferentes aportes de calor e das diferentes 

taxas de resfriamento, haverá preferência à formação da austenita, para 

baixas taxas ou formação da ferrita para altas taxas de resfriamento. Essas 

mudanças ocorrem na zona termicamente afetada (ZTA) levando ao 

desbalanceamento entres as fases e a formação das fases deletérias (5 ). 

A formação dessas fases deletérias tem como local preferencial a matriz 

ferrítica porque apresenta uma taxa de difusão na ordem de 100 vezes 

maior que na austenita, e nos contornos de grãos (interfaces α/γ e α/α), que 

são regiões de alta energia (32,33) 

 A Figura 3.1reproduzida de Chail e Kangas (7), apresenta um gráfico 

que correlaciona a temperatura crítica de pit (CPT) e o valor do PREN, 

observa-se também que nos aços com maior teor de elementos de liga 

como Cr, Ni e Mo, as temperaturas CPT são mais altas.  É interessante 

observar que o crescimento é razoavelmente “linear”, de forma que estes 

valores podem ser estimados com base na composição do aço.  

 

Figura 3.1 - Correlação entre o PREN e a CPT nos aços duplex, super duplex e hiper 

duplex. Adaptado de (9). 
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3.6 Transformação de Fase nos Aços Duplex 

 

Conforme mencionado anteriormente, os aços inoxidáveis duplex 

pertencem ao sistema Fe-Cr-Ni. A partir do metal líquido a solidificação se 

inicia na ferrita delta (δ) na faixa de temperatura de 1470°C -1430, e à 

medida que o resfriamento avança (~1300°C), parte da ferrita se transforma 

em austenita (𝛄) por nucleação e crescimento, cujo processo é controlado 

por difusão. Inicialmente a austenita nucleia nos contornos de grãos da 

ferrita e posteriormente cresce no interior desses grãos (14). Deste modo, 

à temperatura ambiente, obtém-se a estrutura bifásica ferrita / austenita 

(15). A região em destaque no diagrama (Figura 3.2) é a região de obtenção 

dos aços duplex.  

A formação da austenita depende do tipo de resfriamento. Para um 

resfriamento rápido a morfologia encontrada é de austenita Widmanstätten, 

e quando o resfriamento é lento ocorre a morfologia de grãos equiaxiais.  A 

microestrutura final após o recozimento para solubilização contém frações 

aproximadamente iguais de austenita e ferrita. A fim de alcançar o equilíbrio 

entre as fases, é importante que os aços inoxidáveis duplex sejam tratados 

termicamente na faixa de temperatura de 950–1120°C (34). 

A microestrutura dos aços duplex normalmente cresce na forma 

lamelar devido a energia da interface ferrita-austenita ser menor do que a 

energia do contorno de grão ferrita-ferrita ou austenita-austenita (15). 

DBD
PUC-Rio - Certificação Digital Nº 1721439/CA



Revisão Bibliográfica   32 
 

 

Figura 3.2 - Diagrama de fases ternário Fe-Cr-Ni, contendo 70% de Fe mostrando a 

obtenção da microestrutura duplex. Adaptado de (14). 

 

Além da ferrita e da austenita, outras fases também podem precipitar 

nos aços duplex,   ocorrendo em faixas de temperaturas que variam 

entre 600 ± 90°C, a 950 ± 100°C. (29,35–37).  

Estas transformações, incluindo a formação de intermetálicos podem 

ser descritas pelo diagrama TTT (Tempo-Temperatura-Transformação). A 

Figura 3.3. apresenta o diagrama TTT que descreve as possíveis fases e 

intermetálicos que precipitam nos aços duplex quando o material é 

submetido a determinadas condições de tempo e temperatura (38). 
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Figura 3.3 – Diagrama TTT esquemático mostrando a precipitação de segundas fases 

nos aços duplex. Adaptado de (38). 

 

Entre os principais produtos de transformação de fase nos aços 

duplex podemos destacar: 

Fase Sigma (σ) é descrita como um intermetálico com elevada 

concentração em cromo e molibdênio. Pode ser formada na faixa de 600 – 

1000°C, dependendo da composição química do aço. É considerada como 

sendo a fase mais prejudicial aos aços duplex, pois aumenta a dureza, 

reduz a tenacidade e a resistência à corrosão (20,39,40). Os locais 

preferenciais para a nucleação são os contornos ferrita-austenita (δ/𝛄), 

contornos de subgrãos austenitizados (δ/δ) e contornos de alta energia, 

ferrita-ferrita (δ/δ) (39). 

Fase Chi (χ) é um intermetálico com alto teor de molibdênio, e se 

forma entre 700 e 900°C. Promove efeito similar à fase sigma, ou seja, 

reduz a tenacidade e a resistência à corrosão. O local preferencial de 

nucleação é na interface ferrita-austenita (δ/𝛄), crescendo no interior do 

grão de ferrita (39). Na cronologia de transformação as fases Chi (χ) e 

Sigma (σ) estão próximas tornando seus efeitos individuais nas 

propriedades mecânicas e de resistência à corrosão (39,40) difícil de ser 

separado. 
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Austenita Secundária (𝛄2), possui diferentes mecanismos de 

formação dependendo da temperatura. Abaixo de 650°C a transformação 

ocorre sem difusão, com características semelhantes à transformação 

martensítica (39). Acima de 650°C, a formação da austenita envolve o 

fenômeno de difusão promovendo o enriquecimento de Níquel, 

comparativamente ao teor de Ni na matriz de ferrita. Quanto a morfologia, 

a austenita se forma nos contornos ferrita-ferrita (δ/δ), devido a uma 

elevada taxa difusional à alta temperatura (20,39,41). Uma das 

características dessa fase é o empobrecimento de Nitrogênio quando 

comparada à austenita previamente formada durante o tratamento térmico, 

ocasionando uma redução na resistência à corrosão (41). 

Nitretos (Cr2N e CrN) tem a sua formação associada com o aumento 

da fração volumétrica de ferrita e supersaturação de Nitrogênio. A formação 

de Cr2N e CrN ocorre durante o resfriamento rápido, regime de para 

equilíbrio. Durante um tratamento térmico entre 700 – 900°C, estes 

precipitados intergranulares são formados nos contornos ferrita-ferrita (δ/δ) 

e ferrita-austenita (δ/𝛄) (10). 

Ambos nitretos são tipicamente enriquecidos em cromo (Cr), 

nitrogênio (N) e molibdênio (Mo), porém o Cr2N possui um maior teor de 

cromo (Cr) do que o CrN, enquanto o nitrogênio (N) se apresenta em menor 

teor no Cr2N. Como o nitreto Cr2N é mais enriquecido em cromo (Cr) do 

que o CrN, a área em seu entorno está empobrecida em Cr. Como 

resultado, há um aumento na atividade eletroquímica e redução na 

resistência à corrosão (10). 

 

3.7 Tratamentos Térmicos 

 

Aços de um modo geral, durante sua vida em serviço podem ser 

submetidos a ciclos térmicos seja por submissão a tratamentos térmicos 

ou durante processos de soldagem. Os produtos de transformação de 

fase estão associados a composição química do aço, temperatura, tempo 
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de exposição e taxa de resfriamento, onde pequenas diferenças nestes 

parâmetros podem significar susceptibilidade a corrosão. 

 

3.7.1 Efeito de Tratamentos Térmicos no Regime de Equilíbrio   

3.7.1.1 Sobre o PREN  
 

Aço superduplex UNS S32750 (2507) 

 

A resistência à corrosão por pites do aço superduplex 2507 foi 

observada após tratamento térmico de recozimento para solubilização nas 

temperaturas de 1030°C, a1200°C por 2 horas seguido têmpera em água. 

O teste de corrosão utilizou a solução de 1mol/L de NaCl, aquecida e 

medido simultâneamente a densidade de corrente. Assim foi possível 

determinar o momento de formação dos pites pelo aumento da densidade 

de corrente conforme observado na Figura 3.4 (42).  

 

Figura 3.4 - Comportamento da temperatura de tratamento térmico correlacionada com a 

CPT no aço superduplex 2507 (42). 

Foi observado que para um aumento de 50°C (de 1030°C para 

1080°C) a CPT (Critical Pitting Temperature) sofre um incremento de 10°C 
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(de 86°C para 96°C), no entanto para temperaturas mais altas a CPT 

diminuiu, indicando que a melhor resistência à corrosão por pite ocorre 

para1080°C. Do ponto de vista do PREN das fases, para temperaturas 

inferiores a 1080°C o PREN da austenita foi menor, ocasionando a 

nucleação de pites, inversamente para temperaturas acima de 1080°C o 

PREN da ferrita foi menor, resultando como local preferencial para a 

nucleação de pites, conforme Tabela 3.2. 

 

Tabela 3.2 - Relação entre a temperatura de tratamento térmico e o PREN da fase no 

aço superduplex 2507. Adaptado de (42)  

Temperatura 
de 

Tratamento 
Térmico (°C) 

Fase Cr (%) Ni (%) Mo (%) N (%) PREN 

1030 Ferrita 27,03 4,96 4,79 0,05 43,64 

Austenita 23,08 7,98 2,65 0,44 38,87 

1050 Ferrita 26,98 5,04 4,63 0,05 43,06 

Austenita 23,11 7,86 2,69 0,47 39,51 

1080 Ferrita 26,82 5,13 4,43 0,05 42,24 

Austenita 40,35 7,79 2,84 0,49 40,35 

1100 Ferrita 26,63 5,19 4,28 0,05 41,55 

Austenita 23,15 7,70 2,85 0,51 40,72 

1150 Ferrita 26,19 5,31 4,19 0,05 40,82 

Austenita 23,21 7,61 2,81 0,54 41,12 

1180 Ferrita 26,17 5,39 4,18 0,05 40,76 

Austenita 23,25 7,49 2,79 0,56 41,42 

1200 Ferrita 26,01 5,42 4,08 0,05 40,27 

Austenita 23,26 7,45 2,89 0,62 42,72 

 

Com o aumento da temperatura de tratamento térmico o teor de Cr 

e Mo na ferrita diminuiu ocasionando a queda do PREN e a consequente 

nucleação de pites, uma vez que Cr e Mo são estabilizadores da fase ferrita 

(42). Para amostras tratadas a 1080°C, que apresentaram melhor 

resistência à corrosão (Figura 3.5), como mencionado anteriormente, o 

local preferencial de nucleação de pites foi no contorno austenita/ferrita, o 

qual é um local que possui alta energia. 
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Figura 3.5 - Comportamento da temperatura de recozimento correlacionando com a CPT 

e o PREN no aço superduplex 2507(42). 

 

 Como forma de ilustrar o local preferencial de nucleação de pites, é 

possível observar na Figura 3.6  a morfologia da miscroestrurura do aço 

super duplex UNS S32750 e o local preferencial da nucleação.Foi possível 

observar que para as amostras que passaram pelo tratamento térmico com 

temperaturas abaixo de 1080°C o local preferencial de nucleação dos pites 

foi na fase austenita, conforme Figura 3.6a; para as amostras que 

passaram pelo tratamento térmico a 1080°C , a nucleação dos pites ocorreu 

no contorno ferrita/austenita, conforme Figura 3.6b e para as amostras que 

passaram pelo tratamento térmico acima de 1080°C o local preferencial foi 

principalmente da fase ferrita , conforme Figura 3.6c e Figura 3.6d (42). 
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Figura 3.6 - Morfologia do aço super duplex UNS S32750 mostrando o local de 

nucleação dos pites após diferentes tempos de tratamento térmico: a) 1050°C por 2 

horas; b) 1080°C por 2 horas; c) 1100°C por 2 horas; d) 1200°C por 2 horas (42) 

 

Aço duplex UNS S32205 (2205) 

Para aços duplex 2205 a resistência a corrosão por pites foi 

correlacionada com a temperatura de tratamento térmico (43), como 

mostrado na Figura 3.7. A faixa de temperatura utilizada foi de 1030°C a 

1200°C, por 24 horas seguido de têmpera em água. No teste de corrosão 

para a determinação do CPT (Critical Pitting Corrosion), as amostras foram 

imersas em 1 mol/L de NaCl. O aumento da temperatura de tratamento 

térmico correspondeu a um aumento do CTP. Foi observado, Figura 3.7, 

que a variação de temperatura de 100oC (1050°C a1150°C) correspondeu 

a um aumento de 14oC da CTP (de 61°C para 75°C). No entanto para 

temperaturas mais altas (1200°C) o que corresponde a um aumento de 

50oC na temperatura que apresentou o maior CTP, corresponde a uma 

redução de 9oC (66°C.). Elegendo, portanto, o tratamento termico a 1150°C 

como aquele que apresenta a melhor resistência à corrosão por pite.  
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Figura 3.7 - Comportamento da temperatura de recozimento correlacionando com a CPT 

e o PREN no duplex 2205 (43) 

 

Observa-se que o local de iniciação dos pites varia em acordo com 

a temperatura. Para temperaturas abaixo de 1150°C a nucleação de pites 

se iniciou na fase austenita e em inclusões conforme Figura 3.8a e Figura 

3.8b; para a temperatura igual a  1200°C ou acima, a nucleação inicou na 

fase ferrita, conforme Figura 3.8d  e para a temperatura de 1150°C a 

nucleação se deu no contorno ferrita/austenita, conforme Figura 3.8c. 

Observa-se que a 1150°C o PREN da austenita e da ferrita são 

praticamente iguais, como mostrado na Tabela 3.3(43). 
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Figura 3.8 - Morfologia do aço duplex UNS S32205 mostrando o local de nucleação dos 

pites após tratamento térmico: a) 1050°C; b) 1100°; c) 1150°C; d) 1200°C (43) 

Tabela 3.3 - Relação entre a temperatura de Recozimento e o PREN do aço duplex 2205 

(43). 

Temperatura de 
Tratamento Térmico 

(°C) 

Fase Cr 
(%) 

Mo (%) N 
(%) 

PREN 

1050 Ferrita 23,70 3,90 0,05 37,37 

Austenita 20,34 2,48 0,375 34,52 

1100 Ferrita 23,68 3,78 0,05 36,95 

Austenita 20,46 2,51 0,392 35,02 

1150 Ferrita 23,57 3,71 0,05 36,61 

Austenita 20,97 2,69 0,421 36,58 

1200 Ferrita 23,49 3,70 0,05 36,50 

Austenita 21,05 2,61 0,498 37,63 

 

Aço hiperduplex UNS S32707 (2707) 

No caso do aço hiperduplex 2707 tratado a temperaturas variando 

entre 1020°C a 1200°C seguido de tempera em água (44). Os testes de 

resistência à corrosão por pites utilizaram imersão na solução 1mol/L de 

NaBr.  

Um aumento de 80oC da temperatura de tratamento térmico de 

1020°C para 1100°C, a CTP aumentou 15,6oC (51,5°C para 67,1°C). 

Seguindo a tendencia já observada anteriormente, um aumento de 100oC 
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na temperatura de tratamento térmico para 1200°C corresponde a um 

decréscimo de 15oC (52,1°C).   

Observando a Tabela 3.4, a temperatura de 1100°C apresenta a 

melhor resistência à corrosão por pites. De acordo com o PREN das fases, 

para a temperatura de 1080°C, a nucleação de pites ocorreu na fase 

austenita, conforme Figura 3.9a, em 1100°C, a nucleação ocorreu na fase 

ferrita, conforme  Figura 3.9b. Para a temperatura de 1100°C, o PREN de 

ambas as fases resultou em valores próximos e com isso, a nucleação de 

pites costuma ser no contorno ferrita/austenia, conforme Figura 3.9c. A 

Figura 3.9d mostra um pite mestaestável formado (44). 

 

Tabela 3.4 - Relação entre a temperatura de Recozimento, CPT e o PREN do aço 

hiperduplex 2707. Adaptado de (44). 

Temperatura de 
Tratamento 
Térmico (°C) 

CPT (°C) PREN 

1020 51,5 44,70 Austenita 

47,20 Ferrita 

1050 57,0 44,73 Austenita 

46,50 Ferrita 

1080 64,1 45,20 Austenita 

45,75 Ferrita 

1100 67,1 45,25 Austenita 

45,65 Ferrita 

1150 63,1 47,25 Austenita 

44,20 Ferrita 

1200 52,1 48,40 Austenita 

44,00 Ferrita 
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Figura 3.9 - Morfologia do aço hiper duplex UNS S32707 mostrando o local de nucleação 

dos pites após tratamento térmico: a) 1080°C; b) 1100°; c) 1150°C; d) pite metaestável 

(44). 

Foi observado também que quando a temperatura de recozimento 

para solubilização estava abaixo de 1050°C, precipitados como Cr2N e fase 

sigma (σ) foram detectados, tornando-se locais preferenciais para 

nucleação de pites. Outro fator importante é o tamanho de grão e a fração 

volumétrica da ferrita e da austenita que mudam de acordo com a mudança 

da temperatura de de tratamento térmico resultando na baixa resistência à 

corrosão por pites (44). 

3.7.2 Efeito de Tratamentos Térmicos no Regime de  Paraequilíbrio 
 

O ciclo de soldagem promove mudanças microestruturais, onde a 

zona termicamente afetada (ZTA), metal de solda e metal de base 

apresentam diferentes microestruturas. Enquanto a ZTA apresenta regiões 

que são submetidas a um gradiente de temperatura, na região do metal de 

solda, durante a solidificação a partir do metal líquido, este se transforma 

totalmente em ferrita delta (δ) e durante o resfriamento se transforma em 

austenita. O metal de solda pode apresentar diferentes morfologias da 
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austenita, ou seja: Austenita alotriomórfica, Austenita de Widmanstatten e 

Austenita intragranular, conforme Figura 3.10. 

 

 

Figura 3.10 - Microestrutura do metal de solda do aço inoxidável duplex 2205 

soldado. Adaptado de (16). 

 

No caso da Austenita Alotriomórfica ou de contorno de grão, a 

nucleação ocorre na faixa de temperatura de 1350 – 800°C. A austenita de 

Widmanstatten, se forma a partir da austenita alotriomórfica, no formato de 

placas, é enriquecida em Ni e apresenta menor teor de Cr, Mo e N quando 

comparada à austenita alotriomórfica. A austenita intragranular precipita a 

temperaturas mais baixas (5).  

Deve-se observar que as mudanças microestruturais na ZTA são 

fundamentalmente dependentes do aporte de calor aplicado (Figura 3.11). 
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Figura 3.11 - Diagrama esquemático das mudanças microestruturais em cada região de 

um junta soldada. Adaptado de (15). 

 

Um dos principais desafios na soldagem de aços duplex, são 

alcançar um equilíbrio entre a fração volumétrica das fases ferrítica e 

austenítica evitando a formação de fases deletérias, como: carbetos, 

nitretos, chi e sigma.  

Garg e Paulraj (45) investigaram os efeitos dos parâmetros da 

soldagem TIG (Tungstênio Gás Inerte) ou GTAW (Gas Tungsten Arc 

Welding) no comportamento da corrosão entre tubos de aços duplex UNS 

S31803 (2205) e superduplex UNS S32750 (2507) soldados. A Tabela 3.5 

apresenta a composição química dos aços estudados. 

 

Tabela 3.5 - Composição química e PREN dos aços inoxidáveis duplex e superduplex 

Adaptado de (45). 

Aço Composição Química PREN Classificação 
quanto ao valor do 

PREN 
Cr Mo Ni N C 

UNS S31803 22,9 3,03 7,92 0,15 0,017 35,15 Baixo PREN 

22,9 3,04 7,63 0,17 0,019 36,30 Alto PREN 

UNS S32750 25,1 3,75 8,86 0,21 0,028 41,40 Alto PREN 

25,1 3,71 8,9 0,2 0,016 40,36 Baixo PREN 
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Esse trabalho foi dividido em duas partes. A primeira parte foi a 

realização da soldagem variando o aporte de calor (0,75 – 1,25 kJ/mm), o 

gás de proteção / gás de purga (mistura de argônio e nitrogênio) e a 

temperatura entre passes (100 – 140°C). A segunda parte foi observar o 

efeito do gás de proteção e da temperatura entre passes nas propriedades 

de corrosão dos aços envolvidos. A Tabela 3.6 apresenta os parâmetros 

de soldagem utilizados. 

 

Tabela 3.6 - Parâmetros de soldagem utilizados no aço duplex e superduplex. Adaptado 

de (45). 

AÇO DUPLEX 2205 

Condição Gás de Proteção Gás de purga Temperatura entre passes (°C) 

1 Ar + 2% N Ar + 2% N 120 

2 Ar + 5% N Ar + 2% N 120 

3 Ar + 2% N Ar + 5% N 120 

4 Ar + 2% N Ar + 2% N 160 

AÇO SUPERDUPLEX 2507 

Condição Gás de Proteção Gás de purga Temperatura entre passes (°C) 

1 Ar + 2% N Ar + 2% N 120 

2 Ar + 5% N Ar + 2% N 120 

3 Ar + 2% N Ar + 5% N 120 

4 Ar + 2% N Ar + 2% N 160 

 

A Figura 3.12 mostra a microestrutura da superfície exposta do 

cordão de solda e da raiz da solda. As regiões de raiz de solda forma 

submetidas a reaquecimentos durante passes de solda. Com isso, se 

obteve a formação da austenita intragranular e austenita secundária 

acicular. Esse reaquecimento da região da raiz de solda foi o que motivou 

a formação da austenita secundária. Na superfície exposta do cordão de 

solda teve a formação de austenita de contorno de grão e austenita de 

Widmanstatten na matriz de ferrita. 
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Figura 3.12 - Imagem de microscopia ótica mostrando a microestrutura dos aços 

duplex e superduplex. (a) região da raíz de solda e (b) superfície exposta do cordão de 

solda. Adaptado de (45). 

 

Quando a soldagem foi realizada com maior aporte térmico (≥  

1,15kJ/mm) ou seja,  taxa de resfriamento mais lenta, maior foi quantidade 

de austenita formada e o seu tamanho de grão. Para um menor aporte 

térmico (≤ 1,15kJ/mm), taxa de resfriamento mais rápida, menor a 

quantidade de austenita e grãos mais finos. É possível observar essa 

microestrutura para ambos os aços na Figura 3.13. 

 

(a) (b) 

Figura 3.13 - Imagem de microscopia ótica mostrando a variação da microestrutura na 

superfície exposta do cordão de solda em função do aporte de calor para os aços duplex 

e superduplex. (a) elevado aporte térmico e (b) baixo aporte térmico. Adaptado de (45). 

 

(a)                                 (b) 

DBD
PUC-Rio - Certificação Digital Nº 1721439/CA



Revisão Bibliográfica   47 
 

 Na região da ZTA (zona termicamente afetada) a microestrutura dos 

aços duplex e superduplex mostra um aumento no tamanho de grão da 

ferrita devido a recristalização e houve a formação de austenita intra e 

intergranular. A fração volumétrica de ferrita é maior na ZTA do que na 

região da solda. 

 Amostras desses aços duplex e superduplex foram submetidas 

também a teste de corrosão, o teste ASTM G48 para verificar a 

suscetibilidade dessas ligas ao ataque de corrosão por pites. As amostras 

dos aços duplex e superduplex foram dividas em dois grupos: para o aço 

duplex ela foi divida em amostras que passaram pelo teste por um período 

de 24 horas a uma temperatura constante de (22±1)°C e a (28±1)°C. Para 

o aço superduplex  a temperatura foi de (35±1)°C e (40±1)°) também por 

24 horas. Após essas 24 horas as amostras passaram pelo processo de 

limpeza e foi observada quanto à presença de pites. A Tabela 3.7 e a  

Tabela 3.8 apresentam os resultados do teste de corrosão para ambos os 

aços em função do valor do PREN e do aporte térmico.  

Tabela 3.7  - Valores do teste de corrosão realizado no aço duplex UNS S31801 (2205) 

em função da classificação do PREN e do aporte térmico. Adaptado de (45). 

Aço  

Classifica
ção 

quanto ao 
valor do 

PREN 

Taxa de corrosão 
à 22°C 

Taxa de corrosão 
à 28°C 

Aporte 
térmico 

(g/m². dia) (g/m². dia) (kJ/mm) 

UNS 
S31803 

Baixo 
PREN 

0,25 2,65 1,05 

0,311 3,95 1,1 

0,40 6,11 1,15 

0,591 7,63 1,2 

Alto PREN 

0,099 1,96 1 

0,103 2,39 1,05 

0,111 3,45 1,1 

0,559 4,65 1,15 
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Tabela 3.8 - Valores do teste de corrosão realizado no aço superduplex UNS S32750 em 

função da classificação do PREN e do aporte térmico. Adaptado de (45). 

Aço  

Classifica
ção 

quanto ao 
valor do 

PREN 

Taxa de corrosão 
à 35°C 

Taxa de corrosão 
à 40°C 

Aporte 
térmico 

(g/m². dia) (g/m². dia) (kJ/mm) 

UNS 
S32750 

Baixo 
PREN 

0,127 1,148 0,95 

0,139 2,046 1,05 

0,198 2,731 1,15 

0,246 4,842 1,25 

Alto PREN 

0,091 1,391 0,75 

0,103 1,928 1 

0,178 2,364 1,1 

0,236 3,687 1,2 
 

De acordo com as tabelas apresentadas acima é possível observar 

que a taxa de corrosão aumenta com o aumento do aporte de calor, pois a 

região da solda atinge uma temperatura que se torna propensa a formação 

de intermetálicos e com isso causando a quebra desse filme passivo 

levando a formação de pites. A incidência dos pites ocorreu na temperatura 

de 28°C para o aço duplex e a 40°C para o aço super duplex. Isso se deu 

devido a perda de peso de acordo com o teste ASTM G48. Se a perda for 

superior a 1g/m². dia, o pite iniciado torna-se estável (45). 

A Tabela 3.9 e a Tabela 3.10 apresentam os resultados do teste de 

corrosão para ambos os aços em função do gás de proteção / gás de purga 

e a temperatura entre passes de solda. 

 

 

 

 

 

 

 

DBD
PUC-Rio - Certificação Digital Nº 1721439/CA



Revisão Bibliográfica   49 
 

Tabela 3.9 - Valores do teste de corrosão realizado no aço duplex UNS S31801 (2205) em 

função do gás de proteção / gás de purga e temperatura entre passes. Adaptado de (45). 
A

ç
o

 

c
o

n
d

iç
ã
o

 

Gás de 
proteção 

Gás 
de 

purga 

Aporte 
Térmico 

Temperatura 
entre passes 

Taxa de 
corrosão à 

22°C 

Taxa de 
corrosão à 

28°C 

(kJ/mm) (°C) (g/m². dia) (g/m². dia) 

U
N

S
 S

3
1

8
0

3
 1 

Ar + 2% 
N 

Ar + 
2% N 1,05 120 0,25 2,65 

2 
Ar + 5% 

N 
Ar + 

2% N 1,05 120 0,124 1,64 

3 
Ar + 2% 

N 
Ar + 

5% N 1,05 120 0,179 1,68 

4 
Ar + 2% 

N 
Ar + 

2% N 1,05 160 0,768 4,49 

 

Tabela 3.10 - Valores do teste de corrosão realizado no aço superduplex UNS S32750 

em função do gás de proteção / gás de purga e temperatura entre passes. Adaptado de 

(45). 

A
ç
o

 

C
o

n
d

iç
ã

o
 

Gás de 
proteção 

Gás de 
purga 

Aporte 
Térmico 

Temperatura 
entre passes 

Taxa de 
corrosão à 

35°C 

Taxa de 
corrosão à 

40°C 

(kJ/mm) (°C) (g/m². dia) (g/m². dia) 

U
N

S
 S

3
2

7
5

0
 1 

Ar + 2% 
N 

Ar + 2% 
N 

0,95 120 0,127 1,148 

2 
Ar + 5% 

N 
Ar + 2% 

N 
0,95 120 0,0968 0,945 

3 
Ar + 2% 

N 
Ar + 5% 

N 
0,95 120 0,0984 0,958 

4 
Ar + 2% 

N 
Ar + 2% 

N 
0,95 160 0,678 5,92 

 

Quanto ao efeito do gás de proteção e a temperatura entre passes 

na resistência à corrosão, foi possível observar que a adição de uma maior 

quantidade de nitrogênio na mistura do gás resultou em melhores efeitos 

na resistência à corrosão devido ao balanço das fases ferrita e austenita. 

O aumento da temperatura entre os passes, aumentou a taxa de corrosão 

por pites. Foi também possível observar que a resistência à corrosão 

individual das fases foi melhorada devido à um melhor particionamento dos 

elementos em cada fase. E com o aumento da temperatura entre passes, 

houve um aumento na taxa de corrosão por pites. A Tabela 3.11 apresenta 

todas essas observações citadas. 
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Tabela 3.11 - Valores do PREN e da composição química de cada fase. Adaptado de 

(45). 

Aço Fase Cr Mo Ni N PREN 

UNS S31803 α 22,30 3,32 7,87 0,05 34,05 

Maior taxa de corrosão 
у 21,93 2,81 7,96 0,22 34,72 

у2 11,52 0,90 8,10 0,20 17,69 

Menor taxa de corrosão 

α 24,12 3,24 7,35 0,05 35,61 

у 21,70 2,74 7,81 0,27 35,06 

у2 12,86 0,96 8,12 0,23 19,70 

UNS S32750             

Maior taxa de corrosão 

α 25,24 3,82 8,52 0,05 38,64 

у 23,12 3,52 8,82 0,39 40,97 

у2 14,08 1,11 8,76 0,32 22,86 

Menor taxa de corrosão 

α 25,15 3,92 8,52 0,05 38,88 

у 23,46 3,64 8,72 0,35 41,07 

у2 14,24 1,23 8,74 0,31 23,25 

 

A partir desses dados apresentados foi possível observar que a 

região da raiz de solda apresentou uma maior suscetibilidade aos pites 

quando comparada com a superfície externa do cordão de solda. Isso se 

deve à precipitação da austenita secundária e fases intermetálicas devidos 

aos múltiplos ciclos de aquecimento repetitivos. O aumento do teor de 

nitrogênio, numa faixa de 2%, no gás de proteção, proporciona uma 

microestrutura balanceada resultando numa melhor resistência à corrosão 

(45).  

Para se obter melhores propriedades de corrosão para ambos os 

aços o aporte de calor utilizando deve ser entre (0,75 – 1,1kJ/mm), o gás 

de proteção deve conter (Ar + 2%N) e uma temperatura entre passes de 

120°C (45). 

 

 

 

Haghdadi e associados (46) utilizando aço duplex 2205, tratou 

termicamente a 1370 °C por 40 minutos em forno mufla, utilizando 

atmosfera de argônio. a 1370 °C por 40 minutos. Estes parâmetros 
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permitiram obter a ferritização completa (ferrita delta). Posteriormente, o 

material foi resfriado dentro do forno por 48 horas a uma taxa de 

resfriamento de aproximadamente 0,002°C/s, até a temperatura de 970°C. 

Em seguida foi aplicado um resfriamento rápido, em água, com o objetivo 

de evitar a precipitação de fases deletérias como sigma (σ), Chi (χ) e nitreto 

de cromo (CrN), porque essas fases precipitam abaixo de 950°C. Figura 

3.14 apresenta a imagem por EBSD da microestrutura de austenita 

equiaxial numa matriz de ferrita delta (46). Para o tratamento a 1370°C e 

resfriamento ao ar até a temperatura ambiente, (Figura 3.15), imagem por 

EBSD da microestrutura obtida, mostra a presença de austenita de 

Widmanstatten numa matriz de ferrita delta. 

 

Figura 3.14 - Imagem obtida por EBSD do aço duplex 2205 mostrando os grãos 

equiaxiais de austenita. As regiões cinza escuro e claro são austenita e ferrita, 

respectivamente. Adaptado de (46). 
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Figura 3.15 – Microestrutura do aço duplex 2205 obtida por EBSD mostrando os grãos 

de austenita de Widmanstantten que são representados pelos grãos cinza escuro. 

Adaptado de (46). 

A rota de transformação de fase é influenciada pela taxa de 

resfriamento a qual afeta significativamente a morfologia da microestrutura 

obtida. durante a transformação de ferrita para austenita. Para um 

resfriamento lento, a morfologia dos grãos de austenita são equiaxiais. Isso 

ocorre porque há tempo para ocorrer recristalização da austenita. No caso 

do resfriamento rápido não há tempo para recristalização dos grãos de 

austenita os quais apresentam uma morfologia alongada, sendo 

denominada austenita de Widmanstatten (46). 

 

3.8   Resistência a Corrosão  

 

A ferrita e austenita contribuem de forma diferenciada na resistência à 

corrosão. A presença dos elementos cromo e molibdênio torna a fase 

ferrita mais resistente a corrosão em relação a austenita. Mas a medida 

que o teor de níquel aumenta na austenita, é possível aumentar a 

resistência à corrosão da austenita proporcionando um balanço entre as 

duas fases, fazendo com que os aços duplex tenham excelentes 

propriedades de resistência à corrosão (7). 

Essa resistência é determinada pela formação de uma camada passiva 

como já anteriormente mencionado, essa camada passiva é formada a 

partir da reação do cromo, elemento presente na liga com o oxigênio do 
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ar, formando um filme fino e aderente que protege a superfície do aço do 

ataque corrosivo do meio. 

 

3.8.1 Corrosão por Pites 
 

É caracterizada por um ataque na forma de pontos ou em pequenas 

áreas localizadas na superfície metálica, formando cavidades (18). Pode 

ser iniciada através de ambientes que contenham elevada concentração de 

cloretos, baixa concentração de oxigênio e em termos microestruturais a 

precipitação de segunda fase pode contribuir. 

Dentre os mais diversos mecanismos para iniciar uma corrosão por 

pites, um deles é em um meio onde contém uma elevada quantidade de 

íons cloretos (Cl-). Esses íons são adsorvidos na superfície metálica 

ocasionando uma elevada concentração levando a quebra de ligações da 

camada passiva formando assim, uma região anódica localizada enquanto 

uma área no interior do material torna-se catódica (28). 

 

Figura 3.16 - Esquema do processo de formação da corrosão por pites. Adaptado de 

(29).  
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3.9 Relação entre a corrosão por pites e a orientação 

cristalográfica 

3.9.1 Sobre as relações de Orientação  
 

O estudo das transformações de fase no estado sólido e os fatores 

que as influenciam são extremamente importantes para o controle das 

propriedades de uma liga. Dentre esses fatores pode-se destacar as 

relações de orientação entre as fases.  

Quando ocorrem transformações de fases, a energia interfacial possui 

um peso significativo na cinética de transformação, de forma que algumas 

combinações de orientação são mais energeticamente favoráveis. 

Avaliando a equação 2 que descreve a nucleação heterogênea, pode-se 

identificar a contribuição da interface no processo. Essas interfaces 

mostram como podem influenciar na nucleação de novas fases.  

∆𝐺ℎ𝑒𝑡 =  −𝑉( ∆𝐺𝑣 − ∆𝐺𝑠) + 𝐴𝛾 − ∆𝐺𝑑  

Onde: 

∆𝐺ℎ𝑒𝑡 =  energia livre necessária para a nucleação heterogênea 

𝑉 = volume criado 

∆𝐺𝑣 = energia livre de volume 

∆𝐺𝑠 = desajuste por energia de deformação (energia livre) 

𝐴 = área criada 

𝛾 = energia interfacial 

∆𝐺𝑑 = energia livre do defeito  

 

Durante o tratamento térmico a nucleação ocorre preferencialmente 

em interfaces que possuem baixa energia. Os grãos que nucleiam primeiro 

crescem e formam a textura final a qual apresentará uma relação de 

orientação entre as fases ferrita e austenita nos aços inoxidáveis duplex.  
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A relação de orientação pode ser definida como sendo a relação entre 

planos e direções específicas de dois cristais. As relações de orientação 

mais frequentes em aços duplex são: Kurdjumov-Sachs (K-S), Nishiyama-

Wassermann (N-W) e Bain (B).  

Na  Tabela 3.12 é apresentada as relações de orientação com seus 

respectivos planos e direções e par eixo-ângulo. 

 

Tabela 3.12 - Relações de orientação encontradas nos aços duplex. Adaptado de (19). 

RELAÇÃO DE 

ORIENTAÇÃO 
PLANOS E DIREÇÕES 

PAR EIXO-

ÂNGULO 

Kurdjumov-Sachs (K-S) 
{111} CFC // {110} CCC 

<110>CFC // <111>CCC 

<0,968 0,178 

0,178> 

42,85° 

Nishiyama-Wasserman (N-

W) 

{111} CFC // {110} CCC 

<112>CFC // <110>CCC 

<0,976 0,083 

0,201> 

45,98° 

Bain (B) 
{100} CFC // {100} CCC 

<100>CFC // <110>CCC 

<1 0 0> 

45° 

 

Kruger em 1959 foi um dos pioneiros a observar relação entre a 

formação de pites com a orientação cristalográfica no Fe CCC. 

Monocristais de Fe foram submergidos em água destilada e observada a 

densidade de pites, a qual se reduzia segundo uma determinada ordem 

cristalográfica das famílias de planos descrita por {110}>{100}>{111}. Essa 

relação também é válida para materiais policristalinos. A Figura 3.17 (30), 

mostra de modo esquemático a relação entre os pites e a orientação 

cristalográfica representada pelo triângulo esterográfico. 
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Figura 3.17 – Representação do triângulo estereográfico mostrando a tendência de 

formação de pites no policristal de Fe CCC em água destilada. Adaptado de (30). 

 

3.9.2 Correlação da microestrutura com a corrosão  
 

Foi observado (20) que na condição de como recebido, o aço duplex 

indica uma possível atividade microgalvânica entre a ferrita e a austenita. 

Onde a ferrita se comporta como o anodo e a austenita como o catodo. 

Isso ocorre devido a ferrita ser eletroquimicamente mais ativa que a 

austenita. 

Após tratamento térmico, onde pode ocorrer a formação de fases 

secundárias com a seguinte cronologia, sigma (σ), Chi (χ), nitretos de 

cromo (Cr2N, CrN) e austenita secundária (γ2). A formação da fase sigma 

ocorreu entre 600-1000°C a partir da reação eutetóide: δ → σ + γ, a qual 

resulta da segregação de Cr e Mo na interface ferrita/austenita. 

A região adjacente à fase sigma, a matriz de ferrita, é empobrecida de Cr 

e Mo resultando na formação da austenita secundária (γ2), que por sua 

vez, influencia na precipitação da fase Chi (χ). Essa fase também é 

enriquecida em Cr e Mo (20). 

No resfriamento ocorre a precipitação de Cr2N e/ou CrN originado a 

partir da ferrita supersaturada em N. Esta precipitação pode ocorrer 

também durante tratamento isotérmico na faixa de temperatura entre 700-

900°C, onde os precipitados se formam nos contornos de grão ferrita/ferrita 

e na interface ferrita/austenita. Ambos os nitretos de Cr são enriquecidos 

em Cr, N, Fe e Mo, porém o Cr2N mais enriquecido em Cr.  
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Portanto, as regiões adjacentes a fase sigma (σ), fase Chi (χ), nitretos 

e austenita secundária tornam-se empobrecida em Cr e Mo resultando em 

regiões propensas ao surgimento de uma atividade eletroquímica 

ocasionando a redução da resistência à corrosão, ou seja, essas regiões 

teriam o comportamento anódico e as fases secundárias comportamento 

catódico (20). 

A partir de um tratamento térmico de envelhecimento a 750°C por 5 

horas seguido de resfriamento ao ar até a temperatura ambiente, foi 

possível observar a precipitação de fases secundárias no aço 2205 (9). Foi 

observada uma fração considerável da presença de fases como sigma (σ), 

chi (χ), nitretos de cromo (Cr2N, CrN) e austenita secundária (𝛄2), como 

mostrado na Figura 3.18 (10). 

 

 

Figura 3.18 - Mapas de EBSD mostrando a microestrutura presente no aço duplex 2205 

após tratamento térmico a 750°C por 5h: (a) ferrita (δ), austenita (𝛄), chi (χ) e sigma (σ); 

(b) ,(c) e (d) regiões de (a) mostrando detalhadamente a presença de nitretos (Cr2N,CrN) 

e austenita secundária (𝛄2). Adaptado de (10). 
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3.10 EBSD – Electron Backscatter Diffraction (Difração de elétrons 

retroespalhados)  

 

Técnica que permite identificar a orientação cristalográfica em um 

determinado ponto ou em uma determinada área da microestrutura. 

Também é possível obter informações de tamanho de grão, textura, 

identificação e distribuição de fase através de mapas (31). 

O princípio da análise por EBSD está embasada na emissão de um feixe 

de elétrons incidente na superfície da amostra em estudo, conforme 

podemos observar na Figura 3.19. 

 

 

 

Figura 3.19 - Desenho esquemático mostrando a interação do feixe de elétrons na 

superfície de uma amostra e a formação dos elétrons retroespalhados. Adaptado de 

(48). 

Os elétrons retroespalhados possuem praticamente a mesma energia dos 

elétrons de feixe incidente, são provenientes de maior profundidade e são 

os únicos que possue energia sufiente para causar luminescência numa 

tela de fósforoe contribuir para a formação da imagem de difração. A sua 

emissão depende de três fatores: número atômico, a preparação da 

amostra, ângulo entre a normal à amostra e o feixe incidente e da energia 

(48). 
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 A superfície da amostra deve estar plana, polida e posicionada com uma 

inclinação de 70° em relação ao feixe incidente. O feixe interage com os 

átomos da superfície promovendo assim, a difração.  

 

 

 

Figura 3.20 - Desenho esquemático da geometria utilizada na técnica de EBSD.  

Os elétrons retroespalhados que satisfazem a Lei de Bragg dão origem a 

dois cones de difração: um proveniente do lado superior do plano e o outro 

proveniente do lado inferior. A abertura deste cone está relacionada com 

o ângulo de Bragg, se o ângulo de Bragg é pequeno, o ângulo de abertura 

do cone é grande (47).   

A interseção do cone com um plano de projeção resulta em uma série de 

linhas paralelas, as linhas de Kikuchi.  Cada banda ou cada par de linhas 

paralelas representa um plano cristalográfico em particular. O padrão é 

capturado através de uma tela fluorescente e uma câmera e 

posteriormente indexado com base na espessura e ângulo entre as 

bandas resultando na figura de difração. (31,32,33,34, 49) ( Figura 3.21).  
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Figura 3.21 - Diagrama esquemático mostrando a formação de um par de linhas de 

Kikuchi. Adaptado de (49). 

 

 

 A distância entre cada par de linhas formado, é inversamente 

proporcional ao espaçamento interplanar da respectiva família de planos. 

Em alguns pontos é possível observar que vários pares de linhas se 

interceptam, conforme  

 

 

Figura 3.22 - Diagrama esquemático mostrando a difração de um cristal com estrutura 

CFC. Adaptado de (50). 
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 As principais análises utilizadas pela técnica de EBSD são: 

orientação de grãos, identificação de fases, orientação cristalográfica. A 

Figura 3.23 apresenta um exemplo da aplicação da técnica de EBSD. 

 

 

Figura 3.23 - Exemplo da aplicação da técnica de EBSD. (a) Mapa de fase do aço 

superduplex UNS S32750 na condição sem tratamento térmico; (b,c) Figura de polo 

inversa das fases ferrita e austenita, respectivamente. Adaptado de (51). 
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4 MATERIAIS E MÉTODOS 
 

Observação: os tratamentos térmicos, as simulações e os ensaios de 

corrosão foram realizados por trabalhos anteriores, pertencente ao 

mesmo Grupo de Pesquisa, conforme as referências mencionadas. O 

objetivo desta tese foi avaliar a influência destes ciclos térmicos nas 

relações de orientação e correlacionar com a corrosão localizada, 

utilizando as mesmas amostras antes analisadas.  

 

4.1 MATERIAL  

4.1.1 Composição química  
 

Este trabalho de tese aborda o efeito dos ciclos térmicos, em 

equilíbrio e em paraequilíbrio em aços inoxidáveis. A Tabela 4.1 mostra a 

composição química dos aços estudados.  

Tabela 4.1 - Composição química dos aços estudados. 

 Especificação UNS  

Aço  S32205 S32750 S33207 

Elemento Composição Química (%) 

C ≤0,030 0,026 0,021 

Cr 22 25,60 29,82 

Ni 5 6,40 7,31 

Mo 3,2 3,54 3,45 

N 0,18 0,22 0,33 

Mn ≤2,0 0,86 0,71 

Si ≤1,0 0,30 0,322 

P ≤0,030 - 0,013 
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4.1.2 Descrição dos aços na condição de como recebido  
 

O aço UNS S32205, duplex foi fornecido na forma de tubo sem 

costura fabricado de acordo com a norma ASTM A790 (52) com 8mm de 

espessura e 8 polegadas de diâmetro externo. A norma estabelece que os 

tubos deverão ser fornecidos na condição de tratado termicamente, em 

conformidade com a tabela a seguir (53): 

 

Tabela 4.2 - Tratamento térmico dos tubos S32205 durante o processo de fabricação de 

acordo com a norma ASTM A790. Adaptado de (53).  

 

Como alternativa ao tratamento térmico final, para o tubo sem costura, um 

forno contínuo ou de carga (batch-type) foi utilizado, seguido por 

deformação a quente. A temperatura não deve ser menor do que a 

temperatura mínima do tratamento de solubilização. Os tubos podem ser 

temperados individualmente em água ou resfriados rapidamente por 

outros meios (53). Conforme informação do fabricante estes tubos foram 

recozidos e temperados, porém as temperaturas exatas não foram 

fornecidas.  

O aço UNS S32750, super duplex, foi fornecido na forma de chapa, 

e conforme informação do fabricante essas chapas foram recozidas e 

temperadas, porém as temperaturas exatas não foram fornecidas. E, o aço 

comercial UNS S33207, hiper duplex foi fornecido na forma de tubo. 

 

 

Cu - - 0,151 

S  ≤0,015 - 0,0052 

Designação 

UNS 

Temperatura 

(°C) 

Têmpera 

S32205 1020-1100 Resfriamento rápido em ar ou 

água 
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4.1.3 Amostragem  
 

Será descrito como as amostras foram obtidas para cada um dos 

aços submetidos aos ciclos térmicos em regime de equilíbrio e 

paraequilíbrio.  

• Aço Duplex UNS S32205 

Os corpos de prova foram usinados de acordo com as dimensões 

indicadas na Figura 4.1 e seus valores estão dados em milímetros (mm). 

Foram usados corpos de prova com 10mm e com 20mm de free span. Os 

corpos de prova com 10mm de free span, foram usados somente nas 

simulações de 1kJ/mm. Para um baixo aporte de calor, a execução de alta 

velocidade de resfriamento necessita utilizar corpos de prova com menor 

massa, ou seja, mais curtos. Já os corpos de prova com 20mm de free span 

foram utilizados nas simulações de 1,5 e 3,0 kJ/mm (53). 

 

 

Figura 4.1 - Geometria dos corpos de prova simulados na Gleeble. (a) 10 mm de free 

span (b) 20 mm de free span. 

 

• Aço Super Duplex UNS S2750 

Para este aço foram confeccionadas amostras com dimensões 

1,5x1,5x1,0 cm, as quais foram encapsuladas em tubos de quartzo 

contendo atmosfera inerte de Argônio. As amostras encapsuladas foram 

submetidas a tratamento térmico em forno de mufla. 
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Corpos de prova cilíndricos foram usinados para os ensaios de 

simulação térmica. Foram utilizados corpos de prova com 10mm de free 

span conforme Figura 4.2, onde as dimensões estão em milímetros (mm). 

 

 

Figura 4.2 - Geometria dos corpos de prova simulados na Gleeble. 

 

• Aço Hiper Duplex UNS S33207 

O tratamento térmico foi realizado em forno tubular em amostras com 

dimensão de 1cm3, obtidas por meio de cortes por eletroerosão. Todas as 

amostras tratadas foram previamente encapsuladas em tubos de quartzo 

com atmosfera inerte de Argônio.  

 

4.2 CICLOS TÉRMICOS 

Nesta seção serão descritos os tipos de ciclo térmico que foram 

aplicados a cada um dos aços estudados. 

 

4.2.1 Aço Duplex UNS S32205 
 

4.2.1.1 Simulação da Zona Termicamente Afetada (ZTA) ou Regime de 
Paraequilíbrio 

 

As simulações da ZTA foram obtidas por meio do simulador térmico 

Gleeble, utilizando a configuração de curva do tipo Rykalin-2D. Os 

parâmetros necessários para obter a simulação da ZTA incluem as 

propriedades do material, como por exemplo: 

Densidade (ρ) = 7,8 g/cm3 
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Calor específico (с) = 0,68 J / (g °C) 

Condutibilidade térmica (λ) = 0,22 W / (m °C) 

 O termopar utilizado foi do tipo k (níquel-cromo e alumínio-cromo) e 

trabalha na faixa de temperatura de -200 a 1372°C, com sensibilidade de 

41 μV/ °C. Os ciclos térmicos foram programados usando uma taxa de 

aquecimento de 350°C/s desde a temperatura ambiente (25°C) até a 

temperatura de pico 1350°C (temperatura obtida experimentalmente na 

qual se buscava a ferritização completa do aço seguindo os resultados 

calculados obtidos pelo Thermo-Calc Software). O tempo de permanência 

foi de 2 segundos (53) 

As taxas de resfriamento segundo o modelo Rykalin-2D foram 

programadas para dois grupos de corpos de prova. O primeiro grupo foi 

resfriado até 500°C. Nesta temperatura foi considerado o processo de 

formação da austenita, seguido de uma têmpera em água até a 

temperatura ambiente. Para esse grupo foram simuladas as ZTAs com 

aportes de calor 1,5 e 3,0 kJ/mm (53). 

O segundo grupo de corpos de prova foi resfriado segundo o modelo 

Rykalin-2D até 250°C (considera-se que nesta temperatura os processos 

de transformações de fases estão finalizados), seguido de têmpera até a 

temperatura ambiente (25°C). Para esse grupo as ZTAs foram simuladas 

com aportes de calor 1,0 e 3,0 kJ/mm (53). 

 A Tabela 4.3 mostra a identificação dos corpos de prova dos dois 

grupos de resfriamento. A amostra Sem Tratamento Térmico, recebeu a 

sigla com a identificação STT, correspondendo a condição de como 

recebido (53). 
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Tabela 4.3 - Identificação dos corpos de prova submetidos ao regime de paraequilíbrio 

(53).  

 

 

 

 

 

As taxas de resfriamento foram obtidas das curvas simuladas para 

os dois grupos (500°C e 250°C), com seus respectivos aportes assim como 

o tempo de permanência na faixa de temperatura de 1200 – 800°C (∆t12/8) 

e na faixa de temperatura de 800 – 500°C (∆t 8/5). Elas estão apresentadas 

na Tabela 4.4 (53). 

 

Tabela 4.4 - Taxa de resfriamento dos corpos de prova submetidos ao regime de 

paraequilíbrio (53). 

Grupo 1 - 500°C 

Aporte (kJ/mm) ∆t12/8 (s) Taxa de Resfriamento (°C/s) 

1,5 15  13,8 

3,0 60,2 3,5 

Grupo 2 - 250°C 

Aporte (kJ/mm) ∆t 8/5 (s) Taxa de Resfriamento (°C/s) 

1,0 18,9  8,3 

3,0 170,5  0,9 

 

 

4.2.2 Aço Super Duplex UNS S32750 

4.2.2.1  Tratamento Térmico ou Regime de Equlíbrio 
 

O tratamento térmico foi realizado em forno do tipo mufla utilizando 

a temperatura 1100°C, por 72 e 700 horas, seguido de têmpera em água à 

temperatura ambiente (25°C). A identificação dos corpos de prova de 

acordo com cada condição está apresentada na Tabela 4.5. A amostra Sem 

Grupo Aporte (kJ/mm) 

500°C 

1,5 

3,0 

250°C 

1,0 

3,0 
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Tratamento Térmico, sigla com a identificação STT, corresponde a 

condição de como recebido (54). 

Tabela 4.5 - Identificação dos corpos de prova submetidos ao regime de equilíbrio (54) .  

 

 

 

A taxa de resfriamento para o tratamento térmico foi obtida 

calculando-se o tempo de permanência na faixa de temperatura de 1100-

800°C (Δt11/8) como apresentado na Tabela 4.6 (54). 

 

Tabela 4.6 – Taxa de resfriamento (54).  

 

 

4.2.2.2 Simulação da Zona Termicamente Afetada (ZTA) ou Regime de 
Paraequilíbrio 

 

As simulações da ZTA foram obtidas por meio do simulador térmico 

Gleeble 3800, utilizando a configuração de curva do tipo Rykalin-2D (21. 

Os parâmetros necessários para obter a simulação da ZTA incluem as 

propriedades do material, como por exemplo: 

Densidade (ρ) = 7,86 g/cm3  

Calor específico (с) = 0,68 J / (g °C)  

Condutibilidade Térmica (λ) = 0,22 W / (m °C)  

 

 A taxa de aquecimento utilizada foi de 350°C/s até a temperatura de 

pico de 1250°C, e o tempo de permanência nesta temperatura foi de 2 

segundos, e então, resfriado ao ar. Os aportes de calor utilizados foram de 

1,0 e 3,0 kJ/mm. A espessura da chapa utilizada para a programação foi 

Tratamento Térmico (°C) Tempo (h) 

1100 
72 

700 

Temperatura (°C) ∆t (11/8) (s) Taxa de Resfriamento (°C/s) 

1100 4,94 61 
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de 10mm. O termopar utilizado foi do tipo K (níquel-cromo e alumínio-

cromo).  

As taxas de resfriamento das curvas simuladas foram obtidas para 

os dois aportes, assim como o tempo de permanência na faixa de 

temperatura de 1200 – 800°C (∆t12/8). Estes parâmetros estão 

apresentados na  Tabela 4.7 e a identificação das amostras estão na 

Tabela 4.8 (54) 

 

 

 Tabela 4.7 – Taxa de resfriamento dos corpos de prova submetidos ao regime de 

paraequilíbrio (54). 

 

 

 

 

 Tabela 4.8 – Identificação dos corpos de provas submetidos ao regime de paraequilíbrio 

(54). 

 

 

 

4.2.3 Aço Hiper Duplex UNS S33207 
 

4.2.3.1 Tratamento Térmico ou Regime de Equilibrio 
 

O tratamento térmico para este aço foi realizado em forno tubular a 

temperatura de 1380°C, em cápsula de quartzo com atmosfera inerte de 

argônio. O processo de resfriamento foi realizado imediatamente após a 

retirada do forno, onde a cápsula foi quebrada e os corpos de prova 

resfriados em salmoura a temperatura ambiente (25°C). A Tabela 4.9 

resume os dados apresentados. 

Aporte (kJ/mm) ∆t 12/8 (s) Taxa de Resfriamento (°C/s) 

1,0 6,9 58 

3,0 64,0 6 

Aporte (kJ/mm) 

1,0 

3,0 
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Tabela 4.9 - Resume os dados apresentados (55). 

 

Tabela 4.9 - Tratamento térmico realizado (55).  

 

 

 A identificação destes corpos de prova está listada na Tabela 

4.10. A amostra Sem Tratamento Térmico, sigla com a identificação STT, 

corresponde a condição de como recebido (55). 

 

Tabela 4.10 - Identificação do corpo de prova submetido ao regime de equilíbrio (55).  

 

 

 

4.3 ENSAIO DE CORROSÃO 

 

4.3.1 Aço Super Duplex UNS S32750 
 

Os ensaios de corrosão foram realizados de acordo com norma 

ASTM G48-A (56), com a finalidade de determinar a resistência à pites (56). 

A solução utilizada para o ensaio foi 900 ml de FeCl3 + 100 ml de 

água destilada, constituindo a solução de 6% FeCl3 (54).  

A temperatura para o ensaio de corrosão foi definida de forma 

empírica, a partir de testes preliminares. Estes testes foram realizados com 

o objetivo de observar a presença de pites. Para o aço super duplex o 

surgimento de pites se inicia entre 50 e 60°C (54). 

Os corpos de prova foram introduzidos em um béquer com a solução 

de 6% FeCl3 e estabilizado na temperatura de 60°C, permanecendo por 24 

Temperatura (°C) Tempo Resfriamento 

1380 30 min Água + 10% NaCl a 25°C 

Temperatura (°C) Tempo Resfriamento 

1380 30 min Água + 10% NaCl a 25°C 

Temperatura (°C) Atmosfera 

1380 Argônio 
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horas. Após este período, os corpos de prova foram retirados da solução e 

lavados com água e com banho ultrassônico (54). 

A identificação dos corpos de prova está apresentada na Tabela 

4.11. 

 

Tabela 4.11 - Identificação dos corpos de prova submetidos ao ensaio de corrosão (54).  

Tratamento Térmico (°C) Tempo (h) 

1100 
72 

700 

  

4.3.2 Aço Hiper Duplex UNS S33207 
 

Foi realizado o ensaio de corrosão de acordo com a norma ASTM 

G48-A com a finalidade de determinar a resistência à pites de modo similar 

aquele descrito no item 4.3.1. (56). Neste caso a temperatura do ensaio foi 

de 85°C, de acordo com a literatura (7,57), a temperatura crítica de pites 

para o aço UNS S33207 se encontram na faixa de 85°C – 93°C na condição 

de sem tratamento térmico (55). 

Neste caso a temperatura de ensaio foi mantida em um banho 

contendo água e glicerina a 85°C. os corpos de prova foram mantidos em 

solução por 72h e após este período foram lavados em banho de 

ultrassônico (55) 

A identificação dos corpos de prova está apresentada na Tabela 

4.12. 

 Tabela 4.12 - Identificação dos corpos de prova submetidos ao ensaio de corrosão (55). 

 

 

 

 

Temperatura (°C) Atmosfera 

1380 Argônio 
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4.4 CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL 

 

4.4.1 Difração de Elétrons Retroespalhados (EBSD) 
 

Para caracterização pela técnica de EBSD, as amostras foram lixadas e 

polidas até 0,25 µm e finalizado com polimento vibratório em uma 

VibroMet®2 em solução de sílica coloidal 0,02 µm 10% em água. 

 Mapas de EBSD foram coletados em um MEV FEG Tescan Clara, 

equipado com uma câmera de EBSD com tecnologia CMOS da Oxford 

InstrumentsTM, além de um sistema de EDS MAX80, do mesmo fabricante. 

A integração dos dois sensores permite que a coleta de mapas de EBSD 

ocorra simultaneamente a obtenção de mapas de EDS.  

Os mapas foram coletados usando tensão de aceleram de 20 KeV, 

e corrente de 10µA.  Os tempos de coleta variaram entre 1 e 4 horas, 

dependendo da qualidade da superfície da amostra, do step size e do 

tamanho da área analisada.  

 Os dados foram coletados usando o software Aztec, e 

posteriormente processados no Aztec Crystal®. Mapas de Contraste de 

Banda foram utilizados para analisar a qualidade da superfície polida, bem 

como observar contornos de grão e de fase. Mapas de fase foram utilizados 

para diferencias ferrita de austenita usando sua diferença de cristalografia. 

Mapas de IPF foram usados para observar a orientação dos grãos. 

Relações de orientação foram obtidas considerando um desvio de até 2,5 

graus da orientação teórica. A Figura 4.3 apresenta um exemplo dos mapas 

de EBSD utilizados neste documento.  
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Figura 4.3 - Exemplo de Mapas de EBSD. A – Contraste de Banda. B – Mapa de fase. C 

– IPF. D – Mapa de Relações de Orientação.  

 

 

4.4.2 Espectroscopia de Energia Dispersiva de Raios-X (EDS) 
 

Foi utilizada a técnica de EDS através da área selecionada para a 

identificação da composição química nas fases ferrita e austenita. Para 

cada fase foi selecionado dez áreas. O software utilizado foi o AZtec® 

conforme podemos observar na Figura 4.4. Cada elemento químico 

identificado nas fases, foi realizado uma média. E a partir dessa média foi 
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obtido o percentual de cada elemento químico para a realização do cálculo 

do PREN de cada fase. 

 

Figura 4.4 - Imagem da tela do software AZtec® aplicando a técnica de EDS através da 

área selecionada para a identificação da composição nas fases ferrita e austenita. 

 

Para um melhor entendimento de como foi realizado, é possível 

observar na  Figura 4.5 o exemplo de um mapa de fases e as áreas 

selecionadas das fases ferrita e austenita. 
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Figura 4.5 - Mapa de fases do aço hiper duplex UNS S33207 na condição sem 

tratamento térmico mostrando as áreas selecionadas das fases ferrita e austenita para 

obtenção da composição química através da técnica de EDS. 
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5 RESULTADOS  
 

5.1 Caracterização Microestrutural por EBSD 

 

A técnica de difração de elétrons retroespalhados foi utilizada para a 

obtenção de informações acerca de cristalografia, relações de orientação e 

mapas de fases.  Para cada condição estudada, foram aquisitados entre 2 

-3 mapas por análise realizada, sendo o tempo de aquisição de cada mapa 

de 4 a 5 horas. 

As amostras como recebidas (STT) do aço duplex UNS S32205 ficou 

no polimento vibracional por 24horas com uma amplitude de vibração de 

50%. Foi necessário um tempo adicional de mais 6 horas de modo a se 

obter a superfície adequada para análise. O mesmo aconteceu com as 

amostras do aço superduplex UNS S32750 que passaram pelo ensaio de 

corrosão. Porém, neste caso, foi necessária atenção especial para que o 

polimento não “arrancasse” os pites. Essas amostras ficaram no polimento 

vibracional por 24 horas necessitando de mais 6 horas com uma amplitude 

de vigração de 50%. 

Nesta seção serão apresentados os resultados referentes aos 

mapeamentos de EBSD na condição de como recebido, tratamento térmico 

em condição de para equilíbrio e de equilibrio, para cada condição 

estudada. 

5.1.1 Aço Duplex UNS S32205 na condição de como recebido (STT) 
 

A  Figura 5.1 mostra os mapas de EBSD para o aço duplex UNS 

S32205,  onde a Figura 5.1A apresenta o mapa de Contraste de Banda; a 

Figura 5.1B apresenta o mapa de fases mostrando a morfologia típica de 

grãos alongados de austenita. Essa morfologia é devido ao processo de 

laminação que o aço foi submetido durante o seu processo de fabricação. 

Os grãos nas cores vermelha e azul representam as fases ferrita e 

austenita, respectivamente.  
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A Figura 5.1C apresenta o mapa de IPF (Inverse Pole Figure) e a 

Figura 5.1D apresenta o mapa de relação de orientação. A relação K-S é 

representada pela cor vermelha e a relação N-W pela cor azul. 

  

 

Figura 5.1 - Mapas de EBSD da amostra como recebida (STT) do aço duplex UNS 

S32205. A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul austenita e vermelho ferrita. C 

– Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de Orientação, vermelho K-S e azul N-W. 

 

5.1.2 Aço Superduplex UNS S32750 na Condição de Como Recebido 
(STT)  

 

Podemos observar na Figura 5.2A o mapa de band contrast; Figura 

5.2B apresenta a microestrutura em grãos alongados de austenita. A fases 
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ferrita e austenita estão representadas pelas cores vermelha e azul, 

respectivamente; a Figura 5.2C apresenta o mapa de orientação e a Figura 

5.2D apresenta o mapa de relação de orientação K-S e N-W sendo 

representadas pelas cores vermelha e azul, respectivamente. 

 

Figura 5.2 - Mapas de EBSD da amostra como recebida do aço super duplex UNS 

S32750.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul austenita e vermelho ferrita. 

C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de Orientação, vermelho K-S e azul N-W. 

 

5.1.3 Aço Hiperduplex UNS S33207 na Condição de Como Recebido 
(STT) 

 

A Figura 5.3A apresenta o mapa de band contrast; a Figura 5.3B 

apresenta o mapa de fases e a microestrutura consiste em grãos 
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alongados de austenita. A fases ferrita e austenita estão representadas 

pelas cores vermelha e azul, respectivamente. A Figura 5.3C apresenta o 

mapa de orientação dos grãos e a Figura 5.3D apresenta o mapa de 

relação de orientação K-S e N-W representadas pelas cores vermelha e 

azul, respectivamente. 

 

 

Figura 5.3 - Mapas de EBSD da amostra como recebida do aço hiper duplex UNS 

S33207.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul austenita e vermelho ferrita. 

C – Mapa de orientação dos grãos. D -   Mapa de Relação de Orientação, vermelho K-S 

e azul N-W. 
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Observa-se que todos os aços na condição de como recebidos 

apresentam a estrutura tipica de grãos alongados originados do processo 

de laminação.  

 

5.1.4  Mapeamento de EBSD na Condição de Tratamento Térmico de 
Paraequilibro correspondente à Simulação Térmica  

 

5.1.4.1 Aço Duplex UNS S32205 
 

Estas amostras foram submetidas a ciclos térmicos de 1,0, 3,0 e 1,5 

kJ/mm que equivalem a uma condição de transformação de fase em 

paraequilíbrio.  

Estas simulações envolveram duas condições de resfriamento até 

as temperaturas (250°C e 500°C) para os aportes térmicos de 1,0 

kJ/mm,1,5 kJ/mm e 3,0 kJ/mm.  

Para a condição de resfriamento até 250°C com aporte térmico de 

1,0 kJ/mm, a Figura 5.4A apresenta o mapa de Contraste de Banda.; a 

Figura 5.4B apresenta o mapa de fases mostrando a morfologia de 

austenita de Widmanstӓtten e austenita intragranular na matriz de ferrita; a 

Figura 5.4C apresenta o mapa de IPF (inverse Polo figure) e a Figura 5.4D 

apresenta o mapa de relação de orientação. A relação K-S é representada 

pela cor vermelha e a relação N-W pela cor azul. 
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Figura 5.4 - Mapas de EBSD da amostra do aço duplex UNS S32205 simulada com 

resfriamento até 250°C com aporte térmico de 1,0 kJ/mm.  A – Contraste de Banda. B – 

Mapa de fases, azul austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de 

Relação de Orientação, vermelho K-S e azul N-W. 

 

Para a condição de resfriamento até 250°C com aporte térmico de 

3,0 kJ/mm, a Figura 5.5A  apresenta o mapa de Contraste de Banda; a 

Figura 5.5B apresenta o mapa de fases, é possível observar uma morfologia 

lamelar na austenita; a Figura 5.5C apresenta o mapa de orientação, já a 

Figura 5.5D mostra o mapa de relações de orientação K-S e N-W, cor 

vermelha representa a relação K-S e a cor azul relação N-W. 
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Figura 5.5 - Mapas de EBSD da amostra do aço duplex UNS S32205 simulada até 250°C 

com aporte térmico de 3,0 kJ/mm.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul 

austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de Orientação, 

vermelho K-S e azul N-W. 

 

Para a condição de resfriamento até 500°C com aporte térmico de 

1,5kJ/mm, a Figura 5.6A apresenta o mapa de contraste de banda; Figura 

5.6B apresenta o mapa de fases em que e possível observar a morfologia 

da austenita de Widmanstätten e austenita intragranular; a Figura 5.6C 

apresenta o mapa de orientação e a Figura 5.6D apresenta o mapa de 
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relação de orientação K-S e N-W , representados pelas cores vermelha e 

azul, respectivamente. 

 

Figura 5.6 - Mapas de EBSD da amostra do aço duplex UNS S32205 simulada e 

resfriada até 500°C com aporte térmico de 1,5 kJ/mm.  A – Contraste de Banda. B – 

Mapa de fases, azul austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de 

Relação de Orientação, vermelho K-S e azul N-W. 

 

Para a condição com resfriamento até 500°C com aporte térmico de 

3,0 kJ/mm, a Figura 5.7A apresenta o mapa de band contrast; a Figura 5.7B 

apresenta o mapa de fases com a morfologia da austenita em lamelas; a 

Figura 5.7C apresenta o mapa de orientação e a Figura 5.7D apresenta o 
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mapa de relação de orientação K-S e N-W sendo representadas pelas 

cores vermelha e azul, respectivamente. 

 

Figura 5.7 - Mapas de EBSD da amostra do aço duplex UNS S32205 simulada até 

500°C com aporte térmico de 3,0 kJ/mm.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, 

azul austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de 

Orientação, vermelho K-S e azul N-W. 

 

5.1.4.2 Aço Superduplex UNS S32750 
 

Estas simulações envolveram os aportes de calor de 1,0 kJ/mm e 

3,0 kJ/mm. Para o aporte de 1,0 kJ/mm, a Figura 5.8A apresenta o mapa 

de band contrast; a Figura 5.8B apresenta o mapa de fases; a Figura 5.8C 

apresenta o mapa de orientação dos grãos e a Figura 5.8D apresenta o 
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mapa de relação de orientação K-S e N-W representados pela cor vermelha 

e azul, respectivamente. 

 

Figura 5.8 - Mapas de EBSD do aço super duplex UNS S32750 simuladas termicamente 

com aporte de 1,0kJ/mm.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul austenita e 

vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de Orientação, vermelho K-S e 

azul N-W. 

 

Para o aporte de 3,0 kJ/mm, a Figura 5.9A apresenta o mapa de 

band contrast; a Figura 5.9B apresenta o mapa de fases; a  Figura 5.9C 

apresenta o mapa de orientação dos grãos e a  Figura 5.9D apresenta o 

mapa de relação de orientação K-S e N-W representadas pela cores 

vermelha e azul, respectivamente. 
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Figura 5.9 - Mapas de EBSD do aço super duplex UNS S32750 simuladas termicamente 

com aporte de 3,0kJ/mm.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul austenita e 

vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de Orientação, vermelho K-S e 

azul N-W. 

 

Para as condições de simulação, condição de paraequilíbrio, 

observa- se que para o duplex UNS S32205, as figuras Figura 5.4B, 5.5B, 

5.6B e 5.7B apresentam microestruturas típicas de uma ZTA, com presença 

de austenita widmasntatten. No entanto o superduplex UNSS32750 

Figuras 5.8B e 5.9B mostram a presença de morfologia lamelar indicando 

que a simulação não atingiu a temperatura de ferritização.  
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5.1.5 Mapeamento de EBSD na Condição de Tratamento Térmico de 
Equilíbrio  

 

5.1.5.1 Superduplex UNS S32750 - Tratado Termicamente a 1100°C 
 

` A seguir, será apresentada análises das amostras que passaram 

pelo tratamento térmico a 1100°C nas condições de 72 horas e 700 horas. 

  Para a amostra  tratada termicamente a 1100°C por 72 horas, a 

Figura 5.10A apresenta o mapa de band contrast; a Figura 5.10B apresenta 

o mapa de fases com a morfologia lamelar dos grãos de austenita e a  

Figura 5.10C apresenta o mapa de orientação dos grãos. 
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Figura 5.10 - Mapas de EBSD do aço super duplex UNS S32750 tratado termicamente a 

1100°C por 72 horas.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul austenita e 

vermelho ferrita. C – Mapa de IPF 

 

 

Para a amostra tratada termicamente a 1100°C por 700 horas, a 

Figura 5.11A  apresenta o mapa de band contrast; Figura 5.11B apresenta 

o mapda de fases; Figura 5.11C apresenta o mapa de orientação dos grãos 

e a Figura 5.11D o mapa de relação de orientação K-S e N-W pelas cores 

vermelha e azul, respectivamente. 
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Figura 5.11 - Mapas de EBSD do aço super duplex UNS S32750 tratado termicamente a 

1100°C por 700 horas.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul austenita e 

vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de Orientação, vermelho K-S e 

azul N-W. 

 

5.1.5.2 Hiperduplex UNS S33207 - Tratado Termicamente a 1380°C 
 

As análises realizadas no aço na condição de tratado termicamente 

a 1380°C por 30 minutos. A Figura 5.12A apresenta o mapa de band 

contrast; a Figura 5.12B apresenta o mapa de fases, onde é possível 

observar as diferentes morfologias da austenita: austenita não dissolvida 

devido ao resfriamento rápido após tratamento térmico representada por 

grãos maiores e austenita intragranular. A Figura 5.12C apresenta o mapa 
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de orientação dos grãos e a Figura 5.12D o mapa de relação de orientação 

K-S e N-W representadas pelas cores vermelha e azul, respectivamente. 

 

 

Figura 5.12 - Mapas de EBSD do aço hiper duplex UNS S33207 tratado termicamente a 

1380°C por 30 minutos.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul austenita e 

vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de Orientação, vermelho K-S e 

azul N-W. 

 

As figuras 5.10B e 5.11B para o superduplex UNSS32750 mostram 

o efeito do tempo de exposição a 1100°C, como crescimento dos grãos 

austeniticos e ferriticos. A figura 5.12B para hiperduplex UNS S33207 
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apresenta, austenita não dissolvida devido ao resfriamento rápido após 

tratamento térmico assim como austenita intragranular. 

 

5.1.6 Determinação do PREN , Fração de Fases e Relação de Orientação  
 

Nesta seção serão descritas as composições de cada fase por 

condição de tratamento térmico, para cada aço estudado, assim como as 

equações utilizadas para o cálculo do PREN. A equação (2) foi utilizada 

para o cálculo do PREN da austenita, e a equação (3) foi utilizada para o 

cálculo do PREN da ferrita (58). 

PRENγ = [Cr]+3.3[Mo]+16 [N] (2) 

PRENα = [Cr]+3.3[Mo] (3) 

 

5.1.6.1 Duplex UNS S32205   
 

A Tabela 5.1 apresenta a composição química e o PREN. A Tabela 

5.2 apresenta as frações de fases e as relações de orientação observadas 

no aço UNS S32205 na condição como recebido. É possível observar que 

a fração entra as fases ferrita e austenita são aproximadamente iguais; o 

PREN da fase ferrita é maior que o da fase austenita e a relação de 

orientação predominante é K-S. 
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Tabela 5.1 - Composição química e PREN das fases em acordo com cada condição 

estudada para o duplex UNS S32205. 

 

 

Tabela 5.2 - Porcentagem de fases e relação de orientação em acordo com cada condição 

estudada para o duplex UNS S32205. 

 

 

 

Temperatura Fase Cr Mn Ni Mo N PREN α PREN у-16 

STT α 24,28 0,81 3,99 3,75 0,18 36,66 
 

у 21,78 1,02 6,11 2,53 0,18 
 

31,99 

250°C 1,0 kJ/mm α 22,99 0,94 4,81 3,47 0,18 34,44 
 

у 21,77 0,92 6,13 2,38 0,18 
 

31,58 

250°C 3,0 kJ/mm α 23,53 0,97 4,95 3,49 0,18 35,05 
 

у 23,10 0,91 5,68 2,83 0,18 
 

34,41 

500°C 1,5 kJ/mm α 22,80 0,89 4,91 3,32 0,18 33,76 
 

у 22,39 0,94 5,39 3,07 0,18 
 

34,46 

500°C 3,0 kJ/mm α 17,40 0,76 6,33 2,37 0,18 25,22 
 

у 15,06 0,52 7,77 1,61 0,18 
 

22,73 

Aço Condição 
Relação de Orientação 

(%) %Fases 

UNS 

S32205 

STT 

K-S N-W 

4,11 0,95 
α 48,55 ± 3,00 

γ 50,53± 3,00 

250°C - 1,0 

kJ/mm 
36,14 0,95 

α 68,55 ± 7,00 

γ 31,30 ± 7,00 

250°C - 3,0 

kJ/mm 
58,50 2,96 

α 63,30 ± 3,00 

γ 27,70 ± 0,25 

500°C - 1,5 

kJ/mm 
45,05 11,46 

α 67,85 ± 0,25 

γ 27,70 ± 0,25 

500°C - 3,0 

kJ/mm 
59,93 2,26 

α 62,40 ± 2,00 

γ 33,05 ± 2,00 
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5.1.6.2 Superduplex UNS S32750 
 

 

Tabela 5.3 - Composição química e PREN das fases em acordo com cada condição 

estudada para o duplex UNS S32750. 

 

 

Tabela 5.4 - Porcentagem de fases em acordo com cada condição estudada para 

o superduplex UNS S32750. 

 

 

Temperatura Fase Cr Mn Ni Mo N PREN α PREN у-16 

STT α 26,65 0,97 4,9 4,58 0,22 41,76 
 

у 23,64 1,10 7,44 2,92 0,22 
 

35,70 

1,0kJ/mm α 25,63 0,89 5,3 4,16 0,22 31,88 
 

у 23,33 1,16 7,40 2,59 0,22 
 

34,24 

3,0kJ/mm α 25,85 0,91 5,12 4,12 0,22 39,45 
 

у 23,77 1,02 7,17 2,71 0,22 
 

35,21 

1100°C / 72h α 27,17 0,72 4,28 4,83 0,22 43,11 
 

у 23,12 0,94 7,44 2,92 0,22 
 

35,34 

1100°C / 700h α 27,05 0,88 4,53 4,65 0,22 42,40 
 

у 23,13 1,02 7,53 2,84 0,22 
 

31,77 

Aço Condição Relação de Orientação (%) 
%Fases 

UNS S32750 

STT 

K-S N-W 

2,54 1,45 
α 48,97 ± 1,00 

γ 50,57 ± 1,00 

1,0 kJ/mm 2,48 1,45 
α 57,80± 2,9 

γ 42,30 ± 2,9 

3,0 kJ/mm 2,72 1,14 
α 56,50 ± 1,8 

γ 43,47 ± 1,8 

1100°C /72 h 3,22 0,98 
α 49,00 ± 0,4 

γ 51,00 ± 0,4 

1100°C /700 h 12,04 2,90 
α 45,00 ± 2,0 

γ 55,00 ± 2,0 
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5.1.6.3 Hiperduplex UNS S33207 
 

 

Tabela 5.5 – Composição química e PREN das fases em acordo com cada condição 

estudada para o duplex UNS S33207.  

 

 

 

Tabela 5.6 - Porcentagem de fases em acordo com cada condição estudada para o super 

duplex UNSS33207. 

 

 

 

 

Temperatura Fase Cr Mn Ni Mo N PREN α PREN у-16 

STT α 33,15 0,83 5,68 4,3 0,33 47,34 
 

у 32,31 0,85 8,29 2,81 0,33 
 

46,01 

1380°C 30 min α 31,65 0,79 6,72 3,54 0,33 43,33 
 

у 31,92 0,85 7,09 3,15 0,33 
 

46,75 

Aço Condição 
Relação de Orientação 

(%) %Fases 

UNS 

S33207 

STT 

K-S N-W 

8,02 2,88 

α 
48,25 ± 

0,15 

γ 
51,50 ± 

0,15 

1380°C / 30 

minutos 
23,40 3,74 

α 
64,04 ± 

7,00 

γ 
35,78 ± 

7,00 
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5.2 Análise EBSD da Localização do Pite após Ensaio de Corrosão 

 

Para a análise de EBSD, as amostras na condição pós ensaio de 

corrosão foi necessario estabelecer um procedimento especial, descrito o 

capítulo métodos durante o polimento de modo a evitar o desbaste total do 

pite.  

 

 

5.2.1 Aço Superduplex UNS S32750 

5.2.1.1 Amostra como recebida  
 

Na Figura 5.13A é apresentado o mapa de band contrast, a Figura 

5.13B apresenta o mapa de fases e nele mostrando que o pite nucleou na 

austenita e a Figura 5.13C mostrando o mapa de IPF. 
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Figura 5.13 - Mapas de EBSD da amostra como recebida do aço superduplex UNS 

S32750, após ensaio de corrosão. A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul 

austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. 

.  

 

5.2.1.2 Amostras Tratadas Termicamente a 1100°C por 72 horas e 700 
horas 

 

Para a amostra  tratada termicamente a 1100°C por 72 horas , a 

Figura 5.14A apresenta o mapa de band contrast, a Figura 5.14B apresenta 

o mapa de fases mostrando local onde o pite nucleou e a Figura 5.14C o 

mapa de IPF. 
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Figura 5.14 - Mapas de EBSD do aço super duplex UNS S32750 tratado termicamente a 

1100°C por 72 horas, após ensaio de corrosão.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de 

fases, azul austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. 

 

Para a amostra tratada termicamente a 1100°C por 700 horas, a 

Figura 5.15A apresenta o mapa de band contrast, a Figura 5.15B apresenta 

o mapa de fases mostrando o local onde o pite nucleou, a Figura 5.15C o 

mapa de IPF e a Figura 5.15D apresenta o mapa de relação de orientação 

K-S e N-W, representadas pelas cores vermelha e azul, respectivamente. 
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Figura 5.15 - Mapas de EBSD do aço super duplex UNS S32750 tratado termicamente a 

1100°C por 700 horas, após ensaio de corrosão.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de 

fases, azul austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de 

Orientação, vermelho K-S e azul N-W. 

 

 

5.2.2 Aço Hiperduplex UNS S33207 
 

5.2.2.1 Amostra como recebida 
 

A Figura 5.16A apresenta o mapa de band contrast , a Figura 5.16B 

apresenta o mapa de fases mostrando o local em que o pite nucleou, a 

Figura 5.16C apresenta o mapa de IPF e a Figura 5.16D apresenta o mapa 

de relação de orientação K-S e N-W representados pelas cores vermelha e 

azul, respectivamente. 
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Figura 5.16 - Mapas de EBSD da amostra como recebida do aço hiperduplex UNS 

S33207, após ensaio de corrosão. A – Contraste de Banda. B – Mapa de fases, azul 

austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de Orientação, 

vermelho K-S e azul N-W. 

 

5.2.2.2 Amostra Tratada Termicamente a 1380°C – 30 min 
 

A Figura 5.17A apresenta o mapa de band contrast , Figura 5.17B 

apresenta o mapa de fases mostrando o local onde o pite nucleou, a 

Figura 5.17C apresenta o mapa de IPF e a Figura 5.17D apresenta o 

mapa de relação de orientação K-S e N-W sendo representadas pelas 

cores vermelha e azul, respectivamente. 
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Figura 5.17 - Mapas de EBSD do aço hiperduplex UNS S33207 tratado termicamente a 

1380°C por 30 minutos, após ensaio de corrosão.  A – Contraste de Banda. B – Mapa de 

fases, azul austenita e vermelho ferrita. C – Mapa de IPF. D -   Mapa de Relação de 

Orientação, vermelho K-S e azul N-W. 
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6  DISCUSSÃO  
 

6.1 Composição Química 

 

Dentro da ampla gama existente de AIDs, nesta tese os graus 

avaliados, foram o duplex padrão UNS S32205, com 22,48% de Cr, o 

superduplex UNS S32750 com 25,6% Cr, e hiperduplex UNS S32707 com 

29,82 % Cr. 

A Tabela 6.1 apresenta de forma comparativa a composição química 

dos aços UNS S32205, UNS S32750 e UNS S33207 na condição como 

recebido em acordo com as especificações do fabricante e da norma ASTM 

A789/A789M-17a (52). 

A composição química determinada por espectroscopia de emissão ótica 

está em acordo com a norma ASTM A789/A789M-17ª, porém para os aços 

UNS S32750 e UNS S33207 o valor do teor de nitrogênio (N) diverge 

quando comparado com a norma, estando aparentemente fora de 

especificação. Comparados aos valores mínimos, determinado em norma, 

os aços UNS S32750 e UNS S33207 apresentam teor de N com uma 

diferença a mais de 8,33% para o aço UNS S32750 e 17,5% para o aço 

UNS S33207. Devido a técnica de obtenção dos resultados, estes serão 

usados como base comparativa de tendência já que os teores de N embora 

não estejam na faixa prevista pela norma, aumentam do UNS S32750 para 

UNS S33207.  

A função do nitrogênio nos aços inoxidáveis duplex é estabilizar a fase 

austenita, melhorando as propriedades mecânicas e de corrosão (28,34). 

Valores abaixo do especificado em norma, poderiam induzir a redução da 

resistência à corrosão, além de influenciar na formação da austenita. 

O teor de nitrogênio influencia no cálculo do valor do PREN como 

mostrado no item 3.4 da seção 3, mas de acordo com o apresentado na 

Tabela 6.2 a diferença obtida não afetou significativamente o PREN dos 

aços UNS S32750 e UNS S33207. Deste modo pode ser considerado que 
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os referidos aços estão dentro da especificação dos aços inoxidáveis 

duplex, no que se refere a sua classificação, o qual é um critério qualitativo.  

O processo de transformação de fase dos aços duplex é controlado 

por difusão e baixo teor de nitrogênio pode causar instabilidade na fase 

austenita. Sendo o nitrogênio um elemento intersticial este desempenha 

um papel importante na formação de fases intermetálicas durante os ciclos 

térmicos como por exemplo a fase sigma (σ) e a formação de nitretos, como 

apresentado no diagrama TTT Figura 3.1. 

 

Tabela 6.1 - Comparação da composição química dos aços inoxidáveis UNS S32205, 

UNS S32750 e UNS S33207 na condição como recebido com a norma ASTM A789/ 

A798M-17ª (52). 

 

 

 

Composição Química (%) 

Elemen
tos 

UNS 
S322

05 

ASTM 
A789/ 

A798M-17a 
UNS 

S32750 

ASTM 
A789/ 

A798M-17a 
UNS 

S33207 

ASTM 
A789/ 

A798M-17a 

UNS 
S32205 

UNS 
S32750 

UNS 
S33207 

C 0,025 0,030 0,026 0,030 0,021 0,030 

Mn 0,82 2,00 0,86 1,20 0,71 1,50 

Cr 22,48 22,0 - 23,0 25,60 24,0 - 26,0 29,82 29,0 - 33,0 

Ni 5,21 4,5 - 6,5 6,40 6,0 - 8,0 7,31 6,0 - 9,0 

Mo 3,25 3,0 - 3,5 3,54 3,0 - 5,0 3,45 3,0 - 5,0 

N 0,18 0,14 - 0,20 0,22 0,24 - 0,32 0,33 0,40 - 0,60 

Cu ... 
Não 

especificado ... 0,50 0,151 1,0 

P 0,027 0,030 ... 0,035 0,013 0,035 

Si 0,498 1,00 0,30 0,80 0,322 0,80 

S 
0,004

1 0,020 ... 0,020 0,0052 0,010 

W 0,043 
Não 

especificado ... 
Não 

especificado 0,046 
Não 

especificado 

V 0,083 
Não 

especificado ... 
Não 

especificado 0,059 
Não 

especificado 
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Tabela 6.2 - Valores do PREN nominal e calculado para cada aço estudado. 

PREN 
UNS 

S32205 S32750 S33207 

Faixa Teórica 35 - 40 40 - 45 > 45 

Valor Calculado 35,40 40,80 46,50 

 

Para os ciclos térmicos estudados, não foram observadas, com as 

técnicas utilizadas a ocorrência de precipitacão da fase intermetálica 

(sigma) rica em Cr, assim como os carbetos de cromo (Cr23C6). Esses 

carbetos podem se formar durante o aquecimento na faixa de temperatura 

de 550-750°C, no entanto em aços comerciais o C é mantido em teores 

menores que 0,03% em peso o que torna a possibilidade de ocorrência 

muito pequena. O teor de C para todos os aços estudados foi menor do que 

0,03% em peso (59), o que limita a ocorrência de fases prejudicais. Muito 

embora esta precipitação ocorra na faixa de temperatura 700–950°C 

(60,61) a fase sigma é preferencialmente nucleada no contorno da ferrita-

austenita e ferrita-ferrita. Para todos os ciclos térmicos utilizados foram 

realizados resfriamentos rápidos a partir da temperatura de ferritização, não 

favorecendo, portanto, a formação da fase sigma.  

De um modo geral a resistência a corrosão por pites em ambientes 

contendo cloro depende principalmente de seus teores de Cr, Mo e N. A 

resistência a corrosão foi definida pela equação do PREN.  No entanto, esta 

equação não considera os elementos Mn, S e P que possuem efeito 

deletério na resistencia ao pite. Entre os aços estudados sómente o 

Superduplex UNSS32750 não foi detectado a presença de P e S em sua 

composição. O Mn está em teor aproximadamente igual nos três aços. 

Como efeito do resfriamento, o particionamento de Cr e Mo na fase ferrítica 

e de Ni e N na fase austenítica pode afetar os valores PREN de ambas as 

fases (62). 
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6.1.2 Ciclos Térmicos na Condição de Paraequilibrio 

Na interface, a teoria do paraequilibrio estabelece que ocorre o mesmo 

teor de elementos de liga em ambas as fases, o mesmo potencial químico 

do carbono e da média ponderada de todos os elementos de liga e do Fe, 

definindo um equilíbrio local (63). 

O PREN individual para cada fase, em geral é obtido como descrito no 

item 5.1.6. No entanto, foi observado (58) que devido a diferença da 

natureza cristalográfica das fases, a solubilidade e difusividade dos 

elementos é diferente. Deste modo, neste trabalho o PREN foi calculado 

separadamente para cada fase conforme as equações (4) para a austenita, 

e (5) para a ferrita.  

PRENγ = [Cr]+3.3[Mo]+16 [N] (4) 

PRENα = [Cr]+3.3[Mo] (5) 

 

É importante destacar que embora a obtenção dos teores dos 

elementos de liga para cada fase tenha sido obtida por EDS, considerado 

um dado semiquantitativo, esta prática tem sido adotada na literatura (64-

73), muito embora existam questionamentos.  

Para todas as simulações térmicas realizadas, no aço duplex UNS 

S32205 onde a taxa de resfriamento é rápida, pode ser observada variação 

dos valores do PREN individual da ferrita e da austenita. Comparando a 

condição de como recebida (STT), Figura 6.1, é possível observar que a 

combinação do aporte de calor e têmpera a 250 e 500oC, dá origem a 

diferentes valores de PREN. A têmpera em temperaturas mais altas 

(500oC) e maior aporte (3kJ) levou a maior redução do PREN individual, 

comparativamente as outras condições estudadas. Isto ocorreu porque a 

taxa de resfriamento é menor para altos aportes e processos difusivos 

podem ocorrer, modificando o teor dos elementos presentes nas fases.  
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Figura 6.1 - Representação gráfica do comportamento do PREN para as diferentes 

condições de para equilíbrio no UNSS32205. 

 

Sugere-se que a iniciação dos pites seja uma consequência do PREN de 

cada fase. Pode-se observar, conforme as Tabelas 6.3 e 6.4 que, quando 

o ∆PREN (%) está em torno de 2%, a probabilidade de localização do pite 

é de ocorrer no contorno de fase ferrítica/austenítica. Resultados 

semelhantes foram obtidos utilizando este mesmo critério (74) para aços 

sem adição de N e com teor de Mo entre 0,3 a 1,5% em peso. O tratamento 

térmico foi a 1200oC por 2h seguido de resfriamento até 1040oC por 40min. 

Observa-se que utilizaram a equação de PREN para a austenita e os teores 

dos elementos presente nas fases foi obtido pela técnica de EDS.  
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Tabela 6.3 - PREN das fases α e γ para o aço duplex UNS S32205. 

 

No aço superduplex UNSS32750 (Figura 6.2), o efeito do ciclo 

térmico de para-equilibrio levou a valores de PREN similares e ligeiramente 

menores do que aquele obtido para a condição STT. Embora os valores 

sejam similares, estes correspondem a diferentes ciclos térmicos. O menor 

aporte de calor (1,0kJ/mm) sugere que o local preferencial de nucleação do 

pite seja na ferrita (Tabela 6.4).  

 

Tabela 6.4 - PREN das fases α e γ para o aço superduplex UNS S32750. 

UNS S32750 

Condição   PREN α PREN у-16 ∆PREN (%) Local de Nucleação do pite 

STT 41.76  35.70 16.9 у 

1,0kJ/mm 31.88  34.24 7.04 α 

3,0kJ/mm 39.45 35.21 12.04 у 

 

 

 

 

UNS S32205 

Condição   
PREN 

α 
PREN у-

16 
∆PREN 

(%) 
Local de Nucleação do 

pite 

STT 36,66   31,99 14,59 у 

250°C 1,0 
kJ/mm 

34,44   31,58 9,05 у 

250°C 3,0 
kJ/mm 

35,05   34,41 1,85 α / у 

500°C 1,5 
kJ/mm 

33,76   34,46 2,07 α / у 

500°C 3,0 
kJ/mm 

25,22   22,73 10,95 у 
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Figura 6.2 - Representação gráfica do comportamento do PREN para as diferentes 

condições no aço superduplex UNS S32750. 

 

Nesta tese, os ciclos aplicados que correspondem as simulações 

térmicas a partir de diferentes aportes, é o de paraequilibrio. Nesta 

condição o objetivo foi observar as transformações que ocorrem a partir da 

temperatura de ferritização para cada classe de aço, eliminando durante o 

resfriamento as possíveis transformações que pudessem porventura 

ocorrer. O resfriamento a partir da ferrita favorece a precipitação de CrN e 

Cr2N. No caso do aço duplex UNS S32205 os aportes de calor e os tempos 

de residência foram calculados entre 1200°C e 800°C (Δt12/8 (s)) e 800°C e 

500°C (∆t8/5 (s)) para os ciclos térmicos programados durante a simulação 

física na Gleeble (53). 

A Tabela 6.5Erro! Fonte de referência não encontrada. ilustra a 

importância destes ciclos os quais determinam as mudanças que levam a 
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ocorrência da formação do pite ou não. Um alto aporte de calor produz um 

gradiente menor do que um baixo aporte de calor, as taxas de resfriamento 

ifluenciam o tempo de permanência nas faixas de temperatura entre 

1200°C-500°C. Quando consideramos um mesmo aporte de calor, por 

exemplo 3,0 kJ/mm para o aço duplex UNS S32205, o tempo de 

permanência foi de Δt12/8 = 60,21s e ∆t8/5 = 170,5 s respectivamente, e o 

resfriamento foi interrompido por meio de têmpera a 250°C e a 500°C. Essa 

interrupção não se reflete na porcentagem de fases (Tabela 6.5) porém há 

uma diferença no valor do PREN entre fases (Tabela 6.3), indicando que a 

tempera a 500oC mudou composição entre fases e como consequência 

localização de ocorrência do pite, conforme indicado. É possivel observar 

que para um aumento do aporte de calor, considerando uma mesma 

temperatura de têmpera, o fator dominante para as transformações é o 

tempo de residência induzido pela taxa de resfriamento a qual por sua vez 

é dependente do aporte de calor.  

 

Tabela 6.5 - Correlação da porcentagem de fases com o tempo de residência. 

Aço Condição 
%Fases Diferença 

(%) 

Local 
de 

nucleç
ão  

do pite 

Tempo de 
Residênci

a  

∆t12/

8 (s) 
∆t8/5 

(s) 
α γ 

UNS 
S32205 

STT 
48,55 ± 

3,00 
50,53± 

3,00 
4,08 ± 
3,00 

у --- ---- 

250°C - 1,0 
kJ/mm 

68,55 ± 
7,00 

31,30 ± 
7,00 

119,0 ± 
7,00 

у 6,7 18,9 

250°C - 3,0 
kJ/mm 

63,30 ± 
3,00 

36,57 ± 
3,00 

73,1 ± 
3,00 

α / у 
60,2

1 
170,

5 

500°C - 1,5 
kJ/mm 

67,85± 
0,25 

27,70 ± 
0,25 

145 ± 
0,25 

α / у 15 42,6 

500°C - 3,0 
kJ/mm 

62,40 ± 
2,00 

33,05 ± 
2,00 

88,8 ± 
2,00 

у 
60,2

1 
170,

5 

UNS 
S32750 

STT 
48,97 ± 

1,00 
50,57 ± 

1,00 
3,27 
±1,00 

γ --- --- 

1,0 kJ/mm 
57,80± 

2,9 
42,30 ± 

2,9 
36,6±2,9 α 6,9 --- 

3,0 kJ/mm 
56,50 ± 

1,8 
43,47 ± 

1,8 
30,0 ± 1,8 γ 64 --- 
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Durante o resfriamento a austenita precipita nos contornos de grãos 

ferriticos devido a alta energia nesta região. É sugerido (75) que o aumento 

da razão entre (Cr/Ni) Eq leva a uma expansão da região ferrítica no 

diagrama pseudo binário tornando esta fase mais estável durante o 

resfriamento.  

Em se considerando o método da equivalencia é aceito que a 

contribuição individual de cada elemento é independente da presença de 

outros. Também é assumido que em um sistema complexo as 

transformações são determinadas pela soma ponderada das contribuições 

de todos os elementos de liga na matriz de Fe (76).  

No caso dos aços aqui estudados, a razão (Cr/Ni) Eq foi igual a 4.2 para o 

duplex UNS S32205 e e 3.89 para o superduplex UNS S32750. Portanto 

indicando que a expansão da fase ferrita é idêntica, considerando este 

parâmetro de equivalência para ambos os aços.  

Existe consenso que a iniciação dos pites pode ocorrer seja no entorno de 

precipitados seja na matriz ferrítica ou na austenita secundária. Isto está 

associado ao teor de Cr nesta fase, o qual pode ser menor (75) do que 

aquele da fase ferrita sugerindo que a corrosão se inicia ao longo do 

contorno α/γ, sendo a austenita secundária a fase de início da corrosão. 

Além disso a presença de Cr2N promove um empobrecimento de Cr em 

seu entorno que leva a formação de austenita secundária (77). 

  Nos aços aqui estudados, tanto para o duplex UNS S32205 (Figura 

6.3) como para o superduplex o UNS S32750 (Figura 6.4) ocorreu 

precipitação de CrN/ Cr2N durante o resfriamento.  
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Figura 6.3 - Região simulada equivalente a uma ZTA com aporte de calor de 1,0 kJ/mm e 

têmpera a 250°C no aço duplex UNS S32205.  Superfície atacada eletrolíticamente com 

solução de HNO3. (53) 

 

Figura 6.4 - Região simulada equivalente a ZTA aporte de calor de 1,0 kJ/mm aço 

inoxidável super duplex UNS S32750 com ataque Ataque Beraha Modificado II (54). 

 

As tabelas 6.3 e 6.4 mostram que há uma tendência referente a 

diferença de valores do PREN e a localização do pite. Quando a diferença 

entre o PREN de cada uma das fases é ~ 2% o pite ocorre na interface α/γ, 

indicando que estas fases possuem PREN similares e a ocorrência do pite 

não depende simplesmente da diferença de composição química. 
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O aço superduplex UNS S32750, não apresentou a mesma 

tendencia que o UNS S32205 quando em um regime de paraequilíbrio o 

qual simula a microestrura obtida para uma ZTA em soldagem. Para o aço 

superduplex, os resultados obtidos sugerem que a presença de pites, 

podem ocorrer tanto na fase austenita na condição de como recebido 

(STT), como na ferrita para um baixo aporte de calor (1,0 kJ/mm) e na 

austenita para um aporte de (3,0 kJ/mm).  

Considerando os valores da diferença percentual de fases e diferença 

percentual dos valores de PREN de cada fase, observa-se uma relação 

inversa. Tanto para o aço duplex UNS S32205 (Figura 6.5)quanto para o 

aço superduplex UNS S32750 (Figura 6.6) a tendência se resume em: 

quanto maior a diferença de porcentagem de fases menor a diferença em 

PREN.  

 

Figura 6.5 - Correlação entre a diferença dos valores de PREN de cada fase e diiferença 

de % de fases para o aço superduplex UNSS32205. 
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Figura 6.6 - Correlação entre a diferença dos valores de PREN de cada fase e diiferença 

de % de fases para o aço superduplex UNSS32750. 

 

O paraequiibrio se refere as condições na interface em movimento, 

redistribuindo os elementos em torno dela. (63) A transformação de fase da 

ferrita para austenita na ZTA é creditada a condição de paraequilibrio em 

aços duplex contendo N. Então, supondo que a transformacão é ativada 

pela difusão de N e que a composição da ferrita e austenita são as mesmas, 

em acordo com o conceito de paraequilíbrio, os estágios iniciais das 

transformações de fases, envolvem elementos de difusão rápida. Em 

estágios posteriores da reação, quando as condições de equilíbrio são 

envolvidas, a difusão de elementos substitucionais irá ocorrer com taxas de 

transformação mais baixas. Foi reportado (78) que para o aço superduplex 

UNSS 32750 o coeficiente de difusão do N foi reduzido em fator de 3 em 

relação ao duplex UNS S32205. Este mecanismo difusional pode explicar 

porque no caso do aço duplex UNS S32205 ocorre uma diferença em 

porcentagens de fase maior, maior crescimento devido a difusão do N 

(conforme mostrado na figura 6.5) e uma menor diferença do valor do 

PREN no caso do aço superduplex UNSS 32750. Embora ocorra difusão 
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de N (Figura 6.6) esta ocorre mais lentamente, retardando as 

transformações subsequentes que por sua vez são dependentes da taxa 

de resfriamento.  

 

6.1.2) Ciclos Térmicos na Condição de Equilibrio 

A partir da utilização da simulação termodinâmica computacional e dos 

diagramas de fase obtidos para o aço superduplex UNS S32750 (fig 5-2) e 

hiperduplex UNS S33207 (fig 5-3), foram determinadas as temperaturas de 

tratamento térmico. Essas temperaturas foram escolhidas, de modo que no 

resfriamento por têmpera em água fosse possível evitar a precipitação de 

fases deletérias.  

O aço superduplex UNS S32750 foi tratado termicamente a 1100°C, 

por 72 e 700h em atmosfera de Ar e submetido à tempera em água à 

temperatura ambiente (25°C). O efeito do tempo de tratamento se traduziu 

pelo aumento do tamanho dos grãos. Como esperado, ocorreu crescimento 

significativo dos grãos com o aumento do tempo de tratamento térmico 

(Figura 6.7).  Porém, não foram identificadas fases deletérias em fração 

volumétrica detectável, indicando apenas a presença das fases ferrita e 

austenita.  

  

72 h a 1100°C 700h a 1100°C 

Figura 6.7 - Aço superduplex UNS S32750, após tratamento térmico de 72 e 700 horas. 

Aumento de 200X. Ataque por solução NaOH 40% (79). 
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O aço hiperduplex UNS S33207, tratado a 1380°C por 30 minutos 

em atmosfera de Ar e temperado em água a temperatura ambiente 

apresentou a presença de nitretos Figura 6.8. 

 

Figura 6.8 - Aço Hiperduplex S33207, após tratamento termico a 1380°C por 30 min, 

seguido de tempera em água, apresentando presença de nitretos. Ataque eletroquímico 

com HNO3 (55). 

 

O aço superduplex UNS S32750, mostrou que mesmo quando 

submetido a um tratamento térmico de 720h a 1100°C não apresentou uma 

variação significativa no PREN da Ferrita e apenas uma pequena redução 

no PREN da austenita (Figura 6.9). Em acordo com estes dados (Tabela 

6.6) a austenita possui a maior probablidade de ocorrência de pites. 

 

CrN/ Cr2N 

DBD
PUC-Rio - Certificação Digital Nº 1721439/CA



Discussão   115 
 

 

Figura 6.9 - Correlação dos valores do PREN para as diferentes condições estudadas no 

aço superduplex UNS S32750. 

 

 

Tabela 6.6 - Correlação dos valores de PREN, diferença percentual e o local de 

nucleação do pite. 

UNS S32750 

Condição 

PREN 

Diferença(%) 
Local de nucleação do 

pite 
α γ 

STT 41,76 35,7 16,9 γ 

1100°C - 72h 42,64 35,03 21,72 γ 

1100°C - 700h 42,08 32,90 27,90 γ 

 

No caso do aço hiperduplex UNS S33207, ocorre uma pequena 

redução do PREN da ferrita (Figura 6.10), após tratamento térmico a 
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1380oC por 30min e resfriamento em água e a probabilidade de localização 

de ocorrência do pite mudou do contorno austenita /ferrita para a ferrita.  

É considerado (80) que devido as diferentes solubilidades e difusibilidade 

de elementos de liga na austenita e ferrita se justifica a utilização de 

diferentes equações de PREN para cada uma das fases.  

 

Figura 6.10 - Correlação dos valores do PREN para as diferentes condições estudadas 

no aço hiperduplex UNS S33207, considerando a equação do PREN para a austenita e 

do PREN para a ferrita. 
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Tabela 6.7 - Correlação dos valores de PREN, diferença percentual e o local de 

nucleação do pite. 

UNS S33207 

Condição 

PREN Diferença 

(%) 

Local de nucleação 

do pite 
α γ 

STT 47,34 46,01 2,89 α/γ 

1380°C - 30 min 43,43 46,05 6,03 α 

 

Como exemplificação é interessante observar que a estimativa do 

PREN das fases (Figura 6.11)quando realizada utilizando apenas a mesma 

equação de PRENγ para as duas fases tende a superestimar o valor do 

PREN da ferrita, (Tabela 6.8). Nessa avaliação a previsão do local de 

ocorrência do pite após o tratamento térmico muda da ferrita para o 

contorno de fases.  

A avaliação da resistência à corrosão por pite determinada pelos valores 

do PREN de cada fase possui uma relação com o tempo e a temperatura 

de tratamento térmico. Foi reportado (81) que em aços super duplex 

comerciais (UNS S32750) o aumento da temperatura de tratamento térmico 

entre 1030 –1200oC encontra um ponto de melhor resistência a corrosão 

por pites em 1080oC. Sugere-se que estas correlações entre tempo e 

temperatura estejam relacionadas com a difusão de elementos de liga 

como Cr e Mo na ferrita e Ni e Mn na austenita que irão contribuir para os 

valores de PREN obtidos. Deste modo, se torna importante considerar o 

PREN específico de cada fase.  
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Figura 6.11 - Representação gráfica do perfil de comportamento do PREN para as 

diferentes condições no aço hiperduplex UNS S33207, considerando somente a equação 

do PREN para a austenita. 

 

Tabela 6.8 - Correlação dos valores de PREN de ambas as fases calculados como 

PRENγ, diferença percentual e o local de nucleação do pite. 

UNS S33207 

Condição 

PREN Diferença 

(%) 

Local de nucleação do 

pite 
α γ 

STT 52,0 46,30 12,31 γ 

1380°C - 30 min 49,0 47,0 4,3 α/γ 

 

As taxas de difusão para elementos intersticiais na ferrita são 

inversamente proporcionais a solubilidade em uma ordem de 100 vezes. 

Esses elementos intersticiais possuem taxas de difusão na ferrita 
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aproximadamente 100 vezes maiores e solubilidades 100 vezes menores 

do que aquelas encontradas na austenita. 

Portanto, o crescimento das fases é função da solubilidade dos elementos 

e as taxas de resfriamento aplicadas. As solubilidades de elementos 

intersticiais como carbono e nitrogênio em aços duplex são limitadas e 

tornam-se mais baixas com a redução da temperatura. Tratamentos longos 

tendem a favorecer a formação de fases dependentes de mecanismos 

difusionais.  

Enquanto a austenita permite uma maior concentração de C e N em função 

de possuir 1 sítio tetraédrico e 2 sítios octaédricos, a solubilidade na ferrita 

é menor por possuir apenas 1 sítio tetraédrico e 1 sítio octaédrico. Isto 

favorece a formação de nitretos, como observado na Figura 6.8 , assim 

como no contorno α/γ (82). Este tipo de precipitação favorece a redução da 

resistência a corrosão (83). 

No entanto, fatores cristalográficos (natureza cristalina da fase) e 

termodinâmicos (ciclos térmicos) são determinantes e podem exercer 

sinergia entre si colaborando para uma transformação específica. O 

carbono se dissolve intersticialmente tanto na ferrita quanto na austenita, e 

a solubilidade diminui com a redução da temperatura. Comparativamente 

ao C o átomo de N possui um diâmetro menor o que permite uma maior 

solubilidade tanto na austenita quanto na ferrita. Em aços duplex o aumento 

do teor de Cr aumenta a solubilidade do N, reforçando simultâneamente 

tendência para a formação de nitreto de cromo reduzindo a a resistência a 

corrosão (83, 84) .  

  O contorno de fase é o limite entre a ferrita rica em cromo e a 

austenita rica em carbono sendo, portanto, sítios de alta energia ideais para 

a precipitação de carbonetos. No entanto, é sugerido que contornos de fase 

coerentes altamente ordenados e livres de defeitos que possuem uma 

orientação Kurdjumov-Sachs (KS) não favorecem a precipitação de 

carbonetos, porém estes podem ocorrer em discordâncias no interior do 

grão. (83) . 
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Avaliação de superduplex comercial (UNS S32750) tratado termicamente 

na faixa de 1030-1200oC, observou que as curvas PREN de ferrita e 

austenita se interceptam em 1080oC exibindo a melhor resistência à 

corrosão por pites (81). Assim, a alteração na fração de fase provoca a 

alteração da resistência à corrosão por pite de cada fase individualmente, 

determinada pelo enriquecimento e/ou diluição dos elementos de liga 

estabilizadores (86).  Evidências experimentais (85, 86, 87) suportam que 

a maior resistência à corrosão por pites foi obtida para menor diferença nos 

valores PREN entre γ e α.  

Comparando os aços estudados neste trabalho e tratados 

termicamente através das Figura 6.12 e Figura 6.13 em um ciclo térmico 

em equilíbrio, se observa que quando ocorre a menor diferença nos valores 

PREN entre γ e α, a localização do pite é sugerida ocorrer no contorno de 

fase, conforme mostrado na Tabela 6.9.  

No caso do aço superduplex UNSS32750 o aumento do número de 

horas a 1100oC não foi suficiente para reduzir a diferença de PREN a 

valores em torno de ~2%. 

 

Figura 6.12 - Correlação entre a diferença dos valores de PREN de cada fase e diiferença 

de % de fases para o aço superduplex UNS S32750. 
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Figura 6.13 - Correlação entre a diferença dos valores de PREN de cada fase e 

diferença de % de fases para o aço hiperduplex UNS S33207. 
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Tabela 6.9 - Correlação entre os valores de PREN e a % de fases com local de 

nucleação do pite. 

 

Estudos específicos (71) em aços superduplex UNS S32750, 

tratados a 1100oC por 35 min mostraram que a resistência à corrosão por 

pites no UNS S32750 se deve à combinação do valor de PREN, fração de 

fase e fração de área de contorno de grão. Enquanto em outro trabalho (87) 

para a mesma classe de aço UNS S32750 tratado entre 1050-1260oC por 

1hora seguido por têmpera em água, a resistência a corrosão por pite 

estava intimamente relacionada com a corrosão galvânica considerando as 

porcentagens de fase em detrimento dos valores de PREN. Considerando 

que a maior resistência a pites ocorre para a faixa de 42-67 vol% de fase 

α, onde a fase α está enriquecida em Cr e Mo e a fase γ em Ni, Mn e N.  

Aço Condição 

%Fases Diferenç

a (%) 

Local 

de 

nucleaç

ão do 

pite 

Tempo 

de 

Residên

cia 

∆t12/8 

(s) 
α γ 

UNS 

S32750 

STT 
48,97 ± 

1,00 

50,57 ± 

1,00 

3,27 

±1,00 
γ --- 

1100°C - 

72h 

49,00 ± 

0,4 

51,00 ± 

0,4 

4,08 

±0,4 
γ 4,94 

1100°C - 

700h 

45,00 ± 

2,00 

55,00 ± 

2,00 

22,2 ± 

2,00 
γ 4,94 

UNS 

S33207 

STT 
48,25 ± 

0,15 

51,50 ± 

2,88 

6,73±0,1

5 
α --- 

1380°C - 30 

min 

64,04 ± 

7,00 

35,78 ± 

7,00 

79,0±7,0

0 
α/γ --- 
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Embora os aços acima referidos (71,87), possuam composições 

químicas muito similares, os tempos de tratamento térmico são diferentes 

sendo muito mais curtos do que aqueles utilizados nesta tese. É de 

conhecimento geral, que pequenas diferenças em teores de elementos de 

liga irão interferir na atividade destes elementos matriz. Estas interações 

resultam em diferentes reações de precipitação. São estas características 

inerentes a natureza do processo, que permitem apenas uma comparação 

de tendências possíveis. 

No caso do aço hiperduplex UNSS33207, o qual possui alto teor de 

elementos de liga comparativamente ao superduplex UNS S32750, se 

observa que o tratamento térmico a 1380°C por 30 min promove uma 

diferença de PREN ligeiramente acima de 2%, e a localização do pite fica 

no limite entre se considerar entre uma das fases e o contorno das fases. 

Optou-se por considerar a probabilidade de ocorrência de pites na ferrita. 

 

6.2 Correlação entre as Relações de Orientação K-S e N-W com os 

Efeitos do Tratamento Térmico, Simulações e pós ensaio de 

Corrosão 

 

6.2.1 Correlação das Relações de Orientação K-S e N-W em Condições 
de Paraequilíbrio 

 

A corrosão por pite pode ser tratada com a teoria estocástica, essa 

abordagem se justifica devido à falta de homogeneidade dos componentes, 

temperatura de tratamento térmico, estado da superfície metálica, 

temperatura, pH e ambiente corrosivo (88). 

Devido a esta natureza estocástica e probabilística que requer conceitos 

interdisciplinares que incorporam ciência de superfície, metalurgia, ciência 

dos materiais, hidrodinâmica e química, a previsão da possibilidade da 

ocorrência do processo de corrosão por pites é por muitas vezes incerto, 

havendo apenas uma indicação de tal probabilidade ocorrer (89). 
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Estudos recentes (90, 89), sugerem que processos que ocorrem em 

nanoescala em sítios heterogêneos de uma determinada liga metálica, 

seriam a razão da ocorrência do desvio entre os modelos preditivos e as 

taxas de corrosão observadas em serviço.  

De acordo com a descrição das relações entre corrosão por pite e 

orientação cristalográfica do substrato metálico (91), estas podem ser 

divididas em duas categorias. Sendo uma delas a que considera a 

nucleação (relações entre a susceptibilidade ao pite e orientação 

cristalográfica) e outra que considera a propagação (relações entre a 

morfologia do poço e orientação cristalográfica). 

Para monocristais CCC de Fe em água destilada, foi demonstrado 

que a densidade de pite decresceu na seguinte ordem {110} > {100} > {111}, 

sendo esta relação preservada para policristais. Enquanto, para 

monocristais CFC de Ni seguiam a ordem decrescente {001} > {011} > 

{111}.  

A compreensão dos mecanismos pelos quais a corrosão se inicia e 

progride nesses tipos de interfaces em aço serão fundamentais para reduzir 

as perdas relacionadas à corrosão. 

As características das interfaces em aços inoxidáveia duplex 

controlam uma ampla gama de propriedades, entre elas a precipitação 

associada a transformação de fases. 

Para um duplex UNS S32205, (92), submetido a dois tratamentos 

térmicos, sendo: (i) aquecimento a 1370°C por 40 minutos seguido de 

têmpera e (ii) resfriado lentamente no forno de 1370°C a 970 °C durante 

um período de 48 horas a uma taxa média 0,002°C/s, foi observado para o 

primeiro tratamento que a ferrita exibiu qualitativamente uma textura 

cristalográfica semelhante àquela da condição de como recebida, com a 

orientação (001) paralela a direção normal de laminação. Para o segundo 

tratamento, o qual apresentou austenita equiaxial, também se observou 

uma textura muito semelhante a condição inicial.  

DBD
PUC-Rio - Certificação Digital Nº 1721439/CA



Discussão   125 
 

Um dos objetivos desta tese é tentar determinar se existe uma correlação 

entre os tratamentos térmicos aplicados a uma determinada relação de 

orientação (RO). Considerando a condição de paraequilíbrio para o aço 

UNSS 32205 (Figura 6.14) utilizada nesta tese, se observa o aumento da 

RO K-S em todas as condições estudadas. 

Foi observado (93) que a austenita de Widmanstätten, comumente nucleia 

no contorno de grão alotriomórfico da austenita com a ferrita, apresentando 

uma relação de orientação (RO) próxima a Kurdjumov–Sachs (K-S) ou 

Nishiyama–Wassermann (N-W). Essas RO têm sido consideradas também 

para austenita intragranular obtida após resfriamento rápido. 

 

 

Figura 6.14 - Correlação entre as frações de fase e as RO KS e NW para o aço 

UNSS32205 tratado em condição de para equilíbrio. 
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As microestruturas obtidas na condição de paraequilíbrio estão 

associadas as taxas de resfriamento correspondentes ao aporte de calor. 

As transformações de fase relevantes ocorrem para o tempo que o aço fica 

exposto entre 1200oC e 800oC (∆t12-8). Comparando os tempos de 

residência ∆t12-8 para as condições estudadas (Figura 6.15) não se observa 

uma relação direta com a porcentagem de RO KS. Por outro lado, o tempo 

de residência (∆t12-8) está relacionado com o aporte empregado, e é 

inversamente proporcional a taxa de resfriamento (94). Isto é, quanto maior 

o aporte térmico menor será a taxa de resfriamento. Embora a RO K-S 

aumente com o aumento do aporte de calor, a RO não segue a mesma 

tendência do tempo de residência. Durante a simulação o aço atingiu a 

temperatura de pico de 1350°C por 2 segundos (53) influenciando a 

nucleação das fases durante o resfriamento. 

Trabalhos similares em aço UNSS32205 (92), consideram que a 

semelhança das relações de orientação pode se dar devido a solubilização 

incompleta da austenita, mantendo a orientação durante o resfriamento, ou 

devido ao efeito memória quando a austenita transformada em ferrita 

mantém a relação de orientação cristalográfica particular durante o 

reaquecimento. 

Também foi observado (92), que entre as diferentes interfaces do aço 

inoxidável duplex tratado termicamente, a maior fração/população de 

interface pertence às interfaces ferrita/austenita (ou seja, ~71,8%). Estas 

interfaces são formadas principalmente através da transformação de ferrita 

em austenita durante ao resfriamento a partir de 1370°C. Estas tendências 

são similares as encontradas nesta tese.  

Durante a transformação reversa da estrutura a partir da ferrita, a 

mesma cristalografia da austenita seria preferida durante o resfriamento, 

resultando em uma textura geral semelhante a inicial. Desta forma, pode-

se considerar a taxa de resfriamento como o fator que diferenciou as 

transformações difusionais, promovendo o enriquecimento e/ou 

particionamento dos elementos na microestrura final.  
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Figura 6.15 - Correlação entre as taxas de resfriamento e as RO KS e NW para o aço 

UNSS32205 tratado em condição de para equilíbrio. 

 

Em altas temperaturas a diferença entre as barreiras de energia para 

a nucleação da austenita com RO KS/NW, ou outra interface de orientação, 

não é tão grande quanto a baixa temperatura, e ambos os processos são 

competitivos. Enquanto ambos os processos estão ocorrendo, nem todas 

as interfaces ferrita-austenita poderão atender totalmente aos requisitos da 

orientação KS/NW. 

Os dois fatores mais importantes que controlam a transformação de fase 

são energias interfaciais e de deformação que acompanham a 

transformação (95) 

Durante à transformação de ferrita em austenita a RO entre os 

núcleos de ferrita e austenita original dependem fortemente do tipo de 

contorno de grão austenita-austenita, com limites de baixa energia, 

promovendo RO racionais. A relação de orientação em aços inoxidáveis 

duplex, é preferencialmente KS sobre a NW em função da distribuição de 

planos de interface (92). 
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A relação de orientação KS é considerada estar relacionada a criação de 

uma interface ferrita/austenita coerente e de baixa energia em aços 

inoxidáveis duplex (96, 97, 98). 

Para o aço superduplex UNSS3270, não ocorreu a mesma 

tendência como mostrado na Figura 6.16 e na Figura 6.17, demonstrando 

estabilidade termodinâmica para as simulações aplicadas com temperatura 

de pico de 1250 °C, sendo o tempo de permanência na temperatura de pico 

de 2 segundos, e então resfriados ao ar, para os aportes de calor de 1,0 e 

3,0 KJ/mm (54). Desta forma, existe a possibilidade da simulação não ter 

atingido a temperatura de ferritização, sem alteração significativa com 

relação a modificação microestrutural.  

 

 

Figura 6.16 - Correlação entre as frações de fase e as RO K-S e N-W para o aço UNS 

S32750 tratado em condição de para equilíbrio. 
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Figura 6.17 - Correlação entre as taxas de resfriamento e as RO K-S e N-W para o aço 

UNSS32750 tratado em condição de para equilíbrio.  

 

6.2.2 Correlação das Relações de Orientação K-S e N-W em Condições 
de Equilíbrio 

 

Para a condição de equilíbrio, o aço superduplex apresenta um 

aumento da fração de fase austenita e da RO KS após 700h a 1100 °C, 

(Figura 6.18) sugerindo que a austenita neste caso seguiu a RO KS 

nucleando a partir da ferrita no estágio inicial de transformação para 

minimizar a energia de ativação da nucleação (99). A austenita nucleada 

nos contornos de grão ferrita/ferrita mantém a orientação durante o estágio 

de crescimento. Deste modo, a orientação é determinada pela nucleação e 

permanece inalterada enquanto a austenita cresce a partir do grão de 

ferrita. No caso do aço hiperduplex, o tratamento térmico a 1380 °C por 

30min favoreceu ao crescimento da fase ferrita e da RO K-S, Figura 6.19. 

Nos aços inoxidáveis hiperduplex devido ao alto teor de elementos de liga 

a cinética de precipitação tende a ser mais rápida (100). 
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Neste trabalho, a temperatura de tratamento térmico a 1380oC teve 

o objetivo de ferritizar a microestrutura, e o resfriamento em água, o objetivo 

de impedir a precipitação de fases deletérias. De um modo geral, para esta 

classe e aço o Cr2N se precipita na ferrita ou no contorno γ/α na faixa de 

temperatura de 600-1000oC. Apesar da têmpera em água, houve 

precipitação de Cr2N, como mostrado na Figura 6.8. 

O plano interfásico pode mudar localmente durante o crescimento 

da fase, uma vez que depende da partição difusional dos elementos de liga. 

Portanto, os planos da interface podem se tornar irracionais e desviar dos 

planos cristalográficos ideais (111) γ// (110) α. (99). 

 

 

Figura 6.18 - Correlação entre as frações de fase e as RO K-S e N-W para o aço 

UNSS32750 tratado em condição de equilíbrio. 
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Figura 6.19 - Correlação entre as frações de fase e as RO K-S e N-W para o aço 

hiperduplex UNS S33207 tratado em condição de equilíbrio. 

 

6.3 Análise Microestrutural por EBSD Pós Ensaio der Corrosão do 

UNS S32750 e UNS S33207 

 

A susceptibilidade a formação de pite foi testada apenas para os aços 

UNS S32750 e UNS S33207 por meio do ensaio de corrosão segundo a 

norma ASTM G48-A. Após o teste de corrosão buscou-se identificar se 

haveria uma correlação entre a orientação dominante e o local de 

ocorrência dos pites. Para todas as condições estudadas, tanto em para-

equilíbrio como em equilíbrio, a orientação dominante foi KS, Tabela 6.10, 

não havendo, portanto, uma influência clara da RO.  

A austenita nucleada nos contornos de grão ferrita/ferrita mantém a 

orientação durante o estágio de crescimento à semelhança das relações 

de orientação. A incidência desta orientação pode se dar devido a 
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solubilização incompleta da austenita, mantendo a orientação durante o 

resfriamento, conforme comentado no item 6.2.1.  

No caso da condição em para-equilíbrio, estes resultados estão 

relacionados aos dois parâmetros de simulação que são o aporte de calor 

e temperatura de pico, os quais dependendo da combinação obtida podem 

modificar a distribuição do teor de elementos presente na ferrita e austenita.  

Em acordo com o PREN das fases, no superduplex UNS S32750 para a 

maior parte das condições estudadas, a previsão é de que o pite ocorreria 

na fase austenita, uma vez que ferritização não foi completa como indicado 

pelas porcentagens de fases e PREN (Tabela 6.4) pouco alterados e 

discutidos nos itens anteriores. A única excessão se deu para a condição 

de simulação a 1,0 kJ/mm, que sugere a ocorrência na ferrita.  
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Tabela 6.10 - Correlação entre local de nucleação e RO dominante. 

 

No caso do duplex US S32205, para a os aportes de calor de 1,0 e 

3,0 kJ/mm, o local de previsto pelos valores de PREN sugerem a ocorrência 

do pite no contorno γ/α. 

A Figura 6.20, Figura 6.21 e Figura 6.22 mostra que para o 

superduplex UNS S32750, apresenta o pite nucleado na fase austenita na 

condição como recebido STT (Figura 6.20). 

 

Aço Condição 
Local de 

nucleação do pite 

 

RO 

Dominante  

UNS S32205 

STT γ KS  

250°C - 1,0 kJ/mm γ KS  

250°C - 3,0 kJ/mm α/γ KS  

500°C - 1,5 kJ/mm α/γ  KS  

500°C - 3,0 kJ/mm γ KS   

UNS S32750 

STT γ KS  

1,0 kJ/mm α KS  

3,0 kJ/mm γ KS  

UNS S32750 

STT γ KS 

1100°C - 72h γ KS  

1100°C - 700h γ KS  

UNS S33207 

STT α KS 

1380°C - 30 min α/γ KS  
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(a) 

 

(b) 

 

Figura 6.20 - Aço superdulex UNS S32750 na condição de como recebido (STT) , onde  

(a) Mapa de fases e (b)Mapa de IPF (Figura de Polo Inversa). 
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(a) 

 

(b) 

 

Figura 6.21 - Análise microestrutural por EBSD do aço superduplex UNS S32750 na 

condição tratado termicamente a 1100°C por 72h. (a) Mapa de fases e (b) mapa de IPF 

(Figura de Polo Inversa). 

-  

A 1100 °C por 72h, é possível observar na Figura 6.21 que o pite 

nucleou na austenita, mas se estendeu na ferrita. Conforme observado na 

tabela do PREN entre as fases, o PREN da austenita se apresentou menor. 

Ocorrendo o mesmo para a 1100 °C por 700 h (Figura 6.22). 

No caso do aço hiperduplex UNSS 32750, este também seguiu a 

previsão do PREN, onde para a condição STT o pite nucleia na interface 

austenita/ferrita (Figura 6.23) e na condição de tratado termicamente a 
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1380 °C por 30 min ocorre na interface γ/α, onde austenita está nucleada 

na ferrita e provavelmente a partir de uma partícula Cr2N.  

 

 

(a) 

 

(b) 

 

Figura 6.22 - Aço superdulex UNSS32750 na condição de tratado termicamente a 1100°C 

por 700 h (a) mapa de fases e (b) mapa de IPF (Figura de Polo Inversa). 
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(a) 

 

(b) 

Figura 6.23 - Aço hiperdulex UNSS33207na condição de como recebido STT. 
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(a) 

 

(b) 

Figura 6.24 - Aço hiperdulex UNSS33207 na condição de tratado termicamente a 1380C 

por 30 min. 
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7 CONCLUSÃO  
 

1. Os aços inoxidáveis comerciais duplex padrão UNS S32205, 

com 22,48% de Cr, o superduplex UNS S32750 com 25,6% Cr, 

e o hiperduplex UNS S32707 com 29,82 % Cr, apresentaram 

divergência quanto ao teor de N, provavelmente devido a 

técnica de determinação da composição química. No entanto, 

nas avaliações do valor do PREN, a qual possui natureza 

qualitativa não há divergência quanto a classificação dos 

mesmos.  

 

2. Para os ciclos térmicos na condição de paraequilíbrio foi 

possível observar para o aço duplex padrão UNS S32205, que 

a combinação do aporte de calor e têmpera a 250 e 500oC, dá 

origem a diferentes valores de PREN das fases. A têmpera em 

temperaturas mais altas (500oC) e maior aporte (3,0kJ/mm) 

levou a maior redução do PREN individual, comparativamente 

as outras condições estudadas. Isto ocorreu porque a taxa de 

resfriamento é menor para altos aportes e processos difusivos 

podem ocorrer, modificando o teor dos elementos presentes 

nas fases. 

 

3. No aço superduplex UNS S32750, o efeito do ciclo térmico de 

paraequilibrio levou a valores de PREN das fases similares e 

ligeiramente menores do que aquele obtido para a condição 

STT. Embora os valores sejam similares, estes correspondem 

a diferentes ciclos térmicos. O menor aporte de calor 

(1,0kJ/mm) sugere que o local preferencial de nucleação do pite 

seja na ferrita. 

 

4. Considerando os valores da diferença percentual de fases e 

diferença percentual dos valores de PREN de cada fase, 

observa-se uma relação inversa. Tanto para o aço duplex UNS 
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S32205 quanto para o aço superduplex UNS S32750. A 

tendência se resume em: quanto maior a diferença de 

porcentagem de fases menor a diferença em PREN.  

 

5. Em um ciclo térmico em equilíbrio, se observa que quando 

ocorre a menor diferença nos valores PREN entre γ e α, a 

localização do pite é sugerida ocorrer no contorno de fase. 

Tanto no caso do aço superduplex UNS S32750, como no caso 

do aço hiperduplex UNS S33207, o tratamento térmico aplicado 

não promove uma diferença de PREN em torno de ~2%.  

 

6. As microestruturas obtidas na condição de paraequilíbrio estão 

associadas as taxas de resfriamento correspondentes ao aporte 

de calor, mas não se observa uma relação direta com a 

porcentagem de RO K-S. Porém, a RO K-S aumenta com o 

aumento do aporte de calor para o duplex UNS S32205. No 

caso do superduplex UNS S32750, não ocorreu variação da 

porcentagem de RO K-S demonstrando estabilidade 

termodinâmica para as simulações aplicadas.  

 

7. Para todos os ciclos térmicos aplicados, independente da 

natureza de equilíbrio ou paraequilíbrio, a RO predominante foi 

K-S em todas as classes de aço estudadas, duplex UNS 

S32205, o superduplex UNS S32750 e hiperduplex UNS 

S32707. 

 

8. Para os aços duplex UNS S32205, o superduplex UNS S32750 

e hiperduplex UNS S32707, e condições de ciclos térmicos 

aplicados, não foi encontrada uma relação entre a RO presente 

e a localização do pite na microestrutura, sendo neste caso, o 

PREN uma avaliação qualitativa indicativa do local de 

nucleação do pite.  
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