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O aco 2,25Cr-1Mo é amplamente empregado pela industria petroquimica nos rea-
tores de hidrotratamento e hidrocraqueamento, e é um dos candidatos a ser usado na
construcao de pelo menos 50 unidades deste tipo no Brasil durante os proximos anos.
Pelo efeito da prolongada exposicao a alta temperatura e hidrogénio durante servico
o aco sofre envelhecimento. Embora deste fenomeno tiver sido estudado ha mais
de 40 anos, a sequéncia da precipitacao e a influéncia do hidrogénio na degradacgao
microestrutural ainda sao temas de debate. O objetivo deste trabalho foi estudar
o envelhecimento do ago 2,25Cr-1Mo bainitico analisando o efeito da presenca do
hidrogeénio e a forma que as mudancas microestruturais afetam o aprisionamento do
hidrogénio. Foram caracterizadas por MO, MEV, MET e DRX-sincrotron as mi-
croestruturas do ago 2,25Cr-1Mo tanto na condi¢ao normalizada e revenida quanto
na envelhecida a 600 °C por 500 h, 1.000 h e 2.000 h sob atmosferas inerte e de hi-
drogénio. A interacao das microestruturas com o hidrogénio foi estudada mediante
permeacao eletroquimica e dessorcao a temperatura programada, e as proprieda-
des mecanicas avaliadas por ensaios de tracao e microdureza. Constatou-se que a
presenca de hidrogénio durante o envelhecimento altera a estabilidade e a fragao
volumétrica dos carbetos. Durante este processo existe um mecanismo competitivo
pelo Mo entre os carbetos MgC e MyC. Isto possibilita o coalescimento do MgC a
expensas do M,C induzindo endurecimento durante a difusao do molibdénio através
da matriz. Como consequéncia deste fenomeno junto com a difusao preferencial de
elementos substitucionais nos contornos dos graos formam-se precipitados continuos
de MgC nestes locais. Estes precipitados geram caminhos preferenciais para difusao

do hidrogénio induzindo aumento na difusibilidade aparente do hidrogénio.
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2.25Cr-1Mo steel is widely used in petrochemical industry on hydroprocessing
and hydrocracking reactors. It is one candidate to be used in at least 50 new of these
units that will be built in Brazil in the next years. As consequence of prolonged
exposure to high temperature and hydrogen during service, the steel undergoes ag-
ing. Although, this phenomenon has been studied for over 40 years, the sequence of
precipitation and the influence of hydrogen on the microstructural degradation are
still open issues. The aim of this work was to study the aging of the 2,25Cr-1Mo
bainitic steel analyzing the effect of hydrogen on microstructural degradation and
the effect of the subsequent microstructural evolution on hydrogen trapping. The
microstructures of a 2,25Cr-1Mo steel in normalized and temper condition and aged
at 600 °C for 500 h, 1.000 h and 2.000 h under both inert and hydrogen atmospheres
were characterized by OM, SEM, TEM and synchrotron source XDR; the interac-
tion of hydrogen with the microstructures was studied by means of electrochemical
permeation and TPD, and the mechanical properties were measured by uniaxial ten-
sile tests and microhardness. It was verified that the presence of hydrogen during
aging alters the stability of carbides and their volumetric fraction. During this pro-
cess, a competition for molybdenum between MgC and MyC, takes place. As result,
MgC grows at expense of M,C inducing hardening during the molybdenum diffusion
through the matrix. As a consequence of this phenomenon, and the preferential
diffusion of substitutional elements through grain boundaries, elongated MgC car-
bides alongside boundaries are formed. They generate preferential diffusion paths

for hydrogen inducing an increase on hydrogen apparent diffusivity.
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Capitulo 1

Introducao

A evolucao nas especificacoes de qualidade dos combustiveis fosseis e os novos
desafios ambientais tém estimulado mudancas importantes na industria de refino
de petroleo. Existe uma necessidade estratégica de modificar o processamento do
petroleo brasileiro, do tipo pesado, para obter maior quantidade de combustiveis le-
ves de alta octanagem, com alto valor agregado como gasolina ou diesel. Ao mesmo
tempo requer-se que estes combustiveis sejam ecologicamente corretos, com baixos
teores de enxofre e de outros poluentes. O uso da tecnologia do hidrotratamento
aparece como uma ferramenta fundamental para atingir este propodsito, ao ponto
da Petrobras prever a necessidade de construir no pais 55 novas unidades de hidro-
tratamento, nos préximos 10 anos, nas suas refinarias. Desta forma é pretendido
produzir combustiveis que atinjam os critérios exigidos, com beneficios para o pafs,
considerando a economia e o meio ambiente [1].

Os processos de hidrotratamento do petréleo (HDT), hidrodessulfurizacao
(HDS), hidrodenitrogenagao (HDN) etc., envolvem a reacdo entre o petréleo e o
hidrogeénio, sob condigoes severas de pressao e temperatura. O hidrogénio, na pre-
senca de um catalisador é o agente responsavel pela remocao de impurezas e do
rompimento das longas cadeias de hidrocarbonetos, etapa necessaria pra obtencgao
de combustiveis mais leves.

Os reatores de hidrotratamento sao construidos usando o ago 2,25Cr-1Mo (CrMo)
sendo projetados para operar de forma continua, em temperaturas de até 454 °C, sob
uma pressao parcial de hidrogénio que varia de 6 a 10 MPa e com uma expectativa
de vida de mais de 25 anos [2]. Consequentemente, o estudo dos materiais expostos
a tais condigoes por tempos tao prolongados é vital para a operacao destas unidades
de forma segura.

Quando comparados aos acos ao carbono, os acos tipo Cr-Mo possuem boa
ductilidade, elevadas resisténcias a fluéncia e ao ataque pelo hidrogénio além de
boa resisténcia a corrosao. Devido a esta combinacao de caracteristicas, os agos

desta familia sao amplamente utilizados na industria petroquimica e de refino nas



operacoes de hidrotratamento, onde sao expostos simultaneamente a alta tempera-
tura e pressao parcial de hidrogénio, sendo este ltimo um dos principais fatores
que reduz o tempo de vida ttil destes agos [3]. A ocorréncia dos fenémenos de de-
gradacao induzidos pelo hidrogénio é influenciada pela solubilidade e difusividade
do hidrogénio no ago, ou seja, pela forma como o hidrogénio interage com a micro-
estrutura do material. O hidrogénio ocupa os sitios intersticiais na rede cristalina
do ferro, mas também segrega nos defeitos microestruturais tais como: lacunas,
vazios, discordancias, contornos, particulas de segunda fase, precipitados, maclas,
etc. [4]. O aprisionamento de hidrogénio incrementa a solubilidade aparente e tem
um papel importante na fragilizagao pelo hidrogénio [5]. Durante o envelhecimento,
a microestrutura do aco CrMo muda, os carbetos metaestaveis alteram sua com-
posicao quimica evoluindo para formas mais estaveis. Este processo é acompanhado
de precipitacao secunddaria e coalescimento dos carbetos. O aprisionamento pro-
duz um incremento na solubilidade aparente do hidrogénio do aco CrMo, isto tem
sido interpretado em termos de um aumento na capacidade de aprisionamento da
microestrutura envelhecida, devido a maior area interfacial dos precipitados na ma-
triz ferritica [6]. O coalescimento dos carbetos, uma vez que diminui a interface
precipitado—matriz produz uma queda na solubilidade aparente.

O presente trabalho tem como objetivo estudar o envelhecimento do aco CrMo,
a partir de uma estrutura solubilizada e revenida analisando o efeito da presenca do
hidrogénio durante o processo de degradacao e como as mudancas microestruturais
resultantes afetam o aprisionamento do hidrogénio, e consequentemente a difusi-
vidade e solubilidade aparente do hidrogénio. Dessa forma pretende-se contribuir
com o conhecimento sobre a influéncia da microestrutura no efeito fragilizante do
hidrogénio no aco CrMo.

Para alcangar este objetivo, amostras do aco foram submetidas a tratamentos
térmicos de envelhecimento a 600 °C por tempos de 500 h, 1000 h e 2000 h, tanto
sob atmosfera inerte como sob atmosfera de hidrogénio. Foram caracterizadas as
microestruturas destas amostras para analisar o efeito do hidrogénio no processo de
envelhecimento, através de microscopia 6tica (MO), microscopia eletronica de var-
redura (MEV). Foram acompanhadas as mudangas nos precipitados e o regime de
precipitacao mediante andlise por microscopia eletronica de transmissao (MET). Os
carbetos presentes na microestrutura foram identificados via analise por dispersao
de energia de raios-x (EDS) e os resultados comparados com os obtidos por difragao
de raios-x (DRX) no Laboratério Nacional de Luz Sincroton (LNLS). A interacao do
hidrogénio com as microestruturas envelhecidas foi estudada por meio de permeagao
eletroquimica e ensaios de dessorgao a temperatura programada (TPD). Adicional-
mente foram analisadas as propriedades mecanicas do material envelhecido por meio

de ensaios de tragao uniaxial e microdureza.



Foi observado o aco 2,25Cr-1Mo bainitico sofre degradacao classica durante o en-
velhecimento. Como descrito na literatura tanto no envelhecimento sob atmosfera
inerte quanto sob atmosfera de hidrogénio, os carbetos inicialmente dispersos fina-
mente na matriz MsC e M;C3z My3Cg para formar MgC além de coalescer. Constatou-
se que a presenca de hidrogénio durante o envelhecimento altera a estabilidade dos
carbetos e a fracao volumétrica dos mesmos. Elucidou-se um mecanismo competi-
tivo pelo molibdénio no envelhecimento sob atmosfera de hidrogénio que possibilita
o coalescimento do carbeto MgC a expensas do M,C induzindo endurecimento da
matriz durante a difusao do molibdénio através dela. Como consequéncia deste
fenomeno junto com a difusao preferencial de elementos substitucionais nos contor-
nos dos graos formam-se precipitados continuos de MgC nestes locais que geram
caminhos preferenciais para difusao do hidrogénio. Estas alteragoes induzem au-
mento na difusibilidade aparente nas microestruturas envelhecidas sobre hidrogénio,
quando comparadas com as microestruturas do material envelhecido sob atmosfera

nerte.



Capitulo 2

Revisao Bibliografica

2.1 Acos da classe Cr-Mo

A evolugao dos agos da classe Cr-Mo, empregados para servico em moderada
temperatura, ocorre na metade dos anos 20 quando na Alemanha foram usados
como material base para construir os reatores de producao de combustivel a partir de
carvao mineral. J& nos anos 60 nasce a tecnologia moderna do hidroprocessamento,
com reatores construidos com ago 2,25Cr-1Mo (CrMo) na condigao temperado e
revenido, embora na atualidade é empregado na condigao normalizado e revenido [7].

Quando comparados com os ac¢os ao carbono, os acos da familia Cr-Mo apresen-
tam elevada resisténcia a fluéncia e a corrosao assim como boa tenacidade. Devido
a esta excelente combinacao de propriedades mecanicas, esses agos sao amplamente
usados nas industrias de refino e petroquimica para operar na faixa de 370 °C a
454 °C, em certas aplicagoes até 650 °C, em condigoes onde os efeitos da fluéncia,
da grafitizacao e do ataque por hidrogénio sao criticos para o desempenho dos com-
ponentes submetidos a estas condigoes [§].

Estes agos nas condi¢oes normalizado e revenido ou temperado e revenido, exi-
bem uma resisténcia mecanica que varia entre 590 MPa e 940 MPa a temperatura
ambiente [9]. A resisténcia a fluéncia depende da microestrutura inicial; o ago CrMo
na condicao bainitica possui uma resisténcia a fluéncia elevada sob altas tensoes atu-
ando por tempos curtos, porém, se degradando mais rapidamente a temperaturas
altas que o mesmo a¢o com microestrutura ferritico-perlitica. Nesta iltima condigao
apresenta uma melhor resisténcia a fluéncia quando submetido a tensoes baixas [10].

Entretanto, seja qual for a microestrutura inicial do ago CrMo, esta sera me-
taestavel evoluirda em temperaturas elevadas por tempos longos, seus precipitados
tenderao a coalescer e esferoidizar, resultando em tempos de vida de servico e re-
sisténcias a fluéncia similares [I1]. Conseguintemente, para o mesmo ago, as di-

ferencias na microestrutura inicial nao modificam substancialmente a resisténcia &
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Figura 2.1: Efeito da composi¢ao quimica e microestrutura inicial na resisténcia a
fluéncia as 100.000h de servigo dos agos Cr-Mo. Adaptado de [3].

fluéncia, conquanto a composicao quimica modifique marcadamente esta proprie-
dade. Este efeito se evidencia na figura [2.1] onde se apresenta a influéncia da mi-
croestrutura inicial e composi¢cao quimica na resisténcia a fluéncia de alguns agos
da familia Cr-Mo: microestruturas diferentes podem possuir comportamentos sob
fluéncia similares, como no caso do ago 2,25Cr-1Mo onde microestruturas diferentes
possuem a mesma resisténcia a fluéncia. Em contraste, microestruturas iguais com
composigoes quimicas diferentes podem exibir marcadas diferencas na resisténcia
a fluéncia. Este seria o caso do ago 9Cr-1Mo onde pequenas adigbes de V (9Cr-
1Mo modificado) induzem variagoes significativas no comportamento sob regime de

fluéncia mesmo com a microestrutura permanecendo inalterada, figura [2.1]

Tabela 2.1: Nivel de tensao de projeto em diversas temperaturas para agos tipo
Cr-Mo de acordo com o c6digo ASME segao VIII divisao 2. Adaptado de [7].

27Cr-1Mo  25Cr-1Mo-3V  3Cr-IMo  3Cr-1Mo-3V ~ 9Cr-IMo-V ~ 9Cr-2W  12Cr-2W

RM* 517-689 586-758 517-689 586-758 586-758 620 620 mi

LE* 310 414 310 414 414 441 400
NT*-454 °C 150 169 131 164 169 168 170
NT*-482 °C 117 163 - - 163 162 163
NT*-538 °C - - - - 131 148 149
NT*-566 °C - - - - 89 119 116

*: MPa, RM: Resisténcia mecanica, LE: Limite de escoamento.
NT: Nivel de tensao de projeto, mi: Minimo.



A composicao quimica desta familia de acos, usualmente inclui uma porcentagem
entre 0,5% e 1% de Mo ou até 2% em peso de W, essenciais para aumentar a re-
sistencia a fluéncia devido ao endurecimento por solucao sélida substitucional. Com
o proposito de melhorar a resisténcia a corrosao, ganho em ductilidade e garantir
resisténcia & grafitizacao, nestes acos sao adicionados teores de Cr desde 0,5 até%
12%. Eventualmente, a composicao quimica inclui outros elementos formadores de
carbetos como titanio, niobio, vanadio ou tungsténio, com a finalidade de aumen-
tar o endurecimento por precipitagao, refinar o grao, ou favorecer a precipitacao
de carbetos finos estéveis como o MC [12]. A tabela apresenta as proprieda-
des mecanicas de alguns acos Cr-Mo e a intensidade da tensao estimada no codigo

ASME segao VIII divisao 2 para diversas temperaturas [13].
2.1.1 Elementos de liga

Dois fatores influenciam de forma definitiva a resisténcia a fluéncia da familia

dos acos Cr-Mo:
e Endurecimento por solugao sélida da matriz ferritica.
e Endurecimento por precipitacao de carbetos.

Estes dois mecanismos de endurecimento sao competitivos durante toda a so-
licitacao térmica dos acos. Durante o comeco da exposicao a alta temperatura,
comparada com a precipitacao, o endurecimento por solucao sélida tem um papel
preponderante no fornecimento da resisténcia a fluéncia.

Com o transcorrer do tempo, a formacao dos carbetos é inevitavel. A formagao de
precipitados induz uma diminuicao no endurecimento por solugao sélida substituci-
onal uma vez que diminui o teor destes elementos na matriz. Entretanto, a formagao
de precipitados também contribui com o endurecimento e consequentemente com a
resisténcia a fluéncia. Finalmente nos estagios mais avancados do envelhecimento,
a continua perda de elementos substitucionais na matriz junto com o coalescimento
dos carbetos produz uma degradacao na resisténcia a fluéncia do material.

Com o aumento na difusao produzida pela elevada temperatura, o endurecimento
por solucao sélida, depois de certo tempo, pode nao ser mais um mecanismo efetivo
para dificultar a movimentacao das discordancias. Enquanto que, além do inevitavel
coalescimento e a evolucao estequiométrica dos carbetos, a exposicao do material a
temperaturas maiores as recomendadas pode induzir a solubilizagao dos precipita-
dos. Ou seja, a temperaturas elevadas os dois mecanismos de endurecimento, que
provém resisténcia a fluéncia aos agos Cr-Mo, tornam-se instéveis [12].

Os dois mecanismos de endurecimento que atuam nestes agos sao influenciados
pelos efeitos que exercem os elementos de liga na microestrutura, tal como descrito

a seguir.



Carbono

A resisténcia a fluéncia é reduzida para o aco convencional com baixo teor de
C, ja que sao formadas quantidades insuficientes de precipitados. A formacao de
carbetos é um dos mecanismos de endurecimento na alta temperatura, por isso o
carbono é um elemento importante na resisténcia a fluéncia. O efeito do aumento
na resisténcia mecanica do aco CrMo esta limitado pelo requisito de uma boa sol-
dabilidade, propriedade esta que sofre uma forte queda quando a porcentagem de
carbono aumenta mais do que 0,20% [14].

A temperatura exerce consideravel influéncia no endurecimento do ago fornecido
pelo carbono. A temperaturas acima de 540 °C o endurecimento por precipitagao é
limitado pelo crescimento dos carbetos, além disso, é produzido um empobrecimento

da matriz de elementos substitucionais que passam a ser parte dos carbetos.

Cromo

O cromo, em teores acima de 2,25%, produz uma melhora na resisténcia a cor-
rosao. Nos agos ferriticos Cr-Mo o cromo foi originalmente adicionado com a fungao
principal de evitar a grafitizagao. O cromo promove a formagao de precipitados
durante o envelhecimento, porém, tende a retirar o molibdénio dissolvido na matriz
reduzindo o endurecimento por solugao sélida [15]

Andrén et al. [I6] mostraram que, em juntas soldadas dos agos Cr-Mo, a tena-
cidade diminui com o aumento do teor de cromo. A 0 °C a tenacidade Charpy-V
passou de 150 J para o ago 2,25Cr-1Mo a 80 J no caso do 9Cr-1Mo, chegando a ser
40 J quando ensaiado um ag¢o 12Cr-1Mo.

Os carbetos formados pelo cromo, de formas aciculares, finamente dispersos na
matriz ferritica produzem um efeito benéfico na tensao de ruptura, mas, tendem a ser
instaveis a altas temperaturas. Nestas condicoes esferoidizam e evoluem, diminuindo

o efeito do mecanismo de endurecimento por precipitagao [17].

Mbolibdénio

O molibdénio fornece o principal mecanismo de endurecimento no aco CrMo
aportando a maior parcela na resisténcia a fluéncia mediante o endurecimento por
solucao solida substitucional. O efeito benéfico deste mecanismo de endurecimento
estd limitado & presencga de 1% em peso de Mo, sendo que um maior teor nao leva
a um aumento significativo no endurecimento [9].

A precipitacao de carbetos ricos em Mo compromete o efeito benéfico de endure-
cimento por solugao solida. Embora, a fina precipitacao do carbeto acicular MoyC

nos agos ferriticos e bainiticos, produza um aumento na tensao de ruptura [18]. A



afinidade do molibdénio pelo carbono requer que o teor deste ultimo seja cuidado-
samente controlado ou que outros elementos mais avidos pelo carbono como o Ti, o

Nb e o V, sejam adicionados.
Niébio e Vanadio

O niébio tem um efeito no refino dos graos, mas, nos agos empregados em regime
de fluéncia, ele é adicionado por sua capacidade de formar carbetos muito estaveis
a alta temperatura. Por causa desta propriedade os carbetos conseguem impedir a
movimentacao das discordancias a temperaturas elevadas, aumentando a resisténcia
dos agos ferriticos evitando a degradagao microestrutural durante a fluéncia [17].

A adicao do vanadio aumenta a dureza, a tensao de ruptura sob tragao a frio.
O V tem maior afinidade pelo C que o Mo e o Cr. Logo, o V pode reter o C
e permitir, que o Mo permaneca em solucao solida, fornecendo endurecimento a
matriz melhorando a resisténcia a quente do ago. O efeito benéfico é limitado a
adicoes de até 0,25%, pois, em proporcoes maiores, aumenta a susceptibilidade a
formacao de trincas durante o reaquecimento.

O vanadio é um forte formador de carbetos, originando comumente o MC que
precipita finamente na microestrutura. Os carbetos de vanadio melhoram a re-
sisténcia a fluéncia e diminuem a susceptibilidade ao ataque pelo hidrogénio. Isto
porque eles aumentam a capacidade de aprisionamento, diminuindo assim a difusi-
vidade do hidrogénio na matriz ferritica [I4]. Em acos com baixa concentragao de
cromo o efeito do vanadio no aprisionamento é mais evidente, enquanto que para os
acos com 9% e 11% de Cr o aprisionamento do hidrogénio a temperaturas baixas é
menos significativo, mas ocorre ainda a temperaturas altas [7].

O vanadio. por ser um elemento a—génico como o Cr e 0 Mo, exerce consideravel
influéncia na formacao da ferrita ¢ e, consequentemente na tensao de ruptura por
fluéncia, especialmente nos agos com alto teor de Cr. Por exemplo, no ago 9Cr-1Mo
modificado, um teor de vanadio acima de 0,25% produz uma diminuicao tensao de
ruptura em fluéncia. Isto é ocasionado pelo incremento na fragao volumétrica da
ferrita 0 o que pode causar amolecimento do aco e reduzir a resisténcia mecanica, a
resisténcia a fluéncia e a tenacidade. Em agos com maior porcentagem de Cr ,como o
aco 12Cr-1Mo-1W-V-Nb, foi confirmado que o V e o Nb possuem efeito combinado
na resisténcia a fluéncia. Nitretos de V finamente dispersos foram observados e
contribuiram para a melhoria da tensao de ruptura por fluéncia. Os teores 6timos
de V e Nb sao 0,25% e 0,05-0,10%, respectivamente [17].

Tungsténio

A difusao do Mo e do V na matriz ferritica é mais rapida do que o tungsténio,

por isso a precipitagao de Mo,C e MCx rico em vanadio predomina frente ao WC,



favorecendo a permanéncia do W em solugao sélida e, desta forma, produzindo
uma matriz mais dura [I7]. O endurecimento por solugao sélida, devido ao W é o
principal responsavel pelo aumento e pela manutencao da resisténcia a fluéncia em
altas temperaturas e pelo elevagdo no limite de escoamento [19]. O teor 6timo de
W é aproximadamente 2%, oferece a melhor combinacao de tensao de ruptura em
fluéncia, limite de resisténcia e a tenacidade.

Embora nao seja desejavel, o tungsténio forma precipitados que contribuem com
o endurecimento secundario porém subtraem W da solucao sélida. Este efeito é
observado durante a fluéncia, o W pode sair da matriz e se difundir prioritariamente
para as adjacéncias dos contornos de grao. Este fenomeno favorece a evolucao dos
carbetos de Cr, e é o principal mecanismo de degradacao em altas temperaturas
observado nos agos ferriticos Fe-Cr-W(V) [17].

Titanio

Entre os efeitos benéficos da adi¢ao de titanio no aco destaca-se o aumento
da resisténcia mecanica, a desoxidagao e a melhora na estabilidade dos carbetos.
Os finos precipitados TiC que o titanio forma na microestrutura dos acos CrMo
apresentam uma consideravel estabilidade, resistem as temperaturas elevadas sem
coalescer, evitando a perda da resisténcia a fluéncia [20]. Uma porcentagem de
0,04% de Ti no aco 2,25Cr-1Mo leva a um significativo aumento na resisténcia a
fluéncia a 565 °C, sendo que a fragao volumétrica dos precipitados esta limitada

pela porcentagem do carbono no aco [17].

Niquel

A influéncia positiva da adi¢ao de niquel na tenacidade dos agos é amplamente
conhecida. O Ni melhora a resposta ao revenimento e diminui a possibilidade da
formacao de ferrita ¢ residual, evitando seus efeitos deletérios na resisténcia a fluéncia
e tenacidade. Contudo, o Ni promove mudancas na evolucao da precipitacao dos
carbetos quando em excesso, induzindo um efeito negativo nas propriedades em
fluencia. Adicionalmente, sendo o niquel um v-génico, promove a formacao de aus-
tenita retida. Para manter uma boa tenacidade e elevada resisténcia a fluéncia, o

Ni é mantido na faixa de 0,4%-1,0% em agos ferriticos [17].

Nitrogénio e Boro

A solubilidade do nitrogénio na ferrita é limitada. Este elemento apresenta uma
alta reatividade em solucgao solida com o ferro, o que facilita a formacao de nitretos e
carbonitretos. Estes precipitados por sua vez, contribuem notadamente ao aumento
da resisténcia a fluéncia. No entanto, o seu teor deve ser controlado porque a

excessiva presenca de nitretos na microestrutura induz queda na tenacidade [9].



Com respeito ao boro, este elemento possui uma consideravel capacidade para
estabilizar a austenita, facilitando a transformacao martensitica em baixas taxas de
resfriamento mesmo em acos de baixo carbono. Em teores de boro entre 0,003% e
0,03% h& aumento da resisténcia a fluéncia, efeito atribuido a limitacao que impoe ao
coalescimento dos carbetos My3Cg, promovendo a estabilidade microestrutural [21].
Também foi sugerido por Lisboa [I7],que o boro interfere na nucleagao e crescimento

das particulas MX nas discordancias.

2.2 Acos 2,25Cr-1Mo

Tabela 2.2: Composicao quimica do ago 2, 25Cr—1Mo - ASTM 387 Gr22. Adaptado
de [22].

C Si Mn P S Al Cu Cr Mo
0,04-0,15 0,50* 0,30-0,66 0,035* 0,035 — — 188262 085115

Composicao quimica em percentagem em peso,balanco: ferro. * Percentual maximo admissivel.

No Brasil, os reatores de hidroprocessamento sao geralmente projetados respon-
dendo a divisao 2, secgao VIII, do cédigo ASME [13]. O material base utilizado
para a construcao das caldeiras é o ago 2,25Cr-1Mo (CrMo) [23], devendo atender
a designacao ASTM A387 grau 22 [22], com composi¢ao nominal 2,25% de cromo e
1% de molibdénio. Ver tabela [2.2]

Os agos 2,25Cr-1Mo sao selecionados para servigco em unidades de hidrotrata-
mento podendo ser utilizados a temperatura de servigo de até 650 °C sem a presenca
de hidrogénio, ou até 480 °C em um ambiente contendo hidrogénio [14].

Para responder aos requisitos de alta tenacidade e boa soldabilidade, os acos
CrMo precisam de praticas especiais de fabricacao. O material deve ser desgasei-
ficado a vacuo, fundido em fornalha elétrica e dessulfurado para obter um teor de
enxofre abaixo de 0,035%, além de ser acalmado ao aluminio. Adicionalmente, o
teor de fésforo é limitado a um méximo de 0,035%, a concentragao de outras impu-
rezas como estanho, arsénio e antimonio, ¢é restrita a niveis tao baixos quanto seja
praticavel. O teor de carbono é mantido faixa de 0,13% a 0,15% para obter uma
adequada endurecibilidade do ago CrMo, assegurar uma boa soldabilidade e garantir
que possua uma boa resposta aos tratamentos térmicos em secoes espessas, propri-
edade altamente desejavel para o caso particular dos reatores de hidrotratamento,
que sao fabricados por solda [24]. Em relagao a susceptibilidade a fragilizagao pelo
revenido, para evitar este efeito, alguns fabricantes limitam o teor de silicio em va-
lores maximos de 0,1%. Esta pratica nao é universal e nao é inteiramente necessaria

para resistir a fragilizagao pelo revenido, se outros elementos sao limitados a niveis
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suficientemente baixos. O teor de estanho, por sua vez, é mantido tao baixo quanto

possivel pelo controle rigoroso da matéria prima e da sucata [23].

2.2.1 Microestrutura

A microestrutura, e consequentemente as propriedades mecanicas, dos acos Cr-
Mo sao fungoes tanto da composicao quimica como do histérico dos tratamentos
termomecanicos aos quais foram submetidos. Ou seja, dependendo do nivel de
solicitacao do projeto o tratamento térmico é selecionado [14]. Tipicamente baixas
taxas de resfriamento implicam a formacao de ferrita e perlita, enquanto que a
bainita e a martensita requerem maiores taxas de resfriamento. A temperatura
de autenitizacao do ago 2,25Cr-1Mo estd na faixa de 954-1.016 °C, os tratamentos

térmicos comumente empregados para otimizar a microestrutura do aco sao [25]:

(a) Microestrutura predominantemente bainitica obtida mediante resfriamento rédpido apds de
austenitizagio. (b) Microestrutura ferritico-Perlitica prépria de resfriamento lento.

Figura 2.2: Microestruturas tipicas no ago 2,25Cr-1Mo. Adaptado de [26].

e recozimento. A peca é submetida a austenitizacao entre 954-1.016 °C, seguido

de resfriamento no forno. Desta forma obtém-se uma microestrutura de ferrita

e perlita, ver figura [2.2(b).

e Normalizagao e revenimento. Primeiro se realiza uma austenitizacao entre 954-
1.016 °C, seguido de resfriamento ao ar. O revenimento é realizado aquecendo
o material entre 580 °C-720 °C. A microestrutura final obtida consiste de
ferrita e bainita ou bainita, ver figura [2.2)(a).

e Témpera e revenimento. Depois de austenizar o material entre 954-1.016 °C,
continua-se com o resfriamento em éleo e posteriormente se realiza o reveni-
mento entre 570 °C-705 °C. A microestrutura resultante é uma mistura entre

martensita e bainita.
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bainitica ou uma mistura de bainita e ferrita.

Figura 2.3: Diagrama de resfriamento continuo (CCT) dos agos 2,25Cr-1Mo. Adap-
tado de [14].

De acordo com o diagrama de resfriamento continuo dos agos 2,25Cr-1Mo, fi-
gura 2.3, existe um amplo espectro de microestruturas que podem ser obtidas neste
aco modificando a velocidade de resfriamento partindo desde acima da temperatura

de austenitizacao.

2.2.2 O Ac¢o 2,25Cr-1Mo no hidroprocessamento do

petroéleo

Como ja foi dito, o aco CrMo ¢ utilizado para fabricar componentes na industria
de refino, especificamente é o material base dos reatores de hidrotratamento.

A estrutura tipica destes reatores consiste num reservatoério construido com um
ago tipo Cr-Mo, usualmente o aco ferritico 2,25Cr-1Mo (CrMo), recoberto com um
aco inox austenitico o qual entra em contato direto com o conteido do reator.
O recobrimento, que pode ser aplicado por solda ou cladeado, tem como objetivo
proteger ao material base da corrosao assim como limitar a quantidade de hidrogénio
que difunde para o interior das paredes do reator e entra em contacto com o aco
ferritico CrMo.

Os processos que acontecem dentro dos reatores de hidrotratamento sao prin-
cipalmente a hidrodesulfurizacao e o hidrocraqueamento. Na hidrodesulfurizagao
ocorre uma reacao catalitica de destilacao fracionada na presenca de hidrogeénio a
pressoes elevadas. Esta unidade é usada principalmente para retirar o enxofre da
parte de alimentacao. Os produtos da reagao sao hidrocarbonetos mais leves, Hy, e

compostos a base de nitrogénio que reagem para formar amonia e hidrocarbonetos.
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O reator de parede espessa é feito de ago CrMo recoberto por um ago inox 321-347.

Figura 2.4: Materiais usados numa unidade de hidrotratamento tipica. Esquema
parcial. Adaptado de [27].

O objetivo do hidrocraqueamento, igual a todos os processos de craqueamento, é
reduzir o tamanho das moléculas de hidrocarbonetos para produzir compostos mais
leves com menor ponto de ebulicao. Os destilados mais pesados do que o diesel
sao craqueados cataliticamente, em presenca de hidrogénio, para produzir gasolina
ou diesel e outros produtos mais leves. Outros subprodutos sao também o HyS e
amonia que sao removidos mediante lavagem com agua. A figura [2.4] apresenta um
desenho esquematizado parcial, de uma unidade tipica de hidrotratamento, com os
diversos materiais utilizados para fabricar os componentes. Nestas unidades o ago é
submetido a condigoes severas de temperatura e atmosfera de hidrogénio durante a
operagao [28].

Nas unidades de hidrotratamento, a alimentacao é primeiramente aquecida num
permutador de calor usando o efluente do reator. Posteriormente é aquecido num
forno 370-400 °C e introduzido ao reator. A pressao de hidrogénio dentro de um
reator de hidrodesulfurizacao esta entre 2,4 MPa e 3,4 MPa, entretanto num reator
de hidrocraqueamento opera entre 10,3 MPa e 13,8 MPa.

O enxofre e o nitrogénio, no primeiro estagio do hidrocraqueamento, sao remo-

vidos adicionando se hidrogénio gasoso na alimentacgao, aquecendo esta mistura no
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forno, para posteriormente ser tratada no reator catalitico a alta pressao, onde as
reacoes quimicas, do craqueamento acontecem. As moléculas grandes sao divididas
em fragdes menores e o enxofre reage com o hidrogénio formando HyS e outros com-
postos. Os efluentes do reator de hidrodesulfuracao sao resfriados nos permutadores
de calor e enviados ao separador, a alta pressao, onde o gés ¢ retirado e conduzido a
uma unidade de remogao do hidrosulfeto. O hidrogénio livre de enxofre é reutilizado
na alimentacao enquanto que a fase liquida que sai do separador é conduzida a outro
separador, a baixa pressdo, posteriormente é levado ao fracionador [28].

Para a selecao de materiais, todos os reatores de hidrotratamento sao considera-
dos da mesma forma, particularmente no primeiro estagio, independentemente que
seja para hidrocraqueamento ou hidrodesulfuragao. Do ponto de vista do material,

a divisao entre unidades de baixa e alta pressao é 4,5 MPa [28].

2.3 Evolucao microestrutural

Os precipitados presentes nos acos Cr-Mo nas condigao de partida do equipamen-
tos e na maior parte da vida dos mesmos, sao termodinamicamente metaestaveis; por
tal motivo, mudam sua morfologia e/ou composi¢ao quimica quando sao submetidos
a alta temperatura durante tempos prolongados.

As propriedades mecanicas de uma liga metéalica estao diretamente relacionadas
com a microestrutura que esta possua. Nos agos Cr-Mo, em particular, as mudancas
microestruturais, especialmente o coalescimento dos precipitados e a evolugao este-
quimétrica dos mesmos, no material submetido a regime de fluéncia, sao indicativos
da diminuicao da resisténcia mecanica do material.

A identificacao dos carbetos presentes na microestrutura, por meio da analise
dos espectros de energia dispersiva, em réplicas do material obtidas no microscépio
eletronico de transmissao, surge como uma técnica adequada para acompanhar a
evolucao microestrutural durante o regime de fluéncia. Nos tltimos anos, numerosas
pesquisas tem estudado a evolucao dos precipitados nos agos Cr-Mo avaliando a
relacao entre os tipos, distribuicao e composi¢ao quimica dos precipitados com o
grau de dano por fluéncia e a vida remanescente dos componentes que operam em
alta temperatura [29].

As caracteristicas dos principais carbetos que precipitam nos a¢os Cr-Mo durante

a témpera serao discutidas a seguir.
2.3.1 Precipitados presentes nos agos Cr-Mo

Desde o trabalho de Baker e Nutting [30], diferentes autores tem reportado a
identificacao de diversos precipitados que se caracterizam pela composi¢ao quimica,

estrutura cristalina e pela distribuigdo na matriz ferritica [31H34].
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Carbeto-¢

Possui estrutura cristalina hexagonal compacta, aparece durante o primeiro
estdgio do revenimento em acos com teor de carbono em torno de 0,2% a tem-
peraturas abaixo de 200 °C. Apresenta-se usualmente em forma de agulhas [14].
Este carbeto usualmente nao se encontra presente no aco comercial, que é fornecido

apos de ser submetido a tratamento térmico de normalizado ou temperado.

Carbeto MC

Este carbeto, de estrutura cibica, precipita nos agos Cr-Mo quando eles contém
vanadio, niébio ou titanio. A solubilidade do ferro neste carbeto é geralmente muito
baixa [33]. O carbeto MC é um precipitado muito estavel numa ampla faixa de tem-
peraturas, no acgo 2,25Cr-1Mo modificado com vanadio, sendo que no estagio inicial
da tempera a identificagao experimental é dificultosa devido ao reduzido tamanho

dos precipitados deste tipo |29} [32].
Carbeto M;C

De forma similar a cementita o carbeto M3C possui uma estrutura cristalina
ortorrombica e é rico em ferro, sendo que o cromo e o molibdénio tem solubilidade
limitada antes do revenimento neste carbeto [35] apud [14].

A estabilidade termodinamica deste precipitado diminui durante o revenimento e
termina se dissolvendo na matriz. A dissolugao do M3C fornece o carbono necessario
para a precipitagao de carbetos estaveis a temperaturas maiores [12].

Se a precipitacao do M3C estiver finamente distribuida na matriz, a dissolucao
ocorrera de forma rapida aumentando a cinética do endurecimento secundario, este
fato fica evidente nos agos CrMo com microestrutura de martensita revenida que
possuem carbetos mais finos do que o ago com uma microestrutura de ferrita -
bainita [14]. De forma similar ao carbeto-¢, o0 M3C desaparece rapidamente durante
o envelhecimento, é por este motivo que normalmente nao se encontra presente na

microestrutura do ago CrMo comercial.

Carbeto M,C

De estrutura hexagonal compacta, este carbeto rico em molibdénio é o principal
responsavel pela perda na eficiéncia do endurecimento por solucao sélida produzido
pelo molibdénio nos agos CrMo [12].

Na sequéncia de precipitacao dos carbetos o MyC é o primeiro em ser desen-
volvido durante o tratamento térmico e/ou a exposicao a temperaturas elevadas,
devida a alta tendéncia a formar carbetos que possui o molibdénio. Inicialmente
os precipitados nucleiam de forma coerente com a matriz, finamente no interior dos

graos, mas, com o crescimento perde coeréncia e torna-se de forma acicular [34]. Se
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a nucleacao acontece no contorno de grao, o carbeto exibe uma forma levemente
globular [14].

O M,C possui uma consideravel solubilidade para o cromo e o vanadio; com a ex-
posicao a temperatura elevada durante o envelhecimento, o MyC perde estabilidade
termodinamica, se enriquece com outros elementos presentes na matriz ferritica e
sua composi¢ao quimica evolui para formar carbetos MgC mais estéveis [12]. Em-
bora, sempre que aco CrMo esteja modificado com vanadio com uma baixa relagao
V/Mo, o carbeto MyC pode existir até altas temperaturas antecedendo inclusive
a precipitagao do carbeto MgC. Este efeito é causado provavelmente pela entrada

preferencial do vanadio ao precipitado M,C estabilizando este carbeto as expensas
do MC [32].

Carbeto M,C;

Carbeto com estrutura hexagonal, rico em cromo, com alta solubilidade de ferro
e manganés, entretanto a solubilidade do molibdénio e do vanadio é restrita neste
precipitado [36] apud [37].

O M;Cj3 possui forma acicular na matriz e globular no contorno de grao. Sua
nucleacao acontece na interface do carbeto M3C, ou interior deste precipitado. Com
o transcorrer da transformacao, insitu, o M3C eleva seu teor de cromo até a saturagao
(20% aproximadamente) quando a formacao do M;C3 propriamente acontece [3§].
Com decorrer do envelhecimento, a formagao do M;Cs é subsidiada pela dissolucao
do M3C aumentando assim o teor de carbono na matriz [30], 39, [40],

A alta solubilidade do Mo no carbeto M;C3 aumenta a tendéncia do precipitado
a coalescer, especialmente do envelhecimento acima de 500 °C [41], efeito contrério
surge com o vanadio que estabiliza o precipitado, aumentando a resisténcia ao coa-

lescimento [32].

Carbeto My3Cq

Este precipitado, rico em cromo com uma estrutura cristalina cibica de face
centrada apresenta alta solubilidade de ferro e manganés. O My3Cg se encontra dis-
tribuido em toda a microestrutura dos acos CrMo em estado temperado e revenido, e
na bainita, caso a condi¢ao seja normalizada e revenida. Geralmente apresenta uma
morfologia globular tanto no contorno como ao interior do grao, intergranularmente
também pode se encontrar na forma de bastao [37].

Nos graos bainiticos, o My3Cs se forma nas regioes onde existe a presenca
de M,;C3, M3C e M5C, nucleando na interfase dos precipitados ricos em ferro e
posteriormente cresce a expensas dos carbetos, se enriquecendo continuamente de
cromo [30, [37].
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Carbeto M4zC

E o carbeto mais proximo do equilibrio do ago 2,25Cr-1Mo, com estrutura crista-
lina cibica de face centrada. Sua composicao varia significativamente dependendo
da composi¢ao quimica do aco [30]. Essencialmente é um carbeto ternério, vari-
ado entre FesM3C e Fey,M,C, composto principalmente por ferro, com um teor de
até 40%, assim como de molibdénio e cromo. Apesar de que possa abranger uma
apreciavel quantidade de outros elementos de liga, de modo geral contém um teor
elevado de silicio [12].

O carbeto MgC nucleia nos contornos de grao, especificamente na interface entre
os carbeto presentes e a matriz, ou pela transformagao do My3Cg [38]. Também pode
acontecer uma transformacao direita desde o MyC, sempre que o teor de molibdénio
seja superior ao 2% e exista proporcao adequada entre os teores de molibdénio e
carbono [37]. Uma vez que se nucleia o MgC cresce de forma répida se enriquecendo
a partir dos carbetos na sua proximidade, produzindo uma aparéncia globular com

certa tendéncia a forma cibica [42] apud [37].
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(a) M2C rico em Mo. (b) M3C rico em Fe. (c) M7Cjs rico em Cr>Fe. (d) M23Cg rico em Cr<Fe.
(e) MgC rico em Fe e Mo, presenca de Si. (f) (CrMo)2CN rico em Mo e Cr, baixo Fe. (g)
(NbV)C rico em V.

Figura 2.5: Espectro de dispersdo de energia (EDS) caracteristico dos principais
precipitados dos agos Cr-Mo. Adaptados de: (a)-(e) Pilling et al. [43], (f) Tood [44],

(g) Furtado [12].

De acordo com a microestrutura e composicao quimica do ago estudado podem

existir precipitados com outras estequiometrias, tais como (NbV)C e (CrMo)2CN.

17



Na figura , ¢ apresentado o espectro de dispersao de energia (EDS) caracteristico
de alguns dos principais precipitados extraidos do ago pela técnica de réplica e

estudados no Microscépio Eletronico de Transmissao.
2.3.2 Evolucao dos precipitados nos acos 2,25Cr-1Mo

O estudo da evolucao dos precipitados dos acos Cr-Mo quando sao expostos a
alta temperatura durante longo tempo tem sido objeto de estudo de numerosas pes-
quisas [12, [30, 42] 45, [46]. Esses estudos mostram uma ampla variacdo entre os
resultados obtidos durante os ensaios acelerados de fluéncia ou mesmo em materiais
envelhecidos em servigo durante tempos tao prolongados como 30 anos. A explicagao
para tal comportamento é a influéncia determinante, que no processo evolutivo dos
precipitados, exercem fatores como a composicao quimica, histérico térmico, tem-
peratura de envelhecimento, variagoes térmicas, nivel de tensoes. Na continuacao se

apresenta uma breve revisao das sequéncias de precipitacao propostos por diversos

autores.
M,X tipo ¢ Fe,C M.C,
- > M,C M,C,.

— MX MC

L

®

O carbeto estdvel ao final da evolucao é o MgC.

Figura 2.6: Evolugao de precipitados segundo Andrews. Adaptado de [45] apud [12].
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bainita - perlita ferrita

O carbeto MgC pode evoluir a partir de um carbeto MsC.

Figura 2.7: Evolucao de precipitados segundo Baker e Nutting. Adaptado de [30].

Em 1959 Andrews [45] apud [12], propds uma rota da evolugao dos precipi-
tados seguindo quatro caminhos, figura 2.6 Apesar de nao ser evidente na figura,
existe a possibilidade dos precipitados nuclearem de forma independente, assim como
também é factivel que, durante algum periodo de tempo, mais de uma rota possam

coexistir. Da mesma forma, em alguns agos um ou mais estagios podem nao acorrer
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Figura 2.8: Diagrama isotérmico da sequéncia de formacao dos carbetos de um aco
2,25Cr-1Mo. Adaptado de [30].

durante a evolucao dos precipitados. Depois de uma prolongada exposicao a alta
temperatura, o carbeto MgC serd o passo final da evolugao, usualmente, este preci-
pitado requer a presenca de Mo e Fe para se formar e, como foi observado na secao
anterior, no caso dos agos CrMo, Si [12].

Baker e Nutting [30] estudaram as sequéncias de precipitagao dos carbetos no
aco 2,25Cr-1Mo durante o revenimento utilizando diferentes temperaturas e tempos.
Eles propuseram para o aco normalizado e revenido a sequéncia apresentada na
figura[2.7] tanto para precipitados que nucleiam na perlita ou na bainita como para
aqueles que se formam na ferrita. As transformagoes também podem ser visualizadas

no diagrama isotérmico, figura [2.8]

g M.Co
£ (e 0 ) -
) Me— [(MCi—

g [FeC — MC.— M, — Limc, — Limc,

Yang et al. Propoem que o My3Cg € o ultimo carbeto a se formar.

Figura 2.9: Evolucao de precipitados segundo Yang. Adaptado de [46] apud [12].

A partir de um estudo realizado em tubos de aco CrMo envelhecidos em servigo
entre 40.000 e 160.000 horas a uma temperatura média de 542 °C com uma pressao
interna nominal de 17,4 MPa, Yang et al. [46] apud [12], em contraposicao aos
resultados do Baker e nutting [30], ndo encontraram evidéncia da formagao de MgC,
e concluiram que o carbeto Ma3Cg era o precipitado mais estavel nestas condigoes,

raciocinio véalido para o acos CrMo com teor de carbono superior a 0,20%. Yang
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bainita - perlita ferrita

Na sequéncia proposta por Arruz, os carbetos estaveis apds de 10.000 horas a 530 °C sao o MgC
eo M7Cg.

Figura 2.10: Evolugao de precipitados segundo Arruz. Adaptado de [42] apud [47]

observou a sequencia de precipitagao dos carbetos na ferrita e na perlita e propos
um roteiro para a evolugao microestrutural representado na figura [2.9]

Arruz et al. [42] apud [47] descreveram a sequéncia da precipita¢do dos car-
betos de um ago 1Cr-0,5Mo em condigoes de fluéncia, como esta representada na
figura m Posteriormente Yang e Kim [47], observaram esta mesma evolugao num
aco CrMo submetido a envelhecimento artificial por 500, 1.000 e 5.000 horas a 530 °C
além de uma amostra do mesmo material envelhecida em servigo por 10.000 horas
com uma temperatura média de operacao de 530 °C. Eles observaram que apds dos
tratamentos térmicos mais prolongados, os precipitados dominantes na microestru-
tura foram o MgC e o M;Cs.

A notéavel variacao, entre as sequéncias propostas pelos diversos autores, explica-
se pelo fato das multiplas interferéncias que produzem os elementos no balango da
composicao quimica nos acos cromo-molibdénio, assim como os diferentes tratamen-
tos térmicos que definem a microestrutura de partida, a temperatura de envelhe-
cimento, e as perturbacoes durante o a ciclagem térmica que sofrem os materiais

durante o servico [11].

2.4 Hidrogénio em metais e ligas

As interagoes do hidrogénio com metais e ligas gera diversos fenomenos de inte-
resse cientifico. O hidrogenio é adsorvido e absorvido na superficie do metal, se di-
funde para o interior da rede cristalina, interage com seus defeitos, sendo aprisionado
ou reage quimicamente, e promove transformacoes de fase tais como amorfizagao,
transformacao martensitica, a formacao de hidretos, etc. Alguns destes fenomenos
representam um notavel desafio cientifico e tecnolégico, como a fragilizacao de me-
tais e ligas pelo hidrogénio, processo responsavel anualmente por enormes prejuizos
economicos em diversas industrias; outros prometem ser uma alternativa ambiental
importante, caso particular do armazenamento do hidrogénio sob a forma de hidre-

tos que surge como alternativa ante o desafio de viabilizar a denominada economia
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do hidrogénio.
Para um melhor entendimento destes fenomenos, é pertinente revisar o compor-

tamento do hidrogénio nas estruturas cristalinas dos metais.
2.4.1 O hidrogénio na estrutura cristalina

A elevada mobilidade do hidrogénio na rede cristalina dos metais explica-se pelo
fato deste ser o atomo de menor tamanho, e por conseguinte, possui a capacidade de
se difundir através da rede metélica de forma rapida. Sua difusividade supera consi-

deravelmente a dos outros elementos, independentemente destes ocuparem posigoes

intersticiais ou substitucionais na rede [48].

Sitios octaédricos

Sitios tetragonais

Ferroy - CFC Ferro o - CCC

& ) Atomo de ferro O  Sitio intersticial

Figura 2.11: Sitios intersticiais octaédricos e tetraédricos ocupados pelo hidrogénio
nas estruturas cristalinas cibicas de face centrada e de corpo centrada.

Tabela 2.3: Quantidade e tamanho dos sitios intersticiais nas células ccc e cfc.

cfe cce
Sitio Octaédrico Tetragonal Octaédrico Tetragonal
Sitios por atomo 1 2 3 6
Tamanho 0,414 0,225 0,155 0,291

O hidrogénio se difunde através das posicoes intersticiais da rede cristalina. Este
fato se faz evidente na observacao da expansao da rede do metal, com hidrogénio
dissolvido e tem sido comprovado por meio do difragdo de néutrons [49]. As estru-
turas cristalinas do ferro, ctibico de corpo centrado cce, «, e ctibico de face centrada

cfc, v possuem dois sitios intersticiais: os tetraédricos e os octaédricos, mostrados
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esquematicamente na figura A preferéncia do hidrogénio por um dado sitio
intersticial depende da facilidade oferecida pela rede para posicionamento do atomo
de hidrogénio nesse lugar. Sendo assim, no ferro « (Ferrita) o hidrogénio se di-
funde nos sitios tetraédricos, diferentemente do caso do ferro v (Austenita), onde o
hidrogénio prefere se difundir pelos sitios octaédricos.

A quantidade e o volume dos sitios intersticiais disponiveis nas células unitarias
cce e cfe sao apresentados na tabela 2.3, O raio do maior intersticio da estrutura
cristalina ctibica de corpo centrado, que é tetraédrico, este é aproximadamente igual
ao menor intersticio da estrutura cristalina cubica de face centrada. Logo, a solu-
bilidade do hidrogénio na austenita é maior do que na ferrita. Adicionalmente, a
distancia entre os sitios intersticiais na estrutura cibica de corpo centrado é menor
do que na estrutura cubica de face centrada, resultando numa menor barreira de
potencial para a difusao do hidrogénio na rede cibica de corpo centrado do que na
cibica de face centrada [48].

O hidrogeénio se dissocia quando entra no metal e uma evidéncia experimental
desta afirmacao é a relacao linear entre a concentracao de hidrogénio e a raiz qua-
drada da pressao de hidrogénio molecular. Quanto a forma na qual o hidrogénio
se encontra dentro do metal, acredita-se que, devido a seu tamanho reduzido o hi-
drogénio pode, facilmente, ser separado em suas particulas elementares, proton e
elétron, apenas mediante o simples processo de ionizagao. O atomo de hidrogénio
doa seu elétron as bandas eletronicas do material metalico, carregando a densidade
de estados da suferficie de Fermi e ocasionando mudancas nas bandas de ener-
gia [50]; isto se manifesta especialmente nos metais de transigdo como o paladio
ou o ferro, que possui estrutura eletronica com uma camada 3d incompleta [49].
Uma evidéncia experimental desta teoria é a diminuicao linear da susceptibilidade
magnética com o aumento no conteido de hidrogénio no ferro o [5I]. Os elétrons
de Fermi se concentram em torno do proton do hidrogénio compensando a carga
positiva, produzindo o efeito de ser atomo neutro, o que pode explicar a apari¢ao
de uma corrente de oxidacao no lado de deteccao da célula electroquimica de per-
meagcao de hidrogénio [52]. Estas reagoes eletronicas produzem interagoes entre os
atomos da espécie dissolvida tanto de curto como longo alcance [53].

Uma vez dentro do metal, o hidrogénio se difunde e interage com a matriz onde
estd se difundindo. O hidrogénio nao sé ocupa os sitios intersticiais da rede cristalina
durante a difusao como também tende a segregar. A segregacao acontece nos locais
da microestrutura com maiores concentragoes de tensoes, tais como: lacunas, atomos
de soluto, discordancias, contornos de grao, interface precipitado—matriz, vazios e,
em geral, nas regides que contém maior quantidade de defeitos [5]. Este fenomeno
é chamado de aprisionamento [54]; e tem implicagoes importantes no processo de

difusdao do hidrogénio no metal, pois define em grande medida, a forma na qual
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o hidrogénio interage com a microestrutura do metal ou liga, ou seja, influencia a
solubilidade, difusibilidade, localizagao e o estado como o hidrogénio vai se encontrar

na rede cristalina, com consequentes efeitos sob as propriedades mecanicas [55].
2.4.2 Interagao Hidrogénio-Metal

O primeiro lugar onde o hidrogénio vai interagir com o metal é a interface metal-
meio. A forma como o hidrogénio surge na interface pode estar ligada a um pro-
cesso corrosivo acompanhado por desprendimento de hidrogénio, como no caso da
corrosao por HyS; uma outra possibilidade é o fornecimento direto via reducao de hi-
drogénio por meio de um potencial catédico imposto, problema frequente na protecao
catodica. Também pode acontecer ao metal entrar em contato com um meio onde

exista uma pressao parcial de hidrogénio gasoso.
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Figura 2.12: Etapas da dissolucao de hidrogénio nos metais a partir de uma fase
gasosa.

Na interacao H-Metal, o processo de dissolucao do hidrogénio no metal compre-
ende em geral quatro etapas: adsor¢ao fisica ou fisissor¢ao, adsor¢ao quimica ou
quimissorcao, penetracao através da superficie e difusao [56].

A figura mostra um desenho esquemaético das etapas da dissolugao de hi-
drogénio em metais a partir de uma fase gasosa. A absorcao do hidrogénio na rede
do metal, a partir de uma molécula de gas, deve ser precedida pela adsorcao da
molécula na superficie, dissociacao em atomos adsorvidos, penetracao dos atomos
adsorvidos a regiao subsuperficial e finalmente a difusao. A cinética de cada um
das etapas anteriormente descritas depende fortemente da rugosidade superficial e
da quantidade e distribuicao das impurezas; em geral uma o mais das etapas po-

dem controlar a cinética global do processo global da dissolucao do hidrogénio no
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metal. Se o hidrogénio é depositado na superficie metalica por via eletroquimica ou
por via gasosa parcialmente dissociado e/ou ionizado, o passo da dissocia¢ao nao é
necessario [57, [58].

Em todos os casos, os atomos da espécie adsorvida podem se encontrar, recom-
binar e voltar a fase inicial como moléculas de hidrogénio. Portanto, a entrada dos
atomos na rede ¢é limitada pela cinética da reacao de recombinacao e, por esta razao,
¢ uma pratica comum usar um inibidor da recombinacao, na face de carregamento,
durante a hidrogenagao; o mecanismo exato pelo qual atuam estes agentes promoto-
res é complexo e nao estd completamente compreendido [53]. O processo completo
da dissolucao do hidrogénio gasoso, Hs(g), o hidrogénio difusivel, H(dif), pode ser

condensado na reagao global:

Hy(g) «— 2H(dif) (2.1)

Antes da primeira etapa da reacao, a adsorcao fisica, as moléculas de gas preci-
sam entrar em contato com a superficie metalica, o que depende em principio da taxa
de colisao das moléculas gasosas com a superficie do metal. Este fenomeno esta bem
descrito pela teoria cinética dos gases, e ¢ uma funcao principalmente da pressao
parcial do hidrogénio e da temperatura. Entretanto, uma pressao alta nao garante
que todas as moléculas sejam adsorvidas, uma vez que s6 uma pequena fracao delas
consegue se fixar na parede metélica devido & baixa energia de adsor¢ao [48], 53].
A adsorcao e dissociacao da molécula sao fortemente dificultadas por espécies como
oxigénio, nitrogénio e hidrogénio previamente adsorvidas na superficie metalica. A
dissociagao de uma molécula de hidrogénio sobre um o6xido é muito dificultada, e
é possivel considerar que, virtualmente, s6 os atomos do metal conformam uma
superficie efetiva para a dissociacao. Por conseguinte, a molécula de hidrogénio
tem que se movimentar ao longo da superficie até encontrar um sitio onde a ad-

sorcao seja favordvel [53]. As reagdes de adsorcao e dissociagao sao apresentadas nas

equagoes 2.2 e [2.3]

Hy(g) «— Hs(ads) (2.2)

Hy(ads) «— 2H " (ads) + 2e~ (2.3)

Para a penetracao acontecer, os atomos adsorvidos devem se difundir desde os
sitios de dissociacao até os locais da superficie que possuem baixa barreira de po-
tencial para o acesso ao interior da rede desde a superficie. A reacao de penetracao
do hidrogénio, equagao [2.4] e a reagao de difusao, equacao [2.5] sao apresentadas a

seguir.
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H™ (ads) +— H™ (abs) (2.4)

H" (abs) «— H*(dif) (2.5)

O hidrogénio que penetra na subsuperficie estabelece uma concentracao Cp, ver

figura[2.12] A posterior movimentacao do hidrogénio na rede prossegue por difusao.

2.4.3 Solubilidade do Hidrogénio

A concentracao de hidrogénio subsuperficial depende da cinética e estd conceitu-
almente ligada a fugacidade de entrada, f;, da fonte de hidrogénio. Esta tltima, por
sua vez, estd correlacionada com a fugacidade de equilibrio do hidrogénio molecular,
fe, que produz a concentracao subsuperficial, Cp, a uma temperatura determinada.
Como f; é uma quantidade controlada pela cinética de adsor¢ao, conforme anteri-
ormente dito, nao tem relacao direta com a pressao do ambiente. O fato de um
sistema de carregamento com hidrogénio apresentar Cp elevada, nao implica neces-
sariamente que f; seja também elevada, como é caso de um sistema submetido a
uma pressao hidrostatica de hidrogénio.

Para um sistema hidrogénio gas—metal, em equilibrio térmico e em pressoes
moderadas, a relacao entre a pressao de hidrogénio molecular,P, e a concentragao
de hidrogénio dissolvido,C, é descrita pela relacao empirica conhecida como lei de

Sievert, equagao [2.6]

Co=C = sP/? (2.6)

Onde s é o parametro de Sievert. Considerando a reacao de dissolucao do hi-
drogénio no metal como descrita pela equagao [2.1}, é possivel escrever a atividade
termodinamica do hidrogeénio dissolvido, a, em termos da constante de equilibrio da

reacao, K, e da fugacidade do hidrogénio gasoso f.

a=Kfl/? (2.7)

A atividade termodinamica é igual ao produto entre o coeficiente de atividade, 7,
e a concentracao, C', para o caso de baixas concentracoes, o coeficiente de atividade
independe da concentracao. Com a mesma restricao a fugacidade do hidrogénio
gasoso pode ser expressa por f = [P, com [ como o coeficiente de fugacidade,
que é praticamente igual a unidade na condigao antes mencionada. Dessa forma a

equacao [2.6| pode ser reescrita da seguinte forma:
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C = (%1/2) P2 (2.8)

Como o produto K 3'/? /4 permanece praticamente inalterado sob uma estreita
faixa de concentragao é igual a s na equagao [2.6) a validade da lei de Sievert fica
restrita a condigoes experimentais particulares.

Por definicao, a solubilidade S é a concentracao do hidrogénio dissolvido no
metal. Lembrando que InK = AG/RT, onde AG é a variagao na energia livre de
Gibbs para a reagao[2.1], e admitindo que AG = AH—TAS, se obtém da equagao 2.8

a seguinte expressao.

S = exp (—é—?) exp (—%) p/? (2.9)

Onde AH e AS sao a entalpia e a entropia da dissolucao, respectivamente. A
entalpia de solugao pode ser negativa ou positiva, isto diferencia aos entre os que ab-
sorvem hidrogénio de forma exotérmica ou endotérmica. Fenomenologicamente, nos
metais que tem AH < 0, a solubilidade aumenta com o incremento na temperatura,

comportamento contrario daqueles que apresentam AH > 0.
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Figura 2.13: Diagrama de fases P(H,) — T do sistema Fe-H. Adaptado de [59].

O coeficiente de atividade do hidrogénio varia com o aumento na concentracao
devido, principalmente, a dependéncia tanto das interacoes entre os atomos de
hidrogénio, como da interacao eletronica entre os atomos de soluto e os da rede
metalica. Um reflexo deste fenomeno é a dependéncia de AH e AS com a quan-
tidade de hidrogénio dissolvido. Quando a solubilidade terminal é atingida, pode

ocorrer a formacgao de outras fases que contém hidrogénio [57, [60]. No caso do ferro,
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isto ocorre a altas pressoes da ordem de 2 GPa e temperaturas acima dos 750 °C [59].
O diagrama de fases P(Hs) — T do sistema Fe-H, é apresentado na figura [2.13]

2.4.4 Difusividade do Hidrogénio

O hidrogénio se difunde através do metal quando absorvido, ver figura [2.12] A
for¢ca motriz deste fendmeno é o gradiente de potencial quimico existente na matriz
metalica. O hidrogénio migrard a partir das regioes do metal onde o potencial
quimico é maior que na zona de destino do processo difusivo, embora outros fatores
podem afetar esta relagao: gradientes nos estados de tensoes internas, temperatura
ou a presenca de um potencial elétrico, entre outros, podem induzir difusao de
hidrogénio mesmo em auséncia de um gradiente global de concentracao [53].

Quando a etapa controladora da dissolugao de hidrogenio é a difusao, a primeira
lei de Fick modela de forma adequada o processo difusivo, e é expressa na forma
unidimensional pela equagao [2.10]

oC
J(z) = —D% (2.10)

Esta lei relaciona o gradiente da concentragao do hidrogénio, 0C'/dx no caso uni-
dimensional, com seu fluxo massico, .J, mediante um parametro relacionado a forma
como o atomo de hidrogénio se movimenta dentro da rede metalica: o coeficiente
de difusao, D. A dependéncia do coeficiente de difusao com temperatura pode ser

descrita mediante uma rela¢ao do tipo Arrhenius [61].

D = Do exp (%) (2.11)

Onde Do é o coeficiente difusao intrinseco da rede cristalina, F 4, a energia de
ativacao para a difusao,R a constante dos gases, e T a temperatura absoluta.

No estado transiente, a concentracao muda com o tempo e a distancia em
ralacao a superficie exposta ou hidrogénio, porém, a equacao [2.10] nao tem mais
validade. Para representar o comportamento espacial e temporal da concentracao
de hidrogénio, considerando D independente da concentracao, ¢ possivel aplicar a
segunda lei de Fick, equacao [2.12]

2
aa—f = D??T(; (2.12)

Essa equacao, em geral, é resolvida usando métodos analiticos ou numéricos, e
requer o estabelecimento das condigoes inicial e de Contorno. A conformidade destas
condigoes depende da configuracao da técnica experimental selecionada para estudar
o fendomeno. Entre as técnicas visadas para estudar o transporte do hidrogénio em

metais e ligas, a permeacao eletroquimica é uma das mais difundidas. Esta técnica
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faz uso da equacgao [2.12| para caracterizar os parametros da difusao. Ver ensaio de
permeacao eletroquimica na pagina
A aplicagao direta destas equagoes implica o consideragao de uma série de apro-

ximagoes para a lei de Fick:

e O fluxo de hidrogénio é unidimensional, ou seja, o caminho percorrido pelo
hidrogénio dentro do metal tem que ser muito pequeno quando comparado

com a superficie exposta a fonte do mesmo.

e O hidrogenio se difunde s6 pelos sitios intersticiais da rede cristalina e isto

pressupoe que a matriz é homogénea e isotropica.
e O coeficiente de difusao D independe da concentracao de hidrogénio.

Em busca de utilidade pratica destas leis, é necessario conhecer o comporta-
mento do hidrogénio nas microestruturas de materiais reais, por isso na subse¢ao
seguinte serao abordados os conceitos do mecanismo de transporte do hidrogénio e
o aprisionamento. Juntamente, serao revisados os efeitos destes fenomenos sob a

solubilidade e a difusividade do hidrogénio.

2.5 Aprisionamento do hidrogénio nos agos

O hidrogeénio nao estd distribuido uniformemente na microestrutura do aco, du-
rante a difusao, o hidrogénio além de se movimentar de um sitio intersticial a outro
de forma aleatoria, possui uma tendeéncia a ser aprisionado ou retardado por uma
ampla e variada gama de imperfeicoes e interfaces internas da rede cristalina, tais
como, contornos de grao, interfaces precipitado—matriz, discordancias, lacunas, va-
zios, etc.

Os defeitos atuam como armadilhas, sendo considerados pocos de potencial. Da
relagao entre esses pocgos, distribuicao e quantidade dos mesmos, depende o processo
global da difus@o e aprisionamento [62], com considerdveis consequéncias no dano
que o hidrogénio pode ocasionar no metal mediante fragilizacao.

O estado no qual o hidrogénio se encontra no aco esta determinado pela sua
microestrutura, a qual determina a solubilidade, transporte e aprisionamento do
hidrogénio na rede.

A figura ilustra um exemplo de uma possivel configuracao da energia poten-
cial que o hidrogénio possui ao se difundir e ser aprisionado. No caso apresentado
no grafico, nao existe uma barreira de potencial para o hidrogeénio ser aprisionado,
ou seja, a energia de ativagao requerida para saltar de um sitio intersticial a outro
¢ a mesma que precisaria para ser aprisionado numa armadilha. Em sistemas reais
esta configuragao simples dificilmente sera atendida. O aco possui multiplicidade de

sitios aprisionadores, e as formas como eles interagem ainda ¢é objeto estudo.
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Figura 2.14: Esquema simplificado da distribuicao de energia de potencial hi-
drogénio—metal, incluindo o aprisionamento. Adaptado de [5].
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aco ferritico. Adaptado de [63].
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Desde quando publicados os valores de difusividade compilados por Alefeld e
Volkl [49], ver figura muitos pesquisadores tem trabalhado intensamente para

explicar, de forma contundente, a consideravel dispersao no coeficiente de difusao

aparente, D,,,, nos acos ferriticos. Nota-se que com o aumento da temperatura o

efeito do aprisionamento na difusividade aparente diminui, e ja em torno de 400 °C

a difusividade aparente tende a apresentar valores semelhantes aos do coeficiente de

difusao intrinseco da fase a. O efeito contrario ocorre a temperaturas mais baixas,

onde o aprisionamento diminui substantivamente D,,, em relagao ao D.
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Figura 2.16: Segregacao do hidrogénio nos defeitos microestruturais das ligas

metalicas.

E evidente que o coeficiente de difusao e portanto o transporte de hidrogénio

sao fortemente influenciados pelos aprisionamento. Como o ago é uma liga metélica

com uma microestrutura complexa e com innimeras variacoes caracterizadas me-

diante parametros diversos, é imprescindivel revisar a forma como as principais

caracteristicas microestruturais interagem com o hidrogeénio, e principalmente o me-

canismo de aprisionamento das armadilhas.

Na figura [2.16] estd apresentada de forma esquematizada o modo como o hi-

drogénio interage com a microestrutura tipica de uma liga metalica. O hidrogénio

que inicialmente é adsorvido e absorvido difunde dentro da rede e segrega nos defei-

tos sendo aprisionado nesses sitios, como antes mencionado. O hidrogénio também

pode se recombinar nos vazios, e/ou reagir com o carbono dissolvido na rede ou com

os carbetos formando metano. Este ultimo processo, conhecido como ataque pelo
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hidrogénio (AH) serd estudado com maior detalhe na segao deste documento,
pagina 49 Dependendo das condigoes, existe ainda a possibilidade do hidrogénio
formar fases coerentes no ferro, ver figura [2.13] na pégina [26] Mas, tais condigoes
nao serao atingidas na pratica.

Os sitios aprisionadores sao locais da rede cristalina aos quais o hidrogénio é
atraido, geralmente pelo campo de tensoes existente na rede cristalina em volta das
armadilhas. A possibilidade do hidrogénio ser aprisionado depende da probabilidade
de salto nesses sitios, que por sua vez esta relacionada com a densidade numérica
destes sitios [62], e como hd uma barreira de potencial que deve vencer o dtomo de
hidrogénio pode ser aprisionado. Toda imperfeicao estrutural ou atomo de impu-
reza com a qual o hidrogénio interage atrativamente ocasionara que este gaste mais
tempo na vizinhanga daquele defeito do que num sitio normal da rede cristalina,
principalmente porque a energia de ativacao necessaria para escapar da armadilha
¢ da ordem da energia de ligagao [64].

As principais consequéncias do aprisionamento de hidrogénio em metais e ligas

sao:
e Aumento da solubilidade aparente, S,,,, do hidrogénio na matriz.
e Diminuigao da difusividade aparente, D,,,, aumentando o tempo de difusao.

e Possivel modificacao no cinética da penetracao, devida a mudancas na ativi-

dade do hidrogénio na superficie.

e Promover a segregacao do hidrogénio e o aumento local da concentragao, fa-

vorecendo os mecanismos de fragilizacao.

Para estudar a maneira particular como o hidrogénio interage com cada tipo
de armadilha sera de grande ajuda enunciar as classificacoes dos aprisionadores

encontrados na literatura.
2.5.1 Classificagcao dos aprisionadores

Existem trés formas de se classificar as armadilhas ou aprisionadores: segundo a
saturabilidade, reversibilidade, e pela energia de ligacao.
De acordo com a saturacao

O conceito de aprisionadores saturaveis e nao saturaveis esta baseado na capa-

cidade da armadilha de aprisionar atomos de hidrogénio [65].

e Saturaveis:
Os sitios aprisionadores saturaveis sao aqueles cuja capacidade para aprisio-

nar atomos de hidrogénio € finita. As discordancias, impurezas, lacunas e as
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interfaces internas, se encaixam dentro deste padrao. Como cada armadilha s6
pode acomodar uma quantidade determinada de dtomos de hidrogénio, quando
estiverem saturadas sera possivel relacionar diretamente a concentracao com

a densidade do aprisionador.

e Nao saturaveis:
Este tipo de armadilha pode acomodar um numero infinito de dtomos de hi-
drogénio. Os microvazios, onde o hidrogénio é armazenado na foma gasosa,
sao o exemplo classico de aprisionadores nao saturaveis, uma vez que, a quan-
tidade de hidrogénio nos vazios depende da concentragao do hidrogénio na
rede. (Lei de Sievert, equagao [2.6). Uma consequéncia da presenca dessas
armadilhas na microestrutura durante a difusao ¢ a diminuicao da taxa de

transporte do hidrogénio pelo metal [5].
De acordo com seu carater fisico

Esta classificagao surge ao se fazer um raciocinio sobre o efeito que produz uma
diminuicao da probabilidade de retorno do hidrogénio a um sitio intersticial normal,
a partir de um sitio aprisionador. Ou seja, descreve a causa pela qual a armadilha

faz mudar a probabilidade de salto do hidrogénio na rede cristalina [66].

e Atrativos:
Atuam sob o hidrogénio que estd se difundindo exercendo uma forca originada
por um campo elétrico, gradiente de temperatura, campo de tensao ou por
um gradiente de potencial quimico. Por exemplo: os gradientes térmicos nao
homogeneamente distribuidos, as discordancias em aresta, contornos de grao
ou interface precipitados-matriz (coerentes ou semicoerentes), a ponta de uma

trinca, etc., que geram campos de tensao trativos ao redor deles [67].

e Fisicos:
Estas armadilhas nao atraem o hidrogénio. Pelo contrario, ele chega a esses
sitios de forma randomica ao se difundir pelo metal. No entanto, favorecem
a permanéncia nesses lugares devido as modificacoes na estrutura ideal da
rede cristalina, fazendo com que seja energeticamente mais favoravel para o
hidrogeénio ficar. Exemplo de tais armadilhas sao: os contornos de grao de alto

angulo, as interfaces precipitados-matriz incoerentes, interfaces, vazios, etc.

e Mistos:
S6 em casos extremos as armadilhas apresentarao unicamente um tipo de
carater. Geralmente sua presenca produz efeitos atrativos além de também
atuarem como barreira fisica. Se um efeito nao predomina claramente sobre

os outros, as armadilhas sao chamadas de mistas.
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Tabela 2.4: Energias de ligagdo do hidrogénio com diferentes sitios aprisionadores
no ferro

Sitio Ep (kJ/mol) Ref Sitio Ep (kJ/mol) Ref
Rede cristalina - [70]***  Lacuna-1a2H 41,0 [48]tab-
C 3,0 [70]tab- Lacuna - 6H 61,0 [4g]tab-

H-H 4,2 [70]tab- a—Perlita glob. 19* [1]

Ni 7,7 [72]tab- a—Perlita lam. 84,0* [1]

N > 12,5 [70]**b  a—Cementita 10,85 [73]
Nb 15,4 72 Cont. o — a 17,259 [74, 73]

\% 15,4 [72]tab- a—TiC coer. 46* [76]

Ti 26,1 [70]t*>  a—TiC incoer. 68-116* [76]

0 68,5 [72]teb- a—TiC semicoer. 55,8* [77]

disc.®® 20,227+ [70]teb- a—Oxido ferro 15,7 [78]
disc. espiral® 20-30 [70]tab- a—MnS 72" [79]tab-
disc. mista” 58,6 [70]tab- a—Al, 03 78,96 [79]tab-
disc. aresta” 26,8 [74] Microvaz. ago? 56,20* [79]tab-
a—Carbetos 18,5 [80] Microvaz. ferro? 40,30* [79]tab

tabDados tabulado na referencia. ™ Niicleo. “®Campo eldstico. *Energia de ativacio. **b vetor de
burges, r distancia do centro da discordancia. ! Aco 4340. 2 Deformado a frio.

De acordo com a reversibilidade

Esta classificacao que considera o tempo médio de residéncia do hidrogénio no

sitio aprisionador, assim como a nogao de facilidade para voltar a rede cristalina [68].

e Irreversiveis:
Sao sitios aprisionadores onde o hidrogénio terd um tempo de residéncia na ar-
madilha que excede em muito o tempo de difusao. Eles podem atuar como su-
midouros do hidrogénio, evitando que nesses pontos a sua concentragao atinja

valores criticos. O exemplo tipico deste tipo de armadilhas sao as lacunas.

e Reversiveis:
O hidrogénio aprisionado neste tipo de armadilhas pode se liberar com a dimi-
nuicao da concentracao na rede, ou uma queda na temperatura. A liberagao
do hidrogénio aprisionado produz um aumento local na concentragao do hi-
drogénio no metal, o que pode acelerar, sob determinadas condigoes, o processo
de degradacao. Agindo como fontes de hidrogénio para as regices de trinca-

mento potencial [69].

De acordo com a energia de ligagao

Categorizando os aprisionadores pela energia de ligacao com o hidrogénio, Ep,
surgem trés classes de sitios aprisionadores de hidrogénio no ferro o [4]. A tabela[2.4]
apresenta uma compilacao das energias de ligacao do hidrogénio com os defeitos

microestruturais no ago, determinadas em diversos trabalhos.
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e Aprisionadores fracos:
Com energia de ligagdo de aproximadamente 20 kJ/mol, nesta categoria apa-
recem as discordancias, os precipitados finos e os contornos de grao de baixo
angulo. Adicionalmente os atomos de soluto, como cromo e o molibdénio, os
quais possuem cerca de metade da energia de ligacao das discordancias sao

também considerados aprisionadores fracos.

e Aprisionadores intermediarios:
Com energia de ligacao da ordem dos 50 kJ/mol, as microcavidades, as inter-
faces das ripas de martensita e os contornos de graos da austenita prévia se

encaixam nesta categoria.

e Aprisionadores fortes:
Possuem alta energia de ligagao, entre 100 kJ/mol e 120 kJ/mol, por isso
conseguem manter o hidrogénio incluso aprisionado até elevadas temperaturas.
Esta classe de armadilhas inclui os precipitados esféricos, as inclusoes nao
metalicas como o NbC, TiC ou MnS, as interfaces entre ripas de martensita
e/ou contornos de graos austeniticos com austenita retida, finos precipitados

ou segregacoes de impurezas.

2.5.2 Sitios aprisionadores na microestrutura

No momento do hidrogénio migrar para os defeitos, a deformacao global dentro
da rede decresce. Mas, diminui também a capacidade do material para acomodar de-
formagao plastica, que depende da movimentacgao de defeitos de linha, ocasionando
perda na ductilidade [81].

A interagao do hidrogénio com as armadilhas presentes na microestrutura esté
determinada pela coeréncia cristalografica que estas conservam com relacao a rede
cristalina da matriz. O hidrogénio sera fracamente aprisionado pelos defeitos que
introduzirem o menor grau de distor¢ao na rede [82].

A habilidade do hidrogénio para se concentrar em localidades especificas da mi-
croestrutura dos acos, faz que a simples medida da concentracao total no mate-
rial ndo garanta que o nivel de hidrogénio no metal seja seguro [83]. Conhecer a
forma como o hidrogénio se segrega torna-se fundamental, para o entendimento dos
fenomenos fragilizantes que sucedem dentro do material [84]. A eguir serd revisada
a forma como o hidrogénio interage com os defeitos presentes na microestrutura dos

acos.
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Microvazios

Os microvazios presentes na microestrutura dos agos, produzidos antes ou du-
rante o carregamento com hidrogénio, sao sitios aprisionadores irreversiveis. Pro-
duzem retardo na difusdo e consideravel desvio na solubilidade aparente [85], 86].
Este afastamento da solubilidade e difusividade ideal, é mais pronunciado a baixas
temperaturas devido a menor difusividade do hidrogeénio no ferro.

O tamanho dos microvazios formados pelo hidrogénio depende da fugacidade
usada no carregamento e do estado do nivel de deformacao plastica presente na
microestrutura. Os microvazios assim formados, nao podem ser removidos mediante
tratamento térmico de revenido [87]

Em acos de medio carbono, submetidos a deformagao em presenca de hidrogénio,
Oriani e Josephic [88] observaram um incremento na populagdo de microvazios.
Ocasionando uma queda na resisténcia do material, produzida pelo desenvolvimento
de alta pressao de hidrogénio ao interior da cavidades. A altas temperaturas o
hidrogénio pode reagir quimicamente com o carbono da matriz e/ou dos precipitados

formando metano dentro das cavidades. Ver ataque pelo hidrogénio, pagina [49
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Figura 2.17: Efeito do tamanho de grao no aprisionamento de hidrogénio no ferro.

Adaptado de [89].

Atomos em solugao sélida substitucional

Devido ao aumento na solubilidade do hidrogénio em metais e ligas com o incre-
mento no grau de distorgao da rede cristalina [90]. Os dtomos de soluto, em geral,
agem como sitios aprisionadores reversiveis do hidrogénio. Este efeito é atribuido a
expansao dos sitios intersticiais produzida por estes solutos. Portanto o hidrogénio
precisa de uma menor energia para ocupar os, agora maiores, sitios intersticiais.

A contribuicao a solubilidade dos elementos substitucionais pode ser limitada sé6

para baixas concentracoes dos atomos de soluto, como no caso do Cr, W, Ti e Mo.
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Isto devido a alta reatividade destes elementos com o carbono presente na solugao
sélida dos agos. Choo et al. [80] mostraram que a adigao de elementos de liga como
Mo, W, Ni e Cr produzem um aumento na temperatura a qual a solubilidade de

hidrogénio apresenta seu méaximo valor.

Contornos de grao

No trabalho de Martinez-Madrid et al. [89], o efeito do tamanho de grao do
ferro e de agos, no aprisionamento de hidrogénio, se manifesta pela capacidade da
microestrutura de reter hidrogéenio apés descarregado. Este trabalho mostrou que o
teor de H aprisionado diminui com o aumento do tamanho do grao, ver figura [2.17]

O hidrogénio produz fragilizacao intergranular em metais como ferro e niquel
resultado, em geral, da interacao entre o hidrogéenio segregado e alguma impureza
fragilizante presente no contorno de grao [91].

Em acgos alta resisténcia, com microestrutura martensitica, é frequente observar
fratura, em presenca de hidrogénio, no contorno de grao da austenita previa, assim
como fratura intergranular com estrias igualmente espacadas seguindo as placas da
martensitica. Este comportamento indica que o mecanismo de fratura, desta mi-
croestrutura esta ligado a interagao entre as impurezas segregadas nestas interfaces
e o hidrogénio que aumento sua concentracao nestas regioes devido ao aumento na

densidade de defeitos nestes locais produzidos pela deformacao [92].

Discordancias

As discordancias s@o um dos principais sitios aprisionadores de hidrogénio nos
acos que possuem fases como bainita ou martensita devido a alta densidade destes
defeitos de linha nestas fases [93], e especialmente quando sofreram deformagcao
pléstica, o que produz uma répida multiplicacao das discordancias [94].

A interacao hidrogénio—discordancias tem sido extensamente estudada ha muito
tempo. O aprisionamento de hidrogénio nas discordancias assume uma fungao critica
na susceptibilidade do aco a fragilizar, atuando de diferentes formas, dependendo
do cardter da discordancia, da sua distribuicao, assim como também do nivel de
tensoes, temperatura e concentragao de hidrogénio [87, 88|, 05 [96].

A energia de interacgao entre o campo de tensao de uma discordancia em aresta e
o hidrogénio, W, pode ser expressada no sistema de coordenadas polares, (r,0), pela
equacao m [97]. Onde G é o médulo de cisalhamento, v o coeficiente de Poisson, V'
o volume de relaxacao do atomo de hidrogénio e b o vetor de Burges. De forma que
o maximo de energia de interacao 44,41 kJ/mol é obtido para § = 0, G = 86GPa,
r=>0=0,248nm, v = 0,29 e V = 2, 7210~°m? /mol [98]].

_ Gb(1+v)V sind
© 3n(1—v) r

(2.13)
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As discordancias nao sé atuam como sitios aprisionadores. Ao se movimenta-
rem, arrastam a atmosfera de hidrogénio que as envolve, assim como também po-
dem trocar hidrogénio com outros sitios aprisionadores que encontrem no caminho.
Este fenomeno de aprisionamento é conhecido como aprisionamento dinamico. Sob
deformagao plastica a quantidade de discordancias aumenta, havendo desta forma
mais sitios para que o hidrogénio ser aprisionado, aumentando sua concentragao
dentro do metal. Adicionalmente, como a deformacao plastica impoe movimento
as discordancias e o transporte de hidrogénio é facilitado [99-I101]. Medidas expe-
rimentais de solubilidade e difusividade, em amostras de ligas de Cr previamente
deformadas, evidenciaram que o aprisionamento nas discordancias, induz aumento
na solubilidade aparente assim como também uma reducao de quase 5 ordens de
grandeza na difusividade aparente [102]. Fato também corroborado pela facilidade
da desgaseificacado com o aumento na deformagao pléstica [103], 104].

Stroe [105] dividiu os processos de transporte do hidrogénio no metal, auxiliado
pelas discordancias, em dois casos criticos: quando o hidrogénio esta presente antes
do inicio da deformacao plastica, e o caso no qual o hidrogénio penetra durante a

deformagao plastica.

e No primeiro caso, se todo o hidrogénio que acompanha o processo de de-
formacao ¢ introduzido antes deste ultimo comegar, a distribuicao sera uni-
forme e a concentracao permanecera constante. Mas, ao iniciar a deformacao,
as discordancias que estao se formando aprisionarao dinamicamente hidrogénio
no seu campo de tensao. No momento em que estas comegam a se movimen-
tar, dependendo da velocidade, podem transportar ou perder o hidrogénio que

tinha sido aprisionado.

Nos caso dos acos o processo de descarga pode, praticamente, duplicar a con-
centragao do hidrogénio na matriz, caso a taxa de deformacao seja muito
alta. Se as discordancias interceptam um obstaculo, diminuem a velocidade,
e podem novamente atrair atomos de hidrogénio. Por conseguinte, se as dis-
cordancias encontram-se estaticas, agiram como fontes de hidrogénio no inte-

rior da microestrutura.

e Se o carregamento de hidrogénio é simultaneo com a deformacao plastica,
as discordancias que se movimentam desde a superficie podem transportar
hidrogénio a uma concentragao similar a da superficie em contacto com o

meio.

As discordancias facilitam o transporte do hidrogénio para o interior do metal.
A velocidades baixas podem liberar hidrogénio ao se movimentar, como no caso

anterior. A velocidades maiores que uma velocidade critica, as discordancias
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forneceram hidrogénio ao interior da matriz a mesma concentracao do meio.

Ou seja, podem introduzir hidrogénio a concentracoes ainda superiores a da

prépria matriz.

Um caso adicional, ocorre quando as discordancias estao presentes na rede cris-
talina anteriormente ao ingresso do hidrogeénio. Nesta situagao o hidrogénio é apri-
sionado no campo de tensao que envolve a discordancia, isto explica o aumentando
da solubilidade aparente. O aprisionamento dificulta a mobilidade dentro da rede

e produz uma diminuicao na difusividade aparente. Este fendomeno é mais evidente

em agos deformados a frio [106].

Precipitados e particulas de segunda fase
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Figura 2.18: Difusividade aparente do hidrogénio nas ligas bindrias de ferro em
fungao da temperatura. Adaptado de [107].

A permeacao do hidrogénio no aco é fortemente afetada pela presenca de precipi-
tados e inclusoes. A eficiencia do aprisionamento do hidrogénio na matriz metélica
pela acao das particulas de segunda fase depende do tamanho, distribui¢ao, morfo-
logia e coeréncia das mesmas, sendo proporcional & distor¢ao que elas causarem [82].
A morfologia e a coeréncia dos precipitados com a matriz do ferro nos agos aconte-

cem em funcao do tratamento térmico, o aprisionamento dependera também deste

processo [108].
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Nos acos, a dispersao dos carbetos é um fator fundamental no aprisionamento.
Hinotani et al. estudaram, em acgos de baixa liga, o efeito do revenimento na den-
sidade de sitios aprisionadores reversiveis e irreversiveis, assim como a relagao que
tem com a ductilidade durante carregamento catédico com hidrogénio. Eles encon-
traram a existéncia de uma queda na ductilidade com o aumento na densidade de
discordancias e o crescimento dos carbetos MyC [109].

No mesmo sentido, o efeito dos precipitados e inclusoes sob a permeacao e a
difusao foi estudado em ligas de ferro com diversos teores de C, S, P, Mn, Si, Cr, Ni,
Sn e Cu. Observou-se que o Si induz a maior diminui¢ao na solubilidade [107, [T10].
Também foi observado que os precipitados de Cr possuem uma forte tendéncia de
aprisionar irreversivelmente o hidrogénio, levando a uma queda significativa na difu-
sividade, como mostra a figura . E importante ressaltar a diminuicao da difusi-
vidade produzida pelo aprisionamento, tanto no ferro como nas ligas a temperaturas
inferiores a 200 °C [107].

Em acos de baixa liga, a morfologia dos carbetos altera significativamente a
permeabilidade e a difusividade aparentes. Isto estd ligado as mudancas induzidas
na densidade de sitios aprisionadores reversiveis. A presenca de cementita fina
na ferrita envelhecida altera notoriamente a cinética da permeacao, aumentando a
solubilidade e diminuindo a difusividade. Portanto, a perlita fina possui uma maior
difusividade e menor solubilidade aparente. Uma estrutura esferoidizada apresenta
valores intermédios dos dois parametros. Como conclusao, a difusividade decresce
com a dispersao dos carbetos F3C, o que traz um aumento na densidade de sitios
aprisionadores reversiveis [1111, [112].

A exposicao a altas temperaturas por tempos prolongados altera substancial-
mente a morfologia e a composicao quimica dos precipitados. O efeito sinérgico
destes dois fatores na distribuigao dos sitios aprisionadores nos agos tipo Cr-Mo foi
estudado por Siquara et al. [6]. Apds submeter um ago CrMo a envelhecimento por
100h, compararam a solubilidade e a difusividade do material, com duas condicoes
adicionais: normalizado e revenido, denominada como nova, e com uma amostra
do material envelhecido em servigo por 20 anos, como ilustrado na figura 2.19, A
degradacgao microestrutural sofrida pelo material foi severa, a microestrutura inicial
banitica evolui até ferritica perlita apds do servico. A maior capacidade de apri-
sionamento da microestrutura ferritico perlitica induz aumento da solubilidade de
1,32 para 20,31 mol.H m~3, enquanto que a difusividade caiu de 1,97x107! para
0,76 x10710 m?s~1,

Posteriormente Lemus et al. [93], compararam o aprisionamento de hidrogénio
num a¢o CrMo com outro do mesmo tipo, modificado com 0,25% de vanadio, (Cr-
MoV). Foram identificados dois sitios aprisionadores no ago CrMo e trés no modifi-

cado com vanadio. O aparecimento de um pico adicional no espectro de dessorgao
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Figura 2.19: Influéncia do envelhecimento no ago CrMo na permeagao do hidrogénio.
Adaptado de [14].

de hidrogénio no aco CrMoV é atribuido a precipitacao de carbetos tipo MC, ricos
em vanadio. Estes precipitados possuem uma maior capacidade de aprisionamento,
mas a eficiéncia cai com o crescimento dos mesmos.

Wei et al. [76)[77, 113, [114] estudaram diversos agos com teores de titanio entre
0,20% e 0,30% e observaram que, nestes acos, o aprisionamento de hidrogénio nos
carbetos acontece tanto na interface como no interior, porém este fenomeno é afe-
tado pela morfologia dos precipitados TiC. Eles observaram que o carbeto TiC, com
forma de disco, possui uma interface semicoerente e aprisiona hidrogénio no nicleo
das discordancias que ficam no contorno. Os precipitados perdem coeréncia com a
matriz enquanto coalescem. Com uma interfase menos coerente a energia de bar-
reira aumenta dificultando o aprisionamento. Embora a quantidade de hidrogénio
que pode aprisionar o TiC incoerente dependa do tamanho das particulas, isto evi-
dencia que, nestes tipo de particulas quando coalescidas, o hidrogénio é aprisionado
principalmente pelos sitios octaédricos do carbeto e nao na interfase precipitado-
matriz. O reflexo desta situagao é o progressivo aumento na energia de ligacao com
hidrogénio com a diminuigao na coeréncia dos carbetos [76, [77]. Ver tabela , pa-
gina[33] O aumento na energia de ligagao poderia ser explicado pelo deslocamento
do pico de dessorcao para temperaturas maiores, produzido pelo retardo na difusao
do hidrogénio, no interior dos carbetos coalescidos, durante a dessorcao.

Outros precipitados que aprisionam hidrogénio no ago sao o carbeto de nidbhio
NbC, os precipitados de cobre e outras inclusoes nao metélicas, como sulfeto de

manganés, silicio e nitratos de titanio [I10, 115]. Estas inclusoes aumentan sua ca-
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pacidade de aprisionamento com a deformacao plastica. As particulas submetidas a
tensoes durante a deformacao sofrem fraturas, aumentando sua area; o carregamento
eletroquimico realizado com densidades de corrente altas tem um efeito similar nas

inclusoes anteriormente mencionadas [110].

Lacunas

As lacunas podem ser consideradas como defeitos tridimensionais, ou seja, podem
atuar como superficies internas. Quando o estado de quimissorc¢ao ¢ energeticamente
mais favoravel que a solucao sélida intersticial, o hidrogénio serd atraido em diregao
a lacuna e aprisionado por ela. Os dtomos de hidrogénio passam a decorar o contorno
das lacunas ocupando uma posigao ligeiramente deslocada do centro. No caso do
ferro, esta distancia é aproximadamente 0,004 nm [116].

Os agregados de lacunas formados durante a deformagao plastica podem aprisi-
onar hidrogénio com alta energia de ligacao associada, e tem um papel principal na

fragilizagao pelo hidrogénio em agos de alta resisténcia [117].

2.6 Técnicas experimentais para estudar a in-
teracao hidrogénio-microestrutura

Existem numerosas metodologias e técnicas para caracterizar a solubilidade, a
localizagao, o estado, a interacao com a microestrutura, a formacao de hidretos,
a difusividade e a movimentagao do hidrogénio em metais e ligas [118]. Entre as

técnicas experimentais mais utilizadas para examinar estes fenomenos se encontram:

e Difracao de néutrons. Mediante esta técnica é possivel definir a localizacao do

hidrogénio na rede cristalina [119, [120].

e Cromatografia gasosa. Permite determinar rapidamente o teor de hidrogénio

usando o método de extracao a quente [121].

e Permeacao por via gasosa. Utilizada para calcular o coeficiente de permea-
bilidade ® , a difusividade aparente D,,, e a solubilidade aparente S,,, do
hidrogénio e seus isétopos, em metais e ligas desde a temperatura ambiente
até 600 °C [122].

e Espectroscopia mecanica. As medidas de atrito interno oferecem informacoes
sobre a concentracao do hidrogeénio intersticial, limite de solubilidade e coefi-

ciente de difusdo, entre outras informagoes [123], 124]

e Autoradiografia. Utilizada para visualizar a distribuicao do hidrogénio na
microestrutura [110, 125 126].
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e Dessorgao a temperatura programada (TPD). Amplamente utilizada para ca-
racterizar os sitios aprisionadores pela energia de ativacao da dessorcao Ey,
a energia de ligacao Ep, a densidade de sitios e a fracao de ocupacao dos
sitios [54], 60], 85, 127].

e Permeacao eletroquimica. Permite determinar a permeabilidade ®, a difusivi-

dade aparente D, e a solubilidade aparente S,,, [128] 129].

A seguir, os principios das duas ultimas técnicas listadas anteriormente, serao

descritos, pois fazem parte do planejamento experimental deste trabalho.

2.6.1 Dessorcao a temperatura programada

Epa EaD

\\\\ //f
U A . U O hidrogénio no sitio aprisionador
3 N (S4) precisa de uma energia de
S o
\
)

ativagdo (F4) para sair da armadi-
lha, a diferenga entre esta energia e a
energia de ligagdo (Ep) é a energia de
barreira (Ep,). Para o hidrogénio se
EB EA difundir entre sitios normais da rede
(Sn), ele precisa vencer a energia de
ativagao da difusao (E,p).

o

(Sa)

4

Figura 2.20: Perfil da energia potencial da reacao de dessor¢ao do hidrogénio. Adap-
tado de [79].

A liberagao de hidrogénio de uma armadilha pode ser considerada através de
uma reacao de dessorcao, ver figura [2.20] Neste processo, o dtomo aprisionado num
sitio S4 deve superar uma energia de ativacao para dessorver F4. Esta energia é
a soma da energia de ligagao da armadilha com o hidrogénio Ez com a energia de
barreira E'g,. A energia de barreira, pela sua vez, representa a energia que um atomo
num sitio normal da rede Sy precisa para poder ser aprisionado uma vez que entra
em contato com a armadilha. A energia de barreira pode ser maior ou menor que
a energia de ativacao da difusao E,p. Esta ultima é aquela o atomo de hidrogénio
necessita superar quando esta difundindo de um sitio normal da rede para outro do
mesmo tipo.

O processo de dessorcao é termicamente ativado e a taxa de evolucao do hi-
drogénio pode ser descrita mediante a seguinte equacao [79, 104]. Onde: Xp =

(No — N)/No, sendo Np a quantidade de hidrogénio aprisionado na armadilha no
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Cada armadilha possui uma energia de ligacao, consequentemente o hidrogénio dessorverd a uma
temperatura diferente.

Figura 2.21: Diagrama do espectro de dessor¢ao térmica, material com multiplas
armadilhas.

tempo t = 0 e N a quantidade no tempo t > 0; A a constante da reacao; R a
constante dos gases e T a temperatura absoluta.

dXr

— = Al = Xr)exp ( g;) (2.14)

Na equacao o termo (1 — XT) representa a quantidade de hidrogénio ainda
restante na armadilha no tempo ¢, a probabilidade do hidrogénio conseguir escapar
da armadilha é representada pela quantidade exp(—FE4/RT). A validade deste mo-
delo esta restrita aos casos onde € possivel considerar que o processo de dessorcao é
controlado pela saida do hidrogénio da armadilha, ou seja, a contribuigao da difusao
pela rede até a superficie ao processo global é desprezivel.

Quando um material carregado previamente com hidrogénio é aquecido a uma
taxa constante ¢, o hidrogénio aprisionado na microestrutura comega a se dessor-
ver com o aumento ta temperatura. No espectro de dessorcao formam-se picos de
evolucao de hidrogénio a determinadas temperaturas. A temperatura na qual a
reacao de dessorcao ocorre esta relacionada com a energia de ligacao de cada arma-
dilha com o hidrogénio, como ilustra a figura [2.21

No méximo da evolug¢ao do hidrogénio, a primeira derivada da equacao é
zero, de tal forma que:
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Linearizando a equacao e diferenciado por 1/7T¢, se obtém a seguinte relagao:

Ol (¢/Te)] _ _ Ea
91 (1/T¢) R

A energia de ativacao da dessorcao pode ser determinada calculando a inclinacao

(2.16)

da reta In (¢/T2) versus In (1/T¢), obtida pela medida da temperatura do pico com
a variacao na taxa de aquecimento. Porém, caso a energia de ativacao da difusao na
rede E,p seja muito alta, comparada com a energia de ativacao da dessorcao F 4, o
processo de difusao é o controlador da evolugao do hidrogénio. Neste caso, os picos

sao alterados pela difusao no interior da amostra.

Tabela 2.5: Energias de ativacao e temperaturas de dessorcao tipicas dos principais
defeitos microestruturais presentes no ferro e acos.

Aprisionador Eg (kJ/mol) T¢ (°C) ¢ (K/min) Ref.
Difuséo pela matriz 8 [130]
Fe,C 10,8 120 3 131
Contornos de grao 17,2 112 2,6 [4]
Discordancias 26,8 215 2,6 [74]

TiC coerente 35 220 1,7 [114]
Microvazios 35,2 305 2,6 [74]

TiC incoerente 58 620 1,7 [114]
Fe;C matriz deformada 65,0 360 3,5 [132]
Inclusdes MnS 72 495 2,6 [133]

A identificacao dos picos no espectro de dessorcao térmica é realizada analisando
as mudancas que ocorrem neles, quando diferentes microestruturas do mesmo ma-
terial obtidas por meio de tratamentos termomecanicos sao ensaiadas. Outra forma
de realizar a identificacao é comparando os resultados da energia de ativacao e a
temperatura de dessorcao com as reportadas na literatura para os defeitos microes-
truturais tipicos do material. Na tabela [2.5| é apresentada uma lista dos valores de
energia de ativacao, temperatura de dessorcao e taxa de aquecimento reportadas por

diversos pesquisadores para os defeitos caracteristicos da microestrutura dos agos.
2.6.2 Permeacgao eletroquimica

Esta técnica é usada para obter valores quantitativos dos parametros que definem
a interagao do hidrogénio com os metais e ligas. Baseada no trabalho de Devanathan
e Stachurscki, o objetivo desta técnica é quantificar a concentracao de hidrogénio
na superficie de um eletrodo de palddio [12§], posteriormente o trabalho de Boes e

Ziicher ampliou seu uso ao estudo do transporte de hidrogénio através da espessura

44



de uma membrana metélica [I129]. Devido a sua simplicidade e flexibilidade, com
respeito a modificagao das condicoes de carregamento, além do baixo custo e nivel
de risco para realizar ensaios, esta técnica experimental é amplamente utilizada para
medir os parametros da difusao, embora apresente dificuldade na reprodutibilidade

dos experimentos e limitacoes para trabalhar a temperaturas elevadas.

Potensiostato

SaidaN, CE TE RE ET

)

Fluxo de agua
Compartimento
de deteccao

Contra eletrodo CE, Eletrodo de trabalho ET, Eletrodo de referéncia RE, Termometro TE.

——

Compartimento
de geragao

Figura 2.22: Célula de permeacao de hidrogénio.

No ensaio de permeacao eletroquimica, a amostra é uma membrana metalica
colocada entre dois compartimentos, ver figura O carregamento ¢é feito ge-
rando hidrogénio na superficie da amostra do lado do compartimento de carga,
aplicando uma corrente ou um potencial catédico. O hidrogénio, logo apés de ab-
sorvido, permeia através da espessura da membrana seguindo a segunda lei de Fick,
equacao pagina No compartimento de detecgao da célula, um potencial
fracamente anddico é aplicado, de tal forma que todo o hidrogénio que chega nesta
superficie é oxidado. O fluxo de hidrogénio é proporcional a corrente de oxidagao
lida pelo potenciostato, equacao [2.17, onde J; é o fluxo massico de hidrogénio em
x = L, I é a corrente de oxidacao, F' a constante de Faraday e A a drea da membrana

exposta a solucao.

_ I
- FA

Dependendo da forma como for feita a polarizacao ou a perturbacao da mem-

Jr (2.17)

brana, ou seja das condicoes inicias e de contorno, o ensaio de permeacgao ele-
troquimica pode ter distintas variagoes [52, 134]. Os modos mais usados sao o

galvanostatico—potenciostatico e o duplo potenciostatico.

Modo Galvanostatico—potenciostatico

Consiste em aplicar uma corrente catédica constante no compartimento de

geracao, portanto, garante-se na superficie catédica um fluxo constante de hidrogénio
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durante o ensaio. Enquanto que a superficie da amostra do lado potenciostatico é
mantida com um potencial ligeiramente anddico, garantindo, portanto, todo hi-
drogénio que atinja a superficie serd oxidado mantendo a concentragao constante.
Com estas condigoes iniciais e de contorno, a solucao da segunda lei de Fick esta
descrita pela equacao [2.18]
Condigoes: C(x,0) =0 J(0,t) = Jo C(L,t) |t=0= cte

Solucao:
4 - )" (2n —1)?72Dt
= ; EZ T€2P (— e (2.18)

Modo duplo-potenciostatico

Nesta configuracao se aplica um potencial catédico no compartimento de geracao,
enquanto no deteccao se impoe um potencial anédico, mantendo desta forma, a con-
centragao igual a zero no lado potenciostatico. Registrando a corrente de oxidagao
de hidrogénio no lado de deteccao se obtém a curva de permeacao. Com as condigoes
de contorno e iniciais fixadas, a solucao da segunda lei de Fick estd descrita pela
equagao [2.19

Condigoes: C(z,0) =0 C(0,t) = Co C(L,t) |;>0= cte

Solucao:

Jr, ad " n?m? Dt
— =142 -1 — 2.19
o=t e () 219)

Para calcular Dgpy,, a curva de permeacao deve ser ajustada ao modelo ma-
tematico correspondente ao modo da configuragao utilizada no ensaio. Existem
métodos de ajuste ja padronizados, as quais consistem em procurar um tnico ponto

do transiente da curva de permeacao.

Tabela 2.6: Métodos para calcular a difusividade.

Modo
Tempo Metodologia Galvanostatico Duplo—potent.
2 2
Retardo tiqy t para 0,63 = J/J1,00) D= 25@2 D= 65(#2
Médiotys  tpan0s0= e D=UE  p- il
Inflexao t,  Intsec.tangente ponto inflexdo e J=0 D = Q17L% D — 01412

ty tp

Na Tabela apresentam-se alguns métodos para calcular a difusividade a de-
pender do modo utilizado no ensaio, sendo Jiz, ~) 0 fluxo mdssico no equilibrio em
x=L.
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2.7 Efeito do Hidrogénio nos Acos

E bem conhecido que o hidrogénio causa um efeito deletério nas propriedades
mecanicas dos metais e ligas assim como nos agos Cr-Mo [63] 135, 136]. No ago
CrMo a concentracao de hidrogénio presente, nas tipicas condigoes de operacao das
unidades de hidrotratamento, estd por volta de 3 ppm [I37]. Embora em baixa
porcentagem, a influéncia do hidrogeénio é significativa devido & sua migragao para
regioes da rede cristalina que estao sendo submetidas a tensoes trativas, resultando
em perda de resisténcia no material [2, [137]. Este fenémeno pode acontecer mesmo

a temperatura ambiente, devido a alta difusividade do hidrogénio na fase a do

ferro [70].
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Figura 2.23: Diagrama esquematico dos efeitos do hidrogénio de acordo com a tem-
peratura nos agos ferriticos. Adaptado de [14]

Os agos Cr-Mo sofrem dois fenomenos de degradacao induzidos pelo hidrogénio,
sao eles: o ataque pelo hidrogénio que ocorre a alta temperatura (300-500 °C),
e a fragilizacao pelo hidrogénio a temperaturas baixas. No primeiro, o hidrogénio
dissolvido na microestrutura reage com o carbono da rede cristalina ou dos carbetos,
formando metano no interior das cavidades nos contornos de grao. O aumento
na pressao interna, somado ao efeito da difusao no contorno de grao em regime
de fluéncia, leva ao coalescimento das cavidades e, conseqiientemente, resulta em
fissuragao intergranular podendo acontecer falha catastréfica do componente [138].
Por outro lado, a temperaturas abaixo de 150 °C, a fragilizacao pelo hidrogéenio pode
ocorrer nas paradas da planta durante o ciclo de resfriamento. Se o reator ¢ resfriado
muito rapidamente, o hidrogénio dissolvido nas paredes do reator a temperatura
normal de operagao, nao consegue se difundir através da espessura da parede até

sair do ago, produzindo a fragilizagdo espontanea do material [7].
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2.7.1 Fragilizacao pelo hidrogénio

A fragilizacao pelo hidrogénio pode ser definida como a perda na ductilidade
causada pela absorcao de hidrogénio dentro do material, resultando em falha ca-
tastrofica e prematura durante a aplicacao da carga. Neste processo, o material
apresenta um modo de fratura fragil ou uma consideravel diminui¢ao na ductili-
dade, algumas vezes, com uma redugao na resisténcia mecanica [56].

O fenomeno da fragilizagao pelo hidrogénio acontece na faixa de temperatura de
100 °C a 200 °C sendo responsavel pela degradagao nas propriedades mecanicas dos
acos por diminuir a tenacidade podendo mudar a morfologia da fratura, sendo mais
critica em condicoes de baixa deformacao em temperaturas proximas a ambiente, ver
figura 2.23] O actimulo de hidrogénio em sitios da rede cristalina pode enfraquecer
as ligacoes metdlicas e nuclear uma trinca, a qual, sob condigoes apropriadas, se
propagara e levara a fratura dos componentes metalicos contaminados. Para ocorrer
a fragilizacao pelo hidrogénio é requerido um tempo de incubagao suficiente para
que o carregamento de hidrogénio seja efetivo. Isto evidencia uma dependéncia da
absor¢ao de hidrogénio, resultando numa fratura retardada.

Em acos com limite de escoamento relativamente baixo, cerca de 540 MPa, uma
forma comum de ocorrer a fragilizacao pelo hidrogénio é o denominado trincamento
pelo hidrogénio, Este tipo de falha é tipico nas tubulagoes que transportam produ-
tos que contém H,S, fabricadas com agos de média e alta resisténcia [139]. Neste
tipo de dano, o hidrogénio que difunde dentro do material se recombina formando
hidrogénio molecular em lugares especificos da microestrutura. O hidrogénio gasoso
pode gerar pressoes muito altas naqueles locais, as tensoes oriundas da pressao do
gas poderao ser suficientes para escoar o material e induzir a formagao de empola-
mento, nesse caso, os danos sao irreversiveis. Para materiais com ductilidade menor,
o trincamento pode acontecer em auséncia de tensoes externas quando a pressao do
gas excede uma tensao critica.

A recombinacao do hidrogénio acontece, geralmente, na interface da matriz
metdlica com as inclusoes alongadas de sulfeto de manganés, ver figura [2.24] Por
isto, os acos em servigo quando estiverem expostos a possiveis fontes de hidrogénio
deverao ter um teor maximo de enxofre de 0,001% ou elementos de liga com Ca, ou
algum elemento do grupo das terras raras como o Ce, que promovem a formacao de
MnS esferoidal [8].

A combinacao entre hidrogénio atomico e tensoes, aplicadas ou residuais, pode
produzir interconexao entre as microtrincas formadas pelo hidrogénio molecular,
ocasionando uma falha catastrofica do componente. Estas trincas sao desenvolvidas
de forma perpendicular a direcao de aplicagao da carga apresentando o aspecto tipico

de fratura intergranular neste tipo de falha.
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Empolamento associado as inclusoes MnS.

Figura 2.24: Trincamento induzido pelo hidrogénio em ago carbono exposto a HsS.
Adaptado de [§].

Com o aumento na resisténcia mecanica do material, a susceptibilidade dos acos
a fragilizacao pelo hidrogénio aumenta [140]. Portanto, os componentes fabricados
com acos de alta resisténcia, expostos a ambientes de servico com hidrogénio, sao
particularmente susceptiveis a falhar prematuramente. Seja de forma gradual ou
repentina, devido a este fenomeno, a falha acontecera a niveis de tensao inferiores
as de projeto [141].

Para a maior parte dos acos existe um limite maximo de tensao seguro para de-
terminadas pressoes parciais de hidrogénio. Este nivel de esfor¢co depende de forma
inversa da resisténcia mecanica do material, além do fator decisivo do ambiente de
servico. No caso do aco CrMo as tipicas condicoes de operagao dos reatores de
hidrotratamento, a fragilizacao pelo hidrogénio nao apresenta um problema, mas,
durante as paradas, se o resfriamento for suficientemente rapido para nao permitir
a salda de todo o hidrogeénio dissolvido na alta temperatura, e pode ocorrer trin-
camento retardado pelo hidrogénio abaixo dos 150 °C . A solubilidade aparente do
hidrogeénio, a alta temperatura, e a difusividade aparente dependem do aprisiona-
mento e, consequentemente, da microestrutura. Ou seja, a microestrutura do aco

CrMo influencia sua susceptibilidade a sofrer fragilizagao pelo hidrogénio [2].
2.7.2 Ataque pelo hidrogénio

O ataque pelo hidrogénio é um fenémeno que ocorre a temperaturas superiores
a 200 °C e envolve a formacao de uma segunda fase, o metano, formado quando o
hidrogénio reage quimicamente com o carbono, de acordo com a equagao Este
fenomeno possui uma cinética lenta, requerendo um longo tempo de incubagao.
Geralmente, envolve periodos desde horas até anos de exposicao do aco a elevadas

temperaturas quando em contato com hidrogénio [142].
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E comum classificar o ataque pelo hidrogénio segundo o lugar onde a reacao
quimica, descrita na equacao [2.20] ocorre preferencialmente. Se acontecer na zona
perto da superficie, se diz que é uma descarburizacao superficial caso contrario é
chamada de descarburizacao interna.

No caso da descarburizacao superficial, o hidrogénio entra na rede cristalina e
reage com o carbono presente na matriz ferritica de acordo com a equagao [2.20
Como resultado se forma uma zona descarburizada, produzindo uma reducao local
da resisténcia e dureza e um aumento da ductilidade. A profundidade desta zona
aumenta com o avango do frente de reacao. A velocidade de avanco é limitada
pela difusao dos atomos de carbono em direcao a superficie. A forca motriz deste
processo € o gradiente de concentracao. Para manter o equilibrio termodinamico na
zona empobrecida de carbono, os carbetos se dissolvem. Ou seja, a estabilidade dos
precipitados limita a taxa de descarburizacao superficial e melhora a resisténcia do
ago a este tipo de ataque [143].

No caso de descarburizagao interna, o hidrogénio se difunde e reage com o car-
bono na solugao sélida da matriz, formando CHy. Esta molécula é grande demais
e nao consegue se difundir pelo metal e se mantém aprisionada nos vazios e nos

contornos de grao [144].

28kl X1,586  188m X1,5@8 1

(a) (b) (c)
(a) Borda externa, (b) Centro da parede, (c¢) Borda interna em contato com Hy. A superficie em
contato com o hidrogénio apresenta descarburizacao interna e superficial.

Figura 2.25: Ataque pelo hidrogénio na parede de uma autoclave de hidrogenacao
gasosa de aco austenitico.

Com o passar do tempo, as cavidades crescem devido a continua difusao do
hidrogénio que reage com o carbono, aumentando a pressao dentro do vazio e di-
minuindo a resisténcia mecanica da matriz ao redor, pela perda de carbono inters-
ticial [I138]. Na figura se apresenta o ataque pelo hidrogénio sofrido por uma
autoclave de hidrogenacao de aco austenitico, apds dois anos trabalhando de forma
intermitente a 200-400 °C e 0,6 MPa de hidrogénio.

Os vazios, formados no processo de ataque, crescem e comecam a se ligar pro-

duzindo fissuras, e o teor de carbono na ferrita diminui. Os carbetos comegam a se
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dissolver e, como resultado, o C na ferrita aumenta e novas moléculas de CH, sao
formadas [142, 145].
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A resisténcia ao ataque pelo hidrogénio aumenta com o teor Cromo. O ago 2,25Cr-1Mo pode
operar de forma segura abaixo dos 500 °C.

Figura 2.26: Curvas de Nelson dos limites operacionais de temperaturas e pressao
de hidrogénio para os agos Cr-Mo. Adaptado de [146].

O comportamento dos agos aplicados em ambiente com hidrogénio foi resumido
por Nelson [147] apud [146]. A familia de curvas conhecidas como Curvas de Nelson
é apresentada na figura [2.20] nas quais delineiam a seguranca em termos de tempe-
ratura e pressao parcial de hidrogénio para as ligas comumente usadas em servico
com o hidrogénio.

Os acos Cr-Mo podem falhar a alta temperatura por causa do ataque pelo hi-
drogénio durante o tempo de servico em reatores de hidrogenagao. O hidrogénio
permeia a parede reagindo com o carbono em solucao sélida para formar metano.
Dependendo das condigoes de servigo, o ataque pode ser superficial ou interno, ver
figura [2.26] Este fenomeno estd ligado & formacao de cavidades, fissuras e trin-
cas cheias de gas metano e produz um decrescimento consideravel nas propriedades
mecanicas [146]. O ataque pelo hidrogénio limita as condi¢oes de operagao que po-
dem suportar os agos Cr-Mo convencionais ou modificados [2]. A susceptibilidade
ao ataque pelo hidrogénio nos agos Cr-Mo esta determinada pela microestrutura
do ago, principalmente pelos carbetos MxCy. Uma alta estabilidade destes pre-
cipitados resulta numa pressao de metano reduzida, evitando o crescimento das
cavidades [148].

2.7.3 Formacao de lacunas superabundantes

As lacunas estao sempre presentes nos metais. Sua concentracao aumenta com a
temperatura devido aos defeitos estarem entropicamente estabilizados. A presenca

de hidrogeénio na rede cristalina modifica drasticamente a concentracao de equilibrio
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das lacunas elevando sua magnitude significativamente. Este efeito é explicado em
termos da queda na energia de ativacao da interdifusao na matriz induzida pelo
enfraquecimento das ligacoes entre os atomos metalicos devido a presenca do hi-
drogénio [48]. O aumento na proporg¢ao de lacunas na rede cristalina, por causa do
efeito concorrente da pressao de hidrogénio e temperatura, induz um aumento no
coeficiente de interdifucao e facilita o coalescimento dos carbetos e o crescimento das
trincas em ligas endurecidas por precipitagao submetidas a estas condigoes [149].

Nas altas pressoes e elevadas temperaturas tém sido reportadas concentragoes de
lacunas extremamente elevadas, que seriam esperadas num metal perto do ponto de
fusao. Este fenomeno é chamado de lacunas superabundantes (LSA) e tem sido ob-
servado em muitos metais. As lacunas superabundantes sao estdveis mesmo quando
o material retorna a temperatura e pressao ambiente, o que sugere que as condigoes
extremas simplesmente aceleram a cinética [I16]. A alta concentragao de lacunas
estd correlacionada a um aumento na quantidade de hidrogénio aprisionado, promo-
vido, principalmente, pela formacao de novas fases estaveis constituidas por comple-
xos de lacunas e atomos do hidrogénio. No caso do ferro foi comprovada a formagao
de um complexo VacHg, constituido por seis &tomos de hidrogénio por complexo de
lacunas [150].

As LSA também podem se formar a temperatura ambiente sobre alta fugaci-
dade de hidrogénio ou mesmo com baixa fugacidade e com tempos longos [I51]. A
formagcao destas estruturas esta relacionada com o processo de nucleacao e cresci-
mento das bolhas de hidrogénio ou blisters. De acordo com o mecanismo proposto
por Ren [I51], durante o carregamento catédico, o hidrogénio induz a formagao de
lacunas superabundantes, os agregados LSA—H formam microcavidades. Os atomos
de hidrogénio se recombinam dentro destas estabilizando o agregado, as bolhas de
hidrogénio dentro da microestrutura nucleiam e crescem, incrementando a pressao
dentro do metal. Com a entrada de mais hidrogeénio e a formagao de mais lacunas,

a pressao dentro das bolhas pode ultrapassar a forca coesiva iniciando uma trinca.

2.7.4 Teorias sob o mecanismo da fragilizacao pelo hi-

drogénio

Desde os anos cinquenta tem surgido diversas teorias que tentam explicar o
mecanismo que envolve o fenomeno da fragilizacao de metais e ligas. A maior parte
das teorias é basicamente fenomenoldgica. Porém, com validade altamente restrita
as condigoes particulares do problema estudado.

Existem diversos mecanismos gerais que tentam explicar a fragilizacao pelo hi-
drogénio, embora o processo atomico subjacente e a importancia relativa entre os
mecanismos ainda permaneca como uma teméatica controvertida. A seguir, sao re-

visados brevemente alguns deles.
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Teoria da adsorgao ou da energia superficial

A teoria da adsorcao ou da energia superficial foi a primeira teoria proposta para
explicar o fenémeno da fragilizagao [I52]. O fundamento desta teoria é a diminui¢ao
na energia de superficie de um metal com a adsor¢ao de hidrogénio. Considera que
a diminuicao na energia da superficie é proporcional a concentracao de hidrogénio
adsorvido.

Quando o hidrogénio é adsorvido na superficie interna de uma trinca ou um vazio,
a energia de superficie decresce abaixo de um valor critico, iniciando o processo
de trincamento. Seguidamente, na superficie criada pela propagacao da ponta da
trinca sao adsorvidos mais atomos de hidrogénio, diminuindo novamente a energia
da superficie. Este processo eventualmente levara a uma fratura instavel.

A principal limitacao desta teoria é explicar por que a reducao da energia da
superficie livre tanto para a adsorcao do oxigénio quanto para qualquer outro gas

nao possui o mesmo efeito deletério, como acontece no caso do hidrogénio [105].

Teoria da decoesao

De acordo com este modelo, proposto por Troiano [153], o hidrogénio em solugao
induz uma diminuicao das forcas interatomicas de coesao, devido ao preenchimento
da banda d de elétrons do ferro, com os cedidos pelos atomos de H, diminuindo a re-
sisténcia coesiva dos planos de clivagem [I54]. Como o resultado induz o bloqueio da
plasticidade em microescala, normalmente resultando em uma fratura intergranular
associada as impurezas segregadas no contorno de grao [155].

Este modelo considera que existe uma concentragao critica de hidrogénio para
ocorrer fratura fragil, ou seja, o hidrogénio se acumula no contorno de grao até atingir
um valor critico, na qual o efeito fragilizante atua plenamente, produzindo decoesao
das particulas da segunda fase, nucleacao e propagacgao da trinca em baixa fugaci-
dade de hidrogénio, envolvendo quebra de ligagdes atomicas na ponta da trinca [70].

Este modelo tem validade restrita ao modo de fratura fragil, intergranular, mas,

nao consegue explicar o acompanhamento de plasticidade na fratura fragil.

Aumento local da plasticidade pelo hidrogénio

Ao carregar catodicamente monocristais de ferro com uma alta densidade de cor-
rente, Bernstein [I56] encontrou uma ampliagdo das linhas de Kossel, o que inter-
pretou como evidéncia da producao de defeitos induzidos pelo hidrogénio nos planos
de deslizamento. Posteriormente, observacoes feitas por microscopia eletronica de
transmissao in situ comprovaram um aumento na mobilidade das discordancias pro-
duzidas pela acumulac¢ao de hidrogénio nos monocristais de ferro [I57]. O aumento
na mobilidade, mesmo mantendo a tensao constante, tem sido observado tanto em

discordancias de espiral quanto em discordancias de aresta e mistas, em arranjos ou
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isoladas [96]. Estas evidéncias serviram de base ao surgimento da teoria do aumento
local da plasticidade pelo hidrogénio (ALPH) proposta por Birnbaum [158].
Analises sistematicos mostraram que o ALPH é produzido pela reducao na in-
teracao entre as discordancias e outros locais elasticos causada pelo hidrogénio em
solugao solida [I58]. Esta teoria estd sustentada por observagoes experimentais das
discordancias caracteristicas em ago inox 3108 [95] e no aluminio [70], assim como
por experimentos computacionais Ad Initio [I59]. Os processos, que poderiam con-

duzir & fratura induzida pelo hidrogénio, explicados pelo enfoque ALPH, sao:

1. O hidrogénio é atraido para a ponta da trinca:
A aplicagao de tensoes externas produz localmente uma concentracao de es-
forcos de tracao na vizinhanga da trinca. Esta distribuicao de tensoes atrai o

hidrogénio, que prefere os sitios intersticiais ligeiramente alongados.

2. Aumento local da plasticidade:
Os atomos de hidrogénio segregados na ponta da trinca podem facilitar a
geracao de discordancias e aumentar a mobilidade das mesmas, o que gera
deformagao plastica extensiva na frente da trinca, facilitando a propagacao da

mesima.

3. Reducao da tensao de fratura:
A maior geracao e mobilidade das discordancias, junto com a localizacao do
deslizamento devido a inibi¢ao do deslizamento cruzado, permite a propagacao
da trinca a niveis de tensao menores, prévio ao escoamento geral longe da ponta

da trinca.

Mesmo que a teoria tenha sustentacao experimental, a queda na mobilidade das
discordancias na fragilizacao pelo hidrogénio, todavia, é um assunto nao resolvido,
da mesma forma que nao é claro o papel das segundas fases em acos de alta re-

sisténcia [160].
2.7.5 Hidrogénio como agente promotor dos defeitos

Kircheim [161] propos que a interagdo do hidrogénio com os defeitos microes-
tructurais presentes nos metais e ligas poderia ser melhor explicada se o hidrogénio
segregado nos defeitos fosse considerado um agente promotor dos defeitos, segundo o
Kirchheim. Um agente promotor dos defeitos teria sobre os defeitos microestruturais
um efeito andlogo ao que os surfactantes (agentes de atividade superficial) tém sobre
a tensao superficial dos liquidos. Os surfactantes diminuem a energia de formagao
de novas superficies, o que se reflete como um aumento na molhabilidade do liquido
(efeito detergente). Este efeito é descrito quantitativamente na equagao , onde

~v é a energia livre superficial de um material B que possui um soluto A com um
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potencial quimico g4 e um excesso I'4 na superficie. Esta equacao ¢ utilizada com
freqiiéncia para expressar a queda na energia livre nos contornos dos graos devido
a segregacao de atomos de soluto neles. Desta forma, um agente surfactante passa
a ser um tipo particular de agente promotor dos defeitos que atua especificamente

sobre a energia de formacao das superficies.
dy = =T 4dp 4 ou ;—VA =14 (2.21)

nB,Ta

Sob este ponto de vista, o hidrogénio atua como um agente que induz uma
redugao na energia de formagao de novos defeitos, tais como discordancias ou la-
cunas, pelo que passaria a ser designado como um agente promotor dos defeitos.
Adaptando a equacao [2.21] a este novo enfoque, a quantidade v é agora denominada
como energia de formacao de defeito e, analogamente, I' seria o excesso de soluto
por unidade dimensional do defeito, i.e. atomos do agente promotor dos defeitos por
unidade de longitude (no caso das discordancias) ou de drea (no caso dos contornos
dos graos) ou por defeito (no caso das lacunas). Sendo que I' pode ser definida em
funcao da densidade de defeitos p por unidade de volume V e do niimero de atomos

ou moléculas do agente promotor dos defeitos n,4, de acordo com a equagao [2.22|

M= ——2 (2.22)

vavu/A ;B

2.7.6 Interacao do hidrogénio promotor dos defeitos com

os defeitos microestruturais

O conceito de agente promotor dos defeitos é complementar a nogao classica de
que os atomos de soluto segregam nos defeitos para ocupar sitios onde sua energia
potencial é menor. Ou seja, simultaneamente a diminuicao da energia potencial do
hidrogénio ao segregar num defeito, ocorre uma queda na energia de formacao desse
tipo de defeito.

Pensar acerca do efeito do hidrogeénio desta forma oferece varias vantagens:

e Oferece uma visao alternativa que ajuda a esclarecer o fenomeno de fragi-
lizagao pelo hidrogénio, principalmente quando a fratura apresenta deformacao

plastica consideravel.

e Permite conciliar as contradi¢oes marcantes entre as teorias que tentam eluci-

dar a fragilizacao pelo hidrogénio.

e Facilita um entendimento mais intuitivo de outros fenomenos que o hidrogénio
induz nos materiais, tais como o amolecimento por solucao sélida e a formacao

das lacunas superabundantes.
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Efeito do hidrogénio promotor dos defeitos na propagacgao ductil de uma

trinca

Os efeitos que contribuem com a propagagao ductil de uma trinca pelo modo de
falha ductil sao: a emissao de discordancias na ponta da trinca e a formacao das
lacunas que, sendo atraidas pelo campo de tensao diante da trinca se aglomeram
formando microcavidades.

Por um lado, o aumento na quantidade de lacunas pode ser explicado pela me-
nor energia de formacao que elas possuem, quando na rede cristalina encontra-se
hidrogénio atuando como agente promotor dos defeitos.

Adicionalmente, a presenca de hidrogénio durante a deformagao plastica influen-
cia a movimentagao das discordancias, induzindo amolecimento ou endurecimento do

material. Para explicar melhor tais fenomenos, a seguir, sera analisada em detalhe

a equagao [2.23

de dp
R -z 2.2
7 bpv + dtb (2.23)

Esta equacao descreve a taxa de crescimento de uma trinca de/dt, quando con-
trolada pela dinamica das discordancias. Onde b é o vetor de burges, p a densidade
de discordancias, dp/dt a taxa de formacao de novas discordancias e v a velocidade

com que elas se movimentam na rede cristalina.
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Sob condigoes de tensao e temperatura constantes, a velocidade de deslocamento v de uma
discordancia de comprimento a rodeada por uma atmosfera de Cotrell depende tanto do tempo
T4 no que um par de kinks forma-se quanto do tempo 7,, que ele precisa para se movimentar até
o outro extremo da discordancia.

Figura 2.27: Movimentagao de uma discordancia de linha e sua atmosfera de Cotrell
pelo mecanismo de pares de kinks.

Visto que, segundo a teoria de Cotrell [162], a movimentagao das discordancias

de borda numa rede cristalina com presenca de soluto é efetuada pelo mecanismo
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de pares de kinks, a velocidade com que discordancias se movimentam dependera de
como os kinks foram gerados e de quanto tempo precisarao para se propagar ao longo
do comprimento da discordancia. E por isso que na parte direita da equagao
v é substituida na equagao m pelo termo a [7, + Tm]il, onde a é o comprimento
da discordancia, 7, o tempo requer o par de kinks em formar-se num extremo da
discordancia, e 7, o tempo requerido para o par de kinks se deslocar até o outro
extremo, ver figura [2.27]

% @1)2
dt dt

O endurecimento por solugao sélida ocorre pelo arrastamento do hidrogénio du-

= bpa [Ty + Tom] ' + (2.24)

rante a movimentacao pares de kinks, de forma que a velocidade de movimentagao
das discordancias é controlada por 7, que é o tempo que toma a movimentacao dos
kinks ao longo das discordancias. Esta situacao se apresenta quando 7, > 7,,. Si-
multaneamente é necessario que a contribui¢ao da movimentagao das discordancias
a taxa de deformacao total seja maior que o efeito produzido pela geragao de novas
discordancias, [161]. Esta circunstancia corresponde na equagao a condicao
bpa [ty + ) "' > dp/dtb?.

O amolecimento por solucao sélida pode acontecer em dois cenarios:

e Quando a taxa de deformacao é controlada pela taxa de geracao das dis-
cordéncias, ou seja, quando a condicao bpa [t, 4+ 7] "' < dp/dtb® ocorre devido

ao aumento na geracao de discordancias induzido pelo efeito do hidrogénio.

e No caso em que a taxa de deformagao é controlada pelo tempo de geragao dos
pares de kinks 7,. Nessa conjuntura, pode ocorrer um aumento considerdvel
na geracao dos kinks ocasionado pela diminuicao na energia de formacao de
novos kinks induzida pelo hidrogénio. Este fenomeno faz com que o efeito
do retardamento das discordancias pelo arraste de hidrogénio seja desprezivel,
[161]. Este mecanismo pode ser representado na equagao pelas condicoes
Ty < T € bpa |1y + 7]~ > dp/dtb?.

Nos dois mecanismos de amolecimento é requerida uma baixa energia de
formacao tanto das discordancias como dos kinks. Estas condi¢oes poderiam ser
satisfeitas em materiais com baixa energia de falha de empilhamento em presenca
de hidrogénio ou por médio de um de um alto potencial quimico do hidrogénio visto

que ele diminui a energia de formagao dos defeitos.
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Capitulo 3

Materiais e Métodos

3.1 Material como recebido

O material estudado neste trabalho foi um aco ferritico que responde a deno-
minacao 2,25Cr-1Mo com codificacao ASTM A335 - grau 22. O material foi cedido
pela Petrobras na forma de chapa com dimensoes 12 x 500 x 5mm na condigao

normalizado e revenido possuindo uma microestrutura completamente bainitica.
3.1.1 Composicao quimica

Foi realizada analise quimico do material como recebido no Instituto de Pesquisas
Tecnolégicas IPT. Os resultados da analise comparados com a composi¢cao nominal
ASTM A335 Gr22 sao apresentados na tabela [3.1]

Tabela 3.1: Composi¢ao quimica do ago 2, 25Cr—1Mo usado no trabalho Vs. Padrao
ASTM 335 Gr22. (% em peso)

C Si Mn P S Al Cu Cr Mo

CrtMo 0,121 0232 0,005 0,001 0,000 00069 0,022 2,13 0,96
ASTM  0,04-0,15 0,50* 0,30-0,66 0,035* 0,035* —~ — 1,882,62 0,85-1,15

* Percentual maximo admissivel, Fe: Balanco.

3.1.2 Tratamentos térmicos de envelhecimento

Para efetuar o tratamento de envelhecimento artificial do material, foram usina-
dos corpos de prova de tracao e cortadas por eletroerosao, chapas de aproximada-
mente 1 mm de espessura. As amostras foram separadas em sete grupos. Um destes
grupos foi analisado na condi¢do como recebido (CrMo-Novo). As amostras restan-
tes foram submetidas a tratamentos térmicos de envelhecimento artificial, a metade
das amostras sob atmosfera inerte e as restantes sob atmosfera de hidrogénio. Todos

os tratamentos foram realizados a 600 °C por tempos de 500, 1.000 e 2.000 horas
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com a finalidade de induzir a evolucao da microestrutura. A escolha da temperatura
foi baseada num estudo preliminar, onde foram realizados envelhecimentos por 100 h
as temperaturas de 500 °C, 600 °C e 700 °C [93]. Os detalhes dos tratamentos e as
codificacoes utilizadas ao longo deste trabalho para referencia-os serao detalhadas

nas subsecoes seguintes.
Tratamento térmico de envelhecimento sob atmosfera inerte
Amostras, em forma de corpos de prova e chapas do aco CrMo, foram encapsu-
ladas em tubos de quartzo evacuados, posteriormente foram envelhecidas no forno a
600°C por tempos de 500, 1.000 e 2.000 horas (CrMo500, CrMo1000 e CrMo02000).

Apés da conclusao de cada um dos tratamentos, os tubos com as amostras foram

resfriados lentamente até a temperatura ambiente dentro do forno.

N

600
500 \

400 598°C - 611°C

300

Temperatura (°C)

10-5 Bar H,

1000h
500h

T T T T T — T

4 5 8 10 12 14 .16
i Distancia do Fundo (cm)

Amostras

l ~ —{ 2000h

Figura 3.1: Perfil de temperatura na autoclave e distribuigao das amostras durante
o envelhecimento.

Tratamento térmico de envelhecimento sob atmosfera de hidrogénio

Para realizar o envelhecimento sob hidrogénio foi construida uma autoclave da
liga Inconel®. Nesta autoclave foram hidrogenados corpos de prova e chapas do aco
CrMo a 600 °C por tempos de 500, 1000 e 2000 horas sob uma pressao de hidrogénio
de alta pureza, entre 5 e 10 Bar (CrMo500H2, CrMol000H2 e CrMo2000H2). A
disposicao das chapas na autoclave e a gradiente de temperatura durante o envelhe-

cimento é apresentado na figura [3.1]
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Para evitar a formacgao de uma camada de éxido, que dificultasse a entrada do
hidrogénio durante o tratamento, foram realizadas purgas na autoclave utilizando
hidrogénio e evacuando-o com uma bomba de vacuo turbomolecular. Este procedi-
mento foi realizado trés vezes a temperatura ambiente e repetido a 80 °C antes de

comecar os tratamentos.

Figura 3.2: Sistema utilizado para o ataque das amostras com Nital 2% e lavagem
com &lcool.

A pressao do hidrogénio durante a o tratamento foi acompanhada usando um
manometro na autoclave. Uma vez que a pressao caia a 5 Bar, o envelhecimento
era suspenso e o hidrogénio reintroduzido utilizando o procedimento anteriormente
descrito. Apds da conlcusao cada um dos tratamentos, as amostras foram resfriadas

lentamente até a temperatura ambiente dentro da autoclave.

3.2 Caracterizacao microestrutural

A caracterizacao microestrutural foi efetuada através de microscopia ética, mi-
croscopia eletronica de varredura e transmissao, visando analisar o efeito do hi-
drogénio no processo de envelhecimento. Para acompanhar as mudancas nos preci-
pitados e o regime de precipitagao, os resultados da identificacao dos precipitados,
realizados no MET via EDS, foram comparados com os obtidos da difracao de raios-x

oriundos da luz sincroton.
3.2.1 Preparacao metalografica

A superficie das amostras de todas as condigoes foi preparada mediante desbaste
nas lixas de granulometria 100, 220, 300, 400, 500, 600 e 1.200. Logo depois foram
polidas, sequencialmente, até obter um acabamento metalografico utilizando pasta

de diamante com granulometrias de 6, 3, 1 e 0,25 pm.
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3.2.2 Ataque das amostras

Para uma melhor comparacao das microestruturas observadas por microscopia
Otica e eletronica de varredura, foi elaborado um procedimento que minimizasse
possiveis variagoes nos ataques das amostras, produzidas por diferencas entre os
tempos de imersao no reagente durante o ataque. As amostras foram fixadas em
placas de vidro utilizando fio de platina, as placas sao colocadas numa cesta de
vidro que serve como suporte. Desta forma é possivel submergir todas as amostras
ao mesmo tempo numa cuba com Nital 2% por 1 min e posteriormente em outra

com alcool etilico P.A. agitado magneticamente, ver figura [3.2
3.2.3 Microscopia 6tica

O ataque para revelacao da microestrutura das amostras, com preparacao me-
talogréfica, foi realizado mediante ataque quimico usando uma solucao de Nital 2%
pelo método de imersao, por 1 minuto aproximadamente. As andlises foram reali-

zadas usando um microscépio 6tico Olympus BX 60M.
3.2.4 Microscopia eletréonica de varredura

O ataque para revelagao da microestrutura foi realizado usando uma solucao de
Nital 2%, pelo método de imersao por 1 minuto aproximadamente.

O MEV foi utilizado para examinar a microestrutura, em especial a precipitacao
dos carbetos em amostras preparadas metalograficamente, assim como também para
estudar as superficies de fratura apds ensaio de tracao uniaxial.

Para realizar esta pesquisa foi utilizado o microscépio JEOL JSM 6460, o qual
se encontra no Laboratério de Microscopia Eletronica no PEMM/COPPE—UFRJ.
As informacoes foram obtidas operando a uma tensao entre 15 a 20 kV através de

elétrons secundarios.
3.2.5 Microscopia Eletronica de Transmissao

Para uma caracterizagao mais detalhada da microestrutura, em especial para
identificacao dos carbetos presentes no acgo, foram analisados por Microscopia
Eletronica de Transmissao (MET) amostras preparadas utilizando a técnica de
réplica.

A identificacao dos carbetos foi feita por comparacao do espetro de energia dis-
persiva EDS de cada precipitado, com os espectros obtidos por Furtado para o

mesmo aco [12].
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Preparacao das réplicas

Amostras com acabamento metalografico foram atacadas por pincelamento por
2 min com Nital 10%. Em seguida foi depositada uma fina camada de carbono,
usando um evaporador sob vacuo.

No filme de carbono depositado é marcado uma quadricula com aproximada-
mente 1 mm de aresta. Posteriormente as amostras foram submergidas numa solugao
do reagente Vilella (5 ml HCl 4 1 g acido picrico + 100 ml alcool etilico) por uns
poucos minutos para desprender o filme onde os carbetos ficaram aderidos.

Para separar o filme da amostra, se retira cuidadosamente o conjunto da solugao
Vilella e se submerge lentamente um recipiente com &lcool etilico. O filme carbono
se quebra e desprende da amostra, os fragmentos flutuarao no alcool.

Os fragmentos sao colados numa rede de cobre de 200 mesh e 3 mm de diametro,
se retira cuidadosamente o excesso de alcool com auxilio de um filtro de papel. As

replicas foram armazenadas num dessecador até seu analise no MET.

Procedimento da andlise digital dos precipitados

Com a finalidade de caracterizar a distribuicao de tamanhos dos precipitados e
quantificar a fracao volumétrica dos mesmos na microestrutura, foram fotografadas
quatro regioes, escolhidas aleatoriamente, utilizando aumentos de 5.000x e 3.000x.
Para minimizar o efeito dos gradientes de tons cinza ocasionados pela variacao na
espessura do filme de carbono e o processo de revelacao manual dos negativos; as
micrografias obtidas foram submetidas a um processo cuidadoso de normalizacao dos
tons cinza ajustando a curva tonal da fotografia. Esta padronizacao foi realizada
em setores com tons similares. Em seguida as micrografias foram binarizadas e
analisadas, usando o programa Image-pro 6, para medir o diametro médio e a area
de cada um dos precipitados.

Para caracterizar a distribuicao de tamanho dos precipitados, estes foram medi-
dos e classificados em grupos de acordo com seus diametros médios. As faixas de
diametro médio de cada grupo sao apresentadas na tabela e foram selecionadas
de forma que cobrissem os tamanhos dos precipitados presentes nas microestruturas

estudadas no presente trabalho.

Tabela 3.2: Classificagao dos precipitados segundo seu diametro médio.

Grupo Tamanho Minimo (gm) Tamanho Méximo (pum)
Fino 1 0,060 0,150
Fino 2 0,150 0,310
Intermedio 0,310 2,548
Grosseiro-Aglomerados 2,548 4,268
Aglomerado Massivo 4.268 16,300
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3.2.6 DRX com luz sincroton

Os precipitados no aco CrMo sao muito finos e se encontram dispersos na matriz
ferritica, isto impossibilita a caracterizagao da precipitacao usando DRX convenci-
onal. Torna-se por tanto necessario o uso de uma fonte de elevada intensidade para
poder resolver tal precipitacao. O acelerador circular de elétrons do Laboratorio
Nacional de Luz Sincroton LNLS atinge uma energia de 1,37 GeV que faz vidvel
o estudo da precipitacdo no ago CrMo usando a linha de raios-x de pé (XPD) do
acelerador. Todos os ensaios de difracao foram realizados no LNLS. Cabe ressaltar
que durante o transcurso da pesquisa, foram apresentados ao comité cientifico do
LNLS e posteriormente aprovados e executados, trés projetos para a realizacao das

medidas nas linhas do laboratério em Campinas-SP.
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Figura 3.3: Ficha cristalografica e pico no difratograma simulado do Ferro a. A =
1,77113 A. Adaptado de [163).

Amostras de chapa fina de cerca de 1 mm de espessura com acabamento meta-
lografico foram analisadas mediante difracao de raios-x oriundos da luz sincroton.
Em total foram realizadas trés medidas. A primeira uma parte dos difratogra-
mas foram obtidos na linha de p6 do LNLS usando um comprimento de onda de
1,37779 A; a segunda parte dos difratogramas foram obtidos na linha DRX-1 do
LNLS usando um comprimento de onda de 1,77113 A tentando minimizar a fluo-
rescéncia do ferro e assim diminuir o ruido do background. A terceira medida foi
realiza novamente na linha DRX-1 LNLS utilizando o mesmo comprimento de onda
(1,77113 A), mas, nesta oportunidade, foi empregado um analisador de grafite entre
o feixe difratado e o sensor. O objetivo de utilizar este dispositivo foi restringir
os comprimentos de onda que atingem o sensor a serem praticamente o mesmo do

feixe monocromado que incide na amostra. Este setup experimental permite reduzir
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Contagem (Arbitraria)

Figura 3.4:
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Ficha cristalografica e picos no difratograma simula do carbeto MC.

A =1,77113 A. Adaptado de [163] com parametro de rede de [T64).

Contagem (Arbitraria)

1
el
o 1!
|
[0}
w 1
1
1
1
1
1
® 20
T T T T T T T T T T T 1 T T T T T T T 1
32 34 36 38 40 42 44 46 48 50 52
Numero 192 Grupo P63/mmc Simbolo Pearson hP4 Estrutura AsNi
a b c o B v
3.0020 4.7240 120°
lon Wyck X Yy z occ
C 2a 0 0 0 0.5
Mo 2c 1/3 v2/3 1/4 1

Figura 3.5: Ficha cristalografica e picos no difratograma simulado do carbeto M5C.
A =1,77113 A. Adaptado de [I63] com parametro de rede de [165).

a deteccao dos fétons com comprimentos de onda afastados ao do feixe monocro-

mado, que seriam os produzidos pela fluorescéncia do ferro, obtendo desta forma

uma maior reducao do ruido no background da medida.

Para validar a comparacao das intensidades dos picos produzidos nos diversos

experimentos, na segunda e terceira medida foi realizada uma contagem de fétons

igual para cada ponto coletado durante os ensaios. Desta forma, as medidas nao fo-

ram afetadas pela queda normal do feixe, que ocorre durante o dia entre as reinjecoes

do feixe de elétrons no anel, mesmo com tempos experimentais de entre 4 h e 6 h.

As faixas de angulos 26 foram selecionadas a partir das curvas simuladas no soft-

ware Powdercell usando os dados cristalograficos do ferro—a e dos carbonetos MC,
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Figura 3.6: Ficha cristalografica e picos no difratograma simulado do carbeto M;Cjs.
A =1,77113 A. Adaptado de [163] com parametro de rede de [164].

M,C, M7C3, Ma3Cg, e MgC reportados na base dados do Pearson’s Handbook [163]
junto com os parametros de rede dos carbetos MC e M;Cj3 reportados por Zhang et
al [164], para os outros carbetos foram escolhidos os parametros de rede reportados
por Peddle e Pickles [165] enquanto que o parametro de rede do ferro foi calculado
a partir dos dados experimentais utilizando o software FullProf. As figuras 3.5]
3.6] e apresentam as fichas cristalograficas e os difratogramas simulados das

fases identificadas.

Ferro

Contagem (Arbitraria)
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Figura 3.7: Ficha cristalografica e picos no difratograma simulado do carbeto My3Cs.
A =1,77113 A. Adaptado de [I63] com parametro de rede de [163].
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Figura 3.8: Ficha cristalografica e picos no difratograma simulado do carbeto M¢C.
A =1,77113 A. Adaptado de [I63] com parametro de rede de [163).

3.3 Estudo da interacao H-microestrutura

Uma vez caracterizada a microestrutura, obtida pelos diversos tratamentos
térmicos de envelhecimento, o seguinte passo foi estudar a forma como essa micro-
estrutura interage com o hidrogénio. Com este propésito realizaram-se ensaios de
permeacao de hidrogénio, por via eletroquimica nas amostras em todas as condigoes.
Adicionalmente, aprisionamento do hidrogénio nos defeitos microestruturais foi es-
tudado o submetendo amostras em todas as condicoes, carregadas eletroliticamente

com hidrogénio, ao ensaio de TPD.
3.3.1 Carregamento eletrolitico

Para realizagao da hidrogenacao via carregamento catddico, foram preparadas
com acabamento metalografico amostras de todas as condigoes. O eletrélito uti-
lizado foi uma solugao 0,1 M de HySO4 com 2 mg/l de As;O3 para melhorar a
eficiéncia da absorcao de hidrogénio no ago [166]. Se aplicou uma corrente catdédica
de 10 mA /cm? para evitar a excessiva formacao de microvazios e bolhas induzidas
pelo carregamento eletrolitico [167), [168]. O carregamento foi realizado por 48 h, a
temperatura ambiente, usando um fio de platina como anodo da célula eletrolitica.

Depois da hidrogenacao, os subprodutos da eletrélise, depositados na superficie,
foram retirados suavemente usando papel lixa de granulmetria 1.200, as amostras
foram limpas com alcool etilico e agua bidestilada. Posteriormente as amostras
foram armazenadas sob vacuo por 12 h antes de realizar o ensaio de dessorcao, para

minimizar a quantidade de hidrogénio difusivel em relagao ao hidrogénio aprisionado.
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3.3.2 Teste de dessorcao a temperatura programada

Para realizar os ensaios de TPD, as amostras carregadas eletroliticamente com
hidrogeénio foram colocadas dentro de um reator de quartzo e submetidas a um fluxo
continuo de argonio de alta pureza, que atua como gas de arraste. As amostras sao
aquecidas desde a temperatura ambiente até 500 °C, utilizando uma taxa de aque-
cimento constante de 10 K/min. Com o incremento da temperatura o hidrogénio
comega a se dessorver. Os gases sao conduzidos até um espectrometro de massa qua-
dropolar, onde o hidrogénio presente no fluxo ¢ identificado, utilizando uma bomba

de vacuo turbomolecular, ver figura|3.9 Foram realizados 3 ensaios por condigao.

H,+Ar  Ar
TC P
\ |
| g~
L1

TC: Controlador T: Termopar P: Bomba de vacuo turbomolecular
QMS: Espectrometro de massa quadrupolar H: Forno S: Amostra

Figura 3.9: Esquema do dispositivo TPD.

3.3.3 Ensaios de permeacao eletroquimica de hidrogénio

Amostras de todas as condicbes, com aproximadamente 1 mm de espessura,
polidas com acabamento metalografico, nos dois lados, foram submetidas ao en-
saio de permeagao eletroquimica. Os ensaios foram conduzidos no modo galva-
nostatico—potenciostatico, usando uma corrente catédica para geracao de hidrogénio
de 2 mA. Foram realizados 3 ensaios por condigao.

Uma 4rea de 4,65 x 107 m~2 da amostra foi exposta a solucao de H,SO40,1 M
com As,O3 2 mg/l do lado da geracdo, e a solu¢do de NaOH 0,1 M do lado da de-
teccao. Nos dois compartimentos foi introduzido nitrogénio para eliminar o oxigénio

dissolvido na solugao.
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Antes de comecar a permeacao se espera o sistema se estabilizar no potencial de
circuito aberto. Uma vez estabilizado o sistema se liga a corrente de catddica no lado
da geracao e se aplica o potencial de circuito aberto do lado da deteccao, e comeca-se
a registrar a corrente de permeacao. Quando é atingida a corrente de permeacao no
estado estdvel J(1, ), se desliga a corrente de geracao do lado catddico e continua-se

registrando o descaimento da corrente com o tempo do lado da deteccao.

3.4 Caracterizacao mecanica

3.4.1 Ensaios de Tracao Uniaxial

Os ensaios de tracao uniaxial foram executados com o objetivo de avaliar as
mudancas nas propriedades de resisténcia mecanica do aco com os tratamentos de
envelhecimento aplicados. Foi utilizada a maquina universal de ensaios mecanicos
EMIC do Laboratério de Propriedades Mecanicas do PEMM, PROPMEC de acordo
com a norma ASTM E8/E8M—08 [169]. Foram realizados 3 ensaios por condigao.

Os testes foram realizados a temperatura ambiente, a uma taxa de deformacao
de 2,5x 107° s71, e foram identificadas das tensoes de escoamento, os valores de
tensao limite de resisténcia mecanica e alongamento total. Adicionalmente, foram
selecionados corpos de prova de cada condigao para realizar estudos fratograficos.

Os corpos de prova foram usinados adotando as dimensoes especificadas na norma
DIN 50125(2004). A figura apresenta as dimensoes dos corpos de prova que

foram utilizados nos ensaios de tracao.

L 8 N

19 ] R=0,88 =6 Rosca 9 x 1,25

40

Figura 3.10: Desenho do corpo de prova utilizado para os ensaios de tracao. Todas
as dimensoes em mm.

3.4.2 Ensaios de microdureza

Para avaliar o efeito que exposigao prolongada a alta temperatura e a atmosfera
de hidrogénio tenham sobre a dureza do aco CrMo, foram realizados testes de mi-
crodureza Vickers, em amostras em todas as condicoes. Estes testes foram efetuados
obedecendo as especifica¢oes contidas na norma ASTM E92 —82¢2 [170)] e aplicando

uma carga de 1 kg por 15 s, usando a maquina de microdureza Vickers disponivel
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no Laboratorio de Propriedades Mecanicas do PEMM. Foram analisadas 2 amostras

por condicao.
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Capitulo 4

Resultados

4.1 Caracterizacao microestrutural

4.1.1 Material como recebido

Microestrutura metalografica

A figura apresenta a micrografia do aco CrMo na condi¢ao como recebido. O
material possui uma matriz completamente bainitica com uma intensa precipitagao
distribuida em toda a microestrutura. Observa-se a presenca precipitados nos con-
tornos da bainita e da austenita prévia assim como também dispersos no interior
dos graos.

A figura apresenta a microestrutura da amostra CrMo como recebido ob-
servada por microscopia eletronica de varredura usando elétrons secundarios e com
um aumento de 2.000x. Nesta micrografia observam-se carbetos finos em forma
de bastonetes nos contornos tanto dos graos da austenita prévia como da bainita.
Num maior aumento é possivel observar carbetos muito finos em forma de agulhas
no interior da bainita, ver figura [4.3]

Identificacao dos precipitados

O resultado da andlise por microscopia de transmissao é apresentado na figura
4.4 A distribuigdo e tamanho dos precipitados sao coerentes com as observadas
por MO e MEV, figura (a). A identificacao dos precipitados no campo selecio-
nado evidencia a presenca dos carbetos MyC, M;C3 e My3C4. Nota-se uma maior
quantidade de M;C3 nos contornos dos graos enquanto que o carbeto M,C precipita
preferencialmente no interior dos graos, figura (b). Embora fosse identificado
Ms3C¢ principalmente nos contornos da bainita, a porcentagem em nimero de car-
betos identificado deste tipo foi baixa 5,7% do total de precipitados identificados,

no caso do MyC e do M;C3 as porcentagens foram de 33,8 e 60,5 respectivamente.
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Figura 4.1: Microscopia 6tica do ago 2,25Cr-1Mo na condigao como recebido. Ataque
Nital 2% por 1 min.

Figura 4.2: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo na condigao
como recebido. Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.3: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo na condigao
como recebido. Ataque Nital 2% por 1 min.

Foram identificados em total 210 carbetos no campo selecionado e nas suas vizi-

nhancas.
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Figura 4.4: Microscopia eletronica de transmissao do ago 2,25Cr-1Mo na condigao

como recebido. (a) Campo selecionado e (b) detalhe com carbetos identificados por
EDS.
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Figura 4.5: Difratograma 2,25Cr-1Mo na condicdo como recebido, A = 1, 77113 A.
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Figura 4.6: Difratograma 2,25Cr-1Mo na condicdo como recebido utilizando o analisador de grafite, A = 1, 77113 A.



O material na condi¢ao como recebido foi analisado por difracao de raios x usando
um comprimento de onda de 1,77113 A. O difratograma obtido é apresentado na
figura A relagao background-sinal da medida foi muito alta. O ruido de fundo,
produzido pela fluorescéncia do ferro, mascara os picos dos carbetos presentes na
microestrutura. Embora a medida obtida resultasse com excessivo ruido de fundo,
foi possivel relacionar dois dos picos presentes com os carbetos mais frequentes, o
M,C e M;Cj3. As intensidades dos picos principais do MyC e do M;C3 foram 2.200
e 3.400 contagens respectivamente. Ver figura

Numa tentativa de melhorar as medidas, diminuindo o ruido de fundo, foram
refeitas algumas medidas, posicionando um analisador de grafite entre as amostras
e o sensor. A finalidade de usar este dispositivo foi filtrar os fétons produzidos pela
fluorescéncia do ferro. Este aditamento além de limitar os comprimentos de onda
que atingem o sensor induz uma queda no numero de fétons detectados. Portanto,
mesmo empregando uma contagem de fétons idéntica as medidas anteriores, nao
é possivel comparar as intensidades dos picos obtidas nos dois ensaios. Adicional-
mente foram realizadas medidas numa faixa de 26 mais ampla, para confirmar que
os picos que foram relacionados com os precipitados de interesse correspondessem
efetivamente as fases em questao.

O uso do analisador de grafite permitiu obter um difratograma com menor ruido
de fundo o que possibilitou a identificacao dos carbetos presentes na microestrutura
do aco, na condicao como recebido, ver figura [4.6l Foram identificados os picos
dos carbetos MsC , M;C3 e My3Cg com intensidades sobre o background, de apro-
ximadamente 1.100, 1.500 e 650 contagens respectivamente. A ampla faixa de 26
selecionada para realizar o ensaio permitiu confirmar que os picos que tinham sido
relacionados com os carbetos nas faixas de 26 mais estreitas correspondem com as

encontradas ao realizar a varredura na faixa mais ampla.

Distribuicao e quantificagcao dos precipitados

Os precipitados presentes na microestrutura do material, na condi¢ao como rece-
bido foram analisados digitalmente, segundo o procedimento descrito na secgao|3.2.5|
A porcentagem de area dos precipitados na micrografia foi determinada para esta
condigao como (18,52 +1,48)%. A porcentagem de area que cada grupo de carbetos
classificados segundo o tamanho do precipitado nas micrografias tomadas a 5.000x
e 3.000x ¢é apresentada na tabela
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Tabela 4.1: Porcentagem da area total dos precipitados e aglomerados no material
como recebido.
Fino 1 Fino 2 Intermediario  Grosseiro-Agl. Agl. Massivo

(%) (%) (%) (%) (%)
11,434+2,00 21,50 +£3,21 67,08 +4,87 - -

4.1.2 Material envelhecido sob atmosfera inerte por 500 h

Microestrutura metalografica

Na figura se apresenta a micrografia do aco CrMo envelhecido por 500 h
sob atmosfera inerte (CrMo500). Nao foi possivel observar, por microscopia 6tica
mudancas significativas na microestrutura, apés do envelhecimento por 500 h. O
material exibe uma microestrutura semelhante a da condigao como recebido, como
mostrado na figura com uma matriz bainitica e uma intensa precipitacao dis-

tribuida em toda a microestrutura.

1000X 20 pm
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Figura 4.7: Microscopia ética do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera inerte
por 500 h (CrMo500). Ataque Nital 2% por 1 min.

A figura apresenta a microestrutura da amostra CrMo500 por microscopia
eletronica de varredura, usando elétrons secundarios, com um aumento de 2.000x.
Comparando esta estrutura metalografica com a condi¢ao como recebido, ver fi-

gura[4.2] observa-se um aumento na precipita¢ao principalmente no interior dos graos
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Figura 4.8: Microscopia eletronica de varredura do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido sob
atmosfera inerte por 500 h (CrMo500). Ataque Nital 2% por 1 min.

assim como um leve coalescimento dos carbetos presentes nos contornos da auste-
nita prévia. Na figura[£.9se apresenta a microestrutura do CrMo500 a um aumento
de 10.000x. Comparando com a figura [£.3] , observa-se um leve coalescimento dos

precipitados nos contornos tanto da austenita prévia como nos das bainita.
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Figura 4.9: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido sob
atmosfera inerte por 500 h (CrMo500). Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.10: Microscopia eletronica de transmissao do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera inerte por 500 h. (a) Campo selecionado e (b) detalhe com carbetos
identificados por EDS.
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Figura 4.11: Difratograma 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera inerte por 500 h, (CrMo500) A = 1, 77113 A.




Identificagcao dos precipitados

A figura [4.10] (a) mostra a imagem obtida por MET da réplica do material na
condi¢ao CrMob00. Pode-se notar uma maior precipitacao, tanto dos precipitados
finos na matriz quanto de aglomerados de carbetos nos contornos. Foram identi-
ficados os carbetos MyC, M;C3, My3Cg e MgC. De forma similar & condicao como
recebido, apds de 500 h de tratamento de envelhecimento, o carbeto mas abundante
continua sendo o M;Cj3 (50%) do encontrando-se preferencialmente nos contornos.
Do total de precipitados identificados (33,3%) foram MyC e 14,3% My3Cg . Nesta
condicao de envelhecimento ja foi identificada a presenca do carbeto MgC embora
que representou s6 o 2% do total dos precipitados. Foram identificados individual-
mente 234 carbetos no campo selecionado nesta condicao e nas suas vizinhancas.

O difratograma do material CrMo500 obtido no LNLS usando um comprimento
de onda de 1,77113 A é apresentado na figura . Foram identificados os picos
correspondentes aos carbetos MyC, M;Cs, Ma3Cg e MgC. No caso do M,yC a intensi-
dade do pico principal foi aproximadamente 2.600 contagens, 2.600 contagens para
o do M;Cj3, 3.300 contagens para o pico do My3Cg e 4700 para o MgC.

Distribuicao e quantificacao dos precipitados

A porcentagem de area dos precipitados na micrografia foi determinada para esta
condigao como (32,38 +0,94)%. A porcentagem de area que cada grupo de carbetos
classificados segundo o tamanho do precipitado nas micrografias tomadas a 5.000x
e 3.000x ¢ apresentada na tabela [£.2 Nota-se uma forte diminui¢ao da fracao
de carbetos, do tamanho finos 2 e aumento da fracdo de precipitados de tamanho
intermediario. Também foi observada a formacao de precipitados grosseiros e de

aglomerados.

Tabela 4.2: Porcentagem da area total dos precipitados e aglomerados no material
CrMo500.
Fino 1 Fino 2 Intermediario Grosseiro-Agl. Agl. Massivo

(%) (%) (%) (%) (%)
4,004+1,12 8,71+£1,76 7554+£561 11,6545,95 -

4.1.3 Material envelhecido sob atmosfera inerte por
1.000 h

Microestrutura metalografica

Na figura [4.12| apresenta- se a micrografia do aco CrMo, envelhecido por 1.000 h

sob atmosfera inerte (CrMo1000), obtida por microscopia Gtica.
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Figura 4.12: Microscopia 6tica do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera inerte
por 1.000 h. (CrMo1000) Ataque Nital 2% por 1 min.

Figura 4.13: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera inerte por 1.000 h. (CrMo1000) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.14: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera inerte por 1.000 h. (CrMo1000) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.15: Microscopia eletronica de transmissao do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera inerte por 1.000 h. (CrMo1000) (a) Campo selecionado e (b) detalhe
com carbetos identificados por EDS.
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Figura 4.16: Difratograma 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera inerte por 1.000 h, (CrMo1000) A = 1,77113 A




Observa-se na microestrutura a presenca de uma intensa precipitacao. Compa-
rando com o material CrMo500, figura [£.7) apds de 1.000 h de envelhecimento a
microestrutura apresenta maior quantidade de carbetos além de coalescimento dos
mesmos.

Na figura[4.13]se apresenta a microestrutura da amostra CrMo1000 por microsco-
pia eletronica de varredura usando elétrons secundarios com um aumento de 2.000x.
Os precipitados no interior dos graos apresentam um aspecto globular. A maiores
aumentos, figura , observa-se um leve coalescimento assim como uma maior
quantidade de carbetos no interior dos graos quando comparando com os presentes

na microestrutura metalografica do material CrMo500, figura (4.9

Identificacao dos precipitados

A figura (a) mostra a imagem da réplica do material na condigao CrMo1000.
Observa-se um forte coalescimento dos precipitados acompanhado de uma marcada
queda na quantidade de carbetos finos. Pode-se observar a presenca de precipitados
grosseiros tanto nos contornos como no interior dos graos e da bainita.

Foram identificados na microestrutura os carbetos MyC, M;Cs3, My3Cg e MgC.
Os carbetos mais comuns neste estado do envelhecimento foram o MyC e o M;Cs.
Segundo o comportamento observado nas condigoes anteriores, os carbetos M;Cs
foram detectados principalmente nos contornos, no entanto, os carbetos do tipo MyC
foram principalmente identificados no interior dos graos. Entre os 219 precipitados
identificados no campo selecionado e seus arredores, os carbetos MyC, M;C3 , Mo3Cg
e MgC representaram 50%, 33,3%, 11,1% e 6,7% do total de carbetos identificados,
respectivamente.

O difratograma do material na condicao CrMo1000 obtido no LNLS usando um
comprimento de onda de 1,77113 A é apresentado na ﬁguram Foram identificados
os picos correspondentes aos carbetos MyC, M;Cs, My3Cg € MgC. Apds de 1.000 h
de tratamento de envelhecimento artificial, foi observado um consideravel aumento
nas intensidades dos picos dos carbetos M;Cs, Ma3Cg e principalmente do MgC
comparando com as intensidades medidas apés de 500 h de envelhecimento. No
caso do MgC aumentou de 4.700 a 12.000 contagens aproximadamente e para o
M-;C3 de 2.600 para 3.900 contagens. Também foi observado um leve aumento na
intensidade dos picos correspondentes ao My3Cg atingindo as 4300 contagens. No
caso do M,C apresentou-se uma leva queda de 2.600 para 2.300 contagens. Vale
a pena esclarecer que na obtencao de este difratograma foi varrida uma faixa de
260 menor que nas outras amostras, isto devido a limitacoes de tempo experimental
no LNLS. Vale dizer que ja nao era mais esperada a presenca de MC cujos picos

ficariam na faixa omitida.
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Distribuicao e quantificagcao dos precipitados

A porcentagem de area dos precipitados na micrografia foi determinada para
esta condigdo como (35,28 +0,95)%. A porcentagem de drea que cada grupo de
carbetos classificados segundo o tamanho do precipitado nas micrografias tomadas
a 5.000x e 3.000x é apresentada na tabela[£.3] Os resultados sao consistentes com
as observacoes realizadas por MO, MEV e MET, quando comprando com o material
na condicao CrMob00 nota-se uma menor fracao de precipitados finos acompanhado

de aumento dos precipitados grosseiros e aglomerados.

Tabela 4.3: Porcentagem da area total dos precipitados e aglomerados no material
CrMo1000.
Fino 1 Fino 2 Intermediario  Grosseiro-Agl. Agl. Massivo

(%) (%) (%) (%) (%)
2,93+£0,87 6,77+1,36 66,90+6,39 23,39 +5,72 -

4.1.4 Material envelhecido sob atmosfera inerte por
2.000 h

Microestrutura metalografica

A figura apresenta a micrografia do ago CrMo, envelhecido por 2.000 h sob
atmosfera inerte (CrMo2000). Os precipitados nesta condigao de envelhecimento
sofreram consideravel coalescimento. Observa-se a presenca de carbetos grosseiros
nos contornos da austenita prévia onde agora eles possuem um aspecto continuo.
A microestrutura do ago na condicao CrMo2000 apresenta uma aparéncia de bai-
nita revenida, onde a matriz ferritica possui uma grande quantidade de carbetos

coalescidos alinhados na direcao dos contornos da bainita.
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Figura 4.17: Microscopia otica do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera inerte
por 2.000 h. (CrMo2000) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.18: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera inerte por 2.000 h. (CrMo2000) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.19: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera inerte por 2.000 h. (CrMo2000) Ataque Nital 2% por 1 min.

2 l’ / ’ v .
~ ,' o bt
J s s IS _Q} ) . @
i i TONGE 73 \ 4 % ‘

: - ]
- ‘:‘- < '._ 3 L - ; . @}
] goonm ? LY
. O 200kV 25.000X 48

MC @®MC, m M23CGA M.C @

Figura 4.20: Microscopia eletronica de transmissao do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera inerte por 2.000 h. (CrMo2000) (a) Campo selecionado e (b) detalhe
com carbetos identificados por EDS.
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Figura 4.21: Difratograma do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera inerte por 2.000 h (CrMo2000) obtido utilizando o analisador de

grafite.



A figura[4.1§ se apresenta a microestrutura da amostra CrMo2000 por microsco-
pia eletronica de varredura. Comparado com o material CrMo1000, figura na
condi¢ao CrMo2000 nota-se uma diminuicao na quantidade de precipitados acom-
panhado de coalesciemento. Os precipitados no interior dos graos que apresentavam
um aspecto globular, evoluiram até adquirir uma forma de bastonetes alinhados
em volta da bainita. Os carbetos, nos contornos dos graos da austenita prévia,
coalesceram e apresentam um aspecto globular. A maiores aumentos, figura [4.19]
observa-se uma consideravel diminuicao da quantidade de precipitados finos disper-

sos na matriz, em relagdo as amostras envelhecidas por menos tempo, figuras[4.3]

e 14

Identificacao dos precipitados

A figura (a) mostra a imagem da réplica do material na condigdo CrMo2000
analisada no MET. Confirmaram-se nestas micrografias as observacoes realizadas
por MO e MEV sobre a distribuigao e tamanho dos precipitados. Nesta condi¢ao do
envelhecimento observa-se uma tendéncia similar as das microestruturas envelheci-
das por menos tempo, i.e., coalescimento geral dos precipitados, acompanhado de
uma marcada queda na quantidade de carbetos finos e uma tendéncia a globulizagao
dos mesmos.

No campo selecionado para andlise dos precipitados por EDS, foi detectada a
presenca dos carbetos MyC, M;C3, My3Cg e MgC. Os carbetos mais comuns neste
estado do envelhecimento foram o MsC e o M;Cs, representando 34,5% e 39,9%
respectivamente do total dos precipitados identificados. Os carbetos M;Cs3 foram
detectados com maior frequencia nos contornos da bainita e os carbetos do tipo
M;C foram principalmente identificados no interior dos graos. Entre os 203 pre-
cipitados identificados no campo selecionado e seus arredores, os carbetos My3Cg
representaram 14,3% do total e foram detectados principalmente nos contornos da
austenita prévia. Foi observado um notdavel aumento na quantidade de carbetos
MgsC que foram encontrados na microestrutura, passando a representar 11,3% do
total de precipitados identificados. E importante ressaltar que o MgC, sempre que
identificado, estava associado a carbetos do tipo M;C3 e Ma3Cg.

O difratograma do material CrMo2000 obtido no LNLS usando um comprimento
de onda de 1,77113 A usando o analisador de grafite. O difratograma obtido é apre-
sentado na figura Foram identificados os picos correspondentes aos carbetos
M,C, M;Cs3, Ma3Cg e MgC. Todos os picos relacionados com os carbetos apresen-
taram variacoes nas suas intensidades quando comparados com a condi¢ao como
recebido. Ver figura [£.6 Os carbetos MC e M;C3 apresentam uma queda nas
intensidades dos picos passando de 1.100 a 800 contagens no caso do MyC e de

1.600 para 1.200 contagens para o pico principal do M;Cs. O pico principal do
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My3Cg apresentou um forte aumento, passando de 650 para 1.500 contagens. O pico

principal do MgC apresentou uma intensidade de 6.100 contagens.

Distribuicao e quantificacao dos precipitados

A porcentagem de area dos precipitados na micrografia foi determinada para esta
condigao como (49,23 £2,50)%. A porcentagem de drea que cada grupo de carbetos,
classificados segundo o tamanho do precipitado nas micrografias tomadas a 5.000x
e 3.000x é apresentada na tabela Nota-se a formagcao de aglomerados massivos
de precipitados em grande quantidade assim como uma forte queda na fracao tanto

dos precipitados finos quanto dos de tamanho intermediario.

Tabela 4.4: Porcentagem da area total dos precipitados e aglomerados no material
CrMo2000.
Fino 1 Fino 2 Intermediario Grosseiro-Agl.  Agl. Massivo

(%) (%) (%) (%) (%)
1,054£0,09 2,16+£0,17 11,98+£1,41  9,31+£9,56 75,48 £ 11,03

4.1.5 Material envelhecido sob atmosfera de hidrogénio
por 500 h

Microestrutura metalografica

A microestrutura metalografica do material envelhecido sob atmosfera de hi-
drogénio por 500 h (CrMo500H2) é apresentada na figura m De forma similar ao
material CrMob00, a microestrutura do aco CrMo envelhecido pelo mesmo tempo
sob a influéncia do hidrogénio apresenta um aspecto semelhante a do material na
condicao como recebido sem sinais, evidentes por microscopia otica, de coalescimento
dos precipitados.

A andlise por microscopia eletronica de varredura do material na condicao
CrMob500H2 ¢ apresentada nas figuras e £.24 Quando comparadas a micro-
estrutura analisada com um aumento de 2.000x com a condi¢ao como recebido,
figura [4.2] observa-se uma menor quantidade de precipitados no interior dos graos
da austenita prévia, principalmente nos contornos da bainita. A maior aumento,
figuras e [4.3] Crmo500H2 e como recebido respectivamente, é possivel obser-
var mudancas sutis na microestrutura; os carbetos nos contornos apresentam um
tamanho que aparenta ser um pouco maior que seus analogos na condicao como

recebido.

Identificacao dos precipitados
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Figura 4.22: Microscopia dtica do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera de
hidrogénio por 500 h. (CrMo500H2) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.23: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera de hidrogénio por 500 h. (CrMo500H2) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.24: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera de hidrogénio por 500 h. (CrMo500H2) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.25: Microscopia eletronica de transmissao do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera de hidrogénio por 500h. (CrMo500H2) (a) Campo selecionado e (b)
detalhe com carbetos identificados por EDS.
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Figura 4.26: Difratograma 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera de hidrogénio por 500 h, (CrMo500H2) A =1, 77113 A.




A figura[d.25| (a) mostra a imagem da réplica do material na condigao CrMo500H2
analisada no MET. No campo selecionado para analise, foram identificados carbe-
tos MyC em forma de finas agulhas dispersas no interior dos graos. Foi detectada
também a presenca do carbeto M;C3 em forma de bastonetes posicionados preferen-
cialmente nos contornos, adicionalmente foram identificados precipitados globulares
de aproximadamente 100 nm de diametro do carbeto My3Cg nos contornos da bai-
nita.

No campo selecionado e suas vizinhancas 29,8% dos 215 precipitados analisados
foram identificados como M;Cs , 3,7% de My3Cg e 67% de M,C.

O difratograma do material CrMo500H2 obtido no LNLS usando um compri-
mento de onda de 1,77113 A é apresentado na figura m Foram identificados os
picos correspondentes aos carbetos MsC, M;C3, Mys e MgC; vale a pena ressaltar
que a presenca deste ultimo precipitado nao foi detectada no andlise das réplicas
realizadas por MET. No caso do M,C a intensidade do pico principal foi aproxima-
damente 2500 contagens idéntica a do material envelhecido sob atmosfera inerte pelo
mesmo tempo. Foi observado que os picos carbetos M;C3z e May3Cg possuem uma
maior intensidade (4.100 e 3.900 respectivamente) que os do material envelhecido
sem hidrogénio (2.600 para os dos carbetos). O pico principal do MgC possui uma
intensidade de 2.500 contagens menor que a achada para o material sem hidrogénio
(4.700 contagens).

Distribuicao e quantificacao dos precipitados

A porcentagem de area dos precipitados na micrografia foi determinada para esta
condigao como (22,51 £2,0)%. A porcentagem de drea que cada grupo de carbetos
classificados segundo o tamanho do precipitado nas micrografias tomadas a 5.000x e
3.000x é apresentada na tabela A diferenca do material na condicao CrMo500,
na amostra envelhecida sob hidrogénio nao foi observada a formacao de precipitados

gToSSeiros.

Tabela 4.5: Porcentagem da area total dos precipitados e aglomerados no material
CrMo500H2.

Fino 1 Fino 2 Intermediario  Grosseiro-Agl. Agl. Massivo

(%) (%) (%) (%) (%)
758 +143 17.00+£252 75.33+3.93 - —~
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4.1.6 Material envelhecido sob atmosfera de hidrogénio
por 1.000 h

Microestrutura metalografica

A microestrutura do material envelhecido por 1.000 h sob atmosfera de hi-
drogénio (CrMol000H2) é apresentada na figura . A micrografia mostra uma
matriz bainititica com presenca de precipitados finos dispersos no interior dos graos

assim como coalescimento dos precipitados nos contornos.

Figura 4.27: Microscopia 6tica do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera de
hidrogénio por 1.000 h. (CrMol1000H2) Ataque Nital 2% por 1 min.

Observando a microestrutura do material do material na condicao CrMo1000H2
por microscopia eletronica de varredura, figuras e confirma-se o coalesci-
mento dos carbetos presentes no interior dos graos com relagao ao material envelhe-
cido, sob a influéncia do hidrogénio por 500 h, ver figuras e[d.24 Além disso,
observa-se que os precipitados nos contornos da austenita prévia tendem a formar
aglomerados continuos, isto foi observado tanto na micrografia obtida por MEV a
2.000 aumentos, figura quanto na réplica analisada por MET, figura (a) e

(b).
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Figura 4.28: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido sob
atmosfera de hidrogénio por 1.000 h. (CrMol1000H2) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.29: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido sob
atmosfera de hidrogénio por 1.000 h. (CrMol000H2) Ataque Nital 2% por 1 min.
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Figura 4.30: Microscopia eletronica de transmissao do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera de hidrogénio por 1.000 h. (CrMol000H2) (a) Campo selecionado e
(b) detalhe com carbetos identificados por EDS.
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Figura 4.31: Difratograma 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera de hidrogénio por 1.000 h, (CrMol1000H2) A = 1,77113 A.



Identificagcao dos precipitados

No campo selecionado para analise dos precipitados por EDS, figura m (a) e
(b), foram identificados carbetos MyC em forma de agulhas finas, dispersas ou como
pequenos precipitados globulares no interior dos graos; enquanto que os carbetos
M-,Cj3 apresentaram formas arredondadas e de bastonetes posicionados preferencial-
mente nos contornos dos graos. Os carbetos My3Cq de forma globular, foram detec-
tados com maior frequéncia nos contornos associados aos carbetos do tipo M;C3 e
MgC.

No campo selecionado e suas vizinhancas 34,8% dos 233 precipitados analisados
foram identificados como M;C3, 16,3% como do tipo Ma3Cg, 18,5% corresponderam
ao MyC e 30,5% foram identificados como MgC.

O difratograma do material CrMo1000H2 obtido no LNLS usando um compri-
mento de onda de 1,77113 A é apresentado na figura m Foram identificados os
picos correspondentes aos carbetos MyC, M;Cs, My3Cg € MgC. Apds de 1.000 h de
tratamento de envelhecimento artificial foi observada uma menor intensidade dos
picos dos carbetos M,C, M;C3 comparada com as obtidas para o material envelhe-
cido nas mesmas condicoes por 500 h, passando de 2.600 e 4.100 para 2.000 e 3.300
contagens respectivamente. Por outro lado, apresentou-se um aumento nas intensi-
dades dos picos do My3Cg e do MgC comparados com as intensidades medidas apods
de 500 h do tratamento. A intensidade passou de 3.900 para 4.300 contagens no
caso do MgC e de 2.500 para 3.900 contagens aproximadamente para o MgC.

Distribuicao e quantificacao dos precipitados

A porcentagem de area dos precipitados na micrografia foi determinada para
esta condigdo como (23,07 £2,98)%. A porcentagem de drea que cada grupo de
carbetos, classificados segundo o tamanho do precipitado, nas micrografias tomadas
a5.000x e 3.000x é apresentada na tabela[d.6l Nota-se, comparado com material na
condi¢ao CrMo500H2, uma diminui¢ao na fragao dos precipitados finos e a formagao

de precipitados grosseiros e aglomerados.

Tabela 4.6: Porcentagem da area total dos precipitados e aglomerados no material
CrMol000H2.
Fino 1 Fino 2 Intermediario  Grosseiro-Agl. Agl. Massivo

(%) (%) (%) (%) (%)
3,5242,49 9054546 74,79+18,1 21,85+ 19,61 -
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4.1.7 Material envelhecido sob atmosfera de hidrogénio
por 2.000 h

Microestrutura metalografica

A microestrutura metalografica do material envelhecido sob atmosfera de hi-
drogénio por 2.000 h (CrMo2000H2) é apresentada na figura Apés ser tratado
por 2.000 h sob a influéncia do hidrogénio, os precipitados no aco CrMo conservam

uma aparéncia semelhante a condicao CrMol000H2, sem que consigam ser observa-

das por microscopia ética diferencas marcantes no tamanho e distribuicao deles.
n 1’ ‘v.“q

Figura 4.32: Microscopia dtica do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera de
hidrogénio por 2.000 h. (CrMo2000H2) Ataque Nital 2% por 1 min.

J& por microscopia eletronica de varredura, figuras e é possivel obser-
var mudancas na quantidade e tamanho dos precipitados do material na condicao
CrMo2000H2. Esta microestrutura exibe os precipitados mais coalescidos de todas
as condigoes envelhecidas sob atmosfera de hidrogénio. Em termos gerais, os carbe-
tos apresentam uma aparéncia globular no interior da matriz ferritica, de bastonetes

nos contornos da bainita e precipitados alongados nos contornos da austenita prévia.

Identificagcao dos precipitados

A figura [£.35 (a) mostra a imagem da réplica do material na condigao
CrMo2000H2 analisada no MET. No campo selecionado para analise, foram identi-

ficados carbetos My C dispersos no interior dos graos assim como também associados
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Figura 4.33: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido sob
atmosfera de hidrogénio por 2.000 h. (CrMo2000H2) Ataque Nital 2% por 1 min.

Figura 4.34: Microscopia eletronica de varredura do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido sob
atmosfera de hidrogénio por 2.000 h. (CrMo2000H2) Ataque Nital 2% por 1 min.
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a carbetos M;C3 nos contornos da bainita. Os carbetos M,C e M;C3 agora apre-
sentam um aspecto globular. Foi detectada também a presenca dos carbetos My3Cyg
e MgC.

No campo selecionado e suas vizinhancas 18,6% dos 253 precipitados analisados
foram identificados como M;Cs, 32% como Ma3Cg, 36,8% como MgC e 12,6% foram

identificados como carbetos do tipo MyC.
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Figura 4.35: Microscopia eletronica de transmissao do aco 2,25Cr-1Mo envelhecido
sob atmosfera de hidrogénio por 2.000 h. (CrMo2000H2) (a) Campo selecionado e
(b) detalhe com carbetos identificados por EDS.
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Figura 4.36: Difratograma do ago 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera de hidrogénio por 2.000 h.



Distribuicao e quantificagcao dos precipitados

A porcentagem de area dos precipitados na micrografia foi determinada para
esta condigdo como (23,06 +£2,98)%. A porcentagem de drea que cada grupo de
carbetos classificados segundo o tamanho do precipitado nas micrografias tomadas
a 5.000x e 3.000x é apresentada na tabela[d.7] A diferenga do material na condigao
CrMo2000, nao foi detectada a formacao de aglomerados massivos e sim uma maior

fracao de precipitados finos e intermediarios.

Tabela 4.7: Porcentagem da area total dos precipitados e aglomerados no material
CrMo2000H2.
Fino 1 Fino 2 Intermediario  Grosseiro-Agl. Agl. Massivo

(%) (%) (%) (%) (%)
3,5242,49 9,05+5,46 74,79+18,1 21,85+ 19,61 -

O difratograma do material CrMo2000H2 obtido no LNLS usando um compri-
mento de onda de 1,77113 A usando o analisador de grafite é apresentado na fi-
gura [4.36] Foram identificados os picos correspondentes aos carbetos MyC, M;Cs,
Msy3Cg € MgC com intensidade de 2.500, 4.000, 2.900 e 12.500 contagens aproxima-

damente.

4.2 Interacao H-microestrutura

A seguir serao apresentados os resultados dos ensaios de permeacao eletroquimica
de hidrogénio (PE) e dessor¢ao a temperatura programada (TPD). Estes ensaios
foram efetuados para estudar a interacao do hidrogénio com a microestrutura do
material em todas as condigoes de envelhecimento estudadas neste trabalho. Os
ensaios de PE foram realizados no modo potensiostatico - galvanostatico empregando
uma densidade de corrente de 2 mA cm™! no lado da geracao. Devido a limitacoes do
setup experimental utilizado, s6 foi calculado o coeficiente de difusao pelo método do
tempo integral, como medida semiquantitativa da difusao do hidrogénio na amostra.
Nos ensaios de TPD foi empregada uma taxa de aquecimento de 10 °C-min~?, o
sinal coletado pelo espectrometro de massa quadrupolar foi normalizada pela massa
da amostra e a area da curva sinal vs temperatura foi calculada para comparar a

quantidade de hidrogénio aprisionado por cada uma das amostras.
4.2.1 Material como recebido
Ensaios de permeacao eletroquimica de hidrogénio

A curva tipica de permeacao de hidrogénio por via eletroquimica para o ago
CrMo como recebido é apresentada na figura [4.37. O coeficiente de difusao apa-
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rente calculado pelo método do tempo integral foi 3,12 £0,2 x 107 molH-m2s7!.
Com este coeficiente foi simulada uma curva tedrica e desenhada junto com uma

experimental na figura [4.37]
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Figura 4.37: Curva de permeacao de hidrogénio no ago CrMo na condi¢gao como
recebido. Experimental (preta) e teérica (vermelha), L=0,81 mm.

Teste de dessorgao a temperatura programada

A figura[£.38 mostra uma curva tipica do ensaio de TPD, obtida para o material
na condicao como recebido, previamente carregado eletroliticamente por 48 h com
hidrogénio, usando uma corrente de 10 mA /cm? e posteriormente estocado num des-
secador por 12 h. A figura apresenta a evolugao da relagao sinal/massa da amostra
com o aumento da temperatura da mesma a uma taxa de aquecimento constante
de 10 °C-min, esta sinal é diretamente proporcional a quantidade de hidrogénio
dessorvido pela amostra.

Os espectros de dessorcao de hidrogénio para o material como recebido apresen-
taram dois picos convoluidos. O primeiro pico (P1) é o pico principal e possui uma
intensidade méxima por volta dos 245 °C, o pico secundério (P2) se apresentou aos
374 °C aproximadamente. Os cédlculos da temperatura, area, intensidade e largura

dos picos deconvoluidos utilizando o programa Originlab v8.1, sao apresentados na

tabela [4.8
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Figura 4.38: Curva de dessorcao de hidrogénio a temperatura programada para
o ago CrMo na condi¢do como recebido. Sinal experimental/massa (preto), picos
deconvoluidos (verde) e soma dos picos (vermelho).

Tabela 4.8: Resultados obtidos dos ensaios de TPD das amostras do material na
condicao como recebido hidrogenadas eletroliticamente.

Pico Temperatura (°C) Area (°C.g_;) Intensidade Max (g_;) Largura (°C)

P1 245,1 £0,71 2,52 £0,04 591,17 +£8,25 85,38 £1,07
P2 374,53 +0,98 2,61 +0,06 278,77 +32,3 84,78 +7,88

4.2.2 Material envelhecido sob atmosfera inerte

Ensaios de permeacao eletroquimica de hidrogénio

Na figura[4.39)sao apresentadas as curvas tipicas de permeagao de hidrogénio por
via eletroquimica no ago CrMo tanto na condi¢ao como recebido quanto envelhecido
por 500 h, 1.000 h e 2.000 h. Todas as curvas apresentadas na figura foram
obtidas para amostras com espessuras similares (0,81 £0,05 mm).

Nota-se que o aumento no grau de envelhecimento sob atmosfera inerte do
material é acompanhado por um crescimento no fluxo do hidrogénio que per-
meia através das amostras durante o estado estacionario do ensaio. O fluxo
passa de 0,93 40,12 x 107® (molH-m 2s7!) no material como recebido para
2,31 40,23 x107% (molH-m2s™ 1), 2,88 40,14 x 107% (molH-m2s7!) e 3,31 40, 19 x
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Figura 4.39: Curvas de permeacao de hidrogénio no aco CrMo envelhecido sob
atmosfera inerte.

107% (molH-m~2s7%) no caso do material envelhecido por 500 h, 1.000 h e 2.000 h
respectivamente.

Os coeficientes de difusao aparente de hidrogénio, nas amostras envelhecidas sob
ambiente inerte, foram calculados pelo método do tempo integral; os resultados
dos célculos se encontram sumarizados na tabela [£.9] Nota-se que, ao contrério
do fluxo de hidrogénio no estado estacionéario, no caso do coeficiente de difusao
aparente, a tendeéncia é deste ultimo diminuir com o decorrer do envelhecimento.
Quando comparado com a condicao como recebido depois 500 h de tratamento, foi

observada uma queda de 67% na difusividade, 77,5% para o material envelhecido
por 1.000 h e 82,3% apds 2.000 h de tratamento.

Tabela 4.9: Evolugao do coeficiente de difusao aparente durante o envelhecimento
sob atmosfera inerte.

Tempo Env. (h) Dap (m?s™1)

Como recebido 3,13 £0,20 x 10719
500 1,03 40,21 x 10710
1.000 0,703 £0,31 x 1071
2.000 0,553 £0,22 x 10710
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Ensaios de dessorgao a temperatura programada

A figura[£.40] mostra as curvas do ensaio de TPD caracteristicas das amostras do
material envelhecido sob condi¢oes de atmosfera inerte, comparadas com o espectro

de dessorcao de hidrogénio caracteristico do material na condigao como recebido.
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Figura 4.40: Curvas de TPD para o agco CrMo envelhecido sob atmosfera inerte.

Os calculos da temperatura, area, intensidade e largura dos picos deconvoluidos
sao apresentados na tabela Ap6s 500 h de tratamento a area sob a curva sinal
vs temperatura cresceu 63% em relacao a condicao como recebido; o pico P1 sofreu
um drastico aumento na intensidade, nao acontecendo o mesmo com o pico P2, que
conservou inalterada a quantidade de hidrogénio aprisionado nele (figura . Em
contraste com o espectro do material envelhecido por 1.000 h, quando comparado a
condicao envelhecida por 500 h apresentou-se um aumento do aprisionamento na mi-
croestrutura refletido como uma maior area do pico P2, enquanto que a capacidade
de aprisionamento do pico P1 permanece essencialmente sem mudanca (ﬁgura.
A pesar que o aumento na capacidade de aprisionamento apds de 1.000 h nao foi
tao notavel como o observado entre condi¢ao como recebido e envelhecida por 500 h;
o aumento da drea entre 500 h e 1.000 h da curva TPD foi de 15% o qual repre-
senta um ganho total de 88% comparada com o material como recebido. Ja para o
material envelhecido por 2.000 h, observa-se um aumento moderado na efetividade
do aprisionamento concentrado no pico P1; a drea da curva TPD cresceu um 5%
acumulando um ganho de 97% em total (tabela [4.10]).
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Tabela 4.10: Resultados obtidos dos ensaios de TPD das amostras do material
envelhecido sob atmosfera inerte.

Total area sob a curva TPD

Condigao: C.Recebido 500 h 1.000 h 2.000 h
Area (°C-g71): 869.87 £40,25 1422.48 +£11,58 1635.92 +18,15 1716.66 +9,27
Pico 1
tempoeny Temperatura Largura Intensidade Area
(h) (°C) (°C) (") (°Cg™h)
0 245,1 £0,71 85,38 £1,07 5,52 +0,04 591,17 £8,25
500 245,93 +0,87 90,92 40,76 9,75 +0,15 1111,62 £8,03
1.000 243,57 £1,27 92,15 +1,24 10,14 +0,17 1188,86 +11,11
2.000 246,33 +0,92 89,93 +1,65 11,65 £0,19 1313,95 +5,52
Pico 2
tempOoeny Temperatura Largura Intensidade Area
(h) (°C) (°C) (") (°Cg™)
0 374,53 +0,98 84,78 +7,88 2,61 +0,06 278,7 £32,3
500 375 +0,75 85,85 +1,34 2,88 40,04 310,85 +4,47
1.000 373,93 +0,84 89,38 +1,1 3,94 +0,14 447,06 £3,75
2.000 375,44 +0,52 83,32 £2,17 3,85 +0,1 402,71 £2,29

4.2.3 Material envelhecido sob atmosfera de hidrogénio

Ensaios de permeacao eletroquimica de hidrogénio

Na figura [£.41] sdo apresentadas as curvas tipicas de permeagao de hidrogénio
por via eletroquimica, no agco CrMo, tanto na condi¢ao como recebido quanto enve-
lhecido sob atmosfera de hidrogénio por 500 h, 1.000 h e 2.000 h. Todas as curvas
apresentadas na figura foram obtidas para amostras com espessuras similares
(0,82 £0,06 mm).

Tabela 4.11: Evolucao do coeficiente de difusao aparente durante o envelhecimento
sob atmosfera de hidrogénio.

Tempo Env. (h) Dap (m?s71)
Oh 3.13 40,20 x 10~10
500 1,82 40,32 x 10710
1.000 2,20 40,25 x 1010
2.000 426 40,34 x 10710

Decorridas 500 h de tratamento, se observa que de forma semelhante ao material
envelhecido sob atmosfera inerte, o material envelhecido sob atmosfera de hidrogénio
apresenta um crescimento no fluxo de hidrogénio no estado estacionario. Este au-

menta de 0,93 40,12 x 1075 (molH-m~?s~!) no material na condigao como recebido
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Figura 4.41: Curvas de permeacgao de hidrogénio no agco CrMo envelhecido sob
atmosfera de hidrogénio.

para 1,84 £0,15 x 107% (molH-m~2s™!) apds de 500 h de tratamento. Nao obstante,
o aumento no fluxo foi inferior ao observado no caso do envelhecimento em auséncia
do hidrogénio, figuras e

Com o transcorrer do tratamento sob hidrogénio, nota-se uma queda no fluxo no
estado estaciondrio do ensaio de permeacao. Depois do envelhecido o material por
1.000 h o fluxo cai a 1,37 £0, 18 x 107° (molH-m~2s71). Inclusive, ap6s de submetido
a 2.000 h de tratamento, o fluxo no estado estacionéario passa a ser 0,86 +0,11 x
107 (molH-m 2s71) o que consegue ser ainda menor que o medido para o material
na condi¢ao como recebido.

Os coeficientes de difusao aparente de hidrogénio nas amostras envelhecidas sob
atmosfera de hidrogénio foram calculados pelo método do tempo integral; os resul-
tados dos calculos se encontram sumarizados na tabela Apés de envelhecido
por 500 h o material apresentou uma queda na difusividade, mas, comparado com o
material envelhecido sob atmosfera inerte a queda no valor do coeficiente de difusao
foi menor para o material envelhecido sob influéncia do hidrogénio. Note-se que a
diferenca do comportamento apresentado pelo material envelhecido sob atmosfera
inerte, no caso do envelhecimento sob hidrogénio a difusividade nao s6 nao continua
diminuindo senao que aumenta apés das 500 h de tratamento, inclusive as 2.000 h o

coeficiente de difusao é maior que o exibido pelo material na condi¢ao como recebido.
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Ensaios de dessorgao a temperatura programada

A figura mostra as curvas do ensaio de TPD caracteristicas das amostras
do material envelhecido sob atmosfera de hidrogénio, comparadas com o espectro

de dessorcao de hidrogénio caracteristico do material na condigao como recebido.
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Figura 4.42: Curvas de TPD para o aco CrMo envelhecido sob atmosfera de hi-
drogénio.

Confrontando a da curvas TPD do material como recebido com as do material
envelhecido por 500 h com e sem hidrogénio, figuras e [4.40} observa-se que o
envelhecimento sob hidrogénio induz um menor crescimento na capacidade de apri-
sionamento da microestrutura, comparado com o maior ganho no aprisionamento
obtido pelo material envelhecido sob atmosfera inerte. Contudo, nos dois tipos de
tratamento, é o aumento na intensidade do pico P1 quem é o principal responsavel
pelo crescimento da area sob a curva TPD, enquanto que o aporte do pico P2 ao total
do aprisionamento permanece praticamente idéntico ao do material como recebido.

Apos de 1.000 h de tratamento sob hidrogénio, o material apresenta uma queda
na capacidade de aprisionamento, representada por uma area sob a curva TPD
menor que a da condi¢ao de envelhecimento imediatamente anterior. Observa-se
uma queda na intensidade tanto do pico P1 quanto do pico P2. Esta tendéncia se
mantém inalterada para o material envelhecido por 2.000 h que inclusive possui uma
area sob a curva menor que a do material como recebido.

Os célculos da temperatura, area, intensidade e largura dos picos deconvoluidos

sao apresentados na tabela 4.12]
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Tabela 4.12: Resultados obtidos dos ensaios de TPD das amostras do material

envelhecido sob atmosfera de hidrogeénio.

Total area sob a curva TPD

Condigao: C.Recebido 500 h 1.000 h 2.000 h
Area (°C-g™1):  869.87 £40,25 1.422.48 £11,58 1.635.92 £18,15 1.716.66 £9,27
Pico 1
tempoen.y Temperatura Largura Intensidade Area
(h) (°C) (°C) (g (°Cg™)
0 245,1 40,71 85,38 +1,07 5,52 +0,04 591,17 £8,25
500 246,28 +0,98 91,84 40,72 6,77 £0,24 780,22 +31,66
1.000 246,23 +0,93 93,61 +1,42 6,16 £0,08 723,95 +5,49
2.000 245,88 +0,77 93,83 +0,91 5,09 +0,04 600,72 £2,05
Pico 2
tempoeny Temperatura Largura Intensidade Area
(h) (°C) (°C) (g (°Cg™)
0 374,53 £0,98 84,78 +7,88 2,61 +0,06 278,7 +£32,3
500 375,2 +0,81 85,98 4+0,79 2,35 40,06 254,38 +10,1
1.000 375,27 £1,35 86,45 +1,05 1,71 +0,03 186,31 +2,47
2.000 375,19 £1,02 85,89 +1,19 1,08 +0 117,2 £0,92

4.3 Propriedades mecanicas

As curvas tipicas de Tensao-Deformagao obtidas a partir dos ensaios de tracao
uniaxial para o ago 2,25Cr-1Mo sdo apresentadas na figura [£.43] Observa-se que o
aco, na condi¢ao como recebido, apresenta as melhores propriedades mecanicas em
tragao enquanto que no material envelhecido sob atmosfera inerte por 500 h, 1.000 h e
2.000 h apresentam uma ductilidade similar, assim como queda uma progressiva nos
limites de escoamento e resisténcia. Mesmo assim, em relagao ao ago como recebido
a degradacao das propriedades mecanicas em tracao do material envelhecido nao
sao drasticas. Observa-se que as curvas de tragao das condigbes envelhecidas nao
apresentam limite de escoamento discontinuo, diferente do material como recebido.

As curvas tipicas de Tensao-Deformacgao para o ago 2,25Cr-1Mo, nas condigoes
como recebido e envelhecido sob atmosfera de hidrogénio, sao apresentadas na fi-
gura [£.44] Nota-se que o material nas condigoes CrMo500H2 e CrMol1000H2 apre-
senta limite de escoamento idéntico ao do material como recebido além de limite
de resisténcia similares, embora o aco na condicao CrMo500H2 apresentou menor
ductilidade. Por sua vez o ago na condicao CrMo2000H2, apresentou a menor de
ductilidade, além dos menores limites de resisténcia e escoamento comparados com
as outras condigoes, figura[d.44] A Diferente do material envelhecido sob atmosfera
inerte, as curvas de tragao das condigoes envelhecidas sob hidrogénio apresentam
limite de escoamento discontinuo exetuando a condicao envelhecida por 2.000 h.

A tabela [4.13] apresenta as propriedades mecanicas do aco 2,25Cr-1Mo nas
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Figura 4.43: Curvas Tensao-Deformacao de engenharia do aco 2,25Cr-1Mo nas
condicoes como recebido e envelhecido sob atmosfera inerte.
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Figura 4.44: Curvas Tensao-Deformacgao de engenharia do aco 2,25Cr-1Mo nas
condicoes como recebido e envelhecido sob atmosfera de hidrogénio.

Tabela 4.13: Propriedades mecanicas em tracao do aco 2,25Cr-1Mo nas condigoes
estudadas.

s X Olimesc Olimres Erup

Condicao (MPa) (MPa) (%)
Como recebido 454,71 + 1,24 562,81 + 1,3 23,06 + 0,7
CrMob00 439,58 £+ 1,24 555,61 + 1,06 19,07 + 1,3
CrMo500H2 460,68 + 0,73 582,95 £ 0,95 19,84 + 2,3
CrMo1000 422,36 + 0,02 548,06 + 0,18 21,83 + 0,4
CrMol0O00H2  468,2 + 1,06 586,79 + 1,23 23,83 + 0,7
CrMo2000 403,18 + 0,17 528,14 +£ 0,3 22,01 + 0,5
CrMo2000H2 421,93 4+ 6,58 548,18 + 6,11 17,62 £+ 1,2
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Tabela 4.14: Microdureza Vickers do aco 2,25Cr-1Mo nas condi¢oes como recebida
e envelhecidas sob atmosfera inerte e de hidrogénio.

Tempo Microdureza Env. inerte Microdureza Env. Hidrogénio
(h) (VHI) (VH1)
Como recebido 180,5 &+ 3,7 180,5 £+ 3,2
500 184,2 + 3,9 191,3 + 2,6
1.000 213,1 + 3,0 2412 £ 2,5
2.000 177 £ 4,1 193,4 + 2,7
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Figura 4.45: Variacao da microdureza Vickers do ago 2,25Cr-1Mo durante o enve-
lhecimento sob atmosfera inerte e de hidrogeénio.

condicoes estudadas no presente trabalho obtidas a partir ensaios de tracao uni-
axial.

A tabela apresenta a microdureza do aco 2,25Cr-1Mo nas condicoes estu-
dadas no presente trabalho obtidas dos ensaios de microdureza Vickers VHI; os
resultados sao mostrados graficamente, como funcao do tempo de envelhecimento
na figura [4.45] Nota-se que apesar que o ago apresenta uma microdureza maior nas
condicoes envelhecidas sob atmosfera de hidrogeénio, especialmente apds de 1.000 h
de tratamento, a tendéncia geral nos dois tipos de tratamento é da dureza aumentar,

até atingir um maximo nas 1.000 h de tratamento, para depois diminuir novamente.
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Capitulo 5

Discussao

5.1 Evolugcao microestrutural

5.1.1 Envelhecimento sob atmosfera inerte

A caracterizacao do material envelhecido, sob atmosfera inerte, mostrou que
o ago 2,25Cr-1Mo sofre degradacao tanto microestrutural como de propriedades
mecanicas durante este tratamento. Este resultado, além de esperado, esta de acordo
com as observacoes consignadas na literatura disponivel sobre este aco. Ainda assim,
estes resultados contribuem com o estado do conhecimento sobre o envelhecimento
do aco 2,25Cr-1Mo, pois a microestrutura completamente bainitica como condigao
de partida do envelhecimento nao ter sido tao amplamente estudado como outras
microestruturas tais como a martensita revenida [165], ferrita-perlita [39, I71] ou

inclusive ferrita-bainita [I71} 172].
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Figura 5.1: Evolugao microestrutural do aco 2,25Cr-1Mo submetido a tratamento de envelhecimento sob atmosfera inerte.
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Figura 5.2: Evolucao substructural do aco 2,25Cr-1Mo submetido a tratamento de envelhecimento sob atmosfera inerte.



Microscopia eletronica de varredura

A sequéncia da evolugao microestrutural observada por microscopia eletronica
de varredura, para o aco 2,25Cr-1Mo, tratado por diferentes tempos a 600 °C, sob
atmosfera inerte, é compilada na figura [5.1] Observa-se, como era esperado, que o
tratamento térmico induz um aumento na fragao volumétrica dos precipitados além
de seu coalescimento.

A microestrutura bainitica do material como recebido é rica em precipitados fi-
nos dispersos na matriz e nos contornos dos graos; produto do tratamento prévio
de normalizacao e revenimento. Com o transcorrer do tratamento térmico de en-
velhecimento foi observado um aumento na quantidade de precipitados finos entre
a condicao como recebido e 500 h. Posteriormente, entre 500 h e 1.000 h de tra-
tamento, os precipitados sofreram coalescimento, apds 2.000 h de envelhecimento
a degradacao microestrutural foi muito mais evidente, tendo sido observado forte
coalescimento dos carbetos no interior da matriz e, principalmente, nos contornos
dos graos. Estas observacoes se mostram consistentes com trabalhos anteriores so-

bre esta liga em condicoes de envelhecimento e microestrutura inicial semelhantes

as estudadas no presente trabalho [I71], [173].
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Figura 5.3: Forca motriz para estabilidade dos carbetos presentes no aco 2,25Cr-
1Mo. Adaptado de [174].
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Figura 5.4: Evolucao das intensidades relativas dos precipitados identificados nos
difratogramas de raios-x para o material envelhecido sob atmosfera inerte.

Evolucgao dos precipitados

Na figura [5.2| é apresentada a evolucao substructural do aco 2,25Cr-1Mo sub-
metido a tratamento de envelhecimento a 600 °C por tempos até 2.000 h. Foi
observado que os carbetos mais abundantes na microestrutura do material como
recebido sao o M;C3 globular nos contornos dos grao e o MsC, que se apresenta
como um precipitado fino de forma acicular disperso na matriz. Adicionalmente foi
detectado o carbeto My3Cg, estes resultados sao consistentes com estudos anteriores
[12, 14, 171, [175).

Cabe destacar que, a presenca do My3Cg na condicao de partida estudada tem
sido reportado em diversas pesquisas, como ja foi dito. Por outro lado, a revisao
do diagrama de Baker e Nutting, realizada pelo Bhadeshia [I76], prediz que este
carbeto apareceria apenas quando o envelhecimento fosse efetuado as temperaturas
acima dos 675 °C, ap6s decorridas entre 10 e 100 h de tratamento. Esta aparente in-
consisténcia poderia ser explicada pelo ciclo térmico ao que foi submetido o material
para obter a condi¢cao microestrutural de partida. O tratamento de revenimento,
efetuado apds a normalizacao, é equivalente a ter efetuado um tratamento de enve-
lhecimento prévio a uma temperatura mais elevada que a empregada no envelheci-
mento ao longo prazo. Na figura|5.3[é desenhada a variacao com a temperatura, da
forca motriz para estabilidade dos carbetos presentes no aco 2,25Cr-1Mo, obtidas
por simulac¢ao termodinamica calculadas por Marinkivic e Avillez [174]. Nota-se que
as temperaturas maiores que 650 °C, o carbeto My3Cg, comparado com os outros

precipitados possui alta estabilidade na matriz ferritica. Isto permite a formagao
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do My3Cg durante o tratamento térmico de e revenimento ao que foi submetido o
material apds de normalizado.

Esta afirmacao anterior também é apoiada pelo fato de nao ter sido identificado,
na microestrutura do material, a presenca do carbeto M3C. Este precipitado tem
sido identificado no ago 2,25Cr-1Mo na condicao de partida [30,[176]. A sua auséncia
indica que o material como recebido sofreu um envelhecimento prévio, equivalente a
pelo menos 20 h submetido a 600 °C, que seriam as condi¢oes minimas, segundo o
diagrama de Baker e Nutting para que todo M3C, presente inicialmente, se transfor-
mar em carbetos ligados e/ou se dissolver. Esta previsao é apoiada por citagoes na
literatura de que apds 15 h de tratamento a 620 °C, a cementita atinge sua saturagao
em Cr e se transforma completamente em M7Cs [40]. Discrepancias na sequéncia de
precipitacao com o diagrama de Baker e Nutting produzidas pelo tratamento prévio,

tem sido elucidadas por outros pesquisadores [177].
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Figura 5.5: Forca motriz para nucleacao dos carbetos presentes no aco 2,25Cr-1Mo.
Adaptado de [174].

A evolucao das intensidades relativas dos precipitados identificados nos espe-
tros de raios-x para o material envelhecido sob atmosfera inerte é apresentada na
figura As variagoes na intensidade relativa dos picos do My3Cg na difracao por
raios-x parecem estar intimamente ligadas as do M;Cjs, figura Inicialmente a
intensidade relativa dos picos de My3Cg sofrem um aumento que coincide com uma
forte queda nos de M;Cs. Apds de 1.000h se observa que, com o decorrer do envelhe-
cimento, apresenta-se um leve descenso nas intensidades relativas tanto do My3Cg

quanto do M,Cs. Isto indica que a proporcao da massa total destes precipitados
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Figura 5.6: Frequéncia relativa de identificacao por EDS dos precipitados durante o
envelhecimento sob atmosfera inerte.

relativa aos outros carbetos presentes na microestrutura permanece essencialmente
constante a partir das 1.000 h de envelhecimento. Esta interdependéncia poderia ser
explicada pelo mecanismo de formagao do My3Cq4. Este precipitado nucleia a partir
de outros precipitados ricos em cromo, porém a formagao de My3Cy ficaria limitada
pela prépria cinética de precipitacao e transformacao de outros precipitados, prin-
cipalmente o carbeto M;Cj3 rico em cromo. Este conjetura tem sido proposta por
diversos autores [30), 47, [175, 176, 178]. Adicionalmente, esta anélise apdia-se nas
simulagdes termodinamicas realizadas por Marinkovic e Avillez [I74] nas que reporta
que este carbeto, comparado com os outros carbetos presentes aco 2,25Cr-1Mo como
recebido, possui menor for¢a motriz para nucleagao na matriz ferritica. O resultado
dos célculos é apresentado na figura [5.5]

A figura[5.6| mostra a variagao nas intensidades relativas dos precipitados identi-
ficados por EDS, nas amostras submetidas ao envelhecimento sob atmosfera inerte.
Nota-se que as curvas de frequéncias de ocorréncia dos precipitados seguem a
tendéncia geral das curvas de intensidades relativas dos precipitados identificados
nos difratogramas de raios-x. As aparentes discrepancias entre as umas e as outras
podem ser facilmente explicadas em termos do coalescimento e aglomeracao dos pre-
cipitados. e.g. O carbeto MgC, durante o envelhecimento, sofre forte coalescimento;
este fenomeno induz consideravel aumento na intensidade dos picos detectados na
difragao por raios-x. Porém, por serem maiores e se aglomerarem apresentam uma
menor a frequéncia na identificacao por EDS.

O mecanismo de formacao dos precipitados e a particao dos elementos subs-

titucionais na matriz influenciam e condicionam a nucleacao e coalescimento dos
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Figura 5.7: Variagao do teor de Cr nos carbetos do ago 2.25Cr-1Mo durante o
envelhecimento a 600 °C. Adaptado de [I75].
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Figura 5.8: Variacdo do teor de Mo nos carbetos do aco 2.25Cr-1Mo durante o
envelhecimento a 600 °C. Adaptado de [I75].

mesmos. Isto fica particularmente evidente no caso do carbeto My3Cg. Sendo que
o cromo, o principal elemento de liga do My3Cg, possui uma menor tendéncia a
segregar nos carbetos que o molibdénio [I75], esperara-se uma cinética de formagao
de My3Cg lenta, comparada com a do carbeto rico em molibdénio MgC. Por outro
lado, é conhecido que durante o envelhecimento o My3Cg coalesce se enriquecendo
paulatinamente com ferro e molibdénio; mesmo mantendo ao cromo como principal
elemento de liga [I79]. Ou seja, a nucleacao do My3Cs a partir de outro carbeto
rico em cromo induzida pelo enriquecimento deste iltimo com ferro, molibdénio ou
mesmo cromo, € o principal mecanismo responsavel pelo aumento da intensidade
relativa dos picos do My3Cg nas primeiras 500 h do envelhecimento, além de induzir
um aumento na frequéncia deste precipitado identificado por MET, ver figura [5.6]
1.e. O aumento inicial na intensidade relativa dos picos do M43Cg e sustentado prin-

cipalmente pela formagao de novos precipitados deste tipo, produto da evolucao de

122



M-,C3 e nao pelo coalescimento do My3Cg. A partir das 1.000 h de envelhecimento
a segregacao do cromo aos precipitados é praticamente nula, mas a tendéncia a se-
gregar se mantém para o caso do molibdénio [I75], figura . Consequentemente
o mecanismo de aumento na fracao volumétrica do My3Cg apds das 1.000 h de tra-
tamento seria o coalescimento, processo que depende mais do molibdénio que nao
sofre das mesmas restrigdes que o cromo, figura [5.8]

Durante o transcurso do tratamento de envelhecimento espera-se a aparicao do
MgC em algum ponto entre as 100 h [30] e as 1.000 h [I75]. Numa pesquisa preliminar
realizada empregando o mesmo material estudado na presente tese, foi detectada a
presenga do MgC apds de 100 h de envelhecimento a 600 °C [93], tal como prediz o
diagrama de Baker e Nutting [30, [176]. Este resultado, junto com a detecgao de MgC
nas replicas do material envelhecido por 500 h, figura [4.10, ressaltam a dificuldade
na identificacao dos precipitados por raios-x, empregando o método de extragao dos
carbetos, mediante dissolucao de matriz devido ao tamanho nanométrico deles e a
pouca quantidade dos mesmos. Esta técnica, empregada por Pigrova [I75)], apenas
permitiu detectar o MgC nos estagios mais avangados do envelhecimento.

A sequeéncia da precipitacao encontrada reproduziu os resultados reportados na
literatura para o material com tratamento de normalizacao como condicao de par-
tida [I2| [14]. Os carbetos presentes no inicio do tratamento (MoC, M;C3 e My3Cy)
coalesceram e/ou se transformaram durante o decorrer do envelhecimento. Apés
500 h de tratamento foi identificado o carbeto MgC na microestrutura. Apesar
da evolucao dos precipitados, nao foram observadas por EDS mudancas drasticas
nas proporcoes relativas de elementos de liga nos carbetos, mesmo apés 2.000 h
de tratamento. Este resultado qualitativo é compativel com o quantitativo obtido
por Yang et al. [I80]. Nesse estudo foi comparada por anélise EDS a precipitacao
presente no aco 2,25Cr-1Mo na condicao inicial ferrita-bainita com os carbetos pre-
sentes no mesmo material envelhecido em servico por 17 anos a 537 °C. Eles ob-
servaram que a estequiometria dos carbetos do material envelhecido sofrem poucas
alteragoes quando comparada com a do material na condi¢ao inicial [I80]. A fim
de comparar os tratamentos de envelhecimento, pode-se empregar o parametro de
Larson-Miller [181], calculado mediante a equagao [p.1} (Sendo LMP é o parametro
de Larson-Miller , T é a temperatura em Kelvin, t é o tempo de envelhecimento
em horas, e C uma constante considerada igual a 20). Desta forma, o parametro de
Larson-Miller do material envelhecido sob atmosfera inerte por 2.000 h (CrMo02000),
resulta ser idéntico ao do trabalho de Yang et al., 20.342 LMP e 20.343 LMP res-

pectivamente.
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Metalografia quantitativa

Os resultados de fracao volumétrica dos precipitados com o avanco do envelhe-

cimento sob atmosfera inerte sao apresentados na figura [5.9]
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Figura 5.9: Fracao volumétrica dos precipitados durante o envelhecimento sob at-
mosfera inerte.

Com o avanco do envelhecimento sob atmosfera inerte uma das evidencias de
degradagao que a microestrutura do material apresenta durante o envelhecido sob
atmosfera inerte é o aumento na fracao volumétrica dos precipitados. A precipitacao
aumenta de forma consideravel principalmente as primeiras 500 h de tratamento
onde a fracao volumétrica de precipitados que sofre um drastico aumento passando
de 18% a quase 33%. Entre as 500 e 1.000 h de tratamento a taxa de aumento
da fracao volumétrica dos precipitados diminui, de forma que a fragao volumétrica
permanece praticamente constante neste intervalo de tempo. Passadas 1.000 h adi-
cionais de tratamento, os precipitados representam o 48% do total do volume da
microestrutura, ver figura [5.9,

Na figura |5.10| sao sumarizadas as medidas de tamanho das particulas e aglo-
merados observadas por metalografia quantitativa, durante o envelhecimento sob
atmosfera inerte. O tamanho médio dos precipitados na condicao como recebido
se mostra consistente com as medidas realizadas em outros trabalhos [173, [182].
Com o avango do tratamento, se observa coalescimento dos carbetos; os tamanhos
de particulas medidos sao consistentes com os reportados na literatura para ma-
terial envelhecido em servigo com parametro de envelhecimento similar [I80]. Nas

condicoes de envelhecimento mais severas foi observada que as particulas de tamanho
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Figura 5.10: Distribuicao de tamanhos das particulas e aglomerados durante o en-
velhecimento sob atmosfera inerte.

intermediario e grosseiro se aglutinam formando aglomerados massivos de carbetos.
Estes aglomerados parecem ser um indicativo do nivel de envelhecimento da micro-
estrutura, chegando a representar o 70% do volume dos precipitados presentes na
microestrutura da amostra envelhecida por 2.000 h.

Numa tentativa de facilitar a analise da evolugao microestrutural propoe-se uma
visualizacao alternativa da informagao qualitativa das intensidades relativas dos car-
betos medidas por difragao de raios-x junto com a informagao quantitativa que for-
nece a determinacao da fracao volumétrica dos precipitados. Se for considerado
que o coalescimento dos precipitados permanece essencialmente constante durante
o envelhecimento (a distribuicao de tamanhos sempre fica em aproximadamente
0,150 pm e 5 pum, que a morfologia dos mesmos também permanece essencialmente
constantes (aumento no parametro de rede é pequeno [I75]), é possivel entao atri-
buir a mudancas nas intensidades relativas dos picos. Ou seja, poderia dizer que
existe uma relacao de proporcionalidade entre as intensidades relativas dos picos
¢ a fracao volumétrica dos carbetos. Mesmo sem conhecer essa relacao pode-se
definir o produto da fragao volumétrica dos precipitados pela intensidade relativa
do pico como uma medida semi-quantitativa da ”fracao volumétrica aparente” dos
carbetos. O proposito de esta "fracao volumétrica aparente” ¢é facilitar o analise
comparativo da informagao dos picos obtida pelo raios-x. Este paramento permite

acompanhar qualitativamente a evolucao na massa de cada um dos precipitados,
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Figura 5.11: Variacao da fragdo volumétrica aparente com o decorrer do envelheci-
mento.

separadamente. Embora, nao pode ser considerado como uma fracao volumétrica
propriamente dita. Seguindo este raciocinio elaborou-se um gréfico da evolucao das
"fragoes volumétricas aparentes” dos precipitados com o envelhecimento, figurafs.11]
Pode-se observar nesta figura que no envelhecimento sobre atmosfera inerte forma-se
maior quantidade de precipitado e que quantidade MgC aumenta com o decorrer do

tratamento, principalmente no material envelhecido sob atmosfera inerte
5.1.2 Envelhecimento sob atmosfera de hidrogénio

Na figura apresenta-se a evolucao microestrutural que sofre o ago 2,25Cr-
1Mo submetido a tratamento de envelhecimento com exposicao ao efeito do hi-
drogénio. Observou-se coalescimento dos carbetos principalmente nos contornos
assim como uma menor precipitacao no interior dos graos, embora, notam-se mar-
cadas diferengas na distribuicao, tamanho e proporcao dos precipitados comparando
com o envelhecimento sob atmosfera inerte. As diferencias observadas evidenciam
que a presenca do hidrogénio na matriz ferritica, durante a exposi¢ao prolongada a
alta temperatura, muda a estabilidade dos carbetos. Uma explicacao deste compor-
tamento é a ativagao de mecanismos competitivos pelos elementos em solucao sélida

entre os diversos carbetos. Estas ideais serao discutidas nos paragrafos subsequentes.
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Microscopia eletronica de varredura

Nao foram observadas na microestrutura evidéncias de microcavidades nem de-
carburizacao superficial o que é consistente com as predigoes do diagrama de Nelson
para o aco 2,25Cr-1Mo, ver figura [5.14, Embora, em todas as condicoes de enve-
lhecimento sob atmosfera de hidrogénio foi observada uma menor quantidade de
precipitados comparada com a microestrutura envelhecida sob atmosfera inerte por

tempos equivalentes, figuras ep.q]
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Figura 5.14: Diagrama de Nelson pra o ago 2,25Cr-1Mo Identificando as condigoes
de envelhecimento sob atmosfera de hidrogénio. Adaptado de [140]
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Figura 5.15: Frequéncia relativa de identificacao por EDS dos precipitados durante
o envelhecimento sob atmosfera de hidrogénio.

A pesar de nao ser observavel, por microscopia eletronica de varredura, eviden-

cia contundente de dissolucao precipitados, ressalta a auséncia de coalescimento dos
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Figura 5.16: Evolugao das intensidades relativas dos precipitados identificados nos
difratogramas de raios-x para o material envelhecido sob atmosfera de hidrogénio.

carbetos finos presentes no interior dos graos durante as primeiras 500 h de trata-
mento. Posteriormente, a quantidade estes precipitados finos diminui até pratica-
mente desaparecer apds de 2.000 h de envelhecimento. Pelo contrario, no caso dos
precipitados presentes nos contornos nota-se um continuo coalescimento formando
precipitados continuos tanto nos contornos dos graos como das ripas da bainita re-
venida, figura [5.12] Estas observacoes sao indicio de que a difusao dos elementos
substitucionais aconteceu preferencialmente nos contornos. Esta hipdtese tem sido
apontada por outros autores para a descricao do modelo fenomenologico do ata-
que pelo hidrogénio, especificamente, para descrever o mecanismo do crescimento
das microcavidades de metano [I38], 183, [184]. Embora no modelo matematico do
ataque pelo hidrogénio é considerado que na matriz ferritica a distribuicao dos ele-
mentos substitucionais permanece homogénea e que sua difusao preferencial pelos

contornos nao exerce influencia na evolucao dos carbetos.

Evolucao dos precipitados

Ao comparar a evolucao substructural do material envelhecido sob hidrogénio
com a precipitacao observada na microestrutura resultante do tratamento sob at-
mosfera inerte, figuras e [5.2] nota-se uma forte diminui¢do na quantidade de
precipitado acicular M,C no interior dos graos, até quase seu completo desapare-
cimento apés de 2.000 h de tratamento. Esta observacao corrobora os resultados
tedricos de Schlogl et al. que mostram uma perda de estabilidade do carbeto M,C
durante a exposigao ao hidrogénio a 600 °C [I85]. Embora nesse mesmo trabalho

a simulacao termodinamica preveja que nas mesmas condigoes o carbeto MgC teria
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uma pressao de equilibrio com o metano ainda maior que o MyC, ou seja, menor
estabilidade, figura [5.17, Esta previsao é contraria ao observado na microestrutura
analisada por microscopia eletronica de transmissao que mostra a presenca do MgC
nos contornos dos graos. Este resultado também foi corroborado tanto pela con-
tagem de frequéncia de identificacao por EDS quanto pela intensidade relativa no
DRX do carbeto MC, figuras e respectivamente. A formacao de carbetos
ricos em ferro com tracas de silicio, ou seja MgC, nos contornos dos graos durante

o ataque pelo hidrogénio no ago 2,25Cr-1Mo tem sido reportada por Shimomura e

Imanaka [186].

_ MgC
200_—
. ,
®
g §150;
| M,C
Gl £ 100F M7Cs
[ My3Ce
v 5Oﬁ
% s 10 15 20

Py, [MPa]

Figura 5.17: Pressao de metano no equilibrio para os carbetos do aco 2,25Cr-1Mo a
600 °C. Adaptado de [185]
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Figura 5.18: Pressao de metano no equilibrio para o carbeto MgC no ago 2,25Cr-1Mo
a 600 °C. Adaptado de [185]
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Esta aparente discrepancia poderia ser conciliada considerando a evolucao do teor
de molibdénio na matriz ferritica. Por meio de calculos termodinamicos, Schlogl et
al. [185] demostraram que o a estabilidade do MgC durante o envelhecimento sob
atmosfera de hidrogenio a 600 °C, é fortemente influenciada pelo teor de molibdénio
na ferrita segundo é apresentado na figura [5.18 A evidencia achada no andlise da
microestrutura por MET e DRX, contrastada com as previsoes termodinamicas,
indicam que existe um mecanismo de competicao pelo molibdénio entre o MyC e
o MgC como foi sugerido pelo Schlogl na revisao do modelo prévio da evolugao
microestrutural durante a exposicao dos agos Cr-Mo ao hidrogénio [I87]. Nesse
estudo foi sugerida uma possivel dependéncia da estabilidade carbetos o MyC e
o MgC com a distancia entre eles durante o envelhecimento sob hidrogénio. A
simulacao revelou que estando afastados o MyC ganharia estabilidade e se eles se
encontrarem perto o MgC seria o mais estavel. O resultado desta simul¢ao apontaria

que existe uma competicao pelo molibdénio entre estes dos carbetos.
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Figura 5.19: Evolucao do limite de escoamento do 2,25Cr-1Mo durante o envelheci-
mento.

Por outro lado, se existir a competicao pelo molibdénio, os precipitados de MyC
que precipitaram inicialmente, no interior dos graos, deveriam possuir maior es-
tabilidade que os presentes nos contornos dos graos, local de preferencia do MgC.
Isto seria devido a que no interior dos graos o MsC nao teria competicao do MgC.
Esta conjectura é consistente com o observado apds de 500 h de envelhecimento
onde se evidencia a presenca de MyC coalescido, embora em menor quantidade que
o observado na microestrutura envelhecida sob atmosfera inerte, figuras é5.2
Paralelamente, nos contornos dos graos o MgC também nao enfrenta maior com-
peticao pelo molibdénio circundante, consequentemente é estavel nesses locais da

microestrutura. Adicionalmente, com o decorrer do envelhecimento os precipitados
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Figura 5.20: Evolucao do limite de resisténcia do 2,25Cr-1Mo durante o envelheci-
mento.

nos contornos sao favorecidos com a difusao preferencial do ferro [138] [183], 184 [186],
assim como da presenca nessa regiao de precipitados precursores do MgC: o M7C5
e 0 Ma3Cg. Estes poderiam ser os fatores que inclinam a balanca a favor do MgC.
E dizer, 0 MgC consegue ser mais estdvel que o MsC que finalmente se dissolve no
interior dos graos. Sendo assim, teria que existir um tempo durante o qual a matriz
ferritica fica enriquecida com o molibdénio. Pois, depois da decomposicao do M>C,
o Mo comecaria a se difundir para os contornos para diminuir sua energia livre,
nestes existira uma diminuicao local do teor de molibdénio que passou, na sua vez,
a formar parte do MgC.

O mecanismo de competicao pelo Mo é consistente com as observagoes, registra-
das na literatura, de um continuo coalescimento do MgC nos contornos acompanhado
de uma persistente diminuicao na quantidade dos precipitados aciculares de MyC
na matriz. O que também foi observado neste trabalho, figura [5.13]

Sendo que tanto o MgC quanto o MyC possuem baixa estabilidade na matriz sa-
turada de hidrogénio [I85]; uma vez estes precipitados atingem um tamanho critico,
o coalescimento dependeria dos tamanhos relativos entre eles. i. e. por um meca-
nismo de diminuigao da tensao superficial, processo de Ostwald Ripening [I88] Apud
Yamasaki2003. Ou seja, o coalescimento do MgC ocorre porque a energia total do
sistema é reduzida pela diminuicao de interfases, os carbetos MgC possuindo maior
tamanho coalescerao mais rapidamente que os carbetos MyC de tamanho considera-
velmente menor. Este mecanismo de coalescimento que ocorre lentamente devido a
baixa energia interfacial associada as fases envolvidas comparada com a diminuigao

da energia livre produzida pela precipitagao [I89]. O mecanismo de dissolugao e
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Figura 5.21: Dissolucao e coalescimento de precipitados pelo mecanismo de dimi-
nuicao da energia interfacial.

coalescimento de precipitados de tamanhos diferentes onde a forca motriz é a dimi-
nuicao na energia livre global do sistema é explicado graficamente na figura |5.21

Um dos efeitos da migracao do molibdénio, desde os locais onde existia MyC para
os contornos seria o aumento do endurecimento por solucao solida substitucional.
Como jé foi comprovado, o molibdénio é um forte endurecedor da liga [9]. Os
resultados dos ensaios de tracao apdiam esta hipotese, observou-se um aumento tanto
no limite de escoamento quanto na resisténcia mecanica no material envelhecido
sob atmosfera de hidrogénio comparado com a condi¢cao como recebido durante as
primeiras 500 h de tratamento, figura e

Sendo que a fragao volumétrica de precipitados do material envelhecido sob hi-
drogénio é menor que no material envelhecido sem hidrogénio, figuras e b.22
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além do que, até as 500 h, a distribuicao de tamanhos dos precipitados é similar,
figuras e[5.23} e ainda possuem o mesmo tamanho de grao. A unica explicagao
das propriedades mecanicas achadas ¢ um maior endurecimento por solucao sélida
no material envelhecido sob atmosfera de hidrogeénio.

No envelhecimento sem hidrogénio, o molibdénio presente inicialmente na matriz
segrega fortemente para os carbetos, figura . E assim que apoés de 2.000 h espera-
se que o teor de molibdénio nos carbetos represente o 60% do molibdénio total no
ago [175]. Desta forma, o ago 2,25Cr-1Mo envelhecido sob atmosfera inerte a matriz
vai empobrecendo-se progressivamente do cromo e principalmente do molibdénio.
Diminuindo assim o efeito benéfico deles no endurecimento por solucao sélida subs-
titucional. No caso de envelhecimento sob hidrogénio, a formacao de carbetos é
menor, consequentemente deveria ter uma perda de endurecimento menor. Embora,
isto nao acontece, o material em vez de ter uma perda menor, tem um ganho com-
parado com condicao inicial e o fator que explica este fenomeno é o aumento no teor
de molibdénio na matriz por conta da redissolucao do molibdénio que tomava parte

dos precipitados, como se mostra semiquantitativamente na figura [5.11]
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Capitulo 6
Conclusoes

As principais conclusoes sobre a evolucao microestrutural do ago bainitico 2,25Cr-
1Mo durante o envelhecimento a 600 °C por tempos entre 500 h e 2.000 h sob

atmosferas inerte e de hidrogénio sao:

1. Constatou-se que a presenca de hidrogénio durante o envelhecimento altera a

estabilidade dos carbetos e a fracao volumétrica dos mesmos.

2. No envelhecimento sob atmosfera de hidrogénio existe um mecanismo compe-
titivo pelo molibdénio entre os carbetos MgC e M,C. Isto possibilita o coa-
lescimento do carbeto MgC a expensas do MyC induzindo endurecimento da
microestrutura durante a difusao do molibdénio através da matriz. Como
consequencia deste fenomeno junto com a difusao preferencial de elementos
substitucionais nos contornos dos graos formam-se precipitados continuos de
M;C nestes locais. MyC e M;C3 para formar My3Cg e MgC.

3. Os ensaios de permeagao eletroquimica mostraram que a difusibilidade apa-
rente do hidrogénio no ago 2,25Cr-1Mo diminui com o envelhecimento sob at-
mosfera inerte devido a maior presenca de precipitados coalescidos, passando
de 3,13 x107° m?s~! no material como recebido para 1,03 x107!° m?s71,

0,703 x1071% m?s™! e 0,553 x107!1% m?s~! apds 500 h, 1.000 h e 2.000 h de

tratamento respectivamente.

4. O menor coalescimento dos precipitados nas microestruturas envelhecidas sob
hidrogénio resultou em uma menor queda na difusibilidade do hidrogénio a
temperatura ambiente na condigao envelhecida por 500 h (1,82 x1071% m2s™1),
adicionalmente a formacao de precipitados continuos do tipo MgC nos contor-
nos dos graos gera caminhos preferenciais para difusao do hidrogénio, au-
mentando a difusibilidade para 2,20 x1071° m2s™! (1.000 h) e para 4,26

x 1071 m2s~! no material envelhecido por 2.000 h
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5. O uso da difragao de raios-x produzidos pela luz sincroton em conjunto com
a metalografia quantitativa possibilitou avaliar a fragao volumétrica aparente
do carbetos presentes na microestrutura. Este parametro possibilitou a ob-
tencao de informagoes semi-quantitativas sobre a fragao volumétrica de cada
tipo de precipitado, assim como acompanhar as mudancas na quantidade e na

proporc¢ao dos mesmos ao longo do envelhecimento.

6. Os resultados da andlise metalografica quantitativa mostraram que, a presenca
de aglomerados de precipitados coalescidos nos contornos dos graos produto
da degradacao microestrutural no aco envelhecido sob atmosfera inerte, A pre-
senca do hidrogénio no envelhecimento inibiu a formacao de tais aglomerados

nas condicoes estudas neste trabalho.
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