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RESUMO

Os acos inoxidaveis duplex, conhecidos por sua estrutura bifasica composta por ferrita e
austenita, s3o amplamente utilizados em aplicagdes que requerem alta resisténcia mecanica e a
corrosdo, como na industria petroquimica e em estruturas offshore. A adicdo de grandes
quantidades de boro, acima de aproximadamente 0,008%p, em agos inoxidaveis ¢ conhecida
por induzir a formagao de boretos duros, que aumentam a dureza e a resisténcia ao desgaste do
material. Neste estudo, amostras com e sem boro, acima do limite de solubilidade no ferro,
produzidas pela técnica de Laser Powder Bed Fusion (L-PBF) foram submetidas a tratamentos
térmicos a 900 °C e 1050 °C por periodos de 10 e 60 minutos, seguidos de resfriamento em
agua. As analises microestruturais e mecanicas foram realizadas para avaliar o impacto desses
tratamentos na microestrutura e nas propriedades do material. Antes dos tratamentos térmicos,
as amostras exibem uma microestrutura monofasica composta de d-ferrita devido ao processo
L-PBF. As micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura (MEV) revelam que
as amostras contendo boro apresentam graos mais refinados, enquanto as amostras puras (sem
adi¢do de boro) exibem graos mais grosseiros e colunares, direcionados pelo elevado gradiente
térmico tipico do processo de L-PBF. Apos os tratamentos térmicos, foi observada a restauragao
da microestrutura duplex em todas as amostras, com a formag¢ao de austenita mais alongada nas
amostras submetidas a tratamentos de 60 minutos. Além disso, um expressivo volume de
precipitados, como fases o, %, Cr»sCs € Cr2N, foi identificada nas amostras modificadas com
boro. Esses precipitados tiveram um impacto direto na dureza das amostras, levando a um
aumento significativo na dureza apos os tratamentos térmicos. Em contrapartida, as amostras
puras apresentaram uma reducdo na dureza, mantendo uma propor¢ao de fases mais proxima
do ideal, resultado do alivio de tensdao e formacdo da austenita. Os resultados deste estudo
destacam a eficacia dos tratamentos térmicos na restauracao da microestrutura bifasica e o papel
crucial do boro na modificagdo das propriedades mecanicas e microestruturais dos agos
inoxidaveis duplex produzidos por L-PBF. A pesquisa refor¢a o potencial da manufatura aditiva
para a producdo de materiais avancgados, especialmente em aplicagdes que exigem alta
resisténcia ao desgaste e a corrosao.

Palavras-chave: aco inoxidavel duplex; manufatura aditiva; tratamento térmico; L-PBF;
boretos.



ABSTRACT

Duplex stainless steels, known for their biphasic structure composed of ferrite and austenite,
are widely used in applications requiring high mechanical strength and corrosion resistance,
such as the petrochemical industry and offshore structures. The addition of large amounts of
boron, above approximately 0.008 wt.%, in stainless steels is known to induce the formation of
hard borides, which enhance the material’s hardness and wear resistance. In this study, samples
with and without boron, exceeding the solubility limit in iron, were produced using the Laser
Powder Bed Fusion (L-PBF) technique and subjected to heat treatments at 900 °C and 1050 °C
for periods of 10 and 60 minutes, followed by water quenching. Microstructural and mechanical
analyses were conducted to evaluate the impact of these treatments on the material's
microstructure and properties. Before heat treatments, the samples exhibited a monophase
microstructure composed of d-ferrite due to the L-PBF process. Scanning electron microscopy
(SEM) micrographs revealed that boron-containing samples displayed finer grains, whereas
pure samples (without boron addition) exhibited coarser columnar grains, aligned with the high
thermal gradient characteristic of the L-PBF process. After heat treatments, the restoration of
the duplex microstructure was observed in all samples, with more elongated austenite forming
in those subjected to 60-minute treatments. Additionally, a significant volume of precipitates,
such as o, y, Cr2sCs, and Cr2N phases, was identified in boron-modified samples. These
precipitates had a direct impact on hardness, leading to a significant increase after heat
treatments. In contrast, pure samples showed a reduction in hardness, maintaining a phase
proportion closer to the ideal due to stress relief and austenite formation. The results of this
study highlight the effectiveness of heat treatments in restoring the biphasic microstructure and
the crucial role of boron in modifying the mechanical and microstructural properties of L-PBF-
produced duplex stainless steels. This research reinforces the potential of additive
manufacturing for producing advanced materials, particularly for applications requiring high
wear and corrosion resistance.

Keywords: duplex stainless steel; additive manufacturing; heat treatment; L-PBF; borides.
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1 INTRODUCAO

Ainda na década de 1970, comecaram a ser desenvolvidos os agos inoxidaveis duplex,
que apresentam microestrutura bifasica, em que duas fases estdo presentes em quantidades
expressivas. Em particular, as ligas de ago inoxidavel duplex apresentam fragdes volumétricas
aproximadamente iguais de ferrita (0) e austenita (y), o que lhes confere propriedades Unicas.
A excelente combinagdo entre as propriedades mecanicas e a resisténcia a corrosdo possibilita
a aplicacdo estrutural desses agos em ambientes corrosivos contendo cloretos, como em
industrias petroquimicas e estruturas offshore (FREITAS, 2024; PAPULA et al., 2019;
ZHANG et al., 2022). Entretanto, a resisténcia ao desgaste dessas ligas pode ser insuficiente
em condigdes extremas. Nesse sentido, elementos de ligas, como o boro (B), e técnicas de
fabricacdo alternativas, como a manufatura aditiva (MA), podem ser possibilidades para
alcangar as propriedades necessarias (FREITAS, 2024).

O desenvolvimento de agos inoxidaveis modificados com boro tem sido recentemente
investigado, especialmente em técnicas ndo convencionais como conformagdo por spray,
aspersao térmica e manufatura aditiva (MA). A baixa solubilidade do B no Fe leva a formagao
de boretos duros, aumentando a dureza e resisténcia ao desgaste. A MA, embora desenvolvida
ha algumas décadas, ganhou destaque recentemente por permitir a produg¢do de pecas
complexas com geometria proxima a final, reduzindo a necessidade de usinagem. Essas
vantagens tornam a MA uma alternativa promissora para a produgdo de acos inoxidaveis com
B, superando desafios das técnicas convencionais (FREITAS, 2024; SOYAMA et al., 2018;
BECKER et al., 2023; JIA et al., 2024).

Atualmente, a técnica de MA mais utilizada para metais € a laser powder bed fusion
(L-PBF), que produz pecas complexas com alta precisdo e qualidade superficial. A producao
de agos inoxidéaveis modificados com B via L-PBF ¢ vantajosa, pois os boretos dificultam a
usinagem. Além disso, o B refina os graos, resultando em estruturas equiaxiais de 1-2 pm,
contra 100 um em ligas ndo modificadas. No entanto, a microestrutura predominante em acos
duplex produzidos por L-PBF ¢ ferritica, enquanto seu uso comum ¢ bifasico, exigindo
avaliacdo do estado completamente ferritico (FREITAS, 2024; ZEPON et al., 2015; ABD-
ELAZIEM et al., 2022; HAGHDADI et al., 2022; PAPULA et al., 2019).

Estudos indicam a possibilidade de restauracdo da microestrutura bifasica desses acos
produzidos por L-PBF através da realizagdo de tratamentos térmicos. Além de adequar a
microestrutura, a necessidade de execu¢do de tratamentos térmicos também converge para a

minimizag¢ado de efeitos caracteristicos do processo L-PBF, com a reducdo das tensdes residuais
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advindas do resfriamento rapido. Portanto, em razdo da complexa microestrutura formada e aos
fatores de processamento que influenciam na sua formagao, torna-se necessario o entendimento
dos mesmos e a avaliacdo dos efeitos de tratamentos térmicos sobre a pega processada
(FREITAS et al., 2022; NIGON et el., 2021; XIE et al., 2023).

Em vista disso, o presente trabalho tem a finalidade de avaliar a influéncia e eficacia
de tratamentos térmicos pods-processamento por L-PBF sobre o restabelecimento da
microestrutura bifasica de um ago inoxidavel duplex e agos inoxidaveis duplex modificados
com B produzidos por L-PBF. Os tratamentos térmicos avaliados neste estudo incluem
austenitizag¢do a 900°C e 1050°C por tempos de manutengdo de 10 e 60 minutos, seguidos de

resfriamento brusco em agua.

1.1 Objetivos
1.1.1 Objetivo geral

Este trabalho tem como objetivo geral avaliar o efeito de tratamentos térmicos sobre a
microestrutura de agos inoxidaveis duplex SAF 2205 e SAF 2205 modificados com boro (0,3 e
0,6%p B), produzidos por manufatura aditiva através da técnica de laser powder bed fusion (L-

PBF).

1.1.2 Objetivos especificos

1- Analisar a microestrutura dos acos inoxidaveis duplex antes e apds os tratamentos
térmicos por meio de microscopio eletronico de varredura e difratometria de raios X;

2- Realizar tratamentos térmicos nas temperaturas de 900 °C e 1050 °C, com tempos de
exposicao de 10 minutos e 60 minutos para cada temperatura;

3- Avaliar a presenga da estrutura bifasica e comparar os resultados adquiridos com os
da literatura;

4- Avaliar a dureza resultante do material antes e apds tratamentos térmicos.

1.2 Justificativa

Ainda que processos convencionais, como fundi¢do, forjamento e usinagem sejam
dominantes no setor industrial, h4d uma crescente tendéncia para a utilizacdo de processos de
MA, o que pode ser fundamentado pelo investimento direcionado para essa area. Em 2019, o
investimento em MA, em nivel mundial, foi de 11 milhdes de ddlares e estimativas apontam

que em 2024 serd de 35 milhdes de dolares (GONCALVES et al., 2023).
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O impacto dessa tecnologia ndo estd limitado somente ao setor industrial, mas também
abrange a esfera socioambiental. A medida que a MA se torna mais acessivel, ha potencial de
substituir o modelo atual de producdo centralizada para descentralizada, tornando-a mais
proxima dos consumidores. Além disso, estudos indicam que a MA pode reduzir o impacto
ambiental em 60% para os setores de maquinas industriais e aeronautico, por exemplo, por
proporcionar a redu¢do de consumo de material (CAVIGGIOLI e UGHETTO, 2019;
GONCALVES et al., 2023).

Mesmo com o crescimento da MA e com o aumento de novos materiais que podem
ser submetidos a técnica, sua introducdo no mercado ainda ¢ moderada devido ao complexo
controle dos parametros de processamento, das caracteristicas microestruturais das ligas
processadas e dos elevados custos iniciais do maquindrio. Um exemplo dessa situacdo sdo os
acos inoxidaveis duplex produzidos por laser powder bed fusion, que ndo atingem o equilibrio
adequado entre as fases ferrita e austenita. Assim, tratamentos térmicos pos-processamento sao
necessarios para reestabelecer a microestrutura bifasica (MUKHERIJEE et al., 2023).

Nesse contexto, faz-se necessario trabalhos que abordem o efeito do processamento
por manufatura aditiva sobre a microestrutura do material processado por MA e os possiveis
parametros de tratamento térmico que conduzem a restaura¢do da microestrutura esperada para

os acos inoxidaveis duplex.
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2 REFERENCIAL TEORICO
2.1 Acos inoxidaveis

Mesmo com o atual progresso cientifico e com o constante desenvolvimento de novos
materiais e outros ja existentes, os acos continuam sendo as ligas mais consumidas dentro da
classe de materiais ferrosos. Esse fato se deve ao baixo custo de producao, a possibilidade de
combinagdes de propriedades mecanicas, a reciclabilidade e, de modo geral, ao seu bom
desempenho mecanico (COLPAERT, 2008).

Entre os diferentes tipos de agos, os agos inoxidaveis se destacam por suas
propriedades fisicas, mecanicas e, principalmente, por sua alta resisténcia a corrosdo e
oxidacdo. Logo, sdo empregados com frequéncia em ambientes severos ou circunstancias de
altas temperaturas, como em turbinas a gas, caldeiras de vapor e fornos para tratamento térmico
(CALLISTER, 2020). As composi¢des mais comuns, que apresentam cromo (Cr) de 12%p a
18%p, e niquel (Ni) por volta de 8%p, foram desenvolvidas no inicio do século XX no Reino
Unido e Alemanha, e consolidam o Cr como elemento de liga principal, em que uma
concentragdo de no minimo 12%p Cr é fundamental. A importancia desse elemento esta
diretamente associada a resisténcia a corrosdo que os a¢os inoxiddveis apresentam, uma vez
que as ligas a base de ferro (Fe) e Cr apresentam o fendmeno de passivagdo (GENTIL, 2022;
GUNN, 2003; SILVA e MEI, 2021).

A passivacdo ¢ entendida como a formacdo de uma camada de 6xidos de Fe, Cr e
outros elementos de liga, na superficie metalica, protegendo o metal contra acdes de meios
corrosivos (GENTIL, 2022; SILVA e MEI, 2021). Os elementos de liga, além de configurarem
propriedades ao material, sdo capazes de provocar alteragdes nas fases e influenciar no modo e
velocidade em que essas se formam. Desse modo, além da vantagem de proporcionar resisténcia
a corrosdo ao aco, o Cr, assim como o molibdénio (Mo), também ¢ capaz de estabilizar a fase
ferrita. Por outro lado, elementos como Ni, manganés (Mn) e nitrogénio (N) sdo elementos
austenitizantes, ou seja, estabilizadores da fase austenita (GUNN, 2003).

Fundamentado na fase predominante que sua microestrutura apresenta, 0s agos
inoxidaveis podem ser classificados, de forma geral, em cinco categorias: martensiticos,
ferriticos, austeniticos, endurecidos por precipitagdo e ferritico-austeniticos (duplex). Os
martensiticos, que possuem a martensita como constituinte principal, sdo ligas de Fe e Cr (12-
18%p) e apresentam teor de carbono (C) acima de 0,1%p. O teor de Cr, considerado alto, em
combinagdo com o elevado teor de C, contribui para a elevada temperabilidade dessa categoria,

além de proporcionar resisténcia a corrosdao. Os ferriticos, constituidos pela fase ferrita de



14

estrutura cubica de corpo centrado (CCC), também a base de Fe e Cr, ndo sdo tratdveis
termicamente. Os agos inoxidaveis austeniticos, de estrutura ctbica de face centrada (CFC), sdao
ligas a base de Fe, Cr (16-30%p) e Ni (8-35%p). Os altos teores desses dois tltimos elementos
implicam em maior resisténcia a corrosdo quando comparado com as outras classes, no entanto,
também elevam o prego desse material, principalmente devido ao elevado pre¢o do Ni. Os agos
inoxidaveis endurecidos por precipitagdo, compostos por Fe, Cr (12-17%p), Ni (4-8%p) ¢ Mo
(0-2%p), passam por tratamento de solubilizacao e envelhecimento. No primeiro, os compostos
intermetalicos a base de cobre (Cu), niobio (Nb) ou aluminio (Al) sdo dissolvidos na matriz
austenitica e o ago ¢ resfriado rapidamente para ndo ocorrer a precipitacdo de compostos
intermetalicos. No processo de envelhecimento ¢ o momento que ocorre o endurecimento
desses acos através de precipitagdo na matriz martensitica. Por fim, os agos inoxidaveis duplex
sdo aqueles que apresentam microestrutura bifasica, consistindo em fragdes aproximadamente
iguais de ferrita e austenita. Logo, combinam as propriedades apresentadas pelos acos
inoxidaveis ferriticos e austeniticos, como a elevada resisténcia mecanica, resisténcia a corrosao
e boa tenacidade (COLPAERT, 2008; SILVA e MEI, 2021).

Assim, a composi¢ao quimica e os tratamentos térmicos aplicados, exercem influéncia
sobre a microestrutura ¢ desempenho dos agos inoxidaveis. Devido & complexidade desses
sistemas, principalmente em relacdo aos efeitos de Cr, C e Ni, torna-se necessario o uso de
representacoes simplificadas das relagdes entre as fases em funcdo da composicao quimica.
Uma abordagem adequada ¢ através do diagrama de Schaeffler-Delong (Figura 1). Esse
diagrama apresenta faixas de composi¢do aproximadas de cada classe de agos inoxidaveis.
Nele, os elementos estabilizadores da ferrita sdo computados em um valor de Cr equivalente
(Equagdo 1), enquanto que os elementos austenitizantes sdo computados em um valor de Ni

equivalente (Equagdo 2) (SILVA e MEI, 2021).

Cr equivalente = % Cr + 1,5 % Si + % Mo (1D
Ni equivalente = % Ni+30 (% C+ % N) + 0,5 (% Mn + % Cu + % Co) (2)
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Figura 1 - Diagrama de Schaeffler-Delong
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2.1.1 Agos inoxidaveis modificados com boro

Conforme mencionado anteriormente, os agos inoxiddveis destacam-se por sua
combinagdo Unica de resisténcia mecanica e excepcional resisténcia a corrosdo, atributos que
os tornam ideais para aplica¢des estruturais em condi¢des adversas. No entanto, dependendo
das condigdes, essas ligas podem estar sujeitas ao desgaste, o que limita a capacidade dos agos
inoxidaveis convencionais de atender completamente aos requisitos triboldgicos. Em vista
disso, métodos destinados a melhorar a resisténcia ao desgaste de agos inoxidaveis tém sido
amplamente investigados. Uma abordagem que tem se mostrado eficiente ¢ a introducdo de
particulas duras, como boretos, na microestrutura dessas ligas (FREITAS, 2024; SILVA et al.,
2023; SOYAMA et al., 2018).

O boro (B) ¢ frequentemente considerado como um “intensificador” de liga, podendo
ser empregado para aumentar a temperabilidade de acos de baixo teor de carbono, em que uma
concentragdo de B na faixa de 0,0005 a 0,003%p ¢ o suficiente para obter tal efeito (SINGLA
et al., 2024). Além disso, o B apresenta solubilidade extremamente limitada no Fe, com uma
solubilidade méaxima que varia entre aproximadamente 0,005% a 0,008%p B. Assim, ao
adicionar quantidades relativamente elevadas de B, ou seja, acima do limite de solubilidade,
formam-se boretos do tipo M;B e/ou M3B;, que ndo sofrem alteragdes significativas com

tratamentos térmicos posteriores. Essas caracteristicas trazem beneficios especificos e tornam
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amodificacdo de acos inoxidaveis com a introducao de B na sua microestrutura uma abordagem
valida para aumentar a dureza e a resisténcia ao desgaste dessas ligas (SINGLA et al., 2024;
FREITAS, 2024).

O desempenho dos agos inoxidaveis modificados com particulas duras depende do
tamanho, volume e distribuicdo das mesmas. Logo, a técnica de processamento que esses agos
sdo submetidos ¢ de grande importancia. Essa alternativa de liga tem ganhado notoriedade,
principalmente em ligas produzidas por técnicas ndo-convencionais, € essa notabilidade ¢
fundamentada por diversos autores que documentaram melhoria substancial na resisténcia ao
desgaste de acos inoxidaveis modificados com B (FREITAS, 2024). Zepon et al. (2015)
modificaram agos inoxidaveis supermartensiticos produzidos por spray forming variando o teor
de B em 0,3, 0,5 e 0,7%p, e demonstram que tais incorporacdes foram suficientes para que o
volume de desgaste acumulado fosse dez vezes menor do que em um aco supermartensitico
comercial. Recentemente, Freitas et al. (2024) observaram que em um ago inoxidavel duplex
modificado com 0,6%p de B, produzido por L-PBF, a adi¢do de B resultou no refinamento de
graos da liga e formacgdo de nanoboretos nos contornos de graos (Figura 2), o que implica em
maior dureza e resisténcia ao desgaste. Zheng ef al. (2023) também indicou que, ao aumentar o
teor de B de 0 para 1%p em um ago inoxidavel 316L produzido através de L-PBF, os graos
passaram a apresentar uma estrutura equiaxial em vez de colunar.

Figura 2 - Micrografias obtidas por MEV e MET do aco inoxiddvel duplex SAF 2205 com e sem adi¢fo de
boro produzido por laminaciio a quente, e L-PBF. EBSD-IPF do (a) SAF 2205 — laminado, (b) SAF 2205 —

L-PBF, e (c) SAF 2205 + 0,6 %p. B — L-PBF (insef mostrando a rede de boretos apo6s ataque). (d) Mapa de
fases e de (e) orientaciio obtidos por ASTAR-MET da liga SAF 2205 +0,6%p. B — LPBF
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Fonte: Adaptado de Freitas ef al. (2024)

Portanto, ¢ notdério que a introducdo de B como um elemento de liga em acos
inoxidaveis, utilizando diferentes técnicas de fabricagdo, se apresenta como uma alternativa
promissora para o aumento da dureza e da resisténcia ao desgaste, sem comprometer sua
resisténcia a corrosdo. Logo, técnicas de manufatura aditiva, como a de L-PBF, sdo

grandemente vantajosas para produzir acos inoxiddveis modificados com boro, especialmente
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para aplicacdes industriais em condigdes severas, devido a sua versatilidade, ganhos de
propriedade mecanica, caracteristicas microestruturais e baixo desperdicio de material

(FREITAS, 2024).

2.1.2 Agos inoxidaveis duplex

Uma liga duplex pode ser definida como aquela que apresenta uma estrutura bifésica,
em que as duas fases estdo presentes em quantidades expressivas. Os agos inoxidaveis duplex
contemplam ligas de Fe-Cr-Ni que constituem fragdes aproximadamente iguais de ferrita e
austenita (Figura 3). A primeira mengao a essas ligas ocorreu por volta da década de 1930, com
Bain e Griffith, que publicaram dados sobre estruturas ferriticas-austeniticas. Entretanto, foi na
década de 1970 que avangos, tanto no desenvolvimento quanto no uso dos acos duplex,
ocorreram. Um dos fatores que contribuiram para isso foi a evolucao das técnicas de producao
de ago nos processos de refino secundario, com a introducao de praticas de descarburagao por
vacuo e oxigénio-argonio, Vacuum Oxygen Decarburization (VOD) e Argon Oxygen

Decarburization (AOD), respectivamente (COLPAERT, 2008; GUNN, 2003).

Figura 3 - Microestrutura do ago inoxidavel duplex 2205

- 4 -

Devido ao equilibrio entre as duas fases, os acos inoxiddveis duplex unem diversas
propriedades favordveis que os agos inoxidaveis monofasicos austeniticos e ferriticos exibem
individualmente. A propor¢do de aproximadamente 1:1 das fases oferece uma excelente
combinagdo entre as propriedades mecénicas e a resisténcia a corrosdo. Por conta disso, os agos
inoxidaveis duplex tém atraido cada vez mais atengdo para aplicagdes em estruturas em
ambientes severos, como em industrias petroquimicas, estruturas offshore, industrias quimicas,
industrias de papel e celulose e constru¢ao naval (PAPULA et al., 2019; ZHANG et al., 2022).

A composi¢do desses agos em relacdo ao Cr e Ni € indicada pelo diagrama de Schaeffler-
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Delong, apresentado na Figura 1. As transformagdes de fase podem ser analisadas através da
razdo entre Cr equivalente e Ni equivalente (Equacdes 1 e 2). Razdes maiores indicam maior
tendéncia a formagao de ferrita, enquanto razdes menores favorecem a formacao de austenita
(ZHANG et al., 2022). Na Tabela 1 ¢ apresentada a composi¢ao quimica caracteristica do aco
inoxidavel duplex SAF 2205 (UNS S31803).

Tabela 1 — Composicdo quimica do aco inoxidavel duplex SAF 2205

Elementos Cr C S P Si Mn Ni Mo N Fe
Composigio 21,00- 0,03 0,02 0,03 1,00 2,00 4,50- 2,50- 0,08- Bal.
(%op) 23,00 6,50 3,50 0,20

Fonte: Gunn (2003)

Através do diagrama pseudobinario Fe-Cr-Ni (Figura 4), para teor de Fe constante em
60%, observa-se que os agos inoxidaveis duplex se solidificam inicialmente como d-ferrita a
partir do estado liquido. Entretanto, a nucleacdo da y-austenita tem inicio nos contornos de

graos abaixo da temperatura solvus ferritica (ZHANG et al., 2022).

Figura 4 - Diagrama de fase pseudobinario Fe-Cr-Ni
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Fonte: Adaptado de Hsieh e Wu (2012)

Além da proporcao entre as duas fases, as propriedades dos acos inoxidaveis duplex
também estdo relacionadas com precipitados secunddrios, como nitretos CrN e CrN,
carbonetos como M7C3 e M23Cs (M sendo Fe ou Cr) e compostos intermetalicos, como as fases
sigma (o) e chi (y). Os precipitados podem afetar as propriedades mecanicas, fragilizando o

material, e comprometendo a sua resisténcia a corrosdo. A adi¢do de N aos acos inoxidaveis
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duplex ¢ feita com o objetivo de estabilizar a austenita e melhorar a resisténcia a corrosao por
pites, resisténcia ao impacto e propriedades de tragdo. Durante o resfriamento, a solubilidade
do N na ferrita diminui, fazendo com que essa se torne supersaturada em nitrogénio, ocorrendo
a precipitacdo intragranular de nitretos. A precipitagdo de carbonetos M7Cs; ocorre em
temperaturas ente 950 °C e 1050 °C nos contornos de grao entre ferrita e austenita, entretanto,
por sua formagao ser relativamente demorada, técnicas normais de resfriamento sdo capazes de
impedir seu desenvolvimento. Os carbonetos M»3Cs demandam menores temperaturas € menor
tempo para a sua formacao, entre 650 °C e 950 °C, podendo ocorrer em menos de um minuto
nessas temperaturas. A precipitacdo dessas fases também ocorre nas interfaces entre ferrita e
austenita, onde a primeira rica em Cr encontra a austenita rica em C. A fase sigma (o), que
ocorre entre 650 °C e 1000 °C, ¢ um precipitado que contribui para a fragilizacdo do duplex e
sua formacao esta associada aos elementos Cr, Mo, Mn e silicio (Si). A fase chi () se forma no
mesmo intervalo de temperatura da fase o e sua ocorréncia estd relacionada com o
enriquecimento da ferrita com elementos formadores de compostos intermetalicos. A adi¢do de
Ni nos acos inoxidaveis duplex tem a capacidade de suprimir a formacdo das fases ¢ e ¥

(GUNN, 2003; JEBARAIJ et al., 2017; ZHANG et al., 2022).

2.2 Manufatura aditiva de metais

No inicio da década de 1980, o desenvolvimento da tecnologia de prototipagem rapida
com polimeros possibilitou a produgdo de prototipos tridimensionais (3D) a partir de dados
gerados por sistemas de projeto assistido por computador (CAD). Na mesma década, com o
avango dessa tecnologia e a crescente necessidade por métodos de fabricacao de alta eficiéncia,
a primeira técnica de manufatura aditiva (MA) surgiu. Entretanto, apenas em 1997 ocorreu o
primeiro uso da MA para metais, com o desenvolvimento de técnicas iniciais, como a
sinterizacdo a laser, que mais tarde evoluiram para métodos mais complexos de impressao 3D
com metais. Desde entdo, a MA tem sido aplicada em diversas areas devido a possibilidade de
criacdo de pecas com geometrias versateis e complexas, requisitos minimos de interagao
humana, redugdo de custos com ferramentas e economia de material, por exemplo (ABD-
ELAZIEM et al., 2022; GU et al., 2012; ZHANG et al., 2017, WOHLERS ASSOCIATES,
2015, p.3).

Diferentemente de alguns métodos que dao forma a um objeto através de remocgao de
material, como a usinagem, as técnicas de MA utilizam a incrementa¢do de material. Assim,
esses processos implicam que a consolidagdo do produto final seja através da deposicao de

camada por camada de matéria-prima, que geralmente esta na forma de pd ou de arame (GU et
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al., 2012; MUKHERIJEE et al., 2023). Segundo a norma ASTM F2792 — 12a (2013, p. 02), a
manufatura aditiva ¢ classificada em cinco métodos: binder jetting (BJ), direct energy

deposition (DED), sheet lamination (SL) e powder bed fusion (PBF).

2.2.1 Técnicas de manufatura aditiva de metais

O método de powder bed fusion (PBF) é o mais popular em MA para metais e dispde
de uma fonte de alta energia para fundir seletivamente um leito de p6 metélico. O tipo de fonte
de energia usada ¢ responsavel por segmentar esse método em duas técnicas: selective laser
melting (SLM) e electron beam melting (EBM). Atualmente, a técnica de SLM ¢ mais referida
como laser powder bed fusion (L-PBF), que é a nomenclatura adotada neste TCC. Esta técnica
utiliza um /aser de alta intensidade numa atmosfera controlada para a manufatura das pegas, ¢
por ser o foco desse trabalho, sera discutida com mais profundidade no subtopico 2.2.2. A
técnica de EBM (Figura 5), diferentemente da L-PBF, apresenta um feixe de elétrons como
fonte de energia para a constru¢do das camadas e opera no vacuo. O processo tem inicio com a
distribuicao de uma camada de po sobre a plataforma de construgao e o aquecimento da mesma.
Essa primeira camada pode ser usada como base da peca ou serve de estrutura de suporte para
a peca real ser construida. O seu aquecimento ocorre a partir de uma série de passagens do feixe
de elétrons em altas velocidade e poténcia. Para iniciar a construcao das camadas que irdo
consolidar a peca, a plataforma ¢ abaixada, a poténcia e velocidade do feixe de elétrons sao
diminuidos e a fusdo seletiva do pd ocorre. O processo ¢ repetido até que a pega seja finalizada

(GALATI e IULIANO, 2018; MOSTAFEI AMIR; ZHANG et al., 2017).

Figura 5 - Esquema do processo de EBM
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No método de BJ (Figura 6), uma fina camada de p6 ¢ depositada sobre a plataforma

de construgdo com o auxilio de um rolo nivelador. Em seguida, o bocal, contendo um jato de
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ligante liquido, se move ao longo das direcdes X e Y com a finalidade de distribuir e aderir o
p6. Com a unido da camada de po, a plataforma desce na dire¢do Z por uma pequena distancia,
ocorre a acomodacao de outra camada de po6 e o ligante € injetado. Este processo se repete até
que todas as camadas sejam construidas e se obtenha o “corpo verde”. Para adquirir um produto
solido e com resisténcia mecanica, o corpo verde deve passar por um processo de cura entre 6
horas e 12 horas, e em seguida um tratamento térmico a 1000°C entre 24 horas e 36 horas para
retirada do ligante e sinterizagdo da peca (MOSTAFEI et al., 2021; ZHANG et al., 2017). Em
comparagdo com outros métodos de MA, o de BJ geralmente ¢ o mais rapido pois opera em
menores temperaturas e apresenta a possibilidade de uso de mais de um bocal simultaneamente

(ZHANG et al., 2017).

Figura 6 - Esquema do processo de BJ
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Pistao de Construgéo

Em DED (Figura 7), a fonte de energia pode ser um feixe de laser ou de elétrons, sendo
que a fungdo continua sendo a fusdo do material. Assim como ocorre no PBF, a técnica €
classificada em duas, entretanto em relagdo a forma do material de alimentagdo. Na primeira
categoria, conhecida como laser engineered shaping (LENS), o material utilizado ¢ um fluxo
de p6 metélico. Enquanto a segunda, que foi desenvolvida a partir de técnicas de soldagem, o
material de alimentagdo ¢ na forma de arame metéalico. Com o LENS, a manufatura do produto
ocorre a partir da concentracao da fonte de energia em um ponto na plataforma de construcao
com o auxilio do sistema de lentes. O p6 metélico ¢ injetado no ponto de concentragdo do feixe
e o processo tem inicio com a fusdo do p6. Apds a primeira camada ser construida, ao contrario
dos métodos anteriores, as lentes e o bocal de inje¢ao sdo movidos para cima, assim, 0 processo

de injecao e fusdo do po, e construgao das camadas se repete (ZHANG et al., 2017).
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Figura 7 - Esquema do processo LENS
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Fonte: Adaptado de Zhang et al. (2017)

Sheet lamination (Figura 8) usa fonte de energia localizada, que pode ser ultrassonica
ou laser, para a unido e constru¢cdo das camadas do material de entrada, sendo esse folhas
metalicas cortadas com dimensdes previamente estabelecidas. A técnica de fabricacdo mais
comumente utilizada para essa classe ¢ a manufatura aditiva ultrassonica. Nessa técnica, chapas
sdo empilhadas sobre a plataforma de constru¢dao e um sonotrodo fornece vibragao ultrassonica
e pressao. Assim, a unido dessas folhas ocorre através de vibracdo de alta frequéncia e pressao
mecanica aplicadas nas pilhas de chapas, ocorrendo unido das interfaces por difusdo. Apesar de
ndo utilizar nenhuma fonte geradora de calor durante o processo, a temperatura do material
consolidado aumenta devido ao calor gerado pelo atrito entre as placas pela alta vibragao que
essas sdo expostas. Para evitar a presenca de estresse térmico residual, ¢ estabelecido um
intervalo de tempo entre as construcdes das camadas. Apds todas as camadas serem construidas,

o produto passa por uma etapa de polimento para obter um melhor acabamento superficial

(ZHANG et al., 2017).

Figura 8 - Esquema do processo de SL
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2.2.2 Laser powder bed fusion

Nos tltimos anos, a técnica de laser powder bed fusion (L-PBF) tem atraido atencao
devido a possibilidade de produ¢do de diversos componentes metalicos que consistem, por
exemplo, em aluminio, titdnio, acos inoxidaveis e superligas. Essa aten¢ao também ¢ explicada
devido as intimeras vantagens apresentadas, como a capacidade de fabricar componentes
complexos com quase nenhuma restricdo geométrica e baixo desperdicio de material (ABD-
ELAZIEM et al., 2022).

De maneira geral, no processo L-PBF (Figura 9), um feixe de /aser de alta intensidade
passa por um sistema de lentes e ¢ refletido por um espelho localizado sobre a plataforma de
construcdo, sendo que esse tem a fungdo de controlar o movimento do feixe nas diregdes
planares X e Y. A construcdo das camadas tem inicio com a fusdo seletiva de uma camada de
po, que estéd inserida em uma camara com atmosfera inerte, com Argonio (Ar) ou N e com o
nivel de oxigénio abaixo de 0,1%p, por meio do feixe de /aser. Em seguida, a plataforma ¢
movida para baixo e uma lamina ¢ responsavel por formar uma nova camada de pd no topo da
camada anteriormente solidificada, e o procedimento de varredura seletiva do /aser tem inicio

novamente, construindo a pe¢a camada por camada (MOSTAFEI AMIR; ZHANG et al.,2017).

Figura 9 - Esquema do processo de laser-powder bed fusion
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O componente produzido ¢ capaz de apresentar caracteristicas microestruturais
impares, que podem refletir, por exemplo, no aumento da resisténcia mecanica e na resisténcia
a corrosao e ao desgaste. Essas caracteristicas estdo relacionadas a alta taxa de resfriamento, a
solidificagdo rapida e aos ajustes dos parametros de processamento do método L-PBF. No
entanto, esses fatores normalmente ocasionam em solidificagdes fora de equilibrio e tensdes
internas. Portanto, € necessario a realizacao de um estudo preliminar sistematico para otimizar

os parametros de processamento para cada liga individualmente, de modo a se obter pecas com
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elevada densidade, auséncia de trincas, delamina¢do ou outros defeitos de processamento
(ABD-ELAZIEM et al., 2022; FREITAS et al., 2022; QI et al., 2024).

Um dos parametros de processamento por L-PBF de maior importancia € o laser, em
que fatores como a poténcia e a velocidade de varredura do mesmo afetam significativamente
as propriedades da peca construida. Tanto a poténcia quanto a velocidade de varredura
influenciam na densidade de energia. Esta se refere a energia absorvida por unidade
volumétrica, e esta relacionada ao aquecimento e fusdo do leito de po. Logo, uma maior
densidade de energia do laser corresponde a menores velocidades de varredura e a altas
poténcias, levando a um melhor aquecimento e fusdo do p6 metalico. Isto também implica no
aumento da densidade das pegas fabricadas (ABD-ELAZIEM et al., 2022; QI et al., 2024).
Além disso, estudos mostram que ao diminuir a poténcia do /aser, ocorre diminuicao da
resisténcia das pecas fabricadas; pois com o decréscimo da energia fornecida ao leito de po,
ocorre fusdo inadequada do mesmo, levando a defeitos de solidificagdo que refletem nas
propriedades mecanicas. Entretanto, poténcias muito altas podem causar gradiente de
temperatura substancial e levar a tensdes internas na pega devido aos ciclos térmicos do
processo de adi¢ao de camadas (ABD-ELAZIEM et al., 2022; PRASHANTH et al., 2017).

Durante o L-PBF, quando expostos a uma alta entrada de energia, os pds sao fundidos
e se solidificam rapidamente, sendo que as taxas de resfriamento podem atingir entre 10° - 108
K/s. Dessa forma, a alta taxa de resfriamento tem a capacidade de impedir o crescimento dos
graos, favorecendo uma microestrutura refinada dos materiais produzidos por L-PBF quando
comparados com a microestrutura daqueles produzidos por fabricagdo convencional.
Entretanto, o processo de L-PBF ¢ capaz de produzir tanto graos equiaxiais quanto graos
colunares, sendo possivel a existéncia de duas regides caracteristicas durante o processamento
(Figura 10). A primeira regido seria a que estd em contato direto com o feixe de laser e que
quando ocorre a solidificagdo, ela resulta em uma microestrutura de graos equiaxiais. A segunda
regido compreende a zona termicamente afetada (ZTA), que estd exposta a ciclos de
aquecimento e resfriamento, portanto, apresenta graos colunares. Esses graos colunares se
desenvolvem de forma epitaxial em dire¢do ao gradiente de temperatura e a partir do substrato
ou das primeiras camadas feitas. Como resultado dessa solidificag¢do direcional, a peca formada
apresenta  majoritariamente  grdos colunares (ABD-ELAZIEM et al., 2022;
NARASIMHARAIJU et al.,2022; Ql et al.,2024). Essa circunstancia sera novamente revisitada
e exemplificada no tdpico a seguir, onde sera discutida a aplicacdo da técnica de L-PBF na

fabricacdo de agos inoxidaveis duplex.
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Figura 10 - Comportamento de solidificacio ao longo da direcio de varredura do laser
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Fonte: Adaptado de Abd-Alaziem et al. (2022)

2.2.3 Acos inoxidaveis duplex produzidos por L-PBF

Apresentando fracdes praticamente iguais de ferrita e austenita, os acos inoxidaveis
duplex sdo idealizados para apresentarem propriedades desejaveis dessas duas fases a fim de
obter uma excelente combinagdo de elevada resisténcia mecanica ¢ a corrosdao. Embora os
métodos convencionais ainda prevalegam, processos de fabricagdo alternativos, como a
manufatura aditiva, tém recebido ateng¢do principalmente por favorecerem ganhos em
propriedades mecanicas e por proporcionar flexibilidade de projeto. De fato, hoje os acos
inoxidaveis duplex tém sido fabricados por MA utilizando principalmente a técnica de L-PBF,
entretanto encontram-se desafios em relagdo a microestrutura obtida pelo processo
(HAGHDADI et al., 2022; PAPULA et al., 2019).

Por meios de fabricagdao convencionais, como a fundi¢ao, os acos inoxidaveis duplex
se solidificam inicialmente como ferrita, ocorrendo nucleacao da austenita nos contornos de
graos durante resfriamento lento entre 1400 °C e 1200 °C. Dessa forma, obter a microestrutura
duplex demanda tempo suficiente para a transformagdo do estado solido de ferrita para
austenita. Pelo método de L-PBF, a taxa de resfriamento na faixa de temperatura ¢ muito alta
para a nucleacdo da austenita, logo, a microestrutura apresentada pelas pecas produzidas por L-
PBF no estado “como fabricado” ¢ predominantemente ferritica (d). Além disso, a
predominancia de ferrita confere maior dureza ao material, uma vez que a estrutura cristalina
CCC apresenta maior resisténcia 4 deformagdo plastica em comparacdo com a austenita de
estrutura CFC (FREITAS et al., 2022; MUKHERIJEE; PAPULA et al., 2019; CALLISTER,
2020).

Em um estudo prévio a este, Freitas (2024) realizou a caracterizagdo microestrutural
das amostras construidas por L-PBF, e que serdo utilizadas neste trabalho, através de DRX. O
difratograma das amostras P (puras), B3 (com 0,3%p B) e B6 (com 0,6%p B) ¢ observado na
Figura 11. As analises conduzidas nas superficies paralelas a dire¢do de construgao

evidenciaram uma microestrutura completamente ferritica, além da presenga de boretos do tipo
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Cr2B nas amostras modificadas com boro. Assim, as amostras no estado “como construido”,
apesar de apresentarem composi¢do quimica caracteristica de um aco inoxidével duplex, ndo

possuiam tal microestrutura devido a rapida solidificagdo inerente ao processo L-PBF

(FREITAS, 2024).

Figura 11— Padrdes de DRX para as amostras P, B3 e B6 no plano paralelo a direcio de construciio antes
dos tratamentos térmicos
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As Figuras 12.a e 12.b mostram, respectivamente, a microestrutura ¢ a analise por
difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD) de um ac¢o inoxidéavel duplex 2205 produzido por
L-PBF, sendo ambas paralelas a dire¢do de constru¢do da amostra. Na Figura 12.a ¢ observado
a microestrutura ferritica e os graos colunares, caracteristicos do método L-PBF devido a alta
taxa de resfriamento e a solidificag¢@o direcional. No mapa de fases da Figura 12.b, o-ferrita esta
na cor verde e y-austenita estd em vermelho. Logo, a Figura 12 fundamenta a estrutura
predominantemente ferritica e com apenas alguns tragos de austenita que os agos inoxidaveis
duplex apresentam quando produzidos por L-PBF (FREITAS et al., 2022).

Figura 12 - Aco inoxidavel duplex 2205 produzido por L-PBF. (a) microestrutura no plano paralelo a

direcio de construcio e (b) mapa de fase no plano paralelo a direcdo de construcio. As fases ferrita e
austenita encontram-se coloridas em verde e vermelho, respectivamente

Em vista disso, como as pegas produzidas por L-PBF ndo atingem a propor¢do
adequada entre as fases austenita e ferrita, torna-se necessario submeté-las a tratamentos

térmicos para recuperar a microestrutura duplex (FREITAS et al., 2022).
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2.3 Tratamentos térmicos para ac¢os inoxidaveis duplex produzidos por L-PBF

Os acos inoxidaveis duplex processados por L-PBF apresentam microestrutura
totalmente ferritica (proximo de 99%vol.), entretanto, eles ainda ndo sdo aplicados
industrialmente nessa condi¢do. Assim, para atender as caracteristicas de um aco duplex, a
microestrutura tipica com quantidades praticamente iguais de ferrita e austenita deve ser
restabelecida. Estudos mostram que pegas de agos inoxidavel duplex produzidas por L-PBF e
que foram submetidas a tratamentos térmicos conseguiram recuperar a fragdo volumétrica
necessaria de austenita para caracterizd-los com a microestrutura bifasica (FREITAS et al.,
2022; NIGON et al., 2021; XIE et al., 2023).

Os parametros de tempo e temperatura para o tratamento térmico desses acos ainda
sd0 determinados por experimentos praticos. Entretanto, diversos estudos indicam que
intervalos de tempo entre 5 e 60 minutos em temperaturas de patamar entre 900 °C e 1100 °C
sdo eficientes para reestabelecer uma fracdo volumétrica favoravel de austenita (proximo de
50%vol.). Esse procedimento geralmente ¢ seguido por resfriamento brusco em agua até
temperatura ambiente (BECKER et al., 2023; HAGHDADI et al.,2022; PAPULA et al.,2019).

A Figura 13 apresenta um mapa de fase obtido de um aco inoxidavel duplex 2205
produzido por L-PBF no estado como fabricado. O material nesse estado apresenta 99% de
fracdo volumétrica de 6 (em vermelho), enquanto a presenca de y (em azul) ¢ minima e
encontra-se nos contornos de grao da ferrita (PAPULA et al., 2019).

Figura 13 - Mapa de fase da amostra como construida. As fases ferrita e austenita estao coloridas em
vermelho e azul, respectivamente
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Fonte: Papula ez al. (2019)
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Porém, ao ser tratado termicamente a 1000 °C por 5 minutos (Figura 14.a) e 60 minutos
(Figura 14.b), obteve-se aproximadamente fracdes volumétricas de 43% e 46%, de austenita,

respectivamente (PAPULA et al., 2019).

Figura 14 - Mapa de fases das amostras tratadas termicamente a 1000°C por 5 minutos (a) e a 1000°C por
60 minutos (b). As fases ferrita e austenita estio coloridas em vermelho e azul, respectivamente
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Fonte: Adaptado de Papula ef al. (2019)

Além de restaurar a estrutura duplex, o tratamento térmico também se mostra benéfico
para a redugdo de tensao residual e para o aumento da ductilidade da peca fabricada (NIGON

etal.,2021; PAPULA et al., 2019).
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3 METODOLOGIA

Para analisar o efeito de tratamentos térmicos sobre a microestrutura de um ago
inoxidavel duplex produzido por L-PBF, as praticas seguidas estdo apresentadas no fluxograma

da Figura 15.

Figura 15 - Fluxograma da metodologia a ser executada
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3.1 Material de estudo

As amostras (Figura 16) de ago inoxidavel duplex produzidas por L-PBF foram

fornecidas pela pesquisadora Dr®. Brenda Juliet Martins Freitas (DEMa-UFSCar).
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Figura 16 — Amostras adquiridas de SAF 2205, produzidas utilizando a técnica de L-PBF

10 mm

Fonte: Autoria prépria (2025)

As amostras foram produzidas a partir de pds atomizados a gas da liga SAF 2205
(designada por P), SAF 2205 pré-ligado com 0,3%p B (designada por B3) e SAF 2205 pré-
ligado com 0,6%p B (designada por B6), utilizando a técnica L-PBF. Portanto, o conjunto de
amostras compreende trés tipos distintos. As amostras apresentam o formato de um

paralelepipedo de dimensdes 10 mm x 2,7 mm x 5 mm. As composi¢des quimicas sao

encontradas na Tabela 2.

Tabela 2 — Composicio quimica das amostras P, B3 e B6

Composiciao (%op)
Amostra B Cr Mo Ni Si Mn C N Fe
P - 22,00 2,90 5,40 1,30 1,00 0,02 0,10  Bal
B3 0,30 22,70 3,30 5,20 0,40 0,70 0,02 0,10  Bal
B6 0,60 23,40 3,20 5,10 0,50 0,90 0,02 0,10  Bal

Fonte: Freitas (2024)

Os parametros de processamento por L-PBF das trés ligas podem ser visualizados na
Tabela 3.

Tabela 3 — Parimetros de L-PBF usados para a produzir as amostras P, B3 e B6

Liga Poténciado Velocidade Espacamento Espessura Didmetro  Densidade
laser de entre linhas de da camada do feixe de (%)
(W) varredura preenchimento (pm) laser (mm)
(mm/s) (um)
P 250,0 600,0 60,0 25,0 40,0 99,9
B3 250,0 830,0 60,0 25,0 40,0 99,8
B6 250,0 850,0 60,0 25,0 40,0 99,9

Fonte: Freitas (2024)
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3.2 Métodos

Doze amostras, que foram previamente cortadas em relacao ao plano paralelo a diregdo
de impressdo, foram submetidas a andlise metalografica com a finalidade de examinar a
microestrutura do material “como construido” e apds os tratamentos térmicos. Para isso, as
amostras foram embutidas em resina acrilica (Figura 17) e lixadas utilizando lixas d’agua de
granulagdes 220, 400, 600, 1200 e 2000. O polimento foi realizado utilizando pasta de diamante
com granulometria média de 0,25 pm. Os procedimentos citados foram realizados no

laboratério de preparacdo do DAEMA da UTFPR-LD.

Figura 17 — Amostras de aco inoxidavel duplex SAF 2205

Fonte: Autoria propria (2025)

3.2.1 Analise microestrutural

A andlise microestrutural das amostras ocorreu por microscopia Optica (MO),
microscopia eletronica de varredura (MEV) e por difratometria de raios X (DRX). Na analise
microestrutural por MEV, realizada em um microscépio de modelo TESCAN VEJA da marca
Tescan no Laboratério Multiusuario (LabMult) da UTFPR-LD, o detector de elétrons
retroespalhados (BSE) foi empregado para examinar a morfologia dos graos, seus contornos e
identificar as fases em funcdo do numero atomico dos elementos presentes nas amostras.
Ademais, a técnica de espectroscopia por dispersao de energia (EDS), que tem seu detector
acoplado ao MEV, foi utilizada para adquirir dados semiquantitativos sobre a composi¢ao
elementar das amostras através de mapeamento elementar. O software Image]® foi utilizado
com a finalidade de quantificar a fragdo volumétrica de cada fase presente nas microestruturas.

A caracterizagdo estrutural das amostras apos os tratamentos térmicos realizada por DRX, que
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ocorreu no Centro Multiusudrio de Caracterizacdo de Materiais (CMCM) na UTFPR-CT,
ocorreu utilizando passo de 0,02°, 20 de 10° a 90° e tempo de varredura de 30 minutos. A
analise foi utilizada para identificar de maneira qualitativa e quantitativa as estruturas cristalinas

presentes no material.

3.2.2 Andlise de propriedade mecanica por ensaio de microdureza

O ensaio de microdureza Vickers, realizado no laboratoério de ensaios do DAEMA da
UTFPR-LD, foi empregado para comparar as durezas apresentadas pelas amostras antes € apos
serem submetidas aos tratamentos térmicos. Para isso, o ensaio seguiu as diretrizes da norma
ASTM E384-22. Em cada amostra foram realizadas 10 identagdes, aplicando-se uma carga de

500 gf por 15 segundos.

3.3 Tratamentos térmicos

Os tratamentos térmicos para o restabelecimento da estrutura bifasica foram realizados
em um forno mufla (Figura 19) em duas temperaturas distintas e em dois tempos diferentes,
resultando em quatro condig¢des de tratamento térmico. Considerando o total de doze amostras,
foi disponibilizada uma amostra de cada tipo para cada condi¢ao de tratamento térmico (Figura
18). Essas condigdes compreenderam: 900 °C por 10 minutos, 900 °C por 60 minutos, 1050 °C
por 10 minutos e 1050 °C por 60 minutos, sendo essas correspondentes aos tempos e
temperaturas de patamar. A taxa de aquecimento utilizada foi de 10°C/min. Ao atingirem a
temperatura e tempo de patamar, as amostras passaram por resfriamento brusco em 4gua. Os
tratamentos térmicos foram realizados no Laboratéorio de Nanotecnologia e Quimica

Computacional (NanoQC) da UTFPR-LD.

Figura 18 — Fluxograma da distribuicio das amostras para cada tratamento térmico
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Fonte: Autoria propria (2025)



Fonte:

Autoria propria (2025)
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO
4.1 Caracteriza¢iao microestrutural

Apoés os tratamentos térmicos, os novos padroes de DRX (Figuras 20, 21 e 22)
revelaram diferengas significativas em relagdo as amostras no estado inicial reportadas por
Freitas. A fase y tornou-se detectdvel em todas as amostras, independente das temperaturas e
duragdes de tratamento aplicadas, indicando que ocorreu a formacao da fase. Para todas as
amostras, os picos mais pronunciados de austenita ocorreram em 7y (111) e y (200),
correspondendo aos angulos de difracao 26 proximos a 43° e 50°, respectivamente. No entanto,
nos padrdes das amostras modificadas com B (Figuras 21 e 22), observou-se um aumento ainda
mais acentuado nesses picos em relagdo as amostras puras. Nas amostras B3.2, B6.1 ¢ B6.2, a

intensidade do pico em y (111) chega a superar a intensidade do pico da ferrita em 6 (110).

Figura 20— Padrdes de DRX para as amostras P ap6s os tratamentos térmicos
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Fonte: Autoria prépria (2025)

Nos difratogramas das Figuras 21 e 22, que contemplam as amostras contendo B, além
das fases ferrita e austenita, foi possivel identificar a presenga de precipitados o, y, CroN e
Cr23Cs. Os picos associados a esses precipitados mostram maior intensidade para a fase ¢ nas
amostras submetidas aos tratamentos térmicos de 900 °C por 10 e 60 minutos. A precipitagdao
dessa fase estd em conformidade com o comportamento previsto pelo diagrama de fases da liga
(Figura 4). A formacao de Cr2N e Cr23Cs também era esperada, considerando que os tratamentos
térmicos foram realizados nas faixas de temperatura com maior suscetibilidade para a

precipitacao dessas fases. Em temperaturas inferiores a 1000 °C, a liga 2205 ¢ mais propensa a
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precipitacdo das fases ¢ e y devido ao seu contetido de Mo. Este elemento tem a capacidade de
acelerar a taxa de precipitacdo intermetalica, entretanto amplia o intervalo de estabilidade da
liga, permitindo que ela se mantenha estavel contra esses intermetalicos em temperaturas a
partir de 1000 °C, o que favorece a realizagdo dos tratamentos a temperatura de 1050 °C em
detrimento daqueles a 900 °C. Por outro lado, ¢ importante destacar que a precipitacdo Cr23Cs
pode ocorrer entre as temperaturas de 950 °C a 1050 °C, o que torna os tratamentos a 1050 °C
nao isentos de riscos. Além disso, acima de 1040 °C, a fragao volumétrica de ferrita tende a
aumentar. Nessa temperatura, a solubilidade do N na & ¢ alta, entretanto, ao resfriar, a
solubilidade diminui, levando a supersaturacdo de N. Neste momento, a supersaturagdo do
elemento favorece a precipitacdo de CraN (GUNN, 2003; DERAZKOLA et al., 2023;
GIRALDO, 2001).

Figura 21— Padroes de DRX para as amostras B3 apds os tratamentos térmicos
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Figura 22— Padrdes de DRX para as amostras B6 apos os tratamentos térmicos
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As analises das amostras por MEV, realizadas antes e ap6s os tratamentos térmicos,
foram conduzidas no plano paralelo a dire¢do de construgdo das mesmas. Antes dos tratamentos
térmicos, as andlises evidenciaram uma microestrutura ferritica definida por graos colunares
das amostras P, ou seja, sem a adi¢ao de boro, conforme ilustrado na Figura 23. Além disso, as
imagens revelam um certo alinhamento dos graos na direcao do gradiente de temperatura, o que

esta em concordancia com a literatura (ABD-ELAZIEM et al., 2022; FREITAS, 2024).

Figura 23— Micrografias obtidas por MEV das amostras P em relacio ao plano paralelo a direcio de
construgio
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Fonte: Autoria proépria (2025

Por outro lado, as amostras modificadas com B apresentaram microestrutura com graos
refinados, conforme mostrado nas Figuras 24 e 25. Observa-se que o tamanho médio dos graos

diminuiu de valores superiores a 100 um na liga ndo modificada para 1 a 2 um nas ligas
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modificadas. Embora a microestrutura seja refinada e homogénea, hé presenca de graos mais
grosseiros, que sao associados a ZTA abaixo das fronteiras da poga de fusdo. No entanto, as
amostras modificadas com boro ainda exibem graos consideravelmente mais refinados em
comparac¢do as amostras ndo modificadas (FREITAS, 2024). O refinamento de graos observado
nessas ligas pode ser explicado pela interagdo entre a temperatura elevada do processo e o
comportamento do B. Durante a fusdo, as agulhas de M2B no pd precursor sdo decompostas,
liberando 4tomos de B e metais (Fe, Cr), que sdo incorporados ao metal fundido. A segregacao
do B na interface solido/liquido e sua baixa solubilidade no Fe geram uma camada rica em B,
retardando o crescimento dos graos de d. Isso aumenta o sub-resfriamento, favorecendo a
nucleacdo de novos graos e dificultando o crescimento colunar, o que resulta em uma
microestrutura refinada. Além disso, os nanoboretos de M>B formados atuam como pontos de
fixagdo nos contornos de grdo, limitando o crescimento dos grdos e contribuindo para o

refinamento adicional da microestrutura (FREITAS, 2024; ZHENG et al., 2023).

Figura 24— Micrografias obtidas por MEV das amostras B3 em relaciio ao plano paralelo a direcio de
construcio
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Fonte: Atoria pr()prla (2025)
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Figura 25 - Micrografias obtidas por MEV das amostras B6 em relaciio ao plano paralelo a direcio de
construcio
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A andlise de EDS por mapeamento elementar foi realizada para as doze amostras.
Sendo as amostras classificadas em trés grupos, em que cada grupo contém quatro amostras
iguais em composicdo entre si, fez-se a média dos valores obtidos em percentual de peso das
amostras em comum. Estes valores de percentual em peso estdo expostos na Tabela 4 e os
espectros EDS para cada tipo de amostra € encontrado na Figura 26.

Tabela 4— Composicio elementar das amostras por EDS
Composicio elementar (%p)

Amostra B Cr Mo Ni Si Mn N Fe
P - 22,61 1,30 5,20 0,73 0,82 1,03 Bal.
B3 0,20 23,71 1,22 5,53 0,94 0,98 1,15 Bal.
B6 0,47 24,26 1,15 4,85 1,15 1,13 1,16 Bal.

Fonte: Autoria prépria (2025)

Figura 26— Espectro EDS das amostras P, B3 e B6 na condi¢do “como construidas”
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As discrepancias entre a composic¢ao obtida experimentalmente por EDS (Tabela 4), a
composicao caracteristica do ago inoxidavel SAF 2205 (Tabela 1) e a composicao referéncia
das amostras (Tabela 2), especialmente em relagdo aos elementos B, Mo, Si, Mn ¢ N, podem
ser explicadas pelas limitacdes da EDS na detec¢do de certos elementos quimicos e/ou pela
baixa concentragdo desses elementos nas amostras, mas também pode estar associada a
calibragdo do equipamento. Elementos presentes em menores quantidades, entre 1 e 10%, assim
como aqueles com ntimero atdmico baixo, geralmente inferior a 10, tendem a ser identificados
com menor precisdo. Essas limitagdes na detecgdo podem comprometer a robustez da analise
quimica, resultando em dados que podem se afastar do esperado (NASRAZADANI e
HASSANI, 2016; SANTOS et al., 2013).

Ap0s os tratamentos térmicos, novas micrografias por MEV foram obtidas. A Figura
27 exibe a microestrutura das amostras P. Comparando as micrografias das condi¢des “como
construido” com as obtidas ap6s os tratamentos térmicos, observou-se que, embora algumas
regides aparentem ndo estar completamente solubilizadas e ainda retenham caracteristicas da
condicdo inicial, houve forma¢do de austenita em todas as amostras, configurando uma
microestrutura duplex. As micrografias revelam a presenca de austenita sob a forma de ilhas
alongadas dispersas na matriz ferritica. Entretanto, as amostras P1 e P3, submetidas a
tratamentos térmicos de 10 minutos, apresentam as ilhas menos alongadas em comparagdo com
as presentes nas amostras P2 ¢ P4, que passaram pelos tratamentos de maior duragao.

Figura 27— Micrografias obtidas por MEV das amostras P no plano paralelo a direcdo de construcio apos
os tratamentos térmicos, mostrando as amostras P1 (a-b), P2 (c-d), P3 (e-f) e P4 (g-h)
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1050 °C por 60 minutos
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Fonte: Autoria prépria (2025)

Além disso, dentre essas amostras, a amostra P2 foi a Uinica a apresentar algumas
regides com precipitacdo de fases secundarias, como 6 e . Segundo Gunn (2004), a formacao
destas fases tende a ocorrer preferencialmente nos contornos de grao da austenita e ferrita, com
a fase o crescendo em placas grosseiras ¢ a fase y se propagando em direcdo a ferrita. Esse
comportamento ¢ visivel nas Figuras 27.d. No entanto, ambas as fases ndo foram identificadas
no difratograma de raios X da amostra. De acordo com Bunaciu, Udristioiu e Aboul-Enein
(2015), fases presentes em concentragdes baixas, inferiores ao limite de detectacdo do
instrumento, cerca de 2% da amostra, podem nao gerar picos detectaveis. Uma analise pontual
de EDS realizada nas regides que apresentam as fases o e  foi realizada para avaliar a presenga
dos elementos Cr, Mo, Si e Mn, uma vez que esses sdo elementos que encorajam a formagao
das mesmas. O espectro EDS obtido para as fases ¢ (Figura 28.a) e y (Figura 28.b) expde a
presenca dos elementos Cr, Mo, Ni e Si. Esses resultados estdo de acordo com os teores
esperados de Cr, Mo e Ni para a fase ¢, que sdo aproximadamente de 30%p Cr, 7%p Mo e 4%p
Ni. Observou-se uma discrepancia nos valores determinados para a fase y, em que se esperava
teores de 25%p Cr, 14%p Mo e 3%p Ni, no entanto, os valores ficaram abaixo do esperado para

Mo e acima para Ni, conforme indicado na literatura (GUNN, 2004).
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As micrografias das amostras que contém 0,3%p de B (Figura 29) também confirmam

a formag¢do da microestrutura duplex.
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Figura 29 — Micrografias obtidas por MEV das amostras B3 no plano paralelo a direcdo de construcio
apos os tratamentos termlcos, mostrando as amostras B3 1 (a-b), B3.2 (c- d), B3. 3 (e-t) e B3.4 (g-h)
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Fonte: Autoria proépria (2025)

Para as amostras B3, a presenga ¢ s6 € observada nas amostras tratadas a 900 °C, sendo
significativamente mais pronunciada do que na amostra P2. Essa observacdo estd em
concordancia com os resultados dos difratograma das amostras (Figura 21). Além disso, a
amostra B3.1 apresenta um volume de fase y expressivo, mas com as mesmas caracteristicas
relatadas para a amostra P2. A analise EDS (Figura 30) também foi realizada na amostra B3.1

para determinar os elementos presentes nessa fase.
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Figura 30— Analise pontual obtida por EDS para a amostra B3.1 para a fase
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As amostras B3 tratadas a 1050 °C ndo exibiram a formacao dos precipitados ¢ e ¥,
apresentando uma microestrutura bifasica ideal de maneira mais expressiva. No entanto, foi
observado um volume maior de precipitados distintos daqueles previamente identificados, os
quais também foram detectados, mas em menor quantidade, nas amostras B3 tratadas a 900 °C.
No difratograma das amostras B3 (Figura 21) foram detectados leves picos adicionais de
precipitados além da o, como o0s Cr23Cs € CroN. Logo, a formagdo de Cr23Cs e CraN foi
reforcada. Ademais, Gunn (2004) e¢ Knyazeva e Pohl (2013) indicam que Cr23Cs pode
apresentar morfologias ctbicas e aciculares, enquanto Cr2N tende a formar-se com morfologia
acicular, de placas, pontos triplos e inclusdes, caracteristicas semelhantes aos precipitados
observados nas amostras em questao.

Santos, Silva e Abreu (2019) argumentam que a adi¢do de B nos agos promove a
formagao de diferentes compostos, como carbonetos e nitretos, e em suas analises, a adi¢do de
0,07%p B em uma a liga de ago superferritico, a formagao de carbonetos do tipo M23Cs € das
fases o e y foi favorecida pela composicdo da liga. Além disso, ¢ importante destacar que as
ligas modificadas com B apresentaram graos refinados. A reducao do tamanho de grao tende a
acelerar a cinética de decomposicdo da & em fases deletérias, aumentando a tendéncia a
precipitacdo dessas fases. Esse efeito pode estar diretamente relacionado ao tamanho de grao
das amostras B, que apresentam graos refinados mesmo apds tratamento térmico e,
consequentemente, uma maior fracao de contornos de grao. Esses contornos atuam como sitios
preferenciais para a nucleagdo e precipitagdo de fases, como o, , carbonetos e nitretos. Além
disso, a difusdo facilitada nesses contornos contribui para a aceleragdo desse processo, tornando

a microestrutura mais suscetivel a formagao das fases indesejadas, o que também pode justificar
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a quantidade excessiva de carbonetos e nitretos de cromo observada (PARDAL et al., 2009;
WANG et al., 2024; LI et al., 2025).

Os espectros EDS pontuais realizados para os precipitados da amostra B3.4 sdo
apresentados na Figura 31. A anélise realizada para a amostra B3.3 ¢ encontrada no Apéndice

A.

Figura 31— Andlise pontual obtida por EDS para a amostra B3.4 para os precipitados Cr23Cs (a) e Cr2N
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. 0%
Cr 61,95
Cr Fe 32,61
4 Mo 2,13
c 331

Cr

Contagem

Fe

Mo Cr

o
N
w
IS
[4)]
>
~
@
[(=]

5.00 kx 41.9pm 1391 mm (S Energia (kEV)

p.%
E Cr Cr 71,58
Fe 2311
Mo 2,11
_ C 3,39

Contagem

Fe

Mo Cr
C Fe

o
-
w
'S
o
(=]
~
[e-]
©

.. 36pm | 1324mm &I Energia (keV)
Fonte: Autoria prépria (2025)

O espectro EDS da amostra B3.4 para o precipitado, que se supde ser Cr3Cs revela
um alto teor de Cr, de 61,95%p, alinhando-se com o valor de 58%p de Cr mencionado por Gunn
(2004) para esse intermetalico, embora se afaste do valor esperado de 12%p Mo. A analise EDS
do precipitado que se assume ser CroN também revelou alto teor de Cr, com este ultimo
atingindo 71,58%p. Este teor excede os valores esperados para Cr23Cs, € se aproxima do teor
esperado de 72%p de Cr para o nitreto de cromo Cr2N, mas também se afasta do teor de 15%p

Mo para o mesmo.
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As amostras B6 (Figura 32) seguem praticamente as mesmas caracteristicas relatadas
para as amostras B3. Aquelas tratadas a 1050°C apresentaram maior volume de precipitados do
tipo Cr23Cs € Cr2N, e ndo apresentam precipitados o, diferentemente das que passaram pelos
tratamentos a 900 °C. Entretanto, a excecdo ¢ que nenhuma das amostras desse grupo
apresentou precipitados do tipo y. A analise EDS das fases e precipitados também foi realiza
para as amostras B6.2 e B6.3, e ¢ encontrada no Apéndice A.

Figura 32— Micrografias obtidas por MEV das amostras B6 no plano paralelo a direcio de construcio
apos os tratamentos térmicos, mostrando as amostras B6.1 (a-b), B6.2 (c-d), B6.3 (e-f) e B6.4 (g-h)
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Com base nas imagens obtidas por MEV e utilizando o software Imagel®, foi possivel
determinar a fracdo volumétrica aproximada da fase 6 e dos precipitados. O software utiliza do
contraste de imagem para distinguir e quantificar as diferentes fases. No entanto, devido a
dificuldade de delimitacdo precisa da fase y por conta de sua tonalidade clara e proxima da
ferrita nas micrografias, seu percentual foi calculado subtraindo-se as fragdes das outras fases
identificadas em cada microestrutura. Os precipitados Cr3C6 e CroN ndo puderam ser

diferenciados nessa analise pois apresentam a mesma tonalidade, logo, foram contabilizados
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conjuntamente sem distingdo. As Figuras 33 e 34 apresentam as quantificacdes realizada para
as amostras P2 e B6.4, respectivamente, a partir do software. As quantificacdes para o restante
das amostras encontram-se no Apéndice B.

Figura 33— Determinacio da fracdo volumétrica das fases (a) 9, (b) ¢ e (c) x para a amostra P2 utilizando
o software ImageJ ®

Fonte: Autoria prépria (2025)

Figura 34— Determinacéo da fracio volumétrica da fase 6 (a) e precipitados Cr23C6 e Cr2N (b) para a
amostra B6.4 utilizando o software ImageJ ®

Fonte: Autoria proépria (2025)

A Tabela 5 apresenta as fracdes de fase em percentual. Na condicdo “como
construida”, as amostras exibiam aproximadamente 99%vol. de d. A redugdo da fragdo
volumétrica de 0 apds os tratamentos térmicos estd associada ao estabelecimento da
microestrutura duplex, mas também est4 diretamente ligada a formacao da fase c. Isso ocorre
porque a formagao de v, induzida pelo Ni, concentra elementos promotores da fase 6, como Cr,
Mo e Si, na 6 remanescente (GUNN, 2003). De modo geral, com exce¢dao da amostra P3, as
amostras tratadas a 1050 °C exibiram uma fragdo volumétrica de y significativamente maior em

comparag¢do as do mesmo tipo submetidas a 900 °C. Destacam-se, no entanto, os tratamentos a
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1050 °C por 10 e 60 minutos para as amostras B3.3 e B3.4, em que a propor¢ao entre ferrita e
austenita ¢ aproximada, indicando um equilibrio significativo entre as fases. Apesar disso, ao
considerar o conjunto de resultados, as amostras P exibem percentuais de y mais uniformes,
independentemente da temperatura, o que estd em concordidncia com as micrografias
previamente apresentadas, ja que essas amostras ndo exibiram formagao de fases secundarias,
com excec¢do de P2, e apresentam a fase de y em relevancia. Contudo, devido a presenca de
varias regides que mantém caracteristicas do estado inicial, ¢ possivel que a fracdo volumétrica
de vy tenha sido superestimada, como do caso da amostra P4.

Tabela 5— Quantificacdo das fases para as amostras de a¢o inoxidavel duplex SAF 2005 apos os
tratamentos térmicos

Quantificacao de fases (%ovol.)

Liga o Y c 4 Cr2Cese Cr2N
P1 53,64 46,36 - - -
P2 52,11 46,38 1,35 0,16 -
P3 54,22 45,78 - - -
P4 38,90 61,1 - - -

B3.1 44,88 41,68 6,91 3,44 3,09

B3.2 42,38 24,27 26,57 - 6,78

B3.3 46,92 46,98 - - 6,91

B3.4 47,49 45,96 - - 6,55

B6.1 41,92 32,52 21,29 - 4,27

B6.2 43,63 22,65 25,31 - 8,41

B6.3 53,62 37,49 - - 8,89

B6.4 54,31 37,56 - - 8,13

Fonte: Autoria prépria (2025)

As fragdes volumeétricas de y nas amostras B3 e B6 sdo, na maioria dos casos, inferiores
as observadas nas amostras P, devido ao elevado volume de precipitados dos tipos Cr2:Cs €
Cr2N, mas especialmente da fase 6. De acordo com a norma ASTM A890/A890M-18a (2018,
p. 01), embora ndo exista uma especificacao exata do percentual necessario para que as ligas
de ago inoxidavel duplex sejam classificadas como tal, ¢ indicado que essas ligas desenvolvam
uma propor¢ao de aproximadamente 30 a 60% de ferrita, com o restante composto por austenita.
As ligas P apresentam uma relagdo equilibrada entre ferrita e austenita, conforme esperado para
a configuracdo de acos inoxidaveis duplex, atendendo a recomendacdo da norma ASTM

A890/A890M-18a. Por outro lado, as amostras modificadas com B demonstram um aumento
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substancial na presenca de fases secundarias e precipitados, levando ao desvio das propor¢des

tipicas indicadas pela norma.

4.2 Propriedade mecanica por ensaio de microdureza

Os valores de microdureza Vickers das amostras, antes dos tratamentos térmicos, sao
encontrados na Tabela 6. De maneira geral, o desvio padrio calculado para cada grupo de
amostras foi baixo, indicando que os valores estdo proximos da média e evidenciam uma
uniformidade na dureza da superficie, em concordancia com os resultados previamente

reportados por Freitas (2024).

Tabela 6 — Valores de microdureza Vickers, antes dos tratamentos térmicos, obtidos para as amostras

Liga Dureza (HV)
P 324,13 +£ 8,42
B3 394,90 + 5,44
B6 456,36 = 9,35

Fonte: Autoria prépria (2025)

Segundo a literatura, a dureza das ligas de aco inoxidavel duplex 2205, produzidas por
processos convencionais de fabricacdo, ¢ de 31 HRC, que corresponde a aproximadamente 310
HV (GUNN, 2003). Assim, em comparagao, antes dos tratamentos térmicos as ligas produzidas
por L-PBF apresentaram valores de dureza mais elevados. Além disso, € notdvel que as
amostras modificadas com B apresentam dureza ainda maior que aquelas sem a adi¢do do
elemento. Também foi observado um aumento significativo na dureza com o aumento do teor
de B. A maior dureza das ligas L-PBF pode ser atribuida a microestrutura monofésica composta
somente por ferrita, uma vez que esta tende a apresentar maior dureza do que a austenita, ao
processo de atomizagdo a gas utilizado para a obtencdo do pd metélico, ao processo de
solidificagdo da técnica e a adi¢do de boro na liga. A atomizac¢do a gés tende a produzir
particulas menores e mais esféricas em comparacdo com outros métodos, como a moagem
mecanica. Um menor tamanho de particula e maior esfericidade aumentam a homogeneidade
microestrutural da peca, permitindo uma compactacdo mais eficiente do p6 e resultando em
uma estrutura mais densa (GUNN, 2003; ABD-ELAZIEM et al., 2022; DAWES,
BOWERMAN e TREPLETON, 2015). A dureza mais elevada do que em relagdo as ligas
convencionais também pode ser respaldada pela rapida solidificacdo do processo L-PBF e o
alto gradiente de temperatura, que geram alta densidade de discordancias por consequéncia de

tensdes térmicas do resfriamento precoce (CALLISTER, 2020; FREITAS, 2024; ZHANG et
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al., 2022). Além disso, a modificacdo de parte das amostras com particulas de B resulta em um
refino dos graos da liga, uma vez que as particulas atuam como sitios de nucleacao heterogénea
e auxiliam no aumento da dureza das ligas, ¢ no caso das amostras em questdo, houve a
formagdo de nanoboretos de Cr2B durante o processo L-PBF, contribuindo ainda mais com a
dureza elevada das amostras. (ABD-ELAZIEM et al., 2022; FREITAS, 2024).

A Tabela 7 exibe os valores de microdureza para cada amostra apds o tratamento
térmico. Como esperado, a maioria das amostras tratadas apresentou redugao da dureza devido
ao alivio das tensdes residuais promovido pelos tratamentos (ABD-ELAZIEM et al., 2022;
SAEIDI et al., 2019). Todas as amostras do grupo P apresentaram dureza inferior as ligas
convencionais de aco inoxidavel duplex 2205, entretanto, as amostras B3.2, B6.1 ¢ B6.2
demonstraram um aumento significativo da propriedade em relacdo ao estado inicial. Um
estudo conduzido por Li et al. (2020) observou um aumento na dureza dos agos inoxidaveis
superduplex 2507 apds tratamentos térmicos entre 900 °C e 1000 °C, atribuindo esse fenomeno
a precipitacdo da fase ¢ e de Cr2N. Da mesma forma, Gomes et al. (2021) relataram um
incremento na dureza em funcdo do aumento da fragao volumétrica da fase o precipitada
durante tratamentos térmicos realizados a 900 °C por 20 e 60 minutos em acos inoxidaveis SAF
2205. Conforme previamente discutido, as amostras B3.2, B6.1 e B6.2 exibiram a formagao de
precipitados ¢ e Cr23Cs € Cr2N. Portanto, € clara a hipdtese de que a precipitacao desses tenha
desempenhado um papel crucial no aumento da dureza das amostras submetidas aos tratamentos

térmicos.

Tabela 7— Valores de microdureza Vickers, apds os tratamentos térmicos, obtidos para as amostras
Tratamento Amostra  Dureza (HY) Amostra Dureza (HY) Amostra  Dureza (HV)

900 °C/10 min. P1 259,41 £2,32 B3.1 365,22 + 6,84 B6.1 484,02 £2,53
900 °C/60 min. P2 267,10 £3,32 B3.2 434,64 + 3,88 B6.2 493,34 £2.53
1050 °C/10 min. P3 231,90 £ 1,35 B33 302,61 + 0,84 B6.3 306,67 + 0,88
1050 °C/60 min. P4 257,00 £ 1,57 B3.4 265,16 £ 1,68 B6.4 262,78 £9,76

Fonte: Autoria prépria (2025)

A precipitagdo de intermetalicos em agos inoxidaveis duplex ¢ altamente prejudicial,
pois causa o empobrecimento da matriz em elementos cruciais, como Cr e Mo. Esse processo
leva a reducdo significativa da tenacidade, ductilidade e resisténcia a corrosdo do material.
Entre os intermetalicos, a fase ¢ € reconhecida como a mais nociva para essas propriedades
(LLORCA-ISERN et al., 2016). Segundo Li ef al. (2024), aproximadamente 50% das falhas
em equipamentos fabricados com ago inoxidavel duplex estdo relacionadas a presenca dessa

fase. De acordo com Moreira, Maia e Faria (2024), uma liga SAF 2507 submetida a tratamento
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térmico a 950 °C por 10 minutos apresentou fratura predominantemente fragil, mesmo com
concentragdes relativamente baixas de fase ¢ (menos de 15%). Além disso, Liu et al. (2020)
reportaram que apenas 0,8% de fase ¢ foi suficiente para fragilizar os contornos de grao da liga
2507, resultando em uma redugao drastica da energia de impacto, de 315,87 J para 100,93 J.

Além dessas adversidades, sabe-se que a precipitagdo de fases secundarias, como
carbonetos de cromo e nitretos de cromo, causa o empobrecimento de Cr ¢ Mo nas regides
adjacentes. Esse fenomeno compromete a capacidade do material de formar um filme de
passivacgao estavel, tornando essas dreas mais suscetiveis a ruptura e ao ataque corrosivo. Dessa
forma, a presenca de fases intermetalicas pode aumentar a suscetibilidade a corrosao por pites
e a corrosao sob tensdao (YONGQIANG et al., 2018; L1 et al., 2024; CHAN e TIONG, 2014).
Dominguez-Alguilar e Newman (2006) investigaram os efeitos das fases secundarias ¢ €  na
resisténcia a corrosdo por pites em agos UNS S32760 submetidos a tratamentos térmicos a 825
°C por diferentes periodos e expostos a solucdes de haletos como NaBr e NaCl. Em ambos os
casos, a presenca dessas fases intermetalicas resultou na corrosdo por pites. Saithala et al.
(2012) observaram que a presenca de mais de 2% em volume da fase 6 em agos UNS S32760
provocou uma severa perda de ductilidade durante testes de deformagdo lenta em tracdo. O
mecanismo de corrosdo sob tensdo foi atribuido a natureza fragil e quebradica da fase o, que se
rompe facilmente sob esfor¢o mecanico, gerando pontos de fragilidade, como cavidades, que
funcionam como locais iniciais para corrosao.

Portanto, compreender os mecanismos de formacdo e os impactos das fases c e y e
precipitados Cr23Cs e Cr2N € essencial para o desenvolvimento de estratégias de processamento
térmico que minimizem sua precipitagdo, garantindo a integridade estrutural e a durabilidade

dos acos inoxidaveis duplex em aplicagdes criticas.
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5 CONCLUSAO

A partir das analises microestruturais ¢ medidas de dureza, bem como dos resultados

obtidos antes e ap0s os tratamentos térmicos, as seguintes conclusdes podem ser extraidas:

As imagens obtidas por MEV das pecas de aco inoxidavel duplex SAF 2205, tanto puras
quanto modificadas com 0,3%p e 0,6%p de B, produzidas via L-PBF, evidenciaram que,
inicialmente, as amostras apresentavam uma microestrutura monofasica composta
exclusivamente por d. Observou-se que as amostras P possuiam graos mais grosseiros
e colunares, com crescimento direcionado ao gradiente térmico, enquanto as amostras
com B apresentam graos refinados e equiaxiais, indicando a influéncia do elemento no
controle da microestrutura durante o processo de fabricagao;

A dureza das ligas no estado "como construido" superou os valores reportados na
literatura para os acos inoxidaveis duplex 2205 convencionais. Esse aumento pode ser
atribuido ao tipo de processo de atomizagdo, as condi¢des de resfriamento
caracteristicas da técnica L-PBF, que geram tensdes residuais, a presenca de uma
microestrutura monofasica de o e a adicdo de B. Este elemento, por sua vez, favorece o
refinamento dos graos da liga e a formacao de nanoboretos duros, resultando em uma
dureza ainda mais elevada nas amostras modificadas, em comparagao as amostras P;
ApoOs os tratamentos térmicos, a fase y foi estabelecida em todas as amostras, com
tratamentos a 1050 °C por 10 e 60 minutos, ¢ a 900 °C pelos mesmos periodos.
Observou-se que, para as amostras P, os tratamentos mais prolongados (60 minutos)
resultaram em uma fase y mais alongada e grosseira, em comparacao com os tratamentos
de 10 minutos.

A formagao dos precipitados o, %, Cr2sCs € Cr2N nas amostras modificadas com boro
(B3 e B6) foi confirmada por MEV e DRX, sendo atribuida a agdo do B, que favoreceu
a precipitacao de fases secundarias. Esse efeito pode estar relacionado ao refinamento
dos graos nessas amostras, resultando em uma maior fracdo de contornos de grao, que
atuam como sitios preferenciais para a nucleag¢do de carbonetos e nitretos. Além disso,
a difusdo facilitada nesses contornos acelera esse processo, justificando a quantidade
excessiva das fases deletérias. Em contrapartida, as amostras P, com exce¢do de P2, que
apresentavam graos colunares no estado “como construido”, ndo exibiram precipitados.
Isto evidencia a influéncia do boro na formag¢ao dos precipitados;

A precipitagdo das fases secundarias teve um impacto significativo na dureza das

amostras ap0s os tratamentos térmicos. Enquanto as amostras P apresentam uma queda
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consideravel na dureza, algumas amostras modificadas com B (B3.2, B6.1 ¢ B6.2)
exibiram um aumento dessa propriedade. O alivio das tensdes residuais e
estabelecimento da fase y pos-tratamento térmico explicam a diminui¢ao da dureza nas
amostras P. Por outro lado, o aumento da propriedade para as amostras supracitadas esta
diretamente relacionado a formacao de precipitados;

De modo geral, com excecao de P3, todas as amostras tratadas a 1050 °C apresentaram
uma fragdo volumétrica de vy significativamente maior do que aquelas submetidas aos
tratamentos a 900 °C, evidenciando a influéncia da temperatura mais elevada em uma
maior formacao de austenita;

Para as amostras P, os quatro tratamentos realizados foram eficazes para o
estabelecimento da microestrutura duplex, mantendo percentuais de y mais uniformes e
condizentes com a norma ASTM A890/A890M-18a, independentemente da
temperatura;

Dentre as amostras modificadas, destacam-se B3.3 ¢ B3.4, que apresentaram uma
proporg¢ao mais equilibrada entre ferrita e austenita. Contudo, a precipitagdo de Cr23Cs
e CrzN, variando entre aproximadamente 3,00% a 9,00%vol., além da presenca de ¢ em
torno de 21,00 a 27,00%vol., independente dos parametros de tratamento,
comprometeram a manuten¢ao da propor¢ao ideal de 1:1 entre ferrita e austenita para

todas as amostras B3 e B6.
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6 SUGESTAO PARA TRABALHOS FUTUROS

e Aprofundar a caracterizagdo microestrutural por meio da andlise de Electron
Backscatter Diffraction (EBSD), permitindo uma analise mais precisa da fragao de fases
e da orientacdo dos graos;

e Identificar os precipitados com maior precisdo através de Microscopio Eletronico de
Transmissao (MET);

e Conduzir ensaios de corrosao para avaliar o impacto das fases secundarias e precipitados
na resisténcia eletroquimica do material;

e Realizar ensaios tribologicos para quantificar a influéncia do B na resisténcia ao
desgaste das ligas modificadas, a fim de correlacionar a microestrutura com o
desempenho mecanico;

e Estabelecer correlagdes entre a fragdo volumétrica das fases e de precipitados,

fornecendo uma compreensao dos efeitos nas propriedades mecanicas do material.
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APENDICE A — Anilise EDS para as amostras B3.3, B6.2 e B6.3

A determinag¢do dos teores dos elementos Cr, Mo, Ni, Fe ¢ Si nas amostras B3.3, B6.2
e B6.3, que ndo foram abordadas na analise principal, foi realizada e esta detalhada neste
apéndice. O objetivo ¢ complementar a analise com as informagdes adicionais, enriquecendo a
fundamentagdo das discussdes e resultados apresentados. Essa abordagem visa garantir uma
compreensdo mais abrangente e robusta dos dados obtidos.

Na sequéncia, a Figura 35 apresenta o espectro EDS dos elementos supracitados para

os precipitados Cr23Cs, Cr2N e fase o para as amostras B3.3, B6.2 ¢ B6.3.

Figura 35 - Analise pontual obtida por EDS para a amostra B3.3 (a), B6.2 (b) e B6.3 (c) para os
precipitados Cr3Cs e Cr2N
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Fonte: Autoria prépria (2025)
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A Tabela 8 exibe o teor dos elementos determinados pelos EDS pontuais para as
amostras em questao.
Tabela 8 — Teor dos elementos Cr, Ni, Mo, Fe e Si obtido através de EDS pontual nos precipitados e fases

para as amostras B3.3, B6.2 e B6.3
Amostra Elemento Y%massa

Espectro 1 Espectro 2 Espectro 3 Espectro 4 Espectro 5

B3.3 Cr 29,14 26,00 20,12 17,40 -
Mo 21,07 18,01 19,52 19,38 -
Fe 44,24 50,84 54,51 56,81 -
Si 3,69 3,51 4,20 4,94 -
B6.2 Cr 17,89 16,92 16,88 16,85 16,67
Mo 21,91 13,81 13,60 23,89 22,99
Fe 54.47 63,67 64,01 53,37 53,66
Si 5,11 4,52 4,41 5,34 4,88
B6.3 Cr 17,89 16,92 16,88 16,85 16,67
Mo 21,91 13,81 13,60 23,89 22,99
Fe 54,47 63,67 64,01 53,37 53,66
Si 5,11 4,52 4,41 5,34 4,88

Fonte: Autoria prépria (2025)



APENDICE B - Determinacao da fracao volumétrica das fases para o restante das
amostras

65



66

APENDICE B — Determinacio da fracio volumétrica das fases para o restante das
amostras

A quantificacdo da fragdo volumétrica das fases nas demais amostras, que ndo foram
discutidas ao longo da analise principal, foi realizada e esta incluida neste apéndice. O objetivo
¢ fornecer uma analise mais detalhada e reforgar a fundamentacao das discussoes dos resultados
apresentados. Todas as andlises de fracdo volumétrica aqui descritas seguiram as mesmas
condi¢des previamente especificadas, de modo que o procedimento para a quantificacdo das
fases ndo sera repetido.

Os resultados das quantificagdes de fases para cada amostra j4 foram previamente
apresentados na Tabela 5. Na sequéncia, a Figura 36 ilustra a quantificacdo de fases para as

amostras P (P1, P3 e P4).

Figura 36 - Determinacio da fracido volumétrica da fase 6 para as amostras P1 (a), P3 (b) e P4 (c)
utilizando o software ImageJ ®

Fonte: Autoria proépria (2025)

Para as amostras B3, foram quantificadas as fases 9, o, y e precipitados CrsCs ¢ Cr2N
com a fase y sendo especificamente referente a amostra B3.1. As imagens correspondentes a

essas amostras estdo apresentadas nas Figuras 37, 38, 39 e 40.



Figura 37 - Determinacio da fracido volumétrica das fases d (a), o (b), % (¢) e precipitados Cr2:Cs e Cr.N
(d) para a amostra B3.1 utilizando o software ImageJ ®

20 pm (d)
Fonte: Autoria prépria (2025)

Figura 38 - Determinacio da fracdo volumétrica das fases o (a), ¢ (b) e precipitados Cr2:Cs e Cr:N (c) para
a amostra B3.2 utilizando o software ImageJ ®

Fonte: Autoria proépria (2025)
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Figura 39 - Determinacio da fracido volumétrica das fases o (a) e precipitados Crz:Cs e Cr:N (b) para a
amostra B3.3 utilizando o software ImageJ ®

Fonte: Autoria prépria (2025)

Figura 40 - Determinacao da fracdo volumétrica das fases o (a) e precipitados Cr2:Cs e Cr:N (b) para a
amostra B3.4 utilizando o software ImageJ ®

Fonte: Autoria proépria (2025)

Por fim, as Figuras 41, 42 e 43 mostram a quantificacao de fases 9, ¢ e precipitados
Cr23Cs € Cr2N para as amostras B6, com excecdo da amostra B6.4 que ja foi apresentada

anteriormente na Figura 34.
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Figura 41 - Determinacio da fracdo volumétrica das fases 6 (a), ¢ (b) e precipitados Cr2:Cs e Cr:N (c¢) para
a amostra B6.1 utilizando o software ImageJ ®

Fonte: Autoria prépria (2025)

Figura 42 - Determinacao da fracao volumétrica das fases 6 (a) e ¢ (b) para a amostra B6.2 utilizando o
software ImageJ ®

Fonte: Autoria prépria (2025)

Figura 43- Determinacgao da fracao volumétrica das fases o (a) e precipitados Cr2:Cs e Cr:N (b) para a
amostra B6.3 utilizando o software ImageJ ®

Fonte: Autoria proépria (2025)



