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RESUMO 

 

Os aços inoxidáveis duplex (AID) são caraterizados por uma estrutura bifásica, com frações 

volumétricas aproximadamente iguais de ferrita e austenita, que lhes confere alta performance 

mecânica e alta resistência à corrosão. O aço inoxidável lean duplex UNS S32304 apresenta custo 

inferior em relação a outros AID, devido ao seu menor teor de Ni, e vem sendo amplamente 

empregado em substituição aos aços austeníticos 304 e 316L. Entretanto, a performance desse aço 

pode ser prejudicada pelo emprego de processos industriais como conformação mecânica, 

tratamentos termomecânicos e soldagem. Neste trabalho foi avaliado o impacto do trabalho a frio 

prévio na microestrutura, na dureza e na resistência à corrosão do aço UNS S32304 soldado pelo 

processo Gas Metal Arc Welding (GMAW), com duas energias de soldagem distintas. Amostras 

do aço UNS S32304 apenas laminadas a frio, com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura, 

e laminadas e soldadas com energias denominadas I e II foram caracterizadas por microscopia 

ótica, submetidas à medição de microdureza e analisadas quanto à resistência a corrosão em 

solução de NaCl 3,5% m/v através das técnicas de potencial de circuito aberto, espectroscopia de 

impedância eletroquímica e polarização potenciodinâmica cíclica. O trabalho a frio aplicado ao 

aço UNS S32304 ocasionou achatamento das bandas ferrita e austenita, geração de regiões 

deformadas na austenita e aumento da dureza do material, que aumentaram com o aumento da 

redução de espessura. A soldagem gerou regiões com microestruturas diferenciadas no conjunto 

soldado: Zona Fundida (ZF), Zona Termicamente Afetada (ZTA), uma região recozida ao redor 

da ZTA e o metal base (MB) deformado pelo trabalho a frio. A ZTA de todos os conjuntos soldados 

apresentou excessiva ferritização e elevada precipitação de Cr2N. A dureza foi maior para a ZF e 

menor para a ZTA. O MB apresentou aumento da dureza com o aumento da redução de espessura 

e diminuição da dureza com a proximidade da ZTA. As amostras apenas laminadas com 10% e 

30% de redução de espessura apresentaram aumento da resistência à corrosão, em relação à 

amostra não laminada (0%). Para 50% de redução de espessura houve redução da resistência à 

corrosão. A soldagem piorou a resistência à corrosão das amostras com 10% e 30% de redução de 

espessura. Para a amostra com 50% de redução de espessura melhorou a resistência à corrosão 

generalizada, mas reduziu a resistência à corrosão por pites. A maior energia de soldagem 

promoveu a redução da resistência à corrosão generalizada dos conjuntos soldados. Já a resistência 

à corrosão por pite foi reduzida quando empregada a menor energia de soldagem.  
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ABSTRACT 

 

Duplex stainless steels (AID) are characterized by a biphasic structure with approximately equal 

volumetric fractions of ferrite and austenite, which gives them high mechanical performance and 

high resistance to corrosion. The lean duplex stainless steel UNS S32304 presents lower cost 

compared to other AID, due to its lower Ni%, and has been widely used in substitution of 304 and 

316L austenitic steels. However the performance of this steel can be impaired by the use of 

industrial processes such as mechanical forming, thermo-mechanical treatments and welding. In 

this work the impact of the prior cold work on the microstructure, the hardness and the corrosion 

resistance of the UNS S32304 steel welded by the Gas Metal Arc Welding (GMAW) process, with 

two different welding energies, was evaluated. Samples of the UNS S32304 only cold rolled steel, 

with 0%, 10%, 30% and 50% of thickness reduction, and cold rolled and welded with energies 

denominated I and II were characterized by MO, subjected to microhardness measurement and 

analyzed for corrosion resistance in 3.5% m/v NaCl solution by open circuit potential, 

electrochemical impedance spectroscopy and cyclic potentiodynamic polarization. The cold work 

applied to the UNS S32304 steel caused flattening of the ferrite and austenite bands, generation of 

deformed regions in the austenite and increase of the hardness of the material, which increased 

with increasing thickness reduction. The welding generated regions with differentiated 

microstructures in the welded joint: Fuzion Zone (FZ), Heat-Affected Zone (HAZ), a annealed 

region around HAZ and the base metal (MB) deformed by cold working. The HAZ of all the 

welded sets showed excessive ferritization and high Cr2N precipitation. The hardness was higher 

for FZ and lower for HAZ. The BM presented increase in hardness with increasing thickness 

reduction and decrease in hardness with the proximity of HAZ. The samples only cold rolled with 

10% and 30% of thickness reduction presented improvement in the corrosion resistance, compared 

to the non-laminated sample (0%). For 50% reduction of thickness there was reduction of corrosion 

resistance. Welding worsened the corrosion resistance of samples with 10% and 30% thickness 

reduction. For the sample with 50% thickness reduction it improved the generalized corrosion 

resistance, but reduced pitting corrosion resistance. The higher welding energy promoted a 

worsening in the generalized corrosion resistance of welded assemblies. The resistance to pitting 

corrosion was worsened when the lowest welding energy was used. 
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1. INTRODUÇÃO 

 

Os aços inoxidáveis têm sido amplamente utilizados em aplicações onde são exigidas alta 

performance mecânica e alta resistência à corrosão. Entretanto, a resistência mecânica limitada 

desses aços e seu alto custo de fabricação alavancou o desenvolvimento e a utilização dos aços 

inoxidáveis duplex. 

 

Os aços inoxidáveis duplex (AID) são caraterizados por uma estrutura bifásica constituída de uma 

matriz ferrítica (α) com ilhas de austenita (γ), numa fração volumétrica de aproximadamente 50% 

de cada. Tal microestrutura confere aproximadamente o dobro da resistência mecânica dos 

austeníticos comuns, alta tenacidade, soldabilidade superior à dos ferríticos e elevada resistência 

à corrosão em diversos meios e críticas condições de operação (Zhang et al., 2009; Kobayashia e 

Wolynec, 1999; Sieurin e Sandstrom, 2006).    

 

O aço duplex de média liga UNS S32205, com cerca de 5,5% de Ni, 3,2% de Mo e 0,18% de N, 

foi o primeiro a ser desenvolvido e ainda é o mais utilizado (Alvarez-Armas, 2008; Faria et al., 

2010). Recentemente foi desenvolvida uma família de duplex mais econômica, os Lean Duplex, 

que apresentam menor teor de Ni, que é parcialmente substituído pelos elementos formadores de 

austenita Mn e N (Mantel et al., 2008; Zhang et al., 2009). O Lean duplex mais comum é a liga 

UNS S32304 que constitui uma excelente alternativa de custo e performance na substituição dos 

austeníticos 304 e 316L (Westin, 2010). 

 

Em função dessa atrativa combinação de propriedades, os aços Lean Duplex vêm sendo aplicados 

atualmente em diversos componentes onshore e offshore, em tanques de estocagem na indústria 

de papel e celulose e na indústria de alimentos, na fabricação de pontes, em estações de tratamento 

de água, na mineração, em plantas de dessalinização e de produção de etanol, entre outros (Mantel 

et al., 2008; Hättestrand, 2009; Badji, 2013; Dille, 2017; Zhang, 2017). 

 

Entretanto, as boas carcterísticas mecânicas e a alta resistência à corrosão dos AID dependem do 

adequado balanceamento das fases ferrita e asutenita e a introdução de processos industriais que 

envolvem conformação mecânica, tratamentos termomecânicos e soldagem podem ocasionar o 
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desbalanceamento das fases e mudanças microsestruturais com severos impactos sobre essas 

propriedades do material (Badji, 2013; Dille, 2017; Zhang, 2017). 

 

A conformação mecânica dos AID para fabricação de componentes com geometrias complexas 

pode gerar regiões deformadas com elevados níveis de tensões residuais. Vários trabalhos têm 

demostrado que a deformação plástica causada por trabalho a frio pode impactar 

significativamente na microestrutura e nas propriedades mecânicas e de resistência à corrosão 

desses aços (Baldo, 2010; Tavares, 2006; Gauss, 2015; Neto, 2016; Choi, 2011; Bassani, 2013; 

Ran, 2016; Elhoud, 2010; Neto, 2016; Tavares, 2014; Yang, 2013; Renton, 2011). 

 

A soldabilidade dos AID também exige rigoroso controle uma vez que os ciclos térmicos de 

soldagem podem gerar ferritização excessiva, granulação grosseira, formação de austenita 

secundária e precipitação de fases secundárias ricas em Cr, Mo e N. Todas essas mudanças 

químicas e microestruturais podem impactar significativamente no comportamento mecânico e na 

resistência à corrosão do conjunto soldado (Sieurin e Sandstrom, 2006; Menezes et al., 2005; 

Taban, 2008; Iacoviello et al., 2005; Fang et al., 2010;Lima, 2007; Gao et al., 2009; Girão, 2008; 

Magnabosco, 2005; Tan et al, 2011; Chen et al, 2012). 

 

A literatura aborda separadamente os efeitos da deformação plástica e da soldagem sobre a 

microestrutura e propriedades mecânicas e de resistência à corrosão dos AID, mas os efeitos da 

soldagem sobre regiões deformadas é muito pouco explorada. 

 

Neste contexto, este trabalho pretende contribuir no aspecto acadêmico para o melhor 

conhecimento sobre o impacto do grau de trabalho a frio na microestrutura, no comportamento 

mecânico e na resistência à corrosão de juntas soldadas do aço inoxidável Lean Duplex UNS 

S32304 pelo processo Gas Metal Arc Welding (GMAW), com duas energias de soldagem distintas. 

Auxiliará também no direcionamento de sua aplicação e na minimização dos custos associados à 

corrosão nos diversos equipamentos e meios em que vem sendo aplicado. 
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2. OBJETIVO 

 

2.1 - Objetivo Geral 

 

Avaliar o impacto do trabalho a frio prévio, aplicado por laminação a frio com 0%, 10%, 30% e 

50% de redução de espessura, na microestrutura, na dureza e na resistência à corrosão do aço 

inoxidável Lean Duplex UNS S32304 soldado pelo processo Gas Metal Arc Welding (GMAW) 

com o consumível EN G 22 9 3 NL (22%Cr e 9%Ni), com duas energias de soldagem distintas. 

 

 

2.2 - Objetivos Específicos 

 

 Avaliar a influência do trabalho a frio na microestrutura do aço UNS S32304, 

principalmente quanto à morfologia das fases ferrita e austenita. 

 Avaliar a influência do trabalho a frio na microestrutura dos conjuntos soldados, 

principalmente quanto à formação de regiões distintas (ZF, ZTA e MB), proporção das 

fases ferrita e austenita e formação de fases deletérias nessas diferentes regiões; 

 Avaliar a influência do trabalho a frio na microdureza do aço UNS S32304 e dos conjuntos 

soldados; 

 Avaliar a influência do trabalho a frio sobre a resistência à corrosão localizada e 

generalizada do aço UNS S32304 e dos conjuntos soldados, em meio salino, através das 

técnicas de Potencial de Circuito Aberto (OCP), Espectroscopia de Impedância 

Eletroquímica (EIE) e Polarização Potenciodinâmica Cíclica (PPC). 
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3. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

3.1 - Aços Inoxidáveis 

 

Os aços inoxidáveis são um grupo especial de ligas Fe-C que apresentam um mínimo de 11% de 

cromo. Podem assumir diferentes microestruturas em função da variação de sua composição 

química, principalmente no que se refere aos elementos Ni, Mo, N e Mn. São divididos nos 

subgrupos: aços inoxidáveis ferríticos, austeníticos, martensíticos, endurecíveis por precipitação e 

duplex (Lo et al., 2009). A Figura 1 corresponde à representação esquemática das diversas classes 

de aços inoxidáveis no diagrama de Schaeffler (Fedele, 1999).  

 

 

Figura 1: Representação dos grupos de aços inoxidáveis no diagrama de Schaeffler (Fedele, 

1999). 

 

Os aços inoxidáveis austeníticos são amplamente utilizados em inúmeras aplicações em função de 

suas propriedades de resistência à corrosão e também de sua versatilidade e facilidade de 

fabricação. As suas principais desvantagens são sua baixa resistência mecânica e a sua exposição 

às variações dos custos de liga, principalmente quando são utilizados os elementos ligantes Ni e 

Mo para aumento de resistência à corrosão. Aços inoxidáveis ferríticos são normalmente livres de 
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níquel e representam uma boa alternativa para aplicações quando a corrosão ambiente é moderada, 

como na indústria automotiva. Quando é exigida alta resistência mecânica, os aços martensíticos 

podem ser uma boa opção, mas apenas quando não é requerida elevada resistência à corrosão. Para 

atender às solicitações onde são exigidas simultaneamente alta resistência mecânica e elevada 

resistência à corrosão, como nas indústrias químicas ou de aplicações offshore, foram 

desenvolvidos os aços inoxidáveis duplex, que apresentam um bom equilíbrio entre essas 

propriedades a um custo acessível (Mantel et al., 2008).  

 

3.2 - Aços Inoxidáveis Duplex (AID) 

 

3.2.1 - Introdução  

 

Os aços inoxidáveis duplex podem ser definidos como aqueles que apresentam uma microestrutura 

mista de ferrita e austenita, na proporção de aproximadamente 50% de cada uma das fases (Bassani 

et al., 2013; Jinlong et al., 2016; Ran et al., 2016; Verma et al., 2017; Zhang et al., 2016). 

 

Foram introduzidos comercialmente há cerca de 70 anos através da indústria de papel sulfite. No 

início dos anos 80, foi desenvolvida a segunda geração de AID, com melhor soldabilidade, 

principalmente devido a maiores adições de nitrogênio, fato que abriu o leque de aplicações deste 

aço (Sieurin e Sandstrom, 2006; Alvarez-Armas, 2008). 

 

Por apresentarem uma excelente combinação de resistência à corrosão em diversos meios, boas 

propriedades mecânicas e custo acessível, os AID tem sido empregados em substituição aos aços 

inoxidáveis austeníticos tradicionais em vários segmentos industriais, tais como indústrias de 

construção naval, de alimentos, de papel e celulose, indústria nuclear, petroquímica, offshore e 

indústrias de petróleo e gás (Hättestrand et al., 2009; Badji et al., 2013; Ruiz et al., 2017; Verma 

et al., 2017; Dille et al., 2017; Sicupira et al., 2016; Zhang et al., 2017). 

 

Atualmente a produção global de AID representa cerca de 1% da produção total de aços 

inoxidáveis. Entretanto, na conferência Feinox 2008 foi previsto que a produção dos aços 

inoxidáveis duplex será aumentada em 4% até o ano de 2020 (Verma et al., 2017). 
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3.2.2 - Famílias de AID 

 

Existe uma vasta gama de aços inoxidáveis duplex disponíveis no mercado, com composições 

químicas que normalmente contém entre 20 a 29% de cromo, 1 a 8% de níquel, 0 a 4,5% de 

molibdênio, 0,1 a 0,3% de nitrogênio e 0,02 a 0,03% de carbono (Westin, 2010).  

 

Os AID são usualmente separados em três grupos, relacionados à composição química: aços 

duplex de baixa liga (lean duplex), aços duplex de média liga (standard duplex) e os aços duplex 

de alta liga (superduplex e hiper duplex) (Dille et al., 2017; Tavares et al., 2014; Brytan et al., 

2016). Os principais AID utilizados atualmente são ilustrados na Figura e as composições químicas 

dos principais representantes das famílias dos AID são apresentadas na Tabela 1. 

 

 

Figura 2: Representação das famílias de aços inox duplex mais empregadas atualmente 

(Adaptado de Brytan et al., 2016). 
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Tabela 1: Composição química dos principais aços de cada família dos AID (Westin, 2010; 

Nilsson et al., 1992). 

 Nome 

Comercial 

Denominação 

ASTM/UNS 

Cr 

(%) 

Mo 

(%) 

Ni 

(%) 

N 

(%) 

C 

(%) 

AID 

2304 S32304 23 0,3 4,8 0,10 0,02 

2205 S32205 22 3,1 5,7 0,17 0,02 

2507 S32750 25 4 7 0,27 0,02 

 

O aço duplex de média liga UNS S32205 foi o primeiro a ser desenvolvido e ainda é o mais 

utilizado, representando atualmente cerca de 85% da produção total de aços duplex (Faria et al., 

2010; Alvarez-Armas, 2008). Contém cerca de 5,5% de Ni, 3,2% de Mo e 0,18% de N, composição 

que lhe confere boa resistência à corrosão em diversos ambientes, sendo essa superior à dos aços 

austeníticos AISI 304, 316 e 317. É hoje reconhecido como uma solução econômicamente viável 

e técnicamente eficiente, substituindo aços austeníticos tradicionais em diversas aplicações 

(Mantel et al., 2008; Brytan et al., 2016; Ma et al., 2017).  

 

Os aços superduplex são os que apresentam maior quantidade de elementos de liga e foram 

desenvolvidos recentemente para atender às demandas mais exigentes em relação à resistência 

mecânica e à corrosão em ambientes altamente agressivos. O principal aço desta família é o 

superduplex UNS S32750 (Sieurin e Sandstrom, 2006; Charles e Faria, 2008; Senatore et al., 2006; 

Brytan et al., 2016: MA et al., 2017).  

 

Já os aços Lean Duplex foram desenvolvidos como uma alternativa ao standard UNS S32205, 

apresentando propriedades similares a este, mas com custo reduzido. Estes materiais são mais 

econômicos devido à redução do teor de Ni e Mo em sua formulação. O níquel, elemento 

responsável pela alta flutuação de preços dos aços inox, é parcialmente substituído por elementos 

formadores de austenita, como o manganês e nitrogênio. O lean duplex mais comum é a liga UNS 

S32304 que apresenta composição nominal de 23% de cromo, 4% de níquel, adições de 

molibdênio de até 0,6%, nitrogênio e manganês (Faria et al., 2010; Mantel et al., 2008; Charles e 

Faria, 2008; He et al., 2016; Brytan et al., 2016; Ma et al., 2017).  
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3.2.3 – Microestrutura dos AID 

 

Os aços inoxidáveis duplex são caraterizados por uma estrutura bifásica constituída de uma matriz 

ferrítica (α) e ilhas de austenita (γ), como apresentado na Figura 3 (Zhang et al., 2009; Young et 

al., 2007; Jebaraj et al., 2017). A fração volumétrica entre as duas fases é geralmente de cerca de 

50% de cada, embora possa variar entre 30% e 70%, sendo mais frequentemente entre 40% e 60% 

(Zhang et al., 2009; Kobayashi e Wolynec, 1999; Paredes et al., 2003).  

 

 

Figura 3: Microestrutura do AID AISI 2205 (Jebaraj et al., 2017). 

 

Para formação de uma estrutura dúplex é necessário que a liga apresente composição no campo 

bifásico ferrita-austenita do diagrama ternário Fe-Cr-Ni mostrado na Figura 4 (Solomon e Devine, 

1982).  

 

Figura 4: Diagrama pseudobinário FE-Cr-Ni mostrando as microestruturas de um AID ao longo 

de seu resfriamento (Solomon e Devine, 1982). 
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A formação da microestrutura bifásica dos aços inoxidáveis duplex se dá a partir da solidificação 

ferrítica do metal líquido na faixa de temperatura de 1440 a 1490ºC e à medida que o resfriamento 

segue, ocorre a precipitação de austenita no estado sólido (1200ºC). Durante a laminação a quente, 

realizada entre 900 e 1200°C, a quantidade de austenita é aumentada e a estrutura típica destes 

aços, com grãos alongados das duas fases alternadas é desenvolvida (Fedele et al., 1999; Sieurin 

e Sandstrom, 2006; Magnabosco et al., 2001; Verma et al., 2017). 

 

3.2.4 – Propriedades Mecânicas dos AID 

 

O comportamento mecânico dos aços inoxidáveis duplex está intimamente relacionado com as 

propriedades mecânicas de cada fase individualmente, em função disso é desejável que o 

balanceamento entre as frações volumétricas de austenita e ferrita esteja próximo de 50% de cada 

uma das fases, a fim de maximizar as propriedades mecânicas (Sieurin e Sandstrom, 2006; 

Senatore et al., 2006; Ran et al., 2016; Ornek et al., 2017). 

 

A ferrita contribui para o elevado limite de escoamento dos AID, que é aproximadamente o dobro 

dos aços inoxidáveis austeníticos. A austenita contribui para o alongamento dos AID que é maior 

que o dos aços inox ferríticos, com um mínimo em torno de 25%, e para a boa tenacidade destes 

materiais que é influenciada pela fração volumétrica e distribuição da ferrita, pela temperatura e 

presença de elementos de liga (Senatore et al., 2006; Pinto, 2009; Ornek et al., 2017; Brytan et al., 

2016). Os valores típicos das propriedades mecânicas de alguns aços inoxidáveis auteníticos, 

ferríticos e duplex são apresentados na Tabela 2. 
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Tabela 2: Comparação entre valores de propriedades mecânicas de alguns aços inoxidáveis 

(Nilsson et al., 1992). 

Tipo UNS 

Limite de 

escoamento 

mínimo 

[MPa] 

Limite de 

resistência 

à tração 

[MPa] 

Alongamento 

mínimo     

[%] 

Energia 

mínima 

absorvida em 

Charpy(a) [J] 

Resistência 

à fadiga (b) 

[MN/m2] 

Austenítico S30400 210 515-690 45 300 120 ± 120 

Ferrítico S43000 205 > 450 20 - - 

Duplex 

S32304 400 600-820 25 300 245 ± 245 

S31803 450 680-880 25 250 285 ± 285 

S32750 550 800-1000 25 230 300 ± 300 

(a): Temperatura ambiente 

(b): Tração cíclica 

 

Acredita-se que a elevada resistência mecânica do material esteja ainda vinculada ao refinado 

tamanho de grão da microestrutura duplex, comparado com os grãos grosseiros das fases separadas 

(Sieurin e Sandstrom, 2006; Fontes et al., 2009; Neto e Sobral, 2002; Magnabosco, 2001; Brytan 

et al., 2016). 

 

A elevada resistência a tração dos AID permite redução de seções o que pode levar a uma redução 

de peso de até 50% dependendo da norma de projeto adotada. (Charles et al., 2008). 

 

3.3 – Soldagem dos AID 

 

A primeira geração dos aços inoxidáveis duplex, produzida no período que compreende os anos 

de 1930 a 1970, apresentou limitações na soldabilidade, uma vez que a zona termicamente afetada 

apresentava baixa tenacidade e baixa resistência a corrosão devido à excessiva proporção de ferrita 

formada (Westin, 2010).  

 

A evolução na indústria de fabricação de aços inoxidáveis nos anos 70, através da introdução do 

vácuo, argônio e oxigênio na descarburização, bem como o uso da técnica do lingotamento 
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contínuo para aços inoxidáveis (Westin, 2010), permitiu a fabricação desses com menores teores 

de carbono e com teor controlado de nitrogênio, elemento fortemente gamagênico (Gunn, 1997). 

Esse representa o marco para a segunda geração dos duplex, em que a soldabilidade é melhorada 

devido à fabricação de aços com adições de nitrogênio (Sicupira et al., 2016). 

 

O processo de soldagem aplicado, a geometria da junta, os consumíveis adotados e os parâmetros 

de soldagem empregados terão influência crucial nos impactos gerados à junta soldada (Ruiz et 

al., 2017). Assim, para assegurar uma soldagem adequada dos AID  é importante compreender a 

evolução microestrutural, o equilíbrio de fases, a morfologia dos grãos, a textura e o 

comportamento mecânico da junta soldada (Badji et al., 2013). 

 

3.3.1 – Fundamentos da Soldagem 

 

A Soldagem é o processo de união de materiais mais importante do ponto de vista industrial sendo 

extensivamente utilizada na fabricação e recuperação de peças, equipamentos e estruturas. Sua 

aplicação atinge desde pequenos componentes eletrônicos até grandes estruturas e equipamentos 

como pontes, navios, vasos de pressão, etc. (Modenesi et al., 2000).  

 

Na soldagem a união dos materiais é baseada no estabelecimento, na região de contato entre as 

partes a serem unidas, de forças de ligação química de natureza similar às atuantes no interior dos 

próprios materiais. O estabelecimento dessas ligações pode ser conseguido por dois processos 

diferentes, os processos de soldagem por pressão (ou por deformação) e os processos de soldagem 

por fusão (Modenesi et al., 2012). 

 

A soldagem por pressão se baseia na deformação localizada das partes a serem unidas, que pode 

ser auxiliada pelo aquecimento dessas até uma temperatura inferior à temperatura de fusão. São 

exemplos desse tipo de processo a soldagem por ultra-som, por fricção, por forjamento, por 

resistência elétrica, por difusão, por explosão, entre outros. Já a soldagem por fusão se baseia na 

aplicação localizada de calor na região de união até a sua fusão e do metal de adição (quando este 

é utilizado), destruindo as superfícies de contato e produzindo a união pela solidificação do metal 
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fundido (Modenesi et al., 2012). Na Figura 5 são apresentados os esquemas dos processos de 

soldagem por pressão e por fusão. 

 

(a)                                                                    (b) 

Figura 5: Representação dos processos de soldagem, (a) processo por pressão e (b) processo por 

fusão (Modenesi, et al., 2012) 

 

Atualmente para soldagem dos AID os processos de fusão são os mais empregados 

industrialmente, sendo os principais; Soldagem por Arco de Tungstênio a Gás (GTAW), Soldagem 

por Arco Metálico a Gás (GMAW), soldagem por arco de metal blindado (SMAW), soldagem por 

arco de fluxo fundido (FCAW), soldagem por arco de plasma (PAW), soldagem por arco submerso 

(SAW), soldagem por resistência elétrica e soldagem por feixe de elétrons (Fedele et al., 1999; 

Sieurin e Sandstrom, 2006; Jebaraj et al., 2017; Verma et al., 2017). 

 

Dentre os processos de soldagem por fusão os de soldagem a arco (fonte de energia arco elétrico) 

são os de maior importância e aplicação industrial. Esse tipo de processo utiliza como fonte de 

calor para a fusão localizada o arco, que é uma descarga elétrica em um meio gasoso parcialmente 

ionizado. Durante a soldagem o arco elétrico é mantido entre um eletrodo cilíndrico e o metal de 

base, existindo, contudo, processos em que o metal base não faz parte do circuito elétrico ou que 

utilizam eletrodos de diferentes formas ou diversos eletrodos simultaneamente. Em geral, o 

eletrodo é fundido pelo arco e fornece metal de adição para a solda (soldagem com eletrodos 

consumíveis), existindo, porém, processos em que o eletrodo (em geral, de tungstênio ou grafite) 

não se funde de forma apreciável (soldagem com eletrodos não consumíveis) (Modenesi et al., 

2012). Os principais processos de soldagem a arco estão descritos na Figura 6. 
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Figura 6: Principais processos de fusão por arco elétrico (Modenesi et al., 2012). 

 

Entre os processos de soldagem por fusão a arco a corrente de soldagem pode variar de valores 

inferiores a 1A (na soldagem microplasma) a valores superiores a 1000 ou 2000A (em processos 

como a soldagem ao arco submerso). Esta variável afeta, de forma importante, a penetração do 

cordão de solda e a velocidade de fusão do eletrodo e, portanto, a taxa de deposição (Modenesi et 

al., 2012). 

 

A tensão de soldagem varia tipicamente de menos de 10V a valores que podem superar 100V (na 

soldagem a plasma). Esta, em geral, controla o comprimento do arco e a largura do cordão de 

solda. (Modenesi et al., 2012). 

 

O deslocamento da fonte de calor ao longo da junta afeta a velocidade de soldagem, que controla 

a quantidade de calor que é fornecida ao material. Quanto maior for a velocidade de soldagem, 
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menor será a quantidade de energia recebida por unidade de comprimento da junta e, em geral, 

menores serão as dimensões do cordão (Modenesi et al., 2012). 

 

Além disto, cada processo de soldagem a arco possui uma extensa lista de variáveis adicionais que 

podem impactar nos ciclos térmicos e na microestrutura obtida para as regiões da junta soldada e 

consequentemente, nas propriedades mecânicas e de resistência à corrosão desta. 

 

3.3.2 - Processo de soldagem GMAW (Gas Metal Arc Welding)  

 

O processo de soldagem GMAW é um processo de soldagem por fusão que estabelece um arco 

elétrico entre um eletrodo (arame maciço consumível de alimentação contínua) e a peça de trabalho 

(Modenesi e Marques, 2000). O calor gerado pelo arco funde continuamente o arame eletrodo que 

é transferido para a junta, constituindo o metal de adição. O metal de solda e o arco são protegidos 

da atmosfera por meio de um fluxo de gás, ou mistura de gases inertes ou ativos (Modenesi et al., 

2012). 

 

Se este gás é inerte (Ar/He), o processo é também chamado MIG (Metal Inert Gas). Por outro lado, 

se o gás for ativo (CO2 ou misturas Ar/O2/CO2), o processo é chamado MAG (Metal Active Gas) 

(Modenesi et al., 2012). Na Figura 7 é ilustrado o processo de soldagem GMAW.  

 

 

Figura 7: Esquema do processo de soldagem GMAW (Modenesi et al., 2012). 

 

O processo é normalmente operado de forma semi-automática, podendo ser, também, mecanizado 

ou automatizado. O equipamento básico para a soldagem GMAW é apresentado na Figura 8 e 
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consiste de uma fonte de energia, tocha de soldagem, fonte de gás e alimentador de arame. A fonte 

de energia tem, em geral, uma saída de tensão constante, regulável entre 15 e 50V, que é usada em 

conjunto com um alimentador de arame de velocidade regulável entre cerca de 1 e 20m/min.  Este 

sistema ajusta automaticamente o comprimento do arco através de variações da corrente, sendo 

mais simples do que sistemas alternativos. Na soldagem GMAW, utiliza-se, em praticamente todas 

as aplicações, corrente contínua com o eletrodo ligado ao polo positivo. Recentemente, o processo 

tem sido utilizado com corrente alternada para a soldagem de juntas de pequena espessura 

principalmente de alumínio (Modenesi et al., 2012). 

 

Figura 8: Esquema do processo de soldagem GMAW (Modenesi et al., 2012). 

 

A tocha possui um contato elétrico deslizante (bico de contato), que transmite a corrente elétrica 

ao arame, orifícios para passagem de gás de proteção, bocal para dirigir o fluxo de gás e interruptor 

para acionamento do processo. O alimentador de arame é composto basicamente de um motor, 

sistema de controle da velocidade do motor e rolos para impulsão do arame (Modenesi et al., 

2012). 

 

O processo de soldagem GMAW é um dos mais utilizados industrialmente em função de sua 

versatilidade, excelente nível de produtividade, confiança, facilidade de utilização e automatização 

(Modenesi et al., 2012). As principais vantagens deste processo quando comparadas à soldagem 

com eletrodo revestido, arco submerso e GTAW são: a soldagem pode ser feita em todas as 

posições (quando parâmetros apropriados são usados), alta taxa de deposição, não há necessidade 

de remoção de escória, alta velocidade de soldagem, menor distorção nas peças, versatilidade 

quanto ao tipo de material e espessura aplicáveis, não há perdas de pontas como no eletrodo 
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revestido e exigência de menor habilidade do soldador. Essas vantagens fazem deste processo o 

mais adequado à soldagem automática e robotizada (Modenesi et al., 2012).  

 

Como desvantagens, o processo oferece certa dificuldade da correta definição dos parâmetros de 

soldagem, principalmente devido ao número relativamente alto de variáveis e, sobretudo, a uma 

forte interrelação entre estas variáveis (Modenesi et al., 2012). 

 

As variáveis importantes do processo GMAW que afetam a penetração da solda, a geometria do 

cordão e a qualidade geral da solda são: corrente, tensão e velocidade de soldagem, diâmetro do 

eletrodo, gás de proteção e ângulo da tocha (Modenesi et al., 2012). 

 

O conhecimento e o controle dessas variáveis são essenciais para se obter uma solda de qualidade. 

Por não serem completamente independentes umas das outras, a modificação em uma variável 

geralmente requer mudança em uma ou mais outras variáveis para se alcançar os resultados 

desejados (Modenesi et al., 2012). 

 

3.3.3 - Parâmetros de Soldagem 

 

3.3.3.1 - Metal de Adição  

 

Para facilitar a formação de austenita na ZF, são usados metais de adição com um teor de níquel 

de 3 a 4% acima do teor deste elemento no metal base. O incremento de níquel no metal de adição 

permite obter teores de ferrita em torno de 50% na ZF mantendo as propriedades mecânicas e de 

resistência à corrosão dessa região similares às do metal base. Uma adição excessiva de níquel 

deve ser evitada, pois pode levar à precipitação de fases na ZF (Faria et al., 2010; Sieurin e 

Sandstrom, 2006; Gideon et al., 2008; Pilhagen et al, 2014; Verma et al, 2017).  

 

Atualmente o consumível EN G 22 9 3 NL (2209), que apresenta cerca de 22%Cr e 9%Ni, é o 

mais popular na soldagem de aços inoxidáveis duplex, seja para junção de materiais semelhantes 

ou não, por conferir à zona fundida ótimas proporiedades mecânicas e de resistência à corrosão 

(Verma et al., 2017). Cardoso Junior et al. (2012) verificou que o consumível do tipo 2209 em 
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relação ao 2307, apresenta maiores limites de resistência e escoamento, em contrapartida com um 

inferior alongamento. Já para a energia absorvida no impacto Charpy a -30°C, não observou 

diferenças significativas para os consumíveis 2209 ou 2307. Souza et al. (2013) estudando a 

resistência à corrosão do aço 2304 soldado pelos processos GMAW, FCAW e SMAW verificou 

que, independentemente do processo de soldagem, as amostras soldadas como o consumível 2209 

apresentaram maior potencial de pite que as soldadas com o consumível 2307. 

 

3.3.3.2 - Gases de Proteção  

 

A função primária do gás de proteção é proteger a poça de fusão da contaminação e danos causados 

pela atmosfera e manter o arco elétrico. O gás mais comumente usado em processos de soldagem 

que necessitam de proteção gasosa é o Ar (argônio), que geralmente é misturado a outros gases, 

como He, N2 ou CO2, quando deseja-se melhorar certas condições de soldagem.  

 

Para o processo GMAW a adição de CO2 melhora a molhabilidade do metal líquido e estabiliza o 

arco entretando, mistura com mais de 5% em volume de CO2 devem ser evitadas em função de 

problemas com a introdução de carbono na ZF (Will, 2009; Londono, 1997).  

 

Durante a soldagem, em função da baixa solubilidade do nitrogênio na poça de solda, ocorre perda 

de nitrogênio para a superfície. A adição de N2 ao Ar, entre 1 a 10% em volume, aumenta o teor 

final de nitrogênio na ZF e mantém os teores originais de N2 na ZTA, impedindo a perda de 

nitrogênio da liga durante a soldagem (Modenesi et al, 2008). Elevados teores de N2 na ZF e ZTA 

garantem uma maior fração volumétrica de austenita, já que se trata de um elemento gamagênico. 

Como resultado, as propriedades mecânicas e de resistência à corrosão se mantém aceitáveis tanto 

na ZF como na ZTA. O teor de nitrogênio deve ser controlado a fim de evitar excesso de formação 

de austenita e a precipitação de nitretos. Além disso, quando o metal de solda e a zona 

termicamente afetada (ZTA) possuem menor concentração de nitrogênio que o metal base, 

geralmente apresentam também menor resistência à corrosão (Alvarez-Armas, 2008; Faria et al., 

2010; Kim et al., 2011). 
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No caso do processo de soldagem GTAW, a adição de nitrogênio ao gás de proteção é uma prática 

comum e recomendada em soldas de aços inoxidáveis duplex e superduplex para compensar as 

perdas de nitrogênio durante a fusão. (Gunn, 2003, apud Tavares, et al, 2010). 

 

3.3.3.3 - Energia de Soldagem 

 

A energia de soldagem é um dos parâmetros que mais influencia na microestrutura final e, 

consequentemente, nas propriedades de uma junta de AID. Isso ocorre por que a energia de 

soldagem impacta fortemente no tempo de resfriamento da junta e, como já foi comentado, este 

determinará não só a fração volumétrica das fases como também a precipitação de fases danosas 

ao material. Além da energia de soldagem, a taxa de resfriamento da junta depende ainda de fatores 

como as propriedades do material, eficiência do processo, temperatura de pré-aquecimento e 

espessura da junta (Verma et al, 2017). 

 

Na soldagem a arco elétrico, a energia de soldagem (E), também chamada de aporte térmico, é 

definida como a quantidade de calor adicionada a um material por unidade de comprimento linear 

em kJ/mm, e é dada por: 

 

E = Eficiência de transferência x Tensão x Corrente                                                                   (3.1) 

                       Velocidade de soldagem 

 

Uma energia de soldagem alta leva a uma velocidade de resfriamento baixa, que favorece a 

formação de austenita, tanto na ZF como na ZTA, levando a uma microestrutura mais equilibrada. 

No entanto, esse resfriamento lento poderá favorecer um crescimento exagerado de grãos, 

principalmente na ZTATE, e a precipitação de fases intermetálicas. O resultado disso será uma 

drástica queda não só na tenacidade como na resistência à corrosão do material. Por outro lado, o 

uso de uma baixa energia de soldagem significará uma velocidade de resfriamento maior, 

dificultando a cinética de formação da austenita e favorecendo uma junta mais rica em ferrita. 

Neste caso pode ocorrer ainda a precipitação de nitretos de cromo na ferrita (Faria et al., 2010; 

Ciofu et al., 2010; Menezes et al., 2005; Londono et al, 1997; Chen et al, 2012; Guo et al, 2016; 

Brytan et al, 2016; Jebaraj et al, 2017; Verma et al, 2017). 
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Recomenda-se uma energia de soldagem que seja alta suficiente para formação de uma quantidade 

adequada de austenita, porém que evite a precipitação de fases intermetálicas, mantendo as 

propriedades de resistência mecânica e corrosão satisfatórias (Faria et al., 2010; Ciofu et al., 2010). 

Um aporte de calor mínimo de 0,2 a 0,5kJ/mm e máximo de 1,0 a 3,5kJ/mm é recomendado na 

soldagem a arco, dependendo do grau e espessura do material (Westin, 2010; Jebaraj et al, 2017). 

 

3.3.3.4 - Outras variáveis  

 

Uma junta de maior espessura permite um escoamento mais fácil do calor por condução. Assim, 

quanto mais espessa a junta, mais rapidamente esta tenderá a se resfriar durante a soldagem. Para 

soldagem de penetração total, onde o fluxo de calor é predominantemente bidimensional, a 

velocidade de resfriamento no centro da chapa varia com o quadrado da espessura da junta. Quando 

a espessura da junta torna-se muito maior do que as dimensões da poça, um fluxo tridimensional 

de calor passa a predominar e a velocidade de resfriamento torna-se praticamente independente da 

espessura (Modenesi et al, 2012). 

 

O pré-aquecimento não é normalmente recomendado, mas algumas vezes é usado para soldagem 

de chapas grossas de AID de baixo teor de nitrogênio com baixa energia de soldagem, para evitar 

uma ZTA altamente ferrítica. Para os AID altamente ligados esta prática é totalmente 

desaconselhada, pois tende a aumentar a quantidade de compostos intermetálicos precipitados, 

reduzindo, com isso, a resistência mecânica e à corrosão do material (Menezes et al, 2005; Tan et 

al, 2012). 

 

A temperatura de interpasse também deve ser controlada entre 100 e 150°C, na soldagem 

multipasse para evitar a precipitação de fases danosas (Westin, 2010).  

 

Tratamento térmico pós-soldagem geralmente não é requerido, sendo que as propriedades 

desejadas podem ser atingidas através de um procedimento de soldagem adequado (Westin, 2010; 

Tan et al, 2012). Entretanto, Verma (2017) verificou que um tratamento térmico pós-soldagem de 

apenas 15 min a 1050 °C seguido de rápido resfriamento em água, para evitar formação de fase 
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sigma e precipitação de nitretos, elevou efetivamente a porcentagem da fase austenita formada e 

aumentou a resistência da solda.  

 

3.3.4 - Mudanças microestruturais durante a soldagem 

 

A maioria dos processos de soldagem por fusão é caracterizada pela utilização de uma fonte de 

calor intensa e localizada que pode gerar na junta soldada regiões com microestruturas 

substancialmente diferentes e, portanto, com diferentes propriedades mecânicas e anticorrosivas 

(Tan et al., 2011; Chen et al., 2012; Guo et al., 2016; Zhang et al., 2016; Badji et al., 2013). 

 

Os ciclos térmicos de soldagem e a repartição térmica dão origem a regiões distintas na junta 

soldada, identificadas na Figura 9 por: Zona Fundida (ZF) (região A), Zona Termicamente Afetada 

(ZTA) (regiões B e C) e Metal de Base (MB) (região D) (Modenesi, 2008; Badji et al., 2013; Guo 

et al., 2016; Zhang et al., 2017). 

 

Figura 9: Diagrama identificando as regiões típicas de uma junta soldada, Zona Fundida (região 

A), Zona Termicamente Afetada (ZTA) (regiões B e C) e Metal de Base (região D) (Modenesi, 

2008). 

 

Na Figura 10 é apresentada a relação entre a repartição térmica da junta soldada e o diagrama 

pseudobinário 70% Fe-Cr-Ni de um AID que permite analisar as alterações microestruturais que 

ocorrem nas diferentes regiões geradas. 
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Figura 10: Diagrama relacionando as regiões de soldagem ao diagrama pseudobinário 70% Fe-

Cr-Ni de um AID (Modenesi, 2008). 

 

A zona fundida (região A) é a região compreendida entre a temperatura de pico (Tp) e a 

temperatura de fusão do metal (T3). Nessa região ocorre a fusão do metal de solda ao metal de 

base e em torno de 1450°C ocorre a solidificação do metal como ferrita. Os grãos na ZF se formam 

através de prolongamento dos grãos do metal de base em contato com o metal líquido, por 

crescimento epitaxial competitivo, gerando grãos colunares típicos dessa região (Modenesi, 2008; 

Verma et al., 2017; Jebaraj et al., 2017). 

 

Com o prosseguimento do resfriamento no estado sólido ocorre a precipitação da austenita em 

temperaturas menores que as da linha solvus da ferrita (Guo et al., 2016). Inicialmente ocorre a 

nucleação da austenita nos contornos de grão da ferrita formando a chamada austenita intergranular 

(Grain Boundary Austenite - GBA), em seguida ocorre a formação e crescimento de placas de 

Widmanstatten (Widmanstätten Austenite - WA) e por último, ocorre a formação da austenita 

intragranular (Intragranular Austenite - IGA) que nucleia e cresce no interior do grão ferrítico, 

conforme mostrado na Figura 11 (Modenesi, 2008; Verma et al., 2017; Jebaraj et al., 2017). 
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Figura 11: Microestrutura da ZF de uma junta soldada por fusão (Verma et al., 2017). 

 

O balanço microestrutural da zona fundida é altamente dependente de fatores como a composição 

química do metal de adição, dos gases de proteção empregados e da velocidade de resfriamento 

atingida (Giraldo, 2001; Jebaraj et al., 2017).  

 

Na região B da Figura 10, chamada de Zona Termicamente Afetada à Temperatura Elevada 

(ZTATE), compreendida entre as temperaturas T2 e T3, não ocorre fusão do material mas ocorre 

a solubilização da austenita e o material tende a tornar-se completamente ferrítico. Nesta condição, 

ocorre também um intenso crescimento do grão ferrítico cujo tamanho dependerá do tempo e 

temperatura que a região permaneceu acima da temperatura solvus. No resfriamento, entre 1350 e 

800°C, a austenita volta a ser formada, inicialmente nucleando nos contornos de grão da ferrita 

(GBA), posteriormente crescendo como placas com uma estrutura de Widmanstatten (WA) e 

finalmente nucleando e crescendo no interior do grão ferrítico (IGA). Nesta região é comum 

também a reformação da austenita pelo reaquecimento na soldagem multipasse e a ocorrência de 

precipitação de fases secundárias (Guo et al., 2016; Chen et al., 2012; Jebaraj et al., 2017; Tan et 

al., 2011; Verma et al., 2017; Zhang et al., 2017; Zhang et al., 2016). 

 

A região compreendida entre as temperaturas T1 e T2, chamada de Zona Termicamente Afetada à 

Temperatura Baixa (ZTATB), que tem como limite superior a temperatura solvus da ferrita, se 

mantém no campo bifásico e dependendo da temperatura imposta pelo ciclo térmico a esta região, 

pode sofrer dissolução parcial da austenita e posterior reprecipitação da mesma gerando diferentes 

frações volumétricas na região. É possível ainda a precipitação de fases secundárias, porém em 
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quantidades menores que na ZTATE (Guo et al., 2016; Chen et al., 2012; Jebaraj et al., 2017; Tan 

et al., 2011; Verma et al., 2017). 

 

3.3.5 - Repartição dos elementos químicos durante soldagem 

 

Quando os AID estão sob condições de equilíbrio, a austenita é enriquecida em elementos 

gamagênicos (Ni, Mn, C, N, Co e Cu) enquanto a ferrita é enriquecida em elementos alfagênicos 

(Cr, Mo, W, Nb, Si, Ti e V). O balanço correto de elementos de liga confere uma microestrutura 

balanceada entre as fases e consequentemente, alta performance mecânica e de resistência à 

corrosão (Senatore et al., 2006; Fontes et al., 2009; Jebaraj et al., 2017; Elhoud et al., 2010).  

 

Durante o processo de soldagem, entretanto, o ciclo térmico aplicado e a taxa de resfriamento do 

material influenciam grandemente na difusão e redistribuição de elementos de liga nas duas fases, 

principalmente cromo (Cr), molibdênio (Mo), níquel (Ni) e nitrogênio (N) (Guo et al., 2016; 

Verma et al., 2017). 

 

Chen (2012) estudou a repartição dos elementos químicos Cr, Mo, Ni e N entre as fases ferrita e 

austenita do aço UNS S32304, nas diferentes regiões do conjunto soldado (MB, ZTA e ZF), 

quando submetido a várias taxas de resfriamento. Verificou que quando o resfriamento da junta 

soldada é muito rápido a difusão dos elementos é dificultada e os teores destes nas fases ferrita e 

austenita ficam desbalancedos em relação ao aço solubilizado. Observou um aumento da 

concentração de Cr e Mo na austenita, com diminuição destes na ferrita, e um aumento da 

concentração de Ni na ferrita, com diminuição deste na austenita. Já para o nitrogênio, que é muito 

pequeno, a difusão para a autenita não é significativamente influenciada pela taxa de resfriamento. 

 

3.3.6 - Precipitação de fases nos AID soldados 

 

Os aços inoxidáveis duplex constituem sistemas termodinamicamente metaestáveis à temperatura 

ambiente e para qualquer energia na forma de calor que receberem sempre haverá uma forte 

tendência termodinâmica de "buscar" uma condição de equilíbrio mais estável, e isso implicará 

em precipitação de fases secundárias (Ávila, 2010; Bassani et al., 2013). 



24 

 

 

Os aços AID são susceptíveis à precipitação de fases indesejadas, numa faixa de temperatura de 

300°C a 1000°C, quando submetidos a processos de soldagem, conformação a quente, 

envelhecimentos isotérmicos e outros tratamentos térmicos (Ávila, 2010; Fedele et al., 1999; 

Menezes et al., 2005; Taban, 2008; Guo et al., 2016; Dille et al., 2017; Cho et al., 2013). 

 

Vários estudos têm evidenciado a presença de fases secundárias e/ou intermetálicas em juntas 

soldadas de AID, principalmente na ZTA, em função dos ciclos térmicos de soldagem. As 

principais fases observadas para AIDS soldados foram os carbonetos e nitretos de cromo (Cr2N), 

fase sigma (σ), pi (π), chi (χ), R e austenita secundária (γ2) (Ávila, 2010; Verma et al., 2017). 

 

Na Tabela 3 são apresentadas as fórmulas químicas aproximadas e a temperatura de precipitação 

das principais fases observadas em AID soldados. 

 

Tabela 3: Fórmula química aproximada e a temperatura de precipitação das principais fases 

observadas em AID soldados (Verma et al., 2017). 

Fases dos AID 
Fórmula Química 

Aproximada 

Faixa de Temperatura 

(°C) 

Fase σ Fe-Cr-Mo 600 - 1000 

Nitretos de Cromo CrN 900 - 1000 

Nitretos de Cromo Cr2N 700 – 900 

Carbetos M73 950 – 1050 

Carbetos M23C6 600 – 950 

Fase Chi (χ) Fe36Cr12Mo10 700 – 900 

Fase τ - 550 – 650 

Fase R Fe-Cr-Mo 550 – 650 

Fase π Fe7Mo13N4 550 – 600 

 

Devido ao menor teor de Mo na liga, os aços Lean Duplex apresentam menor susceptibilidade à 

precipitação das fases sigma (σ), pi (π), chi (χ) e R. Estas fases podem, contudo, ocorrer na 

soldagem de aços inox de média e principalmente de alta liga (“super e hiper duplex”). O teor de 
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N de nitrogênio adicionado aos AID, mesmo nos Lean Duplex, os torna altamente susceptíveis à 

precipitação de nitretros de cromo durante a soldagem (Fang et al., 2010; Hosseini et al., 2016; 

Dille et al., 2017; Silva et al., 2016; Zanotto et al., 2015; Isern et al., 2016). 

 

A precipitação de fases secundárias é indesejável e deve ser evitada, pois pode causar alteração 

das propriedades mecânicas e afetar a resistência à corrosão do material, principalmente na zona 

termicamente afetada (ZTA) (Fedele, 1999; Fontes, 2009; Cho et al., 2013; Chen et al., 2012; Silva 

et al., 2016; Fang et al., 2010). 

 

3.3.6.1 - Nitretos de Cromo  

 

A precipitação de nitretos de cromo (Cr2N) ocorre principalmente no intervalo de 700ºC a 900ºC 

e é favorecida pelo resfriamento rápido gerado pela soldagem e pela excessiva ferritização do 

material (Magnabosco et al., 2001; Verma et al., 2017; Sicupira et al., 2016). 

 

Durante o resfriamento da poça de fusão, a precipitação de austenita compete com a precipitação 

de nitreto de cromo. Se a quantidade de austenita formada estiver próxima ao valor de equilíbrio, 

o nitrogênio permanecerá dissolvido nessa fase e não haverá significativa precipitação de nitreto 

de cromo. Caso a precipitação de austenita seja prejudicada, o nitrogênio, que é praticamente 

insolúvel na ferrita, se precipitará na forma de nitreto de cromo no interior do grão ferrítico 

(Menezes et al., 2005; Giraldo et al., 2001; Guo et al., 2016; Jebaraj et al., 2017; Zhang et al., 

2017). 

 

É conhecido que a presença de nitretos causa a diminuição da resistência mecânica, e da tenacidade 

dos AID. A precipitação de nitretos de cromo causa ainda o empobrecimento de cromo em seus 

contornos causando um forte impacto sobre a resistência à corrosão localizada dos AID (Giraldo 

et al., 2001; Dille et al., 2017; Zhang et al., 2017). 

 

3.3.6.2 - Carbonetos  

 



26 

 

Os carbonetos precipitam principalmente na forma de carbonetos de cromo, em temperaturas entre 

950°C e 1050°C, mais comumente nas interfaces ferrita/austenita, mas também podem ser 

encontrados nas interfaces ferrita/ferrita e austenita/austenita. A cinética de precipitação dos 

carbonetos é influenciada pela composição química da liga, tipo de matriz e pelo tamanho dos 

grãos (Giraldo et al., 2001; Magnabosco et al., 2001). 

 

Assim como para os nitretos, a formação dos carbonetos gera o empobrecimento de cromo nas 

regiões próximas ao precipitado, impactando a resistência à corrosão localizada dos AID. 

Entretanto, com as novas técnicas de descarburização empregadas, os teores de carbono 

encontrados nos aços inoxidáveis dúplex são diminutos, diminuindo a importância deste tipo de 

precipitado no estudo destes materiais recentemente (Magnabosco et al., 2001; Brytan et al., 

2016). 

 

3.3.6.3 - Fase Sigma 

 

A fase sigma, que se forma no intervalo de temperaturas entre 650°C a 1000°C, é um composto 

Cr-Mo de estrutura tetragonal caracterizado por elevados níveis de dureza (900 a 1000 HV) e 

fragilidade a temperatura ambiente (Ávila, 2010). 

 

Alguns trabalhos estudaram o mecanismo de formação da fase sigma no aço SAF 2205 e 

concluíram que durante o envelhecimento entre 700°C e 900°C, em tempos de envelhecimento de 

até 0,1 horas, a fase sigma se forma por meio da transformação da ferrita presente por 

decomposição eutetóide, gerando também austenita secundária. Se o envelhecimento ocorrer por 

tempos superiores a 0,1 horas, as frações volumétricas de ferrita e de austenita decrescem, 

indicando que o crescimento da fração volumétrica da fase sigma se dá pelo consumo tanto da 

ferrita quanto da austenita presentes, aliadas à decomposição eutetóide da ferrita (Magnabosco et 

al., 2001; Magnabosco et al., 2005; Ávila, 2010; Magnabosco et al., 2012). 

 

Verificaram ainda, que a presença de sigma pode reduzir a resistência à corrosão por pites do 

material e atuar como locais para iniciação de clivagem ou rasgamento reduzindo a tenacidade do 

material (Nilsson, 1992; Reisch et al., 2006: Elhoud et al., 2010: Zou et al., 2010). 
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3.3.6.4 - Austenita secundária 

 

A austenita secundária é uma fase rica em Ni e pobre em Cr, Mo e N, que se forma a partir da 

ferrita quando o material passa por um reaquecimento, seja por um tratamento isotérmico em 

temperaturas entre 600°C e 800°C, ou em soldagens multipasse (Tan et al., 2011; Zhang et al., 

2016). 

 

A precipitação da austenita secundária é facilitada quando são criadas regiões ricas em cromo, 

como na formação das fases sigma e alfa linha, pois ao retirar o cromo da microestrutura, a ferrita 

é desestabilizada e então a formação da austenita secundária nas regiões pobres em cromo é 

facilitada (Nilsson, 1992; Sieurin e Sandstrom, 2006; Magnabosco et al., 2001). 

 

3.4 - Resistência à Corrosão dos AID 

 

3.4.1 - Fundamentos de Corrosão 

 

A corrosão pode ser definida como a deterioração de um material, geralmente metálico, por ação 

química ou eletroquímica do meio, aliada ou não a esforços mecânicos. A deterioração causada 

pela interação físico-química entre o material e o seu meio operacional pode gerar alterações 

prejudiciais, tais como: desgaste, variações químicas, modificações estruturais, tornando-o 

inadequado para o uso (Gentil, 2011). 

 

Existem dois mecanismos principais de corrosão de materiais metálicos, a corrosão seca ou 

química e a corrosão aquosa ou eletroquímica. No primeiro, a corrosão ocorre por meio de reação 

química entre o metal e gases em alta temperatura, como por exemplo, aço atacado por gases de 

fornos. No segundo, o metal é exposto à ação de um eletrólito líquido, geralmente a base d’agua, 

e sofrerá uma corrosão eletroquímica (Fontana, 1987). Estima-se que a corrosão aquosa seja 

responsável por aproximadamente 90% dos processos corrosivos que acometem estruturas e 

componentes metálicos (Wolynec, 2003). 
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A corrosão eletroquímica é um processo espontâneo que acontece na presenca de um eletrólito 

aquoso, pelo estabelecimento de uma pilha eletroquímica onde ocorre simultaneamente, uma 

reação anódica, reação de oxidação que libera elétrons, e uma reação catódica, reação de redução 

que consome elétrons. A reação anódica tem como conseqüência a dissolução do metal ou sua 

transformação em outro composto como óxido, sulfeto, etc, produzindo-se então a corrosão. Por 

outro lado, a reação catódica conduz à redução de espécies presentes no meio (Gentil, 2011; 

Wolynec, 2003). 

 

Para que uma pilha eletroquímica se estabeleça e o processo de corrosão ocorra são necessários os 

seguintes elementos atuantes (Gentil, 2011): 

 Uma área onde se passa a reação anódica, denominada de área anódica: ânodo; 

 Uma área onde se passa a reação catódica, denominada de área catódica: cátodo; 

 Uma ligação metálica que une ambas as áreas e por onde fluem os elétrons resultantes da 

reação anódica: condutor  

 Um eletrólito em contato simultâneo com as mesmas áreas por onde fluem os íons 

resultantes de ambas as reações: eletrólito  

Numa pilha de corrosão eletroquímica do aço, ocorrerá no anodo a oxidação do metal através da 

seguinte reação (Gentil, 2011): 

                                                       Fe(s)    Fe2+
(aq)   +   2e-                                                                                        (3.2) 

 

A reação de redução que ocorrerá no catodo dependerá da aeração, do pH e da composição do 

meio, sendo as principais (Gentil, 2011): 

Meio neutro ou básico aerado:   H2O + ½ O2 + 2e-  2OH-                                                                                (3.3) 

Meio neutro não aerado:   2H2O + 2e-  H2 + 2OH-                                                                                                   (3.4) 

Meio ácido aerado:   2H+ + ½ O2 + 2e-  H2O
                                                                                                               (3.5) 

Meio ácido não aerado:   2H+ + 2e-  H2 
                                                                                                                            (3.6) 

Meio com presença de íons em estado mais oxidado;   Mn+ +  ne-    M                                                   (3.7) 

 

3.4.2 - Potencial de Eletrodo e Polarização 
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Quando o metal é mergulhado em uma solução de seus íons, estabelece-se um sistema denominado 

eletrodo, onde o metal sofrerá uma oxidação natural e passará para a solução na forma de íons 

(Wolynec, 2003), como indicado na Figura 12.  

 

Figura 12: Representação do estágio inicial da reação anódica (Ponte, 2003) 

 

Nesse sistema o metal se oxidará até ocorrer a saturação do eletrólito, com íons de metal, quando 

então a entrada de um íon a mais na solução, provoca a redução de outro íon que se deposita no 

próprio metal, mantendo o equilíbrio das cargas (Wolynec, 2003), como mostrado na equação 3.2. 

 

                                                                M     M+Z   + Ze-                                                                         (3.13) 

 

Nesse processo, o metal vai ficando carregado negativamente e cria um campo elétrico dentro da 

solução, fazendo com que os íons, que são carregados positivamente, tendam a ficar retidos na 

vizinhança da interface metal-solução. No equilíbrio a interface entre o metal e a solução adquire 

uma estrutura denominada de “Dupla Camada Elétrica”, representada na Figura 13 e caracterizada 

por uma separação de cargas elétricas de sinais opostos entre o metal e a solução que gera como 

consequência, uma diferença de potencial a qual chamamos de potencial de eletrodo do metal (E) 

(Wolynec, 2003). Este potencial pode ser medido a partir de eletrodos de referência (Gentil, 2011). 
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Figura 13: Representação da dupla camada na condição de equilíbrio metal/eletrólito (Ponte, 

2003) 

 

Quando um eletrodo metálico está em equilíbrio, se estabelece um potenial de equilíbrio Ee 

característico dessa reação e o balanço resultante da corrente para a superfície ou a partir dela é 

nulo (Gentil, 2011; Wolynec, 2003). 

 

Se, por um processo qualquer (por exemplo, por imposição de um potencial externo) este potencial 

for alterado, diz-se então que o eletrodo sofreu polarização. A extensão da polarização, medida 

com relação ao potencial de equilíbrio, é chamada de sobretensão ou sobrepotencial, e é 

normalmente designada por η (Wolynec, 2003). Assim, se o potencial resultante da polarização for 

E, então:  

 

η = E - Ee                                                                                                                                 (3.14) 

 

Se η for positivo tem-se uma polarização anódica e, se η for negativo, uma polarização catódica, 

sendo as correspondentes sobretensões designadas por sobretensão anódica (ηa) e sobretensão 

catódica (ηc), respectivamente (Gentil, 2011; Wolynec, 2003). O diagrama de potencial de eletrodo 

(E) versus densidade de corrente (i), indicando os dois tipos de polarização, é representado na 

Figura 14. 
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Figura 14: Esquema da polarização anódica e catódica em um eletrodo (Wolynec, 2003) 

 

Quando um eletrodo metálico é polarizado, as condições de equilíbrio não são mais mantidas. Se 

a polarização for anódica, isto é, se o potencial do metal for tornado mais nobre, então criam-se 

condições para a remoção dos elétrons e a reação procederá no sentido de dissolução anódica, com 

uma densidade de corrente ia positiva. Do mesmo modo, se a polarização for catódica, isto é, se o 

potencial do metal for tornado menos nobre, tem-se um suprimento de elétrons e a reação 

procederá no sentido de deposição catódica, com uma densidade de corrente ic negativa (Gentil, 

2011; Wolynec, 2003). 

 

3.4.3 - A Camada Passiva dos AID 

 

A alta resistência à corrosão apresentada pelos aços inoxidáveis é determinada pela capacidade 

que estes materiais têm de se passivar e permanecer neste estado no ambiente a que estiverem 

expostos (Senatore et al., 2006). 

 

A passivação destes aços se dá pela reação do cromo presente na liga com o oxigênio do ar 

formando um fino filme de óxido de 2 a 4 nm de espessura, invisível, contínuo, impermeável e 

aderente, que protege a superfície do aço do ataque corrosivo do meio. De uma maneira geral, tal 

proteção é proporcional à quantidade de cromo contido no aço, que deve ser de no mínimo 11%, 

e a oferta de oxigênio presente na superfície do mesmo. Este filme tem ainda a capacidade de ser 

reconstruído pela oxidação do metal de base quando danificado, ou seja, tem propriedades de 

autocura (Gentil, 2011; Wolynec, 2003). 
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Estudos recentes confirmaram que o filme de óxido passivo formado em aços inoxidáveis consiste 

principalmente em uma camada mais interna de óxido de cromo (Cr2O3) e uma mais externa de 

óxido de ferro (Fe2O3). A primeira atua como uma barreira contra a transferência de cations 

metálicos e o último é uma camada de troca com o eletrólito (Sicupira et al, 2016). 

 

Para os AID, em função das diferenças na composição química das fases ferrita e austenita, um 

filme passivo heterogêneo é formado na superfície desse material. Há evidências de que o filme 

passivo formado sobre a ferrita é enriquecido de Cr e Mo, enquanto o filme formado sobre a 

austenita é enriquecido com Ni e N. O gradiente de composição na interface das fases ocorre dentro 

de alguns micrómetros, e a interação entre nitrogênio e molibdénio nessas regiões de interface é 

de particular importância para a resistência à corrosão dos AID (Vignal et al, 2010). 

 

A formação e a estabilidade da camada passiva em um determinado meio aquoso dependem 

principalmente do potencial do sistema e do pH do meio. O Diagrama de Pourbaix indica os 

estados de equilíbrio termodinâmicos de metais em soluções aquosa e permite a identificação das 

condições do meio que tornarão o metal ativo (susceptível à dissolução), passivo (pela formação 

de camada protetora) ou estável (Gentil, 2011; Wolynec, 2003). Os diagramas de Pourbaix para o 

Fe e o Cr em soluções aquosas são apresentados na Figura 15. 

 

                                                    (a)                                                   (b) 

Figura 15: Diagramas de Pourbaix, (a) para o Fe e (b) o Cr em soluções aquosas (LAPEC, 2018) 
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Tanto o Fe quanto o Cr apresentam estabilidade em baixos potenciais, onde ficam protegidos do 

processo corrosivo. Para potenciais altos e pH baixo, os metais se apresentam ativos, podendo 

ocorrer corrosão generalizada pela sua dissolução constante. Para potenciais e pH altos, os 

materiais formam películas de óxido, que os protege do meio tornando-os passivos (LAPEC, 2018; 

Maccfferty, 2010). 

 

A principal vantagem do cromo em relação ao ferro é a sua facilidade de se passivar mesmo em 

meios ácidos (região do “triângulo”) em que o óxido de cromo se sobrepõe à região de dissolução 

do ferro.  Esta característica explica o desempenho anticorrosivo do cromo nos aços inoxidáveis 

onde uma quantidade mínima de 11% é suficiente para manter um filme protetor adequado para 

resistir a meios aquosos diversos (LAPEC, 2018; Maccfferty, 2010). 

 

Contrariamente ao ferro, o cromo possui para altos potenciais uma região de dissolução onde o 

óxido crômico deixa de ser estável e tende a se dissolver formando íons de cromo hexavalente. 

Este fenômeno é conhecido por transpassividade e é típico das ligas de cromo, nas quais o filme 

de óxido protetor seja primordialmente constituído de óxido de cromo, como nos aços inoxidáveis 

(LAPEC, 2018; Maccfferty, 2010). 

 

Portanto, há ambientes em que a quebra permanente da camada passiva pode ocorrer tanto de 

maneira uniforme ou localmente, causando corrosão da superfície desprotegida (Ciofu et al., 

2010). Os aços inoxidáveis são suscetíveis à corrosão uniforme apenas em ambientes altamente 

ácidos ou em soluções alcalinas quentes. Esses aços são mais frequentemente susceptíveis à 

corrosão localizada, como a corrosão por pite e em fresta, em soluções neutras ou ácidas contendo 

cloretos (Gentil, 2011). 

 

3.4.4 - Corrosão por pites nos AID 

 

A corrosão por pite é caracterizada por um ataque localizado na superfície metálica produzindo 

cavidades que apresentam o fundo em forma angulosa e profundidade geralmente maior que seu 

diâmetro. É resultado da quebra localizada da película passiva por agentes químicos como os íons 

halogenetos (principalmente o cloreto) em pontos fracos, como em danos mecânicos, inclusões, 
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fases intermetálicas, acúmulo de discordâncias, contornos de grãos, trincas, riscos de usinagem, 

degraus de movimentação de discordâncias, entre outros (Gentil, 2011; Fontana 1987). 

 

A corrosão por pite é considerada um processo autocatalítico, de forma que, quando um pite 

começa a crescer, as condições locais são alteradas e seu crescimento é promovido. Na Figura 16 

é apresentado um esquema do processo autocatalítico de corrosão por pite. 

 

 

Figura 16: Esquema do processo autocatalítico da corrosão por pite (Fontana, 1987) 

 

A dissolução pontual do metal causa um excesso de cargas positivas (cátions metálicos M+) que 

resulta na migração de íons cloreto para manter a neutralidade elétrica. Com a alta presença de 

íons cloreto dentro da região de corrosão, ocorre a formação de grande quantidade de MCl. Como 

resultado da hidrólise do MCl, aumenta a concentração de íons H+, com conseqüente aumento da 

acidez localizada, aumentando a dissolução do material com o tempo. Com a redução do pH dentro 

do pite diminui-se a solubilidade do O2 e com isto, a redução do oxigênio deixa de ocorrer dentro 

dos pites e passa a ocorrer nas regiões adjacentes, tendendo então a suprimir a corrosão nestas 

áreas (Fontana, 1987).  

 

A presença de pites pode não só provocar vazamentos em tanques, tubulações e recipientes, como 

também levar a outras causas de falha como corrosão sob tensão, fragilização por hidrogênio, ou 

fadiga associada à corrosão (Magnabosco et al., 2001). 
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Foi observado que a presença dos elementos de liga Cr, Mo e N favorecem a resistência a corrosão 

por pite dos aços inoxidáveis, de modo que quanto maior o teor dessas substâncias, maior a 

resistência à corrosão do aço (Wasserman et al, 2010; Borba e Magnabosco, 2008). 

 

Para comparar de maneira genérica a resistência à corrosão por pite de diferentes aços inoxidáveis 

em função da porcentagem dos elementos Cr, Mo e N, foi criado o parâmetro PRE (Pitting 

Resistance Equivalent) ou PREN (Pitting Resistance Equivalent Number), também chamado como 

índice de pite, cuja fórmula mais usada industrialmente, é (Borba e Magnabosco, 2008; Londono 

et al, 1997):  

 

PREN = %Cr + 3,3%Mo + 16%N                                                                                             (3.15) 

 

Algumas ligas contêm uma adição de tungstênio, que é outro elemento que atua para aumentar a 

resistência ao pite de aços inoxidáveis. Para essas ligas, a resistência ao pitting é expressa como 

PREW, de acordo com a equação (Wasserman et al., 2010):  

 

PREW = % Cr + 3,3% Mo + 1,65%W + 16% N                                                                                   (3.16) 

 

Apesar da boa correlação entre as expressões do PREN e PREW e resultados de diversos ensaios 

de corrosão, tais expressões devem ser usadas qualitativamente, somente para estabelecer um 

ranking aproximado entre diferentes aços (Wasserman et al., 2010). Na Figura 17 estabelece-se 

uma comparação, em função da resistência ao pite (PREN ou PREW), entre as diversas famílias 

de aços inoxidáveis: 
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Figura 17: Comparação de aços inoxidáveis em função da resistência ao pite (PREN) (Charles, 

2008) 

 

Para os AID, em geral, os materiais com um PREN abaixo de 30 são classificados como lean 

duplex, aqueles com PREN em torno de 30, tais como 2205, são classificados como duplex 

standard, e aqueles com PREN acima de 40 são conhecidas como ligas superduplex. Recentemente 

foram desenvolvidos os aços hiperduplex, com PREN acima de 50 (Wasserman et al, 2010).  

 

No caso dos aços inoxidáveis duplex, é necessário considerar a resistência à corrosão por pite das 

duas fases, já que há diferença dos teores de elementos de liga presentes na austenita e ferrita. Caso 

uma das fases apresente menor PREN ou PREW, apresentará menor resistência à corrosão, 

determinando o comportamento do material (Senatore et al., 2006; Girão, 2008).  Segundo Sriram 

e Tromans (1989) se o aço contém nitrogênio, que se apresenta na austenita, a resistência à 

formação por pite será maior nesta fase. Já em aços sem nitrogênio, a ferrita tem maior resistência 

à formação de pites por apresentar teores mais altos de cromo e molibdênio.  

 

Para evitar a corrosão seletiva de uma das fases, os aços inoxidáveis duplex modernos possuem 

apurado balanceamento de elementos de liga em ambas as fases, conduzindo a propriedades de 

corrosão bastante equilibradas (Senatore et al., 2006). 
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3.4.5 - Corrosão dos AID Soldados 

 

A resistência à corrosão por pite dos AID soldados pode ser largamente influenciada pela 

microestrutura formada em cada região da solda (ZF, ZTA e MB). A velocidade de resfriamento 

da junta exercerá grande impacto no equilíbrio das fases austenita e ferrita, na repartição dos 

elementos químicos entre as fases e na precipitação de fases secundárias, fatores que afetam a 

resistência da camada passiva e podem torná-la mais susceptível à corrosão localizada.  

 

A precipitação de fases secundárias, ricas em Cr, Mo e N (como as fases sigma, alfa’, nitretos e 

carbonetos) gera regiões adjacenetes com baixos teores desses elementos, com PREN reduzidos e, 

consequentemente, menor resistência à formação de pites (Lo et al., 2009; Fontes et al., 2009; 

Giraldo, 2001; Charles et al., 2008; Magnabosco e Falleiros, 2005; Nilsson e Wilson, 1993; Ura 

et al., 1994).  

 

Zhang (2017) identificou a presença de nitretos de cromo no aço UNS S31803 soldado pelo 

processo GTAW com o consumível ER2209. Verificou que o Cr2N precipitou no centro dos grãos 

ferríticos da ZTA, com morfologia semelhante a hastes ou bastonetes e composição química 

apresentando cerca de 41,58% de Cr, 6,81% de N e 5,31% de Mo. Determinou ainda o percentual 

de cromo nos arredores do precipitado e verificou a ocorrência de depleção de Cr na ferrita 

adjacente ao Cr2N. 

 

A formação da fase sigma também está associada a uma diminuição do teor de Cr e Mo nos seus 

arredores que impactam na resistência à corrosão por pites dessa região (Reisch et al., 2006; 

Elhoud et al., 2010). Uma acentuada diminuição nos valores de potencial de pite para diferentes 

AID, em função da precipitação da fase sigma, foi observada em vários trabalhos, confirmando a 

influência negativa da fase sigma na resistência à corrosão dos AID (Nilsson e Wilson, 1993; 

Magnabosco e Falheiros, 2005; Zou et al., 2010). 

 

Walker e Gooch (1991), estudando aço UNS S31803 soldado mostraram que a resistência à 

corrosão por pite é reduzida pelo reaquecimento da junta soldada durante operações multipasse, 

que levam a formação de austenita secundária. Trabalhos subsequentes verificaram que a austenita 
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secundária formada na ZTA é mais susceptível ao ataque por pite do que as fases ferrita e austenita 

originais devido ao seu baixo teor de nitrogênio, cromo e molibdênio (Nilsson et al., 1994; Nilsson 

et al., 1995; Zanotto et al., 2015). 

 

GUO et al. (2016) estudou o efeito da taxa de resfriamento na evolução da microestrutura e na 

resistência à corrosão da ZTA do aço LDSS 2002. Os resultados mostraram que o teor de austenita 

e o tamanho de grão da austenita aumentaram à medida que a taxa de resfriamento diminuiu. A 

quantidade de Cr2N precipitado aumentou com o aumento da taxa de resfriamento. Com a taxa de 

resfriamento decrescente, a quantidade de Cr e Mo aumentou e Ni diminuiu na ferrita, enquanto a 

quantidade de Ni e N aumentou na austenita. Assim, o PREN da fase ferrita aumentou enquanto o 

da fase austenita diminuiu com a diminuição da taxa de resfriamento. À medida que a taxa de 

resfriamento diminuiu, os valores de Tempeatura Crítica de Pite (CPT) e os potenciais de pite 

(Epit) aumentaram, indicando que a resistência à corrosão por pites foi melhorada. Os locais de 

nucleação preferencial dos pites transferiram da fase ferrita para duas fases com a diminuição das 

taxas de resfriamento. 

 

Tan et al. (2011) estudaram a resistência à corrosão por pite dos aços inoxidáveis duplex UNS 

S32304 após a soldagem a arco plasma autógeno. Elevado teor de ferrita e precipitação de nitretos 

foram observados na ZTA, causando uma diminuição na resistência à corrosão por pite nessa 

região. O pite ocorreu preferencialmente no grão de ferrita na ZTA. Chen et al. (2012) verificaram 

que a resistência à corrosão por pite da ZTA no aço inoxidável duplex 2304 diminuiu com o 

aumento da taxa de resfriamento e que a corrosão ocorreu na fase de ferrita. A resistência à 

corrosão da ZTA foi influenciada pela diminuição do PREN da ferrita, devido à difusão dos 

elementos ser dificultada pelo rápido resfriamento e pela presença de Cr2N e inclusões. 

 

Zang et al. (2016) verificou que na soldagem GTAW e FCAW do aço duplex 1803 a ZTA 

apresentou austenita insuficiente e precipitação de nitretos de cromo e fase sigma. A corrosão por 

pites aconteceu de forma predominante na ZTA, com formação dos pites na austenita secundária 

e em torno dos nitretos de cromo, região com depleção de Cr.  A adição de N2 no gás de proteção 

do processo GTAW melhorou a tenacidade e a resistência à corrosão por pites na ZTA. A junta 

soldada pelo processo FCAW mostrou menor resistência à corrosão por pites que a soldada pelo 
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processo GTAW com adição de N2 ao gás de proteção, mas ligeiramente maior do que a junta 

GTAW em blindagem padrão de Ar. 

 

Souza et al. (2013) avaliou a resistência à corrosão aço dúplex 2304 soldado pelos processos 

SMAW, GMAW e FCAW, com metais de adição 2307 e 2209, através da técnica de polarização 

anódica potenciodinâmica em solução salina de cloreto de sódio 3,5% m/v. Verificou que a junta 

soldada pelo processo GMAW com o consumível 2209 apresentou o melhor comportamento frente 

à corrosão no meio salino. Os pites se formaram preferencialmente na ZTA e o ataque aconteceu 

de forma seletiva na fase ferrita. Silveira (2013) e Sicupira et al. (2016) também estudaram a 

resistência anticorrosiva do mesmo aço, submetido aos mesmos processos e condições de 

soldagem. A primeira empregou a técnica de espectroscopia de impedância eletroquímica em 

solução salina e a segunda utilizou a técnica de microcélulas eletroquímicas em glicerina 

acidificada. Ambas confirmaram a melhor resistência à corrosão da junta soldada pelo processo 

GMAW com o metal de adição 2209. Sicupira et al. (2016) verificou ainda que o consumível 2209 

apresentou maior resistência à corrosão que o 2307 e que a ZTA foi a região da junta soldada que 

apresentou maior subsceptibilidade ao ataque por pites. 

 

3.5 - Técnicas Eletroquímicas de Estudo da Corrosão 

 

As técnicas eletroquímicas mais utilizadas são as de polarização, que se utilizam da aplicação de 

potencial sobre o sistema e do estudo da corrente resultante dos processos de oxidação e redução 

ocorridos. A polarização pode ser potenciodinâmica ou potenciostática. No método potenciostático 

aplica-se potenciais constantes ao eletrodo e a cada potencial determina-se a corrente 

correspondente. No método potenciodinâmico, varia-se continuamente o potencial de eletrodo e 

registra-se a variação, também contínua, da corrente (Wolynec, 2003). 

 

3.5.1 - Potencial de Circuito Aberto (OCP) 

 

Um metal, que sofre corrosão numa dada solução de baixa resistividade elétrica, assume um 

potencial de equilíbrio característico, designado como potencial de corrosão ou potencial em 

circuito aberto. Esse potencial é dado pela intersecção da curva de polarização anódica com a de 
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polarização catódica. Para sua determinação experimental, faz-se a medida direta do potencial 

assumido pelo metal no meio com relação a um eletrodo de referência (Gentil, 2011; Wolynec, 

2003), conforme esquematizado na Figura 18.  

 

Figura 18: Aparelhagem para determinação do potencial de circuito aberto onde ET é o eletrodo 

de trabalho e ER o eletrodo de referência (Wolynec, 2003) 

 

O conhecimento do potencial de corrosão pode contribuir na análise de processos corrosivos e na 

aplicação de técnicas de proteção, sendo bastante aplicado na avaliacão da eficiência de proteções 

catódicas e de inibidores de corrosão. Contudo, é importante compreender as limitacões da técnica 

para que não haja superinterpretacão das informacões fornecidas, sendo conveniente, 

principalmente em análises mais profundas, a adoção de técnicas complementares (Wolynec, 

2003). 

 

3.5.2 - Espectroscopia de Impedância Eletroquímica (EIE) 

 

A tecnica de Espectroscopia de Impedância Eletroquímica (EIE) permite avaliar processos 

corrosivos em interfaces metal/meio e tem sido muito utilizada no estudo do comportamento da 

corrosão dessas interfaces para a avaliacão de filmes passivos, tratamentos de superfície e 

revestimentos orgânicos (Wolynec, 2003). 

 

Nesta técnica não estacionária, é avaliada a resposta da interface metal-solução a uma perturbação 

em potencial, através da variação da corrente com o tempo, que se dá em função dos diferentes 

processos que ocorrem na interface. Ná prática a técnica consiste na aplicacão de uma corrente 

alternada senoidal de baixa amplitude, em geral entre 10 a 20mV a partir do potencial de corrosão, 
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numa ampla faixa de frequência (comumente 100kHz a 1mHz) para avaliação da resposta do 

sistema à perturbação. Na figura 19 é apresentado um arranjo esquematico de uma célula para 

realização de ensaio EIE. 

 

Figura 19: Aparelhagem para realização do ensaio EIE onde ET é o eletrodo de trabalho, ER o 

eletrodo de referência e CE é o contra eletrodo (Wolynec, 2003) 

 

Os dados obtidos no ensaio são apresentados na forma de diagramas de Nyquist e de Bode (Suman, 

2010), que fornecem informações importantes sobre o comportamento enetroquímico da interface 

metal-solução. 

 

No diagrama de Nyquist a variação da impedância em função da frequência é traçada em um plano 

complexo em termos de sua parte real (Z’) e imaginária (Z’’) (Mccfferty, 2010), como mostrado 

na Figura 20. 

 

Figura 20: Representação esquemática do diagrama de Nyquist (Mccfferty, 2010). 
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Pelo diagram de Nyquist é possível observar que em altas frequências a impedância do sistema é dada 

pela resistência da solução (Rs) e em frequências mais baixas, a impedância é obtida pela soma das 

resistências da solução e de polarização (Rs+Rp) (Wolynec, 2003). A interseção do arco com o eixo 

real é atribuída à resistência de polarização, que é uma medida da estabilidade do filme passivo 

(Mccfferty, 2010; Wolynec, 2003; Kocijan et al., 2001). 

 

No diagrama de Bode a resposta do sistema é plotada do ângulo de fase (Φ) e do logaritmo do 

módulo de impedância (|Z|) em função do logaritmo da frequência (ω) (Mccfferty, 2010). 

Exemplos dos diagramas de Bode são apresentados na Figura 21. 

 

 
(a)                                                                                                (b) 

Figura 21: Representação esquemática dos diagramas de Bode; (a) diagrama do ângulo de fase e 

(b) diagrama do módulo de impedância (WOLYNEC, 2003). 

 

O processo de corrosão numa interface metal-solução pode ser associado a um circuito elétrico 

equivalente. No caso mais simples, ilustrado na Figura 22, o circuito equivalente consiste de uma 

resistência Rs em série com a combinação em paralelo de Rp e Cdc. Nesse circuito Rs e Rp 

representam a resistência da solução e a resistência à polarização respectivamente e Cdc é a capacitância 

de dupla camada associada com a interface metal/solução (MCCAFFERTY, 2010; WOLYNEC, 2003). 
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Figura 22: Representação do circuito equivalente de uma interface em corrosão metal/solução 

(MCCAFFERTY, 2010). 

 

A partir dessa simulação é possível a obtenção do parâmetro denominado de Resistência de 

Polarização (Rp), cujo valor e inversamente proporcional à velocidade de corrosão, sendo 

adequado para avaliação da taxa e dos mecanismos de corrosão desenvolvidos no sistema 

(metal/meio), permitindo inferências sobre a estabilidade do filme passivo do metal. 

 

3.5.3 - Polarização Anódica Potenciodinâmica Cíclica (PPC) 

 

A polarizacao potenciodinamica ciclica e uma tecnica eletroquimica que fornece, por meio de uma 

curva de polarização informações sobre o comportamento corrosivo de um metal num dado meio, 

possibilitando avaliação quanto à propensão do metal a corrosão uniforme, passivação ou corrosão 

localizada (Wolynec, 2003). 

 

A polarização anódica potenciodinâmica prevê a varredura contínua do potencial, a uma dada 

temperatura fixa, iniciando-se ou no potencial de corrosão (Ecorr), que se estabelece quando da 

imersão do material na solução, ou em potenciais onde predominam reações catódicas, aqueles 

menores que o potencial de corrosão (Wolynec, 2003). Na Figura 23 é apresentado um esquema 

típico de uma curva de polarização de aço um inoxidável em meio ácido. 
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Figura 23: Esquema de uma curva de polarização de açoinoxidável em meio ácido ( Adaptado de 

Magnabosco, 2001) 

 

Na porção catódica, ou nos potenciais abaixo do potencial de corrosão (Ecorr), a taxa de dissolução 

de metal é baixa, devido a predominância de reações catódicas, como a de evolução de hidrogênio 

em meio ácido.  

                                                                2H++ 2e-H2                                                                                           (3.17)  

 

Com o aumento do potencial, há reversão de corrente no potencial de corrosão, e a partir daí tem 

início o trecho anódico da curva de polarização. Para aços inoxidáveis, a região anódica se divide 

em dois trechos distintos. No primeiro, denominado de região anódica ativa, a densidade de 

corrente cresce com o aumento de potencial, caracterizando a dissolução anódica (corrosão) do 

metal. A partir de certo potencial, dá-se início ao segundo trecho, chamado de região anódica 

passiva, caracterizado pela redução da densidade de corrente e por baixa taxa de corrosão. Tal 

fenômeno se dá em função da formação de película passiva aderente nos aços inoxidáveis, 

caracterizada por excelente aderência à superfície, ausência de condutividade elétrica, pequena 

espessura ealta capacidade de autoregeneração (Fontes, 2009; Magnabosco, 2001; Wolynec, 

2003). 

 

O contínuo aumento do potencial leva ao início da região anódica transpassiva, marcada pelo 

aumento da densidade de corrente, causado pela desestabilização e quebra da película passiva que 

leva à formação do pite. O potencial de pite, indicado na Figura 23 por Ep, representa a resistência 
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do material ao início da formação de pites, quando estes se iniciam e começam a crescer, a 

densidade de corrente aumenta rapidamente. Atingida a densidade de corrente dereversão irev 

(que, quanto maior, indica a maior penetração ou alargamento do pite, ou ainda um maior número 

de pites formados) a varredura de potencial é revertida, caminhando para potenciais catódicos. No 

momento em que a curva descendente cruza a curva original tem-se o chamado potencial de 

proteção (Eprot), que recebe este nome pois abaixo dele não existe possibilidade de quebra da 

película passiva ou de sua não regeneração, sendo o material imune a ocorrência de pites (Fontes, 

2009; Magnabosco, 2001; Wolynec, 2003). 

 

Entre a reversão de varredura de potencial e Eprot ocorre a repassivação dos pites formados, assim 

a área destacada na Figura 23 corresponde ao trabalho elétrico (U) necessário para a repassivação 

do pite formado, e, portanto, para o impedimento de seu crescimento. Portanto, quanto maior o 

trabalho elétrico, menor a resistência do material à propagação dos pites formados (Fontes, 2009; 

Magnabosco, 2001; Wolynec, 2003). 

 

3.6 – Deformação Plástica por Trabalho a Frio 

 

Quando um metal é submetido a uma solicitação mecânica ele sofre deformação plástica que leva 

ao endurecimento do material, chamado de encuamento. Quando a deformação plástica ocorre 

numa faixa de temperatura e sobre um intervalo de tempo tal que o encruamento não é aliviado é 

chamada de trabalho a frio (Calister, 2012). 

 

Os materiais metálicos se deformam plasticamente quando submetidos a tensões de compressão, 

tração ou de cisalhamento. Como as tensões de compressão e tração podem ser decompostas em 

componentes de cisalhamento, pode-se dizer que os metais se deformam pelo cisalhamento 

plástico ou pelo escorregamento de um plano cristalino em relação ao outro (Calister, 2012). 

 

A deformação plástica dos metais acontece por dois processos principais: deformação por 

escorregamento resultante de esforços de cisalhamento (com movimentações de discordâncias) e 

deformação por maclação (Calister, 2012). 
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Uma discordância é um defeito linear ou unidimensional em torno do qual alguns átomos estão 

desalinhados. As discordâncias são planos incompletos de átomos gerados no momento da 

cristalização devido a má formação dos planos vizinhos. Quando a tensão externa aplicada ao 

metal supera sua tensão de escoamento, inicia-se o movimento das discordâncias através dos grãos. 

A nível atômico durante a deformação plástica e movimentação de discordâncias, as ligações entre 

os átomos vizinhos originais são quebradas e surgem novas ligações com novos átomos vizinhos 

(Dieter, 1981; Calister, 2012). 

 

Todos os metais e ligas contêm algumas discordâncias que foram introduzidas durante a 

solidificação, deformação plástica ou como consequência de tensões térmicas. O número de 

discordâncias, ou densidade de discordâncias é expresso como o número de discordâncias que 

intercepta uma área unitária ou como o comprimento total de discordâncias por unidade de volume. 

A densidade de discordância é expressa em milímetros de discordância por milímetros quadrados 

(Dieter, 1981; Calister, 2012). 

 

Durante a deformação plástica a densidade de discordâncias aumenta devido à multiplicação das 

discordâncias e/ou à formação de novas discordâncias, que interagem diretamente entre si ou com 

outras imperfeições e tensões. Conforme o número de discordâncias aumenta também a resistência 

à movimentação das mesmas. Assim a tensão imposta necessária para deformar um metal, aumenta 

com o aumento do trabalho a frio, daí o encruamento (Dieter, 1981; Calister, 2012). 

 

Cristais metálicos cuidadosamente resfriados apresentam densidade de discordâncias da ordem de 

103mm-2. Durante a deformação plástica o número de discordâncias aumenta drasticamente 

podendo chegar a 1010mm-2 (Calister, 2012). 

 

3.6.1 - A microestrutura dos AID deformados por trabalho a frio 

 

A deformação plástica a frio causa grande impacto na microestrutura dos metais policristalinos. 

Para os aços inox duplex estudos evidenciaram que a deformação plástica provoca o alongamento 

ou achatamento das bandas de ferrita e austenita e um significativo efeito de refinamento de grãos, 
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que se dá em função do alongamento e quebra dos grãos causados pela deformação plástica a frio 

(Baldo et al., 2010; Tavares et al, 2006; Gauss et al, 2015; Neto, 2016; Choi et al, 2011). 

 

Vários autores verificaram que as fases ferrita e austenita dos AID apresentam graus e 

características de deformação diferenciadas. A fase ferrita tende a apresentar maior achatamento 

(afinamento) e deformação mais significativa que a autenita, que tende a permanecer com forma 

mais lenticular (Bassani et al, 2013; Elhoud et al, 2010; Choi et al, 2011). 

 

A facilidadede um metal sofrer encruamento depende de propriedades intrínsecas das fases 

presentes na microestrutura no material. Entre essas propriedades, a energia de defeito de 

empilhamento (EDE) é um dos principais fatores que afetam a capacidade de encruamento de um 

material (Neto, 2016). 

 

As equações 3.18 e 3.19 permitem estimar a EDE de um material ou fase em função da sua 

composição química (Abreu et al, 2007; Talonen e Hanninen, 2004): 

 

EDE (mJ.m-2) = -53 + 6,2(%Ni) + 0,7(%Cr) + 3,2(%Mn) + 9,3(%Mo)                                   (3.18) 

EDE (mJ.m-2) = 16,7 + 2,1(%Ni) -0,9(Cr) + 26(%C)                                                               (3.19) 

 

Para o aço inox duplex as fases austenita e ferrita possuem diferentes EDE, por apresentarem 

composição química diferenciada, e consequentemente, o encruamento dessas fases ocorrerá de 

maneiras distintas (Neto, 2016). 

 

A ferrita possui uma estrutura cristalina do tipo cúbica de corpo centrado (CCC) e possui alta EDE. 

Suas discordâncias possuem boa mobilidade, ao contrário da austenita, uma vez que suas 

discordâncias parciais então próximas umas das outras. Esse comportamento gera uma distribuição 

heterogênea de discordâncias pela microestrutura, indicado na Figura 24b, formando uma estrutura 

de células de discordâncias (Aguiar, 2012; Neto, 2016; Gauss, 2015). 

 

A austenita possui uma estrutura cristalina do tipo cúbica de face centrada (CFC) e possui uma 

baixa EDE. Em função disso, a movimentação de suas discordâncias é prejudicada pois as suas 
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discordâncias parciais ficam muito distantes entre si, conforme pode ser visto na Figura 24a. Com 

pouca movimentação de discordâncias, estas tendem a ter uma distribuição homogênea na 

microestrutura o que leva a um encruamento mais intenso (Neto, 2016). Além disso, a austenita 

está sujeita ao fenômeno de maclação mecânica e à formação de martensita induzida por 

deformação (Aguiar, 2012; Neto, 2016; Gauss, 2015). 

 

 

Figura 24: Distribuição de discordâncias em grãos encruados, (A) para materiais com baixa EDE 

e (B) para materiais com alta EDE (Aguiar, 2012) 

 

Em materiais com baixa EDE a dificuldade de escorregamento (movimentação das discordâncias) 

reduz a habilidade do material de acomodar a deformação imposta pela tensão aplicada, este então 

desenvolve maclas de deformação e bandas de cisalhamento para acomodar a deformação. A 

maclação mecânica é o modo de deformação predominante em metais de estrutura CFC com baixa 

EDE e em todos os metais com estrutura HC (Gonçalves, 2015; Gauss, 2015). 

 

Jura (2002) avaliaram por microscopia eletrônica de transmissão as mudanças microestruturais do 

aço duplex UR 45N, similar ao UNS S32205, após várias taxas de laminação a frio. Para 20% de 

laminação verificou a formação de maclas de deformação em diversos grãos da asutenita a na 

ferrita observou grãos com distribuição regular de discordâncias e/ou com formação de 

microbandas. Com 40% de laminação a maioria dos grãos ferríticos apresentaram maclação 

mecânica e na ferrita as discordâncias estavam organizadas na forma de paredes de discordâncias 

e microbandas. Com 60 e 80% de laminação foram observadas bandas de cisalhamento, iniciando 

na austenita e cruzando a interface austenita/ferrita na forma de microbandas. 
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3.6.2 - Martensita induzida por deformação 

 

Diversos estudos realizados mostraram que a austenita presente nos aços inox austeníticos se torna 

termodinamicamente instável quando submetida à deformação plástica à temperatura ambiente e 

pode se transformar em martensita induzida por deformação (Seetharaman & Krishnan, 1981; 

Abreu et al, 2017). Trabalhos posteriores mostraram que essa mesma transformação ocorre 

também para a fase austenita dos aços inox duplex (Tavares et al., 2006; Baldo et al, 2010; Bassani 

et al, 2013; Chen et al, 2012; Cho et al, 2013; Choi et al, 2011, Pardal et al, 2015, Ran et al, 2016; 

Tavares et al, 2014). 

 

A austenita pode gerar dois tipos de martensitas induzidas por deformação, as fases ε e α’. Os 

estudos realizados para os alos auteníticos indicam que para baixos níveis de deformação é 

formada a martensita ε, paramagnética com estrutura HC, que é instável e com o aumento da 

deformação aplicada acaba se transformando na martensita α’, ferromagnética com estrutura CCC, 

que é predominante a médias e altas deformações (Mendonça, 2014). Já para os aços duplex 

evidências experimentais indicam a ocorrência da transformação direta da austenita para a 

martensita α’ (Baldo et al, 2010; Breda et al, 2014; Tavares et al, 2006; Tavares et al, 2014; Aguiar 

et al, 2012). 

 

A formação da martensita induzida por deformação é influenciada por fatores como a taxa de 

deformação, a temperatura na qual o trabalho a frio é aplicado, a composição química e a EDE da 

fase austenítica (Neto, 2016). 

 

A Figura 25 mostra que o percentual de martensita induzida aumenta com o aumento do grau de 

deformação e com a diminuição da temperatura na qual a deformação é induzida (Neto, 2016). 
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Figura 25: Percentual de martensita induzida em função do grau de deformação e temperatura 

(Neto, 2016). 

 

A literatura indica que quanto menor a energia de defeito de empilhamento (EDE) da austenita 

maior é sua tendência de formar martensita induzida por deformação. Para valores de EDE 

inferiores a 20 mJ.m-2 predominará a formação de martensita induzida como mecanismo de 

deformação. O aumento da EDE favorecerá os mecanismos de deformação por maclação e 

deslizamento de planos (Neto, 2016; Choi et al, 2011). 

 

Estudos de polarização magnética e difração de raios X dos aços duplex apontam que para 

reduções de espessura por trabalho a frio até 30% a 40% não ocorre formação de martensita α’, 

entretanto aumentos adicionais de deformação aplicada aumentam a polarização magnética 

indicando a formação de matensita α’ (Baldo et al, 2010; Bassani et al, 2013; Ran et al, 2016). 

Esses resultados indicam que até esses níveis de deformação outros mecanismos de deformação 

da austenita predominaram.   

 

Tavares (2006) verificou que apesar da austenita dos dúplex terem em geral menor EDE que a dos 

aços austeníticos, o aço duplex UNS S31803 se mostrou menos metaestável que o austenítico AISI 

304L, formando menor quantidade de martensita induzida por deformação para uma mesma taxa 

de deformação. Esse resultado pode ser explicado pela transferência de deformação da austenita 

para a ferrita ao longo da deformação plástica, o que acarreta numa inibição da nucleação de α’. 

Em trabalho posterior, Tavares (2014) comparou o comportamento do Lean Duplex UNS S32304 
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como os aços UNS S31803 e AISI 304L e observou que a autenita do lean duplex é mais 

metaestável que a do duplex padrão e a do AISI 304L. A redução dos teores de Ni e Mo baixam o 

EDE do lean duplex tornando-o mais susceptível à transformação martensítica. 

 

3.6.3 - Precipitação de fases em AID submetidos a trabalho a frio 

 

Vários autores estudaram o impacto do trabalho a frio na precipitação da fase sigma nos aços 

duplex e verificaram um aumento na cinética de formação de fase sigma com o aumento do grau 

de encruamento do aço. Observaram ainda que para pequenas deformações tem-se nucleação em 

contornos de grão e para grandes deformações há maior nucleação no interior dos grãos e menor 

em seus contornos. Concluíram que o aumento do grau de encruamento, e a estrutura de 

discordâncias decorrente, criam mais pontos de nucleação heterogênea de sigma no interior dos 

grãos de ferrita (Cho et al, 2013; Reisch et al, 2006; Avila et al, 2010; Magnabosco et al, 2012). 

 

Hättestrand (2009) e Pardal (2015) verificaram que o trabalho a frio provoca também uma 

aceleração na cinética de precipitação de α´ de aços duplex submetidos a envelhecimento térmico 

entre 450ºC a 500°C, tornando-os susceptíveis a uma fragilização (embrittlement) mais grave. 

 

3.6.4 - Propriedades dos AID deformados por trabalho a frio 

 

O trabalho a frio produz mudanças nas propriedades físicas dos metais. Normalmente ocorre uma 

pequena redução na densidade, da ordem de alguns décimos por cento, uma diminuição apreciável 

da condutividade elétrica devido ao aumento do número de centros espalhadores e um pequeno 

aumento do coeficiente de expansão térmica (Calister, 2012).  

 

O encruamento também impacta significativamente nas propriedades mecânicas dos metais. Na 

Figura 26 é mostrado como o limite de escoamento, o limite de resistência à tração e a ductibilidade 

do aço 1040, latão e cobre variam em função da porcentagem de trabalho a frio (Calister, 2012). 
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(a)                                                        (b)                                                       (c) 

Figura 26: Variação das propriedades (a) limite de escoamento, (b) limite de resistência à tração 

e (c) ductibilidade do aço 1040, latão e cobre em função daporcentagem de trabalho a frio 

(Adaptado de Calister, 2012) 

 

A literatura indica que o aumento da deformação plástica aplicada por trabalho a frio aos aços 

duplex acarreta num aumento de dureza de suas fases ferrita e austenita e consequentemente no 

aumento de dureza do material como todo. 

 

Baldo (2010) e Bassani (2013) estudaram o impacto do trabalho a frio sobre aços lean duplex e 

ambos verificaram que para baixas taxas de deformação, até 20% da redução da espessura, a dureza 

aumenta rapidamente. Com o aumento da taxa de deformação a dureza continua aumentando com 

a redução da espessura, porém numa menor taxa. Comparando os resultados de dureza com o teor 

de martensita α’ determinado para cada grau de redução de espessura os autores observaram que 

durante o rápido aumento da dureza, até 20% da redução da espessura, não ocorreu formação de 

martensita α’ e que para maiores reduções de espessura a dureza aumenta quase linearmente com 

a quantidade de martensita α’ formada. Concluíram que para baixas taxas de deformação, o 

processo de endurecimento está associado a um aumento na densidade de deslocamento. Para 

maiores deformações a energia associada ao processo de deformação foi principalmente dedicada 

à transformação martensítica, o que  reflete numa ligeira diminuição na inclinação da curva de 

dureza e forte aumento de sua dureza Hc. 
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Ran (2016) avaliou o aço 19Cr duplex e verificou um aumento de dureza mais pronunciado para 

a austenita que para a ferrita com o aumento de reduções de espessura por trabalho a frio. A ferrita 

apresentou um aumento da dureza mais linear, enquanto a austenita apresentou um forte aumento 

da dureza para baixas reduções de espessura e aumento mais discreto da dureza para altas reduções 

de espessura. Concluiu que a ferrita sofreu deformação devido ao deslizamento de deslocamento 

à temperatura ambiente, que foi aumentando em densidade com a redução de espessura causando 

o endurecimento do material. Para baixas reduções de espessura a austenita também foi deformada 

por deslocamentos, que tem nessa fase movimentação prejudicada causando maior encruamento 

(dureza). Para maiores reduções de espessura dominou a transformação martensítica diminuindo 

o aumento da dureza da fase. 

 

3.6.5 - Resistência à corrosão dos AID deformados por trabalho a frio 

 

A aplicação de trabalho a frio introduz uma série de mudanças nos AID, incluindo movimentação 

de discordâncias, maclação mecânica, bandas de cisalhamento e formação de martensita induzida 

por deformação, que podem ter um efeito significativo sobre as propriedades do filme passivo 

impactando no seu comportamento eletroquímico e na sua resistência à corrosão generalizada e ao 

pite (Elhoud et al., 2011; Yang et al., 2013). 

 

O efeito prático da deformação plástica causada por trabalho a frio sobre a resistência à corrosão 

dos AID dependerá da natureza da tensão residual provocada (se trativa ou compressiva), da 

magnitude dessas tensões, do grau de trabalho a frio aplicado e do meio corrosivo a que ele estará 

exposto (Yang et al., 2013). 

 

Ran (2016) estudou o impacto do trabalho a frio na resistência à corrosão por pite do aço lean 

duplex 19Cr através da técnica de por polarização anódica em solução de NaCl 3,5% à temperatura 

ambiente. Verificou uma diminuição rápida no potencial de pites e um pequeno aumento na 

densidade de corrente passiva com as crescentes reduções de espessura por trabalho a frio, 

provavelmente em função do aumento da densidade de deslocamentos e tensões internas que agem 

como heterogeneidades eletroquímicas favorecendo a iniciação dos pites. 
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Yang (2013) estudou o impacto de diferentes graus de deformações elásticas e plásticas na 

resistência à corrosão dos aços duplex SAF2205 e SAF2507 através da técnica de polarização 

anódica em solução de NaCl 3,5% e 2mol/L de HCl à temperatura ambiente. O potencial de pite e 

a corrente de passivação do aço 2205 não foram significativamente afetados pelas deformações 

elásticas aplicadas. As deformações plásticas também não afetaram o potencial de pite desse aço 

mas observou-se que a corrente de passivação aumentou com o aumento do grau de deformação 

plástica, indicando um decréscimo da estabilidade do filme passivo e aumento da susceptibilidade 

à corrosão uniforme. Para o aço dúplex SAF2507 nem as deformações elásticas nem as 

deformações plásticas aplicadas tiveram efeito sobre a corrosão geral e corrosão por pite do 

material, o que foi atribuído ao seu alto teor de elementos de liga e alto PREN. 

 

Jinlong (2016) estudou o efeito da deformação plástica a frio sobre a resistência anticorrosiva do 

aço 2205 através da técnica de impedância eletroquímica. Verificou que o potencial de corrosão 

diminui com o aumento da deformação aplicada, indicando que a resistência anticorrosiva do aço 

diminui com o aumento da deformação. O Gráfico de Nyquist apresentou diminuição no diâmetro 

dos arcos capacitivos à medida que se aumentou a deformação aplicada, indicando decréscimo da 

estabilidade do filme passivo. Verificou ainda que ocorreu a resistência à transferência de carga 

do de filmes passivo diminui significativamente com o aumento da deformação aplicada, 

indicando decréscimo de sua estabilidade. 

 

Elhoud (2010) estudou o efeito do trabalho a frio (4, 8 e 16% de deformação plástica) na resistência 

à corrosão por pites do aço 25Cr super-duplex, por polarização anódica em solução de NaCl 3,5% 

a 70°C e 90°C. Os resultados obtidos sugerem que o efeito do trabalho a frio sobre o potencial de 

pite do super-duplex é dependente da temperatura. A 70°C a resistência à corrosão por pites das 

amostras trabalhadas a frio mostra mudança insignificante em relação à amostra não deformada. 

Já aos 90°C, a resistência à corrosão por pites da liga cai com o aumento do trabalho frio. Para 

explicar os resultados obtidos sugeriu que o acúmulo de tensões internas, provocadas pelo trabalho 

a frio, acarretam na formação de filme de passivação defeituoso que facilita a ação dos íons cloreto 

a 90°C. 

 



55 

 

Renton (2011) estudou o efeito do trabalho a frio (4, 8, 12 e 16% de deformação plástica) na 

resistência à corrosão por pites de um aço 25Cr super-duplex, por polarização anódica em solução 

de cloreto de sódio a 3,5% a 90 °C. Foi evidenciada uma relação não linear da deformação plástica 

com o potencial de pite. Para deformações plásticas de 8 e 16% foi observada uma significativa 

redução do potencial de pite. Para as outras deformações, 4 e 12%, não foi observada mudança 

significante em relação à amostra solubilizada. Correlacionou esse resultado não linear com a 

complexa deformação sofrida pelas fases ferrita e austenita com o trabalho a frio e à alteração da 

proporção da área superficial da austenita catódica e da ferrita anódica o que afeta a pilha galvânica 

entre as duas fases. 

 

Elhoud (2011) estudou a resistência à corrosão por pites, através de polarização anódica em 

solução 3,5% NaCl a 90°C, de um aço super duplex após trabalho a frio. Ele avaliou a superfície 

deformada longitudinal (sem nenhuma preparação) e a superfície transversal polida. Para as 

superfícies longitudinais não polidas encontrou um resultado não linear, sendo que o potencial de 

pite aumenta para algumas taxas de deformação plástica e diminui para outras, o que pode ser 

explicado por um desenvolvimento não linear das bandas de deformação e mudanças na estrutura 

superficial de ambas as fases. Já para as amostras transversais polidas encontrou um resultado 

linear, como o potencial de pite aumentado como aumento da deformação plástica. A amostra na 

condição de recebimento apresentou um potencial de pite muito menor que das outras amostras, 

indicando que existe um nível crítico de trabalho frio além do qual há um impacto prejudicial sobre 

a resistência à corrosão do material. Concluiu que quando o processo de fabricação ou 

conformação deixa bandas de deformação superficiais, pode haver um comprometimento da 

resistência à corrosão localizada do material sob certos graus de deformação plástica. Quando as 

bandas de deformação superficiais são removidas, tem-se que o trabalho a frio exerce um efeito 

benéfico sobre a resistência à corrosão localizada do material até uma certa quantidade crítica de 

deformação plástica. 

 

ORNEK (2015) utilizou a técnica de Microscopia de Varrimento de Força Atómica por Sonda de 

Kelvin (SKPFM) para estudar a distribuição superficial do Potencial Volta no aço duplex UNS 

S32205 solubilizado e após 40% de redução de espessura por trabalho a frio. Na amostra 

solubilizada a ferrita mostrou valores de potencial maiores do que a austenita, indicando maior 
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tendência à corrosão. Valores de 408 ± 16mV e 320 ± 11mV foram medidos para ferrite e austenite, 

respectivamente. De uma maneira geral a microestrutura tornou-se menos nobre e mais susceptível 

à corrosão, mas a introdução do trabalho a frio reduziu a diferença de potencial entre as duas fases, 

valores de 593 ± 5mV e 589 ± 5mV foram medidos para ferrite e austenite, respectivamente. Após 

40% de laminação a frio, foram observados pites localizados na austenita e apenas um pequeno 

ataque na ferrita, evidenciando a ocorrência de mudanças na resposta de corrosão geral da 

microestrutura do aço duplex. 

 

Tiedra (2012) estudou o efeito do trabalho a frio sobre o grau de sensitização pós-soldagem (DOS) 

de cada uma das quatro zonas das juntas soldadas do aço AISI 316L utilizando uma minicélula 

electroquímica (EPR / DLEPR). O material como recebido foi deformado por laminagem a frio 

obtendo-se quatro níveis de deformação, com 0%, 10%, 20% e 40% de redução de espessura. Em 

seguida as amostras foram soldadas pelo processo MIG com argônio como gás de proteção. As 

juntas soldadas foram então submetidas sensitização por tratamento térmico a 750°C por 75h sob 

uma corrente de argônio. Em seguida cada uma das quatro zonas da região de solda foi avaliada 

por EPR e DLEPR. Concluiu que o DOS da zona de fusão é inferior ao do metal de solda para 

todos níveis de trabalho a frio prévio porque o conteúdo de δ-ferrita é menor nessa região. A ZTA 

atinge o DOS máximo a 10% de trabalho a frio, devido ao fato da recristalização, induzida pelo 

calor gerado na solda, ocorre apenas no superfície do material para um nível de trabalho a frio de 

10%, enquanto que para níveis superiores a recristalização ocorre ao longo de todo o 

material/espessura.  

 

3.6.6 - Efeito do tratamento de recozimento nos AID deformados por trabalho a frio 

 

Quando um metal encruado é submetido a tratamento térmico de recozimento podem ocorrer na 

microestrutura do material os fenômenos de recuperação, recristalização e crescimento do grão, 

dependendo do tempo e da temperatura a que o material é exposto. Recozimento em temperaturas 

mais baixas causa apenas recuperação e o recozimento em altas temperaturas causa 

frequentemente a recristalização do material com ou sem crescimento de grãos (Dieter, 1981; 

Calister, 2012). 
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Na recuperação uma parcela da energia de deformação interna é liberada pela movimentação das 

discordâncias causada pela maior difusão atômica em temperaturas elevadas. Durante a 

recuperação boa parte das discordâncias são consumidas ou transformadas para configurações com 

baixas energias de deformação. Esse processo não altera a microestrutura do material mas restaura 

parcialmente sua maciez. Algumas propriedades físicas como a condutividade elétrica e térmica 

são totalmente restauradas (Dieter, 1981; Calister, 2012). 

 

Na recristalização a energia é suficiente para formação de um novo conjunto de grãos equiaxiais 

livres de deformação, característicos das condições anteriores ao trabalho a frio (Dieter, 1981). A 

força motriz para esse processo é a diferença de energia interna entre o material deformado e o não 

deformado. O processo de recristalização pode ser dividido em dois estágios (Calister, 2012):  

1) Nucleação: ocorre o surgimento dos primeiros grãos, formados pela migração de contornos 

de alto ângulo pré-existentes na microestrutura deformada, através do coalescimento de 

subgrãos e pela migração de contornos de baixo ângulo. 

2) Crescimento: os novos grãos formados na etapa de nucleação crescem e substituem a 

matriz deformada. 

 

A recristalização restaura as propriedades mecânicas que foram alteradas em consequência do 

trabalho a frio, o material se torna menos resistente e tem menor dureza, entretanto se torna mais 

ductil depois de recristalizado. É definida por temperatura de recristalização a temperatura na qual 

a recristalização termina em exatamente 1 h. Tipicamente ela se encontra entre um terço e metade 

da temperatura de fusão do material. A temperatura de recristalização de um material depende de 

uma série de variáveis; ela diminui com o aumento do encruamento prévio, com o aumento da 

pureza do material, do tempo de aquecimento, do tamanho inicial do grão, e com a diminuição da 

temperatura do trabalho a frio. Existe um nível crítico de trabalho a frio abaixo do qual a 

recristalização não pode ser induzida, normalmente entre 2 e 20% de trabalho a frio, dependendo 

do material (Dieter, 1981; Calister, 2012). A variação da temperatura de recristalização em função 

da porcentagem de trabalho a frio para o ferro é apresentada na Figura 27. 
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Figura 27: Variação da temperatura de recristalização em função da porcentagem de trabalho a 

frio para o ferro (Calister, 2012). 

 

Dependendo do tempo de aquecimento e/ou temperatura de recozimento, além da recristalização 

pode ocorrer ainda o fenômeno de crescimento de grão que pode ser definido como um processo 

envolvendo a migração de contornos de grão onde o potencial termodinâmico para que isso ocorra 

é apenas a redução de energia superficial desses contornos. Quanto mais alta a temperatura, mais 

rápido será o crescimento de grão. O crescimento de grão prejudica as propriedades mecânicas do 

material (Calister, 2012). 

 

Na Figura 28 é mostrado, para o latão, o impacto da temperatura de recozimento (para um tempo 

de 1h) na microestrutura e nas propriedades mecânicas de limite de resistência à tração e 

ductibilidade. 
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Figura 28: Impacto da temperatura de recozimento (para um tempo de 1h) na microestrutura e 

nas propriedades do latão (Calister, 2012) 

 

O recozimento dos aços duplex deformados a frio é complexo em função da presença das fases 

ferrita e austenita. A ferrita sofre recuperação e recristalização em temperaturas mais baixas e/ou 

tempos mais curtos que a austenita, por apresentar maior difusão. A ferrita tem a tendência de 

recuperar mais fortemente antes de recristalizar. Já a autenita, que tem baixa mobilidade de 

discordância em função de sua baixa EDE, tem a recristalização como principal mecanismo de 

redução de energia total do sistema (Aguiar, 2012; Gonçalves, 2015; Neto, 2016). 

 

Apesar da ferrita apresentar um encruamento menos acentuado que a autenita para um mesmo grau 

de deformação, a ferrita sofre recristalização em menor tempo em função de apresentar difusão 

muito superior à da austenita, e este é um fator preponderante no processo de recristalização 

(Aguiar, 2012). 
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Na austenita ocorre, além dos fenômenos de recuperação e recristalização, a reversão da martensita 

induzida por deformação para austenita. A literatura indica que a reversão da martensita ocorre em 

temperaturas bem abaixo da temperatura de recristalização da austenita, embora, para a reversão 

completa essa temperatura possa se sobrepor à temperatura de recristalização (Aguiar, 2012; 

Gonçalves, 2015). 

 

Na Figura 29 é apresentado um diagrama TTT (tempo – temperatura – transformação) do aço AID 

UNS S31803 laminado a frio (com 20% de redução de espessura) para recristalização das fases 

ferrita e autenita e decomposição da ferrita em sigma e austenita. 

 

 

Figura 29: Diagrama TTT após tratamento de solubilização e 20% de redução de espessura 

(Aguiar, 2012) 

 

Neto (2016) estudou a recristalização do aço lean duplex 2101, encruado por laminação a frio (70, 

80 e 90% de resução de espessura), quando submetidos a diferentes tratamentos térmicos (900, 

1000 e 1100°C à 20, 60 e 120 minutos). Verificou acentuada ocorrência de α’-martensita induzida 

por deformação na austenita bem como indícios de maclação mecânica, deslizamento de 

discordâncias e bandas de cisalhamento na microestrutura das amostras laminadas. Os tratamentos 

térmicos aplicados foram suficientes para causar a revessão da α’-martensita para austenita e 

promover a quase total recristalização das fases. A cinética de recristalização da ferrita se mostrou 

superior à da autenita. 
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Gonçalves (2015) avaliou a influência da deformação a frio e recozimento nos aços inox duplex 

UNS S32304 (lean) e UNS S31803 (padrão). Evidenciou que o tratamento térmico realizado nas 

amostras deformadas a frio dos dois aços promoveu a recristalização do material, eliminou 

hetereogeneidades de deformação (bandas de cisalhamento e maclação mecânica) da 

microestrutura do material e causou a reversão da martensita induzida por deformação para 

austenita. Verificou ainda que o aumento da deformação a frio proporcionou um aumento do limite 

de escoamento, do limite de resistência e uma tendência de redução da ductilidade, devido à 

redução do tamanho de grão. O tratamento de recozimento reverteu todas essas propriedades 

tornando-as próximas às da amostra sem deformação. 

 

Gauss (2015) estudou a microestrutura do aço UNS S32205 após laminação a frio (0, 23, 43, 64 e 

79% de redução de espessura) e posterior recozimento a 1080°C (1, 3, 5 e 7 minutos). Observou 

que a dureza das amostras reduziu fortemente com o aumento do tempo de recozimento até 3 

minutos e depois disso não variou significativamente. Verificou também que a partir de 3 min de 

recozimento forma-se uma estrutura praticamente 100% recristalizada. Com recozimento de 

apenas 1 minuto observou-se na amostra com 43% de redução que a autenita permanece deformada 

enquanto a ferrita apresenta-se recuperada e/ou recristalizada. Com 63% de redução obteve-se 

praticamente a mesma fração de ferrita recristalizada enquanto que a austenita aumentou 

consideravelmente a fração recristalizada. 
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4. MATERIAIS E MÉTODOS 

 

Neste trabalho foi avaliado o aço inoxidável lean duplex UNS S32304 fornecido pela Aperam 

South América em chapas de 20mm de espessura nominal, 350mm de comprimento e 180mm de 

largura. 

 

Foi utilizado o consumível de soldagem EN G 22 9 3 NL (OK Autrod 2209 - 22%Cr e 9%Ni) com 

diâmetro de 1,2mm e o gás de proteção Star Gold Free (98% Ar + 2% CO2), ambos fornecidos 

pela ESAB Indústria e Comércio LTDA. 

 

4.1 – Caracterização química do metal de base 

 

A composição química do metal de base, aço UNS S32304 tal qual recebido, foi determinada 

através de um espectrômetro de emissão ótica SHIMADZU PDA 7000. A partir da composição 

química obtida calculou-se, através da Equação (3.2), seu número equivalente de resistência ao 

pite (PREN).  

 

4.2 –Preparação das amostras deformadas por trabalho a frio 

 

As amostras com diferentes graus deformação por trabalho a frio foram apreparadas através da 

laminação a frio do aço UNS S32304 tal qual recebido (metal de base). 

 

Duas chapas do aço UNS S32304 com de 20mm x 350mm x 180mm de largura foram cortadas 

em quatro partes para obtenção de 8 placas de 20mm x 175mm x 90mm. As placas foram 

laminadas à temperatura ambiente através de um laminador piloto duo não reversível da marca 

Frohling.  

 

Foi obtida uma série de amostras com aproximadamente 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura após laminação a frio, conforme indicado na Tabela 4. A escolha dos graus de redução 

de espessura teve caráter exploratório. 
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Tabela 4: Dados das amostras obtidas após laminação a frio: redução % de espessura 

aproximada, nº de passses de laminação, redução % da área transversal e deformação verdadeira. 

Redução 

Espessura 

(%) 

Nº  

Passes 

Redução Área 

Transversal (%) 

Deformação 

Verdadeira 

0 0 
0 0 

0 0 

10 5 
4,19 10,99 

5,11 13,34 

30 13 
19,99 34,21 

21,38 34,62 

50 24 
42,59 67,00 

45,74 67,94 

 

 

4.3 – Caracterização microestrutural do metal de base e das amostras laminadas 

 

O metal de base (0% de redução de espessura) e as amostras deformadas por trabalho a frio, com 

10%, 30% e 50% de redução de espessura, tiveram suas microestruturas caracterizadas via 

microscópio óptico em cortes transversais e longitudinais em relação ao sentido da laminação. 

 

Para a caracterização, amostras com área de aproximadamente 1,5cm2 foram embutidas em resina 

baquelite em uma embutidora ProntoPress-20 da Struers, lixadas em lixas de carbeto de silício 

(SiC) com 80, 180, 220, 320, 400, 600, 1200, 1500, 2000 e 2500 mesh usando água como solução 

refrigerante e, na seqüência, polidas em feltro com solução de alumina. 

 

Para a revelação da microestrutura utilizou-se o reativo de Behara modificado, cuja composição é 

20mL de ácido clorídrico, 80mL de água destilada e deionizada e 1g de metabissulfito de potássio; 

a esta solução de estoque, foram adicionados 2g de bifluoreto de amônio no momento do ataque, 

que foi conduzido durante 15 segundos de imersão. O ataque foi interrompido com água, e a 
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superfície de observação foi seca através da evaporação de álcool etílico absoluto, auxiliada por 

jato de ar.  

 

A caracterização foi realizada através de um microscópio óptico “Olympus BX60” com câmera 

“Evolution LC Color – PLA662” integrada ao software computacional de captação e edição de 

imagens “AnalySIS DOCU 5.0 – Soft Imaging System GmbH”. 

 

Para o metal de base determinou-se o teor médio de austenita (γ), utilizando-se micrografias com 

aumento de 200 vezes e contagem em 9 campos distintos. Para todas as amostras, 0%, 10%, 30% 

e 50% de redução de espessura por laminação, determinou-se a espessura das bandas ferríticas e 

austeníticas utilizando-se micrografias com aumento de 200 vezes e medição em 9 campos 

distintos nas amostras em cortes transversal e longitudinal em relação ao sentido de laminação 

 

4.4- Avaliação da microdureza do metal de base e das amostras laminadas 

 

Foi determinada a microdureza do metal de base (0% de redução de espessura) e das amostras 

laminadas a frio, com 10%, 30% e 50% de redução de espessura, previamente caracterizadas no 

item 4.3. Foi usado o Microdurômetro Vickers HSV-20 da Shimadzu com carga de 1kg, aumento 

de 20x e penetrador piramidal de diamante. Foram realizadas seis impressões em regiões aleatórias 

de cada amostra (sem priorização de fases) e determinadas as médias e desvios padrão.  

 

4.5 - Preparação dos conjuntos soldados 

 

As chapas laminadas a frio foram submetidas ao processo de soldagem GMAW, com deposição 

de cordão sob chapa, na ESAB Indústria e Comércio LTDA. Foi utilizado o consumível de 

soldagem EN G 22 9 3 NL (Autrod 2209 - 22%Cr e 9%Ni) e o gás de proteção Star Gold Free 

(98% Ar + 2% CO2). A máquina de solda utilizada foi uma MIG 5001I da ESAB com robô Kuka 

KR16, apresentada na Figura 30. 
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(a)                                                                            (b) 

Figura 30: Imagens (a) do robô de soldagem e (b) de uma amostra recém soldada 

 

O fabricante de AID Outokumpu, através da Avesta, recomenda para aço UNS S32304 o emprego 

de energia de soldagem entre 0,5 a 2,0 kJ/mm (Láren, 2004). Já a Sandvik recomenda uma energia 

de soldagem entre 0,5 a 2,5kJ/mm para o aço UNS S32304 (Pettersson et al., 1995). Devido à 

grande faixa de energia de soldagem recomendada pelos fabricantes e a ausência de informações 

sobre a energia ideal a ser adotada para diferentes espessuras de chapa decidiu-se testar duas 

energias de soldagem para avaliação de seu impacto na microestrutura e na resistência à corrosão 

das amostras previamente deformadas por trabalho a frio, com 0%, 10%, 30% e 50% de redução 

de espessura por laminação. 

 

Para avaliação do impacto da energia de soldagem nas amostras deformadas por trabalho a frio, 

foram produzidas amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura por laminação 

soldadas com energia de soldagem de 2,5 ± 0,2kJ/mm (denominada de energia I) e com energia e 

soldagem de 1,4 ± 0,1kJ/mm (denominada de energia II). Na Tabela 5 são apresentados os 

parâmetos de soldagem utilizados na produção dos conjuntos soldados. 
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Tabela 5: Parâmetros de soldagem utilizados para produção dos conjuntos soldados com energias 

de soldagem I e II 

Amostra 
Corrente 

(A) 

Tensão 

(V) 

Velocidade 

(cm/min) 

E 

(kJ/mm) 
Redução 

Espessura 

Energia 

Soldagem 

0% I 261 29 0,18 2,62 

10% I 275 29 0,18 2,67 

30% I 231 29 0,18 2,27 

50% I 223 29 0,18 2,26 

0% II 231 28 0,30 1,29 

10% II 235 28 0,30 1,32 

30% II 252 28 0,30 1,41 

50% II 280 28 0,30 1,60 

 

 

4.6 - Caracterização das amostras laminadas e soldadas 

 

4.6.1 – Caracterização microestrutural das amostras laminadas e soldadas 

 

As amostras laminadas e soldadas foram cortadas com largura de aproximadamente 40mm e 

espessura final de laminação e embutidas em resina baquelite. Em seguida, foram submetidas aos 

mesmos procedimentos de polimento e ataque descritos no item 4.3.  

 

A caracterização microestrutural foi realizada usando-se o mesmo microscópio indicado no item 

4.3 e para cada amostra obtida foram caracterizadas as três regiões formadas no processo de 

soldagem, ZF, ZTA e MB, quanto às fases formadas, morfologia dos grãos, presença de fases 

secundárias e defeitos presentes. Foi também determinada a largura da ZTA obtida nos conjuntos 

soldados. 

 

A proporção de austenita foi determinada para a ZF e ZTA de cada uma das amostras através da 

análise digital de imagem com o software Image J, utilizando-se micrografias que melhor 
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representava as regiões, com aumento de 100 e 200 vezes. Foram avaliados 9 campos em cada 

amostra e depois determinadas as médias e desvios padrão. 

 

4.6.2 - Microdureza das amostras laminadas e soldadas 

 

Para determinação da microdureza (Hv) das amostras laminadas e soldadas, amostras de cada 

condição de análise com largura de aproximadamente 40mm e espessura final de laminação foram 

embutidas em resina acrílica. Passaram pelo mesmo procedimento de polimento descrito no item 

4.3 e foram atacadas com o reativo de Behara modificado para revelação das fases. Foi usado o 

mesmo microdurômetro descrito no item 4.4. 

 

Para cada amostra foram medidos seis pontos aleatórios na ZF e na ZTA. Para avaliação do 

impacto do ciclo térmico de soldagem na microestrutura e na dureza do metal base deformado por 

trabalho a frio foram escolhidos para medição três pontos de cada lado do MB, identificados como 

mostrado na Figura 31. Determinou-se três medidas ao redor de cada ponto e calculou-se a média 

e desvio padrão. 

 

Figura 31: Amostra para ensaio de microdureza com esquema de medições no MB 

 

4.7 - Ensaios Eletroquímicos de Corrosão 

 

Os ensaios eletroquímicos de corrosão foram realizados no Laboratório de Corrosão e Engenharia 

de Superfície do Departamento de Engenharia Química da Universidade Federal de Minas Gerais. 

As mesmas amostras que passaram pela caracterização microestrutural foram submetidas aos 
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testes de Potencial de Circuito Aberto (OCP), Espectroscopia de Impedância Eletroquímica (EIE) 

e Polarização Potenciodinâmica Cíclica (PPC). 

 

4.7.1 - Preparação das amostras para os ensaios de corrosão 

 

Para realização dos ensaios eletroquímicos, as amostras embutidas (preparadas no item 4.3) foram 

furadas até o metal de base e foram soldadas a um pino de ouro e este foi soldado a um fio de cobre 

condutor. Em seguida a região de solda foi isolada com resina epóxi deixando-se apenas o fio 

encapado exposto. As amostras foram então novamente lixadas até 1200 mesh e receberam uma 

fina camada de resina epóxi no contorno entre a peça metálica e a resina para vedar frestas que 

pudessem impactar nos resultados, conforme mostrado na Figura 32. 

 

    

Figura 32: Amostras preparadas para os ensaios eletroquímicos de corrosão 

 

Após essa preparação, foi aguardado um tempo mínimo de 24h para os testes eletroquímicos, 

tempo necessário para reestabelecimento da camada de passivação. Imediatamente antes dos 

ensaios de corrosão, cada amostra foi lavada com água deionizada e etanol puro, e seca com ar 

comprimido. 

 

Os ensaios eletroquímicos foram realizados com o potenciostato AUTOLAB PG START 100N 

com o software Nova versao 1.11, apresentado na Figura 33a. Foi utilizado o software Zview 

versão 2.9b para tratamento dos dados de EIE. A programação utilizada adotou a sequência OCP, 

EIE e PPC para cada ciclo de testes, com execução em modo contínuo.  
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Foi utilizada uma célula eletroquímica, montada em um béquer de 250mL, composta de um 

eletrodo de trabalho (material a ser estudado), um eletrodo de referência de Ag/AgCl e um contra 

eletrodo ou eletrodo auxiliar de platina, em formato de cesta (gaiola de Faraday para proteção da 

célula contra interferências eletromagnéticas), como mostrado na Figura 33b. Como eletrólito, foi 

utilizada uma solução de cloreto de sódio (NaCl 3,5% m/v) à temperatura ambiente, com pH de 

6,7 e naturalmente aerada. 

 

   

                                                        (a)                                                                (b) 

Figura 33:  Potenciostato e célula eletroquímica composta do eletrodo de trabalho (a), do 

eletrodo de referência de Ag/AgCl (b) e do contra eletrodo ou eletrodo auxiliar de platina (c). 

 

4.7.2 - Medida do Potencial de Circuito Aberto (OCP) 

 

Foram realizadas medidas do potencial de circuito aberto em solução 3,5% m/v de NaCl à 

temperatura ambiente e em meio naturalmente aerado, com os eletrodos de trabalho estacionários, 

sendo o potencial de corrosão determinado após 1 hora de imersão. 

 

4.7.3 - Espectroscopia de Impedância Eletroquímica (EIE) 

 

Os ensaios de espectroscopia de impedância eletroquímica foram realizados após estabilização do 

potencial de corrosão. A perturbação senoidal no potencial de corrosão foi de 10mV em torno do 

potencial de circuito aberto. A faixa de freqüência empregada foi de 10kHz a 10mHz e a taxa de 

leituras de 10 pontos por década de freqüência. Os resultados de impedância foram tratados 
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utilizando o programa Zview versão 3.3d para simulação do circuito elétrico equivalente do 

sistema. 

 

4.7.4 - Polarização Potenciodinâmica Cíclica (PPC) 

 

Realizou-se uma varredura contínua e ascendente do potencial, a uma taxa de 1mV/s, a partir do 

potencial de corrosão. Ao atingir a densidade de corrente anódica de 10-³A/cm², o sentido de 

varredura do potencial foi revertido até ser atingido um potencial 200mV abaixo do potencial de 

início. Ao final da polarização, as amostras foram lavadas com água destilada e deionizada e secas 

com álcool etílico absoluto e jato de ar para posterior caracterização microscópica. 

 

4.7.5 - Determinação da área das amostras 

 

A área de cada amostra submetida aos ensaios eletroquímicos foi determinada através do software 

analizador de imagens “AnalySIS DOCU 5.0 – Soft Imaging System GmbH” para construção das 

curvas de impedância e de polarização. 

 

4.8 - Caracterização microestrutural das amostras após ensaios de corrosão 

 

Depois dos ensaios eletroquímicos as amostras foram avaliadas por Microscopia Óptica (MO) para 

determinação da ocorrência, localização e morfologia dos pites gerados. 
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5. RESULTADOS E DISCUSSÕES 

 

5.1 - Caracterização química do metal de base 

 

Os resultados de composição química e o número equivalente de resistência ao pite (PREN) 

determinados para o material de base, são mostrados na Tabela 6. 

 

Tabela 6: Composição química (%) especificada para o aço UNS S32304 segundo a ASTM A 

240 e a encontrada para o metal de base. 

Amostra C  Mn Si P S Cr Ni Mo Cu N PREN 

UNS 

S32304 (1) 

<0,030 <2,50 <1,00 <0,040 <0,04 21,5-

24,5 

3,0-

5,5 

0,05-

0,60 

0,05-

0,20 

0,05-

0,20 

 

Metal 

Base 

0,027 1,38 0,43 0,027 0,002 22,4 3,8 0,46 0,47 0,16 26,44 

(1)Valores especificados pela Norma ASTM A 240 

 

A composição química determinada atende à especificação da ASTM A 240 para o aço UNS 

S32304. O valor de PREN calculado a partir da composição química do metal de base (26,44) está 

em conformidade com os valores previstos na literatura para o aço UNS S32304 (Charles e Faria, 

2008; Wasserman et al., 2010). 

 

5.2 – Caracterização microestrutural do metal de base e das amostras laminadas 

 

Na Figura 34 são apresentadas as microestruturas do metal de base, aço UNS S32304 tal qual 

recebido com 0% de redução de espessura por laminação a frio, em cortes longitudinal e transversal 

em relação ao sentido da laminação. 
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(a)                                                                                (b) 

Figura 34: Microestrutura do metal de base em cortes (a) longitudinal e (b) transversal em 

relação ao sentido da laminação. 

 

O material de base mostra uma estrutrura bandeada caractarística do processo de laminação, 

apresentando uma matriz ferrítica (em tonalidade escura) com ilhas de austenita (em tonalidade 

clara). Apresentou um teor médio de austenita (γ) de 42,6% e de ferrita (δ) igual a 57,0% com um 

desvio padrão de 2,6%, conforme apresentado na Tabela 7, evidenciando uma microsestrutura 

balancedada em termos de proporção γ /δ. 

 

Tabela 7: Teor de Austenita determinado para o metal de base UNS S32304. 

ID Amostra Região Análise % Austenita (γ) 

Metal de Base  

(0% redução de espessura) 

1 41,28 

2 44,77 

3 40,94 

4 41,46 

5 43,57 

6 40,58 

7 39,05 

8 47,45 

9 44,67 

Média % γ 42,64 

Desvio Padrão 2,64 
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Na Figura 35 são apresentadas as microestruturas das amostras laminadas, com 10%, 30% e 50% 

de redução de espessura, em cortes longitudinal e transversal em relação ao sentido da laminação. 

 

Corte Longitudinal Corte Transversal 

  

  

  

Figura 35: Microestruturas das amostras com 10%, 30% e 50% de redução de espessura por 

laminação a frio, em cortes longitudinal e transversal em relação ao sentido da laminação. 
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Pode-se observar a partir da Figura 35 que a laminação a frio causou deformação plástica do 

material provocando o alongamento ou achatamento das bandas de ferrita e austenita, que vai se 

tornando maior com o aumento da deformação ou da redução de espessura por laminação a frio.  

 

Na Tabela 8 e na Figura 36 são apresentadas as espessuras das bandas ferriticas e auteníticas 

medidas para o metal de base (0% de redução de espessura) e para as amostras laminadas com 

10%, 30% e 50% de redução de espessura. 

 

Tabela 8: Espessuras das bandas ferriticas e auteníticas para as amostras com as diferentes 

reduções de espessura por laminação a frio. 

Redução 

Espessura  

Espessura Austenita 

(µm) 

EspessuraFerrita 

(µm) 

Long Trans Long Trans 

0% 13 ± 5 11 ± 3 18± 6 12 ± 4 

10% 10 ± 3 9 ± 3 15 ± 5 10 ± 5 

30% 9 ± 3 8 ± 3 12 ± 5 9 ± 4 

50% 6 ± 2 7 ± 2 6 ± 3 6 ± 3 

 

 

Figura 36: Espessuras das bandas ferríticas e austeníticas, longitudinais e transversais, para 

amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura por laminação a frio. 
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Os resultados da Figura 36 evidenciam ocorrência de redução de espessura ou achatamento das 

bandas austeníticas e ferríticas com o aumento da deformação plástica, indicando um maior 

achatamento para a ferrita, o que também foi relatado em outros trabalhos (Bassani et al., 2013; 

Ran et al., 2016; Elhoud et al., 2010; Choi et al., 2011). Tal fato pode ser explicado pelas diferentes 

características de deformação dessas duas fases. A ferrita possui estrutura cristalina CCC e alta 

energia de defeito de empilhamento (EDE), o que lhe confere boa mobilidade de discordâncias. Já 

a austenita possui estrutura cristalina CFC e baixa EDE, o que prejudica a movimentação de suas 

discordâncias (Zhang et al., 2017; Ran et al., 2016; Choi et al., 2011). Assim, a fase de ferrita se 

deforma por deslizamento, o que causa um grande achatamento de suas bandas, enquanto a fase 

austenita pode apresentar, além da movimentação de discordâncias, outros modos de deformação, 

tais como, maclas de deformação, bandas de cisalhamento e formação de martensita induzida por 

deformação, resultando em alto encruamento e menor achatamento de suas bandas (Aguiar, 2012; 

Neto, 2016; Gauss, 2015). 

 

Pela Figura 35 é possível observar também que ocorrem mudanças também no aspecto e estrutura 

da austenita, com o aparecimento de regiões escuras com alta densidade de linhas, que se tornam 

mais evidentes à medida que vai se aumentando a deformação plástica pela redução de espessura 

por trabalhoa a frio. Na Figura 37, que apresenta as microestruturas das amostras laminadas a frio 

com 10%, 30% e 50% de redução de espessura com maior aumento, é possível observar com mais 

detalhes essas modificações no aspecto da austenita. 
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Figura 37: Microestruturas das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura por 

laminação a frio, em corte longitudinal. 

 

Para 0% de redução de espessura a austenita se apresenta toda clara e uniforme sem a presença de 

linhas. Com 10% de redução de espessura pode-se notar a presença de algumas poucas linhas 

distribuídas na austenita. Com 30% de redução de espessura começam a aparecer regiões escuras 

na austenita com maior concentração de linhas. Com 50%de redução de espessura observa-se 

maior quantidade de regiões escuras na austenita, que apresentam maior densidade de linhas. 

 

A avaliação realizada por Microscopia Óptica (MO) não permitiu a identificação exata dos modos 

de deformação presentes na autenita. Entretanto, a literatura indica que para a austenita com baixos 

graus de deformação, até 30% de redução de espessura por trabalho a frio, predominam como 

mecanismos de deformação a movimentação de discordâncias, maclas de deformação e bandas de 

cisalhamento. Para graus de deformação mais altos predomina a formação de martensita induzida 

por deformação (Baldo et al., 2010; Bassani et al., 2013; Ran et al., 2016; Choi et al., 2011). 
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Diversos estudos mostraram que a austenita presente nos aços inox duplex se torna 

termodinamicamente instável quando submetida à deformação plástica à temperatura ambiente, se 

transformando em martensita induzida por deformação (Tavares et al., 2006; Baldo et al., 2010; 

Bassani et al., 2013; Chen et al., 2012; Cho et al., 2013; Choi et al., 2011; Pardal et al., 2015; Ran 

et al., 2016; Tavares et al., 2014; Tavares et al., 2006).  

 

Segundo a literatura a deformação plástica causada pelo trabalho frio causa também refinamento 

do material, que se dá em função do alongamento e quebra dos grãos (Baldo et al., 2010; Bassani 

et al., 2013; Tavares et al., 2006; Gauss, 2015; Neto, 2016; Choi et al., 2011). Entertanto, os 

contornos dos grãos não puderam ser evidenciados pelo ataque da microestrutura e técnicas de 

análise utilizadas. 

 

5.3 - Avaliação da microdureza do metal de base e das amostras laminadas 

 

Os resultados de microdureza do metal de base (0%) e das amostras laminadas a frio (10%, 30% 

e 50% de redução de espessura), realizados em cortes longitudinal e transversal (sem priorização 

de fases), estão apresentados na Tabela 9 e na Figura 38. 

 

Tabela 9: Microdurezas (Hv) das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura 

por laminação a frio, em cortes longitudinal e transversal. 

Redução 

Espessura 

Dureza (Hv) 

Longitudinal Transversal 

0% 258 ± 11 256 ± 10 

10% 313 ± 19 322 ± 11 

30% 388 ± 16 386 ± 13 

50% 424 ± 21 426 ± 20 
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Figura 38: Durezas (Hv) das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura por 

laminação a frio, em cortes longitudinal e transversal. 

 

Os resultados apresentados na Figura 38 indicam a ocorrência de um aumento na dureza total do 

material à medida que se aumentou a redução de espessura por trabalho a frio. Tais resultados são 

esperados já que a deformação plástica causa a movimentação de discordâncias, que se avolumam 

causando o encruamento do material. Varior autores verificaram aumento de dureza para aços inox 

duplex deformados por trabalhoa a frio (Baldo et al., 2013; Bassani et al., 2013; Ran et al., 2016). 

 

Observa-se ainda que o aumento da dureza foi mais pronunciado entre 0% e 10% de redução de 

espessura por laminação a frio. De 10% a 30% de redução de espessura houve uma redução da 

taxa de aumento da dureza, que foi ainda menor no intervalo de 30% a 50% de redução de 

espessura. Resultados semelhantes foram encontrados por Baldo et al. (2010) e Bassani et al. 

(2013) estudando o impacto do trabalho a frio sobre aços lean duplex. Verificaram que para baixas 

taxas de deformação, até 20% de redução da espessura, a dureza aumenta rapidamente. Com o 

aumento da taxa de deformação a dureza continua aumentando com a redução da espessura, porém 

numa menor taxa. Compararam os resultados de dureza com o teor de martensita α’ determinado 

para cada grau de redução de espessura e concluíram que para baixas taxas de deformação, o 

processo de endurecimento está associado a um aumento na densidade de deslocamento. Para 

maiores deformações a energia associada ao processo de deformação foi principalmente dedicada 

à transformação martensítica.  
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5.4 - Caracterização das amostras laminadas e soldadas 

 

5.4.1 - Caracterização microestrutural das amostras laminadas e soldadas 

 

As amostras com energia de soldagem I apresentaram uma penetração de cordão de solda de 4,3 

± 0,4mm e as amostras com energia de soldagem II apresentaram uma penetração de cordão de 

solda de 3,3 ± 0,4mm. Não foi observada diferença significativa na penetração do cordão de solda 

em função do grau redução de espessura por laminação a frio para nenhuma das condições de 

soldagem. Na Figura 39 são ilustrados os cordões de solda de duas amostras indicando a penetração 

do cordão de solda. 

   

   

Figura 39: Imagem dos cordões de solda das amostras (a) 10% I e (b) 50% II 

 

O emprego de uma maior energia de soldagem acarreta menor velocidade de resfriamento e maior 

distribuição térmica ao longo da junta, resultando em uma maior penetração do cordão de solda 

para a condição de soldagem I. 

 

Para todas condições avaliadas, amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura por 

laminação a frio soldadas com as energias de soldagem I e II, foi observado a formação das 

seguintes regiões com microestruturas diferenciadas na junta soldada: Zona Fundida (ZF), Zona 

Termicamente Afetada (ZTA), que se dividiu ainda em Zona Termicamente Afetada à 

Temperatura Elevada (ZTATE) e Zona Termicamente Afetada à Temperatura baixa (ZTATB), 
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Metal Base em região próxima à solda (MB PS) e Metal Base em região afastada (longe) da solda 

(MB LS). Nas Figuras 40 a 43 são apresentadas as micrografias obtidas por MO para todas as 

amostras soldadas. 

 

0% Redução Espessura - Energia I 0% Redução Espessura - Energia II 

  

  

  

Figura 40: Microestruturas das amostras sem laminação (0% de redução de espessura) soldadas 

com as energias I e II, mostrando as regiões ZF, ZTA e MB. 

 

 



81 

 

10% Redução de Espessura - Energia I 10% Redução de Espessura - Energia II 

  

  

  

  

Figura 41: Microestruturas das amostras com 10% de redução de espessura por laminação a frio 

soldadas com as energias I e II, mostrando as regiões ZF, ZTA e MB. 
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30% - Energia I 30% - Energia II 

  

  

  

  

Figura 42: Microestruturas das amostras com 30% de redução de espessura por laminação a frio 

soldadas com as energias I e II, mostrando as regiões ZF, ZTA e MB. 
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50% - Energia I 50% - Energia II 

  

  

  

  

Figura 43: Microestruturas das amostras com 50% de redução de espessura por laminação a frio 

soldadas com as energias I e II, mostrando as regiões ZF, ZTA e MB. 
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Para todos os conjuntos soldados a Zona Fundida apresentou grão colunares ferríticos típicos, com 

autenita nas suas três formas de precipitação; austenita intergranular, placas de Widmanstatten e 

austenita intragranular. A região da ZTA mais próxima da linha de fusão (ZTATE) apresentou 

crescimento do grão ferrítico e austenita com morfologia diferente da apresentada pelo metal de 

base. Em função das temperaturas alcançadas durante a soldagem, as ilhas de austenita presentes 

no metal de base se solubilizam na austenita e durante o resfriamento voltam a se precipitar, 

inicialmente a partir dos contornos de grão formando a austenita intergranular, depois crescendo 

como placas de Widmanstatten e finalmente nucleando e crescendo no interior do grão ferrítico 

formando a austenita intragranular. Na região da ZTA mais afastada da solda (ZTATBE), foi 

observado crescimento de grão (menor que na ZTATE) e uma pequena redução na quantidade de 

austenita, mas sem mudança na sua morfologia em relação ao metal de base (Guo et al., 2016; 

Chen et al., 2012; Jebaraj et al., 2017; Tan et al., 2011 Verma et al., 2017; Zhang et al., 2017; 

Zhang et al., 2016). 

 

Na Tabela 10 e na Figura 44 são apresentadas as larguras médias da ZTA para as amostras com 

0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura por laminação a frio soldadas com as energias de 

soldagem I e II.  

 

Tabela 10: Largura média da ZTA para as amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura por laminação a frio soldadas com as energias de soldagem I e II. 

Redução 

Espessura 

Largura ZTA (µm) 

Energia I Energia II 

0% 533 ± 137 496 ± 101 

10% 593 ± 195 415 ± 118 

30% 591 ± 152 460 ± 113 

50% 588 ± 182 437 ± 136 
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Figura 44: Largura média da ZTA para as amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura por laminação a frio soldadas com as energias de soldagem I e II. 

 

As médias encontradas sugerem que o emprego da energia de soldagem I gerou uma ZTA mais 

larga que a energia de soldagem II. Uma maior energia de soldagem acarreta menor velocidade de 

resfriamento, levando a uma maior penetração do cordão de solda para a condiçãode soldagem I 

fazendo com que uma maior área do material, próximo à zona de fusão, alcance temperatura 

suficiente para que ocorram as alterações microestruturas típicas da ZTA, promovendo uma ZTA 

mais alargada. 

 

Na Tabela 11 e na Figura 45 são apresentados os teores médios de austenita determinados para a 

ZF e ZTA de cada uma das amostras. 

 

Tabela 11:  Percentual de austenita formada na ZF e ZTA das amostras após soldagem. 

Amostra 
Energia Soldagem I Energia Soldagem II 

ZTA (%) ZF (%) ZTA (%) ZF (%) 

0% 13 ± 2 26 ± 8 7 ± 1 16 ± 9 

10% 9 ± 2 19 ± 4 8 ± 1 9 ± 2 

30% 10 ± 2 18 ± 2 8 ± 2 10 ± 4 

50% 11 ± 2 22 ± 7 6 ± 1 17 ± 4 
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Figura 45: Teor de austenita na ZTA e ZF das amostras laminadas e soldadas. 

 

Tanto a ZF quanto a ZTA apresentaram alta ferritização, com um conteúdo de ferrita bem acima 

do recomendado para aços austeníticos duplex (35 - 65%) pelas normas NORSOK M-630 (2004) 

e NACE MR 0178 / ISO 15156-3 (2001). A quantidade de austenita formada na ZF é maior que a 

formada na ZTA devido ao metal de soldagem apresentar maior %Ni, um elemento gamagênico 

que favorece a formação da autenita. 

 

Ocorreu maior precipitação de austenita na ZF das amostras soldadas com energia I que para as 

soldadas com energia II, para todas as reduções de espessura por laminação a frio. É amplamente 

indicado na literatura que uma maior energia de soldagem acarreta menor velocidade de 

resfriamento, o que favorece a precipitação de austenita na ZF dos AID (Faria et al., 2010; Ciofu 

et al., 2010; Menezes et al., 2005; Chen et al., 2012; Guo et al., 2016; Brytan et al., 2016; Jebaraj 

et al., 2017; Verma et al., 2017). Observa-se ainda para a ZF que, para as duas condições de 

soldagem, as amostras com 10 e 30% de redução de espessura por laminação a frio apresentaram 

teores de austenita na ZF bem inferiores que os apresentados para a amostra não laminada. Ao 

contrário, as amostras com 50% de redução de espessura apresentaram resultados estatisticamente 

similares aos da amostra não laminada. 
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Os resultados obtidos para a ZTA indicam ocorrência de menor percentual de austenita para as 

amostras soldadas com a condição II, que usou menor energia de soldagem, levando a uma maior 

velocidade de resfriamento, que ocasionou menor precipitação de austenita. Não foi observada 

diferença significativa dos teores de austenita obtidos para as amostras com os diferentes graus de 

encruamento. 

 

Todas as amostras soldadas apresentaram indícios de precipitação de nitretos de cromo (Cr2N) no 

interior do grão ferrítico da ZTA, conforme pode ser observado nas Figuras 46 e 47.  

 

  

  

Figura 46: Microestruturas das amostras com energia de soldagem I e com 0%, 10%, 30% e 50% 

de redução de espessura por laminação a frio, evidenciando a precipitação de nitretos. 

 



88 

 

 
 

  

Figura 47: Microestruturas das amostras com energia de soldagem II e com 0%, 10%, 30% e 

50% de redução de espessura por laminação a frio, evidenciando a precipitação de nitretos. 

 

A precipitação de nitretos de cromo foi visivelmente maior para as amostras soldadas com energia 

de soldagem II. Vários trabalhos mostraram que durante o resfriamento do conjunto soldado o N 

se difunde para a autenita em precipitação e quanto menor a quantidade de austenita precipitada 

maior é o teor remanescente de N na ferrita e como o N é praticamente insolúvel na ferrita este se 

precipita na forma de nitretos de cromo. Logo, quanto menor a energia de soldagem, menor a 

velocidade de resfriamento e menor será o teor de autenita formada, levando a uma maior 

precipitação de nitretos (Menezes et al., 2005; Giraldo et al., 2001; Guo et al., 2016; Jebaraj et al., 

2017; Zhang et al., 2017). 

 

As micrografias apresentadas nas Figuras 41, 42 e 43 revelam microestruturas diferenciadas para 

o Metal Base (MB) para região próxima à solda (MB PS) e para região afastada da solda (MB LS). 

A região afastada da solda apresenta microestrutura típica do material deformado plasticamente 
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pela laminação a frio, discutida no item 5.2. À medida que vai se aproximando da da ZTA, 

entretanto, observa-se que o material vai se aproximando do seu estado original, as bandas 

ferríticas e austeníticas vão ficando mais espessas e ocorre redução e/ou eliminação das regiões 

escuras com alta densidade de linhas na austenita. 

 

Na soldagem de um metal encruado a repartição térmica origina, além das regiões ZF e ZTA, uma 

região de recozimento do material onde podem ocorrer os fenômenos de recuperação, 

recristalização e crescimento de grão, dependendo do tempo e da temperatura a que o material é 

exposto (Calister, 2012). Em função da repartição térmica gerada na soldagem, a região do MB 

mais próxima da solda é exposta a temperaturas mais altas e a medida que vai se afastando da 

solda as temperaturas atingidas vão diminuindo. No recozimento provavelmente ocorreram 

simultâneamente os fenômenos de recuperação, recristalização e reversão de martensita induzida 

por deformação para austenita. O ataque realizado não permitiu a visualização dos contornos de 

grão e avaliação do grau de recuperação e recristalização do material, mas pelas microsestruturas 

observadas para o MB perto e longe da solda, podemos inferir que na região perto da solda ocorreu 

maior recozimento do material, que ocasionou a eliminação dos defeitos aparentes de deformação 

e o alargamento das bandas ferríticas e austeníticas 

 

Alguns trabalhos estudaram o efeito do recozimento em AID submetidos a trabalhado a frio. Ran 

et al. (2014) observaram para o AID Cr19 com aproximadamente 67% de redução de espessura 

que a recristalização de ferrita ocorreu primeiro e que seu crescimento de grãos foi saturado mais 

rapidamente que o da austenita. A ferrita foi recristalizada a 950°C enquanto a austenita 

recristalizou a 1250°C. Moallemi et al. (2017) observaram para o AID Cr20 com 80% de redução 

de espessura que a 800°C a ά-martensita começa a transformação para o γ-austenita. A 900°C, esta 

transformação é completa e começa a recristalização da austenita. Zhang et al. (2013) descobriram 

que a fração de austenita diminuiu com o aumento de temperatura porque parte da fase de austenite 

é transformada em fase ferrita a alta temperatura. Todos eles ainda observaram que a resistência à 

tração diminuiu, o alongamento aumentou e que o endurecimento por deformação das amostras 

diminuiu com o aumento da temperatura de recozimento. 
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5.4.2 - Microdureza das amostras laminadas e soldadas 

 

Os resultados de microdureza obtidos para as amostras laminadas e soldadas com a Energia de 

Soldagem I e II estão apresentados na a Tabela 12 e na Figura 48. 

 

Tabela 12: Microdurezas (Hv) para as várias regiões das juntas soldadas das amostras, com 0%, 

10%, 30% e 50% de redução de espessura por laminação a frio, soldadas com energias I e II. 

Amostra 
Regiões da Junta Soldada 

ZF ZTA MB 1 MB 2 MB 3 

0% I 273 ± 6 250 ± 7 255 ± 5 248 ± 7 252 ± 7 

10% I 282 ± 9 260 ± 11 293 ± 11 303 ± 14 309 ± 14 

30% I 277 ± 7 251 ± 2 311 ± 13 354 ± 8 365 ± 21 

50% I 279 ± 8 254 ± 13 338 ± 13 388 ± 15 405 ± 14 

0% II 278 ± 4 248 ± 10 251 ± 6 243 ± 12 247 ± 8 

10% II 274 ± 5 252 ± 9 308 ± 8 316 ± 11 313 ± 7 

30% II 269 ± 14 252 ± 7 355 ± 13 369 ± 15 367 ± 10 

50% II 273 ± 8 247 ± 6 379 ± 8 385 ± 12 398 ± 11 

 

 

Figura 48: Microdurezas (Hv) para as várias regiões das juntas soldadas com energia de 

soldagem I e II. 



91 

 

As médias obtidas indicam que a ZF apresentou, para todos os conjuntos soldados com energias I 

e II, maior dureza que a região de ZTA e que o MB na condição de recebimento (0% redução de 

espessura por laminação a frio). A maior dureza da ZF se deve à maior quantidade de elementos 

de liga no metal, principalmente carbono, nitrogênio e cromo. 

 

Observa-se para todas as amostras laminadas e soldadas, com energias I e II, maior microdureza 

do MB em relação à ZTA e à ZF. A dureza do MB aumentou com o aumento de redução de 

espessura por laminação a frio.  A deformação plástica do material causada pelo trabalho a frio 

promove defeitos micorestruarais, como movimentação de discordâncias, maclas e formação de 

martensita induzida que promovem o encrumento ou endurecimento do material e quanto maior o 

grau de deformação aplicada maior será a dureza promovida (Dieter, 1981; Calister, 2012; Baldo 

et al., 2010; Bassani et al., 2013). 

 

Observa-se também para todas as amostras laminadas e soldadas, com energias I e II, a ocorrência 

da diminuição da dureza do metal base à medida que vai se aproximando da ZTA. Conforme 

discutido anteriormente esse fenômeno pode ser explicado pelo recozimento do material 

ocasionado pela repartição térmica gerada na soldadagem. Apezar da ocorrência da redução da 

dureza com a proximação da ZTA, observa-se para todas as amostras que a dureza permaneceu 

maior que a duzera do MB sem deformação (0% de redução de espessura) mesmo para o MB 1, 

ponto mais próximo da ZTA e submetido à maior temperatura, indicando que não houve 

recristalização completa do material. 

 

Comparando-se os resultados entre as duas condições de soldagem, observa-se uma diferença entre 

as microdurezas medidas na região MB1, com maiores valores para as amostras soldadas com 

energia II. Para as demais regiões do metal base (MB2 e MB3) foram encontratrados valores mais 

próximos de microdureza entre as amostras soldadas com energia I e II. Tais resultados indicam 

que a menor energia de soldagem II gerou maior velocidade de resfriamento e, consequentemente, 

menor recozimento do metal base próximo à ZTA. Tais resultados corroboram os resultados 

indicados pelos trabalhos de Neto (2016), Gonçalves (2015) e Gauss (2015) ao estudar o impacto 

de tratamentos térmicos de recozimento na microestrutura e propriedades de AID deformados por 

trabalho a frio, apresentados em maiores detalhes na revisão bibliográfica (item 3.2.8.6). 
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5.5 - Ensaios Eletroquímicos de Corrosão 

 

A seguir, no item 5.5.1 serão apresentados os resultados dos ensaios eletroquímicos de corrosão; 

Medida de Potencial de Circuito Aberto (OCP), Espectroscopia de Impedância Eletroquímica 

(EIE) e Polarização Potenciodinâmica Cíclica (PPC). No item 5.5.2 será apresentada a 

caracterização microestrutural das amostras após os ensaios de PPC. Por fim, no item 5.5.3 será 

feita a comparação dos resultados de corrosão e a discussão e justificativa dos mesmos, baseadas 

em toda caracterização microestrutural realizada, resultados de microdureza e dados da literatura. 

 

5.5.1 – Apresentação dos resultados dos ensaios eletroquímicos de corrosão 

 

5.5.1.1 - Medida de Potencial de Circuito Aberto (OCP) 

 

Na Figura 49 são apresentados os gráficos de OCP gerados para as amostras apenas laminadas, 

com redução de espessuras de 0%, 10%, 30% e 50%. Nas Figuras 50 e 51 são apresentados os 

gráficos OCP gerados para as amostras laminadas e soldadas com as energias I e II 

respectivamente. 

 

 

Figura 49: Curvas de OCP das amostras apenas laminadas a frio com 0%, 10%, 30% e 50% de 

redução de espessura. 
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Figura 50: Curvas de OCP das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura por 

laminação a frio e soldadas com a energia I. 

 

 

Figura 51: Curvas de OCP das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura por 

laminação a frio e soldadas com a energia II. 

 

A maioria das curvas de OCP, para todas as condições avaliadas, mostraram uma queda inicial do 

potencial de corrosão com posterior estabilização, situação típica de metais que apresentam 

camada passiva, com os AID. A queda do potencial é atribuída à dissolução da película de óxido 

no meio corrosivo (Wolynec 2003).  
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Para as amostras apenas laminadas foi observado, em relação à amostra não laminada (0%), 

aumento do potencial de corrosão para a amostra com 30% de redução de espessura e redução para 

a amostra com 50% de redução de espessura. Não houve variação significativa para a amostra com 

10% de redução de espessura apresentou quando comparada à amostra não laminada (0%). 

 

Para as amostras soldadas com energias I e II foi observado, em relação à amostra não laminada 

(0%), aumento do potencial de corrosão para as amostras com 10% e 30% de redução de espessura 

e redução para a amostra com 50% de redução de espessura. Não houve variação significativa 

entre as energias de soldagem. 

 

5.5.1.2 - Espectroscopia de Impedância Eletroquímica (EIE) 

 

A partir dos dados obtidos nos ensaios de impedância foram gerados os diagramas de Nyquist e 

de Bode para avaliação do comportamento eletroqúimico do sistema metal-solução para todas as 

condições avaliadas. 

 

Na Figura 52 são apresentados os diagramas de Nyquist gerados para as amostras apenas 

laminadas com redução de espessuras de 0%, 10%, 30% e 50%. Nas Figuras 53 e 54 são 

apresentados os diagramas de Nyquist gerados para as amostras laminadas e soldadas com as 

energias de soldagem I e II respectivamente. 
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Figura 52: Diagrama de Nyquist das amostras apenas laminadas com 0%, 10%, 30% e 50% de 

redução de espessura. 

 

 

Figura 53: Diagrama de Nyquist das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura por laminação a frio soldadas com a energia de soldagem I. 
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Figura 54: Diagrama de Nyquist das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura por laminação a frio soldadas com a energia de soldagem II. 

 

No diagrama de Nyquist é apresentada a variação da impedância em função da frequência, que é 

obtida traçando-se um plano complexo em termos de sua parte real (Z’) e imaginária (Z’’). Para 

todas as amostras/condições avaliadas foi observada a formação de um único arco capacitivo 

(semicírculo). Tal comportamento é característico do processo de transferência de carga (elétron) 

na interface metal/solução eletrolítica que acontece pela corrosão do metal (Me(s)  Men+
(aq) + ne-). 

 

O diâmetro do arco capacitivo gerado no diagrama de Nyquist é associado à resistência da camada 

passiva ao processo de polarização, sendo que quanto maior o diâmetro do arco, maior será a 

resistência à corrosão do material no meio testado. Comparando-se os diâmetros dos arcos das 

amostras apenas laminadas, foi observado um aumento da resististência à corrosão para as 

amostras com 10% e 30% de redução de espessura, em relação à amostra não laminada (0%) e a 

redução da resistência à corrosão para a amostra com 50% de redução de espessura. 

 

As amostras laminadas e soldadas com a energia I apresentaram aumento similar da resistência à 

corrosão para as amostras com 10% e 50% de redução de espessura, em relação à mostra não 

laminada (0%), e um aumento mais significativo para a amostra com 30% de redução de espessura. 
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Para as amostras laminadas e soldadas com a energia II foi observado comportamento similar para 

as amostras com 0% e 10% de redução de espessura, aumento da resistência à corrosão para 30% 

de redução de espessura e redução da resistência à corrosão para 50% de redução de espessura. 

 

Na Figura 55 são apresentados os diagramas de Bode gerados para as amostras apenas laminadas 

com redução de espessuras de 0%, 10%, 30% e 50%. Nas Figuras 56 e 57 são apresentados os 

diagramas de Bode gerados para as amostras laminadas e soldadas com as energias de soldagem I 

e II respectivamente. Os diagramas de Bode apresentam a variação do módulo de impedância com 

a frequência e a variação do ângulo de fase com a frequência. 

  

  

(a)                                                                                        (b) 

Figura 55: Diagramas de Bode para as amostras apenas laminadas com 0%, 10%, 30% e 50% de 

redução de espessura: (a) de módulo de impedância e (b) ângulo de fase. 
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(a)                                                                                          (b) 

Figura 56: Diagrama de Bode para as amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura por laminação a frio soldadas com a energia de soldagem I: (a) de módulo de 

impedância e (b) ângulo de fase. 

 

 

(a)                                                                                      (b) 

Figura 57: Diagrama de Bode para as amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura por laminação a frio soldadas com a energia de soldagem II: (a) de módulo de 

impedância e (b) ângulo de fase. 

 

Para todas as amostras/condições testadas foi observada apenas uma inflexão na inclinação das 

curvas de módulo de impedância versus frequências e apenas único máximo nas curvas de ângulo de 

fase versus frequência.  

 



99 

 

Não foi observada variação significativa para os valores de módulo de impedância à baixa frequências 

e de ângulo de fase das amostras/condições testadas, com excessão da amostra com 50% de redução 

de espessura por laminação à frio soldada com energia I que apresentou menor ângulo de fase e máximo 

em frequência mais baixa. Tal resultado indica um comportamento mais resistivo, que promoveu um 

processo de corrosão mais interno na dupla camada (mais próximo do substrato) e mais intenso. 

 

Os dados obtidos no ensaio de impedância eletroquímica foram interpretados com base em 

circuitos elétricos equivalentes, utilizando o programa Zview versão 3.3d para ajuste dos dados 

experimentais. Foram testados vários circuitos elétricos e o que apresentou melhor correlação com 

as curvas obtidas foi o circuito com apenas uma constante de fase, constituído pelo arranjo de ([R1 

(CPE1 | | R2)]), representado na Figura 58. Nesse circuito R1 representa a resistencia da solução, 

CPE1 a capacitância da dupla camada, e R2 representa a resistência de polarização na interface. 

  

Figura 58: Circuito elétrico equivalente com uma constante de fase. 

 

Este mesmo circuito foi também aplicado em outros trabalhos que estudaram a impedância 

eletroquímica dos AIDs (Silveira 2013; Sicupira et al., 2016; Jinlong et al., 2016). 

 

Na Tabela 13, são apresentados os parâmetros médios da simulação dos dados de impedância 

obtidos para as amostras apenas laminadas, com redução de espessuras de 0%, 10%, 30% e 50%, 

e para as amostras laminadas e soldadas com as energias de soldagem I e II. Os baixos valores do 

qui-quadrado (X2) indicam equivalência satisfatória do circuito elétrico adotado nas simulações. 
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Tabela 13: Parâmetros médios da simulação dos dados de impedância obtidos para as amostras 

apenas laminadas, com redução de espessuras de 0%, 10%, 30% e 50%, e amostras laminadas e 

soldadas com as energias de soldagem I e II. 

Amostras 

Redução 

Espessura 

(%) 

Re 

(Ω.cm2) 

CPE1 

(F.sn-1) 

n1 

(F.sn-1) 

Rp  

(Ω.cm2) 

X2 

Apenas 

Laminadas 

0% 13,957 3,255E-05 0,898 277610,0 0,00100 

10% 11,444 4,637E-05 0,905 298966,7 0,00079 

30% 10,435 4,249E-05 0,916 348416,7 0,00144 

50% 78,145 4,102E-05 0,902 235540,0 0,00123 

Laminadas 

e Soldadas 

Energia I 

0% 6,400 1,183E-04 0,903 245305,1 0,00062 

10% 11,493 9,215E-05 0,893 273617,9 0,00081 

30% 25,310 1,228E-04 0,902 308727,2 0,00235 

50% 434,754 8,047E-05 0,906 267584,9 0,00307 

Laminadas 

e Soldadas 

Energia II 

0% 8,997 1,629E-04 0,897 250380,8 0,00273 

10% 31,450 4,869E-05 0,895 302475,0 0,00054 

30% 15,497 1,962E-04 0,895 346260,8 0,00070 

50% 6,811 9,740E-05 0,911 239413,3 0,00071 

 

Na Figura 59 são apresentados os valores medios das Resistencias de Polarização (Rp) para as 

amostras apenas laminadas, com redução de espessuras de 0%, 10%, 30% e 50%, e para as 

amostras laminadas e soldadas com as energias de soldagem I e II. 
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Figura 59: Resistência de Polarização (Rp) das amostras apenas laminadas com 0%, 10%, 30% e 

50% de redução de espessura e laminadas e soldadas com energias de soldagem I e II. 

 

A Resistência de Polarização (Rp) é uma medida da resistência do filme passivo ao fenômeno de 

transferência de carga e, consequentemente, da resistência à corrosão do material à corrosão no 

meio estudado. 

 

Comparando-se as médias obtidas para os valores de Rp das amostras apenas laminadas, verifica-

se aumento da resistência à corrosão para as com 10% e 30% de redução de espessura por 

laminação à frio, em relação à amostra não laminada (0%), e redução da resistência à corrosão 

para a amostra com 50% de redução de espessura. 

 

Para as amostras laminadas e soldadas com energia I foi observado, em relação à amostra não 

laminada (0%), ligeiro aumento de Rp paras as amostras com 10% e 50% de redução de espessura 

e aumento mais significativo para a amostra com 30% de redução de espessura. 

 

As amostras laminadas e soldadas com energia II apresentaram, em relação à amostra não laminada 

(0%), aumento da resistência à corrosão para as com 10% e 30% de redução de espessura por 

laminação a frio. Para a amostra com 50% de redução de espessura naõ foi verificada variação 

significativa em relação à amostra não laminada (0%). 
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5.5.1.3 - Polarização Potenciodinâmica Cíclica (PPC) 

 

A partir dos dados gerados nos ensaios de polarização potenciodinâmica cíclica e da área obtida 

para as amostras, foram gerados gráficos do potencial aplicado versus o log I / Acm-2 (densidade 

de corrente).  

 

Na Figura 60 são apresentadas as curvas de polarização cíclica geradas para as amostras apenas 

laminadas com redução de espessuras de 0%, 10%, 30% e 50%. Nas Figuras 61 e 62 são 

apresentadas as curvas de polarização cíclica geradas para as amostras laminadas e soldadas com 

as energias de soldagem I e II respectivamente. 

 

Figura 60: Curvas de polarização cíclica das amostras apenas laminadas com 0%, 10%, 30% e 

50% de redução de espessura. 



103 

 

 

Figura 61: Curvas de polarização cíclica das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura por laminação a frio soldadas com energia de soldagem I. 

 

 

Figura 62: Curvas de polarização cíclica das amostras com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de 

espessura por laminação a frio soldadas com energia de soldagem II. 

 



104 

 

As curvas de todas as amostras, apenas laminadas e laminadas e soldadas com energia I e II, 

apresentaram formato característico das curvas de polarização potenciodinâmica cíclica de aços 

inoxidáveis. As curvas se iniciaram a partir do potencial de corrosão, que variou entre -150 e -

255mV. Com o aumento progressivo do potencial passaram por uma pequena região anódica ativa 

onde a densidade de corrente cresceu rapidamente, em função da dissolução anódica (corrosão) da 

película de passivação e/ou do metal. Em seguida atingiram a chamada região anódica passiva, 

entre 10-4 e 10-6 A/m2, onde sofreram redução da densidade de corrente em função da formação de 

película passiva protetora superficial. Com o contínuo aumento do potencial foi atingida a região 

anódica transpassiva, em potenciais entre 425 e 640mV, onde ocorreu a desestabilização e quebra 

da película passiva levando à formação do pite, o que gerou um aumento brusco na densidade de 

corrente. Quando foi atingida a corrente de 10-3 A/cm2, a varredura de potencial foi revertida 

caminhando para potenciais catódicos, até ser atingido um potencial 200 mV abaixo do potencial 

de início do teste. 

 

Das curvas de polarização foram extraídos os seguintes parâmetros de corrosão das amostras: 

potencial de corrosão (Ecorr), potencial de pite (Ep), corrente de passivação (ip) e potencial de 

proteção (Eprot). O Ecorr é o potencial onde há reversão de corrente catódica para anódica e 

representa a resistência à corrosão do metal no meio de estudo. O parâmetro ip é a corrente na 

região de passivação e o Ep é o potencial onde ocorre quebra da camada passiva e a formação dos 

pites. O potencial de proteção Eprot representa o potencial abaixo do qual o material está imune a 

ocorrência de pites, sendo o potencial no qual a curva descendente cruza a curva original. Os 

parâmetros obtidos estão apresentados na Tabela 14. 
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Tabela 14: Parâmetros de corrosão obtidos a partir das curvas de polarização cíclica das amostras 

apenas laminadas com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura e das amostras laminadas e 

soldadas com as energias I e II. 

Amostras 
Redução 

Espessura (%) 

Ecorr  

E(V) Ag/AgCl 

Ep  

E(V) Ag/AgCl 

ip 

Log I/A/cm2 

Eprot  

E(V) Ag/AgCl 

Apenas 

Laminadas 

0 -0,1736 0,6025 -5,3530 -0,0729 

10 -0,1679 0,6326 -5,4496 - 

30 -0,1506 0,6399 -5,4234 0,3227 

50 -0,2554 0,5704 -4,2216 -0,0895 

Laminadas 

e Soldadas 

Energia I 

0 -0,1876 0,5901 -5,2322 -0,0064 

10 -0,1864 0,5789 -5,4739 -0,1132 

30 -0,1592 0,5809 -5,4446 -0,0943 

50 -0,1881 0,4256 -5,6849 -0,027 

Laminadas 

e Soldadas 

Energia II 

0 
-0,1857 0,5234 -5,6733 0,0099 

10 
-0,1884 0,5150 -5,5743 -0,0222 

30 
-0,1653 0,5077 -5,4440 -0,1379 

50 
-0,1920 0,3891 -5,4309 -0,0615 

 

Na Figura 63 são apresentados os valores de potencial de corrosão (Ecorr) das amostras apenas 

laminadas com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura e das amostras laminadas e soldadas 

com energias de soldagem I e II. 
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Figura 63: Potencial de Corrosão (Ecorr) das amostras apenas laminadas com 0%, 10%, 30% e 

50% de redução de espessura e laminadas e soldadas com energias de soldagem I e II. 

 

Entre as amostras apenas laminadas, não ocorreu variação significativa no Ecorr da amostra com 

10% de redução de espessura em relação à amostra não laminada (0%). A amostra com 30% de 

redução de espessura apresentou um aumento de Ecorr em relação à não laminada e a com 50% 

de redução de espessura apresentou uma redução significativa no valor de Ecorr. 

 

Para as amostras laminadas e soldadas com Energia I, foi observada uma variação significativa 

apenas para a amostra com 30% de redução de espessura, que apresentou maior Ecorr em relação 

à amostra não laminada (0%). Para as amostras laminadas e soldadas com Energia II, foi observado 

aumento de Ecorr para a amostra com 30% de redução de espessura, em relação à amostra não 

laminada (0%), enquanto que para as amostras com 10% e 50% redução de espessura não não foi 

observada variação significativa.  

 

Comparando as amostras de mesmo grau de redução de espessura por laminação à frio, observou-

se que a soldagem causou a redução de Ecorr para os graus de 0%, 10% e 30% de redução de 

espessura. Já para o grau 50% de redução de espessura a soldagem promoveu o aumento de Ecorr. 
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Na Figura 64 são apresentados os valores de potencial de pite (Ep) das amostras apenas laminadas, 

com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura, e das amostras laminadas e soldadas com 

energias de soldagem I e II. 

 

 

Figura 64: Potencial de Pite (Ep) das amostras apenas laminadas, com 0%, 10%, 30% e 50% de 

redução de espessura, e laminadas e soldadas com energias de soldagem I e II. 

 

Para as amostras apenas laminadas observou-se ligeiro aumento de Ep para 10% e 30% de redução 

de espessura, em relação à amostra não laminada (0%), e redução de Ep para 50% de redução de 

espessura. 

 

As amostras laminadas e soldadas com as energias I e II apresentaram tendência similar, sem 

variação significativa de Ep entre as amostras com 0%, 10% e 30% de redução de espessura e com 

redução de Ep para as amostras com 50% de redução de espessura.  

 

Comparando as amostras de mesmo grau de redução de espessura por laminação à frio, foi 

observado que a soldagem causou redução de Ep para todos os graus de redução de espessura, 

sendo mais significativa para as amostras com 50% de redução de espessura. Também foi 

observado, para todos os graus de redução de espessura, que a redução de Ep foi maior para as 

amostras soldadas com a energia II. 
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Na Figura 65 são apresentados os valores de corrente de passivação (ip) das amostras apenas 

laminadas, com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura e laminadas e soldadas com 

energias de soldagem I e II. 

 

 

Figura 65: Corrente de passivação (ip) das amostras apenas laminadas com 0%, 10%, 30% e 

50% de redução de espessura e laminadas e soldadas com energias de soldagem I e II. 

 

As amostras apresentaram valores de corrente de passivação típicos de aços inoxidáveis, entre 10-

5 e 10-6 A/cm2. Somente a amostra apenas laminada com 50% de redução de espessura apresentou 

ip na ordem de 10-4. 

 

A corrente de passivação (ip) nos dá uma noção da eficiência protetiva da camada passiva formada, 

sendo que quanto menor o valor de ip mais eficiente e protetora será essa camada. 

 

Os valores de ip não apresentram variação significativa entre as amostras com 0%, 10% e 30% de 

redução de espessura (apenas laminadas e laminadas e soldadas com as energias I e II). Para as 

amostras com 50% de redução de espessura foi observado aumento significativo de ip para a 

amostra apenas laminada e ligera redução de ip para as amostras soldadas com energia I e II. Para 

nenhuma condição avaliada houve variação significativa entre as amostras soldadas com energias 

I e II. 
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Na Figura 66 são apresentados os valores de potencial de proteção (Eprot) das amostras apenas 

laminadas, com 0%, 10%, 30% e 50% de redução de espessura, e laminadas e soldadas com 

energias de soldagem I e II. 

 

 

Figura 66: Potencial de proteção (Eprot) das amostras apenas laminadas, com 0%, 10%, 30% e 

50% de redução de espessura, e laminadas e soldadas com energias de soldagem I e II. 

 

Conforme já mencionado o Eprot é o potencial no ponto onde a curva descendente de reversão 

cruza a curva original e representa o potencial abaixo do qual o material está imune a ocorrência 

de pites. 

 

Todas as amostras submetidas ao teste de polarização cíclica apresentaram curvas com um grande 

loop de histerese positiva. Aproximadamente metade das replicatas avaliadas apresentou ciclo de 

histerese aberto, sem um Eprot definido. As amostras que apresentaram ciclo de histerese fechado 

mostraram baixos valores de Eprot, ligeiramente superiores aos potenciais de corrosão, sem uma 

tendência clara de variação. 

 

Estes resultados indicam que os pites gerados no aço UNS S32304 em solução salina, para todas 

as condições testadas (tal qual recebido, apenas laminado e laminado e soldado), têm baixa ou 

nenhuma capacidade de repassivação e uma vez iniciados eles tendem a se propagar e crescer. 
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5.5.2 - Caracterização microestrutural das amostras após ensaios de corrosão 

 

Após realização dos ensaios eletroquímicos as amostras foram analizadas por microscopia óptica 

para visualização dos pites gerados. 

 

Na Figura 67 são apresentados os pites gerados no teste polarização do aço UNS S32304 tal qual 

recebido (0% de redução de espessura por laminação) e das amostras trabalhadas a frio, com 10%, 

30% e 50% de redução de espessura por laminação. 

 

 

Figura 67: Pites observados nas amostras apenas laminadas com: (a) 0% de redução de 

espessura, (b) 10% de redução de espessura, (c) 30% de redução de espessura e (d) 50% de 

redução de espessura. 

 

Para o aço tal qual recebido (Fig. 67a) e para amostras com 10% e 30% de redução de espessura 

(Fig. 67 (b-c)) os pites ocorreram principalmente na ferrita. Os pites observados nas amostras com 
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10% e 30% de redução de espessura foram menores que os do aço tal qual recebido. Para a amostra 

com 50% de redução de espessura foram observados pites maiores que os observados no aço tal 

qual recebido (Fig. 67 d), e devido ao elevado tamanho dos pites, não foi possível observar a fase 

de origem para este nível de deformação. 

 

Nas Figuras 68 e 69 são mostrados os pites observados nas amostras soldadas, sem trabalho a frio 

prévio (0% de redução de espessura), com energias I e II respectivamente.  

  

 

Figura 68: Pites observados na amostra com 0% de redução de espessura soldada com a energia 

de soldagem I: (a) mostrando os pites ao longo da ZTA e (b) detalhando um pite na ZTA. 

 

 

Figura 69: Pites observados na amostra com 0% de redução de espessura soldada com a energia 

de soldagem II: (a) mostrando os pites ao longo da ZTA e (b) detalhando pites na ZTA. 
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Foram observados pites apenas na ZTA das amostras sem deformação (0% de redução de 

espessura) soldadas com energia I e II. Observou-se que o ataque ocorreu preferencialmente na 

ferrita e que os pites se iniciaram no centro do grão ferrítico, provavelmente nas regiões em torno 

dos nitretos de cromo precipitados, que apresentam baixa PREN, e cresceram durante o teste.  

 

Para as amostras com 10 e 30% de redução de espessura por laminação e soldadas com energias I 

e II, foi observada ocorrência de pites tanto na ZTA quanto no MB. Nas Figuras de 70 a 72 são 

ilustradas a localização e morfologia dos pites observados para essas condições. Os pites ocorridos 

na ZTA apresentaram características similares àquelas observadas para a amostra não laminada 

(0% de espessura redução). Não foi possível identificar a fase de origem dos pites observados no 

MB, devido a seus elevados tamanhos. 

   

 

 Figura 70: Pites observados na amostra com 10% de redução de espessura soldada com energia 

I: (a) e (b) mostrando pites na ZTA e no MB respectivamente, (c) detalhando um pite na ZTA e 

(d) detalhando pites no MB. 
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Figura 71: Pites observados na amostra com 30% de redução de espessura soldada com energia I: 

(a) e (b) mostrando pites na ZTA e no MB respectivamente, (c) detalhando um pite na ZTA e (d) 

detalhando pites no MB. 

 

   

Figura 72: Pites observados na amostra com 30% de redução de espessura soldada com energia 

II: (a) mostrando ocorrência de pites na ZTA e no MB e (b) detalhando um pite no MB. 
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As amostras com 50% de redução de espessura soldadas com energias I e II apresentaram pites 

apenas no MB. Na Figura 73 são ilustradas a localização e morfologia dos pites observados para 

essas condições. Também para estas amostras o tamanho dos pites impediu a identificação da fase 

de origem dos mesmos. 

  

 

Figura 73: Pites observados na amostra com 50% de redução de espessura soldada com energia 

II: (a) mostrando ocorrência de pites apenas no MB e (b) detalhando pites no MB. 

 

Observou-se para todas as amostras laminadas (com 10%, 30% e 50% de redução de espessura) e 

soldadas com as energias I e II a ocorrência de uma região no MB, em torno da ZTA, que não 

apresentou pites, provavelmente a região que sofreu recozimento pelo calor da soldagem. A 

literatura indica que o recozimento do AID trabalhado a frio consome algumas de suas 

deformações plásticas e promove a reversão da martensita induzida, o que provavelmente 

aumentou a resistência à corrosão dessa região (Zhang et al, 2013; Aguiar, 2012; Gonçalves, 2015; 

Neto, 2016; Gauss, 2015). 
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5.5.3 – Comparação e Discussão dos Resultados dos Ensaios de Corrosão 

 

5.5.3.1 - Comparando as amostras apenas laminadas (0, 10, 30 e 50% de redução de 

espessura) 

 

Observou-se um aumento dos valores médios de Ecorr e Rp para as amostras com 10% e 30% de 

redução de espessura por trabalho a frio, em relação à amostra não laminada (0%). Já a amostra 

com 50% de redução de espessura apresentou redução de Ecorr e de Rp, em relação à amostra não 

laminada (0%). A corrente de passivação não sofreu variação significativa entre as amostras com 

0%, 10% e 30% de redução de espessura, mas aumentou para a amostra com 50% de redução de 

espessura. Os potenciais de pite obtidos para as amostras apenas laminadas acompanharam a 

mesma tendência observada para Ecorr e Rp, com ligeiro aumento de Ep para as amostras com 

10% e 30% de redução de espessura e redução para a amostra com 50% de redução de espessura. 

 

Os resultados de caracterização microestrutural e de microdureza obtidos corroboraram a literatura 

indicando que o trabalho a frio até 30% de redução de espessura, promove a movimentação de 

discordâncias, maclas de deformação e bandas de cisalhamento na microestrutura dos AID. Para 

graus de deformação superiores a 30% de redução de espessura, a formação de martensita induzida 

por deformação (SIM) é o principal mecanismo de deformação (Baldo et al., 2010; Bassani et al., 

2013; Rand et al., 2016; Choi et al., 2011).  

 

Os resultados de corrosão obtidos para as amostras com 10% e 30% de redução de espessura 

indicam que as mudanças microestruturais promovidas por estes graus de deformação promoveram 

uma estabilização da camada passiva do aço UNS S32304, tornando-o menos suscetível à 

corrosão, generalizada e localizada, em solução salina neutra à temperatura ambiente.  

 

Elhoud et al. (2011) observaram uma tendência semelhante de aumento da resistência à corrosão 

com o aumento do trabalho a frio (4, 8 e 16% de deformação plástica) para a seção transversal 

polida do aço supercruplex 25Cr em solução salina a 90°C. No entanto, para amostras superficiais 

não polidas, um resultado não linear foi encontrado, o trabalho a frio foi benéfico para alguns casos 

e prejudicial para outros. Outros trabalhos, estudando diferentes aços inoxidáveis duplex 
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submetidos a diferentes graus de deformação (até 30%), encontraram uma diminuição da 

resistência à corrosão com o aumento do trabalho a frio (Ran et al., 2016; Jinlong et al., 2016; 

Elhoud et al., 2010). 

 

Para amostras com 50% de redução de espessura, foi observado um decréscimo na resistência à 

corrosão, indicando que este nível de deformação desestabiliza a camada passiva do aço UNS 

S32304. Resultados semelhantes foram encontrados por Ornek et al. (2015) que empregou a 

técnica SKPFM para avaliar o aço UNS S32205 e verificou que o aço deformado por trabalho a 

frio, com 40% de redução de espessura, apresentou maiores potenciais que a amostra solubilizada, 

tornando-se menos nobre e mais susceptível à corrosão. O Trabalho de Breda et al. (2014) 

encontrou reduções acentuadas na resistência à corrosão dos aços inoxidáveis lean duplex UNS 

S32304 e UNS S32101 submetidos a altas reduções de espessura por trabalho a frio (acima de 

50%) e atribuiu esse comportamento à formação de martensita induzida por deformação (SIM) 

que aumentou os sítios anódicos ativos na superfície, causando desestabilização da camada passiva 

e deterioração da resistência à corrosão. 

 

Estudos realizados para aços inoxidáveis austeníticos com elevados graus de deformação por 

trabalhoa a frio indicaram que a formação de martensita induzida torna a austenita mais susceptível 

à corrosão localizada, criando regiões mais propensas à corrosão por pite no material (Alvarez et 

al., 2008; Chunchun et al., 2004; Fang et al., 1997; Manganon et al., 1970), corroborando os 

resultados observados. 

 

A localização e tamanho dos pites observados (Fig. 67) são consistentes com as justificativas 

apresentadas. Para o aço UNS S32304 como recebido (0% de redução de espessura) os pites 

ocorreram principalmente na fase de ferrita que, segundo apontado na literatura, apresenta um 

PREN menor que a austenita devido à composição química deste aço e a distribuição dos 

elementos químicos entre as fases (Siow et al., 2001; Tsai et. al., 2007). 

 

Para 10 e 30% de redução de espessura, a ferrita permanece mais suscetível à corrosão, pois nesses 

graus de deformação há uma baixa formação de martensita induzida. Os trabalhos de Elhoud et al. 
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(2010) e Renton et al. (2001) também evidenciaram a formação de pites na ferrita de AID 

submetidos a baixos graus de deformação por trabalho a frio. 

 

Não foi possível observar a fase original dos pites nas amostras com 50% de redução de espessura 

por trabalho a frio. Entretanto, o trabalho de Ornek et al. (2015) indicou que a formação de 

mertensita reduz a diferença de potencial entre ferrita e austenita e que nos aços submetidos a altos 

graus de deformação por trabalho a frio os pites se formaram principalmente na austenita. 

 

5.5.3.2 – Comparando as amostras apenas soldadas (0% de redução de espessura)   

 

Para as amostras sem deformações (0% de redução de espessura) observou-se que a soldagem 

promoveu a redução de Ecorr e Rp das amostras no meio estudado e que não houve variação 

significativa entre as energias de soldagem I e II empregadas. Não foi observada variação 

significativa de ip entre a amostras tal qual recebida e soldadas com energias I e II. A soldagem 

também causou a diminuição do Ep sendo que a diminuição de Ep foi mais pronunciada para a 

amostra soldada com a energia II. 

 

Na caracterização da microestrutura dos conjuntos soldados (0% de redução de espessura) foi 

observada a formação de uma zona termicamente afetada (ZTA) com alta ferritização e elevada 

precipitação de nitretos de cromo no centro do grão ferrítico.  

 

As figuras 68 e 69 mostram que para as amostras soldadas sem deformação (0% de redução de 

espessura) ocorreram pites apenas na ZTA. A morfologia dos pites indica que o ataque ocorreu 

preferencialmente na ferrita e que os pites se iniciaram no centro do grão ferrítico, e cresceram 

durante o teste. Vários trabalhos publicados também apontam a ZTA como a região de menor 

resistência à corrosão localizada dos AID soldados (Verma et al., 2017; Jebaraj et al., 2017; Guo 

et al., 2016; Zang et al., 2016; Zang et al., 2017; Hosseini et al., 2016; Maetz et al., 2016; Ma et 

al., 2017). A literatura relata também que a precipitação de nitretos de cromo causa depleção de 

cromo em seus contornos, o que diminui a PREN nessas regiões, tornando-as altamente suscetíveis 

à corrosão localizada (Londono, 1997; Giraldo et al., 2001; Guo et al., 2016; Sicupira et al., 2016; 

Tan et al., 2012; Chen et al., 2012). 
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O menor potencial de pite obtido para a amostra soldada com energia II está relaciona ao fato de 

que uma menor energia de soldagem promove maior velocidade de resfriamento da ZTA, o que 

gerou menor precipitação de austenita e, consequentemente, maior precipitação de nitretos de 

cromo (Faria et al., 2010; Ciofu et al., 2010; Menezes et al., 2005; Londono et al, 1997; Chen et 

al, 2012; Guo et al, 2016; Brytan et al, 2016; Jebaraj et al, 2017; Verma et al, 2017). 

 

5.5.3.3 – Comparando as amostras apenas laminadas e laminadas e soldadas   

 

Para as amostras com 10 e 30% de redução de espessura por trabalho a frio observou-se que a 

soldagem promoveu a redução dos valores de Ecorr, para ambas as energias empregadas e sem 

diferença significativa entre elas. Para os valores de Rp, observou-se que a soldagem promoveu 

redução apenas para as amostras soldadas com energia I. A corrente de passivação (ip) não sofreu 

variação significativa entre as amostras. Com relação ao potencial de pite, houve diminuição do 

Ep para amostras soldadas, sendo mais pronunciada para as amostras soldadas com a energia II. 

 

Um comportamento diferenciado foi observado para as amostras com 50% de redução de 

espessura, para as quais foi observado que a soldagem causou aumento de Ecorr e Rp e redução 

de ip e Ep em relação à amostra apenas laminada. 

 

Os resultados de caracterização microestrutural e de microdureza obtidos indicaram que a 

soldagem do aço deformado por trabalho a frio gerou quatro regiões no conjunto soldado: ZF, 

ZTA, MB deformado pelo trabalho a frio e uma região recozida entre a ZTA e o MB deformado 

(com grau de recozimento decrescendo conforme o distanciamento da ZTA). 

 

Diversos estudos têm demonstrado que as regiões formadas na junta soldada dos AID exibem uma 

resistência à corrosão diferenciada, e que a ZTA tende a ser a região de microestrutura mais afetada 

e, por isso, de menor resistência à corrosão (Elhoud et al., 2010; GUO et al., 2016; Tan et al., 2011; 

Zang et al., 2016; Sicupira et al., 2016). A literatura aponta também que a deformação por trabalho 

a frio pode reduzir significativamente a resistência à corrosão dos AID em função das mudanças 

microestruturais que provoca (Elhoud et al., 2011; Yang et al., 2013; Ran et al., 2016; Jinlong et al., 
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2016; Ornek et al., 2015). Os resultados obtidos neste trabalho corroboram a literatura e apontam a 

ZTA e o MB encruado como as regiões mais susceptíveis à corrosão. O grau de encruamento do 

material se mostrou preponderante para a região de início dos pites e para o potencial em que eles 

se iniciam. 

 

As Figuras 68 a 73 mostram que, para as amostras com 10 e 30% de redução de espessura por 

trabalho a frio e soldadas, com ambas energias, foram observados pites tanto na ZTA como no MB 

das juntas soldadas. Os pites formados na ZTA apresentaram as mesmas características daqueles 

observados para a amostra com 0% de redução de espessura. No MB, devido ao crescimento dos 

pites, não foi possível observar a fase de origem dos mesmos. Para as amostras com 50% de 

redução de espessura por trabalho a frio e soldadas, com ambas energias, os pites se localizaram 

apenas no MB encruado (Fig 78) e se apresentaram em maior quantidade e tamanho do que os 

observados nas outras condições de redução de espessura por trabalho a frio. 

 

Para todas as amostras laminadas e soldadas, observou-se a ocorrência de uma região no MB, em 

torno da ZTA, que não apresentou pites, provavelmente a região recozida pelo calor da solda. A 

literatura indica que o recozimento de AID deformados por trabalho a frio consome algumas de 

suas deformações plásticas e promove a reversão da martensita induzida (Aguiar, 2012; 

Gonçalves, 2015; Neto, 2016; Gauss, 2015), o que provavelmente aumentou a resistência à 

corrosão dessa região. 

 

Amostras soldadas com 0, 10 e 30% de redução de espessura apresentaram valores de Ep muito 

próximos, indicando que provavelmente formaram poços na mesma região da junta soldada. A 

amostra sem deformação (0% de redução de espessura) apresentou pites apenas na ZTA, o que 

sugere que para as amostras com 10 e 30% de redução de espessura os pites também se iniciaram 

na ZTA, sendo esta região mais suscetível à corrosão localizada do que o MB deformado.  

 

Os resultados obtidos para as amostras com 50% de redução de espessura indicam que a soldagem 

promoveu aumento da resistência à corrosão generalizada (aumento de Ecorr e Rp) dos conjuntos 

soldados e diminuição da resistência à corrosão localizada (redução de ip e Ep) em solução salina. 
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O recozimento de parte do metal base, ocasionado pela soldagem, parece ter sido determinante 

para aumento da resistência à corrosão generalizada do conjunto soldado. Supõe-se que o 

recozimento tenha promovido um nível de recuperação, recristalização e reversão da martensita 

que foi benéfico para a resistência à corrosão do conjunto soldado no meio salino, quando 

comparado ao aço apenas laminado com 50% de redução de espessura. 

 

Entretanto, para as amostras submetidas ao teste de polarização, a ocorrência de pites apenas no 

MB mais afastado da ZTA (região menos recozida) indica que a presença da martensita induzida 

por deformação a frio foi determinante para a resistência à corrosão localizada do conjunto 

soldado. A literatura indica que a presença da martensita torna a austenita mais susceptível à 

corrosão por pites (Alvarez et al., 2008; Chunchun et al., 2004; Fang et al., 1997; Manganon et 

al., 1970), o que corrobora os resultados observados. 

 

5.5.3.4 - Comparando as amostras soldadas com energia I e energia II  

 

Os resultados de Ecorr e ip não mostraram diferença significativa para as amostras soldadas com 

energias I e II. A resistência à polarização (Rp) foi ligeiramente menor para as amostras com 0%, 

10% e 30% de redução de espessura soldadas com energia I e não apresentou variação significativa 

para as amostras com 50% de redução de espessura. Com relação ao potencial de pite foi 

observado, para todos os graus de redução de espessura, menor Ep para as amostras soldadas com 

energia II.  

 

Como já relatado anteriormente a energia de soldagem II ocasionou maior velocidade de 

resfriamento da ZTA, causando maior ferritização e precipitação de nitretos. A energia de 

soldagem também causou impacto no recozimento o MB deformado nos arredores da ZTA. Uma 

menor energia de soldagem gera um menor alcance da distribuição térmica do calor da soldagem 

e menor tempo de aquecimento, reduzindo os efeitos do recozimento no material. 

 

Os menores valores de Ep observados para as amostras com 10 e 30% de redução de espessura 

soldadas com energia II estão relacionados à formação de ZTA mais desbalanceda (maior 

ferritização e precipitação de nitretos de cromo) em função de maior velocidade de resfriamento. 
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Para as amostras com 50% de redução de espessura o menor Ep obtido para a energia II está 

relacionado ao menor recozimento gerado no MB, o que acarretou em maior quantidade de 

martensita induzida no material. 

 

Já com relação à resistência à polarização, os menores valores de Rp observados paras as amostras 

com 10 e 30% de redução de espessura soldadas com energia I indicam que o maior recozimento 

alcançado por essa energia de soldagem causou a redução da resistência à corrosão generalizada 

do conjunto soldado, o que confirma que para esses graus de deformação por trabalho a frio, a 

microestrutura deformada é benéfica para a camada passiva e para a resistência à corrosão do 

material. Para as amostras com 50% de redução de espessura a diferença de recozimento 

promovido pelas energias I e II não foi significativa para a resistência à corrosão dos conjuntos 

soldados. 
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6.  CONCLUSÕES 

 

A deformação do aço UNS S32304 gerada pelo trabalho a frio aplicado (10, 30 e 50% de redução 

de espessura por laminação), ocasionou alterações na sua microestrutura, com achatamento das 

bandas de ferrita e austenita e geração de regiões deformadas na austenita, com aspecto escuro e 

com alta densidade de linhas. Ocasionou também o aumento da dureza do material. Tais mudanças 

se intensificaram com o aumento do grau de deformação por trabalho a frio aplicado (redução da 

espessura por laminação). 

 

A soldagem do aço deformado por trabalho a frio gerou, para todos os graus de deformação e 

energias de soldagem empregadas, as seguintes regiões com diferenciadas microestruturas no 

conjunto soldado: a Zona Fundida (ZF), a Zona Termicamente Afetada (ZTA), uma região 

recozida ao redor da ZTA e o metal base (MB) deformado pelo trabalho a frio. 

 

Tanto a ZF quanto a ZTA de todos os conjuntos soldados apresentaram excessiva ferritização. A 

ZTA de todas as amostras apresentou ainda elevada precipitação de nitretos de cromo, que foi mais 

pronunciada para o conjunto soldado com menor energia de soldagem (Energia II). 

 

Para todos os conjuntos soldados a ZF foi a região que apresentou maior dureza e a ZTA a menor. 

Para o MB foi observado aumento da dureza com o aumento do grau de deformação (redução de 

espessura), entretanto, foi observada diminuição da dureza do MB com a proximidade da ZTA. As 

amostras soldadas com a menor energia apresentram para o MB1 maiores valores de dureza que 

as amostras soldadas com a maior energia. 

 

A deformação por trabalho a frio resultante das reduções de espessura por laminação de 10% e 

30% promoveu melhoria na resistência à corrosão, generalizada e localizada, em relação à amostra 

não laminada (0% de redução de espessura). Já o nível de deformação resultante na amostra com 

50% de redução de espessura causou a diminuição de sua resistência à corrosão. 

 

As amostras soldadas sem deformação prévia (0% de redução de espessura) apresentaram 

diminuição da resistência à corrosão, generalizada e localizada, em relação ao aço UNS S32304 



123 

 

tal qual recebido. A resistência à corrosão por pite foi menor para a o conjunto soldado com menor 

energia e para todas as amostras soldadas os pites se localizaram na ZTA. 

 

A soldagem das amostras deformadas por trabalho a frio, com 10% e 30% de redução de espessura, 

promoveu piora na resistência à corrosão generalizada e localizada das mesmas. Para essas 

amostras foram observados pites tanto na ZTA quando no MB encruado. A soldagem da amostra 

com 50% de redução de espessura promoveu melhora na sua resistência à corrosão generalizada, 

entretanto, aumentou sua suscetibilidade à corrosão por pites, que se formaram apenas no MB 

encruado. 

 

A maior energia de soldagem (Energia I) promoveu uma piora na resistência à corrosão 

generalizada dos conjuntos soldados. Já a resistência à corrosão por pite foi piorada quando 

empregada a menor energia de soldagem (Energia II). 
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7. SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

Empregar a técnica de difração de elétrons retroespalhados (MEV-EBSD) para melhor 

caracterização dos modos de deformação resultantes nas amostras submetidas aos diferentes graus 

de trabalho a frio (redução de espessura por laminação). 

 

Realizar ensaios de polarização magnética e difração de raios X para quantificar o teor de 

martensita induzida por deformação nas amostras submetidas aos diferentes graus de trabalho a 

frio (redução de espessura por laminação). 

 

Determinar a composição química de cada região/fase dos conjuntos soldados via MEV-EDX para 

entendimento da repartição dos elementos químicos e determinação do PREN de cada região/fase. 

 

Avaliar o efeito do trabalho a frio prévio na soldagem GMAW de outros açõs inoxidáveis duplex. 

 

Estudar o impacto de outros processos de soldagem na microestrutura e resistência à corrosão do 

aço UNS S32304 previamente deformado por trabalho a frio. 

 

Empregar a técnica de microcélula eletroquímica para avaliação do comportamento eletroquímico 

das diferentes regiões da junta soldada: Zona Fundida (ZF), Zona Termicamente Afetada (ZTA), 

região recozida ao redor da ZTA e metal base (MB) deformado pelo trabalho a frio. 

 

Estudar a resistência à corrosão do aço UNS S32304 apenas deformado por trabalho a frio e 

deformado e soldado em outros meios de interesse industrial, como por exemplo o como o licor 

preto empregado na indústria de papel e celulose. 
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