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RESUMO
O processo MIG/MAG com configuracdo duplo arame ¢ destacado pela literatura pela sua alta
produtividade que ¢ atribuida as suas elevadas taxas de deposicdo em altas velocidades de
soldagem. A utilizacdo da configuragdo de potenciais isolados nesse processo expande o
horizonte de aplicagdo do MIG/MAG-DA, em virtude de permitir a regulagem de pardmetros
especificos em cada um dos eletrodos, tornando possivel a produ¢ao de metais de solda com
composigdes quimicas especificas a partir da deposi¢ao de materiais distintos ¢ em diferentes
proporg¢des. Desse modo, o processo MIG/MAG-DA foi utilizado para a producao de ligas in-
situ com 03 composigdes quimicas distintas por meio da deposi¢do simultanea das superligas
de niquel Inconel 625 (AWS ERNiCrMo-3) e Hastelloy C-276 (AWS ERNiCrMo-4), com as
respectivas proporcoes: 50% Inconel 625 + 50% Hastelloy C-276 (liga in-situ A), 35% Inconel
625 + 65% Hastelloy C-276 (liga in-situ B) e 65% Inconel 625 + 35% Hastelloy C-276 (liga
in-situ C), com o objetivo de investigar a influéncia das respectivas composi¢des quimicas nas
propriedades mecanicas ¢ de resisténcia a corrosdo de cada uma das respectivas ligas. As
soldagens dos revestimentos foram realizadas com a fonte operando no modo corrente constante
pulsada e com defasagem entre os pulsos de corrente, os eletrodos posicionados um atras do
outro, onde o arame de maior velocidade de alimentagdo vinha a frente. Apos a soldagem essas
ligas in-situ foram envelhecidos em duas condi¢des de temperaturas: 650°C e 950°C durante
10h, 50h, 100h e 200h. A caracterizacao microestrutural foi realizada por meio de microscopia
otica (MO), microscopia eletronica de varredura (MEV), e dispersdo de energia de raios-X
(EDS). A avaliagdo das propriedades mecanicas foi realizada quanto a tenacidade e a dureza
das misturas deu-se, respectivamente, de acordo com as normas ASTM E23 (ensaios de impacto
Charpy com entalhe em V) e ASTM E384 (microdureza Vickers) e a resisténcia a corrosao
avaliada pelo ensaio por imersdo seguindo a norma ASTM G48. A microestrutura dessas ligas
in-situ foi constituida por uma matriz y com fases secundarias ricas em Mo, W e Nb e estruturas
complexas constituidas por ntcleos de (TiNb)N envolvidos por NbC. Apds o envelhecimento a
650°C identificou-se a precipitacao da fase y” em diferentes intensidades nas respectivas ligas
in-situ, além da precipitagdo ao longo dos contornos de graos. Pelos resultados de MET foi
possivel identificar a precipitacdo de uma fase do tipo M23Cs rica em Mo nos contornos de
graos da liga in-situ A. Com relagdo envelhecimento a 950°C, a liga in-situ B destacou-se pela
alta intensidade de precipitacao de fases secundarias de maiores dimensdes nos contornos de
graos, diferente da liga in-situ C que apresentou uma precipitagdo fina e discreta. Em geral, a

microdureza das ligas in-situ aumentou com o tempo de envelhecimento na temperatura de



650°C devido a fase y”. As ligas in-situ A e C se mostraram mais tenaz e mais resistentes a
corrosdo que a liga in-situ B, mesmo apds o envelhecimento.

Palavras-chave: Superligas de niquel, Envelhecimento, Duplo arame.



ABSTRACT

Tandem GMAW process with isolated potential configuration has been used to expand
the horizon of this process, allowing the alloying in-situ development by welding with
deposition of different materials in different proportions. From this feature, thicker
coatings were carried out by T-GMAW with simultaneous deposition of AWS
ERNiCrMo-3 (Inconel 625) and AWS ERNIiCrMo-4 (Hastelloy C276) nickel-based
alloys in order to obtain alloys manufacture in-situ with distinct chemical compositions
which, in turn, could have mechanical strength properties and corrosion performance. The
welds were performed with the use of out-of-phase current pulse, the electrodes
positioned one behind the other, where the wire with the highest feed speed came forward.
This step provided the in-situ manufacture of three kinds of alloys named Alloys in-situ
A, B and C, with the proportions of 50% AWS ERNiCrMo-3 plus 50% AWS ERNiCrMo-
4, 35% AWS ERNiCrMo-3 plus 65% AWS ERNiCrMo-4 and 65% AWS ERNiCrMo-3
plus 35% AWS ERNIiCrMo-4. In sequence, these in-situ alloys were aged under two
temperature conditions: 650°C and 950°C for 10h, 50h, 100h and 200h. The
microstructural characterization was performed using light microscopy (LM), scanning
electron microscopy (SEM), transmission electron microscopy (TEM) and X-ray energy
dispersive spectroscopy (EDS). The impact toughness and hardness of the alloys in-situ
were evaluated according to ASTM E23 standards (Charpy V-notched impact tests) and
ASTM E384 (Vickers microhardness). The corrosion resistance was evaluated by
immersion test according to ASTM G48. The microstructure of the alloys manufacture
in-situ consisted of a y-fcc matrix with secondary phases rich in Mo, W and Nb. In
addition, complex structures constituted by core of (TiNb)N and a shell of NbC were also
found. After aging at 650°C the precipitation of y" phase was found into the y-fcc matrix,
displaying different intensities according the kind of in-situ alloy. In addition,
precipitation along grain boundaries were observed. TEM results shown that in in-situ
alloy A a Mo-rich M23Cs carbide particle was identified at the grain boundary.
Concerning the aging at 950°C, the in-situ alloy B stood out due to the high intensity of
precipitation of larger secondary phases at the grain boundaries, in contrast with the in-
situ alloy C that showed a thin and discrete precipitation. In general, the microhardness
of the alloys increased with the aging time to 650°C due to the y" phase. Alloys in-situ A
and C showed greater impact toughness and resistance to corrosion than alloy B, even

after aging.
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1 INTRODUCAO

Conforme o plano de negdcios e gestdo da Petrobras de 2018-2022 a previsao
é que a producao da estatal seja elevada em quase 40% com projecdo de producao de 2,9
milhGes de barris de petroleo por dia no Brasil em 2022. Esse crescimento esperado é
atribuido a entrada em operacdo de novas plataformas na regido do pré-sal. (EXTRA,
2017).

Para viabilizar a exploracdo das extensas reservas de petréleo e gas, a
Petrobras se depara com grandes desafios relacionados as severas condi¢Oes
oceanogréficas do polo pré-sal na Bacia de Santos, como 0 acesso limitado aos
reservatorios que chegam a 5000 m abaixo da lamina d’agua e a criacdo de tecnologia
capaz de suportar as altas pressdes dos reservatdrios e 0s contaminantes presentes nos

fluidos produzidos.

Para descobrir essas reservas e operar com eficiéncia em A&guas
ultraprofundas, a Petrobras vem desenvolvendo tecnologia propria, atuando em parceria
com fornecedores, universidades e centros de pesquisa. O LPTS — Laboratério de
Pesquisa e Tecnologia em Soldagem tem desenvolvido varios trabalhos com as superligas
de niquel AWS ERNiCrMo-3 (Inconel 625), AWS ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) e
AWS ERNICrMo-14 (Inconel 686), investigando a soldagem de revestimento dessas
ligas, inicialmente com o processo TIG com alimentacdo a frio, em seguida com o
MIG/MAG convencional e por ultimo com MIG/MAG com configuracdo duplo arame
(MIG/MAG -DA), em virtude dessas ligas combinarem boas propriedades mecanicas
(dureza, limite de escoamento, limite de resisténcia a tracdo, tenacidade), soldabilidade e
propriedades de resisténcia a corrosdo em elevadas temperaturas e em exposi¢do

prolongada a ambientes agressivos.

E importante destacar que, embora sejam conhecidas pelas Otimas
caracteristicas de resisténcia mecéanica e de corrosdo, as ligas de niquel investigadas
podem apresentar modificacBes em suas propriedades em decorréncia do processo de
soldagem, envelhecimento ou devido as atividades de operagdo/manutencdo de

equipamentos e estruturas.

A microestrutura de revestimentos soldados com a liga AWS ERNiCrMo- 4

(Hastelloy C276), que apresenta aproximadamente 16% Cr, 16% Mo e 4% W, é composta
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por uma matriz y e precipitados ricos em Mo ¢ W, que podem deixar a matriz e no entorno
desses precipitados empobrecidos desses elementos, os quais sdo fundamentais para

manutencao de boas propriedades do filme passivo.

Enquanto a liga AWS ERNiCrMo-3 (Inconel 625), que apresenta 22% Cr,
9% Mo e 3,5% Nb, tem uma microestrutura formada por uma matriz y e por precipitados
com elevado teor de Nb, que podem causar problemas como trincas de solidificacéo e
gerar impactos no seu comportamento mecénico. Além disso, o fendbmeno de
microsegregacdo pode deixar o centro de dendrita empobrecido principalmente de Mo,

reduzindo a resisténcia a corrosdo dessa regiao.

Por sua vez, a liga AWS ERNIiCrMo-14 (Inconel 686) possui em sua
composicdo quimica aproximadamente 21% Cr, 17% Mo, 4% W. O aumento dos teores
dos elementos de liga, como Cr, W e Mo, em relacdo as duas ligas citadas, tem como

principal funcdo melhorar a resisténcia a corrosdo dessa liga na condi¢do como soldada.

A performance de resisténcia a corrosao da liga AWS ERNiCrMo-14 (Inconel
686) é bem superior aos soldados com as ligas AWS ERNICrMo-3 (Inconel 625) e AWS
ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276), porém o fator limitante para a utilizacdo dessa liga é que
seu custo de aquisicdo é consideravelmente maior que o das demais ligas em questéo,
tornando sua utilizacdo economicamente invidvel para aplicacdo em estruturas e

equipamentos de grandes escalas.

A grande quantidade de ligas niquel desenvolvidas deve-se ao fato de que as
aplicacdes especificas demandam alteracdes em suas composi¢cdes quimicas. Porém, é
importante destacar que o processo de fabricacdo destas ligas é altamente complexo, o
material é fundido e solidificado em um molde, seguido de procedimentos experimentais
que envolvem a fusdo, tratamento liquido e limpeza, solidificagdo, tratamentos térmicos

e processamento mecanico.

Logo, embora a diferenca na composicado quimica de algumas ligas seja sutil,
como no caso das ligas AWS ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) e AWS ERNiCrMo-14
(Inconel 686), a grande diferenca no custo de aquisic¢ao entre elas deve-se ao fato da liga
AWS ERNIiCrMo-4 (Hastelloy C276) ter uma demanda consideravelmente maior que a
segunda. Apesar de passar por todos 0S processos necessarios para a sua fabricacdo, o

nivel de demanda da liga AWS ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) possivelmente permite ao
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fabricante a obter uma maior economia de escala, e comercializa-la a pre¢cos menores que
a liga AWS ERNiCrMo-14 (Inconel 686).

A industria de fabricacdo de diversos setores, como automobilistico, téxtil,
eletro-eletronico e construcdo civil tem utilizado o postponement como uma das
metodologias para reduzir o preco de aquisicdo de itens com maior diferenciacdo e
menores demandas. Nessa metodologia o produto é customizado de acordo com suas
necessidades o mais préximo possivel do dltimo elo da cadeia de suprimentos, que € o

cliente final.

A ideia que sustenta esse principio € a de evitar que se remetam mercadorias
antes da confirmacao da ocorréncia da demanda e evitar que o produto acabado tenha sua
forma elaborada antes de ser confirmada pelo comprador. O postponement de manufatura
(forma) objetiva manter os produtos em estado neutro até o Ultimo momento possivel na
cadeia de fornecimento, reduzindo custos, como por exemplo deslocamento e estoques

de produto acabado, set up de equipamento.

A soldagem é o processo de fabricacdo mais difundido para aplicacdes
envolvendo dutos e grandes estruturas e equipamentos. O processo MIG/MAG com
configuracdo duplo arame € caracterizado pela sua alta taxa deposicdo, ainda que
utilizando elevadas velocidades de soldagem, o que pode proporcionar aumento na
produtividade nas operagdes de reparo e revestimentos.

Além disso, esse processo possui a variacdo de operar com potenciais
isolados, ou seja, arcos independentes fornecendo uma maior flexibilidade de variacéo
dos parédmetros de soldagem em cada eletrodo. Essa flexibilidade pode permitir a
fabricacdo in situ de novas ligas com composi¢des quimicas distintas que atendam a

necessidades especificas, a partir da utilizacdo de eletrodos comercialmente disponiveis.

Desse modo, o processo MIG/MAG com configuragéo duplo arame operando
com potenciais isolados foi utilizado como uma importante ferramenta para aplicacéo do
postponement para os setores metal-mecéanico, petréleo e gas, petroquimico, nuclear entre

outros.

A aplicacdo simultanea das ligas AWS ERNiCrMo-3 (Inconel 625) e AWS
ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) por intermédio do processo MIG/MAG com
configuracdo duplo arame da-se na intencéo de obter com menor custo de material direto

diferentes metais de solda com composicdes singulares e novas, intermediarias as das
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ligas utilizadas como metais de solda, e como consequéncia, propriedades mecanicas e

de resisténcia a corrosdo especificas de acordo com a aplicagéo.

A necessidade da investigacdo das propriedades em relacdo as diferentes
combinacg6es de misturas nos metais de solda se dar, pela possibilidade do surgimento de
novas ligas que podem apresentar desempenho distintos aos das ligas soldadas isoladas e
assim, se tornarem potenciais alternativas para aplicacdes que atualmente sejam atendidas
apenas pela liga AWS ERNICrMo-14.

As ligas AWS ERNiICrMo-3 e AWS ER NiCrMo-4 quando submetidas a
elevadas temperaturas apresentam modificacdes em suas respectivas microestruturas, que
resultam em alteracGes nas suas propriedades mecanicas. Logo é necessario conhecer a
estabilidade dessas novas ligas em altas temperaturas, dada a severidade das aplicagdes

em revestimentos, estruturas e equipamentos.

As Unicas pesquisas sobre a mistura desses dois metais de soldas pelo
processo MIG/MAG-DA foram desenvolvidos pelo LPTS, obtendo informagdes sobre
parametros de soldagem, microestrutura apresentada nos revestimentos, bem como,
microdureza e desempenho de resisténcia a corrosdo apenas na condi¢cdo como soldado.
Porém, muito ainda se tem a esclarecer sobre evolugcdo microestrutural e propriedades de
resisténcia mecanica e caracteristicas de resisténcia a corrosdo dessas ligas submetidas a

condicGes de operacao ou tratamentos térmicos.

Nesse contexto, o trabalho propde a investigacdo das ligas A (50% AWS
ERNICrMo-3 + 50%AWS ERNiICRMo- 4), B (65% AWS ERNICrMo-4 + 35%AWS
ERNiICRMo- 3) e C (65% AWS ERNICrMo-3 + 35%AWS ERNiICRMo- 4) resultantes
da deposicgéo simultanea obtida pela utilizacdo do processo de soldagem MIG/MAG com

configuracdo duplo arame na fabricacéo de ligas in-situ.

Bem como, estudar a evolugdo microestrutural de cada uma das condicdes de
mistura submetidas a tratamento de envelhecimento em elevadas temperaturas (650°C e
950°C) durante diferentes tempos de tratamento (10h, 50h, 100h e 200h) a fim de se obter
informagdes quanto & homogeneidade da zona fundida, aos tipos de precipitados,
morfologias, local preferencial de precipitagdo, transformacdes difusionais que podem
ocorrer durante os tratamentos. Além disso, destacar o uso da configuragdo duplo arame

do processo MIG/MAG como uma alternativa na soldagem de fabricacéo de ligas in-situ.



27

2 OBJETIVOS
2.1 Objetivo Geral

O objetivo do trabalho ¢, a partir da soldagem de revestimentos com
superligas de niquel Inconel 625 (AWS ERNiCrMo-3) e Hastelloy C276 (AWS
ERNiCrMo-4) utilizando o processo MIG/MAG com configuragdo duplo arame, produzir
in situ trés ligas distintas a partir de diferentes graus de mistura dos metais de adigao,
caracterizar a evolucdo microestrutural de cada uma das ligas submetidas ao
envelhecimento a alta temperatura e relaciond-las as respectivas propriedades mecanicas

e de resisténcia a corrosao.

2.2 Objetivos especificos
o Levantar parametros de soldagem para do processo MIG/MAG — DA para
aplicacdo de revestimento para cada uma das condi¢des de mistura;

o Discriminar a microestrutura obtida no metal de solda nas condicGes envelhecidas
a 650°C e 950 °C durante os tratamentos por 10, 50, 100 e 200 horas.

o Relacionar as propriedades mecanicas, quanto a dureza e a tenacidade, com as
respectivas condicdes de envelhecimento.

o Relacionar a resisténcia a corrosdo apresentada pelas as ligas produzidas em in

situ com as condicdes de envelhecimento a partir do ensaio de imersé&o.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA
3.1 Superligas de Niquel

As superligas séo materiais normalmente baseados em sistemas nos quais 0
elemento majoritario pertence a familia VIIA (niquel, cobalto e ferro). Essas ligas
especiais sdo desenvolvidas para suportar elevadas temperaturas com a presenca de
severas tensdes em suas condic¢des habituais de trabalho, mantendo a sua alta estabilidade
superficial nestas condigdes (SIMS et al., 1987).

A familia das superligas, como um todo, apresenta uma estrutura cubica de
face centrada (CFC) em pelo menos alguma faixa de temperatura, mas apenas os sistemas
a base de niquel se mantém como CFC em temperatura ambiente, 0 mesmo néo se observa
com as superligas a base de cobalto que estdo na forma hexagonal compacta (HCP), e as
superligas de ferro que sob temperatura ambiente estdo na forma ctbica de corpo centrado
(CCC) (GEDDES et al., 2010).

As superligas de niquel se destacam, dentre as demais, por possuir excelente
resisténcia mecanica, excelentes caracteristicas de resisténcia a corrosdo em uma
infinidade de meios agressivos e elevada resisténcia ao desgaste, especialmente em
condicdes de elevada temperatura (ASM, 1993a).

A alta resisténcia a corrosdo € alcancada similarmente aos agos inoxidaveis,
por meio da formacdo de um filme passivo de 6xido de cromo sobre a superficie da liga,
protegendo o material contra a agdo do meio corrosivo. Outros elementos como Mo, Al e
W também podem participar da formacdo da camada passivadora, contribuindo para o
aumento da resisténcia a corrosao, especialmente corrosdo localizada (LU, 2010;
PIERAGGI et al. 2005).

Os mecanismos de aumento de resisténcia mecénica podem servir de
classificacdo para as ligas. As superligas de niquel sdo classificadas em trés tipos:
endurecidas por solucgdo solida, endurecidas por precipitagdo, endurecidas por dispersao
de 6xido (BROOKS, 1982; SIMS, 1987; ASM, 1990).

Quando atomos da matriz do solvente sdo substituidos por &tomos de soluto,
caracteriza entdo um caso de solugdo solida substitucional. Normalmente s&o elementos
gue apresentam um raio atomico similar ao do solvente (BROOKS, 1982; SIMS et al.,
1987).
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As ligas Ni-Cu e Ni-Fe, sdo exemplos de ligas endurecidas por solucdo sélida,
porém pode-se ter também a incluséo de outros elementos, como cromo, molibdénio e
tungsténio que conferem caracteristicas particulares e alteram a performance de cada liga
ao serem submetidas ao processo de soldagem (DUPONT et al., 2009).

Para uma matriz y-Ni 0s principais elementos substitucionais sdo aluminio,
ferro, tungsténio, titanio, cromo, cobalto e molibdénio (GEDDES et al., 2010; REED-
HILL, 1982; SIMS et al., 1987).

O endurecimento por precipitacdo esta relacionado com o aumento da
resisténcia a partir de outras fases dispersas na matriz, essas bloqueiam o movimento das
discordancias. A precipitacdo destas fases se deve a uma supersaturacdo de soluto na
matriz, ou seja, quando se ultrapassa a capacidade do solvente em solubilizar aquele dado
elemento (BROOKS, 1982; SILVA, 2010).

As duas principais fases que promovem o endurecimento por precipitacdo nas
superligas de niquel sdo os compostos intermetalicos denominados y’-Niz(Al, Ti) e y”-
NizNb (SIMS et al., 1987).

O mecanismo de endurecimento por dispersdo de Oxidos se assemelha
bastante com o endurecimento por precipitacdo, os 6xidos, que sdo incoerentes com a
matriz, sdo adicionados para bloquear o movimento das discordancias, a particula de
oxido mais utilizada para este mecanismo de endurecimento € o Itrio Y,0; (GEDDES et
al., 2010).

A extensa utilizacdo das ligas de niquel pode ser atribuida a sua capacidade
de dissolver altas concentracdes de elementos de liga, quando comparado com outros
metais, e ainda, a sua excelente resisténcia a corrosdo promovida pela adi¢do de cromo

(e/ou aluminio) que forma uma camada de 6xido protetora Cr,Os (DUPONT et al., 2009).

3.1.1 Caracteristicas Microestruturais

A matriz gama (y) possui uma estrutura cristalina CFC e se apresenta continua
e homogénea, estando presente em todas as ligas de niquel. A fase gama € magnética e
possui uma grande capacidade de solubilizar concentracGes significativas de elementos
como o ferro, cromo, molibdénio, tungsténio e cobalto em solugéo solida (ASM, 1993 a).

A matriz y — Ni permanece austenitica desde a solidificacdo até o zero
absoluto (DUPONT et al., 2009).
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A fase y’ é uma precipitacdo do tipo AszB, no qual A normalmente €
representada por elementos eletronegativos como o niquel, cobalto e ferro, B por sua vez
é constituido por elementos eletropositivos como o aluminio, titanio, nidbio e tantalo. De
forma simplificada a estequiometria da fase y’é definida como (Ni,Co)sz(Al,Ti) (REED,
2006).

A fase y’ é considerada a principal responsavel pelo aumento de resisténcia
mecanica por precipitacdo nas ligas de niquel e é capaz de manté-la mesmo em
temperaturas elevadas (ASM, 1990).

A fase y’ presente em ligas com alto teor de titdnio pode se decompor e
originar a fase 1. Durante a solidificagdo, tanto Al como Ti tendem a segregar para o
liquido, causando o aumento progressivo na concentracdo de Al e Ti no liquido no
decorrer da solidificacdo. Assim, em concentracdes suficientemente altas de Al e/ou Ti,
a solidificag@o ira terminar com uma reagao eutética envolvendo a fase y’ — NisAl ou -
NizTi. A fase que ird se formar dependera da composicdo da liga (DUPONT et al., 2009).

A fase y”, também é responsavel pelo aumento da resisténcia mecéanica por
precipitacdo nas ligas de niquel, € composta pela combinacdo de niquel com nidbio e
possui estrutura tetragonal de corpo centrado, com férmula NisNb. A morfologia
caracteristica desta fase é composta por discos elipsoidais muito finos (ASM, 1993b).

Quando a fase y” ¢ submetida em temperaturas acima de 650°C essa pode se
decompor ¢ gerar a fase 3, que possui a mesma composi¢do quimica (NizNb), porém se

diferencia quanto a sua estrutura cristalina que € ortorrdmbica (DELEUME et al., 2008).

Na Figura 1 a) é possivel observar a precipitacdo agulhada intragranular da
fase 6, bem como existéncia de particulas mais grossas y” em amostras envelhecidas por
100h & 700°C, enquanto que na Figura 1 b) a mostra a presenca de fase & em plaquetas
com carbonetos M23Ces € MsC a0 longo dos contornos de grao apds tratamento de 100h &
800°C (SUAVE et al., 2014).
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Figura 1- Imagem de MEV da microestrutura da liga 625 envelhecida durante a) 100h a
650°C e b) durante 100h & 800°C.

C A
7

Fonte: SUAVE et al. (2014).

Embora a fase 6 seja encontrada mais frequentemente em ligas de niquel
endurecidas por precipitagdo, como liga 718, é possivel sua ocorréncia em ligas
endurecidas por solucdo sélida que contenham Nb. Thomas e Tait (1994), Shankar et al.
(2001) e Mathew et al. (2004) identificaram que a liga 625 exposta em altas temperaturas,
em processos de envelhecimento ou operacdo e altas temperaturas por longos periodos,

promoveu a precipitacio das fases 6 e y”.

Os carbonetos MC possuem estruturas cristalinas cubica, aparecem de forma
heterogénea e possuem pouca ou nenhuma relacdo de orienta¢cdo com a matriz y. Quando
submetidos a tratamentos térmicos ou a longos ciclos de trabalho, tendem a decompor
MC, formando outros carbonetos, como M23Cs € MsC (SIMS et al., 1987).

Geralmente os carbonetos se formam no final da solidificacdo por meio de
uma reacdo eutética com a matriz, promovida pela forte tendéncia do carbono e outros
elementos metalicos (notavelmente Ti e Nb) segregar para o liquido durante a
solidificacdo. Como resultado os carbonetos do tipo MC encontram-se geralmente
distribuidos ao longo dos contornos de gréo e regides interdendriticas (DUPONT et al.,
2009).

Os carbonetos M23Cs € MeC sdo geralmente ricos em Cromo e formam-se
respectivamente na faixa de 760-980°C e 815-980 °C, tendem a se formar nos contornos
de grdos, quando surgem em particulas discretas o M23Cg colabora para o aumento da
resisténcia a fluéncia, enquanto que a presenca do MeC permite o melhor controle do
tamanho de grdo no processamento das ligas (SIMS et al., 1987; ASM 1993 a).
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O niquel ndo é um formador de carbonetos. Nas ligas de niquel, o carbono
tende a reagir com outros elementos quimicos para formar carbonetos, os quais podem
ser benéficos ou deletérios para as propriedades das ligas. Os carbonetos mais comuns
nas ligas de niquel séo do tipo: MC, M23Cs, M7Cs, onde M representa um ou mais
elementos metalicos. (REED, 2006).

Um exemplo de efeito nocivo devido a presenca de carbonetos € a corroséo
intergranular, devido ao empobrecimento da matriz em torno do precipitado. Além disso,
a ocorréncia de propagacdo de trincas intergranulares, devido os carbonetos serem
estruturas frageis. A Figura 2 apresenta os carbonetos do tipo Cr23Cs, CrsCs,
Cr21(MoW),Cs, NbC observados no revenimento e envelhecimento da liga de niquel 600
(AGUILAR e ALBARRAN, 2007).

Figura 2 — Imagem de MET de carbonetos do tipo M23Cs observados na liga de niquel
600 nas condigdes a) como recebida e b), c) e d) tratadas termicamente.

Fonte: AGUILAR e ALBARRAN (2007).

Na soldagem de ligas Ni-Cr-Mo, quantidades excessivas de Ni, Cr, Mo, W e
Nb na regido interdendritica, promovem a formacao de diversas fases TCP, dentre elas a
fase o, |, P e Laves (AGUIAR, 2010; SILVA, 2010).

Essas fases sdo compostos intermetalicos presentes nas superligas de niquel,
sdo notadamente indesejaveis por estarem associadas com reducdo das propriedades
mecanicas e na resisténcia a corrosao das ligas. Sdo formadas por camadas compactas de
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atomos alinhadas com o plano octaédrico da matriz (y) (SIMS et al., 1987; DURAND-
CHARRE, 1998, DONACHIE e DONACHIE, 2002).

As fases TCP (do termo em inglés — Topologically Closed Packed) podem
ser classificadas em trés familias. A primeira correspondente as fases do tipo 6. A segunda

¢ composta pelas fases Laves e pu, e a terceira contempla fases como a P, o ¢ R.

(DURAND-CHARRE, 1997).

A fase ¢ ¢ um composto intermetalico que possui geralmente uma estrutura
cristalina tetragonal e composicao quimica bastante variada podendo ser FeCr, FeCrMo,
FeCrMoNi, CrNiMo, CoCrNi. A tendéncia da fase o precipitar na forma de placas ou de
agulhas torna sua presenca prejudicial em virtude de fragilizar o material com a
possibilidade de iniciar e propagar trincas (BROOKS, 1982, DURANT-CHARRE, 1997).

A fase Laves possui estrutura hexagonal e estequiometria A2B, onde A
representa elementos como Ni, Fe, Cr e Co, enquanto que B representa Nb, Ti, Si e Mo.
A presenca da fase Laves na microestrutura do metal de solda € indesejavel, uma vez que
esta diminui a quantidade de elementos de liga na matriz e favorece a formagéo e
propagacao de trincas (DUPONT et al.,2009).

A fase | possui estrutura cristalina romboédrica e a composicdo quimica do
tipo Co7Ws, (FeCo)7(MoW)e, (Co, Fe, Ni)7z(Mo, W, Cr)s. Pode ser encontrada em diversas
ligas comerciais de ferro, niquel e cobalto com a presenca de elementos refratarios com
Nb, Ta, Mo, W. Pode apresentar morfologia globular, plaguetas ou em formas agulhadas
como na Figura 3 (YANG et al.; 2006).

Figura 3 — Imagem de MET da fase . de morfologia agulhada precipitada em superliga
de niquel com adi¢éo de tungsténio tratada termicamente.

Fonte: YANG et al.(2006)
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A fase p é considerada prejudicial as propriedades mecénicas, pois sua
formacéo é responsavel pela reducdo de elementos de liga responsaveis pelo aumento da
resisténcia mecanica da matriz por solucdo solida, como W, Mo, Nb, pode possuir

morfologia globular, plaquetas ou em forma de agulha (YANG et al.; 2006).

A fase P possui férmula geral do tipo CrgMo21Ni2o € estrutura cristalina
ortorrdmbica. Pode ser considerada uma variacao da fase 6. A morfologia dessa fase pode

ser agulhada, na forma de blocos e celular. (DURRAND — CHARRE, 1997).

A Figura 4 mostra a precipitagdo da fase P no metal de solda da liga Hasteloy
C276 com morfologia alongada. As imperfei¢cdes observadas na imagem, semelhante aos
contornos de gréos, segundo Silva (2010) pode ser um indicativo que nesse caso a fase

foi formado por um Unico cristal.

Figura 4 — Imagem de MET em campo claro evidenciando: a) precipitacdo da fase P e
b) padrdo de difracdo indexado caracterizado como fase P presente no metal de solda da
liga Hastelloy C276.

Fonte: Silva (2010).

Summers et al. (2000) ao avaliarem as propriedades da soldagem da liga C-
22 pelo processo TIG, identificaram que as regides soldadas se apresentaram 25% mais
resistentes e 30 — 40% menos ductil que o metal de base. Segundo os autores, esse
resultado ¢ atribuido a presenca de fases TCP na regido soldada, que funcionaram como
locais de nucleagdo de micro-vazios durante a deformacgdo pléstica, promovendo

aceleracdo paro o inicio da fratura.
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3.1.2 Caracterizacdo microestrutural de revestimentos com ligas Inconel 625 (AWS
ERNICrMo-3)

A microestrutura do metal de solda dos revestimentos da liga Inconel 625
obtidos pelo processo MIG/MAG apresenta uma matriz y, com a predominancia do modo
de solidificacdo colunar-dendritico com a presenca de fases secundarias precipitadas nas
regides interdendriticas (AGUIAR, 2010).

O surgimento das fases do TCP deve-se ao fato de que, durante a solidificacéo
fora do equilibrio, ocorre segregacdo local suficiente para se obter uma forca motriz
termodindmica necesséria para formar essas microestruturas (OGBORN et al., 1995).

Aguiar (2010) identificou a precipitacdo de fase Laves, rica em nidbio,
molibdénio, niquel, cromo, ferro e silicio, e de (Nb, Ti)C, onde os carbonetos de titanio e
Nidbio apresentaram morfologia em forma de blocos e a fase laves sem forma definida,

caracterizada como eutético, como podem ser vista Figura 5.

Figura 5 — Imagem de MEV no modo SE das morfologias encontradas nos revestimentos
da liga Inconel 625.
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Fonte: AGUIAR (2010).

A precipitacdo dessa fase também foi reportada na soldagem da liga Inconel
625 em outros processos de soldagem. Utilizando o processo TIG com alimentagdo de
arame frio Silva (2010) observou a formacdo de fases secundarias com morfologia
eutética lamelar rica em Nb, com composicdo quimica constituida por um elevado teor
de Nb, Mo e presenca de Si. O autor ainda destacou a presenca de carbonetos MC

associados a fase Laves.
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Xu et al. (2013) destacou que a formacao da fase Laves nos revestimentos
obtidos pelo processo de deposicdo a arco plasma pulsado estavam intimamente
relacionadas com blocos de carbonetos MC. O autor também ressaltou a precipitacdo

dessa fase em forma irregular.

Outra morfologia destacada nos revestimentos da liga Inconel 625 é a
precipitagdo de carbonetos de nidbio, que por diversas vezes apresentou-se em torno de
um nucleo formado por particulas de nitreto (TiNb)N presentes no metal de adi¢édo que
atuaram como nucleadores para a formacdo desses carbonetos ricos em niébio (SILVA,
2010).

3.1.3 Caracterizagdo microestrutural de revestimentos com a liga Hastelloy C- 276
(AWS ERNICrMo-4).

Durante a solidificagdo, mudancas composicionais podem ocorrer em
decorréncia dos fendmenos de macro e microsegregacdo. Dependendo das caracteristicas
do soluto e do solvente, podera ocorrer a rejeicdo ou absorcdo de soluto por parte do

solido.

Um comportamento caracteristico do fenémeno de microsegregacdo em ligas
de niquel ¢ a distribuicdo heterogénea de elementos quimicos ao longo dos bracos de
dendrita priméria e secundaria da matriz. Para a liga Hastelloy C-276 esta segregacdo se
caracteriza pelo acumulo dos elementos Ni e Fe no centro das dendritas, enquanto que 0
Mo encontra-se enriquecido nas regides interdendriticas, como pode ser visto na Figura

6. Quanto ao Cr e ao W alteragdes significativas ndo sio observadas (SILVA et al., 2011).
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Figura 6 — Imagem de MEV da microestrutura dendritica e indicacdo da analise de EDS
da liga Hastelloy C-276. b) Perfil de composi¢do quimica ao longo dos bragos de
dendritas.
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Fonte: Silva (2011).

Silva et al. (2011) destaca que no caso da liga AWS ERNiCrMo-4 que
apresenta um teor de cromo de 16%, teor de Mo de 16% em peso, além da adi¢do de 4%
de W, tem-se que a segregacdo do Mo e do W € o fator decisivo para as alteragdes
microestruturais observadas. A microestrutura global de revestimentos depositados com
a liga AWS ERNiCrMo-4 é constituida por uma matriz y e precipitados interdendriticos

e intergranulares, como mostra na Figura 7.

Figura 7 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura bruta de solidificacdo de um
revestimento dissimilar entra a

liga Hastelloy C276 e um substrato de ago C-Mn
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3.1.4 Caracterizacdo microestrutural de revestimentos com deposicdo simultéanea das
ligas AWS ERNICrMo-3 e AWS ERNICrMo - 4

Na deposicdo simultanea das ligas AWS ERNiCrMo-3 e AWS ERNiCrMo-4
utilizando o processo MIG/MAG com duplo arame, Santiago (2013) identificou na liga
resultante da mistura, tanto precipitados ricos em Nb e Ti como precipitados ricos em W
e Mo, apresentados na Figura 8. Caracterizando uma microestrutura formada tanto por

fases presentes nas soldagens das ligas isoladas

Figura 8 — Imagem de MEV no modo SE das microestruturas de revestimento soldados
com AWS ERNIiCrMo-3 e AWS ERNiCrMo-4 a)Precipitado rico e Niobio e Molibdénio
b)Precipitado rico em Tungsténio e Molibdénio.

AccV SpotMagn Det WD Exp 1 1um

AccV SpotMagn Det WD Exp F— 1um
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20.0kV 45 40000x SE 88 1 GMAW Tandem 625/C276

Fonte: Santiago (2013).

Pessoa (2014) identificou na microestrutura de revestimentos soldados pelo
processo MIG/MAG duplo arame com a mistura das ligas AWS ERNiCrMo-3 e AWS
ERNiICrMo-4 a presenga de NbC, bem como, das fases p e o. Utilizando diagrama de
fase ternario o autor explica que que o inicio da solidificagcdo se d& no campo monofasico
Y, € como ocorre a segregacao de elementos, como Mo, para liquido remanescente, a

850°C esperava-se realmente que os precipitados estivessem no campo bifasico y+.

3.1.5 Envelhecimento em ligas de niquel AWS ERNiCrMo-3 e AWS ERNiCrMo-4

Estudos mostraram que a liga AWS ERNICrMo-3, a qual apresenta
microestrutura composta pelas fase Laves e carbonetos/nitretos na condigdo bruta de
solidificacdo, podem ter sua microestrutura decomposta, com a dissolu¢do e/ou
precipitacdo de novas fases (ALBUQUERQUE et al., 2012, NUNES et al., 2013).
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Durante tratamentos térmicos o carboneto MC pode ser uma importante fonte
de carbono para as reacdes de formacéo de diferentes carbonetos. Em temperaturas acima
de 760 °C, a presenca desse carboneto na matriz y pode resultar na formagao do M23Cs €
na fase y’. Ja o carboneto MeC também pode interagir com a y’ para formar o carboneto

M23Cs ¢ 7> (SIMS, 1987).

A microestrutura de uma solda com AWS ERNiCrMo-3 destaca-se pela
presenca da fases Laves rica em Nb e carbonetos/nitretos de NbC/TiN, porém quando é
submetida tratamento térmico a 650°C verifica-se ter a dissolucdo da fase Laves e 0
surgimento de precipitados finamente dispersos ao longo dos contornos de gréo vistos na
Figura 9, provavelmente carbonetos M23Cs (ALBUQUERQUE et al., 2012).

Figura 9 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura da zona fundida da liga
AWS ERNiCrMo-3 tratada a 650 °C.

Fonte: ALBUQUERQUE et al. (2012).

Quando essa liga foi aquecida na temperatura de 950°C apresentou o

surgimento de uma nova fase com morfologia agulhada visualizadas na Figura 10.

Figura 10 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura da zona fundida da liga
AWS ERNiCrMo-3 tratada a 950 °C.

~

2
—

B
3

=4

=
= \:21
= il ;
AccY SpotMagn Det WD Exp 1 10um
200kY 45 5000x SE 100 1 625 alloy aged at 9500C
> -

Fonte: NUNES (2013).

AccV Spot Magn Det WD Exp i{ 2 um

200kv 45 15000x SE 1001 625 alloy aged at 9500C
- F 1




40

Reed (2006) explica que a fase y" ¢ metaestavel e geralmente € substituida
pela fase & ortorrdbmbica com a mesma composicdo estequiométrica NisNb quando

submetida a longos periodos de exposi¢ao a uma temperatura elevada.

A fase & ¢é geralmente indesejavel por ser incoerente com a matriz de Ni e,
portanto, ndo potencializa a resisténcia mecanica da liga, isso pode levar a fragilizacao
associada a uma perda de ductilidade (REED, 2006).

Silva (2014) identificou a presenca de fase P, Cr7Cs e Cr3C> e fases p em
amostras de revestimentos soldados com a ligas AWS ERNiCrMo-14 envelhecidas a 650
°C. Nas amostras tratadas durante 200h houve a formacéo dos carbonetos Cr23Ce. O autor
acredita que esses carbonetos tenham sido originados dos carbonetos metaestaveis Cr7Cs,
formado nos tratamentos de 10 a 100h, enquanto que o carboneto CrsC> mostrou-se

presente em todos os intervalos do tratamento a 650°C.

Tanto nos envelhecimentos a 650°C como a 950°C foram identificados
precipitados com morfologia semelhantes (agulhada, disforme e arredondada) como visto
na Figura 11, com excecdo dos precipitados finos acumulados em torno dos precipitados
maiores, que provavelmente coalesceram para a formacdo de precipitados maiores
(SILVA, 2015).

Figura 11 — Imagem de MEV no modo SE de precipitados de diferentes morfologias na

Fonte: SILVA (2015).
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Silva (2015) destacou que o envelhecimento do metal de solda da liga Inconel
686 tanto na temperatura de 650°C como na temperatura de 950°C provocou uma redugéo
significativa na resisténcia a corrosdo da liga em comparagdo com a sua performance na

condi¢do como soldada.

O autor atribuiu a baixa performance de resisténcia a corrosdo ao
envelhecimento a 650°C a precipitacdo fina e intensa em torno de precipitados maiores.
Ja os resultados obtidos nas condicbes envelhecidas foram atribuidos ao volume de
precipitacdo nos respectivos tempos de envelhecimento, quanto maior a quantidade de

precipitados formados menor foi a resisténcia a corrosdo da liga.
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3.2 MIG/MAG Duplo arame

O processo MIG/MAG foi introduzido no mercado no final da década de 40 com o
intuito de aumentar a produtividade e versatilidade dentre os processos de soldagem de ligas
ferrosas e ndo ferrosas. (GROETELAARS et al., 2005).

A soldagem MIG/MAG com dois arames é uma variante do processo MIG/MAG
convencional e caracteriza-se pela abertura de um par de arcos elétricos entre uma Unica poca
metalica e dois eletrodos consumiveis. Os arcos e a poca fundida sdo protegidos por um gas
que, em conjunto com os eletrodos, € definido pelo tipo de metal de base (MOTTA, 2002).

A configuracdo dessa versao do processo MIG/MAG tem por motivacao inicial unir
a sua versatilidade a produtividade do arco submerso. Destacando que, com esse Ultimo,
encontram-se aplicacfes de soldagem com trés ou mais arames eletrodos (TUSEK, 1996;
UTTARACHI, 1978).

Somente nas Ultimas décadas do século XX, o processo MIG/MAG duplo arame se
desenvolveu de forma pronunciada em virtude do avanco na tecnologia das fontes de soldagem
(MOTTA, 2002).

Dentre as caracteristicas principais da versao com duplo arame pode ser
mencionada a possibilidade de atingir elevadas taxas de fusdo absolutas, através da utilizacéo
de altas densidades de corrente, reducdo do aporte térmico sobre a peca, em virtude das
soldagens com velocidades de deslocamento bem superiores que 0 MIG/MAG com unico arame
(GROETELAARS et al., 2005; MOTTA, 2002, UEYAMA et al., 2004).

Algumas limitagBes genéricas sdo a maior complexidade operacional, taxas de
fusdo ainda limitadas (devido principalmente a transferéncias metalicas instaveis e a capacidade
mecénica da tocha para correntes muito elevadas), a deflexdo magnética dos arcos (gragas a
proximidade dos arcos), o custo elevado da tocha e equipamentos e a menor acessibilidade e
grau de liberdade das tochas (dificultando operacdo semiautomatica) (SCOTTI e
PONOMAREYV, 2014).

3.2.1 Modos operacionais do processo de soldagem MIG/MAG duplo arame

O processo MIG/MAG duplo arame pode ser classificado quanto a energizacao dos

arames eletrodos como Potencial Unico ou como Potencial Isolado.
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O processo de Soldagem MIG/MAG duplo arame de potencial Gnico é
caracterizado por impor o mesmo potencial de energia aos dois arames eletrodos. Nesses
sistemas, de um modo geral, os eletrodos sdo fornecidos por alimentadores de arames
independentes e estdo em contato elétrico no bico da tocha, por consequéncia, estdo submetidos
ao mesmo potencial elétrico (GROETELAARS et al., 2005).

Os primeiros trabalhos com a soldagem MIG/MAG empregando dois arames
utilizavam uma unica fonte de poténcia e foram identificados problemas ocorridos na
transferéncia por escoamento goticular projetado (spray). De acordo com estes estudos,
aumentos nos comprimentos dos arcos levaram a uma maior interagéo entre os arcos devido ao
maior sopro magnético, reduzindo a eficiéncia do processo. Esses fatores teriam contribuido
para a aplicacdo da corrente pulsada nas soldagens com o processo MIG/MAG duplo arame
(MICHIE et al., 1999).

A geometria da tocha utilizada no modo operacional de potencial Unico é mais
compacta, a regulagem de pardmetros se torna mais simples, pois as tensdes e velocidades de
alimentacdo sdo as mesmas para os dois arames. Uma vantagem desse sistema em relacdo aos
sistemas com potenciais isolados € o menor custo operacional, uma vez que o numero de
equipamentos e acessorios necessarios para a soldagem nessa configuracao, em geral, € inferior
ao de potencial isolado (SCOTTI e PONOMAREYV, 2014; GROETELAARS et al., 2005).

Os primeiros equipamentos empregando multieletrodos no processo MIG/MAG
seguiram a linha potencial unico, porém dificuldades foram identificadas como limitacdo de
seu uso, como instabilidade em soldagens com transferéncia por curto-circuito, pois quando um
eletrodo tocava na poca de fusdo toda a corrente passava por esse arame causando Seu
rompimento de forma violenta (SCOTTI e PONOMAREV, 2014).

Devido as limitacBes da configuragdo de potencial unico, as tecnologias das tochas
com potencial isolado passaram a dominar o mercado. O processo MIG/MAG Duplo Arame
com Potenciais Isolados pode ser considerado, segundo Gonzalez e Dutra (1999) como uma
evolucdo do processo com potencial Gnico. O mesmo esta constituido basicamente por duas
fontes de poténcia independentes e dois alimentadores de arame, com eletrodos atuando na
mesma poca de fusdo. Goecke et al. (2001) explicam que nessa configuragdo 0s contatos

elétricos dos eletrodos sdo independentes.

No modo corrente constante pulsado, a corrente oscila entre dois niveis, corrente de

pulso (Ip), que deve ser maior que a corrente de transi¢do e tem como meta formar a gota e atuar



44

no seu destacamento, enquanto que a corrente de base (lv), € a responsavel por manter o arco
aberto com pouca energia (SCOTTI e PONOMAREYV, 2014).

Os tempos de atuacdo de cada nivel de corrente correspondem aos tempos de pulso
(tp) e de base (t»). A corrente média é a resultante da média ponderada das correntes de pulso e
de base, assumindo o formato retangular conforme a Equagéo 1. Ressalta-se que 0s pulsos de
corrente por ndo serem perfeitamente retangulares, os valores de corrente media calculados a
partir da equacdo 1 diferem dos valores reais. A utilizacdo de sistemas de aquisicao de sinais
que operam em altas frequéncias de leitura de dados e que possibilitam o calculo da corrente
média a partir dos valores instantdneos, pode minimizar essa diferenca de valores entre

correntes médias calculada pela equacéo 1 e pelo os valores instantaneos de corrente.

Im = [(Ip.tp) + (Ib.th)] = (tp + tb) (1)

Scotti e Ponomarev (2014) explicam que a utilizacdo do modo corrente constante
pulsado possibilita uma transferéncia metélica do tipo goticular com correntes médias abaixo
da corrente de transicéo, sendo o fator Ip x tp governante no destacamento da gota. Segundo os
autores a condicdo de uma gota por pulso € um dos mais estaveis modos de transferéncia

metalica, com o didmetro da gota préximo ao didmetro do eletrodo.

Uma das grandes dificuldades da soldagem MIG MAG com corrente pulsada é
estabelecer o ajuste de um conjunto de pardmetros de pulso que quando adequadamente
combinados, estabelecam o equilibrio entre o destacamento da gota metalica e a velocidade de
alimentacdo do arame (ANDRADE, 2012).

O didmetro da gota, que pode ser calculado a partir da Equagdo 2, deve ser
controlado para que a gota ndo venha ser grande suficiente para provocar uma transferéncia
metalica globular ou mesmo em curto-circuito (ALCAN, 1993; SUBRAMANIAM et al.,
1999).

3 [[25.0elet(mm).Valim (mm/min)]
f8gota (mm) = \/ Fp(H2) (2)

Onde a frequéncia de pulso é calculada em (Hz) pela Equacéo 3.

Fp = 1000 =+ (tb + tp) (3)
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Além disso, 0s arcos voltaicos no processo MIG/MAG duplo arame, como todos 0s
condutores de corrente elétrica tém associados a estes um campo magnético induzido, cuja a
interacdo entre esses campos magnéticos gera, em muitos casos, a deflexdo dos arcos. Este
fendmeno conhecido como sopro magnético sera gerado sempre que houver um arranjo
assimétrico das linhas de forca em torno do arco (ECER, 1980; QUITES e DUTRA, 1979).

A densidade do fluxo magnético que o arco do eletrodo 2 exerce sobre o arco do

eletrodo 1, segundo Ueyama (2007) obedece a Equacao 4.

_ (uoI2)
Ba = (27.D,) (4)

Em que po € a permeabilidade magnética do meio, 1. é a corrente do eletrodo 2 e

Dk € a distancia entre os eletrodos. A forga F21 induzida por B2: é calculada pela Equagéo 5.

Fy1 = J1-B21 (5)

Em que J1 é a densidade de corrente do arco do eletrodo 1, que é calculada a partir

da Equacéo 6.

= — (6)

Onde I é a corrente referente ao arco 1 e r1 0 raio da coluna do arco 1.

Pela analise das equacgdes, pode-se constatar que os desvios dos arcos, causados
pelas forgas F21 e F12, S80 proporcionais as respectivas correntes que passam pelos arcos. Desta
forma, a soldagem com niveis elevados de corrente nos dois arcos causa desvios mais
acentuados destes. A proposta tecnolégica para amenizar esse efeito € empregar a corrente

pulsada com defasagem de pulsos.
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3.2.2 Parametros de Soldagem

Segundo Scotti e Ponomarev (2014) ¢é considerado parametro de soldagem toda
variavel que possa alterar as caracteristicas do corddo de solda, desde a composic¢éo e vazao do
gas de protecdo, passando pelo didmetro e composi¢do do arame-eletrodo, velocidade de
soldagem, angulo da tocha, velocidade de alimentacéo do arame, corrente comprimento do arco

(tensdo).

A complexidade do ajuste dos parametros de soldagem MIG/MAG convencional é
atribuida, por Aguiar (2010), ao nimero de variaveis do processo e da interagdo entre elas, de
tal forma que a selecdo incorreta de pardmetros pode resultar em soldas inadequadas em
decorréncia de fatores metalurgicos e/ou operacionais como instabilidade do arco, presenca de

respingos, falta de fusdo, falta de penetracdo, porosidade, mordeduras, entre outros.

Para 0 Duplo Arame essa complexidade é ainda maior, pois, no minimo, seréa
regulado o dobro do nimero de pardmetros regulados para 0 MIG/MAG convencional. Um dos
problemas que afetam a estabilidade do arco em sistemas com duplo arame é o “‘sopro
magnético" originado pelos campos magnéticos gerados quando os dois arcos voltaicos operam
préximos um do outro. Outra flexibilidade do processo é a possibilidade de alterar a disposicéo
geométrica dos eletrodos em relacdo ao corddo de solda, existindo duas possibilidades de
alinhamento: eletrodos posicionados um ao lado do outro em relacdo a direcéo de deslocamento
da soldagem e a outra possibilidade é um a frente do outro (GONZALES e DUTRA, 1999).

3.2.2.1 Tipo de Gés

No processo de soldagem MIG/MAG-DA a poca de fusdo € protegida dos
elementos nocivos do meio ambiente atraves de gases de protecédo, assim como no MIG/MAG
com Unico arame. Scotti e Ponomarev (2014) ressaltam que a eficiéncia de prote¢éo da poca de
fusdo, que é considerada como a capacidade de excluir os gases do meio ambiente, ndo depende
somente do gas de protecdo, mas também de outros fatores, como configuracdo do bocal da
tocha, tipo de junta e vazdo do gas de protecdo (SCOTTI & PONOMAREYV, 2014).

Alguns autores, Pierre (1987) e Lyttle & Stapon (1990), consideram metal de base
a ser soldado, o tipo de transferéncia metélica desejado, didmetro do eletrodo, o tipo e posicao
de soldagem, como fatores que governam a selecdo dos gases de protecdo para processo

MIG/MAG, isso pois, de acordo com suas respectivas caracteristicas fisico e fisico-quimicas,
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como densidade relativa do ar atmosférico, potencial de ionizacdo, condutividade térmica e
potencial de ionizacdo, os gases de prote¢do funcionam como meio ionizante, conferindo as

propriedades de estabilidade ao arco.

Os principais tipos de gas de protecdo utilizados na soldagem MIG/MAG séo
argobnio, hélio, dioxido de carbono e oxigénio (SCOTTI & PONOMAREYV, 2014).

a) Argonio

O argbnio é um gas inerte com baixo potencial de ionizacéo (15,8 eV), de oxidacdo
e condutividade térmica (16,4 mW/m.K) (Pierre 1987 e Lyttle & Stapon, 1990).

Por necessitar de baixa energia para se ionizar, ou seja, baixo potencial de
ionizacdo, o argbnio contribui fortemente para a abertura e a estabilidade do arco. Em
comparacdo com gas hélio, para um mesmo comprimento de arco e corrente de soldagem,
necessita de menor tensdo, sendo popularmente chamado de “arco frio”. Devido a baixa
capacidade de troca de calor desse gas, alguns autores, justificam formato de calice dos perfis
dos corddes. (SCOTTI & PONOMAREYV, 2014).

O argdnio possui grande facilidade de substituir o ar em torno da solda, Dillenbeck
& Castagno (1987) justificam esse fato a alta densidade do argdnio em relacdo a densidade do
ar atmosférico, indicando a utilizacdo desse gas na soldagem MIG/MAG-DA que demanda altas

velocidades ou produzem pocas de grandes dimensoes.

O fato de ser extraido do ar atmosférico Ihe confere uma importante vantagem que

é o custo relativamente baixo, Ihe tornando uma op¢éo bastante atrativa.

b) Mistura dos gases argonio e hélio

O helio possui alto potencial de ionizacdo e alta capacidade de troca de calor,
demanda maior tensdo de soldagem que o argbnio, dessa forma, os corddes formados nas
soldagens MIG/MAG com gas hélio apresenta maior largura e um arredondamento, e nédo
necessariamente maior penetracdo (CHANG, 2006; SCOTTI e PONOMAREYV, 2014).

A adicdo de gas hélio em argdnio tem a intencdo de conciliar as vantagens dos dois
gases. O teor de hélio em mistura com argonio varia de 5% a 25%. A medida que o teor de gas

hélio aumenta a tensdo do arco, o nivel de respingos e a razdo largura/profundidade também
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crescem. Um fator limitante para a utilizacdo desse gés é seu elevado custo, pois diferente do
argbnio ndo ¢ extraido da atmosfera, mas de minas existentes em poucos paises (SCOTTI e
PONOMAREYV, 2014).

3.2.2.2 Modo de transferéncia metéalica

Segundo Groetelaars (2005) a transferéncia metalica no processo MIG/MAG duplo
arame comporta-se de forma diferenciada em relagdo ao processo convencional, principalmente
devido a interacdo eletromagnética entre os arames-eletrodos nos comprimentos de arco mais

elevados.

A principal vantagem da utilizacdo do processo duplo arame com transferéncia
pulsada é a possibilidade de duplicar a faixa de corrente aplicavel. No processo convencional,
o limite maximo de corrente média na transferéncia pulsada esta limitado pela corrente de
transicdo do arame, onde a transferéncia por projétil muda para fluxo goticular. No processo
duplo arame, evidentemente, a corrente de transi¢do nao é duplicada, mas sim, a intensidade
total de corrente necessaria para que ambos 0s eletrodos atinjam esta corrente.
Consequentemente, é possivel estender a faixa de corrente, conseguindo assim, maiores taxas
de fusdo absolutas, tirando proveito, desta forma, das excelentes caracteristicas de transferéncia
oferecidas pela transferéncia pulsada. (GONZALEZ e DUTRA,1999)

Segundo Groeteleaars (2005), a transferéncia metalica esta diretamente ligada aos
valores de corrente e comprimento de arco. No duplo arame existe a possibilidade de ocorréncia
de modos de transferéncia metalica diferenciada para cada arame. Pequenas variacdes de
corrente entre os arames-eletrodo podem ocorrer em virtude tanto de problemas de calibracdo
na velocidade de alimentagcdo dos arames por parte dos cabecotes, quanto de diferengas de
valores reais do comprimento do arco, que podem decorrer da sobreposi¢cdo dos dois arcos em
diferentes posicOes sobre a poga de fusdo. Ainda influenciando o tipo de transferéncia metalica
e o perfil do corddo de solda, destaca-se a interacdo eletromagnética entre os arcos elétricos

(sopro magnético).

3.2.2.3 Velocidade de alimentacéo

A variagdo da velocidade de alimentaco influenciara na corrente de soldagem nos

casos em que a fonte encontra-se operando no modo tensao constante (para uma dada tensao, a
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corrente de soldagem aumenta com aumento da velocidade de alimentacdo). J& com a fonte
operando no modo corrente constante a velocidade de alimentagéo influencia o comprimento
do arco (para dada corrente de soldagem, o aumento da velocidade de alimentacdo diminui o

comprimento do arco).

No processo duplo arame com transferéncia por fluxo goticular, Gonzélez e Dutra
(1999) destacam que as velocidades de alimentagdo do arame atingidas vao além dos limites de

operacgdo que o processo convencional admite.

3.2.2.4 DBCP

Scotti e Ponomarev (2014) por meio de uma abordagem descritiva avaliaram o
efeito da DBCP para fonte operando no modo tenséo constante. Os autores explicaram que com
o0 incremento na DBCP ocorreria um aumento na resisténcia elétrica no circuito de soldagem,
desse modo a corrente tenderia a cair, e 0 comprimento do eletrodo mais longo para compensar

essa reducdo na corrente de soldagem.

Para a fonte operando no modo corrente constante 0 aumento da DBCP, mantendo
os demais pardmetros invariaveis resulta em arcos mais longos. Enquanto que com o aumento

da velocidade de alimentacdo obtém-se arcos mais curtos.

3.2.2.5 Energia de soldagem

Em geral, o aumento da energia de soldagem provoca um aumento da largura do
corddo de solda, DU et al. (2009) explicam que uma vez que o aumento da energia de soldagem
conduz a um acréscimo no aporte térmico fornecido para a formacao da poca de fuséo, tem-se

como resultado o crescimento dessa poca, tornando-a mais larga.

Em soldagens realizadas com TIG alimentagdo de arame frio Silva (2010) verificou
que o aumento da penetragcdo concomitantemente, da diluicdo com o aumento da energia de
soldagem pode ser atribuido primeiramente a uma maior quantidade de calor fornecida ao
sistema que por si so ja conduz a um aumento do volume de metal fundido. Uma vez que a
velocidade de alimentacdo de arame é constante, parte do calor excedente passa a atuar na fusdo

do substrato.

Apdbs a comparacao da variagdo da energia de soldagem pela variacdo da corrente

ou da velocidade de soldagem, Silva (2010) destacou o importante papel do aumento da
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corrente de soldagem, o qual tem efeito direto sobre as caracteristicas geométricas do cordao
de solda, visto que a corrente de soldagem interfere na acdo das forcas eletromagnéticas que

atuam sobre 0 mecanismo de convecgéo da poca de fusdo.

Por outro lado, nos processos com eletrodos consumiveis, como 0 MIG/MAG, o
aumento da energia, pela reducdo da velocidade de soldagem, para uma corrente de soldagem
constante, pode ndo resultar necessariamente em aumentos na penetragdo e de diluicdo. A
formacéo também de uma poga volumosa sob o arco voltaico, com a reducéo da velocidade de
soldagem, pode minimizar a acdo desse arco diretamente no metal de base, reduzindo a

penetracdo

3.2.2.6 Velocidade de soldagem

Aumentos progressivos na velocidade de soldagem, acima de certos limites, causam
a deterioracdo dos depdsitos, originando defeitos como “humping” e mordeduras. O
resfriamento pode promover a solidificacdo do metal fundido antes que se complete o
preenchimento deste canal, as falhas que surgirdo poderdo ser caracterizar como defeitos
(MOTTA, 2002).

Para um mesmo comprimento de corddo de solda, grandes velocidades de
deslocamento implicam em menores tempos para a deposicao de material consequentemente,
tem-se corddes menores, com menor reforco. No entanto, baixas velocidades de soldagem
acarreta num maior tempo de arco sobre um dado ponto, proporcionando uma maior deposi¢éo
de material. Este aumento da deposic¢ao de metal colabora para o aumento de volume do cordéo

de solda, resultando tanto num aumento do refor¢o quanto da largura (SILVA, 2010).
3.2.2.7 Disposicéo dos eletrodos
a) Um atras do outro

Nessa disposicdo os eletrodos estdo alinhados no mesmo sentido da diregéo da
velocidade de soldagem (Figura 12a). Tem-se por pratica ajustar uma maior poténcia no arco
da frente — responsavel pela formacéao da cratera no metal de base — com o objetivo de elevar
a penetracdo. O segundo arco, com um nivel de energia mais baixo, tem a funcdo de completar
o0 preenchimento da cratera aberta, sendo responsavel pela formacgédo de cordées com geometria

mais favoravel e pela reducdo na quantidade de defeitos. Devido a essas caracteristicas, é a
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disposicdo utilizada em soldas de filete e de topo (UTRACHI, 1978; HACKL, 1997,
Groetelaars, 2005).

b) Lado a lado

Nessa configuracdo, os eletrodos dispostos transversalmente em relacdo a direcao
de soldagem (Figura 12b). Esta disposicédo é indicada para a soldagem de juntas de topo mal
ajustadas ou com grande abertura de raiz. Pois, direcionando-se cada eletrodo para as faces das
juntas, diminui-se a possibilidade de aparecimento de defeitos por falta de fuséo (SADLER,
1999).

Figura 12 — Desenho esquematico do posicionamento dos eletrodos no processo MIG/MAG-
DA a) Um atras do outro e b) Lada a lado.

4

Fonte: Groetelaars (2005).

Segundo Santiago (2013) para a aplicacdo de revestimento de ligas de niquel em
aco estrutural com a finalidade de se obter baixa dilui¢do a posi¢do mais indicada é os eletrodos
dispostos um atrds do outro. Pelo fato de que, nessa posicdo, apenas um dos arcos, 0
correspondente ao arame da frente, incide sobre o metal de base, enquanto que o arco do arame
seguidor, incide sobre metal depositado pelo arco da frente, desse modo, a parcela de energia
direcionada para fundir o metal de base é bem menor que na posi¢do lado a lado, na qual os

arcos incidem diretamente sobre o substrato.
3.2.2.8 Técnica de tecimento

As técnicas de tecimento, movimento peridédico da tocha de soldagem, sédo
geralmente realizadas transversalmente a direcdo de soldagem com o objetivo de diminuir o
tempo total de soldagem de revestimento e o nimero de corddes de solda. Sua aplicacdo permite

0 preenchimento de juntas em um (nico passe ou a reducdo de nimero de passes, pois
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proporcionam um corddo mais largo, além de controlar a poga de fuséo e tornar mais suave o
ciclo térmico de soldagem (MARQUES et al., 2005).

O aumento da area contribui também com a distribuicdo do calor, resultando em

menor diluicdo, penetracado e reforco (SILVA, 2012).

Fratari (2009) explica que o tecimento ou oscilacdo da fonte de calor tem acgéo
preponderante sobre o revestimento, e seu efeito é determinado principalmente pela regulagem

da frequéncia e amplitude de tecimento e os tempos de parada central e lateral.

Segundo Silva (2010) foi observada a reducdo da penetracdo na soldagem da liga
AWS ERNICrMo- 3 (Inconel 625) pelo processo TIG com alimentacgéo de arame frio, que pode
ser atribuida ao fato do movimento da tocha, e consequentemente, do conjunto arco/poga causar
maior distribuicdo de calor sobre o substrato, além de evitar a concentracdo de forcas

eletromagnéticas no centro da poca.

O autor destaca que ao utilizar a aplicagdo de tecimento a velocidade de
deslocamento do arco sobre a poga aumenta, mesmo mantendo a velocidade de soldagem,
resultando numa melhor distribuicdo de calor e menor tempo de atuacdo do arco sobre

determinado ponto da amostra.

O tecimento foi estatisticamente significativo para diluicdo ao ser aplicado o
método experimental Taguchi na exploracdo dos parametros de soldagem para 0 processo
MIG/MAG com configuracdo duplo arame. O movimento da tocha sobre a poca de fuséo,
possivelmente diminuiu o tempo de aplicacdo da pressdo do arco sobre a poc¢a contribuindo
para fluidez da poca tornando-a mais espalhada (SANTIAGO, 2013).
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A metodologia de investigacdo do trabalho em questdo pode ser simplificada por

meio da Figura 13 que traz sucintamente as principais etapas desse trabalho.

Figura 13 — Desenho do fluxograma das Etapas e subetapas do trabalho

Soldagem dos Revestimentos

Y

Tratamento de Envelhecimento
a650° e a 950°C

Caracterizagdo microestrutural

Microscopia Opica - MO

Microscopia Eletronica de Varredura -
MEV

_|Espectroscopia por Dispersdo de Energia

de raios-x - EDS

_ | Microscopia Eletronica de Transmisséo -

MET

Ensaios Mecanicos

Fonte: Elaborado pela autora.

> Ensaios de Microdureza

= Ensaios de Impacto Charpy

> Ensaios de Dureza

> Ensaios por Imersao
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4.1 Materiais

Para a realizacdo das soldagens foram utilizadas como metal de adigédo as
superligas a base de niquel AWS ERNiCrMo-3 e AWS ERNiCrMo-4 com 1,2 mm de
didmetro, depositadas sobre um metal de base de aco ASTM A516 Gr. 70, o qual €
utilizado para a construgdo de equipamentos para a industria do petréleo e gas. A
composicao dos materiais utilizados, fornecida pelo fabricante, estd detalhada na Tabela
1 e na Tabela 2.

Tabela 1- Composicdo do metal de base

Material Composic¢ao (% em peso)
ASTM A516 | Ni @ Cr Mo Fe Al Mn Si
Gr 70 001 | 015 | 002 | 001 | Bal. | 002 | 095 | 0,2

Fonte: Fornecedor.

Tabela 2 — Composicdo quimica dos metais de adi¢do

Material Composicdo quimica (% em peso)
] Ni Cr Mo C Fe Cu Al Ti
E(mé%&"éf 64.09 | 2273 | 875 | 001 | 035 | 001 | 017 | 0,19
625) Nb+Ta Si Mn P S Outros
353 | 004 | 010 | 0002 | 0,001 | <050
) Ni Cr Mo C Fe Cu Co Mn
ERNICrMo -4 =00 oo™ 1597 [ 1524 | 0.002 | 512 | 008 | 0,04 | 0,38
(HASTELLOY —2=
C-276) Si P S W \Y Outros
0,037 | <0,001 | 0,001 | 333 | 0.02 | <050

Fonte: Fornecedor.

Utilizou-se Argdnio puro como gas de protecdo. Além desse gas ter o custo
consideravelmente menor comparado com misturas de Argonio e Hélio, em trabalhos
desenvolvidos anteriormente Santiago (2013) néo identificou influéncia estatistica entre
0 tipo de gas e as caracteristicas relevantes para aplicacdo em revestimentos, como

largura, penetracdo e angulo de molhamento.

4.2 Equipamentos

As soldagens foram realizadas na bancada visualizada na Figura 14 composta
por uma fonte DigiPlus 450, uma mesa de deslocamento XY e dois sistemas de aquisi¢cdo
de dados.
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gem dos revestimentos.
[EVESHINENLOs.

1 Alimentadores
de arames

Aquisicdo de dados [

S

Fonte: Elaborado pela autora.

Para o corte dos revestimentos utilizou-se uma serra de fita automatica, como
pode ser visto na Figura 15, de forma que a largura de cada corpo de prova do
revestimento A (50% AWS ERNiICrMo- 4 e 50% AWS ERNiCrMo-3) tinha 75 mm
enquanto que dos revestimentos B (65% AWS ERNiCrMo- 4 e 35% AWS ERNiCrMo-
3) e C (35% AWS ERNiICrMo- 4 e 65% AWS ERNIiCrMo-3) 85 mm. Enquanto que o

comprimento variou de 125 a 160 mm.

Figura 15 — Imagem da serra de fita empregada no corte dos Revestimentos
B o Al N

Fonte: Elaborado pela autora.
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Retirou — se 0 metal de base do revestimento para se obter uma chapa apenas
composta pela mistura das duas ligas. A usinagem foi realizada utilizando a fresadora,
visualizada na Figura 16, para obtencdo de chapas de 10,5 mm de espessura. Essa
espessura foi determinada em vista da possivel degradacdo do material durante o
envelhecimento, para ndo comprometer as dimensdes dos corpos de prova para ensaio
Charpy (10 x 10 x 55 mm).

Figura 16- Fresadora utilizada na retirada do metal de base

Fonte: Elaborado pela autora.

Os tratamentos de envelhecimentos foram realizados num forno para
tratamentos térmicos com controlador de tempo e temperatura de aquecimento,

resfriamento e patamar com temperatura méxima de 1200 °C, visualizado na Figura 17.

Figura 17 — Forno utilizado nos tratamentos termlcos

i S S R

Fonte: Elaborado pela autora.
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Para a retirada dos corpos de prova a serem submetidos ao ensaio de impacto
charpy e ao ensaio de corrosdo por imersdo, foi utilizado equipamento de corte por
eletroeroséo a fio, visualizado na Figura 18.

Fonte: Elaborado pela autora.

O inicio da investigagdo a nivel macroscopico como heterogeneidade na
mistura dos revestimentos deu-se por meio da utilizagdo de um microscopio 6tico da

ZEISS visualizado na Figura 19.

Figura 19 - Microscopio 6tico

Fonte: LPTS (2016).

Para a obtencdo de imagens dos precipitados e mapeamento de composi¢éo
quimica, utilizou-se o microscopio FEI QUANTA 350 visualizado na Figura 20.
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Figura 20 - Microscopio eletronico de varredura

Fonte: LPTS (2016).

Os ensaios de corrosdo por imersdo foram realizados em uma chapa de
aquecimento. Para o ensaio de impacto charpy foi utilizado o equipamento visualizado na

Figura 21.

Figura 21- Maquina de impacto para ensaio Charpy. -
4 LTI T
msiaadil i

i

Fonte: LPTS (2016).

As impressdes de microdureza foram realizadas com o microdurémetro visto
na Figura 22, o equipamento realiza deslocamento automatico do penetrador, as medidas
das diagonais e o célculo da microdureza. A carga aplicada foi de 100 gf durante 15 ms,

com espacamento de 0,2 mm entre as impressoes.
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Figura 22 - Microdurémetro automatico.

Fonte: Elaborado pela autora.

4.3 Métodos
4.3.1 Soldagem de revestimentos

As configuragdes das soldagens partiram de resultados presentes na literatura.
Com base nos resultados de Santiago (2013), 0 modo de operagéo ajustado na da fonte
foi em corrente constante pulsado, por resultar em cordées com bom acabamento
superficial, menor ocorréncia de respingos, e menor imposi¢do de calor por passe. A
possibilidade de realizar soldagens com corrente pulsada em ambas as fontes, com
defasagem entre os pulsos de corrente contribui para o melhor acabamento dos

revestimentos e reducdo de respingos durante as soldagens.

Os eletrodos foram dispostos um atrés do outro (tandem) em relacdo a direcéo
da velocidade de soldagem conforme a Figura 23 a), o0 angulo de ataque no revestimento
que foi de 15° (angulo que o arame faz com um plano paralelo ao corddo de solda),
destacado na Figura 23 b) e a distancia do bico de contato a peca (DBCP) foi ajustada em

20 mm, o gas de protecdo utilizado foi argbnio puro com vazdo de 30 L/min.
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Figura 23 - a) Disposic¢édo dos eletrodos b) Exemplo de angulo de ataque.
a) b)

Onde : D — direcéo da posicao dos eletrodos, V — direcéo da velocidade de soldagem

Fonte: Elaborada pela autora.

Esses parametros resultam em soldagens com menores valores de diluicéo e
corddes com maiores reforcos, importantes caracteristicas geométricas para a soldagem
de revestimentos (SANTIAGO, 2013 e SANTIAGO, 2014).

A tocha foi deslocada com velocidade de 1000 — 1050 mm/min, esse ajuste
foi necessario devido a intencao de realizar soldagens com o mesmo volume de material

depositado entre as condicOes estudadas.

As velocidades de alimentacdo foram levantadas de modo a atender a
variacdo de composicdo (50%- 50%, 35% - 65% e 65% - 35%), preocupou-se também

em manter aproximada as areas adicionadas dos corddes nas 03 condigdes.

Esse balanceamento foi realizado relacionando as velocidades de alimentagéo

com as velocidades de soldagem, a partir da Equagéo 01, descrita abaixo.

Sad = ((md?)/4) (Vaiim/ Vsold) Equacéo 01

Onde: Saq g- area adicionada
d — didmetro do eletrodo
Vaim — Velocidade de alimentagdo

Vsoid — Velocidade de soldagem
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Utilizou-se defasagem entre as correntes exemplificada na Figura 24, o pulso
de cada uma das correntes s6 ocorreu durante o tempo de base da outra e optou-se por
manter a mesma frequéncia de pulso para os dois sinais de corrente, atenuando

consideravelmente o sopro magnético e a geracéao de respingos durante a soldagem.

Figura 24 — Esquema de sinal de defasagem entre as correntes.
y Tempo defasagem tp1

p1] —— | — - tp1 — t pulso fonte 1

tp2 - t pulso fonte 2

th1 — t de base fonte 1

th2 - t de base fonte 2

b1

v

Tempo (ms)

Ip2

b2

tb2 . Tempo (ms)

L

Fonte: Santiago, 2013.

A soldagens foram realizadas sobre chapas de aco ASTM 526 Gr60, com
dimens@es de 25 cm x 50 cm x 3,8 cm. Convencionou-se durante as soldagens que o
eletrodo de maior velocidade de alimentacdo sempre viria na frente, pois arcos curtos

tendem a ser mais rigidos e a apresentar menor quantidade e intensidade de deflexdo.

Nédo foi utilizado tecimento pela limitacdo apresentada na bancada de
soldagem. O sistema de deslocamento da tocha da mesa XY ndo realizou o movimento

completo de tecimento para as velocidades de soldagem utilizadas.

Na soldagem da primeira camada, a cada corddo soldado o deslocamento da
tocha foi da metade da largura do corddo em todas as condigdes dos revestimentos, a fim

se se ter uma sobreposicao de 50%.

Para as demais camadas utilizou deslocamento da metade do cord&o acrescido
de 1 mm, em virtude da molhabilidade do cord&o e principalmente para evitar que um

cordao se sobrepusesse mais de 50% sobre o cord&o anterior.

Foram soldadas 04 camadas para obtencéo do revestimento cuja composi¢éo
do metal de solda foi 50% AWS ERNiCrMo-3 e 50% AWS ERNiCrMo-4 designado

nesse trabalho por revestimento A, e 05 camadas para 0s revestimentos com respectivas
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composicdes no metal de solda 35% AWS ERNiCrMo-3 e 65% AWS ERNiICrMo-4 e 65
% AWS ERNICrMo-3 e 35% AWS ERNiCrMo-4, designados respectivamente por
revestimentos B e C.

A quantidade de camadas de cada revestimento foi definida pela sua altura.
A medida que atingisse o valor minimo de 15 mm a altura era considerada satisfatoria.
Pois a dimensdo era suficiente para a retirada de corpos de prova para ensaio charpy do
revestimento seguindo a norma ASTM E23.

Os revestimentos B e C foram divididos em 8 regides como se vé na Figura
25, uma para cada condicao de envelhecimento. O revestimento A nao foi soldado com
largura suficiente para ser divido, logo foram necessarios dois revestimentos dessa

condig&o, para se obter a quantidade suficiente de corpos de prova para todos 0s ensaios.

Figura 25- Esquema de corte dos revestimentos para tratamentos térmicos.

Fonte: Elaborado pela autora.

4.3.2 Tratamentos de envelhecimento

Os revestimentos foram usinados para retirada de todo o metal de base,
restando uma chapa de 10,5 mm de altura de cada um dos revestimentos. Esse valor foi
determinado pois os mesmos poderiam sofrer degradacdo durante o envelhecimento e
ainda assim a chapa ndo teria a altura comprometida para realizagdo do ensaio de
tenacidade, cujas dimensdes dos corpos de prova devem ser 55x 10 x 10 mm.
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Os envelhecimentos foram realizados nas temperaturas de 650°C e 950 °C

durante os periodos de 10h, 50h, 100h, 200h. Formando assim 24 condiges a serem

investigadas no trabalho, como podem ser visualizadas na Tabela 3.

Tabela 3- Condicdes de envelhecimento.

Temperatura
Tempos ™ ggqoC 950 °C
< | 10h | A10hT1 | A10hT2
é 50 h A50h T1 A 50h T2
@ | 100h | A100hT1 | A100hT2
£ [ 200n | A200nTL | A200nT2
@ | 10h | B10hTL B 10h T2
é 50h | BS50hTL B 50h T2
2| 100h | B100hT1 | B100hT2
& [ 200n | B200hTL | B200nT2
O | 10h | CI10hTL C 10h T2
é 50 h C50h T1 C 50h T2
@ | 100h | C100hT1 | C100hT2
£ [ 200n | caoonTi | c200nT2

Fonte: Elaborado pela autora.

O tratamento de envelhecimento foi realizado de forma continua, as amostras

foram organizadas conforme a Figura 26, de tal forma que a medida que se atingisse o

periodo de tratamento (10h, 50h, 100h ou 200h), retirava-se do forno as amostras de cada

condic&o de revestimento. O resfriamento das amostras foi realizado ao ar.



64

Figura 26 - Organizacdo das amostras para etapa de envelhecimento.

Fonte: Elaborado pela autora.

Apbs o envelhecimento as amostras foram cortadas para 0s ensaios mecanicos
e de resisténcia a corrosdo. A Figura 27 ilustra a localizacdo de onde foram retiradas as

amostras para os respectivos ensaios, de cada uma das 04 chapas envelhecidas.

Figura 27 - Esquema de cortes das amostras para 0s ensaios

/| Cortes antes da Usinagem

| Andlise microestrutural |

Ensaio de corrosdo

Fonte: Elaborado pela autora.

4.3.3 Anélise microestrutural

A metodologia da caracterizagdo microestrutural é dividida nas etapas de
analise de microscopia 6tica, microscopia eletrbnica de varredura e microscopia

eletronica de transmissao.
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Para as analises de microscopia 6tica e de microscopia eletrénica de varredura

foram utilizadas as amostras cortadas na secao transversal dos revestimentos.

As amostras foram lixadas até a lixa de 1200 de granulometria em sequéncia
polida nas pastas de 6, 3, 1 ¥ pum. Para o ataque das amostras utiliza-se acido crémico

10%, com uma tensdo de 2,0 V e corrente de 0,01 A durante 25 segundos.

A andlise de EDS foi utilizada para a determinacdo da composicao quimica e
observacgdes sobre a microssegregacdo, realizando medi¢fes de EDS em pontos no
interior das dendritas. A partir dessas medic¢des foi possivel calcular o coeficiente de
segregacdo dos elementos presentes na liga e estudar a difusdo dos atomos durante o

envelhecimento.
4.3.4 Ensaios mecanicos

Para avaliacdo das propriedades mecanicas realizou-se ensaios de impacto

Charpy e avaliacdo de microdureza dos revestimentos.

Os ensaios de impacto Charpy com entalhe em V foram realizados de acordo
com a norma ASTM E23, na intencdo de se investigar a existéncia ou ndo de variagoes

dessa propriedade em funcédo das condicdes de soldagem e envelhecimento.

Apobs a retirada do metal de base do revestimento, teve-se uma chapa como
resultado, a partir dai retirou-se 05 corpos de prova de cada condi¢do com as dimensdes

descritas na norma (55 x 10 x10 mm), como visto no esquema da Figura 28.

Figura 28 — Desenho para a retirada dos corpos de prova para o ensaio de impacto
Charpy

e e R A —r
ARARN =
\HH 10 mm

|

RERER 1
S O 7 E HE
9 | | B
o [ | @

[
Lt

!

Fonte: Elaborado pela autora.
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Para a finalizacdo da preparacgéo, todos os corpos de prova foram retificados,
a fim de se retirar o sobremetal até que se atingisse a altura determinada pela norma
ASTM E23.

Os entalhes em V foram feitos no sentido de soldagem do cord&o, para se
avaliar a regido mais critica do revestimento, sentido de crescimento preferencial no qual

existe menor quantidade de barreiras para propagacao da trinca.

Os ensaios de dureza vickers foram executados ap6s 0 ensaio de tenacidade
ao impacto charpy. As impressdes de dureza vickers foram realizadas nas regides mais
externas dos corpos de prova, para gque as informacdes de dureza do material ndo fossem

influenciadas pela deformagéo localizada em virtude do ensaio de tenacidade.

A analise de microdureza Vickers ASTM E384 foi realizada na mesma

amostra utilizada para a investigacao microestrutural do metal de solda.

4.3.5 Ensaios de Resisténcia a corrosao

A andlise da resisténcia a corrosdo das condicGes estudadas foi realizada por
meio de ensaio por imersdo sera realizado seguindo a norma ASTM G48 método C. A
temperatura inicial utilizada no ensaio foi de 45 °C, temperatura abaixo da temperatura
critica de pite encontrada na literatura para as soldas com a liga AWS ERNiCrMo-3 e a
liga AWS ERNiCrMo-4.

As amostras foram usinadas pelo processo de eletroerosdo a fio, esses corpos
de prova de dimensdes 20 x 40 x 3,3 mm foram retirados da espessura da chapa como
mostra a Figura 29.
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Figura 29 - Esquema de cortes de corpos de prova para ensaios de corrosdo por imersao.
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Fonte: Elaborado pela autora.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

Esse capitulo foi dividido em 04 blocos para melhor exposicao e discussao

dos resultados.

O primeiro é o de Soldagem MIG/MAG — DA, no qual constam os resultados
de discussdo referentes a exploracdo dos parametros de soldagem satisfatorios para a

obtencéo dos revestimentos A, B e C.

O segundo bloco corresponde a analise microestrutural, iniciando com o
estudo macroscopico dos revestimentos, passando pela analise da solidificacdo e

finalizando com o efeito do envelhecimento nas microestruturas.

O terceiro bloco expde os resultados referentes ao estudo do impacto na
microdureza dos revestimentos e das suas respectivas capacidades de absorver energia

antes da fratura.

E o quarto e ltimo topico refere-se ao estudo da performance de resisténcia

e do mecanismo de corrosao nas ligas A, B e C.

5.1 Soldagem MIG/MAG - DA

Neste topico é apresentado o estudo exploratério das soldagens, realizados
com deposicédo de cordéo isolado. Os principais parametros estudados foram, a faixa de
velocidades de alimentacdo, a posi¢do dos eletrodos, e a defasagem entre as correntes.
Sédo apresentados 0s revestimentos e suas respectivas informacées de soldagem, de acordo

com a particularidade de cada condigé&o.

5.1.1 Soldagens de Exploracéo de Parametros

Os parametros de soldagem foram ajustados para duas condicdes distintas. A
primeira situacdo refere-se a condicdo de deposicao das ligas na mesma proporcdo. O
segundo estudo corresponde ao ajuste dos parametros utilizados na soldagem dos
revestimentos, cujas composi¢cdo do metal de solda foi, respectivamente, 65% AWS
ErNiCrMo-4 + 35% AWS ErNiCrMo-3 e 65% AWS ErNiCrMo-3 + 35% AWS
ErNiCrMo-4.
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Pelo fato de haver na literatura informacfes de parametros para soldagens
com a mesma velocidade de alimentag&o nos dois arames, e principalmente pelo fato de
n&o existir, nesse caso, diferencas significativas na altura dos arcos, ndo houve grandes

dificuldades operacionais nessa primeira condicao.

Os parametros ajustados para a primeira camada desse revestimento
encontram-se na Tabela 4. E importante destacar que o critério utilizado para a
determinacédo desses parametros foi a estabilidade do arco, analisada tanto com base nas
soldagens como pela anélise dos sinais adquiridos e pelo aspecto superficial do corddo

isolado.

As velocidades de alimentacdo apresentaram diferengas de dois décimos, em
consequéncia da tentativa de se estabelecer a manutencdo da altura do arco, ja que o
primeiro arco incide sobre metal de base, enquanto que o segundo arco incide sobre a

poca de fusdo.

Nessa condicdo, foi possivel ajustar as velocidades de alimentacdo dos dois
eletrodos para que os diametros de gota calculados fossem proximos entre si,
aproximadamente 1,3 vezes o diametro nominal dos eletrodos, em virtude de ajustes
dessas velocidades e das frequéncias de pulsacdo das correntes com valores proximos

entre os arcos elétricos.

O revestimento na condi¢cdo 50% (AWS ER NiCrMo-3 e 50% AWS ER
NiCrMo-4 foi designado como revestimento A. Os parametros com indice 1 referem-se
ao relacionados ao arame da frente (fonte mestre), enquanto que os parametros com indice
2 referem-se ao arame de tras (fonte seguidora). Essas designacdes serdo utilizadas ao
longo desse documento.

Tabela 4 - Pardmetros de soldagem da primeira camada do revestimento A
Revestimento A sobre metal de base
Arame Mestre — AWS ERNiCrMo-4 | Arame Seguidor —- AWS ERNiCrMo-3
Ipl tpl Ibl tbl | Valiml | 1p2 tp2 Ib2 | Valim2 | def
A | ms) | (A | (ms) | (mMmin) | (A) | (ms) | (A) | (m/min) | (ms)
360 3,5 100 6,5 8,4 350 3,7 100 8,2 4
Fonte: Elaborado pela autora.

Os parametros foram ajustados a partir da segunda camada, principalmente
pelo fato de se ter uma pog¢a mais fluida ja que, nesse caso, tem-se o arco incidindo sobre

a primeira camada de niquel. Nesse sentido, foram alteradas as velocidades de
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alimentacéo, para se manter a altura do arco, em consequéncia disso foi necessario alterar

0s parametros de pulso para os valores mostrados na Tabela 5.

Tabela 5 —Parametros de soldagem para segunda, terceira e quarta camada do
revestimento A

Revestimento A sobre liga de niquel
Arame Mestre - AWS ERNiCrMo-4 | Arame Seguidor — AWS ERNiCrMo-3
Ipl tpl Ibl tbl | Valiml | Ip2 tp2 Ib2 | Valim2 | def
(A) | (ms) (A) (ms) | (m/min) | (A) (ms) (A) | (m/min) | (ms)
380 3,8 100 6,5 10 380 3,8 100 9,3 4
Fonte: Elaborado pela autora.

A exploracdo das soldagens dos revestimentos com velocidades de
alimentacdo distintas, iniciou na determinacdo das velocidades de alimentagdo dos
respectivos eletrodos.

As velocidades de alimentacdo foram definidas com o maior intervalo
possivel entre elas, para que se obtivesse ajuste de parametros para a combinacdo de
velocidades na condi¢cdo mais critica. De inicio, tentou-se realizar soldagens com 0s
eletrodos 1 e 2 contribuindo respectivamente com 70% e 30% do total da velocidade de
alimentacdo, porém essa combinagdo gerou aumentos abruptos do arco, formacao de duas

pocas e ainda queima de bicos de contato.

Dessa forma, a maior diferenca entre as velocidades de alimentagao utilizadas
foi conseguida ao utilizar os eletrodos com, respectivamente, 65% (12,7 m/min) e 35%

(6,7 m/min) do total da velocidade de alimentacéo.

Em seguida, estudou-se a disposicdo dos eletrodos para definir qual eletrodo
deveria ser posicionado a frente, em funcdo da maior ou de menor velocidade de
alimentagdo. A primeira hipotese levantada seria a utilizagdo do eletrodo de menor
velocidade de alimentacdo na frente, pois em virtude da sua menor taxa de deposi¢ao, ndo
deixaria a poga muito volumosa, fazendo com que o arco do eletrodo com maior
velocidade de alimentacéo incidisse praticamente no metal de base, condigéo esta também
favoravel para se obter uma menor diluicdo com o metal base, desejada para soldagens

de revestimento.

Em véarios momentos a tensdo no segundo eletrodo ficou muito baixa,
indicando a grande ocorréncia de curtos circuitos. Isso porque a taxa de deposi¢cdo do

eletrodo 1, mesmo sendo menor que a do outro eletrodo 2, ainda assim, o volume
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depositado por ele foi suficiente para gerar uma elevacao da poca de soldagem, em virtude
do material depositado. Como a velocidade de alimentacdo do eletrodo 2 foi
consideravelmente maior quando esse se sobrepunha no volume depositado pelo primeiro

eletrodo a altura do arco diminuia de tal forma que gerava curtos circuitos.

Nesse contexto, definiu-se que o eletrodo com maior velocidade de
alimentacdo seria posicionado na frente (ligado a fonte 1) e o eletrodo de menor
velocidade de alimentacéo atras ligado (na fonte 2), tendo como referéncia o sentido da

velocidade de soldagem.

A altura do arco foi o principal critério para essa decisdo. Nos testes
realizados, quando o eletrodo com velocidade de alimentacdo mais alta estava a frente, o
arco se encontrava numa altura na qual ele se manteve rigido e sem ocorréncia de curtos-
circuitos, além disso, o arco do eletrodo com menor velocidade de alimentagdo nédo ficava

tdo alto, pois esse estivera aberto em cima da poca do primeiro eletrodo.

Segundo Reis (2011) o encurtamento do comprimento do arco gera um

aumento em sua resisténcia a deflexdo magnética e a sua extingao.

Com a configuracgdo estabelecida os respectivos comprimentos dos dois arcos
foram menores, o primeiro em virtude da elevada velocidade de alimentacdo do eletrodo
da frente, e 0 segundo por estar com o0 arco sobreposto ao volume de material depositado
pelo primeiro eletrodo e ndo diretamente no metal de base.

Outro fator explorado para as condi¢cdes de soldagens com velocidades de
alimentacdo distintas, foi escolher entre manter a frequéncia de pulsacdo entre o0s
eletrodos e diametros de gota préximos ao do eletrodo ou utilizar defasagem entre as

correntes.

Foram realizadas soldagens com os parametros mostrados na Tabela 6, essa
condicéo foi soldada sem defasagem entre as correntes com o intuito dos didmetros de

gotas calculados serem proximos ao diametro do eletrodo.

A velocidade de alimentacdo do primeiro eletrodo foi de 12,7 m/min para
corrente média 273 A com a frequéncia de pulso 166 Hz, calculada a partir dos parametros
de pulsos mostrados na Tabela 6. A velocidade de alimentagdo do segundo arame foi de

7 m/min para uma corrente média de 140 A e a frequéncia de pulso foi de 128 Hz.
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Tabela 6 - Parametros de soldagem sem defasagem para primeira camada do
revestimento Be C

Revestimento B e C sobre metal de base
Arame Fonte 1 Arame Seguidor — Fonte 2
Ipl tpl Ibl tbl | Valiml | Ip2 tp2 Ib2 | Valim2 | th2
(A | (ms) | (A) | (ms) | (m/min) | (A) | (ms) | (A) | (m/min) | (ms)
420 2 200 4 12,7 420 2 50 7,0 5,8
Fonte: Elaborada pela autora.

Nessa condicdo os didmetros de gota apresentados foram calculados
conforme a equacdo 2 para cada um dos eletrodos que resultou em 1,3 e 1,2 do didmetro
do eletrodo. A manutencdo do didmetro de gota proximo ao diametro do eletrodo é um
fator importante para contribuir com a condi¢do de uma gota por pulso na transferéncia

metélica com caracteristicas similares a goticular.

A transicéo da transferéncia globular para goticular acontece quando as forgas
de pressao exercidas pela agdo do campo magnético na gota superam as forcas de tensédo
superficial para gotas com diametros igual ao didmetro do eletrodo. Os tamanhos
reduzidos de gotas e a elevada frequéncia de pulso caracterizam o modo de transferéncia
metalica goticular (LOWKE, 2009, MIRANDA, 2002).

Durante as soldagens sem defasagem entre os pulsos das correntes foi
possivel observar instabilidade no processo ocasionado pela independéncia entre os
pulsos de corrente, 0 que tornou a interacdo magnética mais intensa gerando deflexdes
dos arcos, principalmente nos momentos em que ambos 0s arcos estavam nas intensidades

mais elevadas de corrente.

Outro fator considerado foi a grande quantidade de ocorréncia de curtos-
circuitos, conforme pode ser visto na Figura 30 a) que ilustra uma parte dos sinais de
tensdo e soldagem adquiridos durante a soldagem nessa condicdo na qual é possivel ver

com detalhamento os instantes da ocorréncia de curto circuito durante a soldagem.
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Figura 30 - Oscilograma com sinais de tensdo e corrente da soldagem da condicao

Im2SD (b) Ampliacéo do sinal indicando a ocorréncia de curto circuito.
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Fonte: Elaborada pela autora.

Durante as soldagens sem defasagem o momento mais critico foi quando 0s
tempos de pulso dos dois eletrodos ocorreram simultaneamente, pelas maiores
intensidades de correntes instantaneas atuando em ambos os arcos, nesse periodo as duas
gotas sdo formadas e destacadas. E possivel identificar no detalhe do oscilograma da
Figura 30 b) que essa situacdo se repetiu diversas vezes, como por exemplo, nos tempos
3,81s e 3,835s.

A Figura 31 ilustra fenémeno que ocorrem quando as correntes estdo em fase
(pulsos ocorrendo simultaneamente). Devido a forca do campo magnético que cada um
dos arcos induz no outro, conforme a Equacédo 4, o sopro magnético ocorre no momento

de destacamento das gotas.
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Figura 31 - llustracdo do efeito dos arcos quando as correntes pulsam em fase.

Fonte: Elaborado pela autora.

Para discutir este aspecto, foi assumido que B2 corresponde ao campo
magnético produzido pelo arco 1 que atua no arco 2, e B21 0 campo magnético produzido
pelo arco 2 que atua no arco 1. As intensidades desses dois campos magnéticos tendem a
ser a mesma, ja que as correntes de pulso dos dois eletrodos correspondem ao mesmo
valor, bem como, os outros fatores que influenciam o campo magnético gerado: po

(permeabilidade do magnética do meio) e De (distancia entre os eletrodos).

As forcas induzidas pelos campos magnéticos gerados, F21 e F12, dependem,
conforme a Equacéo 5, da intensidade dos campos magnéticos B»: e B12 e da densidade
de corrente de cada um dos arcos, Ji1 e J2. A altura do arco referente ao eletrodo 1 é menor
que a altura do arco do eletrodo 2, em virtude das diferentes velocidades de alimentacédo
utilizadas, que é premissa do trabalho. Como consequéncia o didmetro da coluna do arco
1 é menor que o didmetro da coluna do arco 2. Assim, quanto menor o didmetro do arco,

maior sera a respectiva densidade de corrente. No caso em questdo tem-se que Ji >> Ja.

Pela equagdo 06 pode-se concluir que Fi2>>F»:1. Em decorréncia dessa
assimetria de forcas entre os arcos elétricos, 0 arco 2 tende a apresentar uma deflexao
bem mais acentuada que o arco 1. O esquema da Figura 32 ilustra a atuacdo das
respectivas forcas e dos campos magnéticos atuando nos arcos no momento em que 0s
pulsos de corrente estdo em fase, ou seja, ocorrendo simultaneamente. Durante as
soldagens foi possivel observar o arco do eletrodo 2 sendo atraido em dire¢do ao arco do
eletrodo 1.
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Figura 32 - Desenho esquematico da deflex@o dos arcos nas soldagens sem defasagem
no momento em que os tempos de pulsos de corrente ocorrem simultaneamente.

|

Fonte: Elaborada pela autora.

Motta (2002) destaca que arcos de alturas elevadas tendem a defletirem mais,
visto que sdo menos rigidos. Além disso, a deflexdo do arco vai interferir tanto no
destacamento como na trajetéria das gotas. A deflexdo de um arco no instante de
destacamento e, consequentemente, a direcdo da trajetdria seguida pela gota, estdo
relacionadas com as correntes instantaneas que passam pelos arcos e ndo com a corrente
média.

O autor ainda explica que no momento do destacamento da gota, essa sofre a
influéncia da deflexdo do arco. Enquanto a gota se encontra aderida ao eletrodo, esta
conduzindo corrente e, portanto, ainda sujeita a acdo de uma forca similar aquela que age

sobre o0 arco voltaico, 0 que causa seu desvio em relacdo ao eixo do eletrodo.

Reis (2011) destaca que os desvios das gotas provenientes do arco seguidor
(arco de tras) sdo maiores, confirmando que este arco apresenta uma deflexdo mais

intensa que o arco lider (arco da frente).

Desse modo, a intensa geracdo de respingos observada na soldagem da
condicdo sem defasagem, conforme visto na Figura 33 deve-se ao efeito das diferentes
combinagOes de correntes instantaneas que, por sua vez, geraram diferentes angulos de
deflexdes nos momentos de destacamento das gotas, desviando suas trajetorias da poca
mesmo com gotas de diametros proximos ao diametro do eletrodo, e se aproximando da

condic¢éo de uma gota por pulso.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Diante desses resultados, optou-se por manter frequéncias iguais e assim
possibilitar a defasagem dos pulsos de corrente com o intuito de estabilizar os arcos e
reduzir respingos. A frequéncia de pulsacao para os dois arames permaneceu em 125 Hz,
calculados a partir dos parametros de pulso mostrados na Tabela 7. Os diametros de gota

foram superiores de 1,4 e 1,2 vezes o diametro do eletrodo.

Tabela 7 - Parametros de soldagem com defasagem entre pulsos para revestimentos B
(65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS ERNiCrMo-3).
Revestimento B sobre metal de base
Arame Mestre — AWS ERNiCrMo-4 | Arame Seguidor — AWS ERNiCrMo-3
Ipl tpl Ibl tbl | Valiml | Ip2 tp2 Ib2 | Valim2 | def
A | ms) | (A | (ms) | (m/min) | (A) [ (ms) | (A) | (m/min) | (ms)
420 2 200 6 12,0 420 2 50 6,7 4
Fonte: Elaborado pela autora.

As soldagens realizadas utilizando defasagem entre as correntes mostraram-
se consideravelmente mais estaveis. Configurou-se a sincronizacgao dos pulsos de corrente
de ambos eletrodos de tal forma que, os instantes de intensidade maxima de corrente do
eletrodo, que est& no periodo de pulso, coincidam com os instantes de menor intensidade
de corrente do outro eletrodo, que esta no periodo de base. Pode-se observar pela analise
da Figura 34 a) a auséncia de curtos-circuitos nestas soldagens, na amplia¢do do sinal na
Figura 34 b) é claro visualizar que os pulsos dos dois eletrodos ndo ocorreram no mesmo
instante.
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Figura 34 - Oscilograma com sinais de tensdo e corrente da soldagem da condicao
Im2CD (b) Ampliacéo do sinal sem ocorréncia de curto circuito.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Durante as soldagens com defasagem o momento mais critico é no tempo de

pulso do eletrodo 1, pela maior diferenca entre as correntes instantaneas, que séo Ip: 420

Ace Ibz 75 A. J& no tempo de pulso do eletrodo 2 as correntes sdo mais préximas Ip2 420

A e Ib; 220 A. A Figura 35 ilustra efeito dos arcos observado durante as soldagens no

momento de destacamento da gota do eletrodo 1. O arco do eletrodo 2 se encontra no

momento de base e é intensamente defletido em direcdo ao arco do eletrodo 1, j& 0 arco

do eletrodo 1 quase ndo sofre deflexdo no momento de destacamento da gota, em virtude

da defasagem entre as correntes.

Figura 35 - llustracéo do efeito dos arcos quando as correntes pulsam em fase.

Fonte: Elaborado pela autora.
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Nas soldagens realizadas nessa condi¢do foi possivel observar a intensa
deflexdo do arco detras (menor velocidade de alimentacdo) porém, foi possivel perceber
que a deflexdo era mais significativa enquanto no eletrodo ndo estava no periodo de

destacamento de gota.

Assim como na condicdo anterior sem defasagem, existirh o campo
magnético gerado em cada um dos arcos pelo outro eletrodo, B1> 0 campo magnético que
oarco 1 gerano arco 2 e B2: 0 campo magnético que o arco 2 gera no arco 1. No momento
do pulso do eletrodo 1, segundo a Equacdo 4, a intensidade de B21 << Bio, ja que 11 é
consideravelmente maior que I> e os outros fatores como o po (permeabilidade magnética

do meio) e De (distancia entre os eletrodos), permanecem 0s mesmos.

A relacdo entre as densidades de corrente dos arcos continua J; >> Jo. Assim
como na condigdo avaliada anteriormente em virtude das distintas velocidades de
alimentacdo a altura do arco referente ao eletrodo 1 é consideravelmente menor que a
altura do arco do eletrodo 2, logo o didametro da coluna do arco 1 € menor que o diametro
do arco da coluna do arco 2. Além disso, no momento avaliado tem-se a corrente Iy >>

Io.

Pela equagdo 06 pode-se concluir que Fi2>>F1 em decorréncia dessa
assimetria de forcas entre os arcos elétricos. O arco 2 tende a apresentar uma deflexdo
bem mais acentuada que o arco 1, conforme pode ser visto no esquema da Figura 36.
Durante as soldagens foi possivel observar o arco do eletrodo 2 sendo atraido em direcao
ao arco do eletrodo 1.

Figura 36 - Desenho esquematico da deflex&@o dos arcos nas soldagens com defasagem no
momento de pulso da corrente do eletrodo 1.

Vsold

Fonte: Elaborado pela autora.
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Embora durante as soldagens tenha sido observado que o arco 2 tenha
apresentado maior deflexdo, é possivel visualizar na Figura 37 que as soldas resultantes
da condic@o com defasagem entre as correntes foram sem defeitos e sem intensa geragédo

de respingos, diferente do que foi identificado nas condi¢des sem defasagem.

Esse resultado pode ser justificado pelo fato de a deflex&o do arco ter ocorrido
intensamente enquanto a corrente estava no periodo da base, nessa condi¢cdo, ndo ha
destacamento de gota, logo ndo ocorreu respingos decorrentes de gotas que foram
desviadas de suas trajetorias devido aos desvios sofridos pelos respectivos arcos

voltaicos, nos instantes de destacamentos de gotas.

Figura 37- Corddes soldados com defasagem entre as correntes.

Fonte: Elaborado pela autora.

Os parametros utilizados a partir da segunda camada encontram-se na Tabela
8. Também em decorréncia da maior fluidez da poca, assim como na soldagem com
mesma velocidade de alimentacdo nos eletrodos, foram ajustadas as velocidades de
alimentacdo para se manter a altura do arco. Os valores podem ser conferidos na Tabela
8.

Tabela 8 - Parametros de soldagem com defasagem entre pulsos para revestimento B
(65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS ERNiCrMo-3).
Revestimento B sobre liga de niquel
Arame Mestre — AWS ERNiCrMo-4 | Arame Seguidor — AWS ERNiCrMo-3
Ipl tpl Ibl tbl | Valiml | Ip2 tp2 Ib2 | Valim2 | def
(A | (ms) | (A | (ms) | (m/min) | (A) | (ms) | (A) | (m/min) | (ms)
420 2 200 6 12,2 420 2 50 6,7 4
Fonte: Elaborada pela autora.




80
5.1.2 Soldagem dos revestimentos

As energias utilizadas na soldagem do revestimento da liga in-situ A foram
de 0,57 kJ/mm na primeira camada e de 0,66 kJ/mm nas camadas subsequentes, em todas

as camadas a velocidade de soldagem foi de 1000 mm/min.

As soldagens desses revestimentos foram compostas de 04 camadas, para que
se fosse possivel atingir a altura minima de reforco que era de 15 mm de revestimento. O
revestimento da liga in-situ A, visualizado na Figura 38, foi soldado com 350 mm de

comprimento e 140 mm de largura e 15 mm de altura.

Figura 38 - Revestimento liga in-situ A (50% AWS ERNiCrMo-3 e 50% AWS
ERNiCrMo-4) a) Revestimento acabado com 04 camadas b) Fase intermediaria
soldagem 22 camada.

Fonte: Elaborado pela autora.
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Em virtude da falta de uniformidade na altura do reforco, como pode ser visto
na Figura 39 a chapa do revestimento usinada néo teve dimensdes suficiente para retirar

todos os corpos de prova a serem analisados.

Figura 39 - Secéo transversal do revestimento da liga in-situ A.

v

Fonte: Elaborado pela autora.

Desse modo, se fez necessaria a realizacdo da soldagem de um novo
revestimento da liga in-situ A, visualizado na Figura 40, cujos parametros utilizados

foram idénticos aos utilizados no primeiro revestimento da liga in-situ A soldado.

Figura 40 — Segundo Revestimento da liga in-situ A (50% AWS ERNiCrMo -3 e 50%
AWS ERNIiCrMo-4) a) Revestimento acabado com 04 camadas b) Fase intermediaria
soldagem 22 camada
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Fonte: Elaborado pela autora.

A energia utilizada na soldagem do revestimento da liga in-situ B foi de 0,70
kJ/mm, na primeira camada a velocidade de soldagem foi de 1000 mm/min enquanto que
nas demais camadas foi de 1050 mm/min. Os valores de velocidade de soldagem foram
ajustados conforme a variagdo das velocidades de alimentacdo com a intencdo de se
manter o volume de material depositado nessas condigdes.

Esse revestimento foi composto por 05 camadas, para que se fosse possivel
atingir a altura minima de reforgo de 15 mm de revestimento. O revestimento da liga in-
situ B visualizado na Figura 41 foi soldado com 370 mm de comprimento e 170 mm de

largura e 17 mm de altura.

Figura 41 - Revestimento da liga in-situ B (65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS
ERNiCrMo-3) a) a) Revestimento acabado com 05 camadas b) Fase intermediaria.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Na soldagem do revestimento da liga in-situ C também se optou pela
soldagem com defasagem entre as correntes, mantendo a mesma frequéncia de pulsacédo
utilizou-se como base para a definicdo dos parametros de soldagem dessa condicdo os
definidos anteriormente para soldagem do revestimento da liga in-situ B, diferenciando
nas velocidades de alimentacdo, como se pode conferir na Tabela 9 por se tratarem de
materiais e terem suas particularidades. os parametros utilizados na primeira camada

estdo detalhados na Tabela 9.

Tabela 9 - Parametros de soldagem da primeira camada do revestimento da liga in-situ
C (65% AWS ERNIiCrMo-4 e 35% AWS ERNiCrMo-3).
Revestimento C sobre metade base
Arame Mestre — AWS ERNICrMo-3 | Arame Seguidor —- AWS ERNiCrMo-4
Ipl tpl Ibl tbl | Valiml | Ip2 tp2 Ib2 | Valim2 | Def
(A | (ms) | (A) | (ms) | (m/min) | (A | (ms) | (A) | (m/min) | (ms)
420 2 200 6 11,8 420 2 50 6,9 4

Fonte: Elaborado pela autora.

Os parametros utilizados a partir da segunda camada foram ajustados também
com o intuito de se manter a altura do arco. Os valores podem ser conferidos na Tabela
10.
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Tabela 10 - Pardmetros de soldagem da 2 @ a 5%camada do revestimento da liga in-situ C
(65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS ERNiCrMo-3).
Revestimento C sobre liga de niquel
Arame Mestre — AWS ERNiICrMo-3 | Arame Seguidor — AWS ERNiCrMo-4
Ipl tpl Ibl tbl | Valiml | Ip2 tp2 Ib2 | Valim2 | def
(A | (ms) | (A | (ms) | (m/min) | (A) | (ms) | (A) | (m/min) | (ms)
420 2 200 4 12,4 420 2 50 7,3 5,8

Fonte: Elaborado pela autora.

As energias utilizadas foram de 0,65 kJ/mm na primeira camada e de 0,62
kJ/mm nas camadas subsequentes. Na primeira camada, a velocidade de soldagem foi de

950 mm/min enquanto que nas demais camadas foi de 2000 mm/min.

A soldagem do revestimento da liga in-situ C foi composta de 05 camadas,
para que se fosse possivel atingir a altura minima de refor¢co que era de 15 mm de
revestimento. O revestimento da liga in-situ C visualizado na Figura 42 foi soldado com

370 mm de comprimento e 190 mm de largura e 15 mm de altura.

Figura 42 - Revestimento da liga in-situ C (65% AWS ERNiCrMo-3 e 35% AWS
ERNiCrMo-4) a) Revestimento acabado com 05 camadas b) Detalhe da altura do
revestimento.

Fonte: Elaborado pela autora.
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5.2 Caracterizagdo Microestrutural dos Revestimentos

Apbs o estudo para a definicdo dos parametros de soldagem, bem como, a
soldagem dos revestimentos, procedeu-se avaliacdo das caracteristicas metaldrgicas dos
materiais envolvidos dando énfase aos aspectos microestruturais dos metais de solda
resultantes, que a partir desse tdpico serdo referenciados como liga in-situ A, liga in-situ
B, liga in-situ C, ressaltando que o metal de solda de cada um dos respectivos

revestimentos A, B e C foram produzidos durante a soldagem.

5.2.1 Macrosegregacao das ligas

A anélise da composicdo quimica das ligas obtidas foi realizada por meio de

fluorescéncia de raio-X e os resultados encontram-se na Tabela 11.

Tabela 11 - Composicdo quimica das ligas (%peso)
Al Si P Ti Va Cr Mn Fe Ni Nb Mo W Co
A 05 09 01 01 01 178 02 46 566 15 156 15 0,1
B 07 11 01 00 02 173 03 39 563 12 169 20 01
cos 08 01 01 00 188 02 22 594 20 145 12 01
Fonte: Elaborado pela autora.

E possivel destacar que o teor dos elementos como Mo, Cr, Nb e W s&o
aproximadamente a média ponderada entre as composi¢bes da liga Inconel 625 e da
Hastelloy C 276 de acordo com as respectivas proporcées, indicando que os parametros
utilizados atingiram o objetivo de obter um metal de solda com combinacbes pré-
estabelecidas de cada material.

A partir das macrografias do metal de solda foram identificadas regides com
diferengas em termos de contraste por ataque quimico. Tais heterogeneidades
macroestruturais sdo apresentadas na Figura 43. Essas regides foram inicialmente
observadas nas condi¢6es como soldado, ou seja, resultado da solidificacdo propria da
poca de fusdo, e que permaneceram presentes e observadas nas condi¢es submetidas a

tratamento de envelhecimento térmico.
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Figura 43 — Macrografias apresentando a heterogeneidade em diferente temperaturas e
tempos de envelhecimento
A 650°C10h B 650°C10h

A distingdo das regifes em termos dos diferentes contrastes indica a
possibilidade de diferencia-las, nesse sentido posteriormente as analises de microscopia
Otica foram realizadas analises em MEV para identificar tais regides e realizar
microanalises de composicdo quimica por meio de analises de EDS.

Na Figura 44 é possivel observar duas regides que possuem composi¢oes
distintas. Os resultados mostrados na Tabela 12, s&o referentes as analises de EDS
realizadas nas regides indicadas na Figura 44 a). Os resultados indicaram que a
composi¢do quimica da regido indicada pelo espectro 11 apresenta-se com uma mistura
parcial entre as ligas, indicada pela presenca simultanea de elementos que séo exclusivos
de cada uma das ligas, como a do Nb caracteristico da liga Inconel 625 e do W da liga
Hastelloy C-276.

Embora exista a presenca desses dois elementos foi possivel verificar que o
teor de elementos como Cr, Mo se aproximam mais da composicao apresentada pela liga
Inconel 625, porém o teor de Nb foi menor que o da referida liga em sua condig&o pura.
Além disso, o teor de Fe apresenta-se consideravelmente maior que o da liga Inconel 625,
sendo a presenca deste elemento em maior concentracdo o resultado da mistura entre as
ligas, por meio da contribuicdo da liga Hastelloy C-276 na producéo da liga in-situ A.
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Na Figura 44 ¢é observada uma regido estreita, mais clara que corresponde ao
espectro 12. A sua composicao quimica € igualmente apresentada na Tabela 12. Com base
na analise dos resultados de EDS, observa-se que 0s elementos presentes nessa regido
coincidem com os contidos na liga Hastelloy C-276. Ressalta-se que o percentual de Cr
apresentado nessa regido foi elevado, apesar do Nb ndo ter sido contabilizado na
composi¢do quimica dessa regido, ressalta-se que o percentual do Cr proximo ao da liga
in-situ A, sendo maior que o da liga Hastelloy C-276, enquanto que o percentual de Mo

nessa regido apresenta uma em relacdo ao existente na Hastelloy C-276.

Logo, embora ndo tenha sido contabilizado a participacdo de Nb, as
observacdes a respeito do percentual de Cr e Mo sdo indicios de que nessa regido houve
uma mistura parcial entre os materiais de adi¢cdo, porém com maior participacdo da liga
Hastelloy C-276.

Figura 44 — Imagem obtida por MEV no modo SE e composicao quimica obtida por
EDS das regides heterogéneas da liga in-situ A envelhecida a 650 C por 100h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Tabela 12 - Composicao quimica das diferentes regides da liga in-situ A envelhecida a
650 C por 100h.

Espectro Al Cr Fe Ni Nb Mo W
11 20,0 2,0 59,3 2,5 9,4 2,1
12 0,3 171 47 55,1 141 42

Fonte: Elaborado pela autora.
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A mesma metodologia foi aplicada a analise das demais ligas. Ao analisar a
composic¢do quimica do metal de solda da liga in-situ B, apresentada na Figura 45,
identificou-se a presenca de diferentes regies com padrdo micrografico ligeiramente
diferentes, com base em alteracdes de contraste na formacdo da imagem de MEV

operando no modo SE.

A regido correspondente a analise obtida no espectro 15, tem sua composi¢do
quimica apresentada na Tabela 13. A anélise dos dados de concentracdo dos elementos
mostrou que esta regido possui composi¢cdo quimica semelhante a esperada para a liga in-
situ B, indicando que nessa regido foi obtido um metal de solda com a participacdo das
duas ligas, bem préximo da proporcdo estabelecida nessa condicdo. Embora a regido
indicada pelo espectro 16 apresenta uma discreta participacdo do Nb, a composicdo
quimica encontrada € muito préxima aquela esperada para a liga Hastelloy C-276,

conforme é mostrada na Tabela 13.

Figura 45 — Imagem obtida por MEV no modo SE e composi¢do quimica obtida por
EDS das regides heterogéneas da liga in-situ B envelhemda a 650 C por 100h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Tabela 13 - Composicao quimica das diferentes regides da liga in-situ B envelhecida a
650 C por 100h

Espectro  Ti Cr Fe Ni Nb Mo W

15 0,1 189 35 583 1,7 136 39

16 173 52 571 04 158 472
Fonte: Elaborado pela autora.
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A analise do metal de solda da liga in-situ C, foi semelhante ao apresentado
pelas outras duas ligas. Na Figura 46 visualiza-se uma regido mais escura (espectro 4)
cuja a composi¢do quimica obtida que € mostrada na Tabela 14 e aproxima-se mais da
liga Inconel 625 do que a da mistura, e a regido mais clara (espectro 5), possui combinacao

de elementos que indica a mistura das ligas, porém nédo nas proporc¢oes estabelecidas.

Figura 46 - Imagem obtida por MEV no modo SE e composicao quimica obtida por
EDS das regides heterogéneas da liga in-situ C envelhecida a 650 C por 100h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Tabela 14 - Composicao quimica das diferentes regides da liga in-situ C envelhecida a
650 C por 100h.

Espectro Ti Cr Fe Ni Nb Mo W
4 02 204 11 655 29 71 16

5 18,6 48 56,9 21 100 23
Fonte: Elaborado pela autora.

Em diversos trabalhos é destacada uma heterogeneidade na interface entre
metal de base e metal de solda distintos, essa regido € caracterizada pela mistura
incompleta entre os materiais.

Em soldagens dissimilares realizadas por Banovic et al. (2002) foi possivel
observar a presenca de duas regides distintas, as zonas compostas pela mistura total das
ligas e as zonas ndo misturadas. O autor explica que esse comportamento ocorre préximo
a linha de fuséo devido a presenca da camada limite estagnada.
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Na soldagem com ligas de niquel Silva (2010) e Aguiar (2011) observaram
na interface entre o metal de solda e o metal de base uma zona parcialmente misturada
(ZPM). Silva (2010) explica que a mistura incompleta entre o volume liquido do metal
de solda e o metal de base fundido no contorno da poca de fusdo e o gradiente de
composicao quimica observado na ZPM pode ser atribuido ao mecanismo de escoamento

do metal liquido no interior da poga de fusdo.

Segundo Fox et. al. (2004) um liquido escoando sobre uma superficie solida
apresenta uma zona cuja velocidade varia desde a velocidade de escoamento até zero na

adjacéncia com o sélido, a qual € denominada de camada limite.

Assim, embora existam diversas for¢cas motrizes no processo de soldagem,
gue causam uma intensa agitacdo no metal liquido na poca de fusdo, ainda assim, na linha
de fusdo onde a agitacao € enfraquecida, o liquido pode encontrar-se estagnado ou sob
escoamento laminar, impedindo, desse modo, sua completa mistura. (SAVAGE, et al.,
1976).

A heterogeneidade encontrada nas diversas regides das amostras analisadas é
resultado do arranjo de varias regides com composi¢des quimicas distintas, que por vezes
se aproxima da composicdo da mistura e em outros locais assemelha-se a das ligas

isoladas.

A macrosegregacdo foi observada ao longo de vérias regibes das diversas
camadas do metal de solda dos revestimentos, ndo se limitando apenas a interface entre
aco e liga de niquel. Destacando que essa heterogeneidade foi apresentada tanto nas
soldagens com mesma velocidade de alimentagé@o para os dois eletrodos, como para as
realizadas com velocidades distintas entre eles.

Esse resultado difere do apresentado anteriormente com soldagem de
revestimentos com uma Unica camada realizada, pelo processo duplo arame misturando
as ligas Inconel 625 e Hastelloy C 276, por Pessoa (2014) nas quais 0s metais de solda

resultantes que apresentaram homogeneidade de composi¢do quimica.

O autor explicou que essa homogeneidade foi resultado da intensa convecgédo
do metal liquido, tendo sido os movimentos convectivos da poca de fusao suficientes para
equalizar a distribuicdo dos elementos quimicos em nivel macroscopico. A
macrosegregacdo encontrada pelo autor limitou-se a regido da interface entre 0 aco

carbono e a liga de niquel.
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Utilizou-se o programa de simulacdo Thermocalc® para levantar os graficos
de solidificagéo das ligas Inconel 625, Hastelloy C 276, liga in-situ A, liga in-situ B e liga
in-situ C, que utiliza o0 modelo desenvolvido por Scheil-Guliver para descrever a rejei¢cao
do soluto e a fracdo solida em funcdo da queda de temperatura num processo de
resfriamento. Pela analise da Figura 47 foi possivel identificar as faixas de solidificacdo

das ligas Hastelloy C 276 que foi 1385°C — 1313°C e da liga Inconel 625 que foi 1367°C
—2a1153°C.

Figura 47 - Simulacéo de grafico de Scheil paras as ligas Hastelloy C276 e Inconel 625
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Fonte: Elaborada pela autora.

92

Pela andlise da Figura 48 observou-se a faixa de solidificacdo das ligas
resultantes das misturas realizadas nas diferentes propor¢fes de metais de adicdo

realizadas no trabalho que foram: liga A 1367°C - 1163°C, liga B 1368°C — 1163°C, liga
C 1349°C - 1158°C.
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Figura 48 - Simulacdo de grafico de Scheil para: a) liga A (50% Hastelloy C 276 + 50%
Inconel 625) b) liga B (65% Hastelloy C 276 + 35% Inconel 625). e c) liga C (65%
Inconel 625 + 35% Hastelloy C 276).
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A partir das informacdes retiradas do grafico de Schiel levantou-se o grafico
obtido na Figura 49, e visualiza-se claramente que a Hastelloy C276 possui menor faixa
de solidificacdo que ocorre em temperatura mais elevada que as demais ligas. Enquanto
que a liga Inconel 625 apresenta a maior faixa de solidificacdo, as ligas in- situ A, Be C

possuem faixas semelhantes.

Figura 49 - Faixa de solidificacdo das ligas de trabalho, onde: TO — temperatura inicial de

solidificacdo e Tf — temperatura final de solidificag&o.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Yang e Kou (2008) propuseram alguns mecanismos para explicar a
macrosegregacao proximo a interface em soldas dissimilares que baseiam -se na diferenca
entre as temperaturas liquidos do metal de solda (TvLw) e a temperatura liquidos do metal
de base (Tis).

Como trata-se de soldagem de revestimento de varias camadas sobrepostas 0s
metais de base séo as proprias ligas in-situ A, B e C sobre as quais sdo depositados 0s

metais de solda que sdo as ligas Hastelloy C276 e Inconel 625.

Utilizando o software JMATPRO levantou-se o grafico que corresponde a
densidade dos materiais soldados em funcéo da temperatura, considerando o intervalo de
temperatura de solidificacao das ligas. Pela analise da Figura 50 & possivel visualizar que,
para todas as faixas de solidifica¢do, a densidade da liga Hastelloy C-276 é maior que as
das demais ligas avaliadas neste trabalho. Logo, um dos fatores que justifica a ocorréncia
destas zonas de macrosegregacdo € que ela possa estar associada a tal diferenca de

densidade. Assim, durante a fusdo das ligas, o metal fundido referente a liga Hastelloy C-
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276 afunda na poca de fusao por ter maior densidade que a da propria poca de fusdo, que

terd a composicédo das ligas in-situ A, B ou C.

Figura 50 - Variacao da densidade das ligas em funcéo da temperatura
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Fonte: Elaborado pela autora.

Nas soldagens dos revestimentos A e B o eletrodo que esta a frente, em
relacdo a velocidade de soldagem, é o correspondente a liga Hastelloy C-276. Nessas
condicGes de soldagem, proximo a interface referente a sobreposicdo dos corddes
identificou-se faixas com contrastes mais claros nas Figura 44 e Figura 45, que pelos
resultados obtidos nas andlise de EDS observou-se que sua composi¢do quimica

aproxima-se da composicéo quimica da liga Hastelloy C-276.

Entende-se que durante a soldagem uma parcela da liga Hastelloy C-276 no
estado liquido atingiu a parte mais profunda da poca de fuséo e nao foi completamente
misturada com os outros materiais fundidos presentes na poca de fusdo, que
correspondem a liga Inconel 625 que foi depositada e as por¢des dos corddes soldados

anteriormentes que foram fundidos.

Assim, a liga Hastelloy C-276 depositada tende a descer para a parte inferior
da poca de fuséo, por ter maior densidade que as demais ligas presentes naquele volume
de material fundido. Nessa regido o material sofre menos influéncia devido as forgas de
conveccao. Pela alta velocidade de soldagem, o arco passa rapidamente em cada regido
gerando uma elevada velocidade de solidificacdo da poga. Como a liga Hastelloy C-276
possui faixa de temperatura de solidificagdo mais alta e muito menor, uma parte dela se
solidifica antes que tenha se misturado completamente com os outros materiais presentes

na poca de fusdo e permanece como faixas no conjunto solidificado.
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A maior parte do volume fundido referente a liga Inconel 625 tende a
permanecer na parte superior da poca, por ter a menor densidade dentre as ligas. Nesse
caso, esse material é bastante influenciado pelas forcas de convecgdo atuantes na poca.
Unindo esse efeito ao fato dessa liga ter a sua faixa de solidificacdo mais extensa e
semelhante as das ligas A e B possuem mais tempo para se misturarem durante o

resfriamento.

Na soldagem do revestimento C a liga Inconel 625 vem a frente em relagdo
ao sentido de deslocamento da tocha. Na Figura 46 observa-se uma faixa discreta com
contraste mais escuro proxima a interface entre a sobreposi¢do dos revestimentos com

composic¢do préximo a liga Inconel 625.

A liga Inconel 625 depositada € direcionada pelas forgas de conveccao para
préximo a linha de fusdo, onde existe nessa regido uma camada estagnada de metal
liquido devido a fusdo de uma parcela dos corddes soldados anteriormente. A porcao
dessa liga que se aproxima do fundo da poga tende a se manter com a mesma velocidade
da camada resfriada sem que ocorra completa mistura entre as ligas fundidas.

A liga Hastelloy C 276 por ser depositada em cima da liga Inconel sofrera
consequéncias da convec¢do da poca no sentido se misturar, porém tendera a descer para
regido mais profunda da poca em decorréncia de sua densidade ser maior que as dos
demais materiais presentes na poca. Porém, a liga Hastelloy C-276 solidificara antes de
atingir os limites de fusdo da poca e de se misturar totalmente com 0s outros materiais
por causa da sua faixa de solidificacdo, que como destacado anteriormente ocorre em uma

faixa menor e em temperaturas mais altas.

Os mecanismos apresentados por Yang e Kou (2010) explicam as origens de
regides ricas em metal de adicdo e em metal de base proximas as interfaces de soldas
dissimilares a partir do efeito da conveccdo da poca e das distintas temperaturas liquidos

dos metais de solda (Twwms) e de base (TLwvs).

Para a condicdo de Tims> Tume Yang e Kou (2010) explicam que as zonas
ricas em metais de adi¢cdo podem ser resultados do efeito da rapida solidificagdo desse
material ao ser resfriado proximo a limite de fusdo da poca. Uma camada limite é formada
pelo metal de base fundido, o metal de adi¢do penetra nessa camada mais fria de metal de

base e é super-resfriado formando zonas ricas em metal de adicao.
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Os autores ainda explicam que quando a Tums < Tuwvs a formagéo de uma zona
rica em metal de adigdo é justificada pela fato de haver uma mistura parcial entre esse
material com a poga de fusdo, formando o metal rico de metal de adigdo préximo a zona
de fusdo, pelo fato do metal base ter uma temperatura de solidificacdo mais alta quando

ele transportado para uma regido mais fria e resfriado rapidamente antes da sua mistura.

Supdem-se que a macrosegregacao apresentada nos metais de soldas das ligas
produzidas pela mistura in-situ seja o efeito das diferencas entre as faixas de temperaturas
de solidificacdo e das densidades das ligas, bem como, das for¢as de convecgéo presentes
na poca. Assim, a liga Hastelloy C-276 tende destacar-se mais na heterogeneidade dos

metais de solda pela sua menor faixa de solidificagéo e maior densidade.

5.2.2 Formacao Microestrutural das ligas in-situ
5.2.2.1 Microsegregacao

A Figura 51 mostra a microestrutura dos metal de solda da liga in- situ B, que
foi semelhante as ligas in-situ A e C, que apresentaram predominantemente estrutura com

morfologia celular dendritica e colunar dendritica.

Figura 51 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura resultante no metal de
solda da liga in-situ B.

5/18/2016 | det| HV |spot| WD |mag M@ 200 pm
10:42:41 AM |ETD |20.00 kv| 5.0 | 9.5 mm| 250 x LPTS-UFC
Fonte: BARRETO (2018).
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Nas anéalises do metal de solda das ligas in-situ observou-se que, na condigédo
bruta de solidificacdo, as microestruturas destas ligas foram constituidas por uma matriz

y e precipitados interdendriticos e intergranulares, vistos na Figura 52.

Figura 52 — Imagem de MEV no modo SE da regido dendritica e interdendritica do metal
de solda da liga in-situ A.

[ ———
25pm

Fonte: BARRETO (2018).

Nas andlises de composicdo quimica de todas as ligas in-situ A, B e C
indicaram uma forte segregacdo de elementos como Mo e Nb para a regido
interdendritica. A matriz y, como pode ser visto nos diagramas de Scheil da Figura 48, é
o primeiro sélido a ser formado, porém durante a solidificacdo grande quantidade de
atomos de Mo e Nb ndo solubilizados nessa matriz e segregados para o liquido

remanescente.

Na Figura 53 b) é possivel observar no perfil de composi¢do quimica obtido
para a liga in-situ A que as regides marcadas, que correspondem as regides
interdendriticas, possuem o percentual de Mo e Nb maior que o identificado nas regies

de centro de dendrita.
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Figura 53 — Imagem de MEV no modo SE e perfil de composicdo quimica das regifes
dendriticas e interdendriticas da liga in-situ A.

a)

All Elements

Fonte: BARRETO (2018). \Y%

Silva (2010) explica que a mudanca do modo de solidificacdo de celular

dendritico para colunar dendritico é motivada pela maior quantidade de soluto segregado.

As microestruturas obtidas com as misturas das ligas foram semelhantes as
apresentadas nas soldagens de revestimentos com ligas Inconel 625, Hastelloy C276 e
Inconel 686 (SILVA, 2012; XU et. al., 2013; MANIKANDAN,2014, AGUIAR, 2010).

A distribuicdo dos elementos no metal de solda ndo ocorre de maneira
uniforme. Esse comportamento deve-se ao processo de microsegregacdo que se
desenvolve durante a solidificacdo. Cieslak (1991) destaca que o coeficiente de
distribuicdo (k), que representa termodinamicamente a tendéncia de um dado elemento
segregar para o liquido ou ser incorporado no sélido durante o processo de solidificacao,

tendo um papel fundamental neste processo.
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O grafico da Figura 54 mostra os valores do coeficiente de distribuicéo
calculados para as regides onde ocorreram a mistura das ligas e para as regiées onde
houve maior participagdo da liga Hastelloy C-276, com a finalidade de identificar se
existiu alteracdo no mecanismo de segregacdo dos elementos entre as distintas regides

identificadas nas ligas in-situ discutida anteriormente no topico de macrosegregacao.

Figura 54 - Coeficiente de segregacdo para as regides de macrosegregacao das ligas in-
situ A, B e C na condigdo como soldado. Onde: Ac, Bc e Cc correspondem as regides de
misturas das ligas e An, Bn e Ci correspondem as regides de maior participagdo da liga
Hastelloy C-276,
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Fonte: BARRETO (2018).

O mecanismo de microsegregacdo dos elementos Cr, Fe e Mo ocorrido nas
condigdes de soldagem analisadas foi 0 mesmo para as diferentes faixas de composi¢éo
quimica (regibes de macrosegregacdo) apresentadas nos metais de solda (BARRETO,
2018).

O autor também calculou os coeficientes de distribuicdo para o Mo e Nb,
encontrando valores de k<1, denotando que esses elementos segregaram para o liquido

remanescente durante a solidificacdo, sendo o Nb de menor coeficiente de segregagéo.

O comportamento apresentado por esses elementos esta em conformidade
com os resultados apresentados pela literatura para as soldagens com as superligas de
niquel da familia NiCrMo. No metal de solda composto pela mistura das ligas Hastelloy
C 276 e Inconel 625 Pessoa (2014) encontrou kmo (0,70 - 0,76) e kb (0,33 - 0,42),
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apresentando o nidbio como elemento de maior potencial de segregacdo para o liquido

interdendritico.

Banovic et. al (2002) obteve valores relativamente baixos de kwo (0,73 — 0,86)
e de kb (0,05 — 0,45) em diferentes niveis de diluigdo de soldas realizadas com a liga
Inconel 625. Aguiar (2011) e Silva (2010) também encontraram valores de coeficiente de

distribuicdo k<1 para esses elementos nas soldagens realizadas com a mesma liga.

Nas soldagens com Hastelloy C 276 Aguiar (2011) encontrou kwmo = 0,86 para
metais de solda de revestimentos obtidos pelo processo MIG/MAG, semelhante ao
encontrado por Silva (2010) kmo (0,79-0,86) quando se utilizou esse metal de adi¢do nas
soldagens com processo TIG, o valor de kwmo calculado por Perricone et. al (2003) foi
aproximadamente 0,81, bem aproximado dos encontrados na literatura e neste trabalho.

Para elementos como o Ni e Cr o quociente k foi maior que um, logo, esses
elementos foram incorporados ao sélido durante a solidificacdo. Os resultados
encontrados por Pessoa (2014) para o coeficiente de distribui¢do desses elementos foi Kni
(1,06 — 1,14) e ker (1,04 — 1,11) mostrando que esses elementos tendem a permanecer no

centro de dendrita.

Em todas as condic@es vistas no grafico apresentado na Figura 54 é possivel
observar que knp <1 indicando que o liquido remanescente é enriquecido desse elemento

durante a solidificacéo.

Pela andlise do grafico da Figura 54 percebeu-se que as regides com maior
participacdo da liga Hastelloy C-276 nas ligas in-situ A e B mostraram o valor do Ko
maior que o apresentado pela regido de mistura das ligas. J& em relacdo a liga in-situ C
observou-se 0 comportamento contrario, o valor do kny para as regibes com maior
participacdo da liga Hastelloy C-276 foi menor do que o apresentado nas regides onde se

existe uma maior mistura das ligas.

A solidificacdo das zonas enriquecidas da liga Hastelloy C-276 tende a
ocorrer mais rapido que as demais regides pela sua faixa de solidificacdo ser menor e em

temperaturas mais altas, como ja foi discutido anteriormente.

Durante a solidificacdo dessa regido, apesar de haver segregacdo de nidbio
para o liquido interdendritico, como a fracdo desse elemento nessa regido é baixa €

provavel que parte desses atomos de nidbio sejam acomodados no solido. Provavelmente
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em decorréncia desses fatores 0 knb nessas areas tende a ser maior que o valor desse

parametro na regido onde ocorreu a completa mistura entre as ligas.

Em geral os valores de k calculados para o W, apresentados na Figura 54,
resultaram em valores de kw > 1 destacando que o W participou da formagéo da matriz

durante a solidificacéo.

Os valores obtidos para a liga in-situ C foram maiores que os coeficientes de
distribuicdo do W para as ligas in-situ A e B. A participacdo do Fe na composi¢édo global
da liga in-situ C é a menor dentre as outras ligas de trabalho, o baixo percentual desse

elemento nesta liga pode ter aumentado a solubilidade do W na matriz y.

Devido o Fe apresentar similaridade com o Ni, principalmente em termos de
estrutura cristalina, com Z = 26 levemente menor que o do Ni que é Z = 28, esse elemento
possui grande afinidade com o Ni, sendo facilmente incorporado ao sélido durante a
solidificacdo. Alguns trabalhos reportam que a adi¢do de Fe nas ligas a base de niquel
implica numa redugéo da solubilidade do Ni, especialmente para elementos como elevado

ndmero atdmico, como Mo e W.

Ao analisar o kw nos metais de solda de revestimentos soldados com a ligas
Inconel 686, Mina (2015) observou o coeficiente de distribuicdo do W foi maior que um
para as condi¢Ges que apresentaram baixas diluicdo, correspondendo as soldagens com
menor participacao do Fe na zona fundida. Enquanto que para amostras de maior diluigdo

0 kw foi menor que 1.

Maltin et al. (2014) observou-se que na matriz y-Ni 0 tungsténio apresenta
uma grande solubilidade, atingindo uma fracdo percentual de aproximadamente 39,9%
em peso, a temperatura de 1445°C, sem a presenga de outras fases. Ja a matriz y-Fe ndo
solubiliza o tungsténio em temperaturas abaixo de 500°C. Portanto, em elevados teores
de ferro inseridos na zona fundida, o coeficiente de segregacao do tungsténio pode passar

a Ser menor que um.

Na avaliacdo da microestrutura de soldas da liga Inconel 686 Silva (2016)

obteve kw maior que 1 para as condigdes de soldagem com menores diluicdes.

AGUIAR (2010) ao soldar a liga Inconel 686 e Hastelloy C-276 por processo
MIG/MAG, obteve resultados distintos, na qual o tungsténio apresentou k = 1,1 para a
liga 686 e k = 0,84 para a liga C276. Além disso, o autor comparou o coeficiente de

segregacdo do W (k = 0,93) e do Mo (k = 0,84) para a liga Hastelloy C-276 e destacou
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que o W nédo apresentou um potencial de segregacdo tdo grande quanto o Mo por
consequéncia da sua menor difusividade. Nota-se entdo um comportamento varidvel para

a particdo do tungsténio.

Cieslak (1986) explica que pela dispersdo apresentada por elementos
minoritarios presentes na liga, como o Fe, W, e Ti o perfil de segregacéo apresentado por

eles sdo bem menos distintos.

Segundo a literatura, essa microsegregacdo que ocorre na zona de fusdo das
ligas NiCrMo conduz a uma situacdo, na qual o centro de dendrita € empobrecido de Mo,
e as regides interdendriticas sdo enriquecidas de Mo, no caso da liga Inconel 625 esse
comportamento também é observado para o Nb (DUPONT et al.,2009; SILVA, 2010,
AGUIAR, 2011).

O teor de Cr apresentado nas regides de centro de dendrita e interdendritica
foram semelhantes, percebe-se pelos valores de kcr na Figura 54 que foram muito

préximos de 1.

Esse resultado é semelhante aos apresentados na literatura para o coeficiente
de distribuicdo do Cr que resultou em valores muito proximo de 1,0. Logo, ndo se percebe
variacdo entre centro e interdendritico, destacando que o Cr ndo segrega durante a
solidificacdo (CIESLAK, 1988; DUPPONT et al, 2003; SILVA, 2010, AGUIAR, 2010).

A ocorréncia da microsegregacdo de elementos quimicos para o liquido
remanescente durante a soldagem esta associada a formacdo das fases secundarias
(CIESLAK, 1991, OGBORN, et. al 1995, DUPONT, 1996, BANOVIC et. al, 2002).

Aguiar (2011) explica que a solidificagdo dos metais de solda ocorre em
condigdes fora do equilibrio. A segregacdo de certos elementos para o liquido pode
ocasionar uma supersaturagdo do liquido no final da solidifica¢cdo. Com isso, um elemento
pode exceder o limite de solubilidade na fase liquida, favorecendo a precipitacéo de outras

fases.

5.2.2.2 Precipitacéo e Rota de solidificacédo das ligas in-situ

Na microestrutura do metal de solda das ligas in-situ A, B e C foram
observados diferentes tipos de precipitados, sendo possivel diferencia-los em razdo de

aspectos morfologicos. Assim, sdo reportados precipitados cubicos que possuem elevado
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teor de Nb em sua composicao quimica, e outros precipitados com morfologia disforme,
por consequéncia desses Ultimos assumirem a forma final do liquido presente entre as
dendritas durante a solidificacdo. Essas fases sdo formadas principalmente por elementos,
como Mo, Cr, W e Nb.

Na Figura 55 observa-se os precipitados cubicos da liga in-situ A em
destaque, esses microconstituintes sdo ricos em Nb e Mo, elementos que conforme
discutido anteriormente tendem a permanecer no liquido remanescente durante a

solidificacédo da ligas de niquel.

Os precipitados de morfologia cubica foram encontrados por Silva (2010) e
Aguiar (2010), nas soldagens realizadas com a liga Inconel 625. Na anélise de EDS nesses
precipitados com morfologia cubica, Aguiar (2010) observou que a concentracdo de Nb
foi consideravelmente maior que o percentual desse elemento na liga, pela a presenca
simultdnea do Ti e a auséncia do Si na microestrutura o autor a identificou como

carboneto de nidbio.

Silva et al. (2013) identificou precipitacdo de uma complexa particula, cujo o
mapa de composi¢do quimica por EDS mostrou intensa participacdo de Nb em torno de
um nucleo com intensa participacdo de Ti e N em sua composicdo quimica. O autor
destacou que o nacleo dos precipitados maiores, correspondia a particulas de nitreto que
permanecem no estado sélido durante a fusdo da liga Inconel 625 e no momento da
solidificacdo essas porcGes atuam como nucleantes na formacdo de complexos

carbonitretos.

Pessoa (2014) identificou nas soldagens com as misturas das ligas Inconel
625 e Hastelloy C-276 precipitados com bastante intensidade de Nb e Ti, correspondendo
praticamente @ mesma localizagdo, indicando a precipitacdo de carbonetos de
titnio/niébio (NbTi)C. O autor explicou que a maior quantidade da liga Inconel 625

favorece a precipitacdo destes carbonetos pela presenca de Nb da liga.

Assim a precipitagcdo cubica encontrada nas ligas in-situ A, B e C estéo
diretamente relacionada a liga Inconel 625, pois ndo ha esse tipo de precipitado na liga
Hastelloy C-276. Além disso, a literatura destaca que estes precipitados cubicos estdo
presentes j& no arame-eletrodo, e por isso, ndo é algo que surge na reacdo da poca de

fusdo, mas sim da propria elaboracéo da liga Inconel 625.
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Figura 55 — Imagem de MEV no modo SE e analise de EDS das fases secundarias
formadas na liga in-situ A envelhecida durante 10h & 650°C.

LPTS-UFC
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Fonte: Elaborado pela autora.

Outra fase apresentada nas ligas in-situ A, B e C possui uma morfologia
variada e sua composicao quimica é majoritariamente formada por Ni, Mo e Cr. Na Figura
55, que corresponde a microestrutura da liga in situ A, a fase esta destacada como P1 e
P2.

E possivel destacar, pela analise da Tabela 15, a grande semelhanca entre a
composicdo quimica dessas microestruturas presentes na liga in-situ A com as fases P e
U, identificadas por Cieslak (1986) nas soldagens realizadas com a liga Hastelloy C276,
porém em virtude da aproximacdo da concentracdo dos elementos nas fases P e p
Raghavan et al. (1986) destaca que existe grande dificuldade em distingui-las pela

composi¢do quimica.

Tabela 15 - Composicao quimica das fases apresentadas pela liga in-situ A envelhecida
a 650°C por 10h.

Composigéo (% peso)
Fases
Ni Mo Cr Nb Fe W Ti
P1 38,6 31,2 17,1 6,9 3,6 2,7 0,1
P2 41,3 27,8 17,0 7.4 4,1 2,4
Cieslak et al., 1986 P | 33506 | 39,7%£15 15,7+0,6 - 3,7%0,2 6,5+1,6
(Liga C276) p | 332+08 | 409+06 152+0,9 - 3503 6,2+16

Fonte: Elaborado pela autora

Apesar da semelhanca dos teores de Mo, Ni e Cr, principais elementos
formadores das fases P e p, com o0s observados na literatura por Cieslak (1986), Silva
(2010), Aguiar (2010) na soldagem da liga Hastelloy C276, observa-se a presenca de Nb
na composi¢do quimica da fase presente nessa liga.
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Raghavan et al. (1982) destacam que a composicdo quimica das fases TCP
pode ser bastante complexa, sendo influenciada pela composic¢do da liga e pela forma
como precipitaram, se durante a solidificagdo (como no caso da soldagem ou fundicéo)
ou por envelhecimento (como no caso de tratamentos térmicos ou mesmo operacdo em

altas temperaturas.

Segundo Dupont (2003) em virtude do seu forte potencial de segregagéo o Nb
é o elemento que controla as reagdes ao final da solidificacdo das superligas de niquel que
contém esse elemento. O autor explica que embora ocorra a segregacéo tanto do Mo como
do Nb na solidificacdo da poca de fusdo da liga Inconel 625, ao final se formam NbC e

Laves, que sdo fases ricas desse elemento.

A composicdo nominal das ligas in-situ A, B e C diferem das ligas NiCrMo
tradicionais, que tendem a formar a fase P na solidificacdo e i no envelhecimento, por
essas ndo possuirem adicdo de Nb. A presenca desse elemento, que durante a solidificacdo
da poca de fusdo apresenta maior indice de segregacdo, nos leva a entender ser um dos
principais participantes na formagdo das fases TCPs resultantes na soldagem e no

envelhecimento das ligas in-situ A, B e C.

A Figura 56 mostra a simulacdo realizada pelo programa JMATPRO para
solidificacdo. Utilizou-se a composicdo do precipitado P1 indicado na Figura 55. Em se
tratando de um precipitado de morfologia disforme, entende-se que, essa fase foi se

formada a partir do liquido presente na frente de solidificacéo.

Esse volume foi enriquecido de soluto, em virtude da segregacdo dos
elementos, de tal forma, que sua composicgéo se tornou diferente da composicdo da liga,

bem como, o seu intervalo de solidificagéo.

Segundo Silva (2010), esse liquido s6 sera termodinamicamente estavel caso
sua temperatura esteja acima da temperatura liquidos, se algum ponto no interior desse
volume estiver abaixo a condigédo de existéncia somente do liquido sera instavel, sendo
possivel a coexisténcia de sdlido e liquido na camada limite. Essa queda de temperatura

é chamada de super resfriamento constitucional.

Pela simulacdo é observado que este constituinte pode ter solidificado em
duas fases, o ou P como inicio de solidificagdo aproximadamente em 1700 K (1427 °C).
Por meio de analise diferencial termica (DTA) da solidificacéo de ligas NiCrMo, Cieslask

et al. (1986) identificou que essas duas fases se formam em torno de 1285°C (1558 K).
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O autor destaca que a precipitacdo da fase o ocorreu no estudo realizado na liga C-22
enquanto que a fase P formou-se como resultado da solidificacao do liquido residual no
estudo da liga C276.

A fim de considerar tanto o processo de solidificagdo como as transformacdes
no estado sélido durante o resfriamento das ligas, Cieslak et al. (1986) destacaram que
para a composigéo que solidifica inicialmente em y+c a 1250°C ao ser resfriada a 850°C
ocorre transformacdo das fases resultando numa microestrutura composta por y+P,

enquanto que a que solidifica em y+P a 1250°C transforma-se em y+u'a 850°C.

O gréfico de Scheil considera a segregacdo do soluto, porém nao corresponde
fielmente as condic¢des fora de equilibrio existentes no processo de soldagem. O gréfico
da Figura 48 a) e c) levantado para a liga in-situ A e C aponta a formag¢ado da fase o, que
tem uma estequiometria distinta da apresentada pela fase investigada. Para a liga in-situ
B, que apresenta um maior percentual de Mo na liga, e se aproxima mais da composicao

do precipitado, o grafico da Figura 48 b) aponta a formacéo da fase P.

Levando em consideracdo que as ligas estudadas sdo composta pela mistura
da Inconel 625 e Hastelloy C-276, e com auxilio do grafico de Scheil levantado para as
ligas in-situ A, B e C na Figura 48 supdem-se que a microestrutura apresentada na Figura

56 corresponde a fase P.

Em virtude do nivel de energia utilizado nas soldagens das ligas acredita-se
que a velocidade de resfriamento tenha sido muito elevada ndo havendo tempo suficiente

para a difusdo dos atomos necessarios promover a transformagdo P —p relatada por

Cieslak (1986).

E importante destacar que a formagcéo da fase P nas ligas in-situ A, B e C
ocorre em decorréncia da forte influéncia exercida pela liga Hastelloy C-276 na
microestrutura dessas ligas, devido a alta concentracdo de Mo e participagdo de W em

sua composi¢do quimica.
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Figura 56 - Simulacéo da solidificacdo do precipitado da liga in-situ A envelhecida a
650°C por 10h.

COMPOSITION {¥t%)

General physical properties Nigps)
| S N
Fe: 3.61
190 Mo: 31.19
Nb: 6.86
0.9 Ti: 0.08
1 2.66
0.8
07
g ®TOTAL
o 068 Msicma
S @F_PHASE
e W canma
'304 @ DELTA
5 0.
o & U
S
WLo3t m = o
021
Et
0.1
0.0 : ' '
200 400 500 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000 2200
Temperature (K)

Fonte: Elaborada pela autora.

Apesar da formula quimica da fase P ser CrgNi2Mo21 observa-se na literatura
a participagéo de outros elementos como Fe e/ou W (SILVA 2010, PAN ET AL. 2005,
CIESLACK et al., 1986)

Cieslak et al. (1986) propuseram um conjunto de equacdes para incorporar 0s
efeitos destes elementos sobre a microestrutura, analogamente aos conceitos Creq € Nieg
proposto para 0s acos inoxidaveis cujo objetivo € predizer o modo de solidificacdo e a

estabilidade de fases em temperatura ambiente.

Segundo Cieslack (1986) a equacdo para o0 Nieg (EQ. 1.0) combina os efeitos
do niquel e do ferro, visto que esses elementos possuem similaridade em termos de
coeficiente de particdo permanecendo preferencialmente na matriz y e possuem estrutura
cristalina CFC. O Cr possui caracteristica distinta dos demais elementos, como sua
concentragdo ndo varia praticamente entre a matriz e o precipitado sua equagao de Creq é
composta somente pelo seu percentual. Ja a equacdo do Moeq considera o efeito do W
similar ao do Mo devido sua natureza refrataria, estrutura cristalina CCC, similaridade
em termos de ligagcdo quimica e por sua preferéncia de migracéo para formacéo de fases
TCP.
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Nigqy = %Ni+ %Fe + %X X; Equacéo 8
Creq = %Cr Equacéo 9
Mo, = %Mo + %W Equacéo 10

Pela Tabela 15 € possivel observar que o elemento majoritario desta fase € o
Mo, mas neste caso, a participacdo do Nb na fase é consideravelmente relevante, sendo
superior ao percentual de participagdo do W que € um dos principais elementos
formadores da fase P.

As informacdes apresentadas na Tabela 16 exibe caracteristicas importantes
dos elementos Nb, Mo e W. A partir desses dados, ressalta-se a semelhanca entre esses
elementos, que possuem raios atdbmicos proximos, estrutura cristalina CCC e distribui¢do

eletrbnica semelhante.

Tabela 16 - Caracteristicas atbmicas do Nb, Mo e W.

Elemento z Raio atbmico (pM) Distribuicao eletronica Estrutura
(N°atémico) Cristalina
Nb 41 146 [Kr] 4d* 5st CCC
Mo 42 139 [Kr] 5st 4d° ccc
W 74 135 [Xe] 44 5d* 6s? CCC

Fonte: Callister (2016).

Pela aproximacdo dos atributos desses elementos e destacando que o Nb,
assim como Mo, tende fortemente a segregar para o liquido durante a solidificacdo e
participar da formacdo de fases secundéarias supfem -se que o Nb participou como
formador da fase P resultante da solidificacdo das ligas in-situ A, B e C formadas pela

mistura das ligas Inconel 625 e Hastelloy C-276.

Logo, o Mo foi considerado como o elemento de maior potencializacéo para
a formagao das fases TCP’s, pois a concentragdao desse elemento nas fases foi de 38% a
41%, sendo bem superior ao percentual encontrado na composicéo global da liga in-situ
A. Em seguida destaca-se o Nb, cujo percentual de participacéo na fase foi quase o dobro
do encontrado para 0 W, porém mesmo se apresentando em grande participagdo na fase
sua concentracdo ndo foi suficiente para estabilizar uma fase rica em Nb. Acredita-se
entdo que a TCP do tipo P foi preservada, com a incorporacdo do Nb assumindo as
posi¢des no cristal referentes aquelas assumidas pelo Mo e pelo W.


https://pt.wikipedia.org/wiki/Cr%C3%ADpton
https://pt.wikipedia.org/wiki/Cr%C3%ADpton
https://pt.wikipedia.org/wiki/Xen%C3%B4nio
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A precipitacdo de microestruturas com a participacdo simultanea de
elementos, como Cr, Mo e Nb j& tem sido reportada na literatura. Aghaji et al. (2016)
identificou a precipitacéo de carbonetos M23Cs com elevado teor de Nb, Mo e Cr em sua
composicdo quimica na liga Inconel 718. Os autores demonstraram que o Nb e Mo
participaram dessas particulas com a utilizacdo de microscopia de transmissao e difracao
de raio -X. O parametro de rede obtido foi semelhante ao apresentado pela literatura,
porém sua medida foi maior em virtude da elevada quantidade de Nb e Mo dissolvidos

no carboneto M23Ce.

As fases secundarias podem ter as suas estequiometrias alteradas em funcao
da concentracdo de elementos presentes na solidificagdo, no caso das ligas in-situ A, B e
C a presenca simultanea de elementos como Mo, Nb e W no liquido interdendritico pode

ter motivado a formacdo de uma fase P com uma nova estequiometria.

Desse modo, considerou-se no presente estudo uma adequacdo da equacdo
anteriormente desenvolvida para 0 Moeg, incorporando também a participacdo do Nb para
o calculo do Moeq. Sendo proposto no presente estudo a equacao 4.4.

Mo, = %Mo + %W + %Nb Equacédo 11

Utilizando as equagdes 4.1, 4.2 e 4.4 com os dados de EDS obtidos na Tabela
15 foram obtidos os seguintes valores Creq foi 17%, 0 Nieq foi 43,7% e 0 Mo0eq foi 39,16%

0s quais se assemelham com o reportado por Shoemaker et al. (1957) CrigNisoMoaz.

Segundo Dupont e Rabino (1999) a composic¢do nominal da liga influencia na
formacao das fases precipitadas. Desse modo, acredita-se que a composi¢do quimica da
poca de fuséo formada simultaneamente por elementos das ligas Inconel 625 e Hastelloy
C-276, promoveu um novo modelo de solidificagdo combinando microestruturas

especificas de cada uma das ligas.

Esses autores destacam que a solidificacdo da liga Inconel 625 ocorre em trés
etapas, a reacdo primaria L—v, na qual se tem a formagdo da matriz y e a segregacao do
Nb e Mo para o liquido, a segunda etapa ¢ a formacdo do constituinte eutético y/NbC (
L+ y+NbC), formado pelo liquido enriquecido de Nb e pela presenca de C, e por ultimo
a precipitacdo da eutético y/Laves ( L+y+NbC+Laves), que ¢ estabilizada pelo Nb, Mo e
Si (DUPPONT E ROBINO, 1999, DUPPONT et al., 2003).
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Silva et al. (2013) ao observar a presenca de precipitados ricos em Ti e Nb
por meio de anélises de MEV, verificou posteriormente por MET que tais particulas eram
na verdade duas particulas constituidas por um ndcleo rico em Ti e envolvido por uma
camada rica em Nb. A analise qualitativa de elementos intersticiais indicou uma alta
concentracdo de N na regido do nucleo, enquanto toda a particula apresentou C em sua
constituicdo, concluindo se tratar de um nucleo de nitreto de Titanio envolvido por uma

casca de carboneto de Nb.

Essas particulas de nitreto de titdnio possuem ponto fusdo consideravelmente
maior que o da liga Inconel 625, isso permite que elas permanecam no estado solido ainda
que estejam dentro do liquido fundido. Portanto, durante a solidificagdo da poca, esses
nitretos desenvolvem um excelente papel de nucleadores de NbC (carbonetos de nidbio)
(SILVA et. al, 2013).

Desse modo, Silva et al. (2013) propGem uma nova rota de solidificacdo para
liga Inconel 625 considerando que TiN esta presente no estado sélido na fase liquida, (L
+ TiN), em seguida o primeiro sélido a se formar a partir do metal liquido é a matriz y-
CFC ( L+ y + NiT). Contudo, devido aos pontos de nucleacdo e a concentragdo de Nb e
C na liga, forma-se a partir do TiN uma casca de carboneto de titdnio ¢ nidobio (L+y+
TiN+ (NbTi)C) que dependendo da taxa de solidificagcdo pode evoluir para o crescimento
de bragos de carbonetos (L+y+ TiN+ (NbTi)C(capa) + (NbTi)C (bragos)) e por ultimo,
com o liquido interdendritico com alta concentracdo de Nb causando a precipitacdo da
fase Laves (L+y+ TiN+ (NbTi)C(capa) + (NbTi)C (bracos) + Laves).

Por outro lado, ligas como a liga Hastelloy C-276 possui elevado teor de Mo,
adicdo de W e auséncia de Nb, formam ao final da solidificagdo fases TCP’s ricas em Mo
e W. Enquanto que para a liga Hastelloy C276, Cieslak et al. (1986) explicam que o
primeiro solido a se formar é a matriz y (L+ y), durante a solidificacdo ocorre a formacao
da fase P (L+ y + P), pela segregacdo do Mo e W para liquido interdendritico, o autor
explica que no resfriamento parte da fase P é transformada na fase i (y + P + p).

Perricone et al. (2003) destacam a influéncia de elementos como Fe e W na
sequéncia de solidificacdo da liga Hastelloy C 276, os autores concluiram que a incluséo
do W na simulacéo da solidificacdo da liga expandiu a faixa de formacéo da fase P de tal
forma que a proposta de sequéncia de solidificacdo da-se da seguinte forma: L — L+ vy
—IL+y+P—>y+P.
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O percentual de concentracdo de Nb nas ligas in-situ A, B e C é
aproximadamente 1,54%, 1,17% e 2,00%. Por serem essas ligas resultado da mistura das
ligas Inconel 625 e Hastelloy-C76, os respectivos percentuais de concentragdo de Nb em
cada uma das ligas in-situ € aproximadamente 50%, 65% e 35% da concentracdo desse

elemento presente na liga Inconel 625.

Como discutido anteriormente o Nb apresenta um elevado potencial de
segregacdo dentre os elementos que compde as ligas in-situ A, B e C, porém pela
quantidade reduzida de Nb presente na poca, devido a mistura com a Hastelloy C-276, a

guantidade segregada desse elemento é bem menor.

Em decorréncia disso, a concentragao de Nb nos precipitados deu-se de forma
menos significativa do que normalmente é encontrada para a fase Laves. Logo, é possivel
que a quantidade de Nb no liquido residual interdendritico seja inferior ao necessario para
estabilizar termodinamicamente a fase Laves destacando a auséncia dessa fase no
diagrama simulado no JMATPro, que indicou a solidificacdo do liquido com fase P ou
sigma. Reforgando assim, as suspeitas de que a solidificacdo das ligas in-situ A, Be C
correspondam a um misto dentre as rotas de solidificacdo das ligas Inconel 625 e
Hastelloy C-276.

Nas soldagens realizadas com a mistura das ligas Pessoa (2014) e Barreto
(2018) destacaram que o Nb apresentou o maior potencial de segregacdo dentre o0s
elementos que constituem a composicdo quimica da mistura das ligas Inconel 625 e
Hastelloy C 276. Os autores destacaram a participacdo desse elemento principalmente na

formagéo de carbonetos.

Ja nas soldagens realizadas apenas com a liga Inconel 625 a participacéo do
nidbio é destacada tanto na formacéao de carbonetos como na precipitagédo de fase Laves,
Florren (1994) identificou na composi¢édo da fase Laves uma participacdo de 19% de Nb,
Dupont (1996) estudando soldas de revestimento encontrou a presenca de fase Laves com
22,1 % de Nb, Silva et al. (2018) identificou a fase Laves 27% em morfologias alongada
em forma de bastonetes ou morfologia eutética com 27% de nidbio em sua composi¢do

quimica.

Porém nas ligas in-situ A, B e C ndo foi observada a precipitacdo de fases que
combinasse a morfologia e a significativa participacdo de niobio, apresentada na

literatura, para a fase Laves precipitada na solidificacdo da liga Inconel 625. Os
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precipitados com significativa participacdo de nidbio foram os carbonetos, no qual

também foi possivel destacar a presenca de Titanio.

Esses precipitados enriquecidos de Nb e Ti encontrados na liga possuem
morfologia semelhante aos apresentados na microestrutura soldada da liga Inconel 625
por Silva et (2013). Logo, considerou-se a presenca de TiN (nitreto de titdnio) no estado

solido no metal fundido da mistura (L+TiN).

Assim, entende-se que a rota de solidificacdo da liga inicia com a formagao
do primeiro sélido composto pela matriz y (L+(TiN)+y), mas possuindo particulas
nanométricas de TiN, que com o prosseguimento da solidificacdo o liquido
interdendritico enriquecido de Nb utiliza-se dos TiN dispersos na pog¢a como nucleantes
para a formacdo de NbC (L+(TiN)+y+NbC(TiN), que possui a maior temperatura de
solidificacdo entre as microestruturas resultantes, 1325 °C. Com isso, parte do Nb
disponivel serd consumido para a formacdo do NbC, diminuindo ainda mais a

concentracdo do Nb para o liquido residual interdendritico.

Contudo, mesmo esse consumo de Nb devido a formacéo de carbonetos de
nidbio, possa ndo ser suficiente para acomodar toda a quantidade do Nb segregado. Em
contrapartida, durante a solidificacdo o liquido interdendritico também é fortemente
enriquecido em Mo e W, que séo elementos que favorecem a formagéo da fase P. Logo,
o liquido remanescente ao ser resfriado promove da formacdo de uma fase P com
morfologia disforme e participacio de Nb em sua estequiometria
(L+(TiN)+y+NbC(TiN+P).

Apos ter participado da formagdo dos carbonitretos de nidbio e da fase P, o
teor de Nb residual no liquido ndo foi suficiente para a formacdo da fase Laves, que é

uma microestrutura caracteristica da liga Inconel 625.

Assim, é provavel que a menor quantidade de Nb global nas ligas in-situ A.
B e C, devido a mistura com a liga Hastelloy C-276, associado a participacdo do Nb para
a formac&o dos carbonitretos de niobio, reduziu consideravelmente a quantidade de Nb
disponivel no liquido residual nos volumes interdendriticos, sendo insuficiente para a
estabilizacdo da fase Laves rica em Nb, que é uma microestrutura caracteristica da liga
Inconel 625. Associado a isso, 0 aumento do teor de Mo pela contribuigédo da participacéo

da liga Hastelloy C-276 na composicao da liga in-situ pode ter favorecido a formacéo da
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fase P, a qual pode ter incorporado os atomos de Nb a sua estrutura cristalina, ocupando

posicdes referentes aos atomos de Mo.

Além disso, deve-se considerar que, na solidificacdo das ligas in-situ A, B e
C, o Fe tende a permanacer na regido de centro de dendrita e 0 Mo segregado para o
liquido intendritico é consumido na formacdo da fase P. Logo, ao atingir a temperatura
solidus da fase Laves (1266°C), a auséncia simultanea desses elementos no liquido
interdendritico também podem ter influenciado para suprimir a formacédo da fase Laves

nas ligas estudadas.

A partir do estudo da rota de solidificacdo em separado das ligas Inconel 625
e Hastelloy C-276, considerando os aspectos composicionais em nivel global das ligas in
situ, da microsegregacao dos elementos e da taxa de resfriamento propdem-se neste

trabalho a seguinte rota de solidificacéo para as ligas in situ A, B e C:
L+(TiN) — L+(TiN)+y — L+y+NbC(TiN) — y+NbC(TiN) +P(Mo/Nb/W)

As composicoes globais das ligas in situ A, B e C promoveram a coexisténcia
no liquido segregado de elementos como Nb, Mo e W, essa distribuicdo de elementos foi
determinante para tracar a rota de solidificacdo dessa liga. Ressaltando que, a
concentracdo de Mo e W no liquido interdendritico foram, de tal forma, influenciadores
para a formacdo da fase P que um novo elemento, Nb, foi acrescentado a estequiometria

desta fase.

5.2.3. Envelhecimento

Os resultados a seguir relatam a evolucdo microestrutural dos metais de solda
das ligas in situ A, B e C resultantes dos tratamentos de envelhecimento nas temperaturas
de 650°C e 950°C. Identificando as alteracbes microestruturais em decorréncia de
modificagdes dos microconstituintes previamente existentes ou nucleacdo de novas fases
devido ao processo de difusdo dos elementos de liga promovido pelo fenbmeno de

envelhecimento.

Raghavan et al. (1982) ressaltam que a composi¢do quimica das fases TCP
pode ser altamente complexa-, sendo influenciada pela composic¢éo quimica da liga e pela

forma como estas fases precipitam, se durante a solidificagdo (como no caso da soldagem
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ou fundicéo) ou por envelhecimento (como no caso de tratamentos térmicos ou mesmo

em operagdo em alta temperatura).

5.2.3.1 Liga in-situ A (50% Hastelloy C276 + Inconel 625) a 650°C

Nesse topico foi identificado as caracteristicas da microestrutura apresentada

pela liga in-situ A ao ser submetido ao envelhecimento a temperatura de 650°C.

A partir da evolucdo microestrutural da liga in situ A, envelhecida a 650°C
para diferentes tempos, Figura 57, Figura 58, Figura 59, Figura 60 observa-se as
microestruturas, com morfologias cubicas e disforme que séo resultado do processo de
soldagem, as particulas precipitadas nos contornos de grdos que correspondem ao efeito

do envelhecimento.

As amostras envelhecidas durante 10h n&o apresentaram modificagéo
relevantes que diferenciam significativamente essa microestrutura da condicdo como
soldada, como pode ser visto na Figura 57 que mostra precipitados de forma disforme e

clbica.

A partir da condi¢do de 50h de envelhecimento foi possivel observar na
Figura 58 que esse tratamento forneceu energia necessaria para a formacdo de
precipitados localizados nos contornos de grdos. Esse comportamento permaneceu para

a condicdo de 100h e 200h, como pode ser visto na Figura 59 e na Figura 60.

A Figura 60, que corresponde a amostra envelhecida a 200h, além da
precipitacdo nos contornos de grdos é possivel destacar cadeias de precipitados nas
regides interdendriticas. Essa condicdo de envelhecimento foi suficiente para que o0s
elementos presentes na regido interdendritica se organizassem de forma a precipitar fases
bem maiores que as observadas nas condicdes anteriores. Pela aproximacéo de alguns
precipitados a essas cadeias, supdem-se que elas foram formadas a partir dos precipitados

disformes resultantes do processo de solidificagéo da liga.



118

Figura 57 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura liga in-situ A tratada a 650°C
durante 10h. As andlises de EDS dos pontos b) e c¢) referem-se as regides de centro de
dendrita e os pontos d) e e) regides interdendriticas.
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Figura 58 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura liga in-situ A tratada a
650°C durante 50h. As andlises de EDS dos pontos b) e c) referem-se as regifes de
centro de dendrita e os pontos d) e e) regiGes interdendriticas.
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Figura 59 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura liga in-situ A tratada a
650°C durante 100h. As anélises de EDS dos pontos b) e c) referem-se as regides de
centro de dendrita e os pontos d) e e) regides interdendriticas.
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Figura 60 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura liga in-situ A tratada a
650°C durante 200h. As anélises de EDS dos pontos b) e c) referem-se as regides de
centro de dendrita e os pontos d) e e) regides interdendriticas.

4

det |mode HV spot WD — 50 ym -
LPTS-UFC

psfeV
psfeV

d)

-}
=}

8
=]

ps/eV
-
<
EEE NN RN SN

o

Fonte: Elaborado pela autora.

O tempo de 10h de envelhecimento da liga A in-situ na temperatura de 650°C
n&o foi suficiente para que a difusdo dos elementos resultasse em alteragdes relevantes na
microestrutura dessa liga. Logo, ndo apresentou diferencas significativas com relacgdo a

microestrutura apresentada na condicdo como soldada nos revestimentos com misturas
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das ligas Inconel 625 e Hastelloy C276 e com as ligas a base de niquel avaliadas
isoladamente (BARRETO, 2018, PESSOA, 2014, AGUIAR,2010 e SILVA,2010).

Ao envelhecer a liga Inconel 625 na temperatura de 650°C Albuquerque et al.
(2012) nado relatou diferencas microestruturais entre a condicdo como soldada e a
condicdo envelhecida durante 10h. No entanto, o aumento do tempo de exposi¢do para
100 h, foi determinante para que se observasse o inicio da dissolucdo da fase Laves. Apds
200h de envelhecimento a fase Laves foi completamente dissolvida.

Os autores destacam que outra importante mudanca microestrutural
observada em amostras envelhecidas por 100 e 200 horas foi a precipitacdo de novas
particulas nos contornos de grdos e subgrdos de solidificacdo. Para a condicdo de
envelhecimento de 100 h, foi observada uma precipitacdo descontinua formada por
precipitados muito finos, dispersos nos contornos de grdos. Para a condicdo de 200 h de
envelhecimento, uma precipitacdo fina e continua ao longo dos contornos de gréos foi

observada na maioria dos casos.

Pu et al. (2018) ao envelhecer da liga Hastelloy C 276 homogeneizada
destacaram que a essa precipitacdo ocorre em virtude dos contornos de grdos atuarem
como os principais defeitos planares, podendo proporcionar locais efetivos de nucleagédo
para a fase secundaria. Além disso, os contornos de grao sao regides de alta desordem e,
portanto facilitam a difusividade da grande quantidade de elementos segregados, como
Mo, Cre W

No envelhecimento da liga Hastelloy C-276, Raghavan et al. (1982)
observaram que ao envelhecer essa liga na faixa de temperatura de 923K (650°C) a 1173
K (900°C) os precipitados nuclearam de forma heterogénea nos contornos de maclas e

nos contornos de graos.

Ao envelhecer metais de solda da liga Inconel 686 na temperatura de 650°C
Silva (2015) observou que a partir de 10h de tratamento houve a precipitacdo de longas
fases nos contornos de gréaos, além de fases precipitadas ao longo das dendritas.

Essa precipitagdo nos contornos identificada na liga in situ A foi atribuida ao
tratamento de envelhecimento, visto que Pessoa (2014) e Barreto (2014) ndo observaram
precipitados localizados especificamente nessa regido na condi¢do bruta de solidificagdo

do metal de solda composto pela mistura das ligas.
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Ao comparar os tempos de envelhecimento a 650°C em que ocorreu a
precipitagdo de filmes continuos nos contornos de grdos da liga in situ A (50h) com as
ligas Inconel 625 (200h) e Inconel 686 (10h), e destaca-se que a liga Inconel 625 foi a
liga que necessitou de maior tempo de envelhecimento para que a microestrutura

apresentasse essa alteracéo.

A liga Inconel 625 possui 3,53% de Nb em sua composi¢do quimica, a liga in
situ A 1,54% e a liga Inconel 686 ndo possui esse elemento em sua composi¢ao quimica.
Segundo a rota de solidificacdo proposta para as ligas in situ neste trabalho e a proposta
por Silva et al. (2013) para a liga Inconel 625, na solidificacdo dessas ligas a primeira
precipitagdo observada é a formacéo de carbonetos de nidbio que nucleiam a partir das
particulas de TiN presentes na poca liquida. Logo, uma grande parte do carbono presente

na liga participa da formacéo desses carbonetos.

No caso da liga Inconel 625, que apresenta maior percentual de Nb, volume
de precipitacdo de carbonetos de nidbio tende a ser maior, pela elevada quantidade desse
elemento presente no liquido interdendritico. Em virtude disso, a quantidade de carboneto
que permanece em solucdo na matriz apo6s a solidificacdo dessa liga tende a ser menor. Ja
para a liga Inconel 686, que ndo apresenta em sua rota de solidificacdo a formacao de

carbonetos, os &tomos de carbono permanecem em solucdo depois da solidificagéo.

Ao ser submetida ao envelhecimento a 650°C, o carbono presente na matriz
que tem alta difusividade na matriz desloca-se para os contornos de grdos e fica
disponivel, na concentracdo necessaria, formando-se em tempos mais curtos a

precipitacdo nos contornos de gréos.

Enquanto que a liga in situ A durante a solidificagdo apresenta a precipitacéo
de carbonetos de nidbio, logo tem menor quantidade de carbono disponivel na matriz que
a liga Inconel 686, necessitando de um tempo maior para que no contorno de graos se
obtenha a concentracdo de carbono necessaria para a que ocorra a precipitacdo nessa
regido.

Por fim, a liga Inconel 625 que apresenta maior concentragdo de Nb, durante
a solidificacdo, promove um elevado volume de precipitacdo de carbonetos, consumindo
grande quantidade do carbono disponivel para a formacao de carbonetos de niobio. Nessa

liga, apenas ap6s 200h de envelhecimento foi possivel observar a precipitagdo nos
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contornos. Desse modo, entende-se que a participacdo do Nb nas ligas de niquel pode

postergar a formacéo de precipitacdo de filme nos contornos de graos.

As analises de EDS nas amostras tratadas durante 10h, 50h, 100h e 200h da
liga in-situ A envelhecida a 650°C foram utilizadas para identificar a composicdo quimica
nas regides de centro de dendrita e interdendritica com a finalidade de estudar a

distribuicdo dos elementos ao longo dos tempos de envelhecimento.

A Tabela 17 mostra valores médios de composi¢do quimica, obtidas por EDS,
para cada uma das regides estudadas. Observa — se que as médias da concentracfes dos
elementos Ni e Fe foram maiores nas regifes de centro de dendrita (CD), indicando que
esses elementos se mantiveram na matriz durante o envelhecimento. O Mo e 0 Nb
apresentaram médias de concentracdo maiores nas regides interdendriticas (ID). As

médias apresentadas pelo Cr para as regides nao tiveram diferencas significativas.

Tabela 17 — Anélise de EDS semi-quantitativa da composi¢do quimica da liga in-situ A
envelhecida a 650°C.

10h 50h
Pontos Médias Pontos Médias

CD 1D CD 1D CD 1D CD ID CD 1D CD ID
Ni 62,1 57,3 61,7 56,2 61,9 56,7 61,6 58,7 61,4 56,9 61,5 57,8
Cr |189 193 193 192 19,1 19,3 189 192 191 189 19,0 19,0
Mo 111 15,0 114 15,9 11,3 15,5 11,6 13,8 11,6 15,3 11,6 14,5
W 3,6 3,0 34 2,8 3,5 2,9 3,5 3,2 3,5 3,2 3,5 3,2
Nb |09 2,3 0,9 2,9 0,9 2,6 1,0 1,8 1,0 2,3 1,0 2,0
Ti 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1
Fe 3,3 3,0 3,2 2,9 3,3 3,0 3,4 3,3 3,3 3,4 3,4 3,3

100h 200h
Pontos Médias Pontos Médias

CD 1D CD 1D CD 1D CD ID CD 1D CD ID
Ni 60,4 53,8 60,0 55,8 60,2 54,8 59,2 576 60,2 579 59,7 57,7
Cr |187 185 189 189 18,8 18,7 191 185 186 188 18,9 18,6
Mo 111 16,1 11,2 14,8 11,2 15,5 12,2 141 11,6 13,6 11,9 13,8
W 3,2 3,3 34 2,8 3,3 31 3,3 3,3 3,7 3,5 3,5 34
Nb |09 33 0,8 2,2 0,9 2,7 1,0 1,3 0,8 15 0,9 14
Ti 0,1 0,1 0,1 0,0 0,1 0,1 0,1 0,0 0,1 0,1 0,1 0,1
Fe 55 5,0 5,6 53 5,6 52 51 3,3 5,0 4,8 5,0 4,1

Fonte: Elaborado pela autora.
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Para realizar uma analise mais detalhada das fases presentes na microestrutura
resultante do envelhecimento da liga in-situ A envelhecida na temperatura 650°C, optou-
se por investigar a condicdo envelhecida durante 200h pela possibilidade de encontrar
uma variedade maior nas fases precipitadas. Nesta condicdo observou-se precipitaces

em diversas regides e morfologias distintas.

A Figura 61 mostra a microestrutura da liga in-situ A envelhecida na
temperatura de 650°C por 200h, nessa condi¢do foi possivel destacar principalmente a
formacéo de precipitacdo nos contornos de graos e de subgrdos, precipitacdo na regido

interdendritica, precipitacdo com morfologia cubica.

Figura 61 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura da liga in-situ A
envelhecida a 650°C por 200h.

5| 3/29/2017 | mag 0| HV | mode | WD HFW | det J—
A® | 3:11:44PM | 1000x | 20.00kV | SE 10.1 mm | 414 pm | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.

A precipitacdo interdendritica apresentada na liga in situ A envelhecida a
650°C por 200h pode ser visualizada na Figura 62 a). A partir da Figura 62 b) e da Figura
62 c) observa-se contrastes distintos em um mesmo precipitado maior, levando a
suposi¢do de haver precipitados menores nucleando a partir do precipitado maior.
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Figura 62 — Imagem de MEV no modo SE do detalhe da precipitacdo interdendritica na
liga in-situ A envelhecida a temperatura de 650°C por 200h.

V mode WD HFW det (e E pm E—
PM | 20000x | 20.00kV SE |10.1mm 20.7 pm | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

________ a—-—.——.‘——,ag.l__\_

mag ] HV e WD
50000 x | 20.00 kV | S 1mm | 829 ym

mag [ HV mode
100 000 x | 20.00 kV | SE .1 mm | 4.14 ym | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.
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A fase secundaria visualizada na Figura 63 € outro exemplo de precipitacdo
secundaria com contrastes distintos na superficie da fase. Observa-se em torno da fase
uma regido mais escura (indicada pela seta) e uma regido mais clara um pouco mais

afastada com a presenca de pequenas particulas (indicadas pelos retangulos).

A regido mais escura provavelmente esta relacionada ao fato da interface do
precipitado estd empobrecida de elementos formadores de fases secundarias. Destacando
que durante o envelhecimento os elementos na interface do precipitado podem ter se
difundido para o precipitado colaborando para a formacéo dessas particulas menores mais

brilhantes.

Como a regido imediatamente préxima do precipitado é empobrecida de
elementos participantes de fases secundarias, as fases nanométricas se formam em uma

regido pouco mais afastada do precipitado.

Figura 63 — Imagem de MEV no modo SE de fase secundarias interdendritica da liga in-
situ A envelhecida a 950°C por 200h.

?’f 3/29/2017 mag [ mode WD HFW det —2um
3:29:25PM | 50000 x | 20.00kV | SE 10.1 mm | 8.29 pm | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.

Mina et al. (2016) ao investigar as precipitacdes no metal de solda da liga
Inocnel 686 observou a existéncia de precipitados disformes, com a presenga de finos
precipitados agregados, que segundo os autores poderiam estar na superficie e/ou no
interior do precipitado. Essas fases foram identificadas apenas nos metais de solda dos

revestimentos que apresentaram elevadas diluigdes.
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A regido escura em torno dos precipitados também foi reportada na literatura
para o envelhecimento da liga Inconel 718. Aghajani et al. (2016) observou uma regido
escura em torno dos precipitados de NbC, indicando depreciagdo no teor de nidbio dessa
regido, desse modo, esse local ndo apresentou teor de Nb necessario para a precipitacao

de y”.

A Figura 64 apresenta a regido selecionada na Figura 61 em maiores
magnificacdes. Nessa regido destaca-se dois principais tipos de precipitados, 0s
apresentados nos contornos de grdos e subgrdos e uma precipitacdo formada por

particulas nanométricas precipitadas tanto préximo dos contornos como no seu interior.

A Figura 64 c) mostra que a precipitacdo nos contornos de graos dessa regiéo
¢ composta por particulas precipitadas proximas uma das outras, as medidas das

dimens@es dessas particulas variaram, nessa regido, de 70 — 125 nm.

Conforme discutido anteriormente, a precipitacdo nos contornos de graos da
liga in-situ A é resultado da maior concentracdo de elementos segregados durante a
solidificagdo, bem como, da difusdo desses elementos que ocorre durante 0
envelhecimento para essa regido que, pela sua desordem, facilita o deslocamento dos

atomos e a precipitacdo de fases secundarias.

Outro destaque observado na microestrutura da liga in situ A envelhecida na
temperatura de 650 °C por 200h é evidenciado na Figura 64 d), que consiste em uma
precipitacdo intragranular que se apresenta em porcGes de particulas nanométricas, com
dimensdo na faixa de 23-40 nm. Foi possivel perceber a presenca dessa precipitacdo em

varias regides da liga in situ A nessa condicao de envelhecimento.
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Figura 64 — Imagens de MEV no modo SE da precipitacdo encontrada nos contornos de
gréos e proximo aos contornos in-situ na liga A envelhecida a 650°C por 200h.

3[29,/201? [ mag [J ] HV B mode i P — mR
3:17:41PM | 10000x | 20.00kV SE | 10.1mm 41.4pm UFC - Central Analitica - Quanta FEG

V| mode | WD HRW
SE | 10.1mm 13.8pm UFC - Centhal Analitica - Quanta FEG

7 mag [OJ f HPW det — L o8 WD v det 1pm
PM 100 000 x_ 20.00 kY | S mm | 4.14 ym | ETD UFC - Central Analitica - Quan X 34 M 100 000 x _ 20.00 kY 10.1mm | 4.14 ym | ETD UFC - Central Analitica - Quan

Fonte: Elaborado pela autora.



130

Como discutido anteriormente, o Nb é, dentre os elementos da composicéo
da liga, o que apresenta maior potencial de segregacéo, sendo direcionado para o liquido
interdendritico. Porém, o processo de solidificacdo de soldagem n&o ocorre no equilibrio,
e é resfriado rapidamente, principalmente quando se utiliza baixos niveis de energia,
como é 0 caso.

Desse modo, uma parte do Nb presente no material fundido ndo tem tempo
suficiente para segregar para o liquido e durante a solidificacdo € acomodado na matriz.
Durante as 200h de envelhecimento da liga in situ A a temperatura de 650°C, esse nidbio
que permaneceu em solucdo sélida na matriz, que é majoritariamente formada pelo Ni,
organiza-se com o niquel de forma a compor a fase y” (NisNb).

A fase y” (NisNb) é uma fase de dimensdo nanométrica formada em elevadas
temperaturas (600°C — 800°C) que possui estrutura cristalina tetragonal de corpo
centrada, em geral sua precipitacdo € intragranular. Essa fase é responsavel pelo aumento
da resisténcia mecanica das ligas de niquel em virtude de seu crescimento ser alinhado de

acordo com a matriz .

As Figura 65 a) e b) correspondem as imagens obtidas por microscopia
eletronica de transmissdo da liga in situ A envelhecida a temperatura de 650°C por 200h
em campo claro e em campo escuro, respectivamente. Pela imagem da Figura 65 a) as
fases nanomeétricas (indicadas pelas setas) estdo precipitadas na matriz. Os segmentos
mais escuros correspondem as discordancias existentes na microestrutura. As fases

nanométricas funcionam como bloqueio ao movimento dessas discordancias.

O padréo de difracdo indexado visto na Figura 65 c) foi caracterizado como
matriz vy, esse padrdo refere-se aos pontos com brilho mais intenso, o padrdo de difracao
dos os ponto menores indexados estdo na Figura 65 d) cuja fase identificada corresponde
avy’.

Logo, as fases nanométricas intragranulares visualizadas na liga in situ A

envelhecidas a temperatura de 650°C durante 200h correspondem a fase y”” (NisNb).
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Figura 65 - Imagem de TEM em a) campo claro (BF), b) campo escuro (DF) mostrando
precipitados nanométricos dispersos na matriz que atuam no sentido de bloquear linhas
de discordancias. O respectivo c) padrao de difracdo de area selecionada (SAD) da
matriz mais y”.

B

10 1/nm

Fonte: Elaborada pela autora.

Ao utilizar o diagrama de tempo, temperatura e transformacao levantado para
a liga Inconel 625 visto na Figura 66, a condi¢cdes de envelhecimento investigada
(marcado com as linhas em amarelo) aponta para o campo de precipitagao das fases y” e
da fase 8. Suave et al. (2014) explica que o crescimento intragranular da fase y” é

observado durante o aumento do tempo de exposicéo a temperatura de 650 °C.
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Figura 66 - Diagrama de TTT para fases y’” ¢ 6 para liga Inconel 625.
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Fonte: Suave et al. (2014).

Ao envelhecer a liga Inconel 625 a temperatura de 650°C por 1h, p6s servico
por 60.000h na temperatura de 600°C, Shankar et al. (2001) observou a intensa
precipitacdo de finas particulas distribuidas ao longo da matriz.

Mathew et al. (2007) ao envelhecer a liga Inconel 625 a temperatura de 650°C
durante 500h observaram a precipitagdo intragranular da fase y’’ e, também destacaram a
precipitacao de carbonetos isolados nos contornos de graos.

Silva et al. (2018) identificaram a precipitagdo nanométrica da fase y” ao
envelhecer metais de solda da liga Inconel 625 a temperatura de 650°C por 200h. Os
autores explicam que a nucleacdo desta fase ocorre num padrdo heterogéneo, que pode
ser atribuido as diferencas micro quimicas observadas na microestrutura, devido a
microsegregacéo durante a solidificacéo.

Desse modo, conclui-se que a precipitacdo da fase y” na liga in situ
envelhecida na temperatura de 650°C durante 200h, é efeito da contribuicdo da liga
Inconel 625 na composicao global da liga in-situ A, em virtude da presenca de Nb na liga

Inconel 625.
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Outra fase observada na investigacdo da microestrutura da liga in-situ A

corresponde a que apresenta morfologia ctbica, como destacado, na Figura 67.

Figura 67 — Imagem de MEV no modo SE de precipitacdo com morfologia cubica
identificada na microestrutura da liga in situ A envelhecida na temperatura de 650°C
por 200h.

~

?

;&7 3/29/2017 mag [] HV mode WD 20 pm
2:27:50PM | 5336x | 20.00 kv | SE 10.1 mm | 77.7 ym | ETD | UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborada pela autora.

A precipitacdo de fase de morfologia cubica ocorreu tanto na regido
interdendritica como no centro de dendrita. Com base na discussao prévia da rota de
solidificacdo das ligas in-situ entende-se que essa microestrutura € resultante do processo
de solidificacdo da liga in-situ A e com caracteristicas semelhantes as apresentadas pelo

carboneto do tipo MC, rico em nidbio.

A Figura 68 mostra, por microscopia eletronica de transmisséo, a imagem de
precipitados cubicos nanométricos aglomerado que ocorrem na matriz y € o respectivo
padrdo de difragdo (SAD) na forma de spots/anéis combinados de todos os precipitados
nanometricos que ocorrem simultaneamente. A partir do mapa de EDS foi possivel
destacar que o precipitado é composto principalmente por elementos como Mg, O, C, Ti
e Nb.

A andlise do mapa de composi¢do quimica permitiu observar que o Mg e O
sdo o0s elementos que apresentam maior intensidade na regido central do precipitado. Na
parte mais externa do precipitado destaca-se a concentracdo de Ti e Nb e a presenca de

carbono.
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Entende-se que esse precipitado com morfologia cubica se trata de uma
estrutura complexa formada por um nucleo de éxido de magnésio, que tem ponto de fuséo
e estabilidade muito alta, por isso ndo funde durante o processo de soldagem. Essa
estrutura de Oxido de magnésio permanece solido na poca liquida e funciona como
nucleador de nitreto de titanio, ou nitreto de titanio e niobio.

A presenca de carbono no mapa de composi¢do indica que em volta dessas
estruturas de nitreto de titanio ou de nitreto de titanio e nidbio ocorreu a nucleacdo de

carbonetos ou carbonitretos de titanio e niébio.

Figura 68 - Imagem TEM em campo claro (BF) evidenciando precipitados cubicos
complexos com nucleo de Mg e TiN e respectivos mapas de EDS dos elementos a)Ni
b)Cr ¢)O d)Fe e)Mo f)Si g)Mn h)W i)C j)Mg k)Ti I)Nb.
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Fonte: Elaborado pela autora
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A microestrutura apresentada na Figura 68, bem como, 0s principais
elementos formadores dessa fase, sdo semelhantes ao apresentado por Silva (2010) em
estudo sobre a microestrutura do metal de solda da liga Inconel 625.

Silva (2010) explica que o nucleo do precipitado € formado pela fase MgO e
que o Titanio (Ti) permanece na por¢do mais interna do precipitado na forma de nitreto
de titanio, ao redor do MgO que é absorvido como impureza durante o processo de
soldagem. J& 0 Nb e o carbono se concentram na parte mais externa do precipitado. Assim
0 autor destaca que o precipitado é constituido por duas fases, sendo um nucleo de MgO
revestido por uma casca constituida a principio por um carbonitreto de Ti e Nb (TiNb)C
que evolui para um carboneto do tipo (NbTi)C.

Os nitretos de titanio TiN presentes no metal de solda no estado sélido no
metal fundido, atuam como excelentes agentes nucleadores na formacéo de carbonetos
de titanio e niébio em forma de capa (SILVA et al., 2013).

Precipitados ricos em titanio foram observados por Silva (2015) em torno de
inclusdes de 6xidos de magnésio e aluminio no metal de solda da liga Inconel 686
envelhecida a 650°C por 10h.

A presenca desta fase da suporte para proposta de solidificacdo levantada para
as ligas in-situ deste trabalho, com base na rota de solidificagdo da liga Inconel 625
sugerida por Silva et al. (2013) que destacou a formacao de carbonetos de niébio a partir
de nucleadores presentes na poca de fusdo, como 6xido de magnésio e nitreto de titanio,
microconstituintes que possuem alta ponto de fusdo e estabilidade termodindmica na
temperatura de 650°.

Dentre os diversos tipos de fases secundarias observados na liga in situ A
envelhecidas na temperatura de 650°C por 200h a ocorréncia de precipitados nos
contornos de gréos foi vista em diversas micrografias. A precipitacdo nos contornos de
gréos e subgrdos foi observada tanto em formacao de particulas mais isoladas ou em
forma de filme, como pode ser visto na Figura 69 a) e na Figura 69 b).

A precipitacdo nos contornos de gréos foi identificada inicialmente na liga in
situ A envelhecida a 650°C no tempo de 50h de envelhecimento e continuou presente nas
condigdes de tempos de envelhecimentos mais longos, como 100h e 200h.

Pela andlise das micrografias apresentadas na Figura 64, Figura 69 a) e Figura
69 b) percebe-se que, além de todas essas imagens apresentarem precipitados nos
contornos de grdos, outra semelhanga entre elas, é a concentracdo de fases secundarias

nanomeétricas.
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Figura 69 — Imagem de MEV no modo SE das precipitagdes nos contornos de graos
formadas na liga in-situ A envelhecida na temperatura de 650°C por 200h.

D HPW | det 4 pm
M | 30000 | 20.00kv  SE | 10.1mm | 13.8 ym | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

/29/2017 mag (] HV WD HFW det 4pm
05:30 PM | 30 000 x | 5.00kV = SE 11.3mm 13.8pm  ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.

A Figura 70 a) corresponde a imagem por microscopia eletrdnica de
transmissao em campo claro de uma particula precipitada na regido de contorno de grao,
nessa imagem também é possivel observar alguns segmentos escuros que correspondem

as discordancias na matriz vy.

O padrdo de difracdo indexado da Figura 70 b) pelo qual foi possivel
identificar alem da matriz y a fase nanomeétrica y”. No padrdo de difragdo da Figura 70 ¢)
caracterizou-se trés diferentes fases, as duas primeiras ja haviam sido identificadas como
sendo, amatriz y e a fase y”. A terceira fase corresponde a particula localizada no contorno

de grdo que foi indexada como carboneto do tipo M23Ce.
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Figura 70 — a) Imagem de TEM em campo claro (BF) mostrando precipitados no
contorno de gréo da fase Ni-fcc respectivos padroes de difragdo (SAD) mostrando b)
carboneto com a matriz de Ni-fcc e precipitados y”’, e ¢) apenas o carboneto.

B=[211]y ° o
B =[255]MxCe

Fonte: Elaborado pela autora.

A partir da analise das imagens de microscopia eletronica de transmissao foi
possivel caracterizar a fase nanomeétrica que se apresenta proxima ao contorno de grado
como a fase y”, que em se tratando de uma fase que apresenta nucleagéo e crescimento

alinhados com a matriz, promove resisténcia ao deslocamento das discordancias.
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Ao continuar a investigacdo do mesmo contorno de grdo utilizou a regiao
destacada na Figura 71 a), que corresponde a uma imagem de microscopia eletronica de
transmissdo em campo claro em menor magnificacdo que a imagem da Figura 70, na qual

se pode observar mais particulas precipitadas nos contornos de graos.

A partir da Figura 71 é possivel visualizar o0 mapa de composicdo quimica
para duas particulas, semelhantes, precipitadas no contorno de graos, ressaltando que pelo
padrdo de difracdo indexado caracteriza-se como carboneto do tipo M23Ce.

O mapa de composicdo quimica dessas particulas mostra que em uma discreta
regido, de uma das particulas, a concentracdo de Cr destacada. Enquanto que, na maior
parte dos precipitados, esse elemento ndo aparece em destaque. O mapa de composi¢ao
quimica torna nitida a que a grande participacdo de elementos, como molibdénio e
tungsténio na composic¢do quimica das duas particulas. O niquel e o ferro ndo mostraram

ter uma participacdo significativa nesses precipitados.

A precipitagdo nos contornos de grdos é intensamente abordada na literatura
para ligas de niquel da familia NiCrMo, com adi¢cdo de Nb ou com adicdo de W.

A precipitacdo intergranular de carbonetos do tipo M23Cs também foi
observada por Suave et al. (2014) no envelhecimento da liga Inconel 625 a 750°C depois
de 100h de tratamento.

Silva (2015) ao envelhecer soldas da liga Inconel 686 observou a formagéo
de carbonetos Cr23Cs no envelhecimento durante 200h e em tempos mais curtos, como
10h, 50h, 100h carbonetos Cr7Cs e Cr3Ca.

A precipitagéo localizada nos contornos de gréos da liga Hastelloy C 276
submetida ao envelhecimento de 6-36h a 870°C foi identificada como carbonetos do tipo
MeC (PU et al., 2017). O autor destaca que a segregacao de elementos como Mo, Cr, W
é direcionada para ocorrer em contornos de grdo, onde os elementos que participam
abundantemente da formagao das fases secundarias estéo disponiveis

Silva et al. (2018) observou uma precipitacdo em forma de filme no contorno
de gréo, ao envelhecer soldas da liga Inconel 625 a temperatura de 650°C durante 200h,
pela andlise de EDS os autores destacaram um aumento de cromo e a presenca de silicio

e carbono nessas particulas.
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Figura 71 - Imagem de STEM em campo claro (BF) mostrando precipitados no
contorno de gréo da fase Ni-fcc e respectivos mapas de EDS dos elementos: b) Ni-K, c)
Cr-K, d) Fe-K, e) Mo-K, f) W-L.

o -

Fonte: Elaborado pela autora. o

E importante destacar que, tanto no envelhecimento da liga Inconel 625 com
oda Hastelloy C-276, o carboneto do tipo M23Ce S0 enriquecidos de cromo. No entanto
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a partir da analise do mapa de composi¢do quimica da liga in situ A envelhecida a 650°C

por 200h identificou-se a participacdo intensa de Mo e W e ndo de Cr.

Aghaji et al. (2016) identificou ao analisar a liga Inconel 718 apds
envelhecida a precipitacdo de particulas de 500nm cujo a analise de EDS mostrou ser o

precipitado enriquecido de Nb, Mo e Cr.

Desse modo, sobre a microestrutura da liga in situ A envelhecida a
temperatura de 650° C por 200h é possivel destacar que a precipitacdo interdendritica
apresentou contrastes distintos, provavelmente tratando-se de precipitacdo em menor
escala nucleadas internamente ou na superficie da fase maior. A precipitacdo cubica, que
corresponde aos carbonetos ou carbonitretos de nidbios nucleados durante a solidificagdo
a partir de MgO ou TiN permanecem na microestrutura mesmo apés longos periodos de
envelhecimento. Além dessas microestruturas, observou-se intensa precipitacdo
intragranular que foi identificada com a fase y” e precipitagdo no contorno de grdo

caracterizada como carboneto M23Ce rico em Mo e W.
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5.2.3.2 Liga in-situ A (50% Hastelloy C-276 + 50%Inconel 625) envelhecida a 950°C

A liga in-situ A envelhecida a temperatura de 950°C foi analisada a fim de

investigar as mudancgas microestruturais apresentadas em virtude do envelhecimento.

A Figura 72 mostra a evolugdo microestrutural da liga in-situ A envelhecida
a 950°C, nessas condicdes a regido interdendritica tornou-se intensamente formada de
precipitados. Em geral, todas as condigdes mostraram uma precipitacdo com morfologia
cubica e agulhada. Nas condi¢bes de maiores tempos de envelhecimento 100h e 200h
destacam-se precipitados com dimensdes maiores que 0s apresentado nas condi¢des de
10h e 50h.

Figura 72 — Imagem de MEV no modo SE da evolucdo microestrutural da liga in-situ A
envelhecida a temperatura de 950°C por a)10h b)50h ¢)100h e d)200h.

b)

o~

a f
det [mode, HV spot WD mag - 50 um
ETD| SE |20.00kV 5.0 10.0 mm 2 000 x LPTS-UFC

g S
det [mode, HV spot WD mag -
ETD| SE |20.00kV 4.0 10.0 mm 2 000 x LPTS-UFC

A P 3 S
det mode, HV spot WD magc 50 pm
ETD| SE 120.00kV 4.0 9.8 mm 2 000 x LPTS-UFC

det [mode, HV spot WD mag - 50 um
ETD| SE [20.00kV 5.0 10.0 mm 2 000 X LPTS-UFC

Fonte: Elaborado pela autora.
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A Tabela 18 mostra valores médios de composic¢ao quimica, obtidas por EDS,
para as regides de centro de dendrita e interdendritica, assim como foi realizado para as

condicGes de envelhecimento da liga in-situ A envelhecida a 650° C.

Assim como na primeira temperatura estudada, observou-se semelhanca na
da distribuicdo dos principais elementos formadores de fases secundarias. O molibdénio,
titanio e nidbio ndo apresentaram grandes diferencas entre as regides de centro de dendrita
e interdendritica para cada um dos respectivos tempos de envelhecimento, porém dentre
os elementos formadores de fase secundarias o tungsténio foi o que apresentou maior

diferenca entre as médias de concentracdo apresentada em cada uma das regides.

Tabela 18 - Analise de EDS semi-quantitativa da composi¢cdo quimica da liga in-situ A
envelhecida a 950°C.

10h 50h
Pontos Médias Pontos Médias

CD ID CD ID CD ID CD ID CD 1D CD ID
Ni 615 598 596 599 | 605 | 598 60,2 601 60,1 599| 601 | 60,0
Cr 19,0 19,3 19,2 19,2 | 191 19,2 19,3 19,3 19,3 19,3 | 19,3 19,3
Mo 12,0 134 13,1 13,2 | 125 13,3 12,9 12,9 12,9 13,1 | 129 13,0
W 3,1 2,8 3,2 2,71 3.2 2,8 2,8 2,8 2,8 30| 28 2,9
Nb 0,8 14 14 14 11 14 1,1 1,0 1,0 11 11 11
Ti 0,1 0,0 0,0 00| 00 0,0 0,1 0,0 0,0 0,0 0,1 0,0
Fe 3,7 34 35 36| 3,6 35 3,6 38 38 37| 37 3,7

100h 200h
Pontos Médias Pontos Médias

CD ID CD ID CD ID CD ID CD 1D CD ID
Ni 590 589 588 588 | 589 | 588 600 59,8 60,2 59,8| 60,1 | 59,8
Cr 17,7 17,5 17,7 17,2 | 17,7 174 17,9 17,9 18,2 179 | 181 17,9
Mo 134 13,3 134 134 | 134 13,4 13,3 13,6 13,5 136 | 13,4 | 136
w 2,8 35 2,9 341 29 34 2,9 35 2,7 35| 28 35
Nb 0,5 0,4 0,5 0,5 0,5 0,5 0,5 0,4 0,3 0,4 0,4 0,4
Ti 0,1 0,0 0,1 00| 01 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0
Fe 6,6 6,5 6,7 6,6 | 6,6 6,5 48 48 51 48 | 49 4,8

Fonte: Elaborada pela autora.

A Figura 73 mostra 0 mapa de composi¢do quimica da regido que aparece
com precipitados de maiores tamanhos da condicdo envelhecida por 100h, observa-se que

0 Nb destaca-se na composicdo quimica dessas fases, bem como o Mo, e muito
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discretamente 0 W. Ressalta-se também que pelo mapa o Fe praticamente ndo participa
na composicao dessa fase.

Figura 73 — Imagem de MEV no modo SE com detalhe de precipitado ricoem Mo e W
da liga in-situ A envelhecida a temperatura de 950°C por 100h.
EDS Layered Image 1

: 10pm . : 10pm '
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Fe Kal W Lal
Map Data 1

f 10pm ' : 10pm y : 10pm .

Fonte: Elaborado pela autora.

Para que o W difunda do centro de dendrita para a regido interdendritica, por
ser um elemento de grande nimero atémico é necessario um maior nivel de energia e um
longo intervalo de tempo para que o deslocamento desse &tomo ocorra. Em virtude disso,
ndo foi possivel observar alteracbes no comportamento desse elemento para a primeira
condicdo de envelhecimento a 650°C. A discreta participacdo do W observada no
mapeamento dos precipitados da Figura 73 confirma que esse elemento possivelmente

ndo se ligou aos atomos do precipitado, permanecendo na regido interdendritica.

Possivelmente essas fases ricas em Mo e Nb, tratam-se das fases formadas na
solidificacdo da liga in-situ A, conforme estudada no item de rota de solidificacdo das
ligas in-situ. O aumento na dimensao dessas fases deve-se a difusdo dos atomos de nidbio

e molibdénio presentes na regido interdendritica que migram no sentido do precipitado.

Silva (2015) observou uma discreta evolugdo no tamanho dos precipitados da
liga Inconel 686 envelhecida a 950°C com o aumento do tempo de envelhecimento, o
autor explica que precipitados finos dispersos em torno dos precipitados maiores

coalesceram aumento o tamanho dos precipitados.

Assim como na primeira temperatura de tratamento térmico, optou-se por
investigar de forma detalhada a condicéo na qual a liga in situ A foi envelhecida & 950°C
por 200h.

A microestrutura dessa condicdo de forma geral é observada na Figura 74
Ressalta-se que os precipitados vistos nessa condi¢do sdo maiores que 0s apresentados

pela liga in-situ A na condi¢do envelhecida pelo mesmo periodo a 650°C. A morfologia
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destacada entre os precipitados foram os cubicos, mantiveram-se mesmo com longo
tempo de envelhecimento, agulhados, em blocos e precipitagdo nos contornos de gréos.
Figura 74 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura da liga in-situ A envelhecida

a temperatura de 950°C por 200h com precipitados agulhados, em blocos e nos contornos
de gréos.

HV [spot WD |mag o ——— 50 um
ETD| SE [20.00 kV| 5.0 10.0 mm|2 000 x LPTS-UFC
Fonte: Elaborado pela autora.

Nessa condicdo ndo foi identificada a precipitacdo fina intragranular
encontrada com intensidade na liga in-situ A envelhecidas a 650°C, identificada por
microscopia eletronica de transmissdo como y”. A auséncia dessa fase esté relacionada a
temperatura de envelhecimento, que nessa condicdo foi de 950°C, e ocorreu em

temperatura mais elevada que a faixa na qual essa fase € estavel.

Na Figura 75 a) sdo apresentados em detalhes algumas morfologias
tipicamente observadas na liga in-situ A envelhecida a 950°C por 200h. Com base nessa
imagem de MEV no modo SE, é possivel perceber que os precipitados com morfologia
disforme aparentam ser constituidos por diferentes cristais, demonstrando ser ndo uma
Unica particula, mas sim um complexo de precipitados formada por particulas

aglomeradas.
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Essa morfologia disforme foi visualizada na condicéo bruta de solidificacéo
da liga, porém, devido ao envelhecimento, aparentam as fases terem sofrido alguma

alteracéo, ou ainda um crescimento, tornando-as mais evidentes

Figura 75 — Imagem de MEV no modo SE dos precipitados interdendriticos disformes
com contrastes distintos formados na liga in-situ A envelhecida durante 200h a 950°C

mag [J Y mode wD HFV et
s 5000 x | 10.00 kv S| 9.9mm 829 pm | ETD UFC - Central Analitica “Quanta FEG

4/7/2017 mag H! ode ND HPW det e 2 pym ———————st

o3 3:57:42 PM 25 000 x | 10.00 kv SE 99 mm 8.29 pm | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.

O mapa de composi¢do quimica, obtido por EDS, de uma regido composta
por fases de morfologia disforme é destacado na Figura 76. O fato dessas fases serem
formadas principalmente por Mo, Nb e W, orienta ao entendimento de que as fases com
essa morfologia foram formadas durante a solidificacdo na regido interdendritica que é
enriquecida destes elementos. Reforcando a formac&o de uma fase TCP formada por Mo,

Ne e W simultaneamente.
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Figura 76 — Imagem de MEV no modo SE e analise de EDS das fases secundarias ricas
em Mo, Nb e W como morfologia disforme identificadas na liga in-situ A envelhecida
durante 200h a 950°C.

‘E:f 4/7/2017 mag [ HV WD ———5pm
% | 4:05:44PM | 20000 x | 10.00 kv | SE 9.9 mm  20.7 pm | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Ni Kal Mo Lal

Nb Lal Fe Kal W Mal

|2.5},1ml

Fonte: Elaborada pela autora.
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A Figura 77 mostra alguns precipitados maiores  sendo
agregados/desagregados por precipitados menores. Os precipitados maiores
correspondem a fases, geralmente com morfologia disforme formada durante a
solidificacdo, por isso aqui identificados como precipitados primarios (PP). Os
constituintes menores (PS) correspondem a estruturas de unido e dissolucdo formadas
pela difusdo dos atomos que permaneceram na regido interdendritica durante a
solidificac@o e com o tratamento térmico difundem-se a formar e posteriormente dissolver

a fase.

Figura 77 — Imagem de MEV no modo SE do detalhe de um precipitado complexo com
grdos menores sendo agregados/desagrega vistos na liga in-situ A envelhecida a 950°C
por 200h.

PRECIPITADOS

PRECIPITADOS PRIMARIOS

mag O | W [mode| wo | HAW | der
50000x | 20.00kv | SE |[9.9mm | 8.29 ym | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborada pela autora.

As composigdes quimicas obtidas pela analise de EDS sobre os precipitados
indicados na Figura 77 s&o apresentados na Tabela 19. Estes resultados mostram a
semelhanca entre a composicdo quimica dos precipitados, tanto primarios como
secundarios, ambos possuem em sua composicdo teores de Mo, Nb e W
consideravelmente maior que os percentuais referentes a composi¢do global da liga in-
situ A.

A composigdo obtida no ponto secundario 2 mostrou-se muito proxima a

composicdo da matriz, logo, subentende-se que devido ao pequeno tamanho do
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precipitado a pera de interacdo ndo se limitou apenas ao precipitado e estendeu-se para a

matriz.

Tabela 19 - Composicao quimica (% peso) obtida por analise de EDS nos pontos do

recipitado complexo da liga in-situ A envelhecida a 950°C por 200h.

PP1 PP2 PS1 PS2
Ni 29,3 29,1 34,3 51,7
Cr 14,1 13,8 14,7 17,8
Mo 39,7 39,2 30,3 24,2
W 6,1 6,3 4,6
Nb 10,9 10,4 10,3 3,8
Fe 1,7 14 1,9
Ti 4,3 0,5

Fonte: Elaborado pela autora.

A Tabela 20 mostra os calculos do Moeq, Nieg € Creq conforme a férmula de
Moeq proposta no trabalho. Os valores calculados aproximam-se da composigéo da fase P
obtida no metal de solda da liga Inconel 686 que Silva (2010) identificou por microscopia

eletronica de transmissao.

Tabela 20 - Célculo do M0equ, Ni equ € Cr equ para os precipitados da fase complexa

PP1 PP2 PS1
M0equ 56,7 55,9 45,3
Crequ 14,1 13,8 14,7
Ni que 29,3 30,8 40,0

Fonte: Elaborado pela autora.

Ao envelhecer o metal de solda da liga Inconel 686 Silva (2015) observou por
microscopia eletrdnica de transmissdo precipitados formados por varios grdos. Na
condicdo de envelhecimento a 950°C por 200h o autor observou a formacdo de uma fase

formada por dois gréaos e caracaterizada como fase P.

Visto que esse perfil de precipitacdo com a presenca de varios cristais foi
apresentado na liga Inconel 686 que possui em sua composi¢do Mo e W, assim com a liga
Hastelloy C-276. Acredita-se que essas transformacoes ocorridas nos precipitados da liga
in situ A ao ser envelhecimento a 950°C por 200h foram influenciadas principalmente
pela participacdo da liga Hastelloy C-276 na liga in-situ A.

Outra caracteristica apresentada pelas fases secundarias na liga in-situ A

envelhecida a 950°C por 200h foi a precipitacdo com morfologia agulhada.
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Pela Figura 72 é possivel perceber que esses precipitados agulhados
ocorreram em toda as condigdes de envelhecimento da liga in-situ A na temperatura de
950°C. Os precipitados com morfologia agulhada apresentaram-se com bastante

intensidade nas condicdes envelhecidas a 950°C.

Outra caracteristica a ser destacada referente a essa precipitacdo esta
relacionada ao local de nucleacdo dessa fase, que ocorre preferencialmente na regido
interdendritica.

Figura 78 - Microestrutura com morfologia agulhada formada na liga in-situ A
envelhecida a 950°C por 200h.

Precipitados
agulhados

)

mode | —4um
SE 99 mm | 13.8 ym | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.

Para se obter mais detalhes na investigacdo da fase agulhada foi realizado o
mapeamento por EDS em um desses precipitados, cujo resultado estdo na Figura 79. Foi
possivel observar que a fase possui um nicleo que é evidenciado pelo contraste indicado
no mapa para 0s magnésio e titanio. Ja foi discutido anteriormente as caracteristicas que
levam o0 magnésio ligado com oxigénio e o titanio ao nitrogénio a desempenhar a funcao
de nucleadores. O molibdénio, tungsténio e niébio participam da formacdo das demais
regides do precipitado.

Geralmente as fases nucleadas a partir do éxido de magnésio ou nitreto de
titdnio ocorrem durante a solidificagdo, porém essa morfologia ndo foi percebida na
condi¢do como soldada da liga in-situ A.
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Figura 79 — Imagem de MEV no modo SE e analise de EDS dos precipitados agulhados
observados na liga in-situ A envelhecida a 950°C por 200h

.3{ 4/7/2017 mag [ HV mode | WD HFW | det | ——1um
: 3:19:29PM | 100000x | 10.00kV | SE | 9.7 mm | 4.14 pm UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Ni Kol Cr Kal Mo Lal

2.5um f 2.5um L ' 2.5um !

Nb Lal W Mal Ti Kal

2.5um 2.5um 2.5um
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Al Kal

2.5um 2.5um

Fonte: Elaborado pela autora.
Os precipitados agulhados que ocorreram no envelhecimento da liga Inconel
686 apresentaram composicdo semelhante ao apresentado no envelhecimento da liga in-

situ A, como elevados teores de cromo, molibdénio e tungsténio e ferro (SILVA, 2015).

A liga Inconel 625 quando envelhecida a 950° em intervalos de tempos curtos
(10h), também forma uma fase com morfologia agulhada, porém é importante destacar

que essa fase se difere por completo da precipitada na liga in-situ A.

Sobre a microestrutura obtida na liga in-situ A envelhecida a temperatura de
950°C, em geral apresentou intensa precipitacdo na regido interdendritica de morfologia
agulhada e, a partir de 100h, foi possivel destacar precipitaces com maiores dimensdes.
Em especifico para as liga in-situ A envelhecida a temperatura de 950°C por 200h é
possivel que foi composta por varias morfologias distintas, como precipitacao disforme
com caracteristica de complexo de particulas e morfologia agulhada. O Mo, Nb e W
apresentam-se na composi¢do quimica das fases com morfologia disforme e das fases

agulhadas.

Em resumo, as diferencas observadas na precipitagdo da liga in-situ A entre
as temperaturas de envelhecimento estudadas, em geral, foram: i) a precipitacdo da fase
v’ em grande intensidade na condi¢ao de 650°C, sem ter sido evidenciada na condigdo de
950°C,; ii) a dimenséo e o volume das fases precipitadas na condi¢do de 950°C foram
maiores que as observadas no envelhecimento a 650°C e iii) a presenca de fases com
morfologia agulhada no envelhecimento a 950°C cuja ocorréncia ndo foi apresentada na
temperatura de 650°C.
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5.2.3.3 Liga in-situ B (65% Hastelloy C276 + 35% Inconel 625) envelhecida a 650°C

A evolucdo microestrutural da liga in-situ B envelhecida a temperatura de

650°C pode ser visto nas micrografias apresentadas na Figura 80.

Essa liga mostrou precipitacdo interdendritica em todas as condi¢des de
envelhecimento, assim como a liga in-situ A. A partir de 50h foi possivel observar
precipitacdo fina nos contornos de graos.Na condicdo de 100h os precipitados na regido
interdendritica se apresentam em maior dimensdo, como destacado na Figura 80 c), bem
como, os precipitados nos contornos de graos. Essas caracteristicas também foram
observadas no envelhecimento durante 200 horas.

Figura 80 — Imagem de MEV no modo SE da evolugdo microestrutural da liga in-situ B
envelhecida a temperatura de 650°C por. a)10h b)50h ¢)100h e d)200h.

det mode, HV spot WD mag - 50 pm
ETD| SE 120.00kV 4.0 10.3 mm 2 000 x LPTS-UFC

CD °

_\;

det mode| HV spot WD mag 2 50 um
ETD| SE |20.00kV 4.0 10.5mm 2 000 x LPTS-UFC

det mode HV spotf WD mag = — 50 pm
ETD SE 20.00kV 4.0/10.3 mm 2 000 x| LPTS-UFC

Fonte: Elaborado pela autora.
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A Tabela 21 mostra valores médios de composi¢do quimica, obtidas por EDS,
para cada uma das regides estudadas. O Nb e o W foram os elementos que apresentaram
maiores variagGes percentuais em suas respectivas concentracdes na regido do centro de
dendrita e na regido interdendritica. O Mo apresentou uma discreta diferenca e o teor do
Ti nessa regido permaneceu praticamente inalterado com a variagdo do tempo de

envelhecimento.

Tabela 21 - Anélise de EDS semi-quantitativa da composi¢do quimica da liga in-situ B
envelhecida a 650°C.

10h 50h
Pontos Médias Pontos Médias

CD ID CD 1D CD 1D CD 1D CD 1D CD 1D
Ni 57,9 55,4 59,3 54,3 | 58,6 54,8 61,3 600 609 551 | 611 | 575
Cr 19,0 19,0 18,8 19,1 | 189 19,0 186 19,1 186 189 | 186 | 19,0
Mo 9,6 12,2 9,4 12,9 9,5 12,6 12,1 125 12,3 17,0 | 12,2 14,7
w 2,3 1,8 1,5 23| 19 2,1 2,6 2,8 2,8 26| 27 2,7
Nb 0,7 1,8 0,6 18| 06 1,8 0,7 1,2 0,8 2,3 0,7 1,7
Ti 0,1 0,1 0,1 01| 01 0,1 0,1 0,0 0,0 00| 01 0,0
Fe 10,6 9,8 10,5 9,6 | 105 9,7 4,6 4,5 4,5 42 | 46 4,3

100h 200h
Pontos Médias Pontos Médias

CD ID CD 1D CD 1D CD 1D CD 1D CD 1D
Ni 56,7 55,9 57,4 52,7 | 57,0 54,3 60,6 55,0 60,9 53,9 | 60,7 54,4
Cr 20,4 20,1 19,9 19,8 | 20,2 20,0 17,6 18,2 18,0 185 | 17,8 18,4
Mo 14,3 15,6 14,1 189 | 14,2 17,2 13,1 18,3 12,9 186 | 13,0 18,5
W 3,0 2,6 2,8 2,2 2,9 2,4 3,5 2,9 3,2 2,6 3.4 2,7
Nb 0,6 11 0,7 2,2 0,6 1,6 0,2 1,2 0,4 2,8 0,3 2,0
Ti 0,1 0,1 0,1 01| 01 0,1 0,0 0,0 0,1 0,1 0,0 0,1
Fe 50 4.7 50 4,3 50 45 50 4.4 47 3,6 48 4,0

Fonte: Elaborada pela autora.

A microestrutura apresentada na Figura 81 corresponde a liga in-situ B
envelhecida a temperatura de 650°C durante 200h. Destaca-se nessa condigdo a

precipitacdo nos contornos de graos e a precipitacdo na regido interdendritica.
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Figura 81 — Imagem de MEV no modo SE da microestrutura geral da liga in-situ B
envelhecida a 650°C durante 200h.

3/29/2017 | mag O HY mode WD HPW det 100 um%
5:45:10PM | 1000x | 5.00kv | SE | 11.3 mm | 414 pm | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.

Durante as analises por microscopia eletrénica de varredura das amostras da
liga in-situ B submetidas ao envelhecimento a 650°C, observou-se que as dimensdes
apresentadas pelos precipitados em placas, indicado pela seta na Figura 82, sdo bem
maiores que 0s vistos para a liga in-situ A envelhecida. Acredita-se que essa fase
apresentava morfologia disforme na condicdo bruta de solidificacéo, e o envelhecimento
promoveu a difusdo de atomos em direcdo ao precipitado, resultando em um aumento
consideravel em sua dimensdo, de tal forma, que modificou sua morfologia e passou de

disforme para placa.

Outra importante observacéo a ser feita ao analisar a microestrutura da Figura
82, é a precipitacdo nanométrica que ocorreu na liga in-situ B envelhecida a temperatura
de 650°C por 200h. Essa fase encontra-se distribuida na interface entre centro de
dendrita/precipitacdo interdendritica. Mostrando que ocorreu uma modificagdo no local
de precipitacdo da fase nanométrica em funcdo da composicao global da liga, ja que na
liga in-situ A, quando envelhecida a 650°C, essa fase nanométrica precipitou de forma

dispersa no interior do gréo.

No caso da liga in-situ B o percentual de niobio presente na composi¢do
global da liga é o menor entre as ligas estudadas. Durante a solidificacdo sabe-se que um
consideravel percentual de ni6bio participa da formacdo de fases secundarias na regiao
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interdendritica, devido a segregacédo desse elemento, e uma outra parcela na formacéao de
carbonetos de nidbio. Logo a matriz vai apresentar uma concentracdo minoritéria desse
elemento n&o sendo o teor suficiente para promover, no envelhecimento da liga in-situ B
a temperatura de 650°C, uma precipitacdo intragranular aleatéria como ocorreu no

envelhecimento liga in-situ A.

Durante o envelhecimento os atomos de niobio mais préximos dos
precipitados vao contribuir para o crescimento dessas fases interdendriticas, que

inicialmente, eram disformes e apds o envelhecimento assumem a forma de placas.

Em virtude da ativa participacdo do niobio na formacéo e crescimento dos
precipitados, a regido cuja concentracdo sera suficiente para a precipitacdo de fase
nanométrica corresponde a interface entre o centro de dendrita e o interdendritico. Logo,
essa interface é considerada a regido preferencial de precipitacdo da fase nanométrica

durante o envelhecimento da liga in-situ B a 650°C por 200h.

Pela andlise qualitativa das areas mais claras presentes nas microestruturas
analisadas nesse trabalho, o envelhecimento da liga in-situ B foi o que promoveu menor
quantidade de precipitacdo nanométrica, porém com dimensGes maiores que as

precipitadas no envelhecimento da liga in-situ A.
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Figura 82 — Imagem de MEV no modo SE do detalhe da precipitacdo fina presente na
microestrutura da liga in-situ B envelhecida a 650°C durante 200h.
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A precipitacdo da fase nanomeétrica na regido interdendritica foi observada no

envelhecimento do metal de solda da liga Inconel 625 a temperatura de 650°C. Silva et

al. (2018) ressaltaram que essa regido foi favoravel, em virtude do fornecimento de nidbio

necessario para a precipitacdo da nanomeétrica, por meio da dissolucao da fase Laves.

Outro destaque da microestrutura da liga in-situ B envelhecida a 650°C

durante 200h foi a intensa precipitacdo encontrada nas regides interdendriticas, que se

caracteriza pela presenca de precipitados maiores com precipitados menores distribuidos

em seu entorno, como pode ser visto na Figura 83.
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Figura 83 — Imagem de MEV no modo SE do detalhe da precipitacdo interdendritica na
microestrutura da liga in-situ B envelhecida a 650°C durante 200h.

[

Fonte: Elaborado pela autora

Também foi percebida pela analise de MEV que varios precipitados
interdendriticos mantiveram a morfologia disforme como se observa pela imagem da
Figura 84. Ao destacar a fase delimitada e obter a imagem em maior magnificacao
encontra-se na Figura 84 b), foi possivel perceber uma precipitacdo fina aparentemente

no interior da fase previamente formada na solidificacéo.

Essa precipitacdo fina pode ter ocorrido em decorréncia de algum processo

de transformacéo de fases, podendo resultar na formagéo de uma nova estrutura.
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A liga in-situ B dentre as ligas estudadas é a que apresenta um maior teor de

molibdénio, tungsténio, e ferro e ainda a participagdo do Nb.

A fase disforme destacada na Figura 84, é resultado da solidificagdo e
formada a partir de um liquido interdendritico que possui sua composicdo quimica

consideravelmente distinta da composicéo global da liga in-situ B.

Essa possivel modificacdo na estrutura do precipitado pode ter sido resultado
de um processo de transformacao de fase, resultando em nova fase ou em novas fases. A
aparéncia das pequenas particulas no interior dessa fase pode ser indicio de uma reagédo
que iniciou durante o tratamento de envelhecimento, porém a cinética de transformacéo

de fase foi comprometida pelo fim do tratamento.

Na Figura 84 c) a imagem foi obtida com menor tensdo para se obter maiores

detalhes superficiais dos precipitados internos.
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Figura 84 — Imagem de MEV no modo SE da precipitacao disforme com particulas
internas observadas na liga in-situ B envelhecida a 650°C.
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A nucleacdo de precipitados menores em torno das fases interdendriticas
também foi observada no envelhecimento no metal de solda da liga Inconel 686. Silva
(2015) explica que a precipitacdo em maior tamanho com morfologia disforme é resultado
da solidificagdo. Em sequéncia, com a realizacdo do tratamento térmico de
envelhecimento ocorreu inicialmente uma intensa precipitacdo de pequenas particulas ao
longo dos contornos de gréos e, com o avango do fendmeno de envelhecimento, ocorreu
o crescimento dos precipitados nos contornos de gréo e uma nova precipitagao, desta vez

concentrada preferencialmente no volume intercelular e interdendritico.

Uma das justificativas para a precipitacdo em regides interdendriticas é
devido o molibdénio, ser um forte formador de fases TCP’s apresentar um coeficiente de
particdo k<1 fazendo com que este elemento nédo seja incorporado pelo sélido durante a
solidificacdo (OGBORN et. al., 1995; DUPONT, 1996; BANOVIC, 2002).

O agrupamento de precipitados muito pequenos no interior da fase
secundarias, segundo Silva (2010), é o indicativo de alguma transformacdo de fase no
estado sélido, a qual d& origem a uma nova fase precipitada no interior da fase secundaria

inicial, devido ao ciclo térmico.

A precipitacdo intragranular identificada na Figura 85 corresponde a imagem
de um precipitado menor do que os encontrados nas regides interdendriticas, e que
também apresenta contrastes distintos em sua superficie/interior. Além de destacar

precipitado cubico.
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Figura 85 — Imagem de MEV no modo SE do detalhe de fases intragranulares com
contrastes internos distintos e precipitacdo cubica da liga in-situ B envelhecida a 650°C.

7 mag [J v WD HFwW det
04PM | 30000 | 20.00kv SE | 10.8mm | 13.8um | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG
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54:14PM | 100000 x | 20.00kv  SE | 10.8 mm | 4.14 ym UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborada pela auotora.

Uma das morfologias que ocorreu com maior frenquencia na microestrutura
daliga in-situ B envelhecida a temperatura de 650°C por 200h foi a precipitacdo de filmes

nos contornos de graos.

Destaca-se na Figura 83 e Figura 84 o fato de haver a precipitacdo de fase
secundarias relacionada a precipitacdo nos contornos de graos, que pode ser nucleada a

partir dos precipitados dos contornos, ou concorrer com essas fases pelo contorno de gréo.

A Figura 86 consiste na imagem por microscopia eletrdnica de transmissao
de um precipitado localizado nos contornos de grdos em campo claro, cujo padrdo de
difracdo indexado caracteriza a matriz y com a presenca de precipitado do tipo M23Cs que
corresponde ao carboneto de cromo.
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Figura 86 - Imagem de TEM em campo claro (BF) mostrando precipitados no contorno
de grdo da fase Ni-fcc da liga in-situ B envelhecida por 200h a 650°C e respectivos
padrdes de difracdo (SAD) mostrando a) a matriz de Ni-fcc b) a matriz de Ni-fcc com o
carboneto.
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Fonte: Elaborada pela autora
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Pu et al. (2016) identificou a precipitacdo de carbonetos do tipo MeC no
estudo da temperatura intermediéria de fragilizacdo da liga Hastelloy C-276, avaliando a
tensdo de deformacéo com a liga a 700°C sendo esta previamente envelhecida a 870°C.

Os carbonetos do tipo M23Cs foi identificado por Silva et al. (2018) ao
envelhecer metal de solda da liga Inconel 625 a 650°C por 200h.

A precipitacdo de carbonetos de cromo do tipo M23Cg pode ter sido influéncia
das duas ligas visto que a literatura destaca que esse precipitado € encontrado do

envelhecimento tanto da liga Hastelloy C-276 como da Inconel 625.

Desse modo, sobre a microestrutura da liga in-situ B envelhecida a 650°C é
possivel destacar a intensa precipitacdo nas regides interdendriticas. Em especifico para
condigdo da liga in-situ B envelhecida por 200h, foi evidenciado na analise
microestrutural precipitacdo com morfologia de placas devido o aumento da dimensao
das fases interdendriticas promovidas pela difusdo dos elementos. O envelhecimento
promoveu na liga in-situ B a precipitacdo de fases nanométricas na interface entre a regido
dendritica/precipitacdo interdendritica. Algumas fases disformes mostraram indicios de

precipitacdo de novas fases devido a cinética de precipitacdo de fases.

5.2.3.4 Liga in-situ B (65% Hastelloy C276 + 35% Inconel 625) envelhecida a 950°C

As analises realizadas nesse item se referem as microestruturas presentes na
liga in-situ B envelhecidas a 950 °C. As imagens de microscopia eletrdnica de varredura
da liga in-situ B envelhecidas em cada um dos periodos de envelhecimento encontram-se

na Figura 87.

A andlise das micrografias mostra que ocorreu uma intensa precipitagdo
interdendritica mesmo nos tempos mais curtos de envelhecimento, além da precipitacéo
nos contornos de gréos que foi observada a partir de 10h de envelhecimento, conforme

Figura 87 a).
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Figura 87 — Imagem de MEV no modo SE da evolucdo microestrutural da liga in-situ B

envelhecida a temperatura de 950°C por a)10h b)50h ¢)100h e d)200h.
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Fonte: Elaborada pela autora.

A Tabela 22 mostra as médias das composi¢6es dos principais elementos da

liga nas regides do centro de dendrita e nas regides interdendriticas. A variacdo da

concentracdo dos elementos Mo, Nb e W no centro de dendrita foi semelhante nas

respectivas condicBes de envelhecimentos, sendo, dentre esses, o Nb apresentando a

maior amplitude de variacao.
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Tabela 22 - Analise de EDS semi-quantitativa da composi¢do quimica da liga in-situ B
envelhecida a 950°C.

10h 50h
Pontos Médias Pontos Médias

CD ID CD ID CD ID CD ID CD ID CD 1D
Ni 531 543 539 539| 535 | 541 59,8 59,4 599 566 | 59,9 | 58,0
Cr 16,7 17,5 17,3 17,1 | 17,0 17,3 19,2 19,1 19,3 18,7 | 19,2 18,9
Mo 11,5 11,3 114 110 | 114 11,2 135 135 13,2 16,2 | 13,3 14,8
w 2,8 2,3 2,7 2,0 2,7 2,1 2,5 2,6 2,5 2,9 2,5 2,7
Nb 0,6 11 1,0 1,0 0,8 1,0 1,3 15 1,2 1,8 1,2 1,6
Ti 0,0 0,0 0,1 00| 01 0,0 0,0 0,1 0,0 01| 00 0,1
Fe 154 135 13,6 150 | 145 | 14,2 3,8 4,0 4,0 38| 39 3,9

100h 200h
Pontos Médias Pontos Médias

CD 1D CD ID CD ID CD 1D CD 1D CD ID
Ni 609 603 606 605 | 607 | 604 552 60,3 603 604 | 57,7 | 60,3
Cr 19,6 19,5 19,6 196 | 196 | 196 188 196 195 196 | 192 | 19,6
Mo 10,5 10,7 10,5 10,6 | 10,5 10,6 14,8 10,4 10,4 105 | 12,6 10,4
w 2,3 2,6 2,5 2,6 2,4 2,6 3,3 2,5 2,6 2,5 2,9 2,5
Nb 0,9 0,8 1,0 1,0| 0,9 0,9 1,5 1,0 1,0 09| 13 0,9
Ti 0,0 0,1 0,1 01| 00 0,1 0,8 0,1 0,1 01| 04 0,1
Fe 58 6,0 5,9 57| 59 5,9 5,6 6,2 6,2 62| 59 6,2

Fonte: Elaborado pela autora.

A precipitacdo na Figura 88 é a microestrutura da liga in-situ B envelhecida

a temperatura de 950°C durante 200h, na qual observa-se a intensa precipitagdo na regido

interdendritica dessa dessa microestrutura.

Figura 88 — Imagem de MEV no modo SE da precipitacdo geral da liga in-situ B

envelhecida drante a 95°C
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No detalhe da Figura 89 é possivel observar que o envelhecimento da
conglomerados de precipitacdo, apresentando particulas com contrastes especificos,
indicando relevos distintos. Outra microestrutura a ser destaca € um precipitado que tem
morfologia agulhada, esse precipitado aparentemente estd crescendo a partir de um

precipitado cubico.

Figura 89 — Imagem de MEV no modo SE do detalhe dos diferentes tipos de precipitacéo,
composto de particulas de contrastes distintos, morfologia cubica e de morfologia
agulhada identificados na liga in-situ B envelhecida a 950°C durante 200h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

A partir do mapa de composicdo quimica da regido destacada na Figura 89
mostrado na Figura 90 identifica-se que, em geral, 0s precipitados dessa regido sao
enriquecidos de Mo e W. Nessa regido também é possivel observar alguns precipitados

ricos de Ti e Nb, e microestruturas agulhadas ricas em Nb.
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Figura 90 — Imagem de MEV seguida de analise de EDS das fases secundarias ricas em
Mo, W e Nb formadas na liga in-situ B envelhecida a temperatura de 950°C por 200h.
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Silva et al. (2013) destacou que alguns desses precipitados possuem uma
particula de TiN no interior atuando como nucleo para precipitacdo e a concentracao de
Nb no entorno dessa particula. Explicando que em alguns casos os precipitados cubicos
ricos em Nb e Ti ndo sdo simplesmente carbonitreto de nidbio, mas a combinacdo formada

no centro de nitreto de titdnio sendo envolto por carboneto de nidbio.

A Figura 91 a) destaca a precipitacdo majoritaria na regido interdendritica. O
detalhe da Figura 91 b) mostra diferentes morfologias de precipitacdo encontradas nesta

regiao.

Figura 91 — Imagem de MEV no modo SE das diferentes morfologias apresentadas nas
pelas fases precipitadas na liga in situ B envelhecida a 950°C por 200h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

A Figura 92 a) mostra o precipitado com nucleo de titanio, envolto de uma
outra camada. Provavelmente essa capa é a identifica por Silva et al. (2013), como uma
capa de carboneto de nidbio crescendo em torno de particulas sélidas de nitretos de
titanio.

O precipitado visualizado na Figura 92 b) é composto por varias particulas de
precipitados, os diferentes tons na formacdo da imagem no modo SE suporta a hipotese
de que esses possuem relevos distintos, podendo esse complexo ser formado por varios

gréos da mesma fase crescendo em direcGes diferentes.

A microestrutura da Figura 92 c¢) mostra o crescimento de de particulas a
partir de um precipitado maior. Esses precipitados minoritarios crescem num sentido

preferencial, semelhante a um contorno.
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Figura 92 — Imagem de MEV no modo SE dos detalhes dos precipitados encontrado da
liga in-situ B envelhecida a 950°C por 200h.
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Fonte: Elaborado pela autora.



172

Raghavan et al. (1984) ao tratar termicamente liga NiCrMo a 1123 K(850°C)
foi observada duas distribuicdes de particulas. As particulas esféricas maiores que
estavam presentes ap0s o recozimento de 1523 K foram retidas e, além disso, uma
dispersdo mais fina de particulas precipitou a 1123 K (850°C) por 100h.

A imagem de microscopia eletronica de varredura vista na Figura 93 mostra
a precipitacdo nos contornos de graos. A precipitacdo identificada nos contornos de graos
da liga in-situ B ocorreram com bastante intensidade em todos os tempos de
envelhecimento e foi composta por particulas bem maiores que as precipitacoes em filme

precipitadas no envelhecimento da liga in -situ A.

Figura 93 — Imagem de MEV no modo SE das fases com morfologia de placas
precipitadas ao longo dos contornos de grdos da liga in-situ B envelhecida a 950°C por
200h.

—
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Fonte: Elaborado pela autora

Pu et al. (2018) destacaram a precipitagdo continua e descontinua nos
contornos de gréos da liga Hastelloy C 276 envelhecida a 870°C. Os autores explicam
que a segregacao de elementos de liga como Mo, Cr e W se direcionam aos contornos de
grdos, logo, esse € um local preferencial para formacdo de fases secundérias por esta

enriquecido dos elementos que as compdem.

As microestruturas da liga in-situ B foram semelhantes nas duas temperaturas de

envelhecimento, a principal diferenca destacada foi a precipitacdo da fase y”(NisNb) ao
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ser envelhecida a 650°C e a intensa precipitacdo com morfologia em placas, tanto nos

contornos como na regido interdendritica quando envelhecida a 950°C.

5.2.3.5 Liga in-situ C (65% Inconel 625 + 35% Hastelloy C 276) envelhecida a 650°C

Esse item consiste na investigacdo da evolugdo microestrutural da liga in-situ
C envelhecida a 650°C, conforme visualizada na Figura 94, a liga in-situ C ndo mostrou
aumentos nas dimensdes dos precipitados, porém ao longo da avaliagdo microestrutural,
foi possivel observar claramente um aumento significativo da precipitacdo de particulas
finamente dispersas ao longo dos contornos de graos, sendo a principal caracteristica da
precipitacdo no envelhecimento dessa liga.

Figura 94 — Imagem de MEV no modo SE da evolugdo microestrutural da liga in-situ C
envelhecida a temperatura de 650°C por a) 10h b) 50 ¢)100h e d)200h.

o g S ET i
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ETD| SE [12.50 KV 5.0 10.6 mm 2 000 x LPTS-UFC ETD| SE 1250 kV 5.0 9.8 mm 1985 x LPTS-UFC

Fonte: Elaborado pela autora.
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A partir da analise dos dados da Tabela 23Tabela 22 é possivel observar que
a liga in-situ C envelhecida a temperatura de 650°C ndo apresentou significativas
variacdes em relacdo aos principais elementos formadores de fases secundarias Mo, Nb
e W.

Tabela 23 - Analise de EDS semi-quantitativa da composi¢do quimica da liga in-situ C
envelhecida a 650°C.

10h 50h
Pontos Médias Pontos Médias
CD 1D CD ID CD ID CD ID CD ID CD 1D
Ni 641 576 635 581 | 638 | 578 641 570 636 549 | 638 | 559
Cr 205 200 204 20,0| 20,5 | 20,0 201 194 209 188 | 205 | 191
Mo 10,2 14,5 10,5 13,7 | 10,3 141 10,8 14,4 10,9 16,2 | 10,8 15,3
W 19 1,2 2,2 15 2,0 1,3 1,7 15 14 14 15 14
Nb 11 4,8 1,3 4,6 1.2 4,7 1.2 53 1,3 6,7 1.2 6,0
Ti 0,1 0,1 0,1 03| 01 0,2 0,2 0,2 0,1 01| 01 0,1
Fe 2,2 1,8 2,1 19 2,1 1,8 2,1 2,1 18 1,8 2,0 19
100h 200h
Pontos Médias Pontos Médias
CD ID CD ID CD ID CD ID CD ID CD 1D
Ni 640 575 637 61,0| 638 | 593 640 582 650 586 | 645 | 584
Cr 211 19,5 20,8 204 | 21,0 19,9 20,7 19,5 20,4 19,7 | 20,6 19,6
Mo 10,1 13,7 10,5 12,1 | 10,3 12,9 10,3 13,8 10,0 134 | 10,1 13,6
WY 14 1,1 1,5 11 15 1,1 14 0,8 1,7 1,2 15 1,0
Nb 14 6,8 1,3 3,9 1,3 53 1,6 6,5 1,2 54 14 6,0
Ti 0,0 0,2 0,1 0,0 0,0 0,1 0,1 0,0 0,1 0,2 0,1 0,1
Fe 2,0 1,1 2,2 15 2,1 1,3 19 1,1 1,6 15 18 1,3

Fonte: Elaborado pela autora.

A microestrutura apresentada pela liga in-situ C envelhecida a temperatura de
650° C durante 200h na Figura 95 a) mostra a intensa precipitagdo nos contornos de gréos,
formacao de fases maiores a partir de contornos de gréos e ocorréncia de precipitagdo fina
intragranular.Na ampliacdo visualizada na Figura 95 b) € possivel observar que nos

contornos de grdos precipitaram fases tanto em forma de particulas, como em filme.

Ozgiin et al. (2015) destacam que no envelhecimento a 745°C por 22h da liga
Inconel 625 ocorreu precipitacdo nanométricas e micrometricas tanto nos contornos como
no interior do grdo. Destacando que na condicdo envelhecida foi observado acimulo de

Nb e Mo localizado nos contornos de gréo e que o teor de Ni, Cr e Fe eram praticamente
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nulos nas zonas onde Nb mostrava agrupamento, que segundo 0s autores s&o,
possivelmente, carbonetos do tipo MC que ndo se apresentaram em um filme continuo,

mas em clusters separados.

Outra morfologia a ser destacada na liga in-situ C envelhecida a 650°C por
200h foi um precipitado disforme no contorno de grdo, como visto na Figura 95 b). Essa
precipitacdo possui uma dimensdo significativamente maior do que as particulas
precipitadas nos contornos de graos. Essa fase é semelhante a apresentada pelas ligas in-
situ A e B, onde observou-se particulas menores no interior da fase. Possivelmente devido
0 longo tempo de envelhecimento e a superconcentracdo de elementos nessas
microestruturas, os elementos se difundiram no interior da fase nucleando novas

particulas.

Os precipitados finos se apresentaram em grande quantidade na liga in-situ C
envelhecida a 650°C a 200h. A liga in-situ C possui em sua composicdo global maior
concentracdo de Nb que as ligas in-situ A e B, por ter em sua combinagdo 65% de
contribuicdo da liga Inconel 625. Desse modo, entende-se que a intensa nuvem de
precipitados finos intragranular nesta liga é consequéncia da sua maior concentracao de
Nb.

Figura 95 — Imagem de MEV no modo SE do detalhe da precipitacdo no contorno de grdo
em forma de particula e de filme, e de fases de maiores dimensBes observada na
microestrutura da liga in-situ C envelhecida a 650°C durante 200h.

Precipitados
nos CG
Precipitados
finos a
|

HF el
mm 414 pm | ETD UHC - Central Analitica - Quanta FEG



176

Precipitado disforme
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Fonte: Elaborado pela autora

A Figura 96 evidéncia por microscopia eletronica de transmisséo que a fase
nanométrica corresponde a y”’(NisNb). Essa fase nanométrica gera um blogueio ao
deslocamento das discordancias. Pelo estudo da difusdo dos elementos observou-se que
a partir de 50h o aumento da concentragcdo de Nb no centro de dendrita, tornando essa

regido favoravel para a precipitacdo intragranular de fase rica em Nb.

Também foram observadas particulas nanomeétricas no interior da matriz y-
cfc. Por meio de analises de microscopia eletrdnica de transmisséao foi possivel identificar
tais particulas. A Figura 96 apresenta imagens de MET em campo claro evidenciando a
presenca de particulas nanométricas correspondentes a fase y”” (NisNb), identificadas por
meio de difracdo de elétrons de area selecionada, conforme padrdo SAD com eixo de zona
[100],/[100],. A fase y” por ser precipitada de forma alinhada com a matriz, desempenha
elevada resisténcia para o deslocamento das discordancias, podendo assim aumentar a
resisténcia mecanica da liga. A precipitacdo em quantidade significativa dessa fase é
usada para aumento de resisténcia por precipitacdo de algumas ligas, como no caso da
liga 718.
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Figura 96 - (a) e (b) Imagem de MET em campo claro evidenciando a precipitacao da
fase y” e sua interagdo com as discordancias presentes na estrutura do cristal da matriz y-
fce daliga in-situ C envelhecida a 650°C por 200h. (¢) Imagem de alta resolucdo HRTEM
indicando a presenca de particulas. (d) Padrdo de difracdo de area selecionada com as
presencas de indexados como matriz y-fcc com eixo de zona [100] e fase y”” com mesmo
eixo de zona [100].
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Fonte: Elaborada pela autora
A Figura 97 mostra precipitagdo lamelar encontrada proximo aos contornos
de gréo da liga in-situ C envelhecida a 650°C por 200h. Essa precipitagdo mostrou-se

alinhada com uma direcéo preferencial.

Silva (2010) observou precipitados semelhantes no fundo da poca de fuséo
em soldas da liga Inconel 686, o autor relatou que uma caracteristica marcante da fase era
o alinhamento de finas placas, que apresentaram em geral uma angulacdo de 45° em

relacdo a direcdo de crescimento das células/dendriticas.
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A literatura destaca que essa morfologia € incomum entre as fases TCP em
metais de solda de ligas de Ni endurecidas por solucdo solida. Contudo, alguns trabalhos
na literatura tém apontado a precipitacao de fases P ortorrdmbicas de maneira lamelar em
contornos de grédo de alto angulo, em ligas com elevados teores de Re e W (POLLOCK,
1995; NYSTROM et al. 1997).

Figura 97 — Imagem de MEV no modo SE da fase precipitada com morfologia lamelar a
proximo aos contornos de graos na liga in-situ C envelhecida a 650°C por 200h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Para aprofundar a analise microestrutura da liga in-situ C envelhecida a 650°C
por 200h foi realizada a analise de microscopia eletrdnica de transmissao, como visto na
Figura 98, onde se visualiza a fase precipitada (indicada com a seta). Conforme o padréo
de difracdo indexado essa fase é caracterizada como a fase P.
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Figura 98 - Imagem de MET em campo escuro evidenciando a) precipitacdo da fase P e
b) padréo de difracdo indexado caracterizado como fase P na liga in-situ C envelhecida a
650°C por 200h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Na Figura 99 a) e b) observou -se por microscopia eletronica de transmissao
em campo claro dois graos de precipitados muito proximos. Os respectivos padrdes de
difracdo indexados que constam na Figura 99 foram caracterizados como fase P

precipitada na matriz vy.
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Figura 99 - Imagem de MET em campo claro evidenciando duas particulas a) e b) de
precipitacdo da fase P e os respectivos padrdes de difragdo indexados caracterizados
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Fonte: Elaborado pela autora.



181

A identificacéo da presenca da fase P na liga in-situ C confirma a proposta da
precipitacdo da fase P levantada para a rota de solidificacdo das ligas in-situ produzidas

neste trabalho
(L+(TiN) — LH(TiN)+y — L+y+NbC(TiN) — y+NbC(TiN) +P(Mo/Nb)).

Destacando que, a precipitacdo da fase P foi caracterizada para a liga in-situ
C, que tem menor participacdo da liga Hastelloy C-276 (35%) e maior participacdo da
liga Inconel 625 (65%). Logo, entende-se que, se ela foi formada na liga in-situ com
menor participacdo da liga Hastelloy C-276, também sera precipitada nas ligas in-situ A
e B que possuem em sua composi¢do quimica maior participacdo da Hastelloy C-276.

Foram observadas fases que apresentaram contrastes distintos em suas
microestruturas em todas as ligas in-situ, nas quais foi abordado o possivel efeito de
nucleacdo de uma nova particula a partir da fase maior. A partir da identificacdo de duas
particulas proximas, com planos e direcdes de crescimento distintas como fase P na liga
in-situ C, entende-se que as microestruturas apresentadas pelas outras ligas in-situ com
essa caracteristica tém grande possibilidade de também serem caracterizadas como fase
P.

5.2.3.6 Liga in-situ C (65% Inconel 625 + 35% Hastelloy C 276) envelhecida a 950°C

Nesse item foi investigada a microestrutura resultante do envelhecimento
realizado na liga in-situ C a temperatura de 950° C. Na Figura 100 é possivel observar a
microestrutura resultante de cada um dos respectivos tempos de envelhecimento 10h, 50h,
100h e 200h. Nas amostras envelhecidas por 10h observou-se a precipitacdo de fases
secundarias principalmente na regido interdendritica, nessa condi¢do também foi possivel
observar a precipitagdo discreta nos contornos de grdos que permaneceu pelos demais

tempos de envelhecimento.
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Figura 100 — Imagem de MEV no modo SE da evolugéo microestrutural da liga in-situ
C evelecida a temperatura de 950°C por a) 10h b) 50 ¢)100h e d)200h.
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Fonte: Elaborada pela autora

A Tabela 24 mostra a composi¢do quimica das regides de centro de dendrita
e interdendritica. As maiores diferencas entre as composi¢fes nestas regides ocorreram

nos tempos de 10h e 100h de envelhecimento para os percentuais de Mo e Nb.
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Tabela 24 - Analise de EDS semi-quantitativa da composi¢do quimica da liga in situ C
envelhecida a 950°C.

10h 50h
Pontos Meédias Pontos Médias

CD 1D CD 1D CD 1D CD ID CD 1D CD 1D
Ni 61,3 600 61,1 600|612 | 60,0 604 609 606 60,3 | 60,3 | 60,6
Cr 199 20,2 199 198|199 | 20,0 21,1 208 211 210 21,0 | 20,9
Mo 124 133 124 130 124 | 131 122 121 12,2 125 124 | 12,3
w 2,2 1,8 2,0 1,7 21 1,8 1,6 1,4 1,8 18| 1,7 1,6
Nb 1,6 2,1 1,7 28| 17 2,4 2,5 24 2,1 25| 25 | 24
Ti 0,0 0,2 0,1 03| 0,1 0,2 0,0 0,1 0,0 00| 00 | 0,0
Fe 2,5 2,5 2,7 25| 2,6 2,5 2,2 2,3 2,1 20| 21 | 21

100h 200h
Pontos Meédias Pontos Médias

CD 1D CD 1D CD 1D CD ID CD 1D CD 1D
Ni 616 609 612 598|614 | 604 62,7 621 622 624|624 |622
Cr 206 204 210 196 20,8 | 20,0 210 213 213 209|211 (211
Mo 120 124 11,7 13,6 11,8 | 13,0 111 11,3 11,2 11,3 11,1 | 11,3
w 1,6 1,7 1,6 23| 16 2,0 0,9 1,0 1,1 11| 10 1,0
Nb 2,0 2,1 2,3 16| 2,2 1,8 2,7 2,8 2,8 28| 2,7 | 28
Ti 0,0 0,0 0,1 01| 00 0,1 0,0 0,1 0,1 01| 00 | 01
Fe 2,2 24 2,0 31| 21 2,8 1,7 1,5 1,5 15| 16 1,5

Fonte: Elaborado pela autora.

Na analise da microestrutura apresentada pela liga in-situ C envelhecida a
temperatura de 950°C a 10h observou-se principalmente regiGes de precipitacdo
interdendritica e de precipitacdo fina, como é mostrado na Figura 101. Porém, também
foi destacado uma precipitacdo de fase agulhada que ndo foi observada de forma

abundantemente na microestrutura da condicao investigada da liga in-situ C.



184

Figura 101 — Imagem de MEV no modo SE das regifes de precipitacao interdendritica,
de fase agulhada, e de precipitacdo fina observadas na liga in-situ C envelhecida a
950°C por 10h.
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Fonte: Elaborada pela autora.

A Figura 102 mostra em maior magnificacdo as zonas com precipitaces
interdendriticas que correspondem ao perfil de microestrutura encontrado
majoritariamente na liga in-situ C envelhecida & temperatura de 950°C por 10h. E
importante destacar que, mesmo com perfil de precipitacdo interdendritico apresentado,
apos analise da microestrutura em geral considerou-se que, nessa condi¢do especifica, a
quantidade de fases precipitadas tenha se apresentado de forma discreta.
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Figura 102 — Imagem de MEV no modo SE dos tipos de precipitagcdo observados na liga
in-situ C envelhecida a 950°C por 10h.
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Fonte: Elaborada pela autora.
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Na analise da microestrutura da liga in-situ C, observou-se uma caracteristica
nova e distinta com relagédo aquelas apresentadas pelas ligas in-situ A e B estudadas nesse
trabalho. Na condicdo de envelhecimento da liga in-situ C a temperatura de 950°C por
10h observou-se a precipitacdo de fases agulhadas, a partir da analise da Figura 103
destaca-se que essas fases precipitaram de forma muito discreta na microestrutura,

preferencialmente na regido interdendritica.

E importante ressaltar que a investigag&o sobre essa fase pode ser considerada
somente uma observacdo pontual da microestrutura de liga in-situ C envelhecida a
temperatura de 950°C por 10h, e ndo corresponde a caracteristica majoritaria apresentada

nesta microestrutura.

Destaca-se que a precipitacdo da fase agulhada ndo ocorreu de forma geral e
uniforme na liga in-situ C envelhecida a 950°C por 10h. Na Figura 101 as regifes de
precipitacdo foram identificadas em 03 formas, precipitacdo interdendritica, precipitacao

de fase de agulhada e precipitacéo fina.

Figura 103 — Imagem de MEV no modo SE da precipitacdo de fase agulhada na regido
interdendritica da liga in-situ C envelhecida a 950°C por 10h.
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Fonte: Elaborada pela autora.
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E possivel visualizar, a partir da Figura 104, que esses precipitados agulhados,
em maiores magnificagdes mostram-se em placas que foram se formando entre
precipitados cubicos e precipitados em blocos. Aparentemente essa fase agulhada
formou-se a partir da dissolucéo desses precipitados, a regido destacada na Figura 104b),
mostra uma fina regido entre as duas microestruturas que, possivelmente era uma unica
particula que foi diminuindo sua dimensdo com o tratamento térmico a ponto de ser

visualizada quase que completamente separada.

Figura 104 - Imagem de MEV no modo SE dos precipitados com morfologia de placas
entre precipitados cubicos ou blocos observados na liga in-situ C envelhecida a 950°C
por 10h.
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Fonte: Elaborado pela autora.
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A composicdo quimica dessa particula, apresentada na Tabela 25, mostra que
essa fase possui grande participacdo de elementos, como Mo, Cr e principalmente o Nb
que se apresenta com 3,37% na composicdo global da liga in-situ C, enquanto que o

precipitado é formado por 19,04 % desse elemento.

Tabela 25 — Composicao quimica dos precipitados em blocos entre os precipitados em
placas presente na microestrutura da liga in-situ C envelhecida a 950°C por 10h.

Elementos % em Peso
Si 0,5
Ti 0,3
Cr 15,1
Mn 0,2
Fe 0,4
Ni 32,5
Nb 19,0
Mo 32,0

Fonte: Elaborado pela autora.
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Silva et al. (2018) identificaram uma precipitacdo de fase 6, que possui
morfologia agulhada, ao envelhecer o metal de solda da liga Inconel 625 & temperatura
de 950°C por 10h. A regido onde as agulhas sdo precipitadas era rica em Nb. Os autores
destacaram que a precipitacdo ocorreu preferencialmente na regido interdendritica, uma

vez que, devido a microsegregacao, esta zona € enriquecida em Nb.

No caso da liga Inconel 625 a regido interdendritica possui uma fracdo
volumeétrica alta da fase Laves rica em Nb, cuja dissolucdo serve como um fornecimento
continuo de Nb para formar as particulas agulhadas, porém ndo foram identificadas
alteracdes nos complexos carbonetos/nitretos de NbTi ap6s 10h de envelhecimento a
950°C (SILVA et al., 2018).

Em algumas regides foi possivel observar que a fase entre as precipitagoes

agulhada/placas tinha uma morfologia disforme, como pode ser visto na Figura 105.

Figura 105 — Imagem de MEV no modo SE da precipitacdo da fase agulhada a partir de
fases disformes na liga in-situ C envelhecida na temperatura de 950°C por 10h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

O mapa de composi¢do quimica da fase disforme da regido destacada na
Figura 105 encontra-se na Figura 106, a partir da qual observa-se que, essa fase &
composta principalmente pelos elementos: Mo e Nb com participagdo de Si. Em virtude
da semelhanga entre os elementos que compdem essa fase com relagdo aos elementos

identificados na Tabela 25 que se referem aos precipitados em blocos em processo de
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dissolucdo, pressupdem-se que correspondem a mesma fase, porém na Figura 105 em

estagio de menor dissolugao.

Figura 106 - Mapa de composicao quimica obtido por analise de EDS da fase disforme
presente na liga in-situ C envelhecida a 950°C por 10h.
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Fonte: Elaborado pela autora.
Xu et al. (2013) destacam que Nb, Mo sdo os principais elementos
endurecedores da fase Laves, que é formada principalmente pelo Nb que possui em torno

de 21% da fracéo de peso dessa microestrutura.

Outra informac&o importante € a presenca de Si na composi¢do quimica dessa
fase. Albuquerque et al. (2012) ressaltaram que na avaliagdo da microestrutura da liga
Inconel 625 que as analises de EDS para a Laves sempre apresentava pico de Si, sem
destaque na participacdo do Ti. Ja nas analises de EDS nos carbonetos/nitretos, os picos
de Ti foram sempre evidentes sem ocorréncia de picos de Si. Os autores sugerem que

esses elementos demonstram serem bons marcadores para distinguir essas fases.
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Desse modo, a fase agulhada precipitada na condicdo envelhecida da liga in-
situ C envelhecida a temperatura de 950°C por 10h corresponde a fase & NisNb que é
formada em regides com elevada concentracdo de Nb, que no caso da liga in-situ C foi
apresentada discretamente a partir de regibes com grande concentracdo de niodbio,
podendo ser consequéncia da dissolucdo de fases ricas em nidbio, possivelmente
carbonetos de nidbio ou de fase Laves, que caso tenha sido precipitada de forma pontual
na solidificagdo da liga in-situ C.

O estudo da microestrutura apresentada pela liga in-situ C envelhecida a

950°C por 200h, também foi realizado, assim como visto para as ligas in-situ A e B.

Na liga in-situ C envelhecida na temperatura de 950°C durante 200h
observou-se, como mostrado na Figura 107, uma precipitacdo com morfologia de blocos,
algumas particulas nos contornos de grdos e os precipitados cubicos que mesmo apés
200h de envelhecimento ainda se apresentaram em grande intensidade. Nessa condi¢édo

ndo houve indicios de fase agulhada presentes nessa microestrutura.

Figura 107 — Imagem de MEV no modo SE da precipitacdo com morfologia de blocos,
particulas ou cubicas observadas na liga in-situ C envelhecida a 950°C durante 200h.
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Fonte: Elaborado pela autora

A anélise da imagem apresentada na Figura 108 permite visualizar a
precipitacdo localizada nos contornos de gréos, destacando que essa precipitacdo ocorreu
com particulas pequenas. Na imagem da Figura 108 também & possivel observar
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particulas com contrastes distintos de particulas maiores. Supdem-se que essas particulas

menores possam esta nucleando a partir das fases maiores em virtude do envelhecimento.

Figura 108 - Precipitados nos contornos de grao da liga in situ C envelhecida a 950°C
por 200h.
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Fonte: Elaborada pela autora

Esse resultado esta de acordo com o apresentado por Silva et al. (2018), que
mostrou uma dissolugcdo quase completa dos precipitados anteriormente presentes na
microestrutura da liga Inconel 625. Para 200h de envelhecimento, houve uma completa

dissolucéo da fase 9.

O autor ainda explica que ao fim do envelhecimento a 200h todas as fases
TCP’s foram dissolvidas e somente carbonetos/nitretos NbTi cubicos e grandes
carbonetos de NbC permaneceram na microestrutura. Em algumas regides, obteve-se uma
fina precipitagdo ao longo dos limites de grdos e limites subgréos juntamente com o0s

carbonetos/nitretos NbTi cubicos.

Assim a microestrutura da liga in situ C envelhecida a temperatura de 950°C
foi caracterizada de forma geral pela precipitacdo interdendritica e de pequenas particulas
nos contornos de grdos. Resaltando que as particulas apresentaram contrastes diferentes,
podendo serem particulas menores nucleadas/dissolvidas durante o envelhecimento. A
precipitacdo da fase 6 ocorreu de forma pontual na condigdo envelhecida a 950°C por 10h

devido a uma regido enriquecida em Nb.



192

Dentre as principais alteracbes promovidas pelo envelhecimento da liga in-

situ C, pode-se destacar a morfologia dos precipitados nos contornos de gréo, que na

microestrutura envelhecida a 650°C apresentou-se tanto em particulas como em filme,

porém ao ser tratada a 950°C apenas particulas. A precipitacdo das fases y” (NizsNb) e das

com morfologia lamelar s6 foi evidenciada no envelhecimento a temperatura de 650°C.

Assim a Tabela 26 descreve, de forma geral, as microestruturas observadas

nas trés ligas de trabalho de acordo com as respectivas temperaturas de envelhecimento.

Tabela 26 — Quadro resumo das condi¢cBes de envelhecimento e as respectivas
microestruturas identificadas.

Quadro Resumo da Microestrutura

Condigao

Caracteristicas Microestruturais

Liga in-situ A
envelhecida a
650°C.

Precipitacdo de morfologia disforme — ricaem Mo, Nb e W.

Precipitacdo nos contornos de gréos — carbonetos do tipo M23Cs rico em Mo.
Precipitacdo de forma dispersa no interior do grao da fase y”” - NisNb
Precipitacdo de fases com morfologia cubica rica em Nb ¢/ nicleo de MgO e
TiN.

Liga in-situ A
envelhecida a
950°C.

Intensa precipitacdo na regido interdendritica.

Precipitagcdo de morfologia agulhada -Mo, Nb e W.

Precipitacdo em blocos maiores — ricas em Mo, Nb e W.

Precipitacdo nos contornos de graos em forma de particulas.

Precipitacdo de fases com morfologia cubica rica em Nb ¢/ nacleo de MgO e
TiN.

Liga in-situ B
envelhecida a
650°C

Precipitacdo interdendritica com morfologia de placa.

Precipitacdo interdendritica com morfologia disforme cercada de precipitacao
menores.

Precipitacéo entre a regido de CD/precipitado ID da fase y” - NisNb.
Precipitacdo nos contornos de grdos em forma de filme.

Precipitagdo nos contornos de grdos — carbonetos do tipo M23Ce rico em Cr.
Precipitacdo de fases com morfologia cubica rica em Nb ¢/ nacleo de MgO e
TiN.

Liga in-situ B
envelhecida a
950°C

Intensa precipitacédo interdendritica;

Precipitacdo de fases com morfologia cubica rica em Nb ¢/ nucleo de MgO e
TiN.

Precipitac&o nos contornos de grdo em forma de placas.

Liga in-situ C
envelhecida a
650°C

Precipitacdo nos contornos de grdo em forma de particulas e de filmes.
Intensa precipitacdo intragranular da fase y”” (NisNb)
Precipitacéo de P.

Liga in-situ C
envelhecida a
950°C

Precipitacédo de fases interdendriticas em blocos;
Precipitacdo nos contornos de grdos em forma de particulas.

Fonte: Elaborado pela autora.
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5.2.4 Quantificacao de fases precipitadas

O estudo realizado neste item teve como finalidade investigar a influéncia das
condicdes de envelhecimento sobre a quantidade de fases precipitadas, por meio de
analise estatistica. As analises foram realizadas com a utiliza¢do do programa SRVNA de
anélise de imagem, uma rede neural para segmentar e quantificar imagens. Foram tiradas
imagens aleatorias e considerou-se somente a diferenciacdo entre matriz e precipitado,

conforme visto na Figura 109.

Figura 109 - Exemplo de micrografias obtidas no MEV (Liga in-situ B envelhecida a
950°C por 10h) e sua respectiva imagem segmentadas.

&

A Tabela 27 corresponde a média do percentual de fase secundéarias na
condicdo bruta de solidificacdo para cada uma das ligas produzidas. Pelos resultados
apresentados por Barreto (2018) existiu uma diferenca significativa entre as fracdes de
fase secundarias, que na liga in-situ A, foi consideravelmente menor que as obtidas pelas

ligas in-situ B e C.

Tabela 27 - Média da quantidade de fase secundaria das ligas in-situ na condi¢cdo como
soldada.

Liga | Média (%) | Desvio padréo
A 0,37 0,19
B 0,81 0,34
C 0,87 0,36

Fonte: Barreto (2018).

Pessoa (2014) identificou que a média do percentual de precipitacdo nas
soldas obtidas com mistura das ligas variou de 0,35 - 1,82. O autor destacou que dentre
suas condi¢cbes de investigacdo a disposicdo dos eletrodos, o nivel de energia e a
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defasagem entre os pulsos de corrente foram estatisticamente significativos para a

formagdo de fases secundérias.

A utilizagdo dos eletrodos posicionados um atras do outro foram
estatisticamente significativos para a formacdo de maior quantidade de fases secundarias,
segundo Pessoa (2014) essa maior precipitacdo € resultado do maior tempo no processo
de solidificagdo da pocga de fusdo, tendo em vista que quando ao deslocar a tocha o
segundo arco sempre incide sobre o material ja fundido, dando um maior tempo para a

segregacdo dos elementos.

O autor destacou que a utilizacdo do nivel de energia mais baixo e da
defasagem de 50% entre as correntes influenciaram para a reducdo da quantidade de
precipitados, o primeiro ocasiona maior velocidade de resfriamento e o segundo
mantendo a poca de fusdo mais agitada pois as gotas metélicas a atingem em diferentes
tempos (PESSOA, 2014).

5.2.4.1 Quantificacdo de fases secundarias na liga in-situ A

Na analise de variancia da quantidade da fracdo de fases secundarias da liga
in-situ A observa-se pela Figura 110 que a temperatura e o tempo de envelhecimento

foram estatisticamente significativos.

Ao se analisar o efeito da temperatura, verifica-se 0 aumento da fracdo de
fases secundarias com o aumento da temperatura de envelhecimento, para todas as horas
de tratamento investigadas. Quando a analise é feita individualmente para cada
temperatura de tratamento, o comportamento foi distinto para cada uma delas. Ao ser
envelhecida a 650°C, a liga in-situ A mostrou aumento da fracdo de fase secundaria com
0 aumento do tempo de envelhecimento, enquanto que, ao ser submetida a temperatura
de 950°C essa liga mostrou reducgéo da fracdo de fases secundérias, com o aumento do

tempo de envelhecimento.
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Figura 110 - Analise de variancia da fracdo de fase secundaria da liga in-situ A
envelhecida.

Current effect: F(3, 312)=11,549, p=.00000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborada pela autora.

Em todos os tempos de tratamento, as médias da quantidade de fases
secundarias precipitadas nas condic@es envelhecidas a 950°C foi consideravelmente
maior que as envelhecidas a 650°C, como pode ser observado nos valores contidos na
Tabela 28, uma vez que se utiliza maior temperatura de envelhecimento é fornecido ao

atomo maior energia, aumentando assim sua difusividade.

Segundo Porter (2008) a fracdo de transformacéo de fase € funcdo do tempo
e da temperatura, destacando que a difusividade dos atomos aumenta exponencialmente

com a temperatura.

Ao confrontar os valores médios de quantificacdo de fase das condicGes
envelhecidas com a condicgéo bruta de solidificacdo, observa-se na Tabela 27 que para a
liga in-situ A, o envelhecimento aumentou consideravelmente a fracdo de fase
precipitada, destacando que a menor média para a liga envelhecida, condicdo de 10h a
650 °C (0,54%), € aproximadamente 30% maior que a média da condi¢cdo como soldada
(0,37%).
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Tabela 28 - Valores das médias e dos desvios padroes da fracdo de fase precipitadas na
Liga in-situ A.

650 °C 950 °C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padrdo (%) Padréo
0 0,37 0,19

10h 0,54 0,35 1,94 0,88
50h 0,83 0,24 2,10 0,93
100h 1,16 0,29 1,62 0,82
200h 1,07 0,34 1,60 0,75

Fonte: Elaborada pela autora

A partir da Figura 111 pode-se observar que 0 tempo de tratamento para a
temperatura de 650°C foi estatisticamente significativo para a fracdo de fases secundarias
precipitadas (%) com p= 0,00. A Tabela 28 contém quantidade média de fragdo de fases
secundarias precipitadas (%) que mostra comportamento crescente na medida em que se
aumentou o tempo de tratamento no intervalo de 10h a 100h. Uma reduc¢do da média do

percentual de frases secundarias precipitados ocorreu da condicao de 100h a 200h.

Figura 111 - Analise de variancia da fracdo de fases secundarias na liga in-situ A
envelhecida a 650°C.

Liga A - Temperatura 650°C
Current effect: F(4, 183)=45,542, p=0,0000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborado pela autora.

O aumento da fracdo de fases precipitadas da liga in-situ A envelhecida a
650°C esté relacionado a dois mecanismos apontados na evolugao microestrutural desse

tratamento térmico.
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O primeiro é a precipitacdo nos contornos de grao, que se inicia na condi¢ao
de 50h de envelhecimento e continua na formacdo de particulas e filmes de carbonetos
do tipo M23Cs localizados nos contornos de gréos. O segundo mecanismo esta relacionado
a formacéo de cadeias de precipitados na regido interdendritica, que ocorre a partir da
unido ou crescimento de varios precipitados disformes, formados inicialmente na
solidificacdo, esses comportamentos foram apresentados anteriormente na microestrutura

da condicéo envelhecida a 200h.

Apesar de na Figura 111 a quantidade de fase precipitada apresentar uma
tendéncia a reducao da condicdo de 100h a 200h, com o auxilio da Tabela 28 observa-se
que ao considerar as médias e os desvios padrdes dessas duas condi¢es ndo existe
diferenca estatistica entre elas.

O comportamento apresentado pela liga in-situ A envelhecida a 650°C é
semelhante ao envelhecimento da liga Inconel 625 em tempos de envelhecimentos
semelhantes. Na evolucdo microestrutural da liga 625 Silva et al. (2018) observaram a
precipitacdo de fase Laves e carbonetos MC durante a solidificacdo da soldagem. A partir
de 50h de envelhecimento os autores observaram precipitacdo de filmes finos nos

contornos de graos, como MC e M23Cs.

A partir da observacdo microestrutural e das andlises de EDS foi possivel
confirmar que as amostras de soldas utilizando Inconel 625 tratadas durante 200h horas
apresentavam, praticamente, precipitados cubicos ricos em Ti/Nb, precipitados nos
contornos do tipo MsC e M23Cs distribuidos na matriz y-fcc, com alta concentragdo de

Nb na regido interdendritica devido a dissolucdo da fase Laves (SILVA et al., 2018).

No caso da liga Inconel 625, segundo Silva et al. (2018) e Albuquerque et al.
(2012) apos 100h ja é possivel constatar a reducdo na dimensdo da fase Laves, porém a

sua completa dissolugdo é confirmada apds 200h de envelhecimento.

Pu et al. (2018) identificaram em amostras da liga Hastelloy C276
solubilizadas e envelhecidas a 870 ° C a presenca de carbonetos de fase p e MsC. A analise
de difragéo de raios X identificou que a intensidade dos picos de M¢C diminuiu com o
aumento do tempo de envelhecimento, enquanto a intensidade dos picos da fase p

aumentou com o aumento do tempo de envelhecimento.

Embora o comportamento apresentado na curva tenha sido semelhante ao

apresentado em estudos realizados com a liga Inconel 625, é importante destacar que no
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caso da liga in-situ A essa reducdo na fracdo de fase secundaria ndo esta relacionado a
precipitacdo da fase Laves, como a literatura explica para a liga Inconel 625, pois ndo
houve evidéncias na precipitacdo dessa fase na solidificacdo da liga in-situ A.

A reducdo na quantidade de precipitados da condicdo de 100 - 200h da liga
in-situ A provavelmente esta relacionada com a dissolucéo das fases ricas em Mo, W e
Nb. Destacando que a liga in-situ A possui em sua composicdo tanto a liga Inconel 625

como a Hastelloy C-276.

O estudo da quantificacdo de fase secundaria da liga in-situ A também foi
realizado e comparado com a condi¢do como soldada e envelhecida a 650°C. A média da
fracdo de fases secundarias precipitada na liga in-situ A envelhecida a temperatura de
950°C foi consideravelmente maior que a envelhecida na temperatura de 650°C, como

pode ser visto na Tabela 28.

Na condicdo bruta de solidificacdo observou-se o acumulo de elementos
como Mo, Nb, e W na regido interdendritica que ao ser submetida a 950 °C recebe a
energia de ativagéo suficiente para nuclear novas fases e crescer as previamente existentes
nessa regidao. Ao ser envelhecida a 950°C a liga in-situ A, forma nos primeiros tempos de
envelhecimento, 10h e 50h, as maiores quantidades de precipitados nas condicdes

estudadas nessa liga conforme apresentado no gréfico da Figura 112

Figura 112 - Analise de variancia da fracdo de fases secundarias na liga in-situ A
envelhecida a 950°C.

Liga A - Temperatura 950°C
Current effect: F(4, 183)=22,950, p=,00000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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A simulacdo realizada para a fracdo de fase precipitada da liga in-situ A em
funcdo do tempo encontra-se na Figura 113. Observa-se que os primeiros sélidos a se
formar & 1600 °C sdo matriz y e a fase P, destacando que como a solidificagdo da
soldagem ocorre fora do equilibrio, tem se a chance de ndo haver formacao da fase p em

grande volume no processo de resfriamento.

Em 950°C, a partir do segmento marcado no grafico da Figura 113, percebe-
se que na microestrutura a ser formada, em condigdes de equilibrio, a fase P é formada
em niveis de temperaturas menores e quase ndo tem representatividade na temperatura de
950°C, logo a fracdo de fase secundaria apresentada no grafico tende a ser composta

apenas pela fase .

Porém, como discutido anteriormente na simulacdo do gréafico de Scheil para
essa liga in-situ A na Figura 48 a) a fase a ser formada na solidificacdio muito

provavelmente consiste na fase P.

Quando esse metal de solda com fase P presente em sua microestrutura é
submetido a temperatura de 950°C, nas primeiras horas os atomos da regido
interdendritica, enriquecida por elementos formadores das fases P e , difundem para se
0 precipitado. Porém como visto Figura 113 a essa temperatura a fase P ndo é estavel,
assim, inicia-se o processo de decomposicdo dessa fase e simultaneamente a nucleacéo e

crescimento da fase L.

Observou-se na analise microestrutural das fases precipitadas na Liga in-situ
A envelhecida a 950°C uma precipitacdo complexa, composto por varios graos que
correspondem a mesma fase. Ao analisar a condicdo de 200h observou-se particulas

significativamente menores, porém com a mesma composicao da fase maior.
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Figura 113 - Simulacdo do grafico de Transformacdo de fase para Liga in-situ A
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Fonte: Elaborado pela autora.

Pelo comportamento da Figura 112 conclui-se que durante os tempos de 10 e
50h de envelhecimento aqueles precipitados complexos foram se formando e, a partir de

100h de envelhecimento, ocorreu o inicio da dissolucdo desses precipitados.

A composicdo majoritaria desses precipitados era formada por Mo. Nas
condicdes de 100h e 200h identificou-se pela analise de EDS como visto na Tabela 18,
um aumento tanto na regido de centro de dendrita como na regido interdendritica do Mo,

indicando que esse elemento veio do precipitado e difundiu em dire¢cdo a matriz.

5.2.4.2 Quantificacdo de fases secundarias na liga in-situ B

O comportamento da precipitagédo de fase na liga in-situ B como pode ser
visto na Figura 114, na qual néo foi observada diferenca significativa entre a quantidades
de fase precipitada nas temperaturas de 650°C e 950°C.

A liga in-situ B possui uma maior quantidade de Mo em sua composicao que
as ligas in-situ A e C, logo, subentende-se que sua regido interdendritica formada na
solidificagdo da soldagem é mais enriquecida desse elemento que, é o principal formador
de fase secundarias das ligas estudadas.
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Durante o envelhecimento de 10h para 50h, como visto na Tabela 21 e na
Tabela 22, a concentragdo de Mo na regido interdendritica aumenta, de forma que esse
elemento se difunde na direcdo dos precipitados formados durante a solidificacdo da

soldagem.

Silva et al. (2011) ao observar a interface matriz/precipitado resultante da
soldagem de revestimento com liga Inconel 686 da familia Ni-Cr-Mo-W destaca a
existéncia de um fendmeno de migracdo dos elementos molibdénio e tungsténio ao longo
dessa interface, e que sdo importantes formadores de fases secundarias do tipo TCP. Tais
elementos difundem da matriz y (na vizinhanga das particulas precipitadas) para o interior

dos precipitados ricos em molibdénio e tungsténio.

Cieslak et al. (1986) destacam que durante o resfriamento do metal de solda
da liga Hastelloy C276 a partir da fase P, topologicamente compacta formada na
solidificacdo, cresceu a fase W, cuja composicdo quimica é bastante semelhante aquela

qual Ihe originou enriquecida de Mo, Cre W.

Figura 114 - Analise de variancia da fracdo de fase secundaria da liga in-situ B
envelhecida.
Tempo*Temperatura; LS Means
Current effect: F(3, 323)=90771, p=,43753

Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals

—
=

L e L = - R R == R =]
T T T T T T T T
\
|
\
|
|

Fragdo de fases secundarias (%)

10 50 100 200
== 650°C
Tempo (h) = 950 °C

Fonte: Elaborado pela autora

As médias de fracdo de fases secundarias vistas na Tabela 29 sdo, em geral,
consideravelmente maior que o valor apresentado pela liga in situ B na condi¢cdo como
soldada que foi de 0,81% =+ 0,34 (Tabela 27).
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Para a condicdo de 10h de envelhecimento a quantidade de atomos que
atingiram a energia de ativacdo de migracdo foi consideravelmente maior para a
temperatura de 950°C do que para a de 650°C, gerando em determinadas regides

concentracgdes suficientes para precipitacdo de fases secundarias.

Tabela 29 - Valores das médias e dos desvios padroes da fracdo de fase precipitadas na
Liga in-situ B envelhecida.

650°C 950°C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padrdo (%) Padrdo
0 0,81 0,34

10h 0,97 0,32 5,78 2,50
50h 3,76 15,4 6,46 2,83
100h 2,33 0,97 4,53 3,36
200h 1,13 0,77 511 1,61

Fonte: Elaborada pela autora

O tempo de envelhecimento ndo foi estatisticamente significativo para as
condicdes envelhecidas da liga in-situ B a 650°C como pode ser visto na Figura 115, as

médias de fracdo de fase precipitadas verificadas na Tabela 29 foram bem semelhantes.

Figura 115 - Analise de variancia da fracdo de fase secundaria da liga in-situ B
envelhecida a 650°C.

Liga B - Temperatura 650°C
Current effect: F(4, 194)=1,2584, p=,28781
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals

—
=

Fragao de Fases Secundaria (%)

o L o a4 M oW R @ = W

0 10 50 100 200
Tempo (h)
Fonte: Elaborado pela autora.



203

No envelhecimento da liga in-situ B a temperatura de 950°C a quantidade de
fases precipitadas durante 10h e 50h foram bem semelhantes entre si, assim como, as
quantidades apresentadas nas condic¢des de 100h e 200h.

A analise de variancia dos dados mostrou que existe uma diferenca
significativa entre os grupos de tempo inicial (10 e 50h) e mais longo (100h e 200h). Na
Figura 116 é claro visualizar a diferenca entre a média de frases secundarias precipitadas
no tempo 50h e de 100h. A média da fracdo de fases secundarias precipitadas aumenta de
10h a 50h.

Esse resultado é semelhante com o apresentado por Pu et al. (2018) que ao
envelhecer a 870°C por 1,3,6,12,24 e 36 horas amostras da liga Hastelloy C-276 que
haviam sido previamente solubilizadas, o autor destacou que para 0s maiores tempos de

envelhecimento os precipitados espalharam-se por todo o gréo.

Ao analisar sinais de raio-X das amostras envelhecidas, o autor, destacou que
0s picos referentes aos padroes da fase p se intensificaram em amostras que foram
submetidas a maiores tempos de envelhecimento, indicando um significativo aumento da
fracdo em massa dessa fase para a condi¢do de 24h e 36h de exposicdo a elevada

temperatura.

A reducdo na média de fracdo de fases secundarias precipitadas na condicdo
de 100h e 200h é decorrente de uma possivel dissolucdo das fases formadas durante 10h
e 50h. Esse comportamento pode esta relacionado o aumento do percentual de elementos
como Mo, Nb e W no centro de dendrita da fase liga in-situ B envelhecida a 950°C

durante 200h, como foi observado na Tabela 22.

Na microestrutura observada na liga in-situ B observou-se fases de menores
escalas a frente das fases maiores, como na Figura 92 b) e c¢), possivelmente essas fases
séo formadas pela difuséo de elementos localizados na interface y/precipitado. Observou-
se a reducdo de Mo na regido interdendritica que, se subentende, ter difundido para a
formagéo dessas fases minoritarias, porém como elas estdo sobrepostas, sugerindo fases
ou no interior ou na superficie de uma fase maior, ndo sdo contabilizadas duplamente

durante a quantificacéo.
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Figura 116 - Analise de variancia da fracdo de fase secundaria da liga in-situ B
envelhecida a 950°C.

Liga B - Temperatura 950°C
Current effect: F(4, 183)=24,866, p=,00000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborado pela autora.

5.2.4.3 Quantificacao de fases secundarias na liga in-situ C

A temperatura de envelhecimento mostrou-se estatisticamente significativa
pela andlise de varidncia da quantidade de fase precipitadas na liga in-situ C vista na
Figura 117. Em todas as condicGes de envelhecimento as médias das quantidades de fases
precipitadas no tratamento a 950°C foram maiores que as apresentadas a 650°C, como

mostra a Tabela 30.
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Figura 117 - Analise de variancia da fracdo de fase secundaria da liga in-situ C
envelhecida.

Tempo*Temperatura; LS Means
Current effect: F(3, 316)=58,450, p=0,0000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborada pela autora.

Ao comparar o valores da Tabela 27 e da Tabela 30, observa-se que a média
da fracdo de fase precipitada na liga in-situ C na condi¢do como soldada (0,87 + 0,36) foi
maior que a apresentada para as condicdes envelhecidas a 650°C e bem proxima das
médias obtidas nas condi¢des envelhecidas a 950°C, com excecdo da envelhecida durante
50h.

Tabela 30 - Valores das médias e dos desvios padroes da fracdo de fase precipitadas na
Liga in situ C envelhecida.

650 °C 950 °C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padrdo (%) Padrédo
0 0,87 0,36

10h 0,71 0,25 0,98 0,27
50h 0,28 0,12 1,56 0,39
100h 0,63 0,26 1,0 0,22
200h 0,7 0,27 11 0,36

Fonte: Elaborado pela autora.

No envelhecimento da liga in-situ C a 650°C o tempo foi estatisticamente
significativa para a quantidade de fases secundarias precipitadas ap0s os tratamentos
como visto na Figura 118. Na condicdo de 50h observou uma reducéo da fracdo de fases
secundarias, as outras condi¢des de tratamento 10h, 100h e 200h resultaram em médias

de quantidade de fases precipitadas bem proximas contidas na Tabela 30.
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Na condicdo de 50h, observou na Tabela 23 um aumento na regido
interdendritica dos elementos Mo, W e Nb em relacdo a condicdo de 10h. Logo,
precipitados interdendriticos formados por esses elementos foram dissolvidos e os a&tomos

de Mo, W e Nb se acomodaram na regido interdendritica.

O aumento da quantidade de fases precipitadas da condi¢do 100h e 200h deve
estar relacionado & formacdo de filmes de precipitados nos contornos de graos.
Destacando que em 10h e em 50h também, observou-se uma precipitacdo discreta nessa
regido, porém nas micrografias de 100h e 200h ela se apresenta em quantidade mais

significativa, como pode ser visto na Figura 94.

Outro fator a ser destacado, é que embora as fases y”” precipitadas no interior
do gréo da liga in-situ C envelhecida a 200h apareceram de forma intensa, como visto na
Figura 95 a) e na Figura 96 pelo seu tamanho nanométrico essas particulas ndo foram

contabilizadas na fracdo de fase secundarias precipitadas.

Figura 118 - Analise de variancia da fracdo de fase secundaria da liga in-situ C
envelhecida a 650°C.

Liga C - Temperatura 650°C
Current effect: F(4, 187)=27,422, p=0,0000
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Fonte: Elaborado pela autora.
A analise de variancia vista na Figura 119 mostrou que o tempo de
envelhecimento foi estatisticamente significativo para a liga C a 950°C. Assim como na
temperatura de 650°C o tempo de 50h de tratamento € o que resulta em médias

estatisticamente diferente das outras condi¢Ges como visto na Tabela 30.
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Nesse caso, ocorreu um aumento da média de precipitados que esta

relacionado com o aumento do volume de fases na regido interdendritica.

Nas condigdes de 100h e 200h pelas micrografias Figura 100 percebe-se que
0s precipitados que mais se apresentam sdo os cubicos dispersos na matriz, enquanto que
0s precipitados interdendriticos pouco se apresentam. Logo o aumento do tempo de

envelhecimento para 100h e 200h promoveu dissolucao nos precipitados interdendriticos.

A andlise da Tabela 30 mostra que para a condicdo de 200h de
envelhecimento a 950°C a composic¢éo dos elementos entre a regido de centro de dendrita
e interdendritica foram muito semelhantes, evidenciando que nesse periodo a difusdo dos
elementos ocorreu de forma a reduzir o gradiente de composi¢do quimica entre essas

regides.

Figura 119 - Anélise de variancia da fracdo de fase secundaria da liga in-situ C
envelhecida a 950°C.

Liga C - Temperatura 950°C
Current effect: F(4, 183)=25,503, p=,00000
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Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborado pela autora.
A partir das analises realizadas para cada uma das ligas in-situ A, B e C, foi
possivel expor algumas consideragdes a respeitos da comparacdo de quantificacdo de

fases secundarias precipitadas entre as ligas.

Nas ligas in-situ A e C houve diferenca significativa entre as quantidades de
fases precipitadas nas condi¢cdes envelhecidas a 950°C a media da quantificacdo de fases

secundarias foi maior que a 650°C. Enquanto que a liga in-situ B apresentou maior
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quantidade de fases precipitadas sem diferenca significativa entre as temperaturas de
650°C e 950°C.

A liga in-situ B possui maior quantidade de Mo,W e Fe em sua composi¢éo
nominal que as ligas in-situ A e C. Acredita-se que 0 volume superior de precipitacdo de
fases secundarias que ocorreu na liga in-situ B esta relacionada ao fato do ferro esta em
solucdo na matriz y enquanto que o Mo e W sédo segregados para regido interdendritica
desta liga.

Silva (2010) mostrou que a liga Inconel 625, que apresenta menor teor de Mo
dentre as ligas Inconel 625, Hastelloy C-276 Inconel e 686 e possui como principal
elemento formador de fase secundarias o Nb, foi o fator que apresentou maior impacto
sobre a redugdo da precipitagao.

Ja as ligas Hastelloy C-276 e Inconel 686 que apresentam altos teores de Mo e
adicdo de W em substituicdo ao Nb, foram as que apresentaram pior comportamento,
sendo a liga 686 a mais deletéria sobre este aspecto. Este comportamento observado para
a liga 686 pode ser atribuido ao seu maior teor de elementos de liga (SILVA, 2010).

Pessoa (2014) comparou diretamente as quantidades de Mo e W, obtidas mediante
composicao quimica dos revestimentos, com a formacao de fases precipitadas e observou
a tendéncia do aumento na fracdo de fases secundarias precipitadas com o aumento da
quantidade de Mo e W no revestimento.

A baixa solubilidade do Mo e W no niquel dificulta, durante os tratamentos
de envelhecimentos, a difusdo do Mo e W para a matriz, logo esses elementos tendem a
permanecer na regido intendendritica, promovendo a composi¢do quimica necessaria para

a precipitacdo de fases secundarias.

Na maioria dos tratamentos o envelhecimento para tempos na ordem de 50h
apresentou uma diferenca significativa com relagdo as demais condigfes, com excegédo
da liga in-situ A e C envelhecida a 650°C, em todas as demais analises apds o tempo de
50h observou-se maior quantidade de fases precipitadas.

5.3 Avaliacao das Propriedades Mecanicas

Em sequéncia ao estudo da evolucdo microestrutural resultante das ligas in-

situ em cada uma das temperaturas de envelhecimento, iniciou-se a avaliacdo das
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propriedades mecénicas quanto ao comportamento apresentado nos ensaios de

microdureza e de impacto charpy nos metais de solda das ligas in-situ A, B e C.

5.3.1 Analise de Microdureza

A partir da analise das médias das microdurezas observou-se na Tabela 31
que as médias dos valores de microdureza obtidos nos metais de solda das ligas in-situ A,

B e C na condi¢do como soldada ndo apresentaram diferencas significativas entre eles.

Tabela 31 - Valores das médias e dos desvios padrbes das medidas de microdureza das
Ligas in-situ A, B e C na condi¢do como soldada.

Liga | Média (%) | Desvio padréao
A 268,8 12,8
B 265,7 16,7
C 269,9 10,0

Fonte: Barreto (2018).

Esses valores sdo proximos aos obtidos na literatura para metal de solda
formado com a mistura das ligas Inconel 625 e Hastelloy C 276, cujos valores de dureza
obtidos por Pessoa (2014) variaram entre 200 — 260 HV.

5.3.1.1 Ensaio de microdureza para liga in-situ A

A andlise de variancia realizada nas condicdes de envelhecimento para a liga
in-situ A ndo se mostraram estatisticamente significativa ao considerar as duas variaveis,

tempo e temperatura, com o p= 0,217 sendo maior que 0,05.
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Figura 120 - Andlise de variancia das medidas de microdureza da liga in-situ A
envelhecida a 650° e a 950°C.
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Porém ao observar a Figura 120 e os valores da Tabela 32 é clara a

significativa diferenca entre as medidas de microdureza das amostras envelhecidas nas

distintas temperaturas.

Tabela 32 - Valores das médias e dos desvios padrbes das medidas de microdureza da

liga in-situ A envelhecida.

650 °C 950 °C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padréo (%) Padréo
0 268,8 12,8

10h 278,8 10,9 232,7 12,8
50h 270,8 11,8 231,0 9,3
100h 276,8 17,2 230,5 10,1
200h 283,6 194 235,1 13,6

Fonte: Elaborado pela autora.

A partir do grafico obtido na Figura 121 confirma-se a diferenca

estatisticamente significativa entre as médias dos valores de microdureza das amostras
envelhecidas a 650°C e a 950°C com p=0,00.
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Figura 121 - Influéncia da temperatura nas medidas de microdureza da liga in-situ A
envelhecida.

temperatura; LS Means
Current effect: F(1, 304)=880,54, p=0,0000
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Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborado pela autora.

As condigBes envelhecidas a 650°C apresentaram valores médios de
microdureza maiores que o0s valores apresentados pelas condicdes envelhecidas a 950°C

como visto na Tabela 33 .

Tabela 33 - Médias das microdurezas das temperaturas de envelhecimento da liga in situ
A.

| 650°C 950°C |
Média (%) | Desvio Padrdo | Média (%) | Desvio Padrio
277,3 15,6 232,2 11,5
Fonte: Elaborado pela autora.

O comportamento das médias de microdureza apresentados pela liga in-situ
A foi contréario ao apresentado pela quantidade de fase secundaria precipitada nessa liga,
jaque amédia de fases secundarias precipitadas a 950°C foi significativamente maior que

a media apresentada nas amostras envelhecidas a 650°C.

Nesse caso, € importante destacar que na analise microestrutural da condigéo
envelhecida a 650°C foi identificada a formagdo da y”, como visto na Figura 64 e na
Figura 70, que por ser uma fase nanomeétrica, ndo foi contabilizada na quantificacéo de

fases secundarias precipitadas.
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A reducdo nas medidas de microdureza para as condi¢des envelhecidas a
950°C deve estar relacionada a dissolugdo da fase y”, Ao utilizar o diagrama de tempo ,
temperatura e transformacdo levantado para a liga Inconel 625 visto na Figura 66,
observa-se que para a liga Inconel 625, o campo de temperatura 950°C é uma regido livre

dessa microestrutura.

O tempo de envelhecimento foi estatisticamente significativo para as médias
de microdureza da liga in-situ A envelhecida a 650°C, como se observa na Figura 122,
com p>0,05 (p=0,003).

Na primeira condicdo de envelhecimento 10h, observa-se uma média de
microdureza (278,8 HV) acima da condi¢do como soldada (268 HV) dessa liga vista
respectivamente na Tabela 32 e Tabela 31.

O aumento da microdureza esta relacionado com o inicio da precipitacdo da
fase y”. Apods o tratamento de 50h observa-se uma reducdo da média de microdureza
(270,8 HV), provavelmente esta relacionado a difusdo dos elementos, como Mo. Nb e W
em direcdo a regido interdendritica deixando a solucdo solida deficiente de elementos
endurecedores. A condicdo envelhecida a 200h apresentou a maior média de microdureza

(283,6 HV) em decorréncia da intensa precipitacdo da fase y”.

Figura 122 - Analise de variancia das medidas de microdureza da liga in-situ A
envelhecida a 650°C.
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Fonte: Elaborado pela autora.
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Ao envelhecer a liga Inconel 625 a temperatura de 650°C Suave et al. (2014)
a) observaram a precipitacdo intragranular de particulas de y” (NisNb). Os autores
destacaram que, a partir de 5h de envelhecimento, foi possivel relacionar o aumento da
microdureza da liga Inconel 625 com o aumento do volume de precipitacao da fase y”.
Os autores encontraram valores de dureza superiores a 440HV ao envelhecer a liga

Inconel 625 a partir de 100h de envelhecimento.

Silva et al. (2018) ao envelhecer soldas realizadas com a liga Inconel 625 a
650°C observou aumento das médias dos valores de dureza nos periodos de 100h e 200h

de exposicdo, que foram respectivamente 437HV e 443HV.

Os valores de microdureza apontado pela literatura para o envelhecimento da
liga Inconel 625 foram consideravelmente maiores que 0s obtidos para a liga in-situ A. A
reducdo da microdureza da liga in-situ A com relacéo a liga Inconel 625 esta relacionado
a participacdo da liga Hastelloy C-276, que reduz o teor de Nb, principal formador da fase
endurecedora y”, na composi¢ao global da liga in-situ A. A fase y” foi identificada por
microscopia eletrénica de transmisséo na liga in-situ A, que possivelmente foi formada

menor quantidade que o volume de precipitacdo dessa fase na liga Inconel 625 pura.

Ao envelhecer a liga Hastelloy C 276 a temperatura de 650°C a partir de 10h
até 240h Akhter et al. (2001) verificaram que os valores de dureza obtidos foram
semelhantes nas amostras solubilizada. Concluindo que nessas condi¢bes ndo ocorre

precipitacdo de fases endurecedoras na liga Hastelloy C276.

A Figura 123 mostra a evolucdo da dureza com o tempo de envelhecimento da
liga in-situ A envelhecida a 950 °C, no qual é possivel observar que houve diferenca
significativa entre as condig¢des envelhecidas e a liga in-situ A na condi¢do como soldada.

Porém entre as condicOes envelhecidas ndo houve diferenca significativa entre elas.
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Figura 123 - Anélise de variancia das medidas de microdureza da liga in-situ A
envelhecida a 950°C.
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Fonte: Elaborado pela autora.
A Tabela 33 mostra que a média das medidas de microdureza apresentadas

pelas condicdes envelhecidas na temperatura de 950°C foi aproximada 232 HV.

Para as condicdes envelhecidas a temperatura de 950°C também nédo foram
observadas diferencas estatisticamente significativas na quantidade de fase secundarias
precipitadas na liga in-situ A, embora tenha se apresentado em maior quantidade que ao
ser envelhecida a 650°C. Assim, Possivelmente ndo exista efeito de endurecimento
causado pelos diferentes tipos de precipitados formados na liga in-situ A no intervalo de
tempo estudado de 10 a 200h.

Na analise das microestruturas formadas houve consideravel participa¢do do
Nb nas fases formadas, esse elemento ndo apresentou tendéncia de retornar a matriz
durante o envelhecimento. O baixo teor desses elementos dispersos na matriz reduz a
possibilidade de precipitacdo da fase da fase 6 NisNb na liga in-situ A, 0 que poderia

resultar em aumento de dureza.

Dois fatores influenciaram a redugdo da microdureza nessas condigdes de
envelhecimento. O primeiro foi a dissolucéo da fase y”” devido a elevada temperatura e 0

segundo foi a auséncia da precipitacdo da fase &, que nas soldas & consequéncia
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principalmente na dissolucdo da fase Laves que ndo foi evidenciada na microestrutura

bruta de solidificacdo da liga in-situ A.

Hong et al. (1887) explica que a fase & que pode ser formada a partir da fase

y”, ¢ é termodinamicamente mais estavel em longos periodos de tratamento térmico,

possui estrutura cristalina ortorrémbica e é incoerente com a matriz v.

Suave et. al. (2014) ao levantar a curva de tempo, temperatura e
transformacéo para a liga Inconel 625 identificou que a precipitacdo da fase y” ocorre
entre 550°C e 750°C, enquanto que a fase & na faixa de 650°C — 900°C. Os autores ainda
evidenciaram gue ao envelhecer soldas de Inconel 625 a 950°C os valores das médias de
dureza, que em 100h foi maior que 450 HV, aumentaram de forma estatisticamente
significa quando comparado com os valores das condicdes envelhecidas a 650°C.

Silva et al. (2018) mostraram gue na temperatura de 950°C houve a formacéo
da fase 6 (NisNDb), que consiste numa fase agulhada que possui a mesma estequiometria
da fase y”, que se formou devido a precipitagdo fase Laves rica em Nb formada na
solidificacdo, tornando a regido enriquecida de Nb e uma regido com composi¢do

suficiente para a formacéo dessa fase.

5.3.1.2 Ensaio de microdureza para liga in-situ B

No estudo da microdureza apresentada na liga in-situ B envelhecida
observou-se que a temperatura e o tempo de envelhecimento foram estatisticamente
significativos. Na Figura 124 observa-se o fator p<0 (p=0,00) e que as condi¢bes em que
ocorrem distin¢gdes entre as médias de microdureza para as temperaturas sdo as de 50h e

200h de envelhecimento.

Na condicdo de 50h ndo foi verificada diferenga entre as medias de
quantidade de fases secundarias precipitadas entre a liga in-situ B envelhecida a 650°C e
950°C, logo ndo existe diferenca entre os tipos de microestruturas resultantes nas

respectivas temperaturas.

Para a condicéo de 200h de tratamento também é possivel observar diferenca
significativa, na qual a média de microdureza apresentada pela liga envelhecida a 950°C

€ maior que a de 650°C.



Figura 124 - Analise de variancia das medidas de microdureza da liga in-situ B
envelhecida a 650° e a 950°C.
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Ao comparar os valores de medias de microdureza obtidas da liga in-situ B

na condi¢do como soldada (265,74 HV) como os valores apresentados na Tabela 34

observa-se no geral valores proximos, com excecao da condicdo envelhecida a 50h na

temperatura de 650°C e na condi¢do envelhecida a 200h na temperatura de 950°C.

Tabela 34 - Valores das médias e dos desvios padrées dos valores de microdureza na

liga in-situ B envelhecida.

650°C 950°C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padrdo (%) Padrédo
0 265,7 16,7

10h 258,3 11,2 267,7 11,3
50h 2849 24,5 261,1 13,1
100h 263,6 10,0 263,0 18,8
200h 267,4 20,3 280,1 10,6

Fonte: Elaborada pela autora.

O tempo foi estatisticamente significativo para as médias de valores de

microdurezas obtidos para a liga in-situ B na temperatura de 650°C, como pode ser

observado na Figura 125 que apresentou p= 0,00.

Uma morfologia apresentada na liga in-situ B foi a precipitacdo de fases

dispersas em torno dos precipitados maiores, como vista na Figura 83. Além disso,

destacou-se que na avaliagdo da microestrutura das fases precipitadas na liga in-situ B
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fases com grandes dimensfes. Essas caracteristicas de precipitacdo da liga in-situ B
aumentando a possibilidade das impressdes de microdureza ocorrerem sobre ou no
entorno dessas microestruturas, o que pode ter gerado o aumento da dureza com 50h de

envelhecimento.

Figura 125 - Anélise de variancia das medidas de microdureza da liga in-situ B
envelhecida a 650°C.
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Akhter et al. (2001) ao envelhecer a liga Hastelloy C-276 observou a

precipitacdo de fases frageis ricas em Mo e W.

Apesar da liga in-situ B ter mostrado a precipitacdo da fase y” ao ser
envelhecida a 200h na temperatura de 650°C, qualitativamente observou-se que a
quantidade da fase y” precipitada foi em menor quantidade que na liga in-situ A e C por
ter em sua composicédo global o teor de Nb menor que as demais ligas in-situ estudadas.
Logo entende-se que esse fator deva ter influenciado para que a microdureza da liga in-
situ B, em geral, ndo apresentasse aumentos tdo significativos nos valores de

microdureza.

A anélise do efeito do envelhecimento da liga in-situ B a temperatura 950°C
foi realizado a partir da Figura 126, que mostra a diferenca significativa entre a média da
condicéo envelhecida durante 200h a 950°C em comparagdo com 0s tempos menores de

envelhecimento.
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Esse aumento de dureza deve estar relacionado ao volume de fase precipitada
na condi¢cdo 200h que conforme visto na Figura 114 apresentou maior média que as

demais condicOes de envelhecimento.

Figura 126 - Anélise de variancia das medidas de microdureza da liga in-situ B
envelhecida a 950°C.
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Fonte: Elaborado pela autora.
Ao submeter a liga Hastelloy C-276 ao tratamento de envelhecimento na
temperatura de 850°C Akhter et al. (2001) observaram intensa precipitacao heterogénea
nucleando no contorno de grédo e se espalhando para o interior do gréo, principalmente

nas condic¢des envelhecidas nos periodos de 48h e 175h.

Esse comportamento de nucleagdo e crescimento de precipitacdo também foi
observado Pu et al. (2018) que ao envelhecer a liga de niquel Hastelloy C-276 a
temperatura de 870°C destacou que a precipitacdo de fases como MeC e fase [,
consideradas fases frageis, aumentam consideravelmente os obstaculos que impedem
efetivamente o deslocamento e deslizamento das discordancias, gerando uma

multiplicacdo desses defeitos cristalinos gerando um efeito endurecedor na liga.

Hashim et al. (2013) ao tratar revestimentos compostos pela liga Hastelloy
C-276 a laser observou um consideravel aumento na microdureza de 250 HVo3 a 447

HVo,3. O autor destacou que esse aumento foi consequéncia do refinamento dos gréos.
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5.3.1.3 Ensaio de microdureza para liga in-situ C

Os resultados dos ensaios de microdureza para a liga in-situ C foram
analisados nesse item. A Figura 127 mostra que tanto a temperatura como o tempo de
envelhecimento foram fatores de controle estatisticamente significativos para a

microdureza apresentada pela a liga in-situ C.

Figura 127 - Anélise de varidncia das medidas de microdureza da liga in-situ C
envelhecida a 650° e a 950°C.
Temperatura*Tempo; LS Means
Current effect: F(3, 311)=68,923, p=0.0000
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Fonte: Elaborado pela autora.

E possivel destacar pela Tabela 35 que a liga in-situ C apresentou maiores
médias dos valores de microdureza ao ser envelhecida & 650°C. E importante destacar
que os valores de médias de microdureza apresentados nas condi¢des envelhecidas a
950°C foram em geral menores que a média de microdureza apresentada na condicao
como soldada dessa liga (269,91 HV) apresentada na Tabela 31.

Isso indica que o aumento do volume de precipitacdo ocorrido na condigao
de envelhecimento da liga in-situ C deve ter empobrecido a matriz dos elementos
endurecedores que deveriam estar em solugéo solida na matriz, mas se concentraram para

a formacéo ou crescimento de precipitados em virtude do envelhecimento.
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Tabela 35 - Valores das médias e dos desvios padroes dos valores de microdureza na
liga in-situ C envelhecida.

650°C 950°C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padrdo (%) Padréo
0 269,9 10,0

10h 265,7 11,5 268,4 12,8
50h 286,4 15,0 240,9 8,7
100h 285,6 15,1 242,9 9,6
200h 281,8 13,8 238,1 12,8

Fonte: Elaborado pela autora.

O tempo foi estatisticamente significativo para as condicGes de
envelhecimento a temperatura de 650°C, com p = (0,00). Pela analise da Figura 128 é
possivel observar que a diferenca entre as médias de microdureza ocorre entre o primeiro

tempo de envelhecimento 10h e os demais.

A média da microdureza apresentada na temperatura ap6s 10h de
envelhecimento ndo se mostrou estatisticamente distinta da média obtida pela liga in-situ
C na condigdo como soldada. Destacando que nos tempos de 50h, 100h e 200h néo houve

diferenca significativa entre as médias de microdureza.

Figura 128 - Andlise de variancia das medidas de microdureza da liga C envelhecida a
650°C.

Liga C - Temperatura 650°C
Current effect: F(4, 201)=21,342, p=,00000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborada pela autora.

Como a liga in-situ C possui maior concentracdo de Nb em sua composicéao

global, e em curto tempo quando submetida ao envelhecimento a 650°C precipita a fase
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29

y”, esperava-Se um aumento na média de microdureza dessa liga logo no primeiro

intervalo de envelhecimento.

Provavelmente esse aumento de microdureza ndo ocorreu no primeiro tempo
de envelhecimento da liga in-situ C devido o menor teor de Nb, e a maior concentracédo
de Mo e W que pode ter alterado a cinética de precipitacdo dessa com relacdo a da liga
Inconel 625.

O consideravel aumento para as demais condicGes de envelhecimento, deve-

se a precipitacdo das fases y” identificadas na Figura 95 e na Figura 96.

A analise da influéncia do tempo de envelhecimento para a liga in-situ C
envelhecida a temperatura de 950°C é observada na Figura 129. A partir da qual observou-
se que o tempo foi estatisticamente significativo para a microdureza da liga in-situ C,
onde € possivel diferenciar a média de microdureza obtida com 10h de tratamento e as

apresentadas pelos demais periodos de envelhecimento.

Figura 129 - Andlise de variancia das medidas de microdureza da liga in-situ C
envelhecida a 950°C.

Liga C - Temperatura 950°C
Current effect: F(4, 200)=87 426, p=0,0000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborado pela autora.

A partir da Figura 129 e da Tabela 35 observa-se que a média de microdureza
na condigdo como soldada e com 10h de envelhecimento foi significativamente maior
que as demais condicdes. A reducdo do valor de microdureza deve estar relacionado a
dissolucdo dos precipitados Figura 119.
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O comportamento da liga in-situ C foi contrario ao apresentado por Silva et
al. (2018) ao envelhecer metal de solda da liga Inconel a 950°C. Os autores identificaram
que as médias de microdureza aumentaram com o tempo de envelhecimento atingindo
valores acima de 450HV, quando tratada por 100h. O aumento das medidas de

microdureza foram atribuidas a precipitacdo da fase delta nessas condicdes.

Os valores de microdureza apresentados pela liga envelhecida foram menores
do que os valores apresentados no metal de solda da liga Inconel 625 composto por vérias
camadas (260-285 HV). No qual houve precipitacdo de fase Laves na solidificacdo da
primeira camada e em seguida dissolucdo dessa fase ao ser submetida ao ciclo térmico da
préxima camada e precipitacdo de fase delta a partir do Nb liberado na dissolucao da fase
Laves (XU et al.; 2013).

O perfil de microdureza da liga in-situ C nessas condi¢6es de envelhecimento
é semelhante ao apresentado no envelhecimento da liga Hastelloy C-276 que ao ser
envelhecida na temperatura de 850°C mostrou um aumento de microdureza até 96 horas
de tratamento e ap0s isso manteve-se na mesma faixa (AKHTTER et al., 2001).

Ao ser envelhecida a 650°C a liga in-situ C apresenta grande influéncia da
liga Inconel 625 em sua composi¢cdo, porém seu comportamento ao ser envelhecida a
950°C aproxima-se mais ao da liga Hastelloy C-276, embora na sua composigéo global
tenha maior participacgdo da liga Inconel 625. A incorporagéo do Mo e do W teve efeito
na estabiliza¢do das fases TCP’s formadas na solidificacdo, impedindo um efeito mais
pronunciado em termos de formacao da fase delta. Porém, ndo foi totalmente efetivo ao
impedir a fase y” no envelhecimento a temperatura de 650°C na liag in-situ C, que mesmo
em menor quantidade se mostra muito efetiva em bloquear discordancias, visto se tratar

de uma fase nanométrica e que, portanto, estd na mesma escala.

5.3.2 Analise de Tenacidade

Os valores de energia absorvida foram bem semelhantes para as ligas in-situ A, B
e C na condi¢do como soldado, conforme pode ser vista na Tabela 36. Barreto (2018)
mostra que as energias médias absorvida pelas ligas in-situ foi em torno de 150J. Os
valores obtidos refletem a boa tenacidade das ligas in-situ A, B e C, que mesmo sendo

ensaiadas a -196°C suportaram mais de 100J de energia.
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Tabela 36 - Média da quantidade de energia absorvida das ligas in-situ A, B e C na
condigéo como soldada.

Composicio Média Desvjo
(%) padrdo
A 155,7 8,1
B 149,3 3,8
C 156,7 1,2

Fonte: Barreto (2018).

O discreto volume de fase secundaria precipitada quantificada na condicao
como soldada, como visto na Tabela 27, pode justificar a elevada performance dessas

ligas.

Em soldas realizadas com a liga Inconel 625 Silva et al. (2018) verificaram
que a energia absorvida no ensaio de impacto charpy foi em torno de 150J para condigéo
como soldada, os corpos de prova assim como nesse trabalho foram ensaiados a
temperatura de -196°C.

Ao analisar os valores de energia absorvida nos ensaios de impacto charpy a
-40°C, Maltin et al. (2014) observou que as soldagens que utilizaram a liga Inconel 625
como metal de solda apresentaram valores que variaram entre 148J — 220J, superiores aos
obtidos quando se utilizou a liga Inconel 686, cujas médias de valores de energia
absorvida variaram de 107J — 205J. Os autores justificaram a performance da liga Inconel

686 com a precipitacdo de fases frageis, ricas em Mo e W, na regido interdendritica.

5.3.2.1 Ensaio de tenacidade liga in-situ A

Nesse item foi discutido os resultados obtidos em relacdo a tenacidade
apresentada pela liga in-situ A em funcdo das temperaturas e dos tempos de

envelhecimento.

A apartir da analise de variancia realizada com a medidas de energia de
impacto absorvida no ensaio Charpy, observada na Figura 130 que a temperatura e 0

tempo foram estatisticamente significativos para a liga in-situ A.

Destaca-se que o perfil de energia absorvida da liga in-situ A foi semelhante
para as duas temperaturas de envelhecimento. A condicdo de menor tempo de
envelhecimento, 10h, foi a que absorveu a maior quantidade de energia dentre as

condigdes envelhecidas submetidas ao ensaio de impacto Charpy.
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Figura 130 - Analise de variancia dos valores de energia absorvida pela liga in-situ A
envelhecida a 650 °C e a 950°C.

Temperatura®Tempo; LS Means
Current effect: F(3, 16)=8.5216, p=,00130
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborada pela autora.

A Tabela 37 mostra as médias dos valores de energias absorvidas, pode-se
destacar a amplitude do intervalo entre os valores obtidos em cada umas das temperaturas.
Destacando que a liga in-situ A envelhecida a temperatura de 650°C mostrou tenacidade

superior a apresentada pela liga quando envelhecida a temperatura 950°C.

Tabela 37 - Valores das médias e dos desvios padrbes da energia absorvida pela Liga in-
situ A envelhecida.

650°C 950°C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padrdo (%) Padrédo
0 155,7 8,1

10h 138,7 4,1 95,7 1,0
50h 109,6 1,7 79,0 1,1
100h 110,4 9,2 88,4 3,2
200h 103,5 3,2 79,8 1,2

Fonte: Elaborado pela autora.

A Figura 131 mostra que o tempo foi estatisticamente significativo para a
tenacidade da liga in-situ A envelhecida a 650°C. O aumento do tempo de envelhecimento

provocou uma reducdo na quantidade de energia absorvida pela liga in-situ A.



225

Figura 131 - Influéncia do tempo nos valores de energia absorvida da liga in-situ A
envelhecida a 650°C.
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Fonte: Elaborado pela autora.
A reducdo da tenacidade da liga in-situ A deve estar relacionada a
precipitacdo da fase y” e ao aumento da precipitacdo nos contornos de grdos, como Vvisto

na Figura 70.

O comportamento da tenacidade visualizado por Silva et al. (2018) para o
envelhecimento de soldas da liga Inconel 625 na temperatura de 650°C foi bem
semelhante ao apresentado pela liga in-situ A. Os autores relacionaram a reducdo da
quantidade de energia absorvida com a precipitagdo da fase y”, que aumentaram com o
tempo de tratamento, principalmente nos periodos de 100h e 200h se intensificaram em

virtude da dissolucdo da fase Laves.

A Figura 132 mostra as fraturas de cada uma das condi¢des de
envelhecimentos estudadas da liga in-situ A envelhecida a 650°C. Todas as fraturas
tiveram aspectos superficiais semelhantes, mostrando deformag&o visivel na extremidade

oposto ao entalhe.
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Figura 132 — Fractografia de topo dos corpos de prova da liga in-situ A envelhecidas a
650°C ap06s o ensaio charpy. a)10h b) 50h ¢) 100h d) 200h.
a) b)

Fonte: Elaborado pela autora.

A partir da Figura 133 é possivel visualizar a presenca de dimples em todas
as condices avaliadas, caracterizando as fraturas como ddcteis. Esses microvazios
encontram-se com mais representatividade na regido intragranular, confirmando sua
relacdo com a precipitagdo da fase y” que, como discutido anteriormente, a sua nucleagao

ocorre de forma heterogénea dispersa na matriz.

Alguns desses dimples no interior da matriz também devem esté relacionados
com a fases frageis, ricas em Mo, W e Nb, precipitadas na regido interdendritica
resultantes do processo de soldagem que cresceram em tamanho/quantidade de forma
discreta durante o envelhecimento, conforme visto na quantificacdo de fase precipitada
da liga in-situ A a 650° C na Figura 111.

Outros dimples foram observados em posic¢éo alinhada, como na Figura 133
c), possivelmente essa disposicdo estd relacionada a precipitagdo de carbonetos nos
contornos de grdos, que foi identificada na liga in-situ A a partir de 50h de

envelhecimento a 650°C.

Ao envelhecer a liga Hastelloy C-276 a temperatura de 650°C até 240h,
Akhter et al. (2001) destaca que nédo identificou a precipitacdo de fases frageis, como a
fase W, apenas a precipitacdo de carbonetos do tipo MeC. Os autores destacam que nessa
condigéo de envelhecimento a liga Hastelloy C-276 mostrou-se consideravelmente tenaz,

pois nenhum corpo de prova foi rompido.
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Xu et al. (2013) explicam que a quantidade e a morfologia de fases frageis
precipitadas durante a soldagem, no caso da liga Inconel 625 a fase Laves, influencia
significativamente o processo de fratura. A partir da presenca da fase Laves e dos
carbonetos no interior dos dimples os autores concluiram que a interface entre essas

microestruturas e a matriz é o local de nucleacao dos dimples.

Ozgun et al. (2015) estudaram o efeito do envelhecimento na tenacidade da
superliga de niquel Inconel 625 fabricada pelo processo de moldagem por inje¢do de pos.
Foi observado que ao envelhecer essa liga a 745°C por 22 horas a energia absorvida
reduziu consideravelmente em virtude da quantidade de fases intermetalicas e carbonetos

precipitados.

Os autores observaram na microestrutura envelhecida a precipitacdo de
particulas de carbonetos nos contornos de gréos e de fases TCP com alto teor de cromo
no interior do grdo. Essas microestruturas, em virtude de suas elevadas durezas, se
comportam como concentradores de tensdo reduzindo a ductilidade do material e
consequentemente formando trincas, por isso sdo responsaveis pela reducdo da

tenacidade.
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Figura 133 - Fractografias dos corpos de prova da liga in-situ A envelhecidos a 650°C
no tempo a) 10h b) 50h ¢) 100h d) 200h.
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Fonte: Elaborado pela autora.

Embora as médias de energia absorvidas pelas amostras da liga in-situ A
tratadas a temperatura de 650°C para os tempos de envelhecimento de 50h, 100h e 200h
tenham sido menores que a energia absorvida pela condi¢cdo como soldado e a submetida
a envelhecimento por 10h, também foram consideradas boas em termos de tenacidade,
uma vez que foram capazes de absorver mais de 100J em temperatura criogénica (-196 °
C) com deformacdo plastica considerdvel durante a propagacdo da fissura e com

aparéncia dactil.

A andlise de variancia para a liga in-situ A envelhecida a 950°C mostrou que
o tempo de envelhecimento foi estatisticamente significativo para a energia absorvida no

ensaio de impacto Charpy como mostra a Figura 134 com fator p=0,00.
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Figura 134 - Influéncia do tempo nos valores de energia absorvida da liga in-situ A
envelhecida a 950°C.
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Current effect: F(4, 10)=1591,37, p=,00000
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Fonte: Elaborada pela autora.

A reducdo das médias de energia absorvidas pela liga in-situ A envelhecidas
a temperatura de 950°C, evidenciadas na Tabela 37, possivelmente esta relacionada a
fracdo de fase secundarias precipitadas nessas condi¢c@es como discutido anteriormente a

partir da Figura 112 que foi maior que no envelhecimento a 650°C.

Ao avaliar a tenacidade da liga Inconel 625 envelhecida a 950°C Silva et al.
(2018) identificaram que as médias de energias absorvida aumentaram com o tempo de
envelhecimento atingindo 150J no maior periodo de envelhecimento. Esses valores foram
bem superiores ao apresentado pela liga in-situ A envelhecida nessa mesma condicao

como visto na Tabela 37.

Os autores atribuem a recuperacdo do nivel de energia absorvida para o
patamar da condicdo como soldada da liga Inconel 625 a significativa reducdo na

quantidade de fase 6 remanescente durante o tratamento térmico.

A evolugédo microestrutural das fases precipitadas nessa condi¢do, conforme
ja apresentado na Figura 72 a), mostrou uma intensa precipitacdo fina com morfologia
agulhada na regido interdendritica. Quando a liga in-situ A foi envelhecida pelo periodo
de 10h a microestrutura resultante é composta por fases de pequenas dimensoes

distribuidas ao longo do metal de solda.
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Embora nessa condicao a quantidade de fases precipitadas tenha sido intensa,
a morfologia dos precipitados e a sua distribui¢cdo pode ter facilitado a acomodagéo da
energia recebida distribuindo a tensdo no material. Nesse caso, a trinca possui grande
quantidade de obstaculos durante o seu caminho de propagacdo até a fratura. Logo a
primeira condi¢do de envelhecimento (10h) apresentou valor de energia absorvida

superior aos demais.

Na condicédo de envelhecimento a partir de 50h tem uma consideravel redugédo

na energia absorvida. Nessa condi¢cdo destacam-se dois fatores:

O primeiro é a dissolucdo de alguns precipitados, esse comportamento foi
identificado no estudo de fracdo de fase secundaria. Além disso, observa-se um tipo de
fase secundaria com dimens&o maior que as outras, principalmente nos periodos de 100h

e 200h como destacado na Figura 72.

Essa fase é rica em Nb, Mo e discretamente possui a participacdo de W. A
composic¢do dessas fases possui elementos que se destacam na formacao de frases frageis,
como a fase P e 4, com alto teor de Mo e W.

Evans et al. (2008) destaca que na aplicacdo de laminas de Inconel 625 a
temperatura de 750°C, a energia absorvida depende da precipitacdo e crescimento da fase
K topologicamente compacta nos contornos de grdos. O autor destaca que a presenca
dessa fase nos contornos de gréos pode ser minimizada ou eliminada pela estabilizagédo

de carbonetos do tipo MeC ou M23Ce.

Ao envelhecer a liga Hastelloy C-276 a temperatura de 850°C durante 120h,
Akhter et al. (2001) destacaram que a precipitacdo da fase p reduziu a ductilidade do

material.

A Figura 135 mostra as fraturas de cada uma das condicOes de
envelhecimentos estudadas da liga in-situ A envelhecida a 950°C. Todas as fraturas
tiveram aspectos superficiais semelhantes, mostrando deformagéo visivel na extremidade

oposto ao entalhe.
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Figura 135 - Fractografia de topo dos corpos de prova da liga in-situ A envelhecidas a
950°C ap0bs o0 ensaio charpy. a)10h b) 50h c¢) 100h d) 200h.

Fonte: Elaborado pela autora.

A fratura da liga in-situ A envelhecida & 950°C, assim como nas condigdes
envelhecidas na temperatura 650°C apresenta fratura ductil. A Figura 136 possui
destacado varios dimples devido o processo de deformacédo. Estima-se que os dimples
maiores tender a esta relacionada a coalescéncia dos microvazios rompendo proximo dos

precipitados de maiores tamanhos.

Figura 136 - Fractografias dos corpos de prova da liga in-situ A envelhecidos a 950°C
no tempo a) 10h b) 50h .

a
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mode| HY [spot WD |mag o
ETD| SE [20.00 kV| 6.0 11.0 mm 2 000 x LFTS-UFC

Fonte: Elaborada pela autora.
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5.3.2.2 Ensaio de Tenacidade Liga in-situ B

A analise de variancia para a meédia dos valores de energia absorvida pela liga
in-situ B, mostrou que tanto o tempo como a temperatura foram estatisticamente
significativo para a tenacidade do material como valor de p= 0,00 como pode ser visto na
Figura 137.

Os valores médios de energia absorvida da liga in-situ B para as condigdes
envelhecidas foram consideravelmente menores que o identificado por Barreto (2018) na

condicdo como soldada da liga (149,33 J).

Figura 137 - Andlise de variancia dos valores de energia absorvida pela Liga in-situ B
envelhecida a 650 °C e a 950°C.

Temperatura®Tempo; LS Means
Current effect: F(3, 16)=26,1580, p=,00000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborado pela autora.

Os valores contidos na Tabela 38 correspondem as médias de energia
absorvida para cada uma das respectivas condicdes. E possivel destacar que ocorreu uma
reducdo significativa entre a energia absorvida pela liga in-situ B envelhecida a 650°C
com relacdo aos valores obtidos & 950°C, assim, destaca-se que 0 aumento da temperatura
de envelhecimento foi prejudicial a tenacidade dessa liga. A analise de variancia para a
energia absorvida da liga in-situ B envelhecida a temperatura de 650°C mostrou que o
tempo de envelhecimento foi estatisticamente significativo, com p = 0,00, conforme visto

na Figura 138.
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Tabela 38 - Valores das médias e dos desvios padrbes da energia absorvida pela Liga in-

situ B envelhecida.

650°C 950°C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padrdo (%) Padréo
0 149,3 3,8

10h 112,5 51 26,2 3,7
50h 99,6 19 38,0 1,4
100h 82,0 4,0 24,5 1,5
200h 95,8 2,8 29,7 2,0

Fonte: Elaborado pela autora.

Figura 138 - Influéncia do tempo nos valores de energia absorvida da liga in-situ B

envelhecida & 650°C.
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A primeira condicdo de envelhecimento no periodo de 10h apresentou maior

média de energia absorvida. Nessa condicao a liga in-situ B apresenta a menor fracao de

fase precipitada. Provavelmente, a menor participacdo de niobio na composicgéo global da

liga in-situ B com realacdo as demais ligas in-situ estudadas, retarda a precipitacdo da

fase y”, o que pode ser confirmado pelo fato dessa condigao ter apresentado menor média

de microdureza.

No periodo de 100h de envelhecimento a liga in-situ B obteve menor média

de energia absorvida. Nessa condi¢do observou-se precipitados de maiores dimensoes,

que podem ter desenvolvidos o papel de concentradores de tensdo acelerando a

propagacao da trinca.
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A Figura 139 mostra as fraturas das amostras ap0s 0 ensaio de impacto

Charpy.

Figura 139 — Fractografia de topo dos corpos de prova da liga in-situ B envelhecidas a
650°C ap06s o0 ensaio charpy. a)10h b) 50h c¢) 100h d) 200h.

Fonte: Elaborada pela autora.

A Figura 140 é composta pela fractografia da amostra da liga in-situ B
envelhecida a 650°C por 10h, é possivel destacar a presenca de dimples condices,
caracteristica de fratura ductil. Esse comportamento se replicou para os demais tempos

de envelhecimento.

Figura 140 - Fractografias dos corpos de prova da liga in-situ B envelhecidos a 650°C
no tempo a) 10h
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Fonte: Elaborado pela autora.
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O menor valor de energia absorvida pela liga in-situ B envelhecida a 650°C
foi 82J, correspondente ao tratamento de 100h, porém é importante destacar que para
essas condicOes a liga in-situ B pode ser considerada como uma liga tenaz, pelas

condicgdes em que o ensaio foi realizado a -193°C.

Pu et al. (2018) ao investigar a fragilizacdo em temperatura intermediaria nas
ligas Hastelloy C-276 destacam que a ocorréncia de dimples s6 ocorreu nas fraturas das
amostras que foram envelhecidas a 870°C de 1 a 36h antes do envelhecimento dindmico
sob tensao.

No estudo da liga in-situ B envelhecida a temperatura de 950°C obsevou-se
pela anélise de variancia, conforme Figura 141, que o tempo foi estatisticamente

significativo para os valores de energia absorvida com p = 0,00.

Pela andlise da Tabela 38 e da Figura 141 observa-se que em consequéncia
da exposicdo ao envelhecimento ocorreu uma reducdo consideravel no valor de energia

absorvida pela liga in-situ B envelhecida a 950 °C em relacdo a condi¢gdo como soldada.

Figura 141 - Influéncia do tempo nos valores de energia absorvida da liga in-situ B
envelhecida a 950°C.
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Fonte: Elaborado pela autora.

A média de energia absorvida da liga in-situ B envelhecida a 950°C deve esta

atribuida principalmente a intensa precipitacdo de fases secundérias precipitadas nessa
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condicdo. A analise microestrutural apresentou a regido interdendritica em grande parte

preenchida de fases secundarias.

Outro fator influenciador a ser destacado foi a precipitacdo no contorno de
grédo que nao se deu em forma de particulas, mas em fases alongadas. Possivelmente essa
precipitacdo corresponda a fase 4, que é formado no envelhecimento da liga Hastelloy C-
276.

Ozgun et al. (2015) destaca que a redugdo da tenacidade ao impacto da liga
Inconel 625 da condicdo sinterizada para a envelhecida ocorreu devido o aumento da

quantidade de precipitados intermetalicos e carbonetos.

Tawancy (1996) sugere que a fase p se forma na liga inconel 625, quando a
presenca do ferro na liga excede 3%. No caso da liga B, que possui sua em sua
composicdo nominal 3,9% de ferro, existe uma grande possibilidade dessa fase ter sido
formada durante o envelhecimento a 950°C, destacando que na Inconel 625 ela se forma
a 820°C e na Hastelloy C-276 a 850°C.

A Figura 142 mostra indicios de que a fratura ocorreu preferencialmente nos
contornos de grdo, sem a presenca intensa de dimples e nem deformacdo evidente na

matriz.
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Figura 142 - Fractografias dos corpos de prova da liga B envelhecidos a 950°C no
tempo a) 10h b) 50h ¢) 100h d) 200h.

a)

det [mode HV |spot WD mag o : 100 prm
ETD| SE_20.00 kV| 6.0 11.0mm 1000 x LPTS-UFC

g v [ P | mode | det
1 1000x  20.00kV | 19.4mm [ 414 pm | SE | ETD

Fonte: Elaborado pela autora.

Xu et al. (2013) ressaltou que particulas grosseiras e em grandes quantidades
precipitadas no metal de solda séo mais prejudiciais a ductilidades do material. Nessas
microestruturas o autor observou modo de fratura transgranular com dimples grosseiros,

sem pequenas particulas no seu interior.

A andlise da fratura da liga in-situ B permitiu identificar regides, visualizada
na Figura 143 a), com um perfil de propagacdo de trinca distinto dos apresentados paras

as demais ligas in-situ estudadas.

A imagem da Figura 143 b) mostra a regido distinta de propagacao da trinca
na liga in-situ B em maior magnificacdo. E possivel observar uma microestrutura com

intensa presenca de particulas que aparentam estar em parte no exterior da microestrutura.
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Figura 143 — Detalhe de regido com perfil distinto de deformacéo apresentado na liga
in-situ B envelhecida a temperatura de 950°C por 200h.
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O mapa de composicdo quimica da regido com propagacao de trinca distinta
visto na Figura 144 mostra que existe uma diferenca de concentracdo de elementos entre

as particulas externas e a regido na qual as particulas encontram-se.

As particulas observadas possuem sua composi¢cdo quimica formada
principalmente por Mo, destacando também a concentragdo de W e Nb que é maior nas

particulas do que nas outras regides.

Pelos elementos destacados na composi¢do quimicas das particulas acredita-
se que elas correspondam a fases secundarias precipitadas na matriz y. Pela anélise dos
precipitados resultantes da liga in-situ B que possuem em sua composic¢ao elevadas

concentragOes de Mo, W e a presenca de Nb.
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Observa-se que ndo ha indicios de deformacdo na matriz nessa regiao,
indicando que a fratura ndo ocorreu de forma ductil. Acredita-se que a trinca se propagou
preferencialmente nos contornos de grdos em virtude da intensa precipitacdo e da

dimensao dos precipitados identificados na liga in-situ B envelhecida a 950°C por 200h.

Figura 144 — Mapa de composi¢do quimica da regido com perfil de propagacéo de trinca
distinto da liga in-situ B envelhecida a 950°C por 200h.
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Fonte: Elaborada pela autora.



240
5.3.2.3 Ensaio de Tenacidade liga in-situ C

A tenacidade da liga in-situ C também foi analisada por meio do ensaio de
impacto Charpy para observar a influéncia do envelhecimento nesta propriedade. A partir
da andlise de variancia realizada com a medidas de energia de impacto absorvida pelo
ensaio Charpy na Figura 145 observar-se que o tempo e a temperatura foram

estatisticamente significativos para a liga in-situ C com p= 0,00.

O perfil da curva de energia absorvida da liga in-situ C foi distinto para cada
umas temperaturas de envelhecimento. A temperatura de 650°C mostra que a energia
absorvida reduziu com o aumento do tempo de envelhecimento, enquanto que ao ser
envelhecida a 950°C apds o periodo de maior tempo de envelhecimento, que foi de 200h,

a liga in-situ C absorveu maior quantidade de energia antes da fratura.

Figura 145 - Analise de variancia dos valores de energia absorvida pela liga in-situ C
envelhecida a 650 °C e a 950°C.

Temperatura®*Tempo; L3 Means
Current effect: F(3, 16)=67,250, p=,00000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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Fonte: Elaborado pela autora.

Os valores contidos na Tabela 39 correspondem as médias de energia
absorvida para cada uma das respectivas condi¢Ges de envelhecimento que foram
menores que a energia absorvida na condicdo como soldada (156,67 J) vista na Tabela
36. E possivel destacar que os valores de energia absorvida para as duas temperaturas s&o
bem préximos, logo foi realizada investigagdo entre as duas temperaturas sem considerar

0s tempos de envelhecimento.
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Tabela 39 - Valores das médias e dos desvios padrbes da energia absorvida pela Liga in-

situ C envelhecida.

650 °C 950 °C |
Tempo Média Desvio Média Desvio
(%) Padrdo (%) Padréo
0 156,7 1.2

10h 141,0 59 118,6 4,2
50h 117,4 2,4 116,5 2,5
100h 110,1 0,5 113,3 1,2
200h 93,6 3,3 124,0 2,8

Fonte: Elaborado pela autora.

Conforme a andlise de variancia realizada considerando as temperaturas de

envelhecimento, destaca-se que ndo houve diferenca significativa entre as médias de

energia absorvida da liga in-situ C para as diferentes temperaturas, conforme pode ser

visto na Figura 146, onde o p= 0,63 foi bem maior que 0,05.

Figura 146 - Influéncia da temperatura nos valores de energia absorvia da liga in-situ C

envelhecida.
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A Figura 147 mostra as fraturas das amostras ap0s 0 ensaio de impacto

Charpy da liga C envelhecida a 950°C.
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Figura 147 — Fractografia de topo dos corpos de prova da liga in-situ C envelhecidos a
650°C no tempo a) 10h b) 50h c¢) 100h d) 200h.

Fonte: Elaborado pela autora

Ao analisar a Figura 148 observa-se que o tempo foi estatisticamente
significativo para a tenacidade da liga in-situ C, destacando que a energia absorvida pela

liga in-situ C diminuiu com o tempo de envelhecimento a temperatura de 650°C.

Figura 148 - Influéncia do tempo nos valores de energia absorvida da liga in-situ C
envelhecida a 650°C.
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Fonte: Elaborado pela autora.
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A reducdo da quantidade de energia absorvida para a liga in-situ C
envelhecida a 650°C, deve estar relacionada a precipitacdo da fase y” e com a precipitagdo

nos contornos de gréo que ocorreu durante o envelhecimento.

O aumento no volume de precipitacdo da fase y” na liga in-situ C promove o
bloqueio de discordancias, como visto na Figura 96, desse modo, ao ser submetido ao
impacto as discordancias ndo possuem liberdade de movimento para dissipar a energia

absorvida, resultando na liberagéo de energia por meio da propagagao da trinca.

Ozgiiin et al. (2015) destacou que a precipitacido da fase y” formada no
envelhecimento da liga Inconel 625 aumenta a resisténcia e a dureza do material, porém

por ser coerente com a matriz reduz sua ductilidade.

A anélise da energia absorvida da liga in-situ C foi realizada para possibilitar
o conhecimento do efeito do envelhecimento na tenacidade dessa liga. A Figura 149
mostra que a quantidade de energia absorvida foi estatisticamente significativa para a liga
in-situ C envelhecida & 950°C, com p = 0,01. E importante destacar que essa diferenca
significativa se deu pelo aumento da energia absorvida na condi¢do de 200h de tratamento

térmico.

Figura 149 - Influéncia do tempo nos valores de energia absorvida da liga in-situ C
envelhecida & 950°C.
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A fracdo de fase secundaria na condicdo envelhecida foi significativamente
menor nessa temperatura de envelhecimento como visto anteriormente, 0 aumento do
tempo de tratamento gerou a dissolucdo das fases majoritarias e permanecendo

principalmente os carbonetos.

Xu et al. (2013) indicou na avaliacdo das propriedades mecéanicas de
revestimento da Inconel 625 soldado a arco plasma pulsado que a fratura ocorreu ao longo
da regido interdendritica, o autor identificou a presenca da fase delta e carbonetos nos
dimples da superficie da fratura, indicando onde se iniciou a formacédo de dimples que

resultou na propagacéo da fratura.

A quantidade de energia absorvida pela liga in-situ C foi superior a 100J em
todas as condicBes envelhecidas a 950°C, até mesmo na condicdo de 10h onde se
identificou a precipitacdo da fase 6 — NisNb. Apesar dessa fase ser incoerente com a
matriz sua discreta presenca ndo gerou intensos efeitos deletérios na tenacidade do

material.

Na Figura 150 mostra muitos dimples que se formaram em torno de
carbonetos e fases remanescentes nos contornos de grdo, mesmo ap6s 200h de

envelhecimento.

Figura 150 - Fractografia dos corpos de prova da liga in-situ C envelhecidos a 650°C no
tempo de 200h.

g
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Fonte: Elaborada pela autora.
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5.4 Propriedade de resisténcia a Corroséo

Neste topico serdo apresentados os resultados das performances das ligas in-
situ A, B e C a resisténcia a corrosdo, por meio de ensaio por imersdo. Os valores de
temperatura critica de pite foram bem semelhantes para as ligas in-situ A, B e C na
condig@o como soldado, conforme pode ser vista na Tabela 40. As ligas in-situ A e B se
mostraram resistentes até quando submetidas a temperatura mais alta da norma utilizada
que é de 85°C, enquanto que uma amostra da liga in-situ C apresentou pite quando

submetida a essa mesma temperatura.

Como as ligas in-situ A e B ndo apresentaram pite na temperatura mais alta
recomendada pela norma, considerou-se que sua temperatura critica de pite € maior que
85°C, pois é necessario que a liga seja submetida a uma temperatura maior que 85°C para

que ocorra o pite.

Tabela 40 - Média das temperaturas criticas de pite atingidas pelas ligas na condi¢cdo como
soldada.

Temp.
Composicdo | Critica de
Pite °C
A >85
B >85
C 80

Fonte: Barreto (2018).

Os valores das temperaturas criticas de pite apresentadas pelas ligas in-situ
A, B, mostraram que essas ligas na condicdo como soldada possui uma excelente
performance de resisténcia a corrosao por pite. Apesar de ter apresentado perda de massa
em virtude do pite na temperatura de 80°C, em uma amostra, a temperatura critica de pite

da liga in-situ C corresponde ao de ligas com elevada resisténcia a corrosao.

Os valores de temperatura critica de pite apontados pelas ligas in-situ A, B e
C na condicdo como soldado, devem estar relacionados com a composicéo global dessas
ligas. Ao misturar as ligas Inconel 625 e Hastelloy C-276 o Cr, que é o principal elemento
de resisténcia a corrosdo dessas ligas, nas composic¢Ges das ligas in-situ o teor de Cr é
elevado a um valor maior que o apresentado na liga Hastelloy C-276 para um pouco
menos de Mo, e um incremento de Mo significativo em relagdo aos 9% Mo nominal da
liga Inconel 625, ainda que tenha uma reducao do Cr. Além disso, tem-se uma mistura no
Nbe W.
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Durante a solidificacdo o molibdénio, em virtude do seu coeficiente de
distribuicdo, é segregado para o liquido interdendritico. Porém, devido a combinacéo do
aumento do teor do Mo nas ligas in-situ A, B e C, em relacéo a liga Inconel 625, com a
elevada taxa de resfriamento nas soldagens dos revestimentos, um grande volume do
molibdénio permance na dendrita por ndo ter havido tempo habil para sua segregacao

durante a solidificacéo.

Além disso, a presenca do W, pode ter sido relevante, uma vez que a literatura
apresenta 0 W como um elemento que tem papel semelhante ao Mo quanto a resisténcia
a corrosdo localizada, mas sem o0 mesmo poder de segregacdo, permanecendo em alta
concentracdo no centro da dendrita. Logo, por apresentar um elevado teor de Mo e W na
regido de centro de dendrita, as ligas in-situ A, B e C tornam-se menos susceptivel ao
ataque de corrosao por pite por essa regido, o ataque de corrosdo por pite pelo centro de

dendrita é caracteristico da liga Inconel 625.

E importante destacar que a composicdo quimica das fases topologicamente
compactas apresentadas nas ligas in-situ A, B e C apresentaram em sua composi¢ao Mo,
W e Nb, que conforme sugerido nesse trabalho séo os elementos que compdem 0 Moegq

dessas fases.

Acredita-se que 0 nidbio ocupe na estrutura cristalina dessa fase, pelas
semelhancas das caracteristicas atbmicas discutidas anteriormente na solidificagdo das
ligas in-situ A, B e C, posic¢des que anteriormente eram ocupadas pelos elementos de Mo.
Assim essas fases secundarias podem se formar com menor participacdo de Mo que as
fases apresentadas nas ligas Hastelloy C-276, permancendo o Mo em solugéo tanto na
dendrita, quanto na regido interdendritica.

Outro fator relevante para a elevada performance dessas ligas quanto a
resisténcia a corrosdo por pite € a quantidade de fases secundarias precipitadas durante o
processo de soldagem. Silva (2011) destaca que as fases topologicamente compactas
dessas ligas sdo enriquecidas de molibdénio e tungsténio, porém a interface dos
precipitados torna-se empobrecidas desses elementos. Logo essa regido comporta-se

como uma pilha galvénica, sendo susceptiveis a iniciagdo e ao crescimento do pite.

No entanto pelas ligas in-situ A, B e C na condi¢cdo como soldada, terem
apresentado um volume de precipitacdo de fases secundarias muito discreta, elementos

como molibdénio e tungsténio sdo distribuidos de forma mais uniforme na regido
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interdendritica, minimizando a quantidade de interfaces com precipitados. Além disso, a
menor quantidade de precipitados ricos em Mo, W e Nb implica em maior concentragao
desses elementos dissolvidos em solugédo solida substitucional.

Aguiar (2010) avaliou a resisténcia a corrosao por pite do metal de solda de
superligas de niquel. Ao ser submetido ao ensaio de corrosdo por imersao o metal de solda
de liga Inconel 625 apresentou perda de massa suprior a 0,0001 g/cm? em decorréncia da
fomacdo de pite na face do lado do substrato a temperatura de 55°C.

O autor atribuiu a menor resisténcia a corroséo da face do corpo de prova no
lado do substrato em decorréncia da maior segregacdo do molibdénio em funcéo do seu

maior teor de ferro e do maior nimero de ciclos térmicos sofridos.

Para o metal de solda do revestimento da liga Hastelloy C-276, Aguiar (2010)
observou o surgimento de pite no ensaio de corrosdo por imersdo apds o material ser

submetido a faixa de temperatura de 75- 80°C.

Santiago (2013) ao submeter metais de solda de revestimentos soldados
simultaneamente com as ligas Inconel 625 e Hastelloy C-276 comparou os resultados
referentes a diferentes niveis de diluicdo, 9,7% e 22,57%, e destacou que as amostras
retiradas do revestimento de menor diluicdo suportaram o limite superior de temperatura
da norma 85°C sem apresentar perda de massa maior que 0,0001 g/cm?, e uma das
amostras referentes ao revestimento de maior diluicdo apresentou pite ao ser submetida a

temperatura de 80°C.

Segundo Aguiar (2010) as ligas Inconel 625 e Hastelloy C-276 na condicéo
como soldada apresentaram as respectivas caracteristicas criticas de pite menores que as
obtidas pelas ligas equivalentes nas condi¢des forjadas e solubilizadas, em virtude da

ocorréncia do fenémeno da segregacdo do molibdénio durante a soldagem.

Assim como o fendmeno de segregacdo afetou a performance a corrosdo das
ligas Inconel 625 e Hastelloy C-276, o mecanismo de difusdo pode gerar alteracfes
metaldrgicas que impactem na temperatura critica de pite das ligas in-situ A, B e C. As
consideracOes a seguir mostram o efeito que o envelhecimento gerou nos resultados dos

ensaios de corrosao por imersao.
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5.4.1 Liga in-situ A envelhecida

A temperatura inicial utilizada nos ensaios de corroséo por imerséo foi de
45°C, optou-se por manter uma posicdo conservadora a fim de se investigar possiveis

prejuizos que o envelhecimento poderia gerar nas ligas estudadas.

A Figura 151 corresponde as imagens das amostras de cada uma das
respectivas condi¢des de envelhecimento ap06s ensaio de corrosao por imersdo segundo a
norma ASTM G-48 método C. E possivel destacar que os pites apresentados na Figura

151b) e ¢) mostraram-se bem acentuados, atingido de uma face a outra das amostras.

Figura 151 - Amostras da liga in-situ A envelhecidas a 650°C. a)10h. b)50h. ¢)100h e
d)200h.

a)

Fonte: Elaborado pela autora.

Segundo a norma ASTM G-48 método C, o incremento realizado na
temperatura de cada ensaio é de 5°C, e a temperatura critica de pite é considerada aquela
temperatura ensaiada imediatamente inferior a temperatura na qual o ensaio foi realizado
e o pite foi identificado.Como por exemplo, uma amostra da liga in-situ A apresentou pite
ao final do ensaio realizado a temperatura de 85°C, logo a temperatura critica de pite
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dessa amostra € 80°C, que corresponde a maior temperatura na qual a amostra foi

submetida e ndo apresentou perda de massa por pite.

Algumas condi¢fes ndo apresentaram pite apos serem submetidas & maior
temperatura de ensaio indicada na norma que é de 85°C, logo para essas condigdes

considera-se que a temperatura critica de pite pode ser maior de 85°C.

A Tabela 41 mostra as temperaturas criticas de pite de cada uma das
condicGes envelhecidas da liga in-situ A. Dentre os resultados obtidos para a liga in-situ
A envelhecida a temperatura de 650°C a condi¢do que apresentou menor temperatura

critica de pite foi a referente ao periodo 100h de envelhecimento.

Tabela 41 - Valores de temperaturas criticas de pite da liga in-situ A envelhecida a
650°C.

Tempo de envelhecimento (h)
0 10h 50h  100h  200h

Temperatura

critica de pite (°C) 85 85 70 85

650°C >85

80 80 70 80

Fonte: Elaborado pela autora.

A reducdo da resisténcia a corrosdao por pite na condicdo a 100h de
envelhecimento deve estar relacionada a maior fracdo de fase secundéria precipitada na

liga nessa condicdo, como visto na Figura 111.

Além do crescimento de fases secundérias na regido intedendritica, observa-
se também nessa condi¢do intensa precipitacdo de carbonetos nos contornos de graos que
podem ser enriquecidos de cromo ou de molibdénio. Tornando regiGes empobrecidas

desses elementos que participam diretamente da resisténcia a corrosdo dos materiais.

Pela Figura 152 é possivel observar o resultado do ensaio de corroséo por
imersdo na liga in-situ A na condicdo envelhecida a temperatura de 650°C por 100h foi
polida com a finalidade de se investigar o mecanismo de corrosdo. Ao analisar a regido
que sofreu ataque por pite com maior magnificagdo por meio das micrografias da Figura
152 b) destaca-se que algumas regides sofreram ataques pelo avanco do pite e outras
mantiveram-se resistentes. Na Figura 152 c) observa-se que em varias regides
interdendriticas com a presenga de precipitados permaneceram intactas ao ataque do pite,
enquanto que as regides de centro de dendrita foram consideravelmente atacadas.
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Figura 152 — Imagens de microscopia eletronica de varredura do pite apresentado na
regido de centro de dendrita da liga in-situ A envelhecida a 650°C durante 100 h.
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Fonte: Elaborado pela autora.
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A andlise da Figura 153, que consiste no mapa de composicdo quimica da
regido vista na Figura 152 c), mostra ndo haver entre as regides de centro de dendrita e
interdendritica diferenca significativa na concentracéo de Cr, que é o principal elemento
na resisténcia a corrosdo por participar da formacdo da camada passiva dessas ligas de
niquel, porém é possivel observar que o teor do Mo é maior nas regides interdendriticas

que no centro de dendrita.

Figura 153 - Andlise de EDS na regido corroida na liga in-situ A envelhecida a 100h.

a) Mo b)Nb
c) Ni d) Cr

Fonte: Elaborado pela autora.

E possivel destacar que 0 mecanismo de corros&o apresentado nessa regio
foi por meio do ataque e crescimento preferencial na regido de centro de dendrita, por
apresentar menor concentragdo de Mo na regido interdendritica, tornando essa regido

local preferencial para propagacéo do pite.

As caracteristicas de corrosdo observadas nessa regido da liga in-situ A
assemelham-se ao mecanismo de corrosao localizada apresentada pelo metal de solda da

liga Inconel 625 em varias técnicas de avaliacdo da performance a corroséo da liga.
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Silva (2010) destacou ao investigar a corrosao por pite, por meio de ensaio
eletroquimico, que a corrosdo das amostras retiradas dos revestimentos soldados com a
liga Inconel 625 ocorreu ao longo dos centros de dendritas, em virtude do
empobrecimento de Mo desta regido por consequéncia do processo de microsegregacado

durante a solidificacéo.

Comportamento semelhante foi observado ao realizar ensaio por imensao em
metais de solda produzidos pelo processo TIG com alimentagdo de arame a frio, cujo
resultado mostrou que a area corroida para a liga 625, foi concentrada ao longo do nucleo
dendritico (SILVA et al., 2014).

Na Figura 154 a) é possivel visualizar uma outra area da liga in-situ A
envelhecida na temperatura 650°C por 100h que sofreu o ataque por pite. Ressalta-se que
os locais preferenciais de crescimento do pite, nesse caso, nao foram de forma prioritaria

no centro da dendrita como visto na Figura 152.

Ao observar a imagem em maior magnificacdo na Figura 154 b) destaca-se
que na microestrutura existe a precipitacdo em forma de filme nos contornos de graos. A
Figura 154 c) mostra o caminho preferencial de crescimento do pite, que ocorreu a partir
da precipitacdo existente nos contornos de grdos. A seta indica limite o entre duas
condicBes do lado direito a regido livre de pite e do lado esquerdo pite em estagio de

crescimento.

Nesse limite entre as regides é possivel destacar que a corrosao ocorre
inicialmente numa regido bem estreita, na interface da precipitacdo do contorno de grao,
e a partir dessa nucleacdo se propaga no contorno do filme avangando para o interior do

grdo, conforme € visto na regido contornada na Figura 154 c).

Como visto na analise microestrutural da liga in-situ A, a regido de contorno
de grdo foi local para a precipitacdo de carbonetos do tipo M23Cs, sendo o precipitado
enriquecido de molibdénio ou de cromo, desse modo, seu entorno apresenta um déficit de
concentracdo formando um gradiente de concentracdo de elementos nobres,

comportando-se como uma pilha galvanica promovendo o surgimento do pite.



253

Figura 154 - Imagens de MEV do pite apresentado em torno dos precipitados dos
contornos de grdos da liga in-situ A envelhecida a 650°C durante 100h.

10/13/2017 mag [ HV mode WD HFW det | temp 100 ym

%R
U 3:00:56 PM | 1000x | 20.00kV  SE | 9.1mm | 414pm  ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Precipitacdo nos
contornos de grao.

VD HRW det 20 pm
mm | 104 pm | ETD | --- UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Nucleacéo do pite.

Caminho preferencial
crescimento do pite.

—Sur11;~

10.«'13[207? mag [ HV mode WD HFW det | temp
A | 3:04:27PM | 12338x | 20.00kV | SE |9.1mm 336 pm | ETD | --- UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.
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Hodge (1973) destacou o ataque intergranular em ligas de niquel da familia
NiCrMo envelhecidas a 760°C por 1 hora. O autor explica que o aumento do tempo de
envelhecimento para 24h promoveu uma corrosao lateral em virtude da depreciacdo da

matriz de elementos importantes para a resisténcia a corroséo.

O autor destaca que a cinética de precipitacdo de fases topologicamente
compactas, como a fase L é mais lenta que referente a formacgédo de carbonetos, que se

precipitou preferencialmente nos contornos de gréos.

As amostras ap0ds ensaio de corrosao por imersdo da liga in-situ A envelhecida
a temperatura de 950°C podem ser vistas na Figura 155. A condic¢do envelhecida por 200h

apresentou um pite em estagio de avancado de crescimento.

Figura 155 - Amostras da liga in-situ A envelhecidas a 950°C. a)10h. b)50h. ¢)100h e
d)200h.

a)

Fonte: Elaborada pela autora.

Os resultados obtidos para as condi¢bes da liga in-situ A envelhecida a
temperatura de 950°C, mostraram que as menores temperaturas criticas de pite foram
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apresentadas quando a liga in-situ A foi submetida ao maior periodo de envelhecimento,

200h, como visto na Tabela 42.

Tabela 42 - Valores de temperaturas criticas de pite da liga in-situ A envelhecida a
950°C.

Tempo de envelhecimento (h)
0 10h 50h  100h  200h

Temperatura

critica de pite (°C) 85 | 85 85 60

950°C >85
85 80 85 60

Fonte: Elaborado pela autora.

No estudo das fases secundarias precipitadas no envelhecimento da liga in-
situ A a temperatura de 950°C foi possivel observar que na condicdo de 200h de
envelhecimento as fases com morfologia disforme apresentaram maiores dimensoes. As
analises quimicas desses precipitados mostraram que essas microestruturas possuem em
suas composicBes aproximadamente 40% de Mo e 6% de W, valores consideravelmente
maiores que os referentes a participacdo desses elementos na composi¢do quimica global
da liga in-situ A (15,6% de Mo e 1,53% W). A concentragdo desses elementos nos
precipitados torna outras regides com concentracdo baixa de Mo e W que séo importantes

para a corrosdo localizada,

Lloyd et al. (2015) destaca que a camada de protecdo nas ligas de niquel da
familia NiCrMo é divida em uma regido externa enriquecida de Ni (contato com o0 meio)
e uma regido interna em contato com o metal. As ligas com alto teor de cromo promovem
0 enriquecimento desse elemento na camada interna, promovendo o0 aumento na sua
expessura distanciando 0 meio corrosivo da superficie do metal retardando a nucleagédo

do pite.

Portanto, Cr é necessario na liga para formar um filme passivo protetor, mas
uma vez que a passivacao é destruida e a corrosao localizada é estabelecida, a presenca
de Mo na liga € o elemento crucial que controla uma rapida repassivacdo (KLAPPER et
al., 2014).

A expessura da camada vai depender do equilibrio entre a sua intensidade de
formagé&o/recuperacdo e a sua dissolugdo. O Mo e W presentes na liga participam da
camada mais externa se ligando a defeitos gerados com o aumento do potencial nessa
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camada. Desse modo, a falta de uniformidade na distribuicdo de Mo e W na matriz, gera

efeitos severos a resisténcia a corrosao por pite (LLOYD et al. ,2015).

Lloyd et al. (2015) destaca que a presenca de W nas ligas Hastelloy C276 e
C22 parece ter suprimido a corrente passiva e ter melhorado a espessura do filme,
ressaltando que uma vez que a oxidacdo e liberacdo de Cr se tornem possiveis, a
quantidade de W da liga desempenha um papel mais significativo na suspenssédo da

dissolucdo passiva.

5.4.2 Liga in-situ B envelhecida

O estudo da avaliacdo da performance de resisténcia a corrosao por meio de
ensaio por imersdo da liga in-situ B envelhecida esta apresentado a seguir. A Figura 156
corresponde as imagens das amostras de cada uma das respectivas condi¢Oes de

envelhecimento da liga in-situ B apds ensaio de corrosdo por imersao.

Figura 156 - Amostras da liga in-situ B envelhecidas a 650°C. a)10h. b)50h. ¢)100h e
d)200h apobs o ensaio de corrosdo por imersao.
b)

Fonte: Elaborado pela autora.
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As temperaturas criticas de pite suportadas por cada uma das condicbes da

liga in-situ B envelhecidas a 650°C, séo visualizadas na Tabela 43.

A condicdo envelhecida durante o periodo de 10h de envelhecimento
suportou temperatufoi resistente ao pite até 75°C, porém € importante destacar que o
mecanismo de corrosao apresentado por essa amostra foi bem mais agressivo, como visto
naFigura 156. No entanto, a amostra referente a condi¢cdo de 100h de envelhecimento
apresentou pite apds ensaio a temperatura de 55°C, sendo esse mecanismo de corosao

MEeNOS SEVEro.

Tabela 43 - Valores de temperaturas de criticas de pite da liga in-situ B envelhecidaa
650°C.

Tempo de envelhecimento (h)
0 10h  50h  100h  200h

Temperatura

critica de pite (°C) 73 85 55 60

650°C | >85

85 60 60

Fonte: Elaborada pela autora.

O comportamento da temperatura critica de pite para as condicGes
envelhecidas a temperatura de 650°C mostrou que a temperatura critica de pite da liga in-

situ B tende a diminuir com o aumento do tempo de envelhecimento.

O aumento do tempo de envelhecimento, principalmente nos periodos de

100h e 200h promoveram uma drastica reducdo na temperatura critica de pite da liga B.

Na analise microestrutural da liga in-situ B envelhecida a 650°C foi possivel
observar diferenca na morfologia das fases apresentadas nos periodos mais curtos 10h e

50h das visualizadas nas amostras das condigdes de 100h e 200h.

Ressalta-se a morfologia apresentada na Figura 83 e Figura 84, nas quais foi
possivel destacar precipitados de menores dimensdes dispersos em torno de precipitados
maiores. Acredita-se que esses conglomerados de precipitados sejam enriquecidos de Mo
e W, diminuindo a quantidade desses elementos disponiveis para a formagéo da dupla

camada de protecéo.

Realizou-se um corte transversal na amostra da liga in-situ B envelhecida a

temperatura de 650°C por 10h para a analise microscopica da corrosdo resultado do
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ensaio de imersdo. As regifes demarcadas na Figura 157 a) foram analisadas a fim de se

investigar o mecanismo de corrosdo localizada ocorrido na liga in-situ B.

As imagens na Figura 157 a) e b) mostram com mais detalhes as regides que
sofreram ataques de corrosdo localizada, as setas mostram as frestas menores que se
originam na interface entre os precipitados. E possivel destacar que a corrosdo por pite
ocorreu tanto nos precipitados maiores em cadeia, como em precipitados menores

localizados no interior do gréo.
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Figura 157 - Imagens de microscopia eletronica de varredura do pite apresentado em
torno dos precipitados da liga B envelhecida a 650°C durante 10h.

10/13/2017 | mag OJ HV mode | /WD HFW | det |temp | . 1 —
9:24:42AM | 2000x | 20.00kV  SE 8.5 mm | 207 pm | ETD UFC - Central Analitica - Quanta FEG

s | 10/13/2017 mag [J HV mode WD HRW det | temp
g 11:00:47 AM | 5000x | 20.00kv | SE 8.5 mm . ETD | --- UFC - Central Analitica - Quanta FEG

13/2017 = mag [J HV mode det | temp — 20 ym ——
9:53:18AM | 5000x | 20.00kv | SE [85mm |829um | ETD | --- UFC - Central Analitica - Quanta FEG

Fonte: Elaborado pela autora.
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O mapa de composicdo quimica da regido marcada na Figura 157 c) é
visualizado na Figura 158, pela qual é possivel destacar a consideravel diferenca entre o
teor de molibdénio e nidbio presentes no precipitado e nas demais regioes.

Como destacado anteriormente na discussao da resisténcia da liga in-situ B
na condicdo como soldada, essa liga apresenta em sua composi¢cdo quimica global
aproximadamente 17% de Mo e mesmo com a segregagdo durante a soldagem a regiéo
interdendritica ndo apresenta grande déficit desse elemento.

Durante o envelhecimento o molibdénio presente na regido interdendritica,
difundi-se para o crescimento das fases interdendriticas formadas anteriormente durante
a soldagem. Deixando a interface entre o precipitado e a fase secundaria menos provida
de molibdénio, tornando-se a regido preferencial de nucleacdo do pite, que crescem
preferencialmente nas regides na qual existe cadeias de precipitados, pela maior

quantidade de interfaces.

Figura 158 - Andlise de EDS na regido corroida na liga in-situ B envelhecida a 10h.
Ni Kal Nb Lal

10pm
Mo Lal Cr Kal

f ' ™10 '

10pm um

Fonte: Elaborado pela autora.
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Desse modo, € importante destacar que o mecanismo de corroséo apresentado

pela liga in-situ B é semelhante ao que a literatura apresenta para a ligas NiCrMoW.

No caso das ligas Hastelloy C-276 e Inconel 686, devido ao seu maior teor de
molibdénio, o centro de dendritas apresenta ainda uma quantidade apreciavel de Mo capaz
de torna-la resistente em comparacao com a liga Inconel 625. Além, disso a adi¢do de W
a liga auxilia neste aumento de resisténcia a corrosdo do centro das dendritas para
substituir o Mo perdido (SILVA, 2010).

O autor destaca que na regido interdendritica verificou-se a presenca de fases
ricas em Mo e W, e que apresentam uma regido empobrecida destes elementos na sua
vizinhanga. A queda destes elementos ao redor das fases TCP, especialmente da fase P,
chega a valores de 4% para o0 Mo e praticamente zero para o W. tais alteracOes
metallrgicas torna estas regifes extremamente susceptiveis aos ataques dos meios
corrosivos, explicando o porqué da distingdo entre o ataque preferencial observado em
cada uma das ligas (SILVA, 2010).

Hodge (1973) destaca que ao envelhecer a liga Cr (14,94%), W (5,68%), Fe
(4,65%), e Mo (15,82%) a microestrutura apresentada apresentou apenas a precipitacao
de carbonetos indicando que sua reacdo de precipitacdo é mais rapida que a de fases

intermetalicas.

O autor relacionou o aumento do volume de precipitacdo de fase u e de
carbonetos precipitados com o aumento da taxa de dissolucdo da camada passiva.
Destacando que na investigacao realizada os carbonetos mostrarem uma influenciar maior
que a fase | nesse mecanismo, em virtude dos carboneto se apresentaram de forma
continua nos contornos de graos, enquanto que a fase p foi observada de forma dispersa
em morfologia globular, além disso os carbonetos contém em suas composi¢des maior

participacdo de molibdénio que a fase i que é mais instavel.

Mishra et al. (2015) observou que o envelhecimento reduziu a resisténcia a
corrosdo localizada da liga Inconel 722 os autores ressaltam que esse comportamento
pode ser efeito do aumento do volume de fragdo de fases secundarias precipitadas que

podem ser lugares preferenciais de nucleacgéo do pite.

Os resultados da liga in-situ B envelhecida a 950°C podem ser vistos na

Figura 159, cujos pites apresentados
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Figura 159 - Amostras da liga in-situ B envelhecidas a 950°C. a)10h. b)50h. ¢)100h e
d)200h apos o ensaio de corrosdo por imersao.

Fonte: Elaborado pela autora.

Conforme os valores de temperatura critica de pite da Tabela 44 A condicéo

de 10h de envelhecimento a temperatura de 950°C mostrou-se a mais prejudicial para a

liga ins-situ B, que em uma de suas amostras apresentou pite na temperatura de 60°C,

destaca-se a severidade do ataque destacado na Figura 159 no qual o pite atacou a amostra

de uma face a outra. Enquanto que para as condi¢des de 50h e 100h de envelhecimento a

a temperatura critica de pite foi elevada.

Tabela 44 - Valores de temperaturas de criticas de pite da liga in-situ B envelhecida a

950°C.

Tempo de envelhecimento (h)
0 10h 50h  100h  200h
Temperatura
o A 55 85 85 55
critica de pite (°C) 950°C | >85
60 80 85 85

Fonte: Elaborado pela autora.
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O pite apresentado pela liga B envelhecida a 950°C destacado na Figura 159
a) assemelha-se com os destacados na literatura para os ensaios realizados na liga
Hastelloy C 276.

Segundo Aguiar (2010) o resultado do mecanismo de corrosao apresentado
no metal de solda da liga Hastelloy C-276 é mais acentuado do que o apresentado pela

liga Inconel 625.

De acordo com os resultados obtidos por Silva et al. (2014) os testes de
imersdo de acordo com a norma ASTM G48 indicaram que, a 50 °C, o metal de solda da
liga 625 estava com a superficie claramente corroida e nenhuma evidéncia de corrosao
por pite na liga C276 foi observada a esta temperatura. Esse comportamento continuou
até atingir 700C, onde a liga C276 falhou. No entanto, a esta temperatura, a liga C276 foi

ainda mais atacada em comparacao com a liga 625

5.4.3 Liga in-situ C envelhecida

A seguir serdo apresentados os resultados referentes aos ensaios de corrosao
da liga in-siu C nas condicdes envelhecidas.

A partir da Figura 160 é possivel observar as condi¢cdes das amostras da liga
in-situ C envelhecida a 650°C por cada um dos respectivos tempos de envelhecimento.
Apesar da nucleacdo dos pites apresentados nas condi¢des envelhecidas nos periodos de
10h e 100h, destaca-se que o crescimento deles ndo se deu de forma acelarada, mostrando

um atague pouco agressivo.
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Figura 160 - Amostras da liga in-situ C envelhecidas a 650°C. a)10h. b)50h. ¢)100h e
d)200h apos o ensaio de corrosdo por imersao.
a) b)

Fonte: Elaborado pela autora.

As temperaturas criticas de pite suportadas por cada uma das condigdes da
liga in-situ C, sdo visualizadas na Tabela 45. Observa-se que, de forma geral, os valores
apresentados sdo bem préximos, supondo ndo haver grandes diferencas na performance
de resisténcia a corrosdo para as condi¢cBes de envelhecimento da liga in-situ C a

temperatura de 650°C.

Tabela 45 - Valores de temperaturas de criticas de pite da liga in-situ C envelhecida a
650°C.

Tempo de envelhecimento (h)

0 10h 50h 100h 200h

ot AREE
C) 650°C 80

80 80 75 85

Fonte: Elaborado pela autora.

A aproximagcdo dos valores de temperatura critica de pite observados na liga

C envelhecida a temperatura de 650°C mostra que o envelhecimento ndo promoveu uma
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reducdo na resisténcia a corrosdo por pite dessa liga, ressaltando que os valores foram

semelhantes inclusive a condi¢do como soldada.

Os resultados referentes aos ensaios realizados nas amostras da liga in-situ C
envelhecidas serdo mostrados a seguir. A Figura 161 mostra as condi¢cdes das amostras

apos 0 ensaio de corrosao por imersao.

Figura 161 - Amostras da liga in-situ C envelhecidas a 950°C. a)10h. b)50h. ¢)100h e
d)200h ap6s o ensaio de corrosdo por imersao.

a)

Fonte: Elaborado pela autora.

A partir da andlise dos valores das temperaturas criticas de pite vistos na
Tabela 46 é possivel observar que apenas uma das amostras apresentou pite no inicio do
ensaio de corrosdo por imersdo que foi a condicdo envelhecida a temperatura de 950°C
por 10h.
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Tabela 46 - Valores de temperaturas de criticas de pite da liga in-situ C envelhecida a
950°C.

Tempo de envelhecimento (h)
0 10h 50h  100h  200h

s o || |
C) 950°C 80
85 85 80

Fonte: Elaborada pela autora.

A composigdo quimica resultante da liga in-situ C promoveu uma certa
estabilidade na performance de resisténcia a corrosdo dessa liga, que dentre as ligas
estudadas possuem maior concentracdo de Cr (18,84%) e consideravel participacdo de
Mo (14,5%) e ainda possui a presenca W (1,24%).

A liga Inconel 625 contribui majoritariamente para a formagdo da camada
passiva, pelo seu teor elevado de Cr, enquanto que presenca da liga Hastelloy C-276

influenciou para a repassivacdo da camada, por meio da presenca de Mo e W.

Durante a solidificacdo e o envelhecimento essa liga apresentou discreta
quantidade de fases secundarias (ricas em Cr,Mo,W e Nb) precipitadas tanto intragranular
como nos contornos de graos, apesar da intesna precipitacao de fase NisNb a composicédo
dos elementos necessarios para a participacdo na formacdo da dupla camada de

passivacdo permaneceram disponiveis na matriz para a protecéo da liga.

LLoyd et al. (2015) destacaram que as andlises de superficie das ligas de
niguel mostraram que as ligas com alto teor de Cr (Hastelloy C-276 e C 22) foram capazes
de construir 6xidos mais espessos com uma estrutura em camadas consistindo de uma

camada interna de 6xido de Cr-Ni e um externo de Mo-Cr.

Ao envelhecer a liga Inconel 625 a temperatura de 650°C por um periodo de
24 & 1000h. Tawancy et al. (1990) destacou o aumento da taxa de corrosao em fungéo do

prolongamento do envelhecimento.

Os autores destacaram que a a formacdo da fase y” (NisNb), que foi
identificada apartir de 100h e aumentou como tempo de envelhecimento, promoveram
diferenca da concentracdo de Cr com relagdo a matriz da liga Inconel 625, promovendo
a formac&o de uma pilha galvanica na qual o &nodo foi a microestrutura formada pela fase

NisNb (com baixo teor de cromo) e o catodo a matriz y ( elevado teor de niquel).
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Mishra et al. (2015) ao investigar a temperatura critica de pite de ligas de
niquel por ensaio de imersdo observaram superioridade da liga Inconel 702 ( 21%Cr —
17%Mo) que atingiu 130°C solubilizada e 110°C envelhecida, seguida da Inconel 625
que suportou 85°C na condicdo solubilizada, enquanto que a Inconel 718 (18% Cr- 3%
Mo) solubilizada e envelhecida apresentaram a temperatura de 45°C. Portanto, os autores
explicam que, o alto teor de Mo em uma liga em associacdo com alto teor de cromo é

necessario para alcancar uma melhor resisténcia a corrosao localizada.

Lloyd et al. (2015) ressaltaram que a crescente relacdo Cr/Mo das regides
externas para as internas do filme para as ligas com alto teor de Cr indicou a tendéncia
dessas ligas de formarem uma camada interna rica em Cr, uma caracteristica nao
observada para as ligas com baixo teor de Cr, que mostraram uma tendéncia quase

insignificante para segregar Cr e Mo.

Assim acredita-se que a composicao quimica da liga C promoveu uma relagéo
Cr/Mo suficiente para manter uma boa performance de resisténcia a corrosao
principalmente quando envelhecida & temperatura de 650°C nos diferentes tempos de

envelhecimentos estudados na pesquisa.
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6 CONCLUSOES

Com base nos resultados apresentados sobre a producao e envelhecimento de

ligas in situ por meio da mistura das ligas de niquel Inconel 625 e Hastelloy C-276 pelo

processo MIG/MAG duplo arame, foi possivel obter as seguintes conclusGes quanto aos

aspectos operacionais, metalurgicos, de resisténcia mecanica e de performance de

resisténcia a corrosdo das ligas:

Aspectos operacionais:

Nas soldagens com configuragdo duplo arame utilizando velocidades de
alimentagdo distinta entre os eletrodos, o eletrodo de maior velocidade de
alimentacdo deve vir a frente, 0 processo mostrou-se mais estavel nessa condi¢cdo
por ndo gerar grande quantidade de curto-circuito no eletrodo 2, que, mesmo
abrindo seu arco sobre a poca do eletrodo 1, mantém altura do arco suficiente para

nao gerar curtos circuitos em intensidade.

A utilizagdo de defasagem entre as correntes mostrou-se mais vantajosa, no que diz
respeito a estabilidade dos arcos e o aspecto superficial do corddo de solda, do que
as soldagens sem defasagem, com configuracdo duplo arame utilizando velocidades
de alimentacdo distintas (eletrodo 1 com 65% do total da velocidade de alimenta¢édo

e eletrodo 2 com 35 %).

Aspectos Metallrgicos

Nas soldagens das ligas in-situ A, B e C foram identificadas regifes parcialmente
misturadas no metal de solda. Nas regides de sobreposi¢do observou-se que a parte
mais profunda da poca apresentou uma faixa cuja composi¢do quimica foi mais

semelhante com a composicao do eletrodo que vem a frente.

A existéncia das regides parcialmente misturadas deve-se a diferenca entre as faixas
de solidificacdo das ligas utilizadas como metal de solda, pois a liga Hastelloy C-
276 possui a faixa de temperatura de solidificacdo (1385°C - 1313°C) mais alta e
muito menor gque a apresentada pela liga Inconel 625 (1367°C 1153°C).

Os precipitados resultantes do processo de solidificagéo das ligas in-situ A, B e C,

apresentaram morfologia cubica, sendo ricos em Nb e com a presenca de nucleo de
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Ti ou Mg, e morfologia disforme, cuja composic¢ao quimica era enriquecida de Mo,
NbeW.

o A rota de solidificacdo proposta para as ligas in-situ A, B e C foi:
L+(TiN) — L+(TiN)+y — L+y+NbC(TiN) — y+NbC(TiN) +P (Mo/Nb)

o O aumento da fracdo de fase precipitada na liga in-situ A envelhecida a temperatura
de 650°C deve-se a formacdo de particulas e filmes nos contornos de gréo, bem

como, ao crescimento dos precipitados disformes.

o A fracdo de fase secundaria na liga in-situ A envelhecida a 950°C foi maior que a
apresentada na condicdo de 650°C de envelhecimento devido a ocorréncia de

precipitados complexos compostos de varios graos.

o A maior fracdo de fase precipitada no envelhecimento da liga in-situ B, comparando
com a das ligas in-situ A e C, deve-se ao maior percentual de Mo presente na liga
in-situ B, sendo esse elemento o principal formador de fase secundaria das ligas em

estudo.
Resisténcia mecéanica

o Os elevados valores de microdureza apresentados pelas ligas in-situ A e C
envelhecidas a temperatura de 650°C devem-se a intensa precipitacdo da fase
endurecedora y”, por essas ligas possuirem em sua composi¢do quimica maior teor

de Nb que a liga in-situ B.

o O aumento do valor de microdureza da liga in-situ B envelhecida em relacdo a
condigdo como soldada foi atribuido ao intenso volume de fase secundéria

apresentado nessa liga.

o A reducéo da energia absorvida apresentada pelas ligas in-situ A e C envelhecidas
em relacdo & condigdo como soldada foi relacionada a precipitacdo da fase y”
quando envelhecidas & 650°C e a precipitacdo nos contornos de grdos quando
envelhecidas a 950°C. Porém, ainda com essa reducao é possivel considerar elevada

tenacidade dessas ligas que apresentaram dimples caracterizando em fratura ductil.

o A liga in-situ B envelhecida a 950°C apresentou uma drastica queda na tenacidade

em comparacdo com a apresentada na condicdo como soldada e envelhecida a
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650°C que foi atribuida a intensa precipitacdo de fase com morfologia de placa,

tanto nos contornos como nas regides interdendriticas.
Resisténcia a corrosao

o O mecanismo de corrosdo da liga in-situ A foi em uma regido preferencialmente
no centro de dendrita, e em outra regido no entorno dos precipitados dos contornos
de gréos devido a menor concentracdo de Mo nessas regifes em relacdo ao seu

entorno.

o A queda consideravel na temperatura critica de pite da liga in-situ B, em algumas
condicBes de envelhecimento, relaciona-se a elevada fracdo de precipitados ricos
em Mo e a presenca de carbonetos Cr23Cs presentes nos contornos de graos.

o A elevada performance de resisténcia a corrosdo da liga in situ C em todas as
condigdes de envelhecimento deve-se ao fato dessa liga ter a maior relagdo Cr/Mo

e menor fracdo de fases precipitadas entre as ligas estudadas
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