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RESUMO

Os agos inoxidaveis superduplex (AISD) sdo agos bastante utilizados na industria de
petroleo e gas, devido sua alta resisténcia mecanica e alta resisténcia a corrosao. Essas
propriedades devem-se ao balango microestrutural de aproximadamente 50% para as
fases ferrita e austenita presentes no aco. Quando esse material é submetido a soldagem
e a condicdes de temperatura que favorecem precipitagdes de fases secundarias, tais
propriedades sdo reduzidas e afetam a metalurgia do AISD. Neste trabalho a soldagem
multipasse de tubos de parede grossa de AISD UNS S32750 que foram soldados pelo
processo GMAW em diferentes niveis de energia: 0,5, 1,0 e 2,0 kJ/mm foi avaliada.
Além disso, foi estudado o fendmeno de envelhecimento a 475°C nas juntas soldadas para
avaliar como a cinética de precipitacdo de fases nessa condi¢ao de temperatura iria ocorrer
para diferentes regides do material soldado e como tal altera¢do afetaria as propriedades
como dureza e, principalmente, resisténcia a corrosdo. Também foi estudado como os
niveis de energia de soldagem avaliados poderiam afetar o comportamento do fendmeno
de envelhecimento. Apos a soldagem dos tubos, as juntas soldadas foram caracterizadas
na condi¢do como soldada e, posteriormente amostras foram tratadas termicamente na
temperatura de 475°C por diferentes tempos de exposicao: 100, 200 e 500 horas. Ambas
as condi¢des foram analisadas por diferentes técnicas de microscopia. Foram realizados
ensaios de dureza e microdureza para avaliar a evolugao do comportamento mecanico. A
resisténcia a corrosdo das amostras também foi avaliada por técnicas eletroquimicas e de
imersdo. Percebeu-se que nesta faixa de temperatura foram precipitadas as fases alfa linha
(a’) e, para tempos mais longos houve ainda a formagao da fase R. Foi possivel identificar
uma grande diferenga na cinética de precipitacdo destas fases secundarias para as regides
da solda (ZAC e ZF) quando comparadas com o metal de base (MB). Foi observado que
a energia de soldagem tem influéncia na cinética de precipitacdo e na performance da
junta soldada, sendo comprovado experimentalmente que quanto menor a energia de
soldagem utilizada maior a intensidade de precipitagdo das fases alfa linha (o) e fase R,
e que esse comportamento esta relacionado a alguns fatores, dentre os quais, a diferenca
de composicdo quimica, em especial ao teor de Ni, a maior quantidade de ferrita no
metal de solda, a heterogeneidade quimica da ferrita na solda em nivel nanométrico, e a

tensdes residuais que irdo afetar a reatividade quimica.

Palavras-chave: AISD, soldagem multipasse, fase alfa linha, fase R, corrosao.



ABSTRACT

Superduplex stainless steels (SDSS) are steels widely used in the oil and gas industry due
to their high mechanical strength and high corrosion resistance. These properties are due
to the microstructural balance of approximately 50% for the ferrite and austenite phases
present in the steel. When such material is subjected to welding and high temperature
conditions which favor secondary phase precipitations, such properties are reduced as
consequence of metallurgical changes. In this thesis, the multipass girth welding of UNS
S32750 super duplex stainless steels thick wall pipes were joined by the GMAW process
at different welding heat input levels: 0.5, 1.0 and 2.0 kJ/mm was evaluated. In addition,
the 475°C aging phenomenon was studied, aiming to evaluate how the alpha prime (a’)
phase precipitation kinetics at this temperature would occur for different weld regions,
considering fusion zone and base metal. Besides that, how this 475°C aging would affect
the properties such as hardness and, especially, corrosion resistance of the welded joint.
It was also studied how welding energy levels evaluated could affect the behavior of the
aging phenomenon. After welding the pipes, the welded joints were characterized in as-
welded condition and afterwards samples were heat treated at the temperature of 475 ° C
for different exposure times: 100, 200 and 500 hours. Both conditions were analyzed by
different microscopy techniques. Hardness and microhardness tests were performed to
evaluate the evolution of the mechanical behavior. The corrosion resistance of the
samples was also evaluated by electrochemical and immersion tests. It was observed that
in this temperature range o’ phases were precipitated and for the longer time (500 h) the
formation of R phase also occurred. It was possible to identify a great difference in the
precipitation kinetics of these secondary phases for the regions of the weld (HAZ and FZ)
when compared with the base metal (BM). The welding heat input has influenced the
precipitation kinetics and the performance of the welded joint, being experimentally
proved that the lower the welding heat input used the higher will be the intensity of o'
phase and phase R precipitation. This behavior is related to some factors, among them,
the differences in chemical composition, especially concerning the Ni content, the higher
amount of ferrite in the weld metal, the nano chemistry inhomogeneity associated with

microsegregation, and residual stresses that will also affect the chemical reactivity.

Keywords: AISD, multipass welding, alpha line phase, R phase, corrosion
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1. INTRODUCAO

O petréleo, uma das principais fontes de energia no mundo, ¢ utilizado como
matéria-prima para a produgao de diversos produtos nos mais variados ramos industriais.
Nos reservatorios do pré-sal, o petroleo possui um alto nivel de corrossividade devido a
presenga de dioxido de carbono (CO,), de sais como cloreto de sddio (NaCl).

Os acgos inoxidaveis austeniticos (AIA) sdao comumente utilizados nas
plataformas e equipamentos no setor de Petroleo e Gas natural, porém esse ago possui
baixa resisténcia a corrosdo por pites causada por ions cloretos (CI). Deste modo, os
materiais que deverdo ser empregados em plataformas, navios-tanque e outros
equipamentos devem possuir uma alta resisténcia a corrosao e resisténcia mecanica, para
que o petroleo possa ser extraido, processado e transportado com seguranga.

No Brasil, os acos inoxidaveis superduplex (AISD) tém sido amplamente
utilizados tanto em sistemas subsea quanto nos sistemas de fop side (equipamentos e
tubulagdes) de plataformas de produgao de petroleo off-shore do pré-sal, em substitui¢ao
aos a¢os inoxidaveis austeniticos. Essa substitui¢do proporciona que os equipamentos €
tubulagdes suportem maiores pressdes com uma menor espessura, diminuindo o peso e
aumentando o armazenamento de petréleo na plataforma, além de mais alta
confiabilidade a plataforma e redug@o dos custos operacionais.

Os acos inoxidaveis superduplex (AISD) sao ligas do tipo Fe-Cr-Ni-Mo
caracterizadas por possuirem uma microestrutura bifasica, idealmente num balanco de
50% das fases ferrita e austenita a temperatura ambiente. Essa combinacdo de fases
proporciona a este material propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao superiores,
devido a contribuicdo da austenita, que fornece uma elevada resisténcia mecanica pelo
seu alto limite de resisténcia a tragcdo, boa ductilidade e tenacidade, e da ferrita que
contribui com um maior limite de escoamento e maior resisténcia a corrosdo sob-tensao.

Essas caracteristicas dos AISD tornaram-os extremamente atrativos para a
aplicacdo no setor petroquimico, na industria quimica, nuclear, de geracao de energia,
como por exemplo na confec¢ao de equipamentos, tubulagdes, vasos de pressdo, entre
outros.

Embora existam varios fatores positivos da aplicagdo dos AISD, quando estes
acos sdao expostos as temperaturas entre 300°C a 1000°C, devido suas condigdes de
operagdo ou ainda devido a tratamentos térmicos, esses acos sofrem um reaquecimento

que propicia a formacgao de fases secunddrias, estas fases empobrecem a matriz do ago de
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elementos como cromo, molibdénio e tungsténio, diminuindo a quantidade desses
elementos formadores da camada passivadora, que protege o material da corrosao.

Deste modo, hé a diminui¢ao das propriedades do ago, deixando o material
susceptivel a corrosdo localizada, possibilitando formagao de trincas e a ocorréncia de
falhas, que se propagam no material e o danificam.

Além disso, outros problemas metalurgicos podem ocorrer devido ao
processo de soldagem, que € o principal processo de fabricacdo e reparo desses
equipamentos. Entre os problemas comuns nas soldagens de AISD se destacam o
desbalanceamento de fases (ferrita e austenita), crescimento excessivo de graos na ZAC,
precipitagdes de nitretos, precipitacdes de fases sigma e outras.

Aquecimentos em temperaturas moderadas (300°C a 500°C) e elevadas
(500°C a 900°C), implicam em diversos fendmenos de transformacoes de fases, dentre
os quais podemos destacar nas moderadas a formagado da fase alfa linha (a”), que causa
uma fragilizagdo conhecida como fragilizagdo a 475°C que reduz drasticamente a
resisténcia ao impacto e compromete a resisténcia a corrosdo. E nas temperaturas elevadas
tem-se as precipitagdes de sigma (o) e chi (y).

Muitas destas fases somente ocorrem apds longos periodos de exposicao.
Contudo, o processo ¢ continuado, e varios ciclos de reaquecimento por curto periodo de
tempo dentro da faixa de precipitacdo podem resultar no mesmo efeito de um unico ciclo
com tempo de exposi¢ao longo.

Muitos trabalhos ja estudaram os efeitos das precipitacdes das fases
secunddrias, entre elas a precipitacdo da fase alfa linha, responsével pela fragilizacdo a
475°C em materiais ferriticos e nos AID e AISD, porém nao existe uma compreensao
completa sobre os efeitos da soldagem e sobre a cinética de precipitacao da fase o’, nem
ha a avaliacdo dessa precipitacdo nas regides de solda como a Zona Afetada pelo Calor
(ZAC) e a Zona Fundida (ZF) das juntas soldadas. Ressalta-se que essas regides possuem
uma maior complexidade devido a altera¢des de carater microquimico e microestrutural.

Assim esse projeto de doutorado se propde a avaliar e compreender quais 0s
efeitos que as condigdes operacionais de soldagem e seus ciclos térmicos de
reaquecimento podem ocasionar na cinética de transformagdo da fase a’e os reflexos
dessa fragilizag@o nas resisténcias mecanicas e de resisténcia a corrosao das regides ZAC

e ZF do AISD soldado.
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2. OBJETIVOS

2.1 Objetivo geral

Investigar os efeitos do envelhecimento térmico a 475°C em soldas
multipasse de tubos de aco inoxidavel superduplex UNS S32750, promovendo a
precipitacdo de fase a’, e os seus reflexos sobre a resisténcia a corrosdo e a resisténcia

mecanica desta liga.

2.2 Objetivo especificos

o Identificar as possiveis alteragdes na cinética de precipitacao de fases o’ na zona
fundida (ZF) e na zona afetada pelo calor (ZAC) do AISD comparado ao metal de
base;

e Correlacionar o balango de fases ferrita/austenita do AISD com a formacgao da
fase a’;

e Auvaliar o efeito da energia de soldagem sobre a precipitacao de fase o’;

e Determinar o comportamento mecanico das juntas multipasses através do ensaio
de dureza e de microdureza, antes e ap6s o tratamento térmico a 475°C;

e Auvaliar o efeito do envelhecimento térmico a 475°C sobre a resisténcia a corrosao

das juntas soldadas.
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3. REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 Aco Inoxidavel Duplex (AID) e A¢o Inoxidavel SuperDuplex (AISD)

Os acos inoxidaveis duplex (AID) foram descritos primeiramente por BAIN e
GRIFFTHS em 1926, mas se tornaram comercialmente disponiveis em 1930. Apesar de
terem sido descobertos a mais de 80 anos, os AID ainda continuam em desenvolvimento.
(PESSOA, 2015; PARDAL, 2009)

Acos inoxidaveis duplex (AID) sdo ligas do tipo Fe-Cr-Ni e possuem tipicamente
em sua composi¢cdo quimica: 18,5 a 29% de cromo, 5 a 10% de niquel; e menos que
0,03% de carbono, podendo ainda possuir pequenas adigdes de nitrogénio, molibdénio,
tungsténio e cobre (NILSSON et. al., 2007).

Os agos inoxidaveis superduplex (AISD), surgiram devido ao crescente interesse
em aprimorar as propriedades dos agos inoxidaveis duplex (AID), assim tornou-se
necessario classificar essas novas variagdes de AID.

NILSSON e WILSON (1993) foi o primeiro a classificar o AID em quatro tipos
diferentes de agos inoxidaveis duplex, baseado pelo PREN (Numero Equivalente de
resisténcia a corrosdo por pites), que ¢ definido pela Equacdo (1) e que leva em
considera¢do a concentracao de elementos de liga como o cromo (Cr), o molibdénio (Mo)
e o nitrogénio (N), e representa um nimero empirico para caracterizar a resisténcia a
corrosao por pites em ambientes contendo cloretos.

PRE = %Cr + 3,3%Mo + 16%N (Equagdo 1)

. Baixa liga: AID de baixo custo e livres de molibdénio. Muito usados para fins de
constru¢do, possuem valor de PREN de aproximadamente 25.

. Média liga: Sdo A.L.D, em que a resisténcia a corrosao se situa entre o AISI 316 ¢
0s agos superaustenitico com 6% Mo +N. Apresentam em geral valores de PREN de 30-
35.

o Alta liga: AID com 25 %Cr e variagdes no teor de molibdénio e de nitrogénio, e as
vezes com adicdo de cobre e tungsténio. Usados para aplicagdes mais exigentes,
especialmente em termos de resisténcia a corrosdo. Possuem os valores PREN
compreendidos entre 35-39.

. Super AID: A.L.D do tipo 25Cr-7Ni-3,7Mo-0,27N tendo valores do PREN maior

do que 40. Inclui ligas especiais em ambientes extremamente agressivos, entre outros.
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Porém com os estudos e o desenvolvimento de novas ligas, através de alteragdes
nas composi¢des quimicas dos agos e adicdo de alguns elementos de liga, tornou-se
necessario uma nova classificagdo que também leva em consideragdo a composicao
quimica da liga, mas se baseia efetivamente no valor do PREN.

. Lean Duplex: Esse tipo de ago sao AID com um menor teor de elementos de liga
como Cr, Ni e Mo, com teor de molibdénio muito baixo ou até residual. Possuem PRE
com valores de 23 a 28. Tem como caracteristicas a excelente combinagao de resisténcia
a corrosao e propriedades mecanicas, tendo um limite de escoamento aproximadamente
duas vezes superior aos agos austeniticos, permitindo sua aplicagdo em espessuras mais
finas. (CALLIARI et.al., 2003)

. Duplex: Nessa classificagdao estdo os acos com teor de elementos de liga maior
que o lean duplex. Estes materiais possuem o PREN com valores entre 35 até 40.
Apresentam resisténcia a corrosao intermediaria entre os austeniticos comuns AISI 304L,
AISI 316L e agos inoxidaveis superausteniticos com 5 a 6% de molibdénio. (PARDAL,
2009)

o SuperDuplex: Nessa classe, os AID possuem uma maior quantidade de elementos
de liga, elevando o nimero do PRE para valores maiores que 40 até 49. Apresentam
elevada resisténcia a corrosao que ¢ comparavel com a dos superausteniticos que possuem
entre 5 ¢ 6% de molibdénio. (RAMIREZ, 1997)

J HiperDuplex: Foram desenvolvidos recentemente com base em maiores
exigéncias de resisténcia a corrosdo por pites. Estes apresentam PRE maior que 49, devido
a adi¢do de elementos de liga, € com resisténcia a corrosado e estabilidade estrutural maior

que os AISD como UNS S32750. (PARDAL, 2009)

Conforme ja& mencionado, a principal caracteristica desses agos ¢ a presenga
de duas fases em sua microestrutura, sendo estas a ferrita (o) € a austenita (y). Estas fases
encontram-se geralmente na forma de lamelas alternadas com proporgdes
aproximadamente iguais (NILSSON et. al., 2007, POTGIETER e CORTIE (1991),
ASSIS et. al.. 2012, HEON-YOUNG et. al.. 2014).

A combinagdo dessas fases de forma balanceada proporciona a esse material,
propriedades como alta resisténcia a corrosao sob tensao e a corrosao intergranular, 6tima
resisténcia mecanica ¢ boa tenacidade, e boa soldabilidade (TAVARES, 2001;
GIRALDO, 2001).
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Atualmente as industrias do setor de Petrdleo e Gas Natural empregam agos
inoxidaveis em uma grande parcela de seus equipamentos, para suportar a alta
agressividade dos fluidos nas mais diversas etapas de processamento e de transporte do
petréleo e seus derivados. (PESSOA, 2015). Devido essas caracteristicas esses agos
passaram a ser aplicados nas industrias de petrdleo, industrias quimicas e de energia
elétrica. (VILLALOBOS et. al. 2009)

A microestrutura tipica do AISD na condi¢ao laminada e recozida é formada por
lamelas alternadas de ferrita (o) e austenita (y), como pode ser observado na Figura 1. A
microestrutura depende da composi¢do quimica da liga, do tratamento termomecanico,
da velocidade de resfriamento, entre outros fatores como processo de fabricagdo

(fundigdo, soldagem, metalurgia do po, etc.) (RAMIREZ, 2001)

Figura 1 - Microestrutura tipica do ago inoxidavel superduplex UNS S32750.Aumento de 1000x.

“FONTE: PROPRIA DO AUTOR.
Dependendo dos valores de cromo e niquel no ago pode-se determinar o tipo
de fase que se formard durante o resfriamento do material. O diagrama pseudo-binério
Fe-Cr-Ni da Figura 2 apresenta uma liga com 70% de ferro.
Através desse diagrama podemos observar que a solidificagdo do AID ocorre
primeiramente de forma ferritica, mas em outros teores de ferro e outros elementos podem

alterar o modo de solidificacdo formando ferrita, austenita e outras fases deletérias.
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Figura 2: Seg¢do vertical com Fe constante (70%) do diagrama pseudo-binario Fe-Cr-Ni
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FONTE: ATAMERT, 1991.

Na Figura 2, para as concentracdes de Cr e Ni do AID especificadas € possivel
perceber que apds cruzar a linha /iquidus, ocorre o inicio da formagdo de ferrita até que
esta fase se forme completamente ap0s cruzar a linha solidus. Durante o resfriamento, por
volta de 1200°C, atinge-se o ponto de solvus da ferrita em que se inicia a transformagao
parcial de ferrita em austenita e essa transformagao progride até que ocorra o balango de
aproximadamente de 50% para cada fase, formando assim a microestrutura duplex que ¢
caracteristica dessa categoria de aco.

De acordo com o tempo de resfriamento, processamento termomecanico € a
composi¢ao do aco, além de alterar o balanco microestrutural em que se podera obter
diversas configuragdes de acos duplex, também podera ocorrer a formacdo de outras
fases, como por exemplo, a fase sigma, e assim resultar no desequilibrio das proporgdes
dessas fases primarias. Como pode ser observada no diagrama da Figura 2, em que as

fases ferrita, austenita e sigma coexistem na temperatura de 800°C.

3.1.1 Propriedades Fisicas dos AID e AISD

As propriedades fisicas consideradas mais relevantes para o uso adequado dos
acos inoxidaveis sdo: a densidade, o modulo de elasticidade, o coeficiente de expansdo

térmica, a condutividade térmica e o calor especifico.
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Na Tabela 1 estdo apresentadas algumas propriedades fisicas de diferentes agos
inoxidaveis na temperatura de 20°C. BATISTA (2012) relata que com relagcdo a
densidade ¢ ao modulo de elasticidade, a faixa de variacdo dos valores entre acos

inoxidaveis de todas as classes ¢ considerada pequena, como observado na Tabela 1.

Tabela 1: Propriedades fisicas de acos inoxidaveis a 20°C.

Moédulo | Calor Condut. Coef. de Expansao
. Grau ; I s .
Tipo UNS de Young | Especifico | Térmica térmica Linear
(GPa) (J/kg.K) (W/mK) TCC) [10%K
Ferritico S43000 | 205 480 22 200-100 | 10
S44700 | 205 480 21 200-100 | 10
Austenitico S30400 | 205 520 16 200-100 | 16
S08904 | 205 544 15 200-100 | 16
Duplex S31803 | 200 450 17 200-100 | 13,5
Superduplex S32750 | 200 470 16 200-100 | 13
S32760 | 200 500 15 200-100 | 13

FONTE: LIPPOLD e KOTECKI, 2005.

Devido a presenca da fase ferrita, os AID e os AISD sao ferromagnéticos, apresentam
coeficiente de expansdo térmica proximo aos dos agos inoxidaveis ferriticos € possuem maior
condutividade térmica que alguns agos inoxidaveis austeniticos, tornando-os aconselhaveis
para uso em condi¢des de ciclos térmicos, em temperaturas de aplicagdo menores que

300°C. (LIPPOLD e KOTECKI, 2005).

3.1.2 Propriedades Mecdanicas dos AID e AISD.

As propriedades mecanicas dos AID e AISD sdo reflexos da composi¢do quimica
e da combinagdo das propriedades mecanicas individuais das fases ferrita e austenita,
particularmente em fung¢do do teor da fase ferrita presente. (RAMIREZ, 2001).

Os AISD possuem uma resisténcia ao escoamento significativamente maior que
os acos inoxidaveis austeniticos (AIA). Este fato pode ser observado na Figura 3, que
apresenta a comparagao da tensao de escoamento tipico dos AID com os AIA no intervalo
de 25°C a 300°C, em que essa tensdo diminui com a temperatura, mas mesmo assim se
mantém mais elevada, (quase o dobro) do que para o AIA AISI 316L. Na Tabela 2 sao
apresentados os valores dessas propriedades mecanicas em comparacao com outros agos

inoxidaveis.
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Figura 3: Comparag@o da tensdo de escoamento dos AISD com o AIA AISI 316L entre a temperatura

ambiente e 300°C.
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FONTE: PARDAL, 2009.

Tabela 2: Comparagdo entre propriedades mecanicas dos agos inoxidaveis com estrutura duplex e ligas

austeniticos.

AISI/UNS | Limite de | Limite de | Alongamento | Estrutura

escoamento resisténcia a | Minimo (%)

(MPa) tracio (MPa)
430 205 415 20 Ferrita
444 275 415 20 Ferrita
304 205 515 40 Austenita
316L 205 515 35 Austenita
S 32750 550 800 15 Duplex
S 32760 550 750 25 Duplex
S32900 485 620 20 Duplex
S31200 450 690 25 Duplex

FONTE: BATISTA, 2012; SOUZA, 2004;

ESTEBAN et. al., 2007

Observa-se que o limite de escoamento dos AID ¢ mais alto se comparado com o

dos agos inoxidaveis austeniticos e ferriticos (quase o dobro) e apresentam alongamento

de até 25% e alta resisténcia a tracdo quando comparados aos demais.

Essas propriedades permitem importantes redugdes na espessura de parede de

componentes, obtendo-se grandes economias de peso que podem alcancgar valores de até

50% dependendo da norma de fabricacdo aplicada e do material substituido. (CHARLES,

1997)

As boas propriedades destas ligas sdo dependentes do balango microestrutural

entre ferrita/austenita. Por ser uma fase mais ductil, porém com um alto poder de

encruamento, um acréscimo na quantidade de austenita reduz o limite de resisténcia ao
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escoamento e aumenta o limite de resisténcia a tracdo e tenacidade (LIPPOLD e
KOTECKI, 2005; ESTEBAN et. al., 2007).

No entanto, a ferrita ¢ uma fase mais dura que a austenita, logo uma maior
quantidade desta fase no aco, ocasionada pelo desbalanceamento de fases em uma
soldagem por exemplo, pode resultar em um ago com um menor limite de resisténcia a
tracdo, ou seja, menos resistente, € consequentemente poderdo surgir trincas. (ESTEBAN
et. al., 2007)

Para condig¢des de deformagdo em temperaturas elevadas, a matriz ferritica torna-
se muito ductil e macia devido ao fendmeno de recristalizacdo dindmica durante a
deformacdo em altas temperaturas. Nestas condigdes a austenita passa a ser a fase mais
dura e resistente, sendo o aumento da sua fragao volumétrica na microestrutura do ago o
fator responsavel pelo aumento da resisténcia mecanica e redug¢do da ductilidade.

(BALANCIN et. al.., 2000)

3.1.3 Resisténcia a corrosdo dos AID

Os AID sao amplamente conhecidos por apresentarem uma elevada resisténcia a
corrosdo localizada (pites e frestas), uma excelente resisténcia a corrosdo sob tensdo
(CST) induzida pela presenca de cloretos e ainda sdo utilizados em aplica¢des nas quais
necessita-se de resisténcia a corrosao generalizada. (BERNHARDSSON, 1991).

Contudo, as boas propriedades quanto a corrosdo dos AID dependem da
composicdo quimica, bem como uma particdio dos elementos de liga adequada
(RAMIREZ, 1997). Esses acos possuem altas concentragdes de cromo, niquel,
molibdénio e nitrogénio, sendo que alguns destes elementos interferem diretamente na
resisténcia a corrosdao por pites, que ¢ uma forma de ataque corrosivo em ambientes
contendo ions como cloreto, brometo, haleto e outros.

A formacdo de pites ¢ um tipo de corrosdo localizada, que continua produzindo
cavidades a partir da superficie e, € um caso extremo em que areas muito pequenas da
superficie metalica sdo atacadas, enquanto a maior parte da superficie permanece nao
afetada. Geralmente ocorre em solu¢des de cloreto, haleto ou brometo
(RAMANATHAN, 1992).

O pite ¢ extremamente prejudicial aos equipamentos, pois embora a perda de
massa seja pequena, as perfuracdes ou fraturas podem ocorrer em pequeno periodo de

utilizagao do equipamento. A presenca de pites pode ndo s6 provocar vazamentos em
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tanques, tubulacdes e recipientes, como também levar a outras causas de falha como
corrosdo sob tensdo, fragilizacdo por hidrogénio, ou fadiga associada a corrosdo.
(GENTIL, 1996)

A resisténcia a corrosdo localizada dos AID ¢ superior a dos agos inoxidaveis
austeniticos, sendo funcdo da resisténcia a corrosdo localizada das fases que o compdem
(a/y), sendo que ha uma influéncia tanto da razao o/y do ago como da composi¢do quimica
de cada uma delas. (COMBRADE & AUDOUARD, 1991)

Umas das formas de se avaliar a presenca da formacao de pites € através da
temperatura critica de corrosdo por pite (CPT). Quanto maior for essa temperatura mais
resistente serd o material a esse tipo de corrosdo localizada.

Na Figura 4 ¢ mostrada a temperatura critica de corrosao por pite (CPT), ¢ a
temperatura de corrosao em frestas (CCT) de varios agos inoxidaveis. Tém sido reportado
por alguns autores que os AID aplicados em ambientes altamente corrosivos de industrias
quimicas foram os acos que obtiveram o melhor desempenho na resisténcia a corrosao.

(GIRALDO, 2001)

Figura 4: Temperatura critica de pite (CPT) e temperatura de corrosdo em frestas (CCT) em 6%

FeCl;(similar ao ensaio ASTM G48).
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FONTE: DELBLANC et. al. apud GIRALDO, 2001

Por possuirem boa resisténcia a corrosdo por pites, os AISD sdo utilizados
principalmente em ambientes contendo ions cloreto (CI°), cuja a resisténcia a esse tipo de
corrosdo pode ser calculada pelo PREN. Com o avanco das pesquisas sobre os AISD,
foram necessarias alteracdes nessa equagao, visto que o peso do nitrogénio precisou ser
reconsiderado e outros elementos presentes na composi¢do quimica do ago precisaram
ser considerados. Entdo com a mesma finalidade da Equacdo 1, duas novas equagdes

empiricas foram propostas. Sao elas:
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PREN30= %Cr + 3,3%Mo + 30%N Equacgao 2
PRENw = %Cr + 3,3(%Mo +0,5%W) + 16%N Equacao 3

A Equacao 2 atribui ao N um peso maior no calculo do PREN, tendo em vista seu
efeito benéfico sobre a resisténcia a corrosdo no AID. Ja a Equagdo 3 ¢ utilizada no
calculo do PREN em AID ligados ao W (PRENw), uma vez que este elemento tem
influéncia marcante na resisténcia a corrosdo por pites. A Equacdo 2 e a Equacao 3 sao
mais apropriadas ao uso em AISD (PREN>40).

Na Tabela 3 sdo apresentados os valores médios de PREN para alguns acos

inoxidaveis calculados pelas equagoes 1, 2 e 3.

Tabela 3 — Valores médios de PRE de alguns dos acos inoxidaveis e suas composi¢des quimicas

AISI/UNS | %Cr | %Ni | %Mo | %N | %Cu | %W | PRE | PRE;, | PREw
316L 17 11 2,2 - - - 24 - -
S31803 22 5 3 0,15 |- - 35 36,5 -
S32750 25 7 4 03 |- - 43 47 -
532760 25 7 3,5 0,25 10,7 0,7 40,55 | 44 42

FONTE: FRANCIS et. al. apud PARDAL, 2009.

Nos AID a resisténcia a corrosdo por pites ¢ afetada pela precipitacdo de fases
deletérias, que sdo ricas em cromo e molibdénio e causam empobrecimento desses elementos
nas regides vizinhas, favorecendo a formagdo de pites de corrosdo nessas regides

(KARLSSON, 1999).

3.2 Soldagem dos AISD

Devido a excelente resisténcia mecénica e alta resisténcia a corrosdo os AID sdo
largamente empregados nas industrias quimicas, petroquimica, naval e nuclear. Alguns
equipamentos e/ou tubulagdes de AISD necessitam ser unidos pelo processo de soldagem,
ou a soldagem pode ser realizada para um reparo ou substituigdo de uma parte do
equipamento.

Deste modo a soldagem deste material se faz necessaria e precisa ser efetuada com
bastante cuidado, visto que podem ocorrer transformagdes metaliirgicas que causam a
reducdo das propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo destas ligas. Por este

motivo a soldabilidade dos AID tem sido objeto de ampla investigagao.
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Assim, para evitar que haja o desbalancgo de fases nas juntas soldadas dos AISD
ou a precipitagdo de fases deletérias que podem comprometer as propriedades mecanicas
e a resisténcia a corrosdo, alguns parametros precisam ser avaliados no processo de
soldagem, como: escolha do consumivel, escolha dos gases de protecao (se for necessario
a utilizacdo dos mesmos), a temperatura de interpasse da junta, tempo de permanéncia
em tais temperaturas, escolha de aporte térmico, entre outras. (SANTOS, 2013)

Embora esse tipo de liga possua poucos problemas como a presenga de trincas a
quente (como trincas de solidificagdo e/ou liquagdo) e a frio (como as trincas por
hidrogénio), as propriedades de resisténcia mecanica e resisténcia a corrosdo dos AISD
apds a soldagem sdo dependentes das transformagdes de fases ocorridas e da

microestrutura resultante, principalmente devido ao aporte térmico empregado.

3.2.1 Microestrutura obtida na soldagem

A estrutura obtida na ZF e na ZAC depende entre outros fatores da histéria térmica
a que ¢ submetida cada uma destas regioes. Durante o processo de soldagem de um AID,
no decorrer do aquecimento e do resfriamento, ocorrem mudangas microestruturais no
material. Estas mudangas devem ser controladas de modo que as propriedades da junta
soldada sejam as melhores possiveis (RAMIREZ,1997).

A Figura 5 apresenta algumas das modificacdes microestruturais ocorridas na
junta soldada de um AID relacionando a reparticao térmica com o diagrama de fase

pseudo-binario Fe-Cr-Ni.
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Figura 5: Diagrama esquematico que mostra as regides do AID soldado relacionando ao diagrama
pseudobinario Fe- Cr- Ni.
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Observando a Figura 5, observa-se que ha uma regido onde a maxima temperatura
¢ alcancada, nesta regido o ago atinge o estado liquido e depois ocorre a solidificacao,
esta regido ¢ chamada de zona fundida (ZF). Adjacente a esta regido, had uma zona muito
pequena onde ocorre a fusdo somente dos precipitados existentes que possuem um menor
ponto de fusdo do que o aco, chamada zona parcialmente fundida. (RAMIREZ, 1997)

Em seguida, hd uma regido que alcangou temperaturas que foram suficientes para
a ocorréncia de transformagdes metalurgicas consideraveis, chamada de zona afetada pelo
calor (ZAC), que na Figura 5 estd subdividida em duas zonas: zona de crescimento de
grao ferritico e zona de transformagao parcial. Na Figura 6 tem-se a regido de ZF ¢ ZAC

para o AISD soldado com 0,5 kJ/mm, essas regides serdo descritas nos topicos a seguir.
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3.2.1.1  Zona Fundida (ZF)

Uma das principais caracteristicas desta regido ¢ o fato de sofrer solidificacdo,
logo a maior preocupagdo relacionada a esta regido ¢ o balango microestrutural
austenita/ferrita que pode ser alterado devido a alta velocidade de resfriamento. A
composicao quimica do metal de adigdo e a energia de soldagem s@o os principais fatores
que determinam o balango microestrutural da ZF (LIPPOLD e KOTECKI, 2005).

A solidificacao dos graos na ZF ocorre de forma epitaxial, isto €, os graos na ZF
se formam como um prolongamento dos graos do metal base, sem a necessidade da
nucleagdo de novos graos. Essa solidificagdo progride de uma condi¢do de boa mistura
dos elementos de liga para uma condi¢do na qual a microestrutura ¢ controlada pela
difusdo (KARLSSON,1999).

A microestrutura resultante consiste de uma matriz ferritica com graos de
austenita precipitados em diferentes morfologias. MUTHUPANDI ez. al.. (2003)
descrevem trés morfologias da austenita na ZF: alotriomorfica de contorno de grao, placas
laterais de Widmanstitten e austenita intragranular. Tais morfologias ocorrem devido as

altas taxas de resfriamento.

3.2.1.2  Zona afetada pelo calor (ZAC)

A ZAC ¢ aregido que se encontra adjacente a ZF e € o local em que ocorrerdo as

transformagdes metalurgicas no estado solido, caracterizadas pela dissolugdo da
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austenita, crescimento de grao ferritico e/ou precipitacdo de fases secundarias. Essas
transformagdes podem ser explicadas com ajuda do diagrama esquematico de um ciclo

genérico na ZAC apresentado na Figura 7.

Figura 7: Diagrama esquematico de um ciclo térmico genérico na ZAC de um AID.
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FONTE: LIPPOLD e KOTECKI, 2005

Durante o aquecimento, na regido 1 o metal de base € aquecido a temperaturas que
se aproximam da linha solvus da ferrita. Nesta faixa de temperatura a austenita comeca a
se transformar em ferrita através de um processo de crescimento do grao ferritico
controlado por difusdo, até que a estrutura se torne completamente ferritica. Nesta
temperatura hd também o inicio da dissolugdo de precipitados presentes na estrutura.
(NILSSON et. al.. 2007) (LIPPOLD e KOTECKI, 2005)

Na regido 2, acima da linha solvus, ha o crescimento de grdo ferritico,
similarmente ao rapido crescimento de grdo observado em agos inoxidaveis ferriticos.
Este crescimento é controlado pela composi¢do quimica do AID, ja que esta determina a
temperatura da linha solvus da ferrita. Durante o resfriamento abaixo desta linha, na
regido 3, héd a nucleacdo e crescimento de austenita e a precipitacdo de fases secundarias.
A quantidade de austenita e precipitados dependem da taxa de resfriamento. (ATAMERT
e KING, 1991)

Como mostrado na Figura 8 a adi¢do de nitrogénio exerce grande influéncia na
microestrutura da ZAC, ja que eleva a temperatura solvus da ferrita. Assim, como as ligas
superduplex possuem maiores teores de nitrogénio em relacao aos duplex, pode ndo haver
uma ferritizagdo completa da microestrutura durante o ciclo térmico de soldagem,

dependendo da composi¢ao da liga.
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Figura 8: Representacdo esquematica da evolugao microestrutural na ZAC durante a soldagem
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3.2.2 Influéncia da energia de soldagem

Dentre os parametros de soldagem, certamente, a energia de soldagem ¢ um dos
que mais influencia a microestrutura final e, por conseguinte, as propriedades de uma
junta de ago inoxidavel duplex, pois o aporte térmico influenciard na possibilidade de
precipitacdo de fases intermetalicas e na fragao volumétrica das fases, devido a velocidade
de resfriamento da regido submetida ao calor.

Se o aporte térmico for muito baixo, isto €, uma velocidade de resfriamento alta,
nao haverd a formacao adequada de fase austenita, gerando uma fracao elevada de ferrita
e que podera proporcionar a precipitacao de uma grande quantidade de nitretos de cromo

no interior da ferrita, ¢ novamente tém-se como resultado uma severa diminui¢cdo na
tenacidade e na resisténcia a corrosao do material (RAMIREZ-1997), (LANGEBORG,
1991).

Se a velocidade de resfriamento for baixa, isto €, um aporte térmico alto, havera
mais tempo para a precipitagdo de algumas fases deletérias, crescimento de grao e, além
disso, promovera a precipitagdo de austenita em maior quantidade. Em ambos os casos
haveré o desbalanceamento de fases no material e 0 comprometimento das propriedades
mecanicas e a resisténcia a corrosao (NILSSON, 2000).

Além disso, HSIEH et. al., 2001 relataram que o teor de austenita inferior a 25%
ndo ¢ geralmente aceito para a maioria das aplicagdes industriais e a Norma Norsok, 2004
para a inspecdo de soldagem em tubulagdes recomenda um teor minimo de 30% de

austenita nos passes de acabamento e no passe de raiz para que as juntas soldadas sejam

aceitas.
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Para uma dada energia de soldagem, o tempo de resfriamento ¢ obtido dependendo
da espessura do metal de base e geometria da junta. (HEMMER e GRONG, 1999). A
energia de soldagem indicada para os AISD esta na faixa de 0,5 a 2,0kJ/mm, contudo essa
faixa de energia pode ser alterada, pois deve-se considerar a transmissao de calor bi e
tridimensional no material, e a utilizagdo de temperatura de pré-aquecimento e de

interpasse.

3.3 Precipitacoes de Fases Deletérias induzidas por Soldagem

Diferentemente dos agos austeniticos, que sdo frequentemente usados nas
aplicagoes de alta temperatura, os AISD nao sdo recomendados em aplicacdes nas quais
as temperaturas sejam superiores a 250 °C e inferiores a -50°C. Isso deve-se a dois fatores:

a) A ferrita possui tenacidade reduzida em baixas temperaturas devido a transi¢ao

ductil-fragil sofrida por esta fase;

b) Em temperaturas superiores a 250°C podem ocorrer precipitagdes de fases que

provocam fragilizagdo e reducao da resisténcia a corrosao (MORENO,2004).

Além disso, a ferrita ¢ enriquecida com cromo e molibdénio que sdo
conhecidos por promover a formacao de fases intermetélicas. E a solubilidade da ferrita
diminui com a diminui¢do da temperatura, aumentando a probabilidade de precipitagdo
durante o tratamento térmico. (MORENO,2004)

Assim, além das fases ferrita (o) e austenita (y), podem precipitar outras fases
secundarias indesejaveis quando o material estd exposto a temperaturas entre 300 a
1000°C, devido suas condi¢cdes de operacdo, ciclos térmicos de soldagem,
envelhecimentos térmicos ou tratamentos térmicos.

Na faixa de temperatura de 250-500 °C ocorre a precipitagdo da fase alfa linha
(o) que acarreta uma fragilizacdo na fase ferrita, prejudicando as propriedades mecanicas
e de resisténcia a corrosdo do material. Essa precipitagdo ocorre quando o material ¢
exposto a longos periodos de tempo nessa faixa de temperatura.

Estas fases deletérias reduzem tanto as propriedades mecanicas,
principalmente a tenacidade do material, assim como diminuem a resisténcia a corrosao
(RAMIREZ, 1997). A Figura 9 mostra o diagrama tempo-temperatura-transformacgao
(TTT) esquematico destas fases deletérias: fase sigma (o), Cr,N, CrN, austenita
secundaria (y,), fase chi (y), fase R, fase m, carbonetos de cromo do tipo Cr;C; e Cry;Cs,

entre outras.
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Figura 9 : Diagrama TTT esquematico de precipitacao de fases secundarias nos AID.
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Dentre as fases secundérias mostradas no diagrama apresentado na Figura 9,
as que apresentam um efeito de fragilizacdo mais acentuado sdo: a fase o’ (fragilizagdo a
475°C), a fase sigma (o), a fase chi (y), os carbonetos de cromo (M;Cs, M»;Cg), 0s nitretos
de cromo (Cr;N, CrN) e a austenita secunddria (y;). A féormula quimica e o intervalo de

temperatura das fases observadas nos agos inoxidaveis duplex estdo descritos na Tabela
4.

Tabela 4: Fases encontradas nos acos inoxidaveis duplex e suas caracteristicas

Precipitado Formula quimica Intervalo de temperatura (°C)
G Fe-Cr, Fe-Cr-Mo 600 a 1000
Nitreto de Cromo CrN 700 a 900
X Fe36Cr12M010 700 900
M,C; M,C; 950 a 1050
R Fe-Cr-Mo 550 a 800
o Fe-Cr 400- 550

FONTE: KARLSSON et. al.. ,2000.

Através dos diagramas de equilibrio e diagrama TTT (Tempo- Temperatura-
Transformacdo) disponiveis na literatura nos trabalhos de NILSSON et. al, (1992),
NILSSON E WILSON (1993) que foi posteriormente reavaliado e implantado no
programa JMatPro e publicado por LI et. al. (2002), que estd mostrado na Figura 10.
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Figura 10: Diagramas para o UNS S32750 (SAF 2507) dos trabalhos de NILSSON E WILSON que
foram implantados no JMatPro por LI ef a/, 2002. a) Diagrama de equilibrio b) diagrama TTT calculado

para o inicio da formag&o da fase sigma (o) e chi (y), em que os simbolos representam resultados

experimentais de NILSSON E WILSON. c¢) Diagrama TTT para o inicio da formagdo da fase alfa linha
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E possivel perceber neste diagrama que a solidificagdo do ago inoxidavel

superduplex UNS S32750 ¢ completamente ferritica, com a posterior precipitacao dos

graos de austenita durante o resfriamento, em que o tamanho e a distribui¢do ird depender

dos parametros cinéticos (RAMIREZ et. al., 2000; NILSSON et. al., 2007), e mostra que

outras fases deletérias sdo possiveis como fase sigma, chi, nitretos de cromo, fase alfa

linha.

Certamente, a fase mais importante para a faixa de temperatura mais alta ¢ a

fase sigma, por causa da sua grande fragdo de volume. Contudo, o efeito de outras fases

tais como fase chi, austenita secundaria, nitretos de cromo nao podem ser desprezadas.

(NILSSON e WILSON, 1993).
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3.3.1 Fase Sigma

Trata-se de uma fase fragil e bastante dura, com dureza de 900 a 1000 Vickers
(RAMIREZ, 1997), estrutura tetragonal e cinética de formacao lenta. A fase sigma ¢é
composta basicamente por Fe-Cr, mas o Mo pode participar de sua formagao no caso dos
AID e AISD. Adigdes de tungsténio, vanadio, titdnio e nidbio também promovem a
formacao de sigma (DAVIS, 1994).

Forma-se no intervalo de temperatura de 600 a 1000°C, conforme foi mostrado na
Tabela 3, podendo variar a faixa de temperatura e o tempo de precipitagao dependendo
da composicdo quimica da liga. E uma fase intermetalica muito relevante, pois aparece
em maior quantidade durante a soldagem e afeta negativamente as propriedades
mecanicas e a resisténcia a corrosao dos agos inoxidaveis.

Em geral, ¢ necessaria a presenga de ferrita para que haja a precipitacao dessa fase,
primeiramente porque a ferrita possui um teor mais elevado de Cr e Mo, que sdo
elementos formadores da fase o e que aceleram a sua formagao. Também, por essa fase
se formar principalmente pela decomposicao eutetdide da ferrita em sigma mais austenita
secundaria. Além disso, a difusao de elementos formadores de sigma, particularmente o
cromo, ¢ 100 vezes mais rapida na ferrita que na austenita (LANGEBORG, 1991)
facilitando a precipitagdo. Outra questdo ¢ que a fase ferritica ¢ mais rica nos elementos
cromo e molibdénio que sdo necessarios para a formacao desta fase deletéria.

A fase sigma nucleia na interface ferrita/austenita nos periodos iniciais de
envelhecimento e cresce preferencialmente consumindo a ferrita (MAGNABOSCO,
2005). Também pode se formar na austenita em torno da austenita secundéria (REED et.
al., 1999) e em alguns casos esta associada com precipitados de Cr,N.

Existem trés maneiras possiveis para que ocorra a formacao da fase sigma. A
primeira delas € a nucleacao e o crescimento a partir da ferrita, que esta presente no aco
inoxidavel, de forma continua ou descontinua. A ferrita se transforma em sigma e ferrita
pobre em cromo e molibdénio.

Esta ferrita pobre em seus elementos estabilizadores pode tornar-se rica em niquel
(elemento estabilizador da austenita) e ficar instavel, transformando-se em austenita
secundaria (y,), denominada assim por apresentar composi¢do quimica diferente da
austenita original (NILSSON, 1993), com valor de PREN inferior a matriz, tipicamente
36 em vez de 42 para um AISD.
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Outro mecanismo ¢ a nucleacdo e crescimento de sigma que ocorre durante
envelhecimento térmico do ago inoxidavel duplex nas faixas de temperatura que propicia
a sua formacgdo, ocasionando a decomposi¢dao eutetdide de ferrita em fase sigma e
austenita secundaria. E o Gltimo mecanismo ¢ a formagdo da sigma a partir da austenita
quando a fase ferrita foi totalmente consumida, visto que a austenita também possui Cr e
Mo na sua matriz.

Em relagdo as propriedades mecanicas a presenca dessa fase reduz
significativamente a tenacidade, o alongamento e o limite de escoamento. Assim, para
teores de 1%, a energia absorvida durante o ensaio de impacto diminui em 50%. Com a
precipitagdo de 25 a 30% de volume de fase sigma eleva-se a dureza de 250 para 450
Vickers. O limite de escoamento e o limite de resisténcia a tragdo aumentam, porém, o
alongamento pode cair de 40% para 7% com a precipitacdo da sigma. (RAMIREZ, 1997,
NILSSON et. al., 1995)

A precipitacdo dessa fase estd associada ao roubo de Cr e Mo da matriz. Deste
modo hd o empobrecimento de cromo na regido vizinha adjacente e isso influencia
gravemente a resisténcia a corrosao do aco nessa regido, principalmente pela diminuig¢ao
do cromo e do molibdénio que protegem o ago da corrosdo localizada. Em adi¢do, a
presenca dessa fase aumenta a velocidade de corrosdo de um AID em até oito vezes.
(VAN NASSAU et. al., 1993)

Quando submetido a ambientes adcidos (HNOs, H,SO,), o ataque preferencial da
matriz empobrecida em Cr e Mo ao redor das particulas de fase sigma tem sido uma das
explicagdes para esse comportamento. A resisténcia a corrosdo sob tensdo também ¢
reduzida pela precipitagdo dessa fase deletéria.

Mesmo ap0s a precipitacao da fase sigma no material, ela pode ser dissolvida com
procedimentos de intenso aquecimento do material. O periodo de tratamento ¢ a
temperatura utilizada vao ser determinados de acordo com o material a ser tratado. Isso
também serve para dissolu¢do de outras fases que aparecem nesses tipos de materiais.
(SEDRIKS, 1996)

MAGNABOSCO (2005) demonstrou que a maior cinética de precipitacdo da fase
sigma para o AID UNS S31803 ocorre na temperatura de 850°C, através de curvas TTP
obtidas por experimentos em que foram medidas as fracdes de ferrita, austenita e sigma
apos tratamento de 700°C a 900°C por 1032 horas.

Também no trabalho de SIEURIN e SANDSTROM (2007) para o AID SAF 2205

foi construido um diagrama de fragao volumétrica de fase sigma por tempo e temperatura,
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em que foi encontrado o maximo volume de fase sigma precipitada na temperatura de
850°C.

Nos trabalhos de PALMER et. al. (2005) e ELMER et. al. (2007) também foram
calculados as porcentagens de fase sigma na faixa de 800°C a 1000°C, maior fragao
volumétrica desta fase deletéria foi encontrada na temperatura de 850°C.

BRAVO (2010) estudou as mudangas microestruturais do AISD SAF 2507 nas
temperaturas de 700°C a 1100°C e confirmou o que ja havia sido apresentado nos
trabalhos de ELMER et. al. (2007) e PALMER et. al. (2005) com outros AISD. A
formacao da fase sigma diminui a porcentagem da fase ferrita no material, € 0 menor

percentual para a ferrita ocorre em 850 ° C.

3.3.2 Fase Chi

Esta fase intermetalica € rica em cromo e molibdénio e precipita no intervalo de
temperatura entre 700 ¢ 900°C nos AID. Possui um tempo menor de precipitacdo e esta
presente em menores quantidades quando comparada a fase sigma. Assim, como a fase
sigma, a fase y ¢ localizada preferencialmente nos contornos de a/a € nas interfaces y/a.

A sua composi¢ao esta no intervalo de 20 a 28% Cr- 3 a 5,5% Ni—9 a 22% Mo
em acos livres de We de4 a 17% Mo —3 a 16% W em agos contendo entre 0,9 e 4,3%
W (GIRALDO, 2001).

E considerada uma fase metaestavel, pois é reportado na literatura que a fase
facilita a formagao da fase o, coexistindo com essa fase que ¢ mais termodinamicamente
estavel. Foi observado na liga SAF 2507, envelhecida isotermicamente, que a fase y
precipita primeiro que a fase sigma (NILSSON, 1996). A coexisténcia da fase sigma com
a fase chi ¢ mostrada na Figura 11.

A observagdo da dissolucao de pequenas particulas de y, formadas em etapas
iniciais de tratamento, e que se transformaram em sigma com tempos prolongados, foi
reportada nos trabalhos de CHEN et. al., (2015) e GIRALDO (2001) em que houve a
diminui¢do da fracdo de fase y precipitada e o aumento simultineo na fracdo de fase
sigma.

POHL et. al. (2007) notaram que com o progresso da precipitacdo de sigma,
verificou-se que a fase chi encontrava-se parcialmente solubilizada em sigma, e o restante

encontra-se nas regides proximas aos contornos de graos (ROMANA,2009).
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Figura 11: Formagao da fase chi e crescimento da fase sigma em um ago inoxidavel duplex.

5um

FONTE: POHL et. al. apud GIRALDO., 2007

Assim como a fase sigma, a fase chi ¢ uma fase fragil e indesejavel no ago
inoxidavel duplex por apresentar efeitos prejudiciais as propriedades mecanicas,
principalmente em relacdo a tenacidade e a resisténcia a corrosdo, devido a sua formacao
ser ocasionada pelo sequestro de Cr ¢ Mo da matriz que ocasiona o empobrecimento da
vizinhanga adjacente a regido em que se encontra essa fase deletéria e torna-se susceptivel

a corrosao.

3.3.3 Nitretos de cromo

Os nitretos de cromo (Cr,N) apresentam uma estrutura cristalina trigonal, em que
os atomos metalicos adotam uma estrutura hexagonal compacta, a qual define a chamada
sub-célula (SC) da estrutura (RAMIREZ, 2001).

A precipitacdo dos nitretos de cromo (Cr,N na forma de bastonetes ou CrN na
forma de plaquetas) ocorre no intervalo de temperatura de 700 a 900°C nos AID e AISD,
devido ao resfriamento rapido desde altas temperaturas, ocasionando uma supersaturagao
de nitrogénio na ferrita. Isso ocorre para tratamento térmico, mas em soldagem ele se
precipita em regides aquecidas em temperaturas mais altas, pois dependem da dissolucdo

da austenita. Além disso, dependera também da velocidade de resfriamento.
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Como a ferrita apresenta baixa solubilidade para esse elemento, ele ird se ligar ao
cromo na ferrita, formando esses nitretos. Assim, havera a diminui¢do da quantidade de
cromo, nos graos e nos contornos da ferrita, deixando o material mais susceptivel a
Corrosao.

Durante o resfriamento, partindo do campo ferritico, hd uma competicao entre a
precipitagdo da austenita e dos nitretos de cromo, em que se a quantidade de austenita
formada for proxima do valor do equilibrio, o nitrogénio sera totalmente dissolvido nela
e ndo havera nitrogénio disponivel para formar nitreto de cromo na ferrita, porém, se isso
ndo ocorrer a precipitagdo de austenita serd impedida e a ferrita fica supersaturada em
nitrogénio e precipitara o nitreto de cromo.

Os nitretos de cromo precipitam na ferrita por nucleagdo e crescimento, € essa
precipitacdo depende da temperatura, da composicao quimica da liga e da sua historia
térmica. Essa nucleagao acontece nas discordancias, ao redor de inclusdes, contornos de
grao (o/a) e nas interfases (a/y) (RAMIREZ, 2001).

O Cr, 0 Mo e o W siao elementos de liga que influenciam na precipitagdo de
nitretos de cromo. Eles aceleram a cinética de precipitacdo, estendendo a curva TTT, e
aumentando a faixa de temperatura e reduzindo o tempo para a formagdo dessa fase
deletéria. Como o Ni € um elemento austenitizante, sua adicao este aumenta a tendéncia
a formacao de uma maior quantidade de austenita ¢ uma diminui¢do da precipitagao de
nitretos.

O Nitrogénio (N), por ser um elemento austenitizante, geralmente ¢ utilizado para
substituir parcialmente a quantidade de niquel utilizado na liga, por este elemento ser de
custo mais elevado. Porém, para uma mesma composicdo de ferrita, a quantidade de
nitretos formados aumentam com a quantidade de nitrogénio presente no material.

Esse fato pode ser observado na Figura 12, que mostra a quantidade de nitretos
extraidos da ZAC de um AID (Fe-27,5% Cr- 3,8%Mo-Ni-N) em fun¢do da quantidade de
nitrogénio e da fragcdo volumétrica de ferrita na liga (KOMIZO et. al., 1991).
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Figura 12: Efeito do teor de nitrogénio ¢ da fragdo de ferrita na quantidade de Cr,N precipitado na ZAC
de um AID.
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FONTE: KOMIZO et. al. apud RAMIREZ, 2001.

A precipitagdo dos nitretos de cromo diminui a resisténcia a corrosdao dos AISD
por tornar propicia a ocorréncia de corrosao localizada nas regioes adjacentes aos nitretos
de cromo, onde a quantidade de cromo ¢ menor que a da matriz do ago, tornando essa

zona empobrecida em cromo, € mais susceptivel a corrosdo localizada.

Além disso, a diferenca entre os teores de cromo pode fazer com que o nitreto
tenha efeito catodico e contribua para a corrosdo. Em relacao as propriedades mecanicas,
a formagao dessa fase atua negativamente ao reduzir drasticamente a tenacidade do AID

(RAMIREZ, 2001).
3.3.4 Austenita secunddria

Durante o resfriamento a partir do campo ferritico para a formagao do AID,
parte da ferrita se transforma em austenita primaria (y,). Porém se o resfriamento for
rapido, ndo havera tempo para a formacdo da austenita primdria, ndo acontecendo o
balango das fases 6timo e, portanto, obtendo um material com uma microestrutura com
alto teor de ferrita.

Durante um reaquecimento desse material, por tratamento isotérmico ou por
reaquecimento devido ao processo de soldagem, a austenita secunddria (y,) precipita a
partir da ferrita com valores de cromo menores que a austenita primaria.

Essa decomposi¢ado da ferrita para austenita pode ocorrer em uma ampla faixa

de temperatura e existem trés mecanismos (para além da transformacdo direta de ferrita
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para austenita ocorrendo a temperaturas muito elevadas), através da qual a austenita pode
precipitar na ferrita, sdo estas (PARDAL, 2009):

e reacdo eutetdide, onde a ferrita se decompde em sigma e em austenita;

e precipitado de Widmanstitten;

e processo de cisalhamento martensitico.

A reagdo eutetdide acontece pela rdpida difusdo ao longo dos limites dos
contornos da ferrita e austenita e em graos de ferrita anteriores e resulta nas fases sigma
e austenita secundaria. Ocorre no intervalo de temperatura 700-900°C, na qual a ferrita ¢
desestabilizada pela precipitagdo de fase sigma, reduzindo o cromo e teor de molibdénio
na ferrita. SOUTHWICK e HONEYCOMBE (1980) descobriram que abaixo de 650 ° C,
a ferrita em um A.LD. transforma-se em austenita secundaria através de um mecanismo
de cisalhamento que se assemelha a formagao de martensita. Nesse processo adifusional
nao ha diferenca na composicao quando comparado a rede cristalina ferritica, indicando
assim que a transformacdo foi com menor difusdo com respeito a outros elementos de
liga. (NILSSON et. al.,1992).

A austenita secundaria formada nos limites ferrita / austenita possui teores de
Cr, Mo e N menores que o da austenita anteriormente presente no material, isso ressalta
da precipita¢do cooperativa do Cr,N e da y,, representado na Figura 13. Ha a formagao
de nitretos que retiram o Cr e N da ferrita que depois se transformard em austenita

secundaria (RAMIREZ, 2001).

Figura 13: Austenita secundaria formada nos limites das fases ferrita/austenita no SAF 2507 apos o
envelhecimento por 3 min e a 900°C.

FONTE: RAMIREZ, 2001
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NILSSON (1994) relatou que em metais de solda de AID sdo encontrados
dois tipos de y,. O primeiro tipo ocorreu na interface ferrita/austenita, no intervalo de
temperatura de 800 a 900°C, por meio do crescimento das particulas preexistentes de
austenita, mas com composi¢ao quimica diferente da anterior. O segundo tipo ¢ formado
dentro da ferrita, em finas particulas aciculares, no intervalo de 800 a 1000°C. O processo
de nucleacdo ¢ crescimento desta Gltima, mostra uma curva de cinética “C”, mostrando

que a transformacao ¢ controlada por difusao.

3.3.5 FaseR

A fase R precipita em pequenas quantidades em temperaturas entre 550°C e 650°C
(GUNN, 2003, NILSSON et. al.,1994). Entretanto, SMUK (2004) menciona que este

intermetalico precipita até a 700°C.

Este composto rico em Mo e pobre em Ni, pode possuir uma complicada estrutura
cristalina hexagonal e romboédrica, respectivamente, € com parametros de rede de
a=1,0903nm e c=1,93342nm, com a cé€lula unitaria constituida de 159 atomos. (CUI et.
al., 2000). Conforme apresentado no diagrama TTT da Figura 14, esta fase torna-se

instavel para periodos longos de tratamento para o SAF 2507 (SMUK, 2004).

Figura 14: Curva TTT para o AISD UNS S32750.
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Entretanto, poucos estudos sobre o efeito da fase R na tenacidade dos agos
inoxidaveis superduplex sdo encontrados porque a quantidade da fase R é muito pequena
e transferida para a formagdo da fase sigma desaparecendo com o tempo de
envelhecimento. NILSSON et. al. (1994) mencionou que a fase R precipita mais cedo do
que a fase ¢ a 600 °C, porém HWANG et. al., 2014, SHIMOIDE et al. (1999) e CUI et.
al. (2000) apresentam visdes diferentes na qual a fase pode precipitar em temperaturas

menores, além de a fase R coexistir ou ndo com a fase sigma.

No trabalho de LEE et al. (2014), foi relatado que no AISD 25Cr-7Ni-4Mo tratado
por 600°C por 120 minutos foi encontrada a fase R, e seu padrao de difragdo de elétrons
esta mostrado na Figura 15. Os autores relataram que a exposicdo em temperaturas
superiores a 475°C favorecia a cinética de precipitagdo, fazendo com que o surgimento

da fase R ocorra para tempos menores.

Figura 15: Micrografia TEM e padrdo SAD mostrando a fase R em aco inoxidavel superduplex 25Cr-7Ni-

4Mo, envelhecida a 600 °C por 120min.apds tratamento de solubilizagdo a 1050°C por 30min. (a) imagem

em campo claro, (b) padrdo de difragdo de area selecionada [241] e indexagdo de SAD.

FONTE: LEE et al, 2014

3.3.6 Fase alfa linha (a’)

A exposicao das ligas ferro-cromo e agos com alto teor de cromo no intervalo de

400 a 550°C causa a precipitacdo de uma fase ctbica de corpo centrado (CCC), coerente,
rica em cromo o’ ¢, (alfa linha) e outra fase rica em ferro & p. (alfa duas linhas) devido a

instabilidade da fase ferritica que se decompde nessas fases, seguindo a Equacao 4:
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o =0p, + &’c; (4)

Enquanto a fase rica em cromo (o’¢;) causa o fendmeno da fragilizagcdo a 475°C,
a fase pobre em cromo pode ser atacada mais facilmente, sofrendo processo de corrosdo.
(SILVA, 2005). A fase alfa linha (a’c;) ¢ chamada de fragilizagdo a 475°C por sua
precipitagdo ocasionar uma fragilizacdo no material, devido ao empobrecimento de
cromo na matriz do ago, e por esta fase possuir uma cinética de precipitacao mais intensa

nessa temperatura.

Na Figura 16 tem-se o diagrama TTT para diferentes materiais tratados nos
tempos de 250°C a 550°. Observa-se que o ‘nariz’ da curva de precipitacdo encontra-se
aproximadamente na temperatura de 475°C, indicada pela linha pontilhada em vermelho.

Nessa temperatura ha uma maior cinética de precipitagao da fase deletéria.

Figura 16: Diagrama TTT para a precipitagdo da alfa linha.

500 T o e T ol W
| N— BRI sEebhiat
S E =
)
—

—~ ~
T
400 "‘\_‘___' \:}::"' ~—a)
"lu...-
100l— S......INICIO DA FRAGILIZAGAD P 1
E......FIM DA FRAGILZAGAD
500 T aant)
i .....3. CPTEIIT) (CIT I T IIIIE %.{ .....................................
=<l e
‘h.
g 400 —TIf8C7ZMo ~ b)
-
E L S ]
et S
-~ N
H22Cr/SNI/IMo o
00 i 22Cr/8Ni L
l | S
01 1 10 100 1000 WO000 100000

TEMPO EM HDRAS

FONTE: Adaptado de TERADA & PADILHA, 2003.

Na Figura 16, também ¢ notavel que quanto maior a quantidade de cromo no
material menores sao os tempos para a precipitagdo dessa fase. As curvas TTT sofrem um
deslocamento para tempos mais curtos e intervalos de temperaturas menores. Como pode

ser visualizado na Figura 16,, para o 22Cr-5Ni-3Mo na temperatura de 475°C, o tempo
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requerido para que acontega a precipitagdo € de 0,5 horas (30 min) enquanto que para o

16Cr-6Ni o tempo ¢ de aproximadamente 10 horas.

Como a fase o’ tem um tamanho reduzido, na faixa de 20 a 200 A, pouco contraste
e similaridade estrutural com a matriz ferritica ¢ pouco provavel a sua observagao através
de microscopia otica e eletronica de varredura, ou por difragdo de raios-X. Para uma liga
contendo 27% de cromo envelhecida a 480°C por 10000 a 34000 horas os precipitados
da fase alfa linha atingem cerca de 15 a 30nm de didmetro (150 a 300 A) (PARK, 2002).

Assim, tornam-se necessarios ao desenvolvimento de métodos de analise
indiretos, como a variagdo no comportamento mecanico, eletroquimico, magnético, entre
outros, que permitam identificar este tipo de precipitagdo/ fragilizagao.

Alguns pesquisadores PARK e KWON, (2002), TAVARES et. al., (2001), LO
et.a.l, (2009), SAHU et. al., (2009), entre outros, tém avaliado o grau de fragilizacdo a
475°C nos agos inoxidaveis ferriticos e duplex, por meio das mudangas nas propriedades
magnéticas e eletroquimicas induzidas pela precipitagdo da fase alfa linha.

A Figura 17 mostra a presenca da alfa linha no AID 22Cr -5Ni que foi tratado a
475°C por 1000 horas no trabalho de IACOVIELLO et. al.. (2005), com a técnica de
Microscopia Eletronica de Transmissdo (MET) em que os pontos dos precipitados sao

visualizados na matriz ferritica (fase clara) com dimensdes de 50-100 nm.

Figura 17: Analise com MET mostrando os precipitados presentes na matriz ferritica no AID 22Cr-5Ni
tratado a 475°C por 1000 horas.

FONTE: IACOVIELLO et. al., 2005.
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O mecanismo de formacao dessa fase deletéria ainda nao foi bem determinado e
varia de uma liga para outra. Contudo na literatura discute-se que a fase alfa linha pode
ser formada por dois mecanismos diferentes, sendo estes a nucleagdo e o crescimento ou
por decomposicao espinoidal, dependendo da quantidade de cromo e da temperatura de
tratamento térmico (FONTES, 2009).

GROBNER (1973) afirmou que a fase alfa linha s6 se forma por nucleagido e
crescimento se o teor de cromo na liga for menor que 17%, caso contrario, a fase ira se
formar através do mecanismo de decomposicdo espinoidal. Essa informagao foi
confirmada no trabalho de SAHU et. al. (2009) em que o material com composi¢dao de
cromo entre 14% e 18% se decomp0s através do mecanismo de nucleacdo e crescimento.

Segundo IACOVIELLO et. al. (2005) a formacao da fase o' em agos inoxidaveis
duplex semelhantes ao UNS S31803 (UR 52N+), e envelhecidos a 475 °C por 1000h, se
da por decomposicao espinodal da ferrita.

Sabe-se ainda que, independentemente do mecanismo, a formacao de alfa linha
causa um efeito de endurecimento por precipitacao, provocando uma diminui¢do brusca
da resisténcia ao impacto e da resisténcia a corrosao, fragilizando a ferrita e aumentando
a dureza do aco. (SOLOMON e LEVINSON, 1978)

Segundo TAVARES et. al.. (2001) e MAGNABOSCO e ALONSO-FALLEIRO
(2005), a precipitacdo de & em aco inoxidavel duplex UNS S31803 promove severo
endurecimento nas primeiras 100h de envelhecimento a 475°C. MELO (2010) observou
um aumento de microdureza global e da fase ferrita em fung¢do do tempo de
envelhecimento nos tratamentos realizados nas faixas de 350°C a 475°C com o mesmo
AISD, relacionando este aumento a precipitagdo da fase alfa linha. Assim, a dureza
aumenta durante o processo de envelhecimento e a magnitude deste aumento depende da
quantidade de cromo e de elementos intersticiais presentes (CORTIE & POLLAK, 1995).

No trabalho realizado por WENG, CHEN e YANG (2004), se verificou a
influéncia de diversos tempos de envelhecimento em temperaturas variando entre 400°C
e 500°C na dureza do material, como pode ser visto pela Figura 18 em que se percebe que
de todas as temperaturas estudadas, ¢ na temperatura de 475°C que se observa uma

elevagdo maior da dureza em fun¢do do tempo de envelhecimento.
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Figura 18 : Efeito do envelhecimento térmico na dureza Rockwell C do ago inoxidavel duplex SAF 2205,
envelhecido entre 400°C e 500°C.
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34 Ensaio de Espectroscopia Mossbauer

A espectroscopia Mossbauer ¢ uma técnica que permite a investigacao da relagao
entre o ambiente local do nucleo de ferro e as alteragdes nos niveis de energia do nucleo
ressonante com extrema precisao. O aparato experimental mais comum para essa técnica
consiste em uma fonte radioativa contendo o is6topo Mdssbauer no estado excitado e uma
amostra com o material que contém o mesmo is6topo no seu estado fundamental.
(OLIVEIRA JUNIOR, 2011).

O fato de estar restrita a analise de compostos que contenham ferro, torna a técnica
extremamente Util a metalurgia, ja que uma grande parte das ligas metélicas tem altas
concentragdes de ferro em sua composi¢do. Especificamente nesta area, a espectroscopia
Maossbauer pode ser aplicada para se investigar o comportamento € modificacdes na
estrutura das ligas metalicas.

Visto que os acos inoxidaveis duplex sdo constituidos normalmente por fragdes
volumétricas similares de austenita (fase paramagnética) e ferrita (fase ferromagnética),
por meio do correto balanco entre os elementos de liga (MAGNABOSCO,2001). Na
Figura 19 tem-se o espectro da analise de Mdssbauer, no qual para a fase ferrita, ha a
formacao do sexteto, enquanto que para a austenita, que ¢ paramagnética, ha a formagao

do singleto.
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Figura 19: Espectro obtido para o AISD UNS S31803 a temperatura ambiente.
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FONTE: ELMASSALAMI et. al.. 2011

Vale salientar que a medida do campo hiperfino para o dtomo de ferro puro tem
valor de 33 Teslas (T), e que o deslocamento da medida para direita ou esquerda tem
influéncia dos elementos de liga presentes no AISD, os quais podem contribuir
positivamente como o niquel, ou negativamente como o cromo e o molibdénio,
diminuindo os valores de BHF (VASCONCELOS et. al., 2008).

Varia¢des no campo magnético pela precipitagdo da fase o’ no AID, sendo esta
muito rica em Cr e Mo, foram relatados em alguns trabalhos como de SOLOMON &
LEVINSON, 1977; CIESLAK et. al., 2000; VASCONCELOS et. al, 2008;
ELMASSALAMI et. al., 2011.

Magneticamente, acredita-se que a fase o’ seja paramagnética devido ao
enriquecimento em Cr e Mo (VASCONCELOS et. al., 2009; LO et. al., 2009). Foi notado
que a precipitagdo desta fase aumenta a for¢a coerciva (PEDROSA et. al., 2001) e a
temperatura de transicdo magnética (TAVARES et. al., 2000). Todas essas mudangas nas
propriedades magnéticas podem ser avaliadas por meio de ensaios nao destrutivos para

avalia¢do da decomposicao espinodal (VASCONCELOS et. al., 2009).

(v, fcc)

Ferrita (o, bec)
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4. MATERIAIS E METODOS
4.1. Materiais

Para a realizagdo do presente estudo foram produzidas juntas soldadas por
GMAW pulsado, com o ago inoxidavel superduplex UNS S32750 (SAF 2507), na forma
de tubo com didmetro de 203 mm (8”’) e 22mm de espessura, soldado com arame-eletrodo
AWS ER2594, cujas composi¢des dos materiais utilizados estdo apresentadas na Tabela

5.

Tabela 5: Composic¢do quimica do metal de base ¢ do metal de adigdo (*peso)
Composic¢ao
Cr Ni Mo N* C Si Mn Fe
Material
UNS S32750 25,0 7,0 4,0 0,3 0,03 0,8 1,2 Bal.
AWS ER2594 25,0 9,5 4,0 0,24 0,015 |04 0,4 Bal.

FONTE: Fornecido pelo fabricante

Pode-se observar por meio da Tabela 5 que o metal de adi¢do possui composi¢ao
similar, com excecao do elemento de liga Ni que € austenitizante, em relacao ao material
de base. Essa adicdo ¢ comumente adotada ¢ tem como func¢ao melhorar o balango
microestrutural ferrita/austenita na ZF do AISD.

Foram utilizados dois gases de protecdo diferentes para a soldagem dos tubos
AISD: uma mistura gasosa para o passe de raiz contendo argdénio e didéxido de carbono
na propor¢do de 96%Ar e 4%CO,. Para os demais passes foi usada uma mistura gasosa

contendo 78%Ar, 20%He e 2%CO..

4.2. Métodos

A metodologia adotada para a realizagdo do presente projeto serd desenvolvida

conforme o fluxograma na Figura 20 e as etapas serdo detalhadas a seguir.

Etapa 1 — Revisido Bibliografica.

Nesta etapa foram realizados estudos e a elaboragdo da revisdo bibliografica sobre
o tema e assuntos relacionados ao projeto de doutorado, cuja revisao serviu como um guia
para a execu¢do do projeto e teve informagdes relevantes sobre o estado da arte referente
aos AISD envolvendo diversos assuntos como metalurgia dos acos inoxidaveis,

soldagem, corrosdo, fases deletérias, ensaios eletroquimicos, entre outros.



Figura 20: Fluxograma das etapas que sero realizadas no projeto
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Etapa 2 — Testes preliminares de Soldagem

Nesta etapa foram realizados testes para encontrar os pardmetros adequados de
soldagem a serem aplicados nas soldagens multipasses dos tubos de AISD UNS S32750.
Esses testes foram baseados em ajustes finos em parametros previamente estudados e
aplicados em um outro projeto com AID do LPTS em parceria com a Petrobras.

Foram ajustados valores de corrente, tensdo, velocidade de soldagem, velocidade

de alimentagdo do arame, distancia entre o bico de contato ¢ a pega (DBCP).

Etapa 3 — Soldagem multipasse

Apos os testes preliminares, foram realizadas as soldagens com trés diferentes
niveis de energia com os parametros ajustados para cada condi¢do, para que seja possivel
avaliar o possivel efeito das condigdes operacionais de soldagem sobre a cinética de

precipitagdo da fase o’. Na Figura 21, pode-se observar a bancada de soldagem utilizada.

M@ra 21: Bancada de soldagem com a junta AISD soldada com 0,5 kJ/mm.

1. Robo industrial KUKA KR 16

2. Mesa de trabalho interligada
ao robd

3. Fonte de soldagem eletronica
multiprocesso

4. Sistema de refrigeracdo da
tocha

5. Sistema de alimentacdo do
arame

6. Cilindros com os gases de
protecao

7. Misturador de gases para

composicao das misturas.

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Etapa 4: Avaliacdo do material soldado

Com o material soldado foram realizadas analises de caracterizagdo
microestrutural, ensaios mecanicos e ensaios eletroquimicos e¢ de imersdo para
compreender e conhecer as propriedades do material antes que ele seja submetido ao
tratamento térmico. Esses ensaios serdo descritos posteriormente visto que serdo
realizados na Etapa 6, que sdo as analises tanto para a condi¢do apenas soldada, como

para a condicdo soldada e tratada termicamente.

Etapa S: Tratamento térmico de envelhecimento a 475°C das juntas soldadas

A partir dos estudos realizados na Etapa 1 foi determinada a temperatura e os
tempos para diferentes niveis de precipitacio da fase o’ no AISD. Os tempos

determinados sdo mostrados na Tabela 6.

Tabela 6: Temperaturas e tempos dos tratamentos térmicos

Fase secunddria Temperatura (°C) Tempo de tratamento (h)
100

Alfa linha (a”) 475 200
500

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Etapa 6: Avaliacido da Junta de AISD com e sem tratamento térmico.

e (Caracterizagdo Microestrutural ¢ Quantifica¢ao

Nessa etapa as amostras foram cortadas em uma serra fita de grande porte com
fluido para refrigeragdo do corte, e algumas das amostras foram cortadas a fio por
eletroerosao para uma menor perca de material durante os cortes. Em seguida, os corpos
de prova passaram por um procedimento metalografico, com lixas de granulometria de
80 a 1200, e polimento com pastas de diamante de 3 e Ipum.

Para verificar o balango de fases e a presenca de possiveis fases deletérias foi
realizado um ataque eletrolitico com HNO; (40%), com uma tensao de 1 V por 4 minutos.
ApOs a preparagdo citada, as amostras foram submetidas a analises microscopicas
utilizando as técnicas de microscopia Otica para que se possa observar e quantificar o
balango de fases (ferrita e austenita) e quantificar possiveis precipitados, através de

programas de quantificagdo proprios para essa finalidade (SVRNA e Image)).
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Também foi realizada quantificagdo da fase ferrita por andlise magnética com
ferritoscopio. Este aparelho emprega um campo magnético para determinar a quantidade
de ferrita (fase ferromagnética) presente na amostra (TAVARES, 2008). Assim, as fases
austenita e demais fases deletérias que possam estar presentes como sigma, nitretos de
cromo e austenita secundaria, ndo serdo detectadas, pois sdo paramagnéticas.

Foram realizadas andlises de microscopia eletronica de varredura MEV/EDS, para
a caracterizacao dos microconstituintes e precipitados, obtengcdo da composi¢do local e
de precipitados, além das analises da superficie corroida apos o ensaio de corrosao.

Para a espectroscopia de Transmissdo Mdssbauer e a Microscopia Eletronica de
Transmissao, foram cortadas laminas de 1,0 mm de espessura por eletroerosao a fio do
tubo soldado, para facilitar o processo de lixamento. Foi utilizado um suporte para fixar
as laminas, as quais foram coladas com cera de abelha. As amostras foram lixadas
manualmente até se obter uma espessura de aproximadamente 70pm.

A microscopia eletronica por transmissao - MET foi utilizada para o estudo do
precipitado formado, sendo esta a tUnica técnica direta para a visualizacdo da fase
deletéria. Foram avaliadas as regides de metal de base e zona fundida para a energia de
1,0 kJ/mm, para o estudo da precipitagdo em diferentes niveis de energia. Depois que as
amostras foram lixadas manualmente, estas foram enviadas para UFSCar, onde foram

preparadas para a analise de MET.

e Mossbauer

A técnica de espectroscopia de Mdssbauer foi realizada nas amostras soldadas e
soldadas e tratadas termicamente. Essa técnica utiliza o efeito Mdssbauer na identificacao
de espécies quimicas usando radiagdo gama, para que seja comprovada e analisada a
existéncia da fase magnética no material.

Apds o lixamento manual, cada amostra foi colocada em um suporte de acrilico
com uma mascara de chumbo, que funciona como colimador de radiagdo para realizagao
das medidas no espectrometro Mossbauer. Foram realizadas medidas expondo
separadamente a zona fundida e o metal base, ambas na regido de acabamento. A fonte
de radiagao utilizada no laboratorio foi o 3’Co incorporado em uma matriz de Rédio. A
fonte de radiacdo fica na extremidade de um transdutor para oscilar de forma senoidal
entre dois valores extremos de velocidade. Especificamente para as amostras de ago

inoxidavel superduplex, a fonte foi colocada para oscilar entre -8,0 mm/s e 8,0 mm/s.
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A amostra permaneceu no espectrometro até que se obter um espectro satisfatorio,
ou seja, um espectro no qual a relagdo sinal/ruido permita a obtengdo dos parametros
hiperfinos apds os devidos ajustes. O programa NORMOS-90 foi utilizado para o
tratamento dos dados e permitiu basicamente dois tipos principais de ajustes: o ajuste por
sitios cristalinos, que pode ser feito para até 15 subespectros, e o ajuste por distribuicao
de algum dos parametros hiperfinos (como o Bhf), que considera até 60 subespectros

(Brand 1994).

De acordo com a literatura, o ajuste por sitios nada mais ¢ do que o somatdrio das
linhas dos tipos de espectros que aparecem na medida, que representam os ambientes em
torno dos atomos de Ferro na amostra, em que quanto mais perfeitamente a linha do ajuste
sobrepuser o espectro, melhor € o ajuste realizado. O ajuste por distribuigdo tem-se a
representacdo da parte ferromagnética da amostra, em que as fases paramagnéticas como
austenita e precipitados com esse comportamento ndo aparecem nesta analise. O grafico
Probabilidade versus Bhf representa a probabilidade de existéncia de cada ambiente de

acordo com o Bhf caracteristico.

e Analises de resisténcia a corrosio.

Para os ensaios de corrosao, os tubos soldados foram cortados na secao transversal
por serra fita. Para os ensaios de OCP, Polarizacao Ciclica, Temperatura Critica de Pite
as amostras foram retiradas das regides sinalizadas na Figura 22, e foram retiradas nas
regides de MB, ZAC e ZF com geometria cuboide. Para o ensaio de TCP ASTM G48-

método E, o corte foi realizado por eletroerosio devido a espessura da amostra de 3 mm.

Figura 22: Regides retiradas para ensaios de resisténcia a corrosao.

FONTE: PROPRIA DO AUTOR.
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Apos o corte, os eletrodos de trabalho foram embutidos em resina acrilica, lixado
variando a sua granulometria de 100 mesh até¢ 400 mesh. Para evitar a corrosdo por frestas,
a interface entre o eletrodo de trabalho e a resina foi protegida com esmalte. Antes de
realizar o ensaio, as amostras foram limpas com etanol comercial e secadas com ar quente.

Para os ensaios realizados em uma célula eletroquimica convencional (Potencial
de circuito aberto (OCP), Polarizagdo Potenciodinamica Ciclica, Temperatura Critica de
Pite (ASTM G150) foram utilizados trés eletrodos, um eletrodo de prata/cloreto de prata
(Ag/AgCl) como eletrodo de referéncia (ER) e uma placa de platina como contra eletrodo
(CE). Todos os ensaios serao realizados em duplicata.

Para a analise de temperatura critica de pite (TCP), segundo a norma ASTM G150,
a temperatura ¢ controlada manualmente através de um banho termostatico com uma taxa
de aquecimento de 1° C/min a partir de 25° C. Um sensor de temperatura ¢ colocado
dentro da célula e na parte externa circula a 4gua proveniente do banho. A solugdo
utilizada ¢ 1 mol de NaCl e durante o ensaio um potencial constante de 700 mV ¢ aplicado
na amostra em relacdo ao eletrodo de referéncia Ag/AgCl, quando ha o aumento da
corrente a partir de 100uA/cm? por mais de 60 segundos indica a formagdo do pite na
amostra. Na Figura 23 tem-se os equipamentos utilizados nos ensaios de TCP ASTM
G150 e de EPR-DL.

J& a técnica de reativagdo eletroquimica potenciocinética (EPR-DL) foi realizada
com uma célula portatil desenvolvida pelo LPTS. Os eletrodos utilizados foram eletrodo
de prata/cloreto de prata (Ag/AgCl) como eletrodo de referéncia (ER) e um eletrodo de
platina como contra eletrodo (CE), a velocidade de varredura foi de 3mV/s e a solucao

utilizada foi de 2M de H,SO4+0,01M de KSCN+0,5 M de NacCl.

Figura 23: Equipamentos utilizados para os ensaios eletroquimicos. a) TCP - ASTM G150. b) EPR-DL.
|

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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As anélises de EPR- DL (Técnica Eletroquimica de Reativagdo Potenciocinética
- ciclo duplo) foram realizadas na secc¢do transversal das juntas, para cada uma das
energias de soldagem aplicadas. Para cada energia de soldagem foram realizadas medidas
nas trés regides: raiz, enchimento ¢ acabamento. Em cada uma destas regides foram
executadas 3 ou 4 medidas posicionadas localmente na zona fundida, na zona afetada pelo
calor e no metal de base.

Foi analisado o comportamento de corrosdao da fase na matriz devido a
precipitacdo da fase secundaria, e também o grau de sensitizagdo do aco, isto ¢, a razao
entre a corrente maxima obtida durante a varredura de reativacao (Ir) e a corrente maxima
obtida durante a varredura de ativagdo (Ia), na qual a célula foi capaz de analisar e
quantificar a susceptibilidade a corrosao do AISD pelas fases o’.

Para OCP e Polarizagao Potenciodinamica realizado em temperatura ambiente, o
equipamento ¢ o mesmo do TCP sem a utilizacdo do banho, primeiramente a amostra
ficou imersa na solucgao de 3,5% de NaCl com aeracdo de gas argonio, para diminuir os
efeitos da dissociacdo da 4gua durante o ensaio, em temperatura ambiente. Foi realizado
o monitoramento do potencial de circuito aberto (OCP), até que se descubra o tempo para
a estabilizacdo do potencial de circuito aberto.

Ap0s a estabilizac¢do do potencial por 1 hora, foi realizado o ensaio de Polarizacao,
com velocidade de varredura de 1 mV/s, com os intervalos de potenciais iniciando na
regido catddica em -0,6V e retornando quando atingido 1 mA. Foram determinados os
seguintes parametros através do software ANOVA com o extrapolamento da reta de Tafel
para trés curvas da analise: o potencial de corrosdo, potencial de quebra, potencial de
protecdo e area de histerese.

Para o ensaio de imersdo em cloreto férrico seguindo a norma ASTM G48 —
M¢étodo E, na qual a amostra foi pesada inicialmente antes do ensaio. O procedimento
adotado consta da imersdo da amostra na solugdo de cloreto de ferro (6% FeCl; + 1%
HCI) por 24 horas em uma temperatura fixa controlada em uma chapa aquecedora. Apos
as 24 horas, foi verificado se houve a formacao de pites visualmente e com um aumento
de 20 vezes no microscopio Otico. Se a amostra nao possui nenhum indicio de pites, a
temperatura inicial ¢ acrescida em 5°C e repetiu-se novamente o ensaio em uma nova
solucdo de cloreto de ferro (6% FeCl; + 1% HCI), novamente por 24 horas.

Esses passos foram repetidos até que o inicio de formacao de pite foi confirmado
a olho nu ou com um auxilio de uma lente com aumento de 20 vezes. Entdo para a referida

condi¢do na qual o ensaio foi encerrado sera considerada a temperatura critica de pite. E
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verificado o peso da amostra ao final do ensaio, para que uma comparagdo com o0 peso
inicial seja realizada e assim, obter a massa que foi perdida através do ensaio.

Apo6s a finalizacao dos ensaios foi necessario a realizagdo da neutralizagdo das
amostras, visto que a corrosdo continuou ocorrendo mesmo com limpeza realizada com
acetona, foi realizado um tratamento de passivagdo com HNO; a 10%, segundo a norma

ASTM GI para limpeza de amostra de ensaio corrosivo.

e Ensaios mecanicos

Foram realizados ensaios de microdureza para avaliar a dureza do material, devido
a presenca dessas fases secundarias. Foi realizada uma varredura da zona fundida até o
metal de base, com o objetivo de avaliar alteragdes na dureza em funcdo das
caracteristicas microestruturais de cada uma das zonas. A carga utilizada no ensaio sera
de 100kgf, o espacamento entre os pontos de 2 mm, com o tempo de impressao de 15
segundos. Uma segunda andlise de microdureza foi realizada em cada uma das fases
separadamente, ferrita e austenita, nas regides de MB, ZAC e ZF, A carga utilizada foi
25gF com mesmo espagamento e tempo de impressao da analise anterior.

Para o ensaio de dureza foi utilizado um durdmetro da marca ZWICK ROELL —
ZHU250CL com carga de 10kgF, espagamento de 1mm entre as medidas, com 10 pontos
dentro de cada regido (raiz, enchimento e acabamento) da ZF ¢ MB.

Para o ensaio de tragdo, seguindo a norma E8/ E8M, o corpo de prova contempla
a regido de MB, ZAC e ZF conforme mostrado Figura 24 , na qual foi aplicado carga de
tragdo uniaxial de 100kgf no corpo de prova até a ruptura, e através do grafico tensao-
deformacdo foi obtido o limite de escoamento, limite de resisténcia a tragao, limite de
ruptura. Durante o ensaio foi fixado um extensdémetro no equipamento para a medigdo o

alongamento do corpo de prova.

Figura 24: Corpo de prova para ensaio de tragao segundo a norma ASTM E8
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Etapa 7: Elaboracao de Artigos e da Tese

Ao longo do processo de elaboracao da Tese de doutorado pretende-se publicar os
resultados obtidos desta pesquisa em periddicos nacionais e internacionais relacionados

a area de estudo a fim de contribuir com o desenvolvimento cientifico e tecnologico.

Para a eclaboracdo da tese foram analisados ¢ discutidos diversos fatores
envolvidos durante a pesquisa do doutorado, esclarecendo e justificando cada fenomeno
envolvido, seja essas mudangas metalurgicas relevantes encontradas durante a analise

microestrutural, ou nas propriedades mecénicas ou de resisténcia a corrosao do ago.
Etapa 8: Defesa da Tese

A defesa da tese foi realizada ap6s concluida todas as etapas anteriores
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5. RESULTADOS DO AISD NA CONDICAO COMO SOLDADO

5.1 Junta na condicao soldada
5.1.2 Producdo da Junta Soldada

Na produgdo da junta soldada foram testados os pardmetros que foram utilizados
em um estudo anterior sobre a soldagem de tubos de AISD UNS S32750 ¢ UNS S32760
realizado no LPTS. A partir deste estudo foram adaptados os parametros para a soldagem

dos tubos de aco AISD utilizado nesta tese.

Os valores médios para os pardmetros utilizados na soldagem multipasse no passe
de raiz e para cada condigio de energia estio apresentadas na Tabela 7. E possivel notar
que os parametros de tensdao média (Um) e tensdo eficaz (Uef), corrente média (Im) e
corrente eficaz (Ief) e a distdncia bico de contato-pega (DBCP) continuaram

aproximadamente os mesmos valores para as diferentes condigdes soldadas.

Tabela 7: Parametros de soldagem utilizados na soldagem multipasses das juntas AISD.

Condicao |Um Vs Valim E

Uef (V) [Im (A) |lef (A) DBCP
soldada V) (cm/min) | (m/min) (kJ/mm)
Raiz 16,7 |17,4 117,3 139,0 (39,0 3,6 14 0,3
0,5kJ 27,0 27,8 176,1 2253 57,2 6,1 17,0 0,5
1,0kJ 28,0 28,8 174,0 2233 28,0 6,0 17,7 1,0
2,0kJ 274 28,0 174,77 12237 14,3 5.4 17,4 2,0

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

J4 a velocidade de soldagem (Vs) foi modificada, aumentando ou diminuindo
conforme era necessaria para alcancar a energia de soldagem desejada, seguindo a
equacdo da energia mostrada na Equagdo 4, utilizando os valores de corrente e tensao
efetivas. As energias foram de 0,5 kJ/mm, 1,0 kJ/mm e 2,0 kJ/mm, utilizou-se um passe
de raiz com energia de 0,3 kJ/mm para as energias de 0,5kJ e 1,0kJ, enquanto que para a
maior energia foi utilizado o passe de raiz com energia de 0,5 kJ/mm. Todas os passes de
raiz foram realizados com cobrejunta para suportar o material fundido da raiz e melhor

aspecto da mesma, e o passe de raiz foi praticamente refundido pelo passe subsequente.
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E = (Equacgdo 4)

O oscilograma obtido para soldagem de 1kJ/mm esta apresentado na Figura 25, as
caracteristicas de GMAW pulsado com uma corrente de base (Ib) de SOA e a corrente de
pico (Ip) de 375A, em que Ib tem como meta manter o arco aberto com pouca energia e

Ip forma a gota na ponta do arame-eletrodo e atua no seu destacamento.

Figura 25: Oscilograma obtida da soldagem GMAW pulsado, energia de 1,0 kJ/mm:
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Durante a realizacdo da soldagem dos tubos, foi realizado a soldagem de um tubo
adicional na energia intermedidria, em que foram acoplados termopares em diferentes
posicdes ao longo da junta, a fim de que fosse realizado o levantamento dos ciclos

térmicos e poder determinar as temperaturas alcancadas no AISD durante a soldagem.

O posicionamento dos termopares na junta soldada est4 apresentado na Figura 26,
com pontos de leitura dentro da zona fundida, na regido de ZAC e uma regido mais

afastada.
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Figura 26: Esquema com as posi¢des dos termopares na junta a ser soldada
Termopar B1

Termopar B2
Termopar B3

Termopar A3
Termopar A2
Termopar A1

¢— Termopar B4

Termopar B5

S Termopar B6
Termopar A6

Termopar A5
Termopar A4
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Na Figura 27 tem-se a bancada de soldagem utilizada para a soldagem, com o
arranjo de termopares ja conectados ao tubo AISD UNS S32750, em cada um dos lados
da junta, apds a finalizagdo da soldagem.

Figura 27: Bancada de soldagem com a junta soldada a 1kJ/mm com termopares
I a Ll

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Os resultados dos ciclos térmicos para o 4° passe de solda estdo mostrados na
Figura 28, em que percebe-se para o lado A foram atingidas temperaturas de até
aproximadamente 1200°C, indicando que o termopar estava bastante proximo onde foi
realizada o passe de soldagem, enquanto que para as regides vizinhas nao chegaram a
aquecer tanto e atingiram temperaturas entre 600 e 250°C, para o lado B dos termopares,

em que os termopares estavam na junta oposta ao passe, as temperaturas alcancadas

ficaram entre 350 e 150°C.

Figura 28: Ciclos térmicos obtidos para o 4 passe para a energia de 1kJ/mm.
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Apoés a soldagem, as regides com termopares foram cortadas e analisadas. As
imagens de macrografia que mostram as posi¢des de alguns termopares estao mostradas

na Figura 29, que mostra o ponto de unido do termopar no tubo em diferentes regides.

Figura 29: Macrografia nas regides em que os termopares foram fixados. a) Termopar A2. b) Termopar
B2

b)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

A partir dos ciclos térmicos obtidos foram realizadas simulagdes dos demais
ciclos térmicos para a realizacdo de simulacao fisica com equipamento Gleeble em que
foram testadas as condi¢des da ZAC do ago UNS S32750 para o estudo e comparagao

dos efeitos da ZAC de uma soldagem real e uma simulada.

Na Figura 30 tem-se algumas das juntas de AISD produzidas na soldagem
multipasses, em que € possivel observar a diferenca do aspecto do corddo na regidao de

acabamento da junta.
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Figura 30: Juntas soldadas de AISD. a)0,5kJ/mm. b)2,0kJ/mm

a)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Pela Figura 30 ¢ possivel observar que para uma menor energia de soldagem
aplicada, foram necessarios mais passes para o acabamento, visto que a largura do cordao

foi menor quando comparado a da energia de 2 kJ/mm, que depositou mais material
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durante a soldagem. O nlimero de passes realizados para o preenchimento da junta para
cada condicao de energia de soldagem foi de: 39 passes para a energia de 0,5 kJ/mm, 22
passes para 1,0 kJ/mm e de 12 passes para 2,0 kJ/mm. Para o material soldado pode-se
observar na Figura 31, as macrografias para cada energia, em que na condi¢do de menor
energia de soldagem (0,5 kJ/mm) houve a maior incidéncia de vazios entre os passes
(como indicada pela seta na Figura 31a), o surgimento desses vazios esté relacionado a

presenga de impurezas durante a solidificagcdo da poga de fusdo.

Figura 31: Macrografia do AISD na condig¢do como soldado. a) 0,5kJ/mm. b)1,0kJ/mm. ¢) 2,0kJ/mm

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Uma bolha de gas pode ser aprisionada pelo metal solidificado, formando um
poro, quando essa ndo se desprende de seu ponto de nucleacdo antes que o metal
solidificado a cerque. O desprendimento da bolha ¢ influenciado por varios fatores como

a sua velocidade de crescimento, a sua facilidade de se soltar do substrato, a velocidade
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e a morfologia da frente de solidifica¢do, a composi¢do quimica do metal liquido, etc.

(MODENESI, 2012)

Em algumas regides também foi possivel observar falta de fusdo (regido circulada)
entre os passes. Estes defeitos sdo muito pequenos (normalmente na faixa de 0,01 a 1,5
mm), e atuam prejudicialmente se houver esforgos flutuantes ou risco de fadiga na junta,
na qual tanto a formacdo de vazios como a falta de fusdo podem atuar como

concentradores de tensdes internas na solda. (SAMUELSSON, 2002; LI et. al., 2012)

Como os AISD apresentam maior tensao superficial e baixa molhabilidade, a poga
tende a espalhar menos, retendo o metal liquido na poga e, para condi¢des em que esta
poga se torna bastante volumosa, o metal liquido tente a produzir este efeito. Esse efeito
foi principalmente observado na energia de 2,0 kJ/mm que resultou em menos passes para

o preenchimento da junta, como mencionado anteriormente.

No caso de AISD ¢ importante destacar que durante a soldagem o metal base a
frente da poga sofre oxidacdo, mesmo com a prote¢do adequada de géas, e este filme de

oxido potencializa a formagao deste defeito.
5.2 Caracterizacdo Microestrutural
5.2.1 Microscopia Otica (MO)

As amostras foram atacadas conforme detalhado no Capitulo 4 — Materiais e
Meétodos, e a microestrutura obtida com a soldagem do AISD esta mostrada na Figura 32.
Percebe-se as diferengas das trés regides, metal base (MB), zona afetada pelo calor (ZAC)
e zona fundida (ZF). No MB tem-se a presenc¢a de lamelas intercaladas das fases ferrita e
austenita, sendo identificada por meio do ataque quimico as lamelas de ferrita em tons
escuros de marrom ou azuladas, enquanto as lamelas claras correspondem a fase

austenita.
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Naregido de ZAC pode-se perceber uma pequena extensao composta também por
ferrita e austenita em menor tamanho de grao quando comparado a fase ferrita. Essa ZAC
estreita ocorre porque durante a soldagem tem-se a dissolucao parcial da austenita, devido
as temperaturas atingidas, e dependendo da velocidade de resfriamento, a sua posterior
precipitagdo. Neste caso, os graos de austenita ndo dissolvidos inibem o crescimento do
grao ferritico. (ATAMERT & KING, 1992). Quando a junta ¢ reaquecida pelos passes
sucessivos, a fragdo de austenita da ZAC aumenta. Esse reaquecimento pode levar ao
crescimento da austenita intergranular e a precipitagdo de austenita intragranular
(RAMIREZ et. al., 2000). Da mesma maneira, os nitretos sdo parcialmente ou totalmente
dissolvidos, gerando um aumento no teor de nitrogénio na matriz. Como resultado, a
precipitagdo da austenita ¢ favorecida.

Na ZF tem-se a presenca das fases ferrita e austenita, na qual € possivel observar
trés tipos de morfologias possiveis para a fase austenita, podendo ser melhor visualizada
na Figura 33.Na Figura 33 sdo observadas a austenita intergranular, mostrada dentro do
circulo, a austenita de placas laterais de Widmanstdtten, que tem aspecto agulhado,
sinalizada por um retangulo, e a austenita alotriomorfica de contorno de grao que esta

indicado pela seta na imagem e que se forma no contorno de grao. Todas essas estruturas
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de austenita sdo comuns e relatadas em microestruturas de soldagens de agos duplex por

RAMIREZ et. al., 2000; NUNES et. al., 2001; TAVARES, 2007; PESSOA, 2015.

As fases secundarias mais provaveis de precipitar na soldagem dos AIDS s3o:
nitretos de cromo (Cr,N), fase o, fase x e austenita secundaria (y,) (RAMIREZ,2001).
Essa precipitagdo ocorre devido aos ciclos térmicos tipicos da soldagem, tanto para as
ZACs quanto para as ZFs reaquecidas, em que regioes sdo expostas a faixa de temperatura
em que ocorre a precipitagdo de nitretos de cromo (Cr,N), fase o e outras fases

intermetalicas.

Na soldagem multipasse, além de precipitacdo de fases deletérias visto nos
trabalhos de RAMIREZ, 2000; TAVARES et. al., 2007; LIPPOLD & KOTECKI, 2005,
¢ importante considerar os efeitos dos reaquecimentos causados pela deposicdo dos
passes subsequentes, estes passes fornecem condi¢des para que ocorra mudangas
microestruturais e metalirgicas em determinadas regides do passe anterior, influenciando

no balanco de fases no AISD e reduzindo as propriedades mecanicas e de resisténcia a

COrrosao.

Figura 33: Morfologias encontradas para a fase austenita na zona fundida.
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Na Figura 34a tem-se a regido de ZAC da raiz do menor nivel de energia, em que
foram observadas as presencas de pontos escuros dispersos na matriz ferritica, que
correspondem a precipitacdo de nitretos de cromo. Estes nitretos estavam distribuidos

dentro da fase ferritica e proximo a regido de ZAC.

Na Figura 34b tem-se a presenga dos nitretos na ZAC do AISD soldado a 1,0
kJ/mm na regido de raiz, ¢ possivel perceber que os nitretos encontram-se distribuidos na
fase ferrita, além da precipitagdo dos nitretos de cromo nos contornos o/o indicados por
setas na imagem. Estes contornos apresentam um contraste mais escuro indicando a

precipitagdo desta fase deletéria.

Figura 34: Precipitados presentes na ZAC da raiz do AISD soldado a
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Para a energia de 2,0 kJ/mm tem-se a regido da ZAC mostrada em Figura 35, ¢
possivel ver a presenga da precipitacdo de nitretos de cromo distribuidos tanto na fase
ferrita como nos contornos de grao em pontos muito especificos na ZAC. Além disso ha
algumas regides com presenga de austenita intergranular com tamanho reduzido e
aglomerado em alguns pontos, sinalizado por retdngulos na imagem. O aumento da
energia proporcionou uma maior precipitacdo de austenita no AISD e uma menor

precipitagdo de nitretos de cromo quando comparado com a menor energia.

A precipitagdo dos nitretos de cromo ocorre devido a baixa solubilidade do
nitrogénio na ferrita, quando comparada com a austenita. (LIPPOLD e KOTECKI, 2005).
Assim, em uma soldagem, que possui um resfriamento rapido entre os passes, de uma
microestrutura parcial ou completamente ferritica, ocorre uma supersaturacdo de N na
ferrita, resultando em uma competicao entre a precipitacdo de austenita e de nitretos de
cromo, sendo os fatores determinantes para a precipitacdo de um ou outro: a composi¢ao
quimica, a taxa de resfriamento e o tamanho de grao da ferrita (LONDONO, 1997;
RAMIREZ, et. al., 2003).
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F gura 35: Precipitados presentes na ZAC da raig do AISD soldado a 2,0 kJ/mm. Aumento em 200x.
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Para a regido da ZF na energia de 2,0 kJ/mm ficou muito evidente a precipitagao
da fase austenita secundaria como é possivel perceber na Figura 36. E possivel observar
a presenca de 2 fases distintas, a primeira de cor marrom referente a fase ferrita e a outra
a de cor branca referente a fase austenita. Em termos de microconstituintes tem-se: a fase
ferrita, a austenita de Widmanstitten, austenita alotriomorfica de contorno de grao,
austenita intragranular e austenita secundaria. Na Figura 36b, ¢ possivel observar a

presenca de ilhas de austenita secundaria nos circulos.
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Figura 36: Microestrutura do AISD soldado com 2 kJ/mm. Regido da ZF do passe de enchimento.

X.
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Estas ilhas de austenita secundaria ocorrem dentro da fase ferrita que restou entre
as austenitas, em que a fase ferritica provavelmente se encontra supersaturada em
elementos austenitizantes devido a velocidade de resfriamento rapida. Com o
reaquecimento dos passes anteriores pelos passes subsequentes na soldagem multipasse,

¢ proporcionado em algumas regides da zona fundida o aquecimento dentro da faixa de
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temperatura que favorece tanto o crescimento da austenita secunddaria intergranular,

quanto a formacao da austenita secundaria intragranular.

A microestrutura nestas regioes reaquecidas do passe anterior apresentam uma
morfologia similar as observadas nas ZACs dos AIDs e AISDs (EGHLIMI et. al., 2014;
MUTHUPANDI et. al., 2004; WANG, 2005). Isso ocorre primeiramente pelo fato do
passe subsequente refundir o passe anterior. A regido limitrofe entre estes passes, embora
nao sofra a fusdo, alcanca temperaturas extremamente altas, sofrendo transformacdes de
fases similares a ocorridas na ZAC, como regides estreitas de crescimento de grao
ferritico, regides desbalanceadas com maior propor¢ao da fase austenitica e precipitacdes
de fases.

Conforme mostrado na Figura 37, € possivel notar regides dentro do passe de
enchimento que foram reaquecidas pelos passes da soldagem subsequente e apresentam
uma maior fracdo de ferrita. Isto ocorre devido o ciclo térmico imposto pelo passe
posterior provocar, numa regido do passe anterior localizada préximo a linha de fusdo,
uma completa transformagao da fase austenitica em ferrita. Como € possivel perceber na
Figura 28, durante o resfriamento, a nucleacdo e o crescimento da fase austenita ¢
dificultada pela rdpida velocidade de resfriamento da soldagem, resultando em uma maior
quantidade de ferrita na ZF e a presenca de austenita com forma agulhada (austenita de
Widmanstatten).

Com altas velocidades de resfriamento a austenita precipitada nos contornos de
grdo da ferrita pode ser descontinua. A medida que a velocidade de resfriamento diminui,
a austenita nos contornos torna-se cada vez mais continua. A partir da saturacdo dos sitios
para nucleagdo nos contornos de grao, a austenita cresce em dire¢ao ao centro do grao de
ferrita, como austenita de Widmanstitten. Para velocidades de resfriamento mais baixas
pode ocorrer a precipitacdo de austenita intragranular. A quantidade e morfologia da
austenita precipitada depende ndo so6 da velocidade de resfriamento, mas também da
composi¢ao quimica da liga e do tamanho de grao ferritico. (NILSSON et. al. 2005)

Durante o resfriamento podem precipitar outras fases como, 0s nitretos,
carbonetos, sigma, chi entre outros. A cinética de precipitacdo destas fases depende
basicamente da composicdo quimica da liga, do ciclo térmico experimentado e da frag¢do

volumétrica de austenita formada. (NILSSON et. al. 2005)
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Figura 37: AISD soldado a 2,0kJ/mm na regido de enchimento
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Assim, essas regides com maiores quantidades de ferrita, apresentam
comportamento semelhante a ZAC, e estdo propensas as reacdes de precipitagdo de fases
deletérias como a precipitagdo de y2, Cr2N entre outras (WANG, 2005).

Também devido aos inimeros ciclos térmicos impostos pelos varios passes
subsequentes depositados foram observadas algumas regides com maiores quantidades

de austenita, principalmente nas maiores energias de soldagem, como mostrado na Figura

38.

Pelo ciclo térmico (Figura 28) e pelo diagrama de fases para o AISD soldado
(Figura 10) pode-se entender o comportamento dessa regido, que se encontra logo abaixo
da ‘ZAC de alta temperatura’ e terd uma temperatura de pico diferente. Além disso entra-
se na regido bifasica (ferrita e austenita) rapidamente, favorecendo o crescimento da

austenita, tanto a da primaria, como a nucleagdo de austenita secundaria.

Este resultado ¢ coerente ao apresentado na literatura (MUTHUPANDI et. al.,
2004; WANG, 2005), a qual relata que apenas uma faixa muito estreita da microestrutura

do passe anterior experimenta uma temperatura acima da linha solvus e esta zona ndo ¢
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completamente transformada em ferrita, devido ao curto intervalo de tempo entre a
temperatura de pico e uma temperatura um pouco acima do so/vus, mas € capaz de reduzir
a velocidade de resfriamento que ird favorecer a precipitagao da fase austenita e ocasionar

um aumento da fracdo de austenita no passe anterior.

Figura 38 AISD soldado a 2,0kJ/mm na regido de enchimento
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Assim, segundo WANG (2005) esta faixa com aumento de austenita no passe
anterior apresentard tanto uma maior fragdo de austenita, quanto um aumento da
quantidade de austenita secundarias dentro da zona fundida, como foi mostrado na Figura

36 ¢, além de ser possivel as precipitacdes de fases intermetalicas como Cr2N ou fase o.

Além das regides alteradas pelo efeito da soldagem, foram avaliadas também as
regides afastadas correspondente ao metal de base. Foi observado um comportamento
diferente do apresentado na Figura 39, em que foram observados na meia espessura a
presenga de cadeias alongadas de cujo contraste ¢ destacado por regides enegrecidas,
conforme mostrado na Figura 39. Um maior detalhamento sera apresentado nas analises

de MEV.
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Figura 39: Presenca de cadeias na interface da ferrita/austenita

Com as imagens obtidas por MO, foi realizada a quantificacdo do balango das
fases ferrita e austenita para os niveis de energia avaliados como mostrado na Figura 40.
Esta analise foi realizada conforme as especificagdes da norma ASTM E 1245-03, em
que o resultado final foi obtido por meio do céalculo do desvio-padrio e do intervalo de

confianga em nivel de 95% para a distribuigdo ¢ de Student.

O ataque quimico realizado nas amostras para andlise por microscopia optica foi
capaz de contrastar adequadamente as fases majoritarias, ferrita e austenita, permitindo o
reconhecimento e a segmentagdo de ambas por parte dos programas de andlise de
imagens. Contudo ¢é importante considerar que contornos de grao, inclusdes nao-
metalicas, que estavam presentes no AISD (regides circuladas) possuem pouco contraste
quando comparado com a fase ferrita, desde modo o programa reconhece e quantifica
como uma fase apenas e os contornos e inclusdes sdo incorporadas a contagem referente

a fase ferrita.
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Figura 40: Quantificacdo no SVRNA a) microestrutura obtidaI por MO. B) Imagem da quantificagdo
<y g AN B 3 'r il & ol " i i

" o ! { L/ A

Os nimeros de imagens significativas foram de um total de 50 imagens, que pelo
tamanho da amostra e dos passes realizados as fotos poderiam ser realizadas utilizando a
extensao de um unico corddo, porém optou-se por utilizar imagens de corddes adjacentes
dentro da regido de interesse, em vez de imagens apenas no mesmo cordao ou passe de

solda.

Os valores médios das quantificacdes das fases ferrita e austenita nas regides de
ZF naraiz, enchimento e acabamento para os trés niveis de energia, utilizando o programa

SVRNA e Image J, estdo apresentados na Tabela 8 e Tabela 9, respectivamente.
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Tabela 8: Valores médios para a quantificacéo realizada com programa SVRNA

RAIZ ENCHIMENTO ACABAMENTO
ENERGIA - - - - - -
Ferrita Austenita | Ferrita Austenita | Ferrita Austenita
(kJ/mm)
0,5 61,06+ 38,94+ 61,24+ 38,76+ 52,77+ 4723+
4,43 4,43 3,04 3,04 5,00 5,00
1,0 59,98+ 40,01+ 60,09+ 39,93+ 59,30+ 40,70+
1,73 1,73 3,00 3,00 4,76 4,76
2,0 52,65+ 47,35+ 50,55+ 49,45+ 54,22+ 45,78+
3,56 3,56 3,62 3,62 3,74 3,74

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Tabela 9: Valores médios para a quantifica¢io realizada com programa Image J

ENERGIA RAIZ ENCHIMENTO ACABAMENTO
Ferrita Austenita | Ferrita Austenita | Ferrita Austenita
(kJ/mm)
0,5 58,97+ 41,02+ 59,85+ 40,15+ 54,08+ 45,92+
4,06 4,06 5,53 5,53 4,42 4,42
1,0 56,81+ 43,19+ 57,66+ 42,34+ 55,21+ 44,78+
2,01 2,01 3,08 3,08 4,70 4,70
2,0 52,54+ 47,46+ 51,50+ 48,50+ 54,64+ 45,36+
1,88 1,88 3,62 3,62 4,07 4,07

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Foi realizada ainda uma quantificacao por ferritoscopio que esta apresentada na

Tabela 10. Como ¢ possivel observar os valores absolutos das quantificacdes por

softwares

aproximadamente 40% menor.

foram

semelhantes,

enquanto oS

valores

por

ferritoscopio foram

Todas as quantificagdes apresentam o mesmo

comportamento de reducdo de ferrita com o aumento da energia, € a regido com maior

teor de ferrita se encontra na regido da raiz, com excecao da energia de 2,0kJ/mm que por

possuir menor velocidade de resfriamento, houve tempo para difusao e formagao de maior

quantidade de austenita durante o reaquecimento dos passes.

Tabela 10: Valores médios para a quantificagdo realizada com ferritoscopio

ENERGIA | RAIZ ENCHIMENTO ACABAMENTO
(kJ/mm) | Ferrita Austenita | Ferrita Austenita | Ferrita Austenita
0,5 41,12+ 58,88+ 39,98+ 60,02+ 39,25+ 60,75+
0,75 0,75 1,87 1,87 1,92 1,92
1,0 39,59+ | 60,41+ 39,41+ 60,59+ 3991+ 60,09+
0,66 0,66 1,39 1,39 3,02 3,02
2,0 34,95+ | 6535+ 37,07+ 62,93+ 37,03+ 62,97+
1,05 1,05 1,17 1,17 3,75 3,75

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Foi realizado uma andlise de varidncia desses valores, em que ao se avaliar a

regido da raiz foi possivel observar que com o aumento da energia de soldagem houve

uma diminuicdo do teor de ferrita. Todas as curvas apresentaram este mesmo

comportamento e foram estatisticamente significativas (p< 0,05) para os casos avaliados.

Para a analise de variancia para a raiz, mostrada na Figura 41 tem-se os mesmos

comportamentos para as técnicas de quantificacao que utilizam andalise de imagens como

para a que se utiliza do magnetismo, em que conforme hd o aumento da energia de

soldagem utilizada tem-se a queda dos teores de ferrita na amostra.

Os dados referentes ao comportamento da quantificagdo de fases para o passe de

enchimento estdo apresentados na Figura 42, os quais continuam seguindo uma tendéncia

de diminuicdo do teor de ferrita com o aumento da energia. Na maior energia ha o

decréscimo do teor de ferrita, mesmo assim apresenta valores de p menores que 0,005.

Figura 41: Analise de variancia do percentual de ferrita da ZF da raiz do AISD para diferentes niveis de
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C) Variagdo do teor de ferrita na ZF do AISD UNS §32750
Current effect: F(2, 35)=204,70, p=0,0000
Regido Raiz - Quantificacdo Ferritoscépio
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Percebe-se que para todas as condigdes de energia, nas regides analisadas de raiz,
enchimento e acabamento nenhum dos teores de ferrita se encontraram abaixo de 35%,
em que os maiores valores alcangados foram de aproximadamente de 62% nas condic¢des

de menores energia.

E valido ressaltar que nesta condi¢do (E = 0,5 kJ/mm) ha pouco tempo para a
difusdo dos elementos austenitizantes e a formacao de austenita no ago, devido ao rapido
resfriamento da poga de fusdo, ocasionando, portanto a retencdo de um maior teor de

ferrita a temperatura ambiente, se comparado a austenita na ZF do AISD.

Para aregido de acabamento apresentado na Figura 43, os trés graficos apresentam
comportamentos semelhantes. H4 um aumento do teor de ferrita com a energia de 1kJ/mm
e para a energia de 2,0 kJ/mm hd um decréscimo da quantidade de fase ferrita. Porém ndo

foi significamente estatistico, ndo houve uma variagao tao grande.

Esse comportamento para a maior energia de soldagem deve-se ao fato do aco
resfriar mais lentamente e ter tempo para difusdo dos elementos de liga e formagdo da
fase austenita. Como a regido de acabamento ¢ referente aos ultimos passes para
preenchimento da junta, essa regido nao ¢ reaquecida tanto quanto a raiz e o enchimento.
Por isso embora tenha o mesmo comportamento de decréscimo do teor de ferrita essa

variacao ¢ menor quando comparada com as anteriores
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Figura 42: Analise de variancia do percentual de ferrita da ZF do enchimento do AISD para diferentes
niveis de energia. a) SVRNA. b) Image J. ¢) Ferritoscopio.
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Vale salientar que a analise do acabamento nao foi realizada apenas no ultimo
corddo, mas nos corddes proximos dos ultimos passes de solda. Nesse caso, os maiores

valores de ferrita foram medidos para o aporte térmico de 1,0 kJ/mm.

Para as demais energias, a de 2,0 kJ/mm tera um ciclo térmico diferente com uma
menor velocidade de resfriamento proporcionando maior quantidade de austenita
formada. J4 para a energia de 0,5 kJ, embora o aporte térmico seja menor, houve muitos
ciclos de reaquecimento, com muitos corddes depositados, havendo assim a sobreposi¢ao

de varios ciclos térmicos que refletiu na quantidade de ferrita no final da soldagem.
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Para a regido de ZAC, por se tratar de uma regido estreita, foram tiradas fotos por
MO para as trés energias em todas as regides e tem-se os valores médios medidos pela
quantificagdo pelo SVRNA. As propor¢des de fase ferrita foram de 66,31+5,94 para a

menor energia, de 69,95+4,38 para a energia intermediaria e 63,56+4,81 para a energia
de 2,0 kJ.

Em relagdo as trés técnicas para avaliagdo do balango de ferrita no material, o
valor absoluto das quantificagdes com ferritoscopio quando comparado com as outras
duas técnicas sdo muito diferentes, embora apresentem o mesmo comportamento. O
ferritoscopio foi calibrado corretamente antes das medidas, provavelmente a
quantifica¢do por imagens contabiliza os contornos de grao, além de quantificar inclusdes

ndo metalicas, que ndo sdo detectadas no ferritoscopio por ndo serem magnéticas. Além
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disso, podem ter efeitos de geometria (morfologia) da fase paramagnética (austenita) que

podem afetar a magnetizacao da fase ferromagnética (ferrita).

As diferencas nos valores percentuais da ferrita obtida pela técnica de
ferritoscopio foi relatado por BERMEJO et. al. (2012) em dependendo do grau de
rugosidade da amostra, seja por soldagem, polimento ou esmerilhamento, pode
influenciar nos valores de percentual de ferrita em torno de 10 a 12%. Além disso a
distribuicao de ferrita ndo ¢ homogénea na zona fundida, assim como ocorre no metal de

base, entdo essas diferengas podem influenciar no valor de ferrita na medi¢ao magnética.

Todas as andlises de quantificagdo (SVRNA, Imagel e ferritoscopio) nas trés
regides (raiz, enchimento e acabamento) atenderam as normas ASTM E562 e NORSOK
630 que determinam que na regido de raiz e de acabamento da ZF do UNS S32750 devem

conter teores de 35 a 65% de ferrita para a solda ser considerada aprovada.
5.2.2 Microscopia Eletronica de Varredura (MEYV)

Utilizando-se do MEV no modo elétrons secundarios (SE), foi possivel observar
melhor as fases existentes no AISD. Na Figura 44a tem-se as fases presentes no AISD.
Observa-se uma fase mais escura que corresponde a fase ferrita (o), uma fase mais clara
em lamelas grandes que corresponde a fase austenita (y), uma regido circulada composta
por algumas inclusdes ndo-metalicas de 6xidos no ago, e uma regido com a presenca de
grande quantidade de fases de morfologia agulhada e pequena dimensao, que corresponde
a austenita secundaria (y;). Este agrupamento ¢ denominado de ilhas de y,, como ja havia

sido observada nas imagens por MO.

Conforme houve o aumento da energia, foi observada uma maior a incidéncia da
austenita secundaria no ago. Foi realizado um mapeamento quimico por EDS na regido
de ocorréncia das ilhas da austenita secunddria, para avaliar a composi¢ao quimica da
ferrita e da austenita secundaria. A regido analisada e exemplos de espectros analisados

para as fases ferrita e austenita estdo mostrados na Figura 45.
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Figura 45: EDS para o enchimento do AISD soldado a 2kJ/mm. a) regido analisada. b) espectro na ferrita.
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Os valores médios de composi¢do quimica para os espectros analisados na Figura

45a estdo apresentados na Tabela 11. E possivel notar que a fase ferrita possui valores
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mais elevados de elementos como Cr, Si, Mo. A fase austenita apresentou os valores de
cromo igual & composi¢cdo global da austenita do aco e com maior teor de niquel de
aproximadamente 10%, ja para a austenita secundaria obteve um menor teor de Cr e Mo
e um alto teor de Ni de aproximadamente 11/%, quando comparada a matriz do material
que contém 7% de Ni em sua composicao.

Tabela 11: Composi¢gdes médias obtidas por EDS para a fase ferrita, fase austenita e fase austenita
secundaria

Fase Ferrita Austenita Austenita secundaria
Composicao
Si 0,423 0,33 0,383
Cr 27,237 25,01 24,880
Mn 0,200 0,38 0,373
Fe 59,203 60,45 60,093
Ni 8,273 10,19 11,00
Mo 4,663 3,56 3,523
Total 100 100 100

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Na Figura 39 foi mostrado a regido mais escura que supostamente correspondia a
presenca de fase sigma, e foi visto que essa cadeia corresponde a um aglomerado de
inclusdes nao metalicas, que foram identificados por EDS que indicou a presenca de
oxidos de calcio, 6xidos aluminio, 6xidos de silicio ou 6xidos complexos com esses

elementos.

Do ponto de vista do ciclo térmico e com através do diagrama TTT para o inicio
da precipitagdo da fase sigma e chi (Figura 10), poderia ser encontrado algum indicio
destas fases deletérias, na qual foram realizadas varreduras nas regides de ZAC e ZF em
todo o material em todas as energias e foram encontrados alguns pontos mais brilhantes
visto no BSE, como pode ser visto na Figura 46. No entanto, o ponto era tdo pequeno que
nao foi possivel identificar por EDS e, portanto, ndo foi possivel comprovar a presenca

da fase sigma no material.
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Figura 46: Anélise do ponto de possivel precipitacdo da fase sigma a) ponto brilhante encontrado no modo
BSE b) espectro de EDS na regido mais brilhante
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A composi¢do quimica para o ponto analisado ¢ apresentada na Tabela 12, tem-se
a composi¢do muito proxima a encontrada para a fase ferrita ndo sendo possivel, portanto
diferencia-la da fase ferritica. Estes pontos foram pequenos em uma area grande de
varredura do material e foram encontrados em poucas regides, que nao da para estimar a
propor¢ao da suposta fase no material ou quantifica-la, pois seria proximo de zero,

portanto ndo foi identificado a presenca de fase sigma no AISD.

Tabela 12: Composi¢do quimica para suposta precipita¢do de fase sigma.

Elemento Si Cr Fe Ni Mo

% peso | 0,48 26,11 59,99 8,72 4,70
FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Ao longo da varredura para identificar as particulas brilhantes existentes no AISD
no modo BSE, foram analisadas as inclusdes na qual algumas apresentavam esse brilho
ao seu redor, foi realizado um mapeamento quimico por EDS no MEV, para verificar
estas inclusdes e identificar quais elementos quimicos essas inclusdes estariam
enriquecidas, esse mapeamento esta mostrado na Figura 47.

No mapeamento quimico nota-se que cada cor corresponde a um elemento
quimico especifico, e quanto mais intensa for a coloragdo na imagem, maior sera a
concentragdo do referido elemento na regido analisada. Deste modo, na Figura 47, para a
matriz do ago tem-se a presenca de elementos ja previstos na composi¢ao quimica, porém
foram identificados alta concentragdo de elementos de terras raras, como o Cério (Ce) e

Lantanio (La).



95

Figura 47: Mapeamento quimico de EDS das inclusdes presentes no MB do AISD UNS S32750
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A inclusdo 1 (I1) encontra-se mais enriquecida nos elementos oxigénio (O) ,
Aluminio (Al), Cério (Ce), Lantanio (La), e com alguns pontos ricos em Calcio (Ca),
Silicio (Si) e Manganés (Mg). A inclusdo 2 (I12) encontra-se mais enriquecida em O, Ca,
Al, Si, tendo alguns pontos dentro da inclusdo concentradas em Ce, La, C e Mg. Assim
as inclusdes sdo compostas por diferentes aglomerados de inclusdes, 6xido de célcio,
oxido de silicio, 6xido de cério, e demais complexos da combinacdo desses elementos,

ndo tendo sido a principio observada a formagado de sulfetos.

Assim, as inclusoes podem ser identificadas como inclusdes complexas de 6xidos,
formadas por oxigénio e por algum elemento desoxidante (Al, Mn, Si, Ca entre outros)
ou mais de um destes elementos simultaneamente, estando de acordo com o relatado por
SVENSSON (1994). Segundo YILMAZ e TUMER (2013), estas inclusdes complexas

apresentam estruturas formadas pelos seguintes 6xidos: SiO,, MnO, CaO, Al,Os.

Além da precipitacdo de fases secundarias (Cr,N e v,), as inclusdes ndo-metalicas
em quantidade também afetam as propriedades dos AIDs, pois podem aumentar o risco
de fragilizacdo por hidrogénio, reduzir a tenacidade (GUNN, 2003) e reduzir a resisténcia

a corrosao por pites (NILSSON, 1993; JEON et. al., 2011; LIOU et. al., 2002).

Por meio das andlises de EDS foi possivel identificar ndo somente os 6xidos, mas
também constatar que o AISD fornecido para a soldagem possuia em sua composi¢ao
elementos de terras-raras, como Ce e La, que ndo foi discriminado pelo fabricante. Sabe-
se que a China ¢ a maior produtora mundial de terras-raras, com 40% das reservas
mundiais de terras raras, movimentando cerca de R$ 10 bilhdes por ano, seguida pelo

Brasil (16%) e EUA (10%). (DNPM, 2014)

Algumas inclusdes apresentaram caracteristicas distintas as demais, como
apresentadas na Figura 48, e foram avaliadas as composi¢des quimicas para as regioes no

interior destas inclusdes.

Na Figura 48a, tem-se uma inclus@o no interior de outra inclusdo (ponto 1) e para
a Figura 48b tem-se uma inclusdo com uma regido mais clara no interior (ponto 3), as

composigdes para estas regioes no interior das inclusdes estao na Tabela 13.
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Figura 48: Inclusdes encontradas no AISD. a) Precipitado formado dentro de uma incluséo. b) Inclusdo
com uma regido brilhante no seu interior
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Tabela 13: Composi¢do quimica das inclusdes encontradas nos AISD
Ponto | O Mg | Al Si S Ca |Cr Mn | Fe Ni |La |Ce
1 32,73 13,95 10,67 | 2,02 0,26 | 15,02 | 7,32 |9,54 | 0,88 2,88
2 15,22 10,77 | 3,02 | 3,40 |0,28 | 0,50 | 15,88 | 2,93 |29,25|2,91|2,03|5,75
3 34,85 10,63 | 3,97 | 18,74 0,12 | 0,46 | 10,49 | 15,79 | 6,66 | 0,59 | 1,97 | 5,73
4 32,3510,49 | 2,91 13,32 10,25 0,31 | 10,51 | 11,58 | 10,02 | 1,17 | 1,41 | 3,82

FONTE: PROPRIA DO AUTOR.
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Como ¢ possivel observar as inclusdes, o Ponto 1, estd mais rico em O, Mg, Al,
Mn quando comparado com o Ponto 2, no qual esta incluso. O Ponto 3 estd rico em O,
Si, Mn e Ce quando comparado com o Ponto 4. Todas as inclusdes possuem uma
quantidade consideravel de Ce e La, com exce¢ao do Ponto 1 que ndo foram detectados

esses elementos.

Alguns autores relataram que os usos de elementos terras-raras melhoram a
ductilidade a quente de AID e outras ligas (FU, et. al., 2009 ; PARK, et. al., 2002; YU,
CHEN & ZHENG, 2013). No estudo de PARK et. al. (2002), foi proposto que as adigdes
desses elementos aumentaram a resisténcia e¢ a ductilidade dos AISD, devido ao

refinamento de grao causado por finos 6xidos e oxi-sulfetos desses elementos.

WANG et. al. (2010) descobriram que a ductilidade de um AISD com adigao de
Ce (0,03 a 0,047% em peso) aumentou significativamente, devido um aumento no teor
de austenita, segregacdes de Ce nos contornos de graos e modificacdes de inclusdes.
Porém a ductilidade a quente diminuiu com adigdes a partir de 0,062% de Ce devido ao
aumento de inclusdes e formacao de fases intermetalicas frageis do tipo Ce-Fe-Cr-Mn-

Mo.

CHEN, MA E WANG (2015) relataram que a adi¢do desses elementos de terras-
raras (0,046% em peso) a um AID de tipo 22Cr diminuiu a incompatibilidade entre a
ferrita mais macia e a austenita mais dura durante o trabalho a quente, devido a divisdo
heterogénea de Mo nas fases, que diminuiu a discrepancia da dureza entre ferrita e

austenita.

Em relacdo a propriedades de resisténcia a corrosdo, JEON et.al. (2013) relatou
que a adicdo desses elementos a um ago inoxidavel hiperduplex (27Cr—7Ni—2.5Mo-3.3W)
aumentou a resisténcia a corrosao por pite devido a formagao de 6xidos de cério estaveis
e diminuicao da area de microtrincas entre a matriz e as inclusdes que atuam como locais
do inicio da formagdo dos pites. Além disso, zonas enriquecidas com cromo foram
formadas no entorno de 6xidos de cério com baixo teor de cromo, em ligas com adi¢do

de Ce.

KIM, et. al. (2013) estudando o mesmo hiperduplex (27Cr—7Ni-2.5Mo-3.3W)

relatou que a adi¢do de uma quantidade leve de Ce (55-110 ppm) atrasou a precipita¢ao
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de fases secundarias, devido a distribuigdo homogénea de Ce na matriz. E

consequentemente, a degradagdo das propriedades mecanicas foi diminuida.

Além desta fase secundaria, também foi observado por MEV a presenga de
nitretos de cromo em algumas regides da ZAC e ZF, tanto dentro do grao ferritico, como
nos contornos de grao e sub-grao ferrita/ferrita e na interface ferrita/austenita como pode
ser observado na Figura 49.

Figura 49: Presenga de nitretos de cromo na microestrutura do AISD soldado. a) ZAC da raiz de 0,5
kJ/mm. b)ZAC da raiz de 2kJ/mm. ¢) ZF do acabamento de 0,5kJ/mm. d) aumento em 15000x
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR



100

Na Figura 49a, percebe-se essa precipitagdo mais acentuada na matriz ferritica na
menor energia de soldagem utilizada, quando comparado com Figura 49b que mostra a

precipitacdo de nitretos com uma menor propor¢ao para a maior energia.

Na Figura 49.c pode-se ver a presenga dos nitretos de cromo ao redor de inclusdes,
na interfase a/y e dentro dos graos ferriticos. Esses nitretos precipitados na interface a/y
sdo mais proeminentes em soldagens com reaquecimento de passes que atinjam a

temperatura de 900°C. (RAMIREZ, BRANDI ¢ LIPPOLD, 2004)

Foram medidos na imagem obtida por MEV o tamanho desses precipitados de
nitreto de cromo presente na matriz ferritica da energia de 1,0 kJ/mm, como pode ser visto
na Figura 50. Os comprimentos destas particulas variam dentro da matriz e algumas foram
de 97 nm podendo chegar até 1,03 um.

Figura 50: Medidas do tamanho dos precipitados de nitretos de cromo na matriz ferritica do AISD
soldado a 1,0 kJ/mm
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

No entanto esses precipitados foram encontrados em pequenas quantidades e
regidoes especificas dentro da ZAC e ZF, tornando-se pouco significativo quando

comparado com toda a area de material analisado.
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A baixa precipitacdo dessa fase encontrada no material € resultado da dissolugdo
da fase com reaquecimento dos passes, na qual as precipitagdes dos nitretos de cromo
ocorrem quando a precipitacao da austenita ¢ retardada ou impedida, como por exemplo
devido a uma alta velocidade de soldagem a ferrita torna-se supersaturada em nitrogénio,
precipitando nitreto de cromo. Com o calor fornecido pelos passes subsequentes, €
atingido temperaturas que podem favorecer a dissolu¢do do precipitado e fornecer
nitrogénio para estabilizar a precipitacdo de austenita, nas diversas morfologias ja

mencionadas, e/ou austenita secundaria.

BRANDI, LIPPOLD e LIN (1997) relataram que h& uma relagdo forte entre a
precipitagdo de Cr,N e y,, em que os autores propuseram que a dissolu¢do do nitreto
intragranular durante o reaquecimento entre 1000°C e 1200°C, na ZAC de soldas
multipasses do AISD SAF 2507, na qual o nitrogénio liberado na dissolugao dos nitretos
de cromo nesta faixa de temperatura atua como elemento estabilizador da austenita,

promovendo a formacao de austenita secundaria.

Também foi identificado a presenga da fase austenita secundaria nucleada ao redor
de inclusdes no ago, como indicado na Figura 51, em que € possivel observar a presenca
de vy,, tanto no contorno da inclusdo como em regides proximas. Além disso, ha uma
presenca de uma fase mais clara entre a inclusdo e a y,, que pode indicar a presenga de

um nitreto de cromo coexistindo com esta fase.
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Figura 51: Crescimento de fases nas inclusdes do AISD. a) Precipitacao de austenita secundaria e possivel
nitreto em inclusdo. b) crescimento de austenita secundaria a partir da inclusio
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

As inclusdes tém papel importante na nucleagao da austenita secundaria e nitretos
de cromo, uma vez que a nucleacdo a partir das inclusdes ¢ energeticamente mais

favoravel que a nucleagdo homogénea. No entanto, ¢ menos favoravel do que a nucleagao
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nos contornos de grio. RAMIREZ, BRANDI e LIPPOLD (2004) observaram que uma
fragdo muito pequena da nucleacdo da austenita intragranular ocorreu a partir de inclusoes
de 6xido ricas em aluminio, magnésio e cério, onde essas inclusdes atuaram como um

agente para a nucleagdo.

5.2.5 Microscopia Eletronica de Transmissdao (MET)

Considerando que os fenomenos envolvidos no processo de envelhecimento a
475°C ocorrem em escala nanométrica, uma analise mais detalhada por microscopia
eletronica de transmissao torna-se imprescindivel para a compreensao da microestrutura.
A condi¢do escolhida para andlise foi oriunda do tubo soldado com a energia
intermediaria de 1,0 kJ/mm, sendo analisadas as regides de metal de base (MB) e zona
fundida (ZF). O comportamento para o material soldado nessa energia e tratado

termicamente serd discutido posteriormente.

Para amostras do AISD na regido de MB observou-se a presenga de precipitados
nanométricos intragranular, com morfologia agulhada, na matriz ferritica, conforme
apresentado na Figura 52a, para o MET operando no campo claro. Na Figura 52b tem-se

o padrdo de difragao de elétrons adquirido para o conjunto matriz-precipitado.

Figura 52: Imagem de TEM campo claro (BF) da amostra de ago superduplex 2507 metal de base (BM)
em alta magnificacdo mostrando (a) precipitados nanométricos na matriz de ferrita (Fe-a) referente a
nitretos de cromo e ao fundo a variagdo de contraste em torno de dominios na escala de ~10 nm. (b)

Padrao de difracdo de elétrons de area selecionada (SADP) na matriz de ferrita mostrando para o eixo de

zona [1 1 1]g.., spots “separados” dos planos (2 -2 0).

P

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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O padrao de difragdo de area selecionada apresentado na Figura 52b destaca os
spots referentes aos planos cristalograficos da familia (110) para a matriz ferritica, para o
eixo de zona [111]p.,. No entanto, ¢ possivel perceber que os spots menos intensos,
referentes aos planos da familia (220) indicaram a presenga de mais de um spot de
difragdo (circulos pontilhados), caracterizando a presenca de mais de um cristal. Para os
spots mais intensos, referentes aos planos da familia (110) da matriz ferritica, tem-se
também a percepcao de uma distor¢ao, com aparente presenga de dois outros spots, cujos
vetores da rede reciproca coincidem com os spots (0002) para o nitreto de cromo (Cr,N).
Contudo, devido ao fato dos precipitados serem da ordem de 10 nm, a intensidade dos

spots da matriz ferritica torna-se muito superior, dificultando a visualizagao.

Estes precipitados nanométricos na matriz de ferrita com morfologia agulhada
assemelham-se aos reportados por RAMIREZ et al. (2003) para o nitreto de cromo Cr;,N.
Segundo a literatura, a morfologia destes precipitados esta associada a morfologia
caracteristica de nitretos de cromo, como pode ser vista na Figura 53. Essa precipitacdo
também foi detectada no material soldado, conforme foi apresentada anteriormente nas

analises de MO e MEV, principalmente na regiao de ZAC.

Figura 53: a) Micrografia eletronica de transmissao, em campo claro, mostrando a presenca de nitreto de
cromo no ago ISSO 5832-9 solubilizado. b) presencga de nitreto de cromo, fase chi e nitreto de nidbio. ¢)

difratograma de Cr,N identificado.

FONTE: VILLALOBOS et al, 2009.

Foi realizado uma anélise de EDS em modo TEM para a regido de MB, conforme
apresentado na Figura 54 para avaliar como estava a composicao quimica, na qual foram
encontrados os mesmos elementos quimicos Fe, Cr, Mo, Si, Mn, Ni e foi detectado uma

quantidade de Cu residual na amostra.
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Figura 54: Espectro de EDS em modo TEM da composicdo geral da amostra de ago superduplex 2507
metal de base (BM).
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Foi visualizado nas imagens por MET a presenca de precipitados com morfologias
diferenciadas como mostrado na Figura 55. Um de formato alongado de dimensdes de
aproximadamente de 1 x 3um. Um outro precipitado um com formato retangular e com
dimensdes de aproximadamente de 1 a 2 pm e um precipitado maior e irregular com
dimensdes de 5 a 10pum. Foi possivel perceber também uma regido com contorno de grao

entre as fases ferrita e austenita.
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Figura 55: Imagem de TEM campo claro (BF) em baixa magnificagdo mostrando (a) precipitados
micromeétricos na matriz ferrita de 1 a 2 um com morfologia retangular, alongados de 1 x 3 pum, ¢ um
precipitado maior irregular de 5 a 10 um. (b) Micrografia de TEM-BF ampliada de uma parte da regido
anterior (a) mostrando precipitados micrométricos e na extremidade da area fina um contorno de grao
entre a ferrita (Fe-a)/ austenita (Fe-y).

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Foi observado a regido anterior em campo escuro em que ficou mais nitido os
precipitados existentes € o contorno de grdo, além da presenga de precipitados
nanométricos distribuidos na matriz ferritica e linhas de discordancia, como indicado na

Figura 56.
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Figura 56: Imagem de STEM em modo (a) campo escuro anelar (ADF) em baixa magnificagao mostrando
precipitados micrométricos na matriz ferritica (b) Micrografia de STEM-ADF em maior magnificacdo
mostrando precipitados nanométricos dispersos na matriz ferritica e linhas de discordancias (LD) por

entre os precipitados.

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

5.2.6 Anadlises de Espectroscopia Miossbauer para o AISD na condi¢do como soldado

Na Figura 57 tém-se os espectros com os ajustes por sitios para o AISD soldado
na regido de MB para os niveis de energia avaliados. Como esta regido encontra-se
significativamente afastada da regido da solda, e as temperaturas alcangadas sdo
despreziveis devido a grande massa do tubo que consegue dissipar rapidamente o calor
aportado a peca, pode-se considerar que tal regido nao foi afetada pelo processo de
soldagem.

E possivel perceber a presenca de dois espectros, um singleto referente a fase
austenita, que ¢ paramagnética, e um sexteto referente a fase ferrita que ¢ ferromagnética.
A distancia do primeiro para o sexto pico representa o campo magnético hiperfino (Bhf),
para o atomo de ferro. Esse comportamento ¢ caracteristico dos AISD e foi reportado nos

trabalhos de ELMASSALAMI et. al., 2011 e SOLOMON E LEVINSON, 1977.
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Figura 57: Espectros Mdssbauer com o ajuste por sitios para o AISD soldado na regido de MB. a) 0,5
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Para a Figura 58 tém-se os espectros com o ajuste por sitios para o AISD soldado

na regido da ZF. E possivel notar que h4 uma diferenga entre a menor energia (0,5 kJ/mm)

que tem um pico menor e mais largo, que os da energia de 1,0 e 2,0 kJ/mm que sdo mais

semelhantes.

Figura 58: Espectros Mdssbauer com o ajuste por sitios para o AISD soldado na regido de ZF. a)0,5
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Os graficos de probabilidade versus campo magnético hiperfino (Bhf) para a

regido de Metal de Base, considerando as energias avaliadas, estdo apresentadas na Figura

59, na qual € possivel observar que a maior medida de campo magnético hiperfino para

as trés energias se da em 23 Teslas.
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Figura 59: Probabilidade versus campo magnético hiperfino para o AISD UNS S32750 como soldado na

regido de MB.
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Para a regidao de ZF tem-se as curvas de distribui¢dao para as energias avaliadas
apresentadas na Figura 60, na qual ¢ possivel perceber uma mudanga no comportamento
da curva, onde ha a presenca de um segundo pico, para menores valores de campo
magnético BHF, na faixa de 5 a 13 T, conforme indicado por uma seta na Figura 60. Este
pico nao foi observado nas medidas realizadas na regido do MB, como ja fora apresentado
na Figura 4, indicando uma diferenca no comportamento do campo magnético para essas
duas regides.

Tomando como base o 4&tomo de ferro puro, com valor de BHF de 33 T, conforme
ha a presenca de elementos de liga tais como Cr, Mo, Ni na vizinhanca de atomos de Fe
na matriz, havera aumento ou diminui¢do dos valores de BHF de acordo com a
contribuicdo de cada elemento quimico, conforme pode ser observado na Figura 61, em
que os elementos a direita do Fe contribuem positivamente, deslocando a curva de Bhf
para a direita, enquanto os elementos a esquerda do Fe contribuem negativamente,
deslocando a curva para a esquerda (SILVA, 2018).

Como o AISD apresentam na sua composi¢ao as quantidades de 25% Cr, 7%Ni e
4%Mo, pela Figura 61 pode-se perceber que o cromo e o molibdénio contribuem muito

negativamente, com valores respectivos de -2,69 e -3,87, e que o niquel contribuindo em
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0,94 ndo ¢ capaz de compensar esse efeito do Cr e Mo. Assim, a curva de Bhf serd entdo

influenciada negativamente, sendo deslocada para a esquerda, como foi observado para

as condi¢oes de MB e ZF.

Figura 60: Probabilidade versus campo magnético hiperfino para o AISD UNS S32750 como soldado na

Probabilidade

AdByp,

regido de ZF.
0.030 1 — 0,5kJ
—1,0kJ
0,025 ~
—2,0kJ
0,020 -
0,015 ~
0,010
0,005 \
0,000 -
— T T T T T T T T T T 1 T T T 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45
Bhf (T)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

B
g
2

Figura 61: Alteragcdes no campo magnético hiperfino em Tesla (T) por atomo.

-2,43 v v..__:Z’BH mq. A9 A‘BM g
2,43

B oV O
1,91 o Tidmin

Croma

z 18 - 2248 22 b el
- Mo ~Ru 1 Rh Pd

m -3.87 " | holibdiaio o7 Rutne (1 Rédio Paliidia ™.
o\ 9588 101,07 1 102906 | 106,42

-3,15 k] "?.H'd; 1,92 78 217 32 ™ 12

S183841 186207 (190,383

241 7

‘ ""'-\ :5. " L
Jre> S .....""- :' - I m 0'94-
TR 23 16 (2 L6 (2% 1 S 2T ey
| 1 e —

. I ]
&7 argem . s09a15 | sigee s493st | sseas7 ) seeny  smeesa m
-1,9 EF *

1
c I
M s ol B S0 & B gy
] -l

1,16
0,79
1,18
0,6
1.5
1,13

o5 B s M

FONTE: VINCZE & CAMPBELL,

3.6
<05 [P <05
1973.



113

Na ZF tem-se que o Bhf entre 5 e 13 ha a formag¢ao de um baixo campo hiperfino.
Isto pode ser um indicativo que a distribui¢ao entre os atomos de Fe e Cr dentro da ferrita
nao seja tdo homogénea, em que o baixo campo hiperfino indica uma regido com mais
elementos de liga como o Cr em torno dos atomos de Fe. A medida que isto acontece, o
Fe torna-se menos puro, e a presenca de 4&tomos de outros elementos na vizinhanga do Fe
causa um “bloqueio” (ou torna-se um obstaculo) para a magnetizagdo do Fe.

Ja para o alto campo hiperfino, regides com menores concentragdes de atomos de
Cr ligados ao Fe, tornam o atomo de Fe mais livre para desenvolver a magnetizagao, o
que resulta num deslocamento do pico para a direita.

Essa formacao de um campo magnético hiperfino de menor intensidade, na faixa
de 5 a 13 Bhf pode estar associado a possiveis fendmenos metalurgicos que ocorrem
durante a solidifica¢ao dos passes de solda, como a microsegregacao, em que se produz
uma heterogeneidade quimica pela incorporagdo ou rejei¢ao de determinados elementos
de liga em fun¢do da afinidade com o sélido que estd sendo formado. Este fendmeno
contribui inclusive para a nucleagao e o crescimento de novas fases, tanto na solidificagdo
quanto no estado solido. Desta forma, € possivel haver alguma heterogeneidade quimica
localizada, em escala nanométrica, dentro da fase ferrita, e esta heterogeneidade pode ser
o fator responsavel pela diminui¢do do campo magnético hiperfino observado para a ZF.

Vale ressaltar que o modo de solidificagdo do AISD ¢ completamente ferritico, e
que neste caso, ¢ provavel que elementos como o Cr € o0 Mo, os quais possuem maior
afinidade com a fase ferritica sejam menos segregados para o liquido, enquanto o Ni
sendo um elemento austenitizante, sofra uma maior tendéncia a ser segregado para o
liquido. OGAWA & KOSEKI (1998) estudaram a microsegregagao em acos inoxidaveis
duplex e mostraram que a microsegregagao do Ni foi mais pronunciada se comparado ao
Mo, e ambos foram mais pronunciados se comparados ao Cr.

Além disso, FARRAR (1995) reporta que a transformagao de ferrita em austenita
no estado solido ¢ acompanhada de uma difusdo significativa de elementos como Cr e
Mo através da interface ferrita/austenita. De acordo com ATAMART & KING (1992), a
particdo de elementos como o Cr, 0 Mo, o Ni e o N ocorrem durante a transformagao de
fase. Os autores destacam em sua analise que o Mo particionou preferencialmente para a
ferrita, enquanto o Ni sofreu parti¢do preferencialmente para a austenita, conforme a
temperatura foi reduzida.

Assim, em regides cuja composi¢cdo quimica local esteja repleta de elementos de

liga, em que os 4tomos de Fe encontrem-se circundados por estes elementos,
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especialmente o Cr e o Mo, deve haver uma influéncia negativa na magnetizagao,
deslocando a curva para a esquerda.

Em ambeas as regides de MB e ZF de acordo com o pico principal, na faixa de 15
a 30T tanto para MB quanto para ZF o Bhf apresentou o mesmo valor, indicando que no
volume de material analisado ndo houve migragdes de atomos entorno do Fe que
apresentou Bhf em 23T, mas na regido de ZF houve a formagao de um segundo pico de
probabilidade para baixos campos hiperfinos Bhf, na faixa de 5 a 13T, os quais denotam
uma regiao com um Bhf menor onde ocorreu essa migragao e pode estar relacionado com
a formacdo de alguma heterogeneidade quimica em decorréncia da microsegregagao
durante a soldagem. Da mesma forma, a presencga de inclusdes ndo metalicas e nitretos
de cromo podem afetar a magnetizacao.

E possivel notar também que a probabilidade na condigdo de ZF cresce conforme
o aumento da energia de soldagem, em que o aumento da probabilidade esta relacionado
com a transformagdo do ferro magnético da ferrita para ferro paramagnético da austenita,
indicando que a propor¢do de Fe na ferrita diminuiu com o aumento da energia de
soldagem. Na Tabela 14 tem-se a distribuicao percentual do ferro presente nas fases

austenita e ferrita para os diferentes niveis de aporte térmico obtido pelo Software.

Tabela 14: Distribuicdo percentual de &tomos de Ferro presente nas fases ferrita e austenita do AISD

soldado.
Energia (kJ/mm) Regido % Fe na austenita | % Fe na ferrita

MB 42 58
0,5

ZF 36 64

MB 42 58
1,0

ZF 43 57

MB 42 58
2,0

ZF 52 48

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Percebe-se que para as medidas realizadas no MB nao h4 alteragdes na quantidade
de ferro entre as fases, o que ja era esperado visto que como nao sofreu modificagdes pelo
processo de soldagem deveria apresentar o mesmo comportamento para as diferentes
energias avaliadas.

Contudo, para a medidas realizadas na regido da ZF foi percebida uma diminuigao

da quantidade de atomos de Fe dentro da fase ferrita, conforme ha o aumento do aporte
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térmico utilizado, o que estd associado com o fato de ter-se menor propor¢ao da fase
ferritica conforme ha o aumento da energia de soldagem.

Da mesma forma, percebe-se que com o aumento do aporte térmico houve um
gradual aumento da quantidade de a&tomos de Fe na austenita. Tal comportamento esta em
consonancia com o efeito esperado do aporte térmico sobre as transformagdes de fase no
estado s6lido ocorridas em agos inoxidaveis superduplex.

Analisando a quantidade de Fe obtida por Mdssbauer no enchimento, que reflete
apenas o ferro da fase magnética (ferrita), e o resultado obtido na regido de enchimento
das quantifica¢des de Ferrita realizadas por ImageJ, ambos representados graficamente
na Figura 62, tem-se que as porcentagens dos dois métodos estdo proximos e apresentam
0 mesmo comportamento do decréscimo da porcentagem de ferrita com o aumento do
tempo de resfriamento. Isso ocorre devido a condi¢cdo de 0,5kJ/mm possuir uma maior
velocidade de soldagem e consequentemente ndo ter tempo suficiente para produzir
austenita para obter o balango de aproximadamente 50:50 e, portanto, obtendo uma maior
quantidade de ferrita distribuida no AISD. Conforme a energia aumenta, mais austenita

vai sendo precipitada no AISD e menor ¢ a propor¢ao de fase ferrita no material.

Figura 62: Quantifica¢do da porcentagem da fase ferrita por ImajelJ e o ferro magnético obtido por
Madssbauer.
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5.3 Ensaios Mecanicos
5.3.1 Ensaio de microdureza

O perfil de microdureza para o AISD soldado para a energia de 0,5 kJ/mm, nas
regides de raiz, enchimento e acabamento estdo apresentados na Figura 63, em que as

setas representam os 2 pontos referentes a ZAC de alta temperatura durante a varredura.

Figura 63: Dureza do AISD UNS S32750 soldado com 0,5kJ/mm
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Pode-se observar que para as regides da raiz, enchimento e acabamento a
microdureza mantem-se com valores variando entre 270 a 350 HV. Os maiores valores
de microdureza foram detectados nas regioes de ZAC e ZF, principalmente na regido da
raiz, esse comportamento também foi observado no estudo de TAVARES et. al. (2001),
em que foi detectado o aumento de dureza na raiz, mas os valores se encontravam dentro

do limite estabelecido pela norma NORSOK M601.

No acabamento os maiores valores sdo correspondentes aos pontos de ZAC, e na
ZF apenas alguns pontos atingiram valores proximos a estes, mas quando comparado a

raiz e ao enchimento, esses valores sao inferiores.

Tal comportamento foi atribuido a soldagem multipasse, que faz com que a raiz e
o enchimento sejam reaquecidos mais vezes que o acabamento. O aumento da dureza

nessas regioes pode ser atribuido ao processo de expansao no aquecimento e de contragao
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no resfriamento que poderd ocasionar deformacgdo plastica em ambas as fases. Essa
deformacdo pode encruar as fases, em especial a austenita que possui maior coeficiente

de encruamento e sofre um endurecimento proviniente da tensao aplicada. (JIA, 2008)

FRECHARD et. al. (2006) e GIRONES et. al. (2004) relataram que 0 mecanismo
de deformagdo depende das caracteristicas microestruturais, em que em um ago
inoxidavel utilizando microscopia de forca atomica (AFM) e EBSD, sugeriram que a
deformacao plastica de graos ferriticos ¢ desencadeada por acumulagdes de deslocamento
nos graos austeniticos vizinhos. Quanto a austenita, considera-se que a atividade plastica

depende principalmente de suas caracteristicas intrinsecas de deslizamento e orientacao.

Além disso, tem-se a propria restricdo do tubo, o qual possui grande espessura e,
portanto, mais material a ser depositado para preencher o chanfro. Com isso, tem-se um
grande efeito de deformagdo da porcao ja depositada para compensar a contragao dos

passes subsequentes.

Na Figura 64, sdo apresentados os perfis de microdureza para a junta soldada com

1,0 kJ/mm, correspondentes as regides de raiz, enchimento e acabamento.

Figura 64: Dureza do AISD UNS S32750 soldado com 1,0kJ/mm
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Os valores variaram de 275 a aproximadamente 375 HV. Para a raiz pode-se
observar o aumento de microdureza em regides proximas a regido da ZAC, que pelas
analises de microestruturas foram observadas precipitacdes de nitretos de cromo para esta
regido. J4 para a regido de enchimento houve variagdes nas regidoes proximas a ZAC e

dentro da ZF, e acabamento ndo houve grandes variagdes dentro desta regido.

Na Figura 65 tem-se os perfis de microdureza para o AISD soldado com energia
de 2,0kJ/mm. As regides de raiz, enchimento e acabamento apresentaram valores de

dureza variando de 230 a 310 HV.

Figura 65: Dureza do AISD UNS S32750 soldado com 2,0kJ/mm
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR.

Os valores de microdureza médias para a regido de MB, ZAC e ZF nas regides
(raiz, enchimento e acabamento) para as trés energias avaliadas no AISD estdo
apresentadas na Tabela 15, Tabela 16 e Tabela 17 da menor para a maior energia,

respectivamente.

A norma ASTM A240 estabelece uma dureza maxima para o metal base de 32
HRC, o que equivale a aproximadamente 320 HV. J4 a norma NORSOK estabelece um

valor maximo de 350 HV.
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Deste modo, verifica-se que na sua maioria os valores de dureza estdo dentro dos

valores estabelecidos, que apenas alguns pontos apresentam picos excedendo este valor.

Vale salientar que a microdureza ocorre de maneira mais localizada e, portanto, mais

restritiva.
Tabela 15: Valores de microdureza para o AISD soldado a 0,5kJ/mm
MB ZAC ZF
Raiz 315,11£10,88 356,50£10,61 338,25+15,02
Enchimento 292,37+13,41 326,00£26,87 326,46+£12,20
Acabamento 294,80+13,61 333,00+7,07 303,35+10,33
FONTE: PROPRIA DO AUTOR.
Tabela 16: Valores de microdureza para o AISD soldado a 1,0kJ/mm
MB ZAC ZF
Raiz 322,29+10,61 352,00+19,80 323,24+11,95
Enchimento 310,98+13,40 319,00£14,14 315,87+9,21
Acabamento 310,20+16,83 352,00+£60,81 304,11£12,99
FONTE: PROPRIA DO AUTOR.
Tabela 17: Valores de microdureza para o AISD soldado a 2,0kJ/mm
MB ZAC ZF
Raiz 258,49+12,90 258,0045,65 265,38+10,25
Enchimento 271,32+13,24 289,00+7,07 289,06£15,10
Acabamento 292,18+9,67 310,50+4,95 287,43+7,88

FONTE: PROPRIA DO AUTOR.

E importante salientar que estes resultados produzidos sdo referentes a
microdureza, cuja carga ¢ consideravelmente menor e bastante pontual, em que além da
regido penetrada corresponder & uma area bem menor, em alguns pontos da varredura

apenas uma das fases foi penetrada.
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Assim esse comportamento de pontos de dureza mais elevada como ocorreu no
acabamento de 1 kJ/mm pode estar associado aos pontos cuja impressdo ocorreu sobre

graos de ferrita, a qual apresenta maior dureza.

Na Figura 66a tem-se a microestrutura da ZAC do acabamento em que alcangou
altos niveis de dureza. Percebe-se que entre os pontos de impressao ha presenca de uma

regido com pontos escuros referentes a possivel precipitacao de nitretos de cromo.

Figura 66: Microestrutura da ZAC do Acabamento do AISD soldado a 1kJ/mm. a) MO; b) MEV.
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR.
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A regido da ZAC do acabamento foi analisada no MEV, como mostrado na Figura
66b, e dentro dos graos ferriticos foram encontrados precipitados de nitretos de cromo
dispersos na matriz ferritica, estes precipitados podem ter introduzido algum efeito de
aumento de resisténcia por precipitagdo e assim elevado os niveis de dureza que foram

medidos nessa regido.

Os resultados de microdureza obtidos neste estudo referente a soldagem
multipasse do aco inoxidavel superduplex UNS S32750 s3o coerentes com os valores
observados por outros autores. RAMKUMAR et. al. (2014a) estudando a soldagem
multipasse do mesmo aco (UNS S32750) encontraram resultados de microdureza

variando entre 280 HV a 350 HV, dependendo da regido.

Para avaliar a contribuicdo de cada uma das fases, foram realizadas medidas de
microdurezas nas fases ferrita e austenita individualmente, conforme indicados nas Figura

67 e Figura 68 para as regides de ZAC e ZF do AISD soldado.

Figura 67: Microdureza da ZAC no AISD soldado em trés niveis de energia

400 :
i FERRITA
380 ¢ E AUSTENITA, |

F=326 HVY
A=310HVY

360 ¢

340 f

320

300 b 1§

Duraza (HV)

20} |
260 |
240 } |

2201 E

200

E (kXimim) |
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Figura 68: Microdureza da ZF no AISD soldado em trés niveis de energia
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De um modo geral, foi observado que a fase ferrita, apresentou valores de
microdureza maiores quando comparado a austenita, ficando entre 300 e 320 HV. Para a
ZAC isso pode estar associado a presenca de maiores quantidades de cromo e molibdénio
que influenciam tanto no aumento da precipitacdo dos nitretos de cromo como no
aumento de resisténcia por solu¢do solida. Para ZF, os valores de ferrita e austenita

ficaram muito aproximados, em que a média foi praticamente igual para ambos.

A dureza semelhante para ambas as fases (274HV) foi identificada por
MUTHUPANDI et. al. (2005) AISD UNS S31803, que observaram uma dureza
semelhante entre as fases e reportou que devido ao rapido resfriamento da soldagem
houve pouco tempo para a difusdo dos elementos de liga e isso ocasionou uma
composicdo quimica similar nas regides de solda analisadas, mesmo com diferentes

propor¢des de ferrita e austenita no AISD.
3.3.2 Dureza Vickers

Os resultados da analise estatistica para as durezas Vickers para a regido de ZF

para raiz, enchimento e acabamento estdo apresentados na Figura 69. Pode-se perceber



123

que os maiores valores de dureza foram obtidos para a regido de raiz para as trés energias
avaliadas, e que conforme hé o aumento do aporte térmico, em sua maioria os valores de
durezas foram menores. Isso deve-se ao fato das soldas solidificadas com maiores
energias possuirem uma maior quantidade de austenita, que ¢ uma fase macia e isso

contribuiu para valores de dureza menores nessa condigao.

Figura 69: Analise estatistica da evolug¢ao da dureza com a energia de soldagem para regido de ZF
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

RAMKUMAR (2015) determinaram os valores de dureza média da ZF ao longo
das trés regides da junta: topo, meio e fundo, encontrando 312, 322 e 309 HV,
respectivamente. Estes valores estdo em concordancia com os valores médios

encontrados no presente estudo.

Em outro estudo RAMKUMAR et. al. (2014b), avaliando a soldagem por feixe
de elétrons do ago UNS S32750, foram obtidos valores médios de 351 HV para a zona
fundida, enquanto o metal base apresenta dureza em torno de 290 HV. Neste caso, a

dureza média elevada da ZF foi atribuida a microestrutura essencialmente ferritica.
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JANA (1992) avaliou os efeitos do aporte térmico de soldagem (0,4 kJ/mm para
0,8 kJ/mm) sobre a dureza do AID UNS 32205 e constatou que houve uma redugdo da
dureza com o incremento da energia para ambos ZAC e ZF se comparado ao MB. Tal
comportamento foi associado pelos autores aos efeitos de balango de fases e crescimento

de grao.
5.3.3 Tragdo uniaxial e alongamento

Ensaios de tragdo uniaxial em corpos de trova da se¢do transversal da junta foram
realizados, conforme a norma ASTM E8M. Na Figura 70 sdo apresentadas as curvas ¢
versus € de engenharia para o ensaio de tragdo uniaxial das soldas de AISD. Observa-se
um comportamento semelhante para as condi¢des 0,5 kJ/mm e 1,0 kJ/mm, cujas curvas

encontram-se praticamente sobrepostas.

Os valores de limite de escoamento (LE( ;) e limite de resisténcia a tragdo (LRT),
bem como alongamento percentual (AL%) sdo apresentados na Tabela 18, em que para a
condicdo de maior energia (2,0 kJ/mm) houve a ruptura na solda devido a presenca de

defeitos e foi realizado uma repeticdo desta condi¢do, que apresentou ruptura no metal de

base.
Tabela 18. Propriedades mecanicas obtidas por ensaio de tragdo uniaxial.

Energias Propriedades mecanicas

(kJ) Feo (kN) | LEg; (MPa) | Fou (kN) | LRT AL (%)

(MPa)

0,5 772+9,5 | 6355+81,3 | 107,4+1,2 | 883,0+5,7 | 31,7£3.,5

1,0 89,693 | 734,5+70,0 | 107,6+1,0 | 882,0+0,0 | 350+1,6
2,0(MB) 43,73 687,5 54,91 863,18 35,97
2,0 (ZF) 83,6 £ 1,1 681,5+9,2 | 106,4+04 | 866,5+3,5 | 16,9+0,6

MB-Norma - 550 - 795 15

LEO,2 — Limite de escoamento; LRT — Limite de resisténcia a tragdo; AL — Alongamento percentual. Fe -

Fmax

Neste caso, verifica-se que todas as condi¢des apresentaram LE,, superior ao
requerido para o metal base e, principalmente, um LRT bem superior ao minimo
recomendado, considerando-se as especificacdes da norma ASTM A240, mesmo para a

condi¢do em que houve a ruptura na regido soldada.
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Figura 70: Traggo uniaxial para o AISD soldado em diferentes niveis de energia

1000 —0,5kJ
— 1,0kJ
— 2,0kJ
800
& 6004
2
Q
1]
2 400
b}
2 |
200
04
T 4 T i T 5 T E T " T ! T ! T ¥ 1

-5 0 5 10 15 20 25 30 35 40
Deformacéao (%)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR.

Os resultados obtidos para as juntas avaliadas neste estudo foram compativeis com
o obtido na literatura para soldas do AISD UNS S32750. NILSSON et. al., (1992) reporta
que para a liga UNS S32750 (25Cr-7Ni-4Mo) o limite de escoamento minimo aceitavel

¢ de 550 MPa e o limite de resisténcia a tragdo esperado ¢ entre 800 e 1.000 MPa.

RAMKUMAR et. al. (2014a) avaliaram as propriedades mecanicas de soldas
multipasse de AISD utilizando o eletrodo AWS ER2553, o qual também ¢ indicado para
a soldagem de AISD, mas cuja composic¢ao quimica difere do metal de adi¢dao usado neste

estudo (AWS ER2594L) por possuir menor teor de Ni e adi¢ao de Cu.

Os resultados obtidos foram 822,5 MPa para o LRT e um Alongamento de 35%,
semelhantes aos valores obtidos no presente estudo em que tubos de AISD UNS S32750
foram soldados com metal de adicao AWS ER2594L.

Em termos de AL% medido apds a ruptura, todas as condig¢des apresentaram

alongamento acima do minimo exigido por norma, como pode ser observado na Tabela

18.
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A condigdo de 2,0kJ/mm mostrado no gréfico € referente ao corpo de prova que
ocorreu comportamento semelhante aos demais, em que foi realizada a repeti¢cdo devido

ao outro corpo de prova ter se rompido na regido de solda que apresentava defeitos

presente entre os passes.

Pela Figura 71 € possivel constatar que todos os corpos de prova que se romperam
no metal de base obtiveram uma deformagdo plastica, cujo comportamento foi

caracteristico de material ductil, com formacao de estric¢do e ruptura do tipo taga-cone.

Figura 71: Corpos de prova ap6s ensaio de tragdo uniaxial. a) Ruptura no metal base para energias de 0,5
kJ/mm e 1,0 kJ/mm, enquanto para a energia de 2,0 kJ/mm a ruptura ocorreu na zona fundida. b)

repeti¢do da condi¢do de 2,0 kJ/mm.
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR.

Outra observagdo importante foi a localizagdo da ruptura, a qual ocorreu no metal
base para as energias de 0,5 kJ/mm e 1,0 kJ/mm, enquanto para a condi¢do 2,0 kJ/mm a
ruptura foi localizada no metal de base e na zona fundida da solda, como mostrado na

Figura 71. Por esta imagem também ¢ destacada a presenca de defeitos na zona fundida,
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especialmente para as condi¢des de menor aporte térmico, principalmente a de 0,5 kJ/mm.
Embora a presenca destes defeitos tenha sido observada, os mesmos ndo implicaram em
problemas para o comportamento mecanico da junta, visto que a ruptura ocorreu no metal

base.

No entanto, as diferencas de comportamento da amostra soldada com 2,0 kJ/mm,
quanto a localizagdo da ruptura, foram atribuidas a presenca de um defeito na zona
fundida, como mostrado na Figura 72. Nesta imagem ¢ possivel ver a presenga de um
defeito quase continuo ao longo da superficie de fratura, em que este defeito foi associado

a falta de fusdo, mencionado anteriormente na se¢ao 5.1.1.

Figura 72: Comparativo entre as fraturas dos corpos de prova com energia de 2,0 kJ/mm (a) ¢ as
observadas para os corpos de prova soldados com 0,5 kJ/mm e 1,0 kJ/mm (b). Defeito na zona fundida

devido a falta de fusao.
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Como os AISD apresentam maior tensao superficial e baixa molhabilidade, a poga
tende a espalhar menos, retendo o metal liquido na poga e, para condigdes em que esta

poga se torna bastante volumosa, o metal liquido tente a produzir este efeito.

Este tipo de defeito tem sido reportado na literatura, especialmente com foco em
condi¢des de esforcos de fadiga (SAMUELSON (2002); MARQUIS & SAMUELSSON
(2005); BARSOUM & JONSSON (2011)).

A falta de fusdo entre os passes atuou como concentrador de tensao no interior da

solda de AISD, restringindo a deformacao pléstica do material e levando-o a falha nesta
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regido, o que € um fator negativo, mesmo assim a condi¢ao alcancou todos os critérios de

resisténcia.

5.4 ENSAIOS DE CORROSAO

5.4.1 Ensaio de Imersdo (ASTM G48)
54.1.1 Soldagem por GMAW

Para o ensaio de imersdo com cloreto férrico (ASTM G48) as amostras foram
lavadas e fotografadas frente e verso antes do ensaio. Durante as bateladas do ensaio
foram feitas a inspe¢do e apds a comprovacao da existéncia dos pites, as amostras foram
lavadas e fotografadas novamente.

As imagens para as energias de 0,5 kJ/mm, 1,0 kJ/mm e 2,0 kJ/mm estdo

apresentadas na Figura 73,

Figura 74 e Figura 75 respectivamente, em que as imagens da esquerda
correspondem frente e verso, da triplicata da condi¢do analisada, anteriormente ao ensaio

e as da direita sd3o as imagens posteriormente ao ensaios de corrosao.

Para a energia de 0,5kJ/mm, apresentada na Figura 73, ¢ possivel notar que as
regides que sofreram a corrosdo estavam na ZAC e na ZF, nas regides da raiz e
acabamento, que estdo indicados na imagem, nesta condi¢do foram encontrados varios
pontos que sofreram corrosao por pite.

Para a condicao de energia intermediaria (1,0 kJ/mm) tem-se a corrosao por pite
ocorrendo na regido de ZAC da raiz e acabamento indo em dire¢do a ZF, e na raiz na
regido de ZF, indicado na

Figura 74 em que esses pites embora em menor quantidade foram maiores que os
da menor energia.

Para a condicdo de energia de 2,0 kJ/mm, mostrada na Figura 75, tem-se que a
corrosdo por pite ocorreu nas mesmas regioes de ZAC da raiz e acabamento observado
nas demais energias. Para a regido de ZF, em uma regido ja com presenca de um defeito
decorrente da soldagem, a corrosdo ocorreu de forma a expandir a area do defeito
chegando a atingir e correr o lado oposto, que ndo possuia alteracdes na ZF anteriormente

ao ensaio, esta condicao estd indicado em vermelho na Figura 75.



129

Figura 73: Amostras antes e depois do ensaio de imersao com cloreto férrico (ASTM G48) para a energia
de 0,5 kJ/mm.
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Figura 74: Amostras antes e depois do ensaio de imersao com cloreto férrico (ASTM G48) para a energia
de 1,0 kJ/mm.

FONTE: PROPRIA DO AUTOR.
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Figura 75: Amostras antes e depois do ensaio de imersao com cloreto férrico (ASTM G48) para a energia
de 2,0 kJ/mm.
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A regido de MB para todas as energias avaliadas ndo sofreu alteragdo em toda sua
extensdo, assim como as regides da ZF, que mesmo com incidéncia de defeitos, em sua
maioria ndo sofreram alteragdes significativa com formacgdes de pites, sendo que apenas
um defeito sofreu essa alteragao conforme mencionado anteriormente.

A temperatura critica de pite obtida com o ensaio foi de 45°C para as amostras de
0,5 kJ/mm e 2,0 kJ/mm e para a de 1,0 kJ/mm foi de 50°C, mesmo com resultados tao
proximos, a energia de 1,0 kJ/mm obteve uma temperatura mais alta indicando uma maior
resisténcia a corrosao nesse ensaio.

A resisténcia a corrosdo das soldas foi superior as temperaturas determinadas pela
norma NORSOK M-601 em que para soldagens com ago do tipo UNS S32750, a

temperatura critica de pite no ensaio de imersdo para o periodo de 24h de imersdo deve
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ser no minimo de 35°C para ser aprovada e, nessa temperatura, ndo deve ser possivel
observar pites no aumento de 200x.

Durante o ensaio, mesmo sendo atingido a perda de massa estabelecida pela norma
ASTM G48, algumas pecas ndo apresentaram pites, indicando uma perda de massa por
corrosdo generalizada. Foi entdo realizado o ensaio em temperatura maior até que fosse
visualizado os pites na amostra.

Na Tabela 19, sao apresentados os valores médios de perda de massa do ensaio
ASTM G48. Pela norma a perda de massa deve ser maior ou igual a 0,0001 g/cm?,
juntamente com a visualizagdo dos pites. Para a Norma NORSOK M-601 a perda de
massa permitida é de 4,0 g/m? para a temperatura de 35°C. Nesta temperatura a maior
perda de massa foi de 0,0035 g/m?. Para a condi¢do de 40°C alguns valores ja estavam
proximos, mas ainda ndo havia a visualizagdo dos pites. A perda de massa em g/m? para

as temperaturas em que ocorreram os pites estdo mostrados na Tabela 19.

Tabela 19: Resultados da perda de massa obtidas para o AISD soldado

Energia | Massa Massa Diferenga | Area | Perdade | Perdade | Perdade | Temp.
(kJ/mm) | inicial final (g) | de massa | (cm?) | massa massa massa critica de
(2) (g) ASTM Norsok | Norsok a | pite
G48 (Tpite) 40°C registrada
(g/em?) | (gm?) | (gm2) | (°C)
0,5 28,128 28,114 0,0140 26,0 |0,00054 |5,384 2,692 45
31,0360 | 31,0193 |0,0170 27,7 ]0,00061 |6,137 1,444 45
28,4250 | 28,4080 |0,0170 27,0 | 0,00063 | 6,296 1,852 45
1,0 31,7710 | 31,6650 | 0,1060 27,4 |0,00387 | 38,686 1,095 50
32,1350 | 32,0350 |0,1000 28,9 10,00357 |35,714 2,076 50
30,7260 | 30,5760 | 0,1500 27,3 |0,00549 | 54,945 2,198 50
2,0 33,1070 | 33,0430 | 0,0640 31,5 ]0,00203 |20,317 0,635 50
30,8160 | 30,7500 | 0,0660 30,0 | 0,00220 |22,00 1,667 50
32,7220 | 32,6710 |0,0510 30,3 |0,00168 | 16,832 1,320 50

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Na Figura 76 tem-se as microestruturas por MO das regides onde ocorreram os
pites, em que na Figura 76a tem-se a regido da raiz da energia de 0,5 kJ/mm, na qual a
corrosdo ocorreu na transi¢ao da regido da ZAC do AISD. Pode-se perceber que dentro

do pite (fundo do pite), hd uma regido ndo corroida.
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Figura 76: Pites da amostra apos o ensaio. a) 0,5kJ na regido da raiz. b)1,0kj na regido do enchimento. c)
1,0kJ/mm na regido de raiz.

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Na Figura 76b a corrosdo ocorreu na ZF do enchimento da energia de 1,0 kJ/mm,
em que ¢ possivel observar dentro do pite algumas lamelas de austenita intactas, enquanto
que Figura 76c ¢ notavel que a corrosao ocorreu preferencialmente na regido de ZAC e

provavelmente uma parte da ZF também foi corroida.

Na Figura 77a tem-se a imagem por SE no MEV de um dos pites formados no
AISD soldado a 1,0 kJ/mm, conforme hd o aumento na regido de borda do pite (Figura
77b), percebe-se que a corrosdo ocorreu em apenas algumas regides, como pode ser visto
na Figura 77b, Figura 77c e Figura 77d, em que a corrosdo ocorre preferencialmente nas
interface das fases a/y, e na fase ferrita, preservando a fase austenitica (fase mais clara no

MEV).
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Figura 77: Pites ap6s ensaio da G48 no AISD soldado na energia de 1,0 kJ/mm.a) ZF da raiz. b)
amplia¢do do item a. ¢) ZAC da raiz d)ZAC da raiz
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5.4.1.2 Simulacdo na Gleeble

Foi realizado ensaio por imersdo de cloreto férrico em amostras com ZAC
simulada por Gleeble, em que os parametros foram os mesmos utilizados com a soldagem.

As imagens das amostras antes e pos ensaio estdo apresentadas na Figura 78.
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Figura 78: Amostras Gleeble apos ensaio G48
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E possivel perceber que a corrosdo ocorreu na regido central da amostra em que
corresponde a ZAC simulada nas energias avaliadas. Como visto anteriormente, a
corrosdo ocorreu em ambas as condi¢des nas regides de raiz e acabamento, em alguns
pontos da ZF e na ZAC e na condic¢do da Gleblee essa corrosao se repetiu, confirmando
a corrosdo por pite na ZAC mais em propor¢do maior devido a extensdo da ZAC na
Gleblee ser maior que a da condicdo soldada. Através da Tabela 20, temos informagdes

sobre a perda de massa, temperatura e area das amostras.

Para este ensaio as amostras com energia de 0,5 kJ e 1,0 kJ tiveram a sua
temperatura de pite ocorrendo a 40°C, enquanto que para a de 2,0 kJ ocorreu em 55°C,
isto pode estar associado a sua microestrutura. Na Gleeble houve menor formacao de
nitretos ¢ a formagdo de algumas ilhas de austenita secundaria, em que essa menor
precipitagdo das fases deletérias provavelmente contribuiu para uma maior resisténcia da

ZAC quando comparados com os resultados de metal de solda.



Tabela 20: Dados G48 da solda simulada pela Gleeble.
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. Norsok- | Norsok

Area Peso Peso TCP | Perdade G438 '

Amostra Tpite 40°C
(m?) | inicial (g) | final (g) | (°C) | massa(g)| (g/cm?)

@m?) | (gm)
05A | 0,0028 | 50,8131 | 50,8026 | 40,00 | 0,0105 |3,7500E-04| 3,7500 | 3,7500
05B | 0,0029 | 55,5421 | 55,5335 | 40,00 | 0,0086 |2,9452E-04| 2,9452 | 2,9452
1A 0,0030 | 59,0435 | 59,0378 | 40,00 | 0,0057 |1,8849E-04| 1,8849 | 1,8849
1B 0,0028 | 53,7077 | 53,7009 | 40,00 | 0,0068 |2,3876E-04| 2,3876 | 2,3876
2A 0,0029 | 57,0937 | 57,0550 | 55,00 | 0,0387 |1,3145E-03| 13,1454 | 0,1359
2B 0,0029 | 57,5443 | 57,5225 | 50,00 | 0,0218 |7,4479E-04| 7,4479 | 0,2733

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

A norma Norsok M-601 determina que para um ago do tipo 25Cr, na temperatura

de 35°C, a perda de massa ndo pode exceder 4,0 g/m? e ndo deve ser observada corrosdo

na superficie com aumento de 20 vezes para que a solda seja considerada adequada, para

esta temperatura todas as amostras atenderam os critérios estabelecidos.

Segundo a norma Norsok M-601, especificamente na temperatura de 40°C, a

solda é considerada aceitavel se a perda de massa for inferior a 4,0 g/m? para esta

temperatura. Com base nos resultados apresentados na Figura 79a, percebe-se que este

critério ¢ atendido, tanto para os ensaios com as pecas soldadas pelo processo MIG/MAG,

quanto para a condi¢ao simulada na Gleeble, nas quais os valores de perda de massa foram

maiores para a Gleeble exceto para a maior energia.
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5.4.2 Ensaio de EPR
5.4.2.1 EPR-DL com soldagem GMAW

Todas as curvas obtidas na anélise de EPR-DL como soldado estdo apresentadas
no Apéndice A, e no decorrer do trabalho serdo comentados os comportamentos das
curvas e como se refletiu a susceptibilidade a corrosdo nas diferentes regides de MB, ZAC
e ZF nas energias avaliadas.

Na Figura 80 temos exemplos de curvas de EPR-DL que foram obtidas apds as
anélises. E possivel observar na Figura 80a, que ndo ha a formacio de pico de corrente
de reativacdo durante a reversdo da varredura no ensaio. Esse comportamento se repetiu
para a maioria das curvas das regides analisadas.

Um segundo comportamento foi detectado conforme mostrado na Figura 80b, em
que durante a reversao houve um indicio de perturbagdo no sistema, com um provavel
pico de reativacdo formado. Esse comportamento ocorreu em algumas regides e
geralmente em uma ou duas das repeti¢cdes para a mesma amostra, contudo, com valores
de Ir muito pequeno.

Quando calculado a razao Ir/la o valor foi muito proximo a zero, sendo
considerado desprezivel e, portanto, ndo susceptivel a corrosao.

Sabe-se que a camada passiva ¢ uma pelicula de tamanho na ordem de 4 nm, e
quando ha a formagdo dessa pelicula o metal praticamente ndo ¢ corroido devido as

propriedades protetoras dos elementos quimicos presentes. (WOLYNEC, 2013)

Figura 80: Comportamentos eletroquimicos encontrados durante os ensaios de EPR-DL. a) sem
reativagdo. b) indicio de perturbagdo do ensaio.
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A susceptibilidade a corrosdo detectada pela analise por EPR-DL depende das
areas empobrecidas em cromo e/ou molibdénio, em que esse empobrecimento ¢
consequéncia das precipitagdes de fases que ocorrem nos AISD (LOPES et.al, 2007;
HONG et. al., 2013). A formagao das fases deletéria retira cromo e molibdénio da matriz
do aco, reduzindo a quantidade desses elementos em solug¢do na matriz, os quais sao
elementos responsaveis pela formacao da camada passivadora que protege o ago contra a
COIT0sao.

Assim, quanto maior for o pico de reativacao encontrado, maior a susceptibilidade
a corrosao naquela regido. Do mesmo modo, quanto menor for o pico de reativagdo, ou
se este for inexistente, indica que o ago esta com uma camada passiva estavel e € capaz
de resistir a corrosdo para um meio especifico.

Para a Figura 80b, o ensaio detectou uma leve susceptibilidade a corrosao
denotada por uma perturbagdo na varredura com potencial reverso que indica que nessa
regido da amostra, podem haver regides empobrecidas de elementos formadores da
camada passivadora.

No entanto, como houve um crescimento muito pequeno da corrente € uma rapida
queda e estabilizacdo da mesma, as zonas que apresentam empobrecimento em cromo
devem ser muito pequenas e descontinuas, levando a um rapido reestabelecimento das
condi¢des de passivacdo. Assim, tal comportamento ndo chega a comprometer a

resisténcia a corrosdao do material.
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Na Tabela 21 esté especificado como foi o comportamento das curvas obtidas no
ensaio de EPR-DL, os dados sdo referentes as regides de ZAC e ZF. Nas regides de metal
de base ndo foram detectados picos de reativagao.

Para a regido da ZF e ZAC as que ndo apresentaram corrente de reativacao estao
sinalizadas com N e as regides que detectaram alguma perturbagdo na curva estdo

sinalizadas com S, seguidas das razdes Ir/la encontradas.

Tabela 21: Determinacdo da reativacdo nas regioes de ZF e ZAC analisadas em diferentes energias

Regido ZAC ZF
Energia Raiz | Ench. | Acab. Raiz | Ench. Acab.
0,5 N N N N N N
1,0 N N S (Ir/1a=0,005) | N N S (Ir/1a=0,003)
2.0 N N S (Ir/1a=0,005) | N S (Ir/1a=0,035) | N

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Pela Tabela 21 pode-se perceber algumas perturbagdes no grafico, com os valores
de Ir/Ia em torno de 0,005, ocorreram na regido de acabamento da ZAC de 1,0 kJ/mm e
na ZAC e ZF de 2,0 kJ/mm. Na regido de ZF do enchimento da energia de 2,0 kJ/mm,
mostrado na Figura 80b, foi possivel visualizar melhor a formacao do pico de reativacao

com valor de 0,035.

Ao relacionar a microestrutura com os resultados de EPR, vale salientar que as
microestruturas em que ocorreram maiores precipitagdes de nitretos de cromo foram nas
energias de 0,5 e 1,0 kJ/mm, mesmo que pontualmente, enquanto que para a maior energia
houve alguma precipitacdo de nitretos de cromo nas regides de ZAC, e com bastante

precipitacdo de austenita secundéria nas regides de ZF.

Foram realizados testes com uma solucao mais agressiva com maior concentragao
de NaCl: 2MH,SO4+0,01KSCN-+1MNaCl, nas regidoes de ZAC para avaliar se daria
alguma detec¢do de susceptibilidade. Na Figura 81 tem-se o ensaio com duas solugdes na
regido de ZAC, ambas tiveram o mesmo comportamento, sem presenca de pico de
reativacdo, apenas como picos de ativagao maiores devido a solugdo mais agressiva

dificultar a formagao da camada passiva durante a passivacao.
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Figura 81: EPR-DL da ZAC da raiz no AISD soldado a 1,0kJ/mm. a) solugdo 3. b) solugéo 4.
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5.4.2.2 Simula¢do com Gleeble

Os graficos referentes aos ensaios de corrosdo com a técnica de EPR-DL para
as ZAC simuladas na Gleeble estdo apresentados na Figura 82, em que foram

avaliadas a regido em que foram colocados os termopares e a face oposta do termopar.
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Figura 82: EPR-DL das amostras simuladas na Gleeble.
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Os resultados para as trés energias avaliadas obtiveram comportamentos

semelhantes, embora em alguns pontos houve o aumento da corrente de ativagao,

mesmo assim nao apresentaram presenca de picos de reativacao indicando uma boa

resisténcia a corrosao para a ZAC nas energias avaliadas.

Para a energia de 1,0 kJ/mm os picos de corrente de ativagao apresentaram valores

menores indicando que o material passivou mais rdpido quando comparado com os
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demais, sendo mais resistente a0 meio corrosivo, assim como foi constatado na G48 para
essa condicdo ocorreram as menores perda de massa e a maior temperatura de pite que as

demais energias.

5.4.3 Ensaio de Temperatura Critica de Pite (G150)
Os ensaios eletroquimicos foram realizados em duplicata nas regides de MB, ZAC
e ZF daraiz para as trés energias estudadas. Na Figura 83 sdao apresentados os resultados
de TCP para a menor energia. E possivel perceber que os valores maximos de TCP
obtidos para a regido do MB, estas proximas de 80°C para esta regido, enquanto para a

ZAC e a ZF estes valores foram de até 76°C.

Considerando valores médios para a energia de 0,5 kJ/mm tem-se que as médias
das temperaturas de pite para MB foram de 78,7+0,77, para ZAC foram de 72,5+4,95 ¢
para a ZF foram de 73,5 £+ 3,53 indicando que a ZAC foi a regido mais critica,
apresentando menor temperatura, esse resultado foi coerente com o encontrado no ensaio
de G48 no qual a corrosao na solda para a energia de 0,5 kJ/mm ocorreu

preferencialmente na regido de ZAC.

Para energia de 1,0 kJ/mm, os graficos de corrente de corrosdo versus temperatura
sdo apresentados na Figura 84. E possivel observar que os valores foram bastante
aproximados, sendo a maior TCP registrada para a zona fundida. Os valores de
temperaturas de pite médio foram de 71,9+0,84 para MB, seguida da ZAC com 77,5+0,71
e com 77,75+3,18 para a ZF. A corrosao so aconteceu para as regides de ZAC e ZF que

obtiveram valores muito aproximados.

Figura 83: Ensaio TCP para a energia de 0,5kJ/mm na ZAC e ZF da raiz.
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C) UNS 532750 soldado a 0,5 kJ/mm - regido da ZF da raiz
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Figura 84: Ensaio TCP para a energia de 1,0 kJ/mm na ZAC e ZF da raiz.
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Jé& para a condi¢ao de maior energia, cujos graficos sao apresentados na Figura 85,
tem-se que a maior TCP obtida ocorreu na ZF. Em um dos ensaios nao foi possivel
determinar a temperatura, pois chegou a um valor superior a 90°C, méaximo suportado
pelo equipamento, € nao houve a formacao do pite. Para a regiao da ZAC os valores foram
proximos dos valores das demais energias, alcancando até 76°C, e com valores de TCP
para metal de base de até¢ 70°C.

Figura 85: Ensaio TCP para a energia de 2,0kJ/mm na ZAC e ZF da raiz.
UNS S32750 soldado a 2kJ/mm - regido da ZAC da raiz
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Segundo trabalhos encontrados na literatura os valores obtidos para CPT para o
UNS S32760 como recebido sao de aproximadamente 80°C (LINTON, LAYCOCK et.
al., 2004; IMOA, 2009; WILL, 2009). Quando o material é submetido a soldagem,
haverda uma queda neste valor, devido as transformagdes que acontecem na
microestrutura. Para soldagens realizadas pelo processo GMAW foram obtidos valores

de CPT entre 40 e 60 °C (LINTON, LAYCOCK et. al., 2004).
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Os resultados de OLSSON & SNIS (2007) apresentaram um valor de CPT de
82°C para o metal de base AISD UNS S32750, porém, ele reporta que essa temperatura
pode ser reduzida a 65°C se 1,3% de fase sigma estiver presente na microestrutura, e
que queda semelhante da CPT pode ser encontrada se uma quantidade elevada de

nitretos de cromo (Cr,N) estiver presente.

A precipitacdo dos nitretos de cromo verificada na microestrutura soldada na
regido de ZAC pode entdo ter diminuido a resisténcia desta regido quando comparada
com a ZF, em que a condi¢ao de 2,0 kJ/mm, que havia apresentado esta precipitacao
em algumas regides na ZF, teve as maiores temperaturas criticas de pite, essa redugdo
da temperatura pela precipitacdo de nitretos também foi mencionada no trabalho de

OLSSON & SNIS (2007).

Além disso, vale salientar que a regido de ZAC possui maiores tamanhos de
graos ferriticos e, regides com propor¢des maiores de uma fase em relagdo a outra, o
que pode influenciar no comportamento eletroquimico desta regido formando uma pilha

eletroquimica e tornando-a menos resistente.

O valor alto para a resisténcia a corrosao por pite pode também estar ligado a
adi¢do de Ce e La encontrados no material, visto que conforme relatado por JEON et.al.
(2013) a adicao desses elementos ao 27Cr—7Ni—2.5Mo-3.3W aumentou a resisténcia a
corrosao por pite, devido a formagao dos 6xidos de cério que favoreceram a precipitagdo
de chi e nitretos de cromo que retardaram e reduziram significativamente a quantidade de

sigma precipitada.

A baixa precipitagdo de nitretos e a auséncia da fase sigma e chi, que sdo fases
comumente visualizadas nas microestruturas de AISD soldados, podem estar relacionadas
a esses elementos Ce e La. No trabalho de KIM et. al. (2013) com o ago inoxidavel
hiperduplex (27Cr-7Ni-2,5Mo-3,3W), os autores relataram que a adicdo de uma
quantidade pequena de Ce, entre 55 a 110 ppm, retardou a precipitacio de fases

secundarias, devido a distribuicdo homogénea de Ce na matriz.

WATANABE et. al. (2000) demonstraram que a adi¢cao de Ce (0,01% em peso)
aos acos inoxidaveis austeniticos AISI 316 (UNS S31600) diminui a cinética de
sensitizacdo devido a diminuicdo da taxa de difusdo de Cr ao longo dos contornos de

graos, com aumento da concentra¢do de Ce nos contornos de graos.
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A presenga de Ce e La na matriz do AISD soldado nesta tese nao foi identificada
durante as andlises quimicas e na descri¢do da composicdo do aco, devido a baixa
concentra¢cdo na matriz do ago, o que € coerente visto que na literatura esses elementos
se encontram em torno aproximadamente de 50 ppm até 0,01 % do peso. Mesmo nao
sendo possivel quantificar esses elementos particulas de 6xido de Ce e La foram
observados na microestrutura do metal de base, sendo um forte indicativo da ocorréncia

destes elementos em solugao solida na matriz.

A presenga desses elementos poderia justificar a auséncia da fase sigma na
microestrutura investigada, além disso a zona fundida também apresentou alguma
quantidade de Ce e La devido a dilui¢do com o MB. Além disso pode ter influenciado
nos valores de CPT para a condi¢do de ZF de 2,0 kJ/mm em que a inibicao de nitretos e
fase sigma nesta condi¢do de energia proporcionou uma temperatura critica de pite alta,
e com a presenca de Ce e La proporcionaram um acréscimo na resisténcia a corrosao por
pites, na qual a temperatura critica de pite para a amostra ndo foi possivel medir no

equipamento.
5.4.4 Ensaio de OCP

Os ensaios de potencial de circuito aberto para as trés energias de soldagem
avaliadas, considerando as regides de ZAC e ZF foram obtidos por meio de ensaio
eletroquimico de polarizagdo potenciodinamica, conforme estabelecido na norma ASTM

G61, e estao apresentados na Figura 86 e Figura 87, respectivamente.

Figura 86: OCP para regido de ZAC no AISD soldado
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E possivel observar por meio dos dados apresentados na Figura 86, que nao
houve grandes variagdes no potencial para as energias de 0,5 ¢ 1,0 kJ/mm, quando
comparados com a energia de soldagem de 2,0 kJ/mm, que apresentou uma diminui¢ao
do potencial ao longo do ensaio que ¢ atribuida a dissolucao da pelicula de 6xido pelo
processo de dissolucao redutiva (WOLYNEC, 2013). Todas as condi¢des apresentaram

tendéncia de estabilizacdo apds 1 hora de imersao.

Os potenciais de estabilizacdo na ZAC para as energias de soldagem avaliadas
foram de -0,03V para a maior energia de soldagem (2,0 kJ/mm) que se mostrou menos
nobre quando comparada as demais energias avaliadas, que apresentaram valores de -
0,02V para a energia de soldagem de 0,5 kJ/mm e, de -0,0001V para a energia de 1,0

kJ/mm, que alcangou maior potencial estacionario.

Os resultados de OCP para a regido da ZF sao apresentados na Figura 87. Pode-
se perceber que as condigdes de 0,5 e 2,0 kJ/mm apresentaram perfis semelhantes,
enquanto que para a energia de 1,0 kJ/mm, houve uma queda no valor do potencial
estacionario ao longo do tempo. Todas as condigdes de energia tiveram tendéncia de

estabilizacao do potencial para o tempo de 1 hora.

Figura 87: OCP para a regido de ZF do AISD soldado
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As amostras da junta soldada com energia de 0,5 kJ/mm apresentaram o valor
de potencial estacionario de -0,07V, sendo o menos nobre, enquanto que para as energias
de soldagem de 1,0 kJ/mm e 2,0 kJ/mm que alcancaram os valores de -0,02V e -0,044V,

respectivamente.

Na Figura 88 tem-se o grafico de potencial de circuito aberto para o Metal de
Base (MB), em que ¢ possivel observar que para as trés energias o resultado de OCP
foram muitos proximos para o tempo de 1 hora de imersdo, ao longo do ensaio as amostras
sofreram variacdes, mas no tempo de 3000 segundos os potenciais ja apresentaram
tendéncia da estabiliza¢do. Esse resultado ¢ coerente, pois trata-se do mesmo material,

sem o efeito da soldagem.

Como pdde ser observado, a energia de 1,0 kJ/mm apresentou os maiores valores

de potencial de circuito aberto para a regido de ZF e ZAC.

Figura 88: OCP para a regido de MB do AISD soldado
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5.4.5 Ensaio de Polarizacdo

As curvas de polarizagdo potenciodindmica sdo caracterizadas pelo inicio da
varredura no ramo catddico (em que as reagdes catddicas na interface metal/solucao
ocorrem com maior velocidade) seguido do potencial de corrosdo (E..,), no qual pela
teoria eletroquimica ha o equilibrio das reagdes anddicas e catodicas e a densidade de

corrente (ico) tende a zero. Com o aumento do potencial tem-se o ramo anddico da curva,
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onde ha a estabilizacdo da densidade de corrente por uma faixa de potenciais, conhecido
como patamar de passivacao e por fim, um aumento subito e continuo da densidade de
corrente em um determinado potencial, E,,.

O processo de aumento subito da corrente pode ocorrer devido a quebra da camada
passiva, iniciando um processo corrosivo, evolu¢do de oxigénio, ou ainda um fenémeno
de dissolucdo transpassiva, muito comum nos AISD.

Em uma solugdo aerada, nao ¢ possivel “separar” o fendmeno de aumento subito
da corrente devido a quebra da camada passiva ou evolugao de oxigénio quando Ep for
maior que o potencial de evolugdo de oxigénio para as condi¢des de ensaio. OLSSON
(2013). Por isso os ensaios realizados de polarizagio potenciodindmica foram realizados
com aeragao de argdnio, para eliminar o efeito da evolugdo do oxigénio.

Os resultados de polarizagao potenciodinamica estao apresentados abaixo para a
regido de ZF e de ZAC do material soldado por GMAW como para a ZAC simulada pela
Gleblee.

5.4.5.1 Soldagem com GMAW

Os ensaios de polarizagdo estdo apresentados na Figura 89, para a menor
energia, na Figura 90 para a energia intermedidria, e na Figura 91 para a maior energia,
para as regides de ZAC e ZF da raiz, os valores médios obtidos através dos graficos de
Ecorr (potencial de pite) e E, (potencial de prote¢do), referente a corrosdo generalizada,

estao apresentados na Tabela 21.

Pode-se perceber que os resultados para o potencial de corrosdo e potencial de
quebra foram aproximados com uma diferenga muito pequena quando para a regido de
ZAC e ZF, sendo apenas a energia de 1,0 kJ/mm um pouco mais distante com o

potencial de ZAC maior.

Os valores obtidos de E.,;, quando comparados com outros trabalhos repostados
na literatura, encontram-se dentro do intervalo observado. No trabalho de Batista
(2012), o qual realizou a soldagem do ago UNS S32750 com energias de 0,6 kJ/mm e
1,0 kJ/mm, e os potenciais de E.,; com o mesmo eletrodo de referéncia (Ag/AgCl)
ficaram dentro da faixa de -0,2 € 0,0V. Na dissertacdo de Chaves (2013) para a soldagem
de AISD UNS S32760 analisado nas mesmas energias utilizadas nesse trabalho, de 0,5
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kJ/mm, 1,0 kJ/mm e 2,0 kJ/mm, os potenciais de E,,, com mesmo eletrodo de referéncia

deste trabalho foram dentro do intervalo de -0,2 € 0,0V.

Tabela 21: Parametros de Ecorr e Ep obtidos no ensaio de polariza¢ao potenciodinamica para soldagem

MIG/MAG
Energia (kJ/mm) Regido Ecorr (V) Ep, protecio (V)

ZAC -0,10+0,05 0,96+0,02

0,5
ZF -0,10+0,04 0,94+0,01
ZAC -0,08+0,06 0,91+0,01

1,0
ZF -0,15+0,03 0,95+0,01
ZAC -0,08+0,06 0,99+0,00

2,0
ZF -0,09+0,05 0,99+0,00

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Foram calculados os valores de corrente e potencial de corrosdao pela
extrapolagdo da reta de Tafel. Para o potencial de pite, este foi determinado quando
ocorre um subito aumento no valor de corrente, € normalmente considerado como sendo
a interseccdo da reta definida pela curva antes do aumento brusco da densidade de

corrente com a reta definida pela curva apos esse aumento. (WOLYNEC, 2013)

Para avaliar como os diferentes niveis de energia afetavam estatisticamente os
parametros de densidade de correntes e os potenciais de corrosdo foram feitos graficos

para as regides de ZAC e ZF apresentadas na Figura 92.

E possivel perceber na Figura 92a que a condi¢do de maior resisténcia a corrosao
na regido da ZAC ¢ na energia de 1,0 kJ/mm que alcangou niveis menores de corrente,
que confirma juntamente com o ensaio de TCP, em que essa condi¢do obteve maiores

temperaturas de pite, e foi, portanto, a mais resistente em ambas as técnicas.
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Figura 89: Polarizag¢ao do AISD como soldado na energia de 0,5kJ/mm. a) ZAC; b) ZF.
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Figura 90: Polarizag¢ao do AISD como soldado na energia de 1,0kJ/mm. a) ZAC; b) ZF.
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Figura 91: Polarizag¢ao do AISD como soldado na energia de 2,0 kJ/mm. a) ZAC; b) ZF.
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Figura 92: Influéncia da Energia nos parametros eletroquimicos. a)lcorr da ZAC. b)Icorr da ZF. ¢)Ecorr
na ZAC. d)Ecorr da ZF
Influéncia da Energia na densidade de corrente da ZAC
Wilks lambda=,26053, F(4, 46)=11,030, p=,00000
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Na Figura 92b pode-se observar que para a regidao de ZF que a densidade de
corrente diminui com o aumento da energia de soldagem, sendo, portanto, a energia de
2kJ/mm a mais resistente para essa condicao, esse resultado corrobora juntamente com

o ensaio de G48 que a regido de ZF foi pouco atacada e de TCP, em que a amostra
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alcancou altos valores de temperatura de pite, além de em uma das amostras ndo ser

possivel determinar esse valor.
5.4.5.2 Simulacdo com a Gleeble

Para a polarizagao potenciodindmica com a ZAC simulada pela Gleeble os
graficos obtidos estdo apresentados na Figura 93, para cada energia avaliada. Foram
determinados os valores dos potencias de E., € E;, que estdo apresentados na Tabela 22,
em que ¢ possivel perceber que os valores estdo proximos e dentro da faixa encontrada
para a soldagem GMAW, apenas na condi¢do de 2,0 kJ/mm que apresentou um valor
maior de E,, e maior desvio entre os valores, porém com média dentro da faixa de
potencial de -0,2V.

Por meio do software ANOVA foram obtidos os valores de potencial e corrente
de corrosao no qual foram realizados a extrapolagdo da reta de Tafel em trés medidas para
cada curva, logo ap6s foram analisadas estatisticamente os resultados obtidos conforme
mostrados na Figura 94. Assim como o material soldado, a ZAC simulada na Gleeble
obteve como resultados a maior resisténcia a corrosdo para a regido da ZAC para a energia

de 1,0 kJ/mm.

Pode-se perceber que mesmo a extensdo da ZAC para o material soldado por
GMAW sendo estreita, os ensaios de corrosdo obtiveram o mesmo comportamento da
ZAC simulada, que possuia uma extensao maior e mais facil de delimitar durante o ensaio

de polarizagao.

Figura 93: Graficos do ensaio de polarizagdo potenciodindmica. a)0,5 kJ/mm; b)1,0 kJ/mm; ¢)2,0 kJ/mm.
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Tabela 22: Pardmetros de E,. e E, médios obtidos no ensaio de polariza¢do potenciodindmica para

Gleblee
Energia (kJ/mm) Ecor(V) E,, pite (V)
0,5 -0,07+0,03 0,98+0,02
1,0 -0,13+0,05 0,96+0,01
2,0 -0,20+0,09 1,03+0,01

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Figura 94: Analise estatistica da densidade de corrente de corrosdo na ZAC da Gleeble.
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6. RESULTADOS DO AISD SOLDADO E TRATADO TERMICAMENTE A
475°C

6.1 Microestrutura

6.1.1 Caracterizacdo Microestrutural — MO

As amostras tratadas termicamente foram preparadas, atacadas e analisadas por
MO para verificar se houve alguma alteracio na microestrutura, dissolugdo ou

precipitacdo de fases.

Algumas destas microestruturas estio apresentadas na Figura 95. E possivel
observar a nao ocorréncia de modificagdes na microestrutura, perceptiveis para esta forma
de visualizacdo, apresentando a microestrutura caracteristica do AISD, com presenc¢a das
fases que compdem a matriz duplex (ferrita e austenita), inclusdes ndo-metélicas indicada
nas imagem circuladas, austenita secundaria e nitretos de cromo, como ja mencionado na

parte que analisou o material em sua condi¢do como soldada.

Figura 95: Microestruturas do AISD soldado e tratado termicamente, analisado por MO. a)0,5 kJ tratado
por 200 horas regiao ZAC da raiz. b) 0,5 kJ tratado por 200 horas regido ZF do acabamento. ¢) 2,0 kJ
tratado por 200 horas regido ZF da raiz. d) item ¢ ampliado em 1000x

0,5-ZAC-RAIZ-200H ,5-ZF-ACAB-200H

=
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2,0-ZF-RAIZ-200H

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

6.1.2 Caracterizacdo Microestrutural — MEV

As microestruturas analisadas por MEV obtiveram o mesmo comportamento
quando comparado com o material soldado, como pode ser visto na Figura 96, a presenca

das fases vistas anteriormente.

Figura 96: Microestruturas do AISD soldado e tratado termicamente analisado por MEV. a) 0,5 kJ/mm. b)
1,0 kJ/mm c) 2,0 kJ/mm.

pot WD cmag o %WDﬂrum
ETD| SE |20.00 kv| 6.0 10.1 mm 500 x LPTS-UFC
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Foram encontradas regides com presenca de austenita secundaria principalmente
nas ZF das amostras tratadas, esta fase deletéria foi encontrada em pequenas ilhas para as
condi¢des de 1,0kJ/mm nos tempos de tratamento, sendo mais abundante e maiores nas

condi¢des de tratamento para a maior energia (2,0 kJ/mm).

Foram realizadas algumas analises de composicdo quimica na fase austenita
secundaria encontrada no material, mas nio foi possivel medir a composi¢ao desta fase
principalmente para as menores energias, pois as ilhas eram muito pequenas e em algumas
regides do material, e quando realizado o EDS a composicao encontrada era proxima da

matriz do material.

Para a condi¢do de maior energia, de 2,0 kJ/mm, conforme mostrado na Figura
97e na Tabela 23, tem-se que na ZF a composicdo do enchimento ¢ muito semelhante
quando préximas a austenita secundaria, sendo que esta fase apresentou menores valores
de cromo e molibdénio quando comparadas com as demais e maiores valores de niquel

que as fases ferrita e austenita.

Tabela 23: Composigdo quimica do AISD soldado a 2 kJ/mm tratado por 200 horas na regido de ZF do
enchimento (% massa)

Ponto | Si Cr Mn Fe Ni Mo
Ferrita 57 0,3 24,62 | 0,39 62,18 8,69 3,88
Austenita 58 0,38 24,28 | 0,69 6,14 9,34 3,9

Aust. Secundaria | 61 0,27 21,56 | 0,53 61,42 13,55 | 2,66

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Figura 97: Composi¢@o quimica para AISD soldado 2,0 kJ/mm tratado por 200 horas na regido de ZF
enchimento
/
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

6.1.3 Caracterizacdo por Microscopia Eletronica de Transmissdo

6.1.3.1  Amostras soldadas apos tratamento térmico de 100 horas

6.1.3.1.1 Metal de base

Para a amostra soldada a 1,0kJ/mm tratada termicamente por 100 horas na regiao
de MB, tem-se a Figura 98, que mostra a microestrutura do ASID em campo escuro
revelando a presenga de precipitados nanométricos na matriz ferritica. Além disso na
Figura 98b que se encontra em alta magnificagdo € possivel observar a diferenga de
contraste dentro da fase ferritica indicando a decomposicao espinodal da fase o’ e fase

29

a .

HATTESTRAND et al (2009) ao analisar tubos de UNS S32750, na condigio
apenas tratada termicamente na temperatura de 500°C por 48 horas e com deformagao de
15%, mostrado na Figura 99a encontraram regides com variagdes de contraste semelhante
ao encontrados nesse trabalho e associaram ao fenomeno de decomposi¢cdo espinodal,
para baixos tempos de tratamento de 3h e com e sem deformacgdo esse fendmeno ndo foi

visualizado.
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Na Figura 99b foi visto no limite das fases ferrita/ austenita que a decomposicao
espinoidal s6 ocorreu apenas na fase ferritica do AISD em que o contraste foi visualizado

na vizinhanca imediata da fase austenita indo em dire¢do a fase ferritica.

Figura 98: STEM em modo (a) campo escuro anelar (ADF) da amostra de aco superduplex 2507 BM com
TT de 100 h mostrando (a) precipitados nanométricos na matriz de ferrita (Fe-a) ¢ ao fundo a variagdo de
contraste em torno de dominios referente a separac@o de fases entre o’/ o””. (b) em alta magnificagao a
variagdo de contraste em torno de dominios na escala de ~10 nm da decomposigio espinodal das fases o’/
o’ na matriz de ferrita.

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Figura 99: AISD UNS S32750 deformado a 15% e tratado termicamente em 500°C por 48 horas. a) grao
ferritico alinhado com o feite de elétrons, paralelo a direc¢ao cristalografica 001, como contraste
manchado indicando a presenga da decomposicdo espinoidal. b) Limite da fase ferrita/austenita, o
contraste manchado no grao ferritico estd presente também na vizinhanga do grao austenitico.
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FONTE: HATTESTRAND et al (2009)

Foi realizado EDS da regido de MB, mostrado na Figura 100, em que foram
identificados os mesmos elementos incluindo o cobre com intensidades de picos menores

quando comparado ao MB sem tratamento. A composi¢do quimica referente a analise de
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EDS esta apresentada na Figura 100b que mostra um maior valor de cromo € um menor
valor de niquel quando comparado com o MB sem tratamento térmico.

Figura 100: a) Espectro de EDS em modo TEM da composigdo geral da amostra de ago superduplex 2507
metal de base (BM) com TT de 100 h. b) Composi¢do quimica por EDS

E e
s Elemento % peso
Si 0,16
a0 Cr 28,64
: Mn 2,13
Fe 60,32
“ Ni 3,91
Cu 1,12
Mo 3,69

FONTE: PROPRIA DO AUTOR.

Foi analisada outra regido da amostra de MB tratada por 100 horas, mostrada na
Figura 101. Foram analisadas as regides da matriz ferritica onde ¢ possivel observar a
presenca de precipitados, e dentro do precipitado micrométrico com morfologia alongada
e semelhante a encontrada no MB sem tratamento térmico.

Além disso foi realizado a difracdo de elétrons tanto na matriz ferritica como
mostrado na Figura 101b, assim como no precipitado alongado como mostrado na Figura
101c, em que a matriz ferritica foi circulada e o padrdo restante corresponde ao
precipitado.

Foi realizado uma andalise de EDS na regido da matriz ferritica, na matriz
austenitica e dentro do precipitado conforme mostrado na Tabela 24, na qual é possivel
perceber que a matriz ferritica esta enriquecida em cromo e pobre em niquel, que a fase
austenitica esta com composi¢ao semelhante ao AISD visto anteriormente, indicando que
ndo sofreu alteragdes. Para o precipitado de morfologia alongada sua composi¢ao quimica
indica que ¢ rico em cobre, contendo ainda niquel e zinco na sua composi¢do, € com

valores de cromo e molibdénio muito abaixo dos valores nominais para a matriz do ago.
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Figura 101: Imagem de STEM em modo (a) campo escuro anelar (ADF) em baixa magnificag@o
mostrando precipitados micrométricos na matriz ferrita. (b) Padrdo de difrag@o de elétrons de area
selecionada (SADP) na matriz de ferrita mostrando para o eixo de zona [hk1]g.,. (¢) SADP da matriz +

precipitado micrométrico

“rico em cobre” mostrando relagdo de orientacdo entre os eixos de zona

[h k I]Fe-ct

(-110) “) 1-1)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR.

(10-1)

Tabela 24: Composi¢do quimica por EDS das fases ferritica e austenitica e do precipitado com morfologia

alongada.

Elemento % peso % peso % peso

quimico (fase ferrita) (fase austenita) (precipitado)
Si 0,35 0 0
Cr 30,85 26,74 7,05
Mn 1,79 3,06 0,13
Fe 58,55 56,73 15,43
Ni 3,33 6,34 16,29
Cu 1,57 1,92 46,85
Zn 0,22 0,37 13,95
Mo 3,30 4,80 0,26

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Foi realizado um mapa de composi¢do quimica para avaliar a distribuicdo dos

elementos quimicos na matriz e no precipitado encontrado, conforme mostrado na Figura
102. A matriz de uma forma geral possui os elementos visto nas composigdes quimicas

jé realizadas, como Fe, Cr, Mo, Mn dispersos uniformemente em sua extensao.
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Na Figura 102 pode-se perceber a diferenca dos precipitados na matriz sinalizados
na imagem, em que os mais arredondados estdo enriquecidos em Fe, Cr, Mo e Mn,
enquanto que os precipitados alongados estdo enriquecidos principalmente em Fe e Cr.
Além disso, um dos precipitados arredondados apresentam uma estrutura do tipo nucleo-
casca, conforme indicado na Figura 102, sendo o nucleo formado principalmente por Cr,
Fe e Mn, enquanto a casca aparenta ser principalmente constituida por Mo. Perto destes
precipitados alongados, ricos em Fe e Cr, ha uma regido enriquecida em cobre (Cu). A
analise de EDS indicou que tais precipitados ndo apresentam quantidades expressivas dos

elementos Cr, Fe, Ni ¢ Mo.

Figura 102— Imagem de STEM em modo (a) campo escuro anelar (ADF) em baixa magnificagdo da
amostra de ago superduplex 2507 BM com TT de 100 h mostrando precipitados micrométricos dispersos
na matriz. b) Mapeamento quimico de EDS para elemento Fe. c¢) Cr. d) Mn. e)Cu. f) Mo
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

6.1.3.1.2 Zona Fundida

Para a regido de ZF do AISD soldado e tratado por 100 horas tem-se na Figura
103 a imagem por TEM em campo claro em que € possivel ver a precipitagdo nanométrica
e a diferenca de contraste dentro da matriz ferritica, indicando a separagao das fases o’ e
o’ por decomposi¢do espinodal.
Figura 103: TEM em modo (a) campo claro (BF) da amostra de ago superduplex 2507 ZF com TT de
100 horas mostrando (a) precipitados nanométricos na matriz de ferrita (Fe-a) e ao fundo a variaggo de

contraste em torno de dominios referente a separagdo de fases entre o’/ o”. (b) em maior magnificagdo a
variagdo dos dominios da decomposicéo espinodal das fases a’/ a” na escala de ~10 nm.

" £

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

E possivel observar que a diferenca de contraste na matriz ferritica da regido de

ZF este contraste e a separagdo das fases ¢ mais nitida quando comparado a regido de
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MB, mostrado na Figura 98a , com mesma magnificagdo, em escala com 100 nm, ndo ¢
possivel perceber a diferenca de contraste, apenas quando observado em mais alta
magnificacdo, referente a escala da ordem de 20 nm ¢é que torna-se possivel observar um
indicio da separacdo das fases (Figura 98b). Este resultado ¢ importantissimo, pois
comprova de fato a maior cinética de decomposi¢ao espinodal para a ferrita presente na
zona fundida, em comparacdo com a ferrita do metal base. Além disso, tal observacao
nos permite correlacionar as alteragcdes na microestrutura com as diferengas de ataque

corrosivo entre a zona fundida e o metal base.

Além disso, obteve o padrao de difracao da matriz ferritica contendo as fases o’ e
o”’, com estrutura de ctibica de corpo centrado (CCC) e com parametro de rede com cerca
de 2,90 A. Por se tratarem de duas fases com uma mesma estrutura cristalina, orientacdo
e quase o mesmo parametro de rede, o respectivo padrdo de difragdo ndo consegue
distinguir as fases presentes, apresentando um tnico padrao de difragdo de elétrons para

a amostra de ZF tratada por 100 horas, que pode ser visualizado na Figura 103b.

No trabalho de PARK & KNOW (2002) eles visualizaram por TEM a
microestrutura do ago 24,6Cr-6,60Ni-3,12Mo tratado por 300 horas em 475°C, conforme
mostrado na Figura 104. Com base no contraste apresentado na imagem os autores
associaram a decomposicdo espinodal da ferrita para a formagdo das fases a’ e a”. Os
autores também reportaram haver somente um padrdo de difracdo de elétrons referente a

matriz contendo ambas as fases (o’ e o).

Figura 104: Imagem por TEM campo claro e padrdo de difragdo de area selecionada para eixo de zona [0
0 1] em liga 3Mo envelhecida por 300 h a 475°C.

. LT,

FONTE: PARK E KNOW, 2002.
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6.1.3.2  Amostras soldada apos tratamento térmico de 500 horas

6.1.3.2.1 Metal de Base

Para a condi¢ao de AISD soldada a 1,0 kJ/mm e tratado por 500 horas, as analises
realizadas em amostras extraidas da regido de metal de base, sem qualquer interferéncia
do ciclo térmico de soldagem, indicou um comportamento diferente apresentado pela
microestrutura. Na Figura 105 ¢ apresentada uma imagem de MET em campo claro, assim
como seu padrio de difracdo de elétrons de area selecionada. E possivel observar
claramente o padrao de contraste caracteristico da precipitacdo da fase a’, assim como a
presenca de uma nova fase nanométrica, com morfologia variando entre poligonal e
alongada, denotada por um intenso contraste em relacdo a matriz, sendo esta distribuida

ao longo de toda a matriz ferritica.

Figura 105: TEM em modo (a) campo claro (BF) da amostra de ago superduplex 2507 MB com TT de
500 h mostrando em baixa magnificag@o (a) microestrutura geral em um grao de ferrita (Fe-a). (b) em
maior magnificagdo precipitados da ordem de 100 nm dispersos na matriz de ferrita e ao fundo os
dominios da decomposigdo espinodal das fases o’/ o”
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

A de se considerar que tal precipitacdo somente foi percebida de maneira efetiva
para a condi¢@o de 500 horas, sendo percebida alguma precipitagdo deste tipo de maneira
incipiente para condi¢cdes de menor tempo de exposi¢do, como no caso de 100 horas. A
analise realizada em uma outra regido, mostrada na Figura 106, mostra novamente a
presenca desta fase, cuja morfologia em alguma medida se torna alongada, e que se
encontra distribuida na microestrutura, no interior da fase ferritica e coexistindo com as

fases resultantes da decomposigdo espinoidal, o’ (rica em cromo) e o’ (rica em ferro).
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Figura 106: TEM em modo campo claro (BF) da amostra de ago superduplex 2507 MB com TT de 500 h
mostrando a presenca de precipitados micrométricos dispersos na matriz ferritica, ¢ ao fundo os dominios
da decomposicao espinoidal das fases a’/ o, em diferentes aumentos

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

6.1.3.2.2 Zona Fundida

Para a regido de ZF tem-se a imagem obtida por MET em campo claro, conforme
mostrado na Figura 107. Com base nessa imagem ¢ possivel confirmar o mesmo
comportamento anteriormente reportado para o metal base, em termos de precipitagdo de
uma nova fase, para a zona fundida, em que no interior da matriz ferritica foi possivel
observar uma significativa diferenga de contraste pela presenca de precipitados dispersos

em tom mais escuro.

Comparando a regido de metal de base para a condicdo de 500 horas com a

condi¢do de tratamento de 100 horas da mesma regido vista anteriormente, pode-se
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perceber que a precipitacdo da fase o’ ocorrera de maneira muito mais intensa e uniforme

para o maior tempo de exposic¢ao.

Na Figura 107b tem-se uma ampliagdo da matriz ferritica em que ¢ possivel
observar melhor a distribuicdo dos precipitados com cerca de 100 nm e o contraste
caracteristico da decomposi¢ao espinodal com os dominios claros referentes a fase o’ e
os dominios escuros referentes a fase a’’, conforme visto no trabalho de ORNEK et al,
2017. E possivel inclusive identificar a existéncia de dois diferentes tipos de precipitados
em termos de dimensdo, sendo os maiores da ordem de 50 a 100 nm e outros com tamanho
de aproximadamente 10 a 20 nm formando um emaranhado entorno dos precipitados

maiores, como pode ser melhor observado na Figura 107b.

Figura 107: TEM em modo (a) campo claro (BF) da amostra de ago superduplex 2507 ZF com TT de
500 h mostrando em baixa magnificagdo (a) microestrutura geral em um gréo de ferrita (Fe-a). (b) em
maior magnificagdo precipitados da ordem de 100 nm dispersos na matriz de ferrita e ao fundo os
dominios da decomposigdo espinoidal das fases o’/ o™ na escala de dezenas de nm.
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Foi realizado mapeamento quimico de EDS nas regides em que se observou a
presenga destes precipitados nanométricos para tempos de envelhecimento de 500 horas.
Na Figura 108 tem-se os mapas dos principais elementos de liga em que se observa que
para as regioes circuladas, as quais correspondem aos precipitados visualizados como
pontos enegrecidos na imagem de MET em campo claro, houve um aumento na
intensidade de concentra¢ao dos elementos Cr, Ni e principalmente do Mo, além de
algumas regidoes empobrecidas em Fe, enquanto elementos como Mn, Ce e La estdo

distribuidos na matriz do AISD sem qualquer indicativo de concentragao.
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Figura 108:(a) e(b) Imagem de STEM em modo campo escuro da amostra do AISD 2507 na ZF com TT
de 500 h (c) Mapeamento de raios-X, nas respectivas camadas de energia através de EDS dos elementos
Fe-Ka, (d)Mo-Ka (e)Cr-Ka (f)Cu-Ka (g)Ni-Ka (h)Mg-Ka (i)La-La (j)Ce-La

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Analises de MET operando no modo STEM foram realizadas para a colecao de
dados de difracdo de elétrons ponto a ponto e posterior tratamento pelo método ASTAR.
Por este método foi possivel a indexagdo das particulas nanométricas, com morfologia
variando entre globular e lenticular e dimensdo variando entre 40 e 100 nm, em boa
medida com a estrutura cristalina e parametros de rede da Fase R, conforme apresentado

na Figura 109, o que corrobora com os demais resultados obtidos por MET e EDS.
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Figura 109: Imagem de STEM em modo campo escuro da amostra do AISD 2507 na ZF com TT de 500
h. a) de precipitados nanométricos dispersos na matriz ferritica. b) ¢) d) Imagens tratadas pelo método
ASTAR
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Os resultados de MET apresentados neste ponto estdo de acordo com o reportado
na literatura para agos inoxidaveis superduplex. A presenga desses precipitados tanto na
interface da fase ferrita/austenita quanto no interior do grao ferritico, com morfologia
lenticular (ou em forma de plaqueta), ja foi relatado e identificado como a fase R em
alguns trabalhos na literatura (ORNEK et al, 2017 e HWANG et al, 2013, CUI et. al.
1999).

Segundo GUNN (2003) e NILSSON (1994), a fase R precipita em pequenas
quantidades em temperaturas entre 550°C e 650°C. Entretanto, SMUK (2004) menciona

que este intermetalico pode precipitar até em temperaturas tao altas quanto 700°C.

Este composto rico em Mo e Ni e pobre em Fe, pode possuir uma complicada
estrutura cristalina hexagonal e romboédrica, respectivamente, com parametros de rede
dea=1,0903 nm e ¢ =1,93342 nm, com a célula unitaria constituida de 159 atomos. Esta
estrutura complexa torna bastante trabalhosa a indexagao dos padroes de difragdo. (CUI

et. al., 2000)
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ORNET et al, (2017) relatou a presenca de precipitados da fase R para o tempo
de tratamento térmico de 50 horas no AID 2205, em que seu tamanho pode variar de 20
a 50 nm, e esta presente apenas na fase ferritica, conforme pode ser observado na Figura

110a, em que a fase austenita esta livre de precipitados.

Na Figura 110b € possivel perceber uma grande quantidade de precipitados da
fase R para o tempo de 225 horas, que apresentaram formatos em disco ou lenticular com
tamanhos entre 50 e 400nm, nucleados nos sitios inter e intragranular, no interior dos

graos de ferrita e nos contornos de grao da ferrita.

Figura 110: Microestrutura tratada a 475°C

por 50 h. b) Microestrutura tratada a 475°C por 255 h.

T

FONTE: ORNET et al, 2017

No trabalho de HWANG et al. (2014), os autores obsevaram a precipitacao de
fase R no interior e na interface da fase ferritica no AISD 2507, em que foi identificado a
fase R e seu padrao de difracdo de elétrons, conforme mostrado na Figura 111, o0 mesmo

encontrado na Figura 107.

Os autores observaram ainda que a fase R estava presente na microestrutura
tratada por 600 °C por 1 hora. Além disso, ¢ destacado que a precipitagdo da fase R pode
induzir efeitos prejudiciais a tenacidade do ago inoxidavel superduplex, no caso de

tratamento de envelhecimento abaixo de 650 °C.
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Figura 111: Micrografias de TEM e padrdao SAD mostrando a fase R precipitada na fase de ferrita em ago

inoxidavel superduplex 25Cr-7Ni-4Mo, envelhecido a 600° C por 2 h ap6s o tratamento com solugdo a

1050 ° C por 30 min; (a) imagem de campo claro (b) padrdo de difrag@o da area selecionada (211) (c)
indice do padrdo SAD.

FONTE: HWANG et al, 2014.

CUI et. al., 2000, mostraram que os precipitados da fase R em formato de
plaquetas, formados pela exposi¢ao na temperatura de 600°C, para diferentes tempos de
tratamento, mostrado na Figura 112 sdo formados ao longo dos planos {110} da matriz
da fase ferrita (CCC) nos estagios iniciais do envelhecimento com os padrdes de difragcdo
mostrados na Figura 113. Esses precipitados podem resultar na fratura fragil da matriz de

fase ferrita, portanto, induzira a perda significativa da tenacidade dos acos.

Figura 112: Imagens de campo claro do ago 25Cr-7Ni-Mo tratado a 600°C. a)3,6ks b)10,8ks c)18ks
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Figura 113: Padrdes de difragdo e o desenho do esquema do padrio com os indices do aco 25Cr-7Ni-N
tratado a 600°C. a) SAD da fase R no tempo de 18ks, com eixo de zona [32,8,7.] b) SAD da fase alfa
linha e fase R no tempo de 36ks com eixo de zona [001],.

FONTE: CUI et. al., 2000

No trabalho de LEE et al. (2014), foi relatado que no AISD 25Cr-7Ni-4Mo tratado
por 600°C por 120 minutos foi encontrada a fase R, e seu padrao de difracao de elétrons
apresentou mesmo perfil do encontrado e mostrado na Figura 107. A maioria dos autores
mencionam a presenca da fase R nessa faixa de temperatura, em pequenos tempos de
tratamento, mas nesta tese essa fase foi encontrada para uma temperatura menor € em
maior quantidade para o tempo de 500 horas, e principalmente dentro da regido de ZF,
provavelmente a microsegregacdo decorrente da soldagem ocasionou a heterogeneidade

dessa regido, que colaborou a precipitacao dessa fase nestas condicdes.

As andlises das imagens por TEM em campo claro, para a fase alfa linha (a’)
mostram que sua precipitacdo ocorreu exclusivamente dentro da fase ferrita, em que hé a
diferenga de contraste dentro da regido ferritica com diferentes dominios paraa o’ eaa’

no dominio de 10 nm. Essa diferenciagdo pode ser observada claramente na Figura 114.
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Figura 114 Imagens de TEM em modo campo claro (BF) em alta magnificagdo a) mostrando interface
entre a-Fe (ferrita) e y-Fe (austenita) contendo precipitados irregulares da ordem de 50 a 100 nm da fase
R. b) Ampliagdo da Fig. 3.a mostrando interface o/y, precipitados de centenas de nm da fase R e contraste
granulado entre associado a separacgio de fases (decomposicao espinodal) da ferrita em o’ + .

a-Fe ferrita

.
8y
s &

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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6.2 Ensaio de Espectroscopia Mossbauer para a condi¢do soldada e tratada

termicamente a 475°C

Nesta etapa foi analisada a condi¢do de energia intermediaria (1,0 kJ/mm) nos
tempos de tratamento de 100, 200 e 500 horas, para as regioes de MB e ZF. Os resultados
da espectroscopia de transmissao Mossbauer podem ser tratados por meio de dois ajustes:

0 ajuste por sitios e o ajuste por distribuigdo.

Na Figura 115, tem-se os espectros com o ajuste por sitios para o AISD soldado a
1,0 kJ/mm tratado termicamente para a regido de MB. E possivel perceber que para o
tempo de 100 horas na linha de ajuste do sexteto ha um comportamento diferente no perfil
do pico que ndo estd simétrico quando comparado com o apenas soldado, que foi

mostrado na Figura 59, indicando uma alteracdo no campo magnético da fase ferritica.

Para o tempo de 200 horas ¢ possivel perceber que o pico do singleto que
corresponde a fase austenita foi menor se comparado ao da condigdo anterior de 100
horas, além disso ha uma distor¢do na curva da medida, indicada na imagem. Para o
tempo de 500 horas a curva da medida estd mais distribuida, ou seja, mais largo quando
comparado com os demais espectros, indicando uma maior presenca de elementos que
estdo influenciando no campo magnético, além disso a distor¢do observada na curva de

200 horas nao esté presente no tempo de 500 horas.

Na Figura 116 tem-se os espectros com o ajuste por sitios para o AISD soldado a
1,0 kJ/mm tratado termicamente para a regido de ZF. E possivel perceber que ambos os
tempos apresentam a variagao no pico da medida e nao formam um pico simétrico. Para
o tempo de 100 horas tem-se um pico de maior faixa de transmissao relativa, enquanto
que para o tempo de 200 e 500 horas observou-se comportamento semelhante ¢ mesma

faixa de transmissao.
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Figura 115: Espectros Mssbauer com o ajuste por sitios para o AISD soldado a 1,0 kJ/mm e tratado
termicamente na regido de MB. a)100 horas. b) 200 horas. ¢) 500 horas.
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Figura 116: Espectros Mssbauer com o ajuste por sitios para o AISD soldado a 1,0 kJ/mm e tratado
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Na Figura 117 tem-se a espectroscopia Mdssbauer com ajuste por distribuicao
para a regido de MB tratada nos diferentes tempos, ¢ possivel observar que as condigdes
tratadas estdo deslocadas para a direita, indicando que os elementos de influéncia negativa

sairam do entorno do atomo de Ferro magnético.

Para o tempo de 100 horas indica o 4&tomo de Fe com dois comportamentos
apresentando duas regides: uma com em campo magnético mais baixo, indicando maior
influéncia negativa dos atomos de Cr ligados ao dtomo de Fe, e tem-se outra regido com
0 atomo de Fe com menos atomos de Cr em seu entorno, ou seja mais rico em ferro. Essa
caracteristica indica que o AISD apresenta o processo de decomposi¢do espinodal, na
qual hd a separacdo de duas regides: uma rica em cromo, indicada no baixo campo

magnético, e uma regido rica em ferro indicada no maior campo magnético.

Figura 117: Probabilidade versus campo magnético hiperfino para o AISD UNS S32750 soldado a 1,0

kJ/mm na regido de MB.
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR
Vale salientar que esta analise apenas informa o comportamento que esta
ocorrendo e ndo a quantidade de precipitados formados, entdo para a condigdo de MB em
100 horas, na observa¢cdo por TEM (como mostrado na Figura 98) foi visualizado o
processo de decomposicao espinodal em algumas regides e com baixa precipitagcdo

quando comparada a ZF.
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Para a condicdo de 200 horas e 500 horas em aproximadamente 20T, tem-se um
indicio de pico, provavelmente formado por atomos de Fe ligado a poucos elementos de
influéncia negativa, provavelmente esta ligado a poucos atomos de Mo, o que indica a
existéncia de uma outra fase que interfere no campo magnético, na qual foi visualizada
por analise de TEM, mostrada na Figura 105 e identificada como a fase R, que € rica em

Mo e Ni.

Nos trabalhos da literatura que analisam AISD com a técnica de Mdssbauer como
ELMASSALAMI et.al, 2011, CIESLAK, et. al., 2000, VASCONCELOS et. al., 2009,
SOLOMON & LEVINSON, 1978, geralmente utilizam essa técnica para obter o espectro
e mostrar que existe uma fase magnética (ferrita) e uma fase paramagnética (austenita),

mas ndo chegam a discutir o comportamento da mesma.

No trabalho de SILVA (2018), o autor avaliou o ago Maraging 300 com diferentes
tratamentos térmicos, € associou a presenca de campos baixos hiperfino ao aparecimento
de fases com alta concentragdes de elementos que contribuem negativamente para o
campo magnético hiperfino de um nucleo >’Fe, que seriam para o material a presenca de

atomos de Mo e / ou Ti, que ocasionariam a presenca do pico entorno de 21T.

Para o AISD soldado a 1,0 kJ/mm e tratado termicamente, tem-se a andlise por
distribui¢do da probabilidade para a regido de ZF apresentada na Figura 118. Para a
condi¢do de 100 horas na ZF tem-se que a curva com um pico deslocado a esquerda em
aproximadamente 10T indicando novamente um baixo campo magnético hiperfino, com
o atomo de ferro ligado a varios atomos de cromo e de molibdénio, na qual o Mo contribui
em menor intensidade deve estar presente em menor concentragdo na liga e por ter menor
capacidade de difundir. Essa precipitagcdo de fase foi observada por MET na Figura 103,

sendo visualizada a presenca das fases o’ e a’” derivadas da decomposicao espinodal.
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Figura 118: Probabilidade versus campo magnético hiperfino para o AISD UNS S32750 soldado a 1,0

kJ/mm na regido de ZF.
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De acordo com Stearns e Wilson (1964), as interagdes magnéticas entre o nticleo

ressonante € as n esferas de coordenacao mais proximas sao aditivas e seguem a equagao:

¢
AH = ZHFHAHH

n=1

(Equacao 4)

Onde m ¢ o numero de 4tomos de impureza como n-ésimo vizinho ¢ AH, ¢ a
variacdo do campo magnético hiperfino devido a presenca de 1 atomo de impureza na n-

ésima esfera de coordenagao.

Sabendo que a ferrita tem estrutura CCC e na primeira esfera possui um numero
de coordenagdo igual a oito, fazendo-se um calculo linear do efeito dos elementos
negativos em que o atomo de Cr estd em maior propor¢ao do que Mo e, considerando o

Fe ligado a oito atomos de cromo tem-se na Equacao 5:

Bhf=33 T+ 8 * (- 2,69T) = 11,48T (Equagdo 5)
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Considerando o 4tomo de Fe ligado a 7 4&tomos de cromo e a 1 de molibdénio,

tem-se na Equacao 6:
Bhf=33T + 7*%(-2,69T) + 1* (-3,87T) = 10,3T (Equagao 6)

Esses valores se aproximam dos valores obtidos para os resultados de
espectroscopia Mdssbauer referente ao baixo campo magnético hiperfino encontrado nas
condi¢des de MB e na ZF, indicando que o 4&tomo de Fe estd ligado a muitos elementos

de influéncia negativa.

Esse comportamento magnético em campos baixos com um atomo de ferro que
ainda se comporta como magnético mesmo estando circundado de cromo e molibdénio,
também foi observado no trabalho de Silva (2018), que encontrou picos em torno de 10 e
14 T e associou a uma regido do material que estd em transformacdo entre a fase

ferromagnética e as fases paramagnéticas.

E importante notar que a condi¢iio de 100 horas apresenta a mesma probabilidade
(mesma area abaixo do pico) da condi¢do sem tratamento, apenas deslocada para a direita.
Contudo, considerando a area do menor pico referente ao baixo campo magnético
hiperfino na érea total da curva, tem-se com resultando a area de ZF de 100 horas maior

que a area de ZF do AISD apenas como soldado.

Esse comportamento pode ser justificado devido as alteragdes na microestrutura e
no balango de fases dentro da mesma regido de ZF ao longo do tubo soldado, em que em
diferentes trechos no tubo da regido de ZF podem apresentar diferenca na quantidade de

fase ferrita precipitada.

Deste modo a amostra de 100 horas pode possuir uma maior quantidade de ferro
na fase magnética, que ¢ a fase ferritica quando comparada as demais, visto que as
amostras foram retiradas de regides diferentes e possuem heterogeneidade quimica e

microestrutural.

Na condic¢ao de 200 horas tem-se a curva mais distribuida com 3 pontos diferentes,
um em aproximadamente 13T, referente a fase rica em cromo provavelmente associada a
fase alfa linha, outra em 20T, referente a fase rica em molibdénio que ¢ associada a fase
R, e a outra em 29T, referente ao ferro mais “puro” e associado a fase alfa duas linhas
que podem ser estimados pela Equacao 7 (considerando o efeito do Cr e Mo) e da Equagao

& considerando o efeito do N e Mo:
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Bhf=33 T + 2 * (- 2,69T) + 2* (-3,87T) = 19,88T (Equagio 7)
Bhf = 33T + 4*(-2,69T) + 1* (-3,87T) = 21,8T (Equagdo 8)

Porém, para a condi¢do de 500 horas, apenas foi identificado o campo
correspondente ao ferro mais puro, com o Bhf de 30T, indicando que do tempo de 200
horas para 500 horas houve a transi¢ao da fase rica em cromo e fase rica em molibdénio

de magnética para paramagnética.

NUNES et al. 2017, encontraram resultados semelhantes ao estudar o ago
Maraging-350 por meio da espectroscopia Mossbauer. O aumento na probabilidade de
campos hiperfinos magnéticos muito baixos a medida que o envelhecimento prossegue

sugere a migracdo de atomos de Fe das fases ferromagnética para a paramagnética.

Na Tabela 25 tem-se a porcentagem de ferro presente na fase austenita e ferrita,
para o material soldado em 1,0 kJ/mm. Pode-se perceber que para a condi¢ao de MB até
o tempo de 200 horas ndo houve variagdes significativas nas quantidades de Fe na fase
ferrita, o que ¢ esperado, para o tempo de 500 horas, em que a precipitagdo nessa regido

foi bastante acentuada, e a porcentagem de Fe foi de 51% para a ferrita.

Tabela 25: Porcentagens de atomos de Ferro presente nas fases ferrita e austenita do AISD soldado.

Energia | Tempo de tratamento | Regido | % Fe na austenita | % Fe na ferrita
(kJ/mm) | térmico (h)
0 MB 42 58
ZF 43 57
MB 46 54
100
ZF 39 61
1,0
MB 42 58
200
ZF 44 56
500 MB 49 51
ZF 45 55

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

A mesma andlise considerando a regido da ZF, indicou que a condi¢do de 100
horas foi a que apresentou a maior quantidade de atomos de ferro presente na fase ferrita,
maior até que a condi¢cdo sem tratamento térmico. Isso foi observado na Figura 118, em

que a area da curva foi maior quando comparada com a curva para a amostra sem



188

tratamento térmico (Oh). Quanto aos demais tempos de tratamento ndo houve variagdes

significativas na quantidade de Fe na fase ferrita.

6.3 Ensaios de Dureza

6.3.1 Microdureza

Os resultados dos ensaios de microdureza realizados nas amostras soldadas com
energia de soldagem de 0,5 kJ/mm, e tratadas por 100 horas, 200 horas e 500 horas a
475°C, estao apresentados respectivamente na Figura 119, Figura 120 e Figura 121, nas
quais foram realizadas medidas de varredura nas regides de raiz, enchimento e
acabamento para cada junta. As medidas percorreram uma distancia de 5,0 mm desde o

MB até a ZF.

Na Figura 119 pode-se notar que para a menor energia conforme hé o aumento do
tempo de tratamento térmico maiores sdo as medidas de dureza, indo de 335HV até 480
para os menores tempos, enquanto que para o maior tempo de tratamento os valores
ficaram na faixa de 450HV alcancando valores at¢ 560HV. Vale salientar que ha muita
dispersdo entre os resultados, que pode ser ocasionado pela soma da austenita macia com

a ferrita dura nesta analise de varredura.

Na Figura 120 tem-se as durezas obtidas para a energia de 1,0kJ/mm, observou-

se que a regido que sofreu grandes variagdes de dureza foi a da raiz.

Figura 119: Microdureza do AISD soldado em 0,5kJ/mm e tratadas termicamente. a) 100h; b) 200h; ¢)
500h.
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Para menores tempos, os valores de dureza foram de 320HV a 456HV. Nas para
o tempo de 100 horas no metal de base em alguns pontos da raiz apresentaram valores de
dureza de até S08HV. Para o maior tempo de tratamento térmico os valores foram de
369HV até 531HV. Para o tempo de 200 horas e de 500 horas na regido de metal de base
houve durezas com valores de aproximadamente 260HV, em que provavelmente as

impressdes foram em sua maioria na fase austenita.
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Figura 120: Microdureza do AISD soldado em 1,0kJ/mm e tratadas termicamente. a)100h b)200h ¢)500h
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Para a energia de 2kJ/mm mostrada na Figura 121 tem-se para o tempo de 100

horas e 200 horas valores proximos de microdureza de 300HV até 465HV. Porém, o

maior tempo de tratamento tem valores na faixa de 343HV até S66HV.
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Figura 121: Microdureza do AISD soldado em 2,0kJ/mm e tratadas termicamente. a)100h b)200h ¢)500h
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Foi realizado microdureza nas regides de MB, ZAC, ZF com uma carga menor

(25 kgF), nas fases ferrita e austenita separadamente, para avaliar o aumento da dureza

em ambas. Na Figura 122 tem-se a evolucao da dureza para as fases ferrita e austenita na

ZAC, em fungdo do tempo de tratamento térmico de envelhecimento.
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Figura 122: Evolugdo da microdureza na ferrita e austenita na regido da ZAC do AISD soldado e tratada
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Com base nestes resultados ¢é claramente verificado ndao haver variagoes

significativas de dureza na austenita, quando comparada com os resultados obtidos para

a fase ferrita que, conforme ha o aumento do tempo de tratamento térmico ha o aumento

da dureza da fase ferritica, que na condi¢ao soldada tem dureza de aproximadamente de

320HV alcangando valores de até aproximadamente SS0HV.

CHANDRA et al. (2010) também observaram este comportamento no AID 2205,

em que esse material passou por tratamento térmico, sendo observado o aumento de

dureza na fase ferrita. Além disso, os autores observaram que o endurecimento da ferrita

foi alto no tempo de 5000h e que depois disso, o aumento da dureza foi mais gradual em

todas as temperaturas estudadas, alcangando uma variagdo de apenas 25HV no tempo de

5000h. Os autores reportaram valores obtidos para as durezas da ferrita para a temperatura

de 400°C por 500 horas foram de 280HV para austenita e de 455HV para a ferrita,
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tratamento térmico, em que apenas a fase ferrita sofreu aumento significativo da
microdureza. A regido de MB analisada foi logo apos a linha de fusdo e apresentou
valores de microdurezas muito elevados ja para o tempo de 100 horas, assim como regiao

de ZAC.

Figura 124 Evolugio da microdureza na ferrita e da austenita na regido da MB do AISD soldado e
tratado

Evelugic da Dureza no Metal de Base na Energia de 0,5kl/mm b)
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B s
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Semelhante ao observado neste estudo, ROVERE et al, (2013) observaram por
meio de medidas de microdureza que a dureza da austenita ndo se alterou, indicando que
a mesma nao ¢ afetada pelo tratamento térmico de envelhecimento. Eles observaram que
as mudancas microestruturais ocorrem preferencialmente na fase ferrita. Analises por
MEV indicaram que o interior e a fronteira dos graos ferriticos foram atacados

intensamente, enquanto que a fase austenita ndo apresentou dissolugao significativa.

Neste contexto para avaliar melhor a dureza global do material foi realizado o
ensaio de dureza Vickers para as regides de MB e ZF (para uma regido de Smm apoés a

linha de fusdo, em linha reta) e realizada uma anélise estatistica de variancia.




a)

Evolugdo da Dureza Vickers do AISD Soldado a 0,5 kJ/mm e tratado termicamente - regido da raiz

450

425

400

375

o 350

325

Dureza (HV,

300

275

250

225

200

195

6.3.2 Dureza Vickers

Na Figura 125 tem-se apresentada a andlise de variancia para a dureza Vickers
para as trés energias de soldagem analisadas para a regido de MB e ZF da raiz, na qual ¢
possivel observar um mesmo padrao de comportamento para as trés energias de
soldagem: o aumento da dureza com o tempo de tratamento e uma dureza maior para a

zona fundida quando comparada com o metal de base.

Figura 125: Analise de variancia da evolugdo da dureza Vickers do AISD soldado e tratado termicamente
para ZF e MB para a regido da raiz. a) 0,5 kJ/mm. b) 1,0 kJ/mm. ¢) 2,0 kJ/mm.
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Para a regido de enchimento a analise de variancia da dureza Vickers com o tempo
de tratamento, conforme apresentada na Figura 126, mostra que a dureza evoluiu com o
tempo de tratamento e que os valores foram maiores para a regido de ZF. Para as
condigdes de maiores energias (1,0 kJ/mm e 2,0 kJ/mm) apresentaram um
comportamento semelhante no tempo de 500 horas, em que os valores de dureza de MB

e ZF foram préximos.
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Novamente os maiores valores de dureza foram para a menor energia de
soldagem, e houve uma variacao significativa da dureza Vickers para as trés energias para
o tempo de 100 horas e para o de 500 horas. Isso se deve ao fato do enchimento ter uma
maior presenca de austenita (primaria e secundaria) devido ao reaquecimento dos passes,

em que a precipitagdo da austenita ¢ favorecida.

Figura 126: Analise de varidncia da evolucdo da dureza Vickers do AISD soldado e tratado termicamente para ZF e
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Para a regido de acabamento tem-se a analise de variancia da dureza Vickers ao
longo do tempo de tratamento, apresentada na Figura 127, percebe-se que os valores de
dureza sdo menores quando comparados com as regides de raiz e enchimento, na qual
para a menor energia, a dureza da regido de ZF foi maior quando comparada com o MB.
Para a energia de 1,0 kJ/mm e 2,0 kJ/mm, para as condi¢des de 200 e 500 horas, a

diferenga entre os valores de dureza para MB e ZF foi menor.
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Figura 127: Analise de variancia da evolugdo da dureza Vickers do AISD soldado e tratado termicamente

para ZF e MB para a regido de acabamento. a) 0,5 kJ/mm. b) 1,0 kJ/mm. ¢) 2,0 kJ/mm.
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De forma geral, todas as andlises estatisticas com as durezas Vickers obtidas se

mostraram significativas por apresentarem valores de p < 0,005. Os maiores valores de

dureza foram para regido da raiz para a menor energia de soldagem (0,5 kJ/mm), na qual

a analise microestrutural e a quantificacdo de fases mostrou que essa foi a regido com

maior presenca da fase ferrita no material soldado, e, consequentemente, com o

tratamento térmico a 475°C, a fase alfa linha e a fase R que precipitam apenas na fase

ferrita, aumentaram os valores de dureza, principalmente para o maior tempo de

tratamento, devido a um maior volume de fases precipitadas.

Na maioria das analises, para o maior tempo de tratamento, os valores de dureza

de MB e ZF estdo proximos. Isto foi observado nos demais ensaios em que para o tempo

de 500 horas, a precipitacdo das fases deletérias no MB estavam mais evidentes na

microestrutura do material.



198

Diversos estudos mostram que a formagao da fase a’, independente de qual seja o
mecanismo, resulta na fragilizacdo do ago duplex pela fragilizagdo da fase ferrita,

associada a um aumento de dureza (MELO, 2009; SOUZA 2004).

Esse efeito foi relatado por WENG, CHEN E YANG (2004), os quais relataram a
influéncia de diversos tempos de envelhecimento na faixa de temperatura de 400 a 500°C,
sendo concluido que quanto maior o tempo de tratamento térmico, maior a precipitagao
da fase alfa linha e maiores foram as durezas alcangadas. Além disso, foi constatado pelos
autores que as maiores durezas obtidas foram para os maiores tempos e para a condi¢do

de tratamento na temperatura de 475°C.

PARDAL (2009) observaram a presenga de fase R em envelhecimentos
prolongados a 550°C de 300 horas e 500 horas, em que o crescimento das particulas da
fase R ocasionou a diminuic¢ao dos valores de dureza e relatou que assim como a fase chi,
a fase R ¢ metaestavel e pode-se transformar em fase sigma com o aumento do

envelhecimento.

ORNEK et. al. (2017) observou o ligeiro aumento da dureza na fase ferritica no
envelhecimento a 475°C por 50 horas, com um aumento significativo para o espécime
envelhecido por 255 horas, indicando claramente o efeito da fragilizagao de 475°C. Além
disso, observaram que os precipitados da fase R e a decomposi¢ao espinodal poderiam
impedir o movimento de discordancias e, portanto, diminuir a plasticidade, e que isso leva
a um aumento na forga de escoamento, que estd associado a uma diminuicdo da

tenacidade.

CUI et. al., 2000, mostrou no ago 25Cr-7Ni-N quando tratado em 600°C a
formacdo de precipitados da fase R em formato de plaquetas, para diferentes tempos de
tratamento e relatou que estes precipitados podem resultar na fratura fragil da matriz

ferrita, portanto, induzira a perda significativa da tenacidade dos acos.

HWANG et al, (2014) observaram que a fase R precipitada na fase inicial do
envelhecimento ( tratado a 600°C por 1 hora), pode induzir efeitos prejudiciais a tenacidade

do ago inoxidavel superduplex no caso de tratamento de envelhecimento abaixo de 650 °C.

Por fim, salienta-se que estes resultados reportados na literatura foram obtidos
para materiais em condi¢des solubilizada, forjada, laminada ou em outras, diferentes das

investigadas na presente Tese, em que se objetivou o estudo do efeito da soldagem no
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comportamento do envelhecimento térmico a 475°C. Poucos estudos na literatura abordam

tal aspecto, e dados da literatura sdo escassos.

6.4 Resisténcia a Corrosao dos AISD tratados termicamente a 475°C

6.4.1 Ensaio de imersdo por cloreto férrico - G48

As amostras para o tempo de 100 horas de tratamento de envelhecimento a 475°C,
obtidas apds ensaio de imersdo conforme a norma ASTM G48, método E, estdo
apresentadas na Figura 128. Nesta condi¢do, pode-se notar que os pites ocorreram quase
que exclusivamente na regido da zona fundida do AISD. Alguns destes pites se uniram,
formando cadeias de pites, provavelmente onde se encontra a ZAC. Para o metal de base

nao foram visualizadas corrosao por pite.

Para a Figura 129 tem-se as amostras soldadas a 1,0 kJ e tratadas por 100 horas, a
corrosdo por pite ocorreu na regido de ZF e nos seus entornos (possivel ZAC). Quando
comparado com a menor energia de soldagem, os pites estdo presentes em menor
quantidade, porém com maior tamanho. No MB nao foram visualizados a presenca de

pites, assim como para a menor energia de 0,5 kJ/mm.

Figura 128: Amostras soldadas a 0,5kJ/mm tratadas por 100 horas apds ensaio de G48.a) frente b) verso

a)
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b)
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Esses resultados de corrosdo, denotam de modo indireto que ha diferenga entre a
cinética de precipitagdo para as diferentes regides do AISD soldado, na qual a intensidade
de precipitagao foi muito maior na solda (ZF e provavelmente ZAC) do que na regido de

MB que nio sofreu corrosao neste ensaio.

Para a Figura 130 temos as amostras soldadas a 2,0kJ/mm, percebe-se que os pites
ocorreram apenas em alguns pontos dentro da regido da ZF e da ZAC, em quantidade

menor do que as apresentadas pelas demais energias de soldagem avaliadas, porém com
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tamanho maior dos pites. Além disso, os pites ocasionaram a remocao de uma parte da

regido da ZAC e ZF na regido de raiz, como mostrado na Figura 130.

Pode-se perceber que a corrosdo por pites ocorreu preferencialmente nas regides
de ZAC e ZF, assim como nas amostras soldadas sem tratamento térmico. Nestas regioes
foram evidenciadas as precipitagdes de austenita secundaria e nitretos de cromo no AISD.

A regido de MB nao sofreu alteracdo em ambas as energias neste tempo de tratamento.

Para a condi¢gdo de 100 horas, nota-se de forma geral que a quantidade e
distribuicao de pites no material ocorreu de forma mais acentuada na menor energia de

soldagem quando comparada com as demais energias.

Portanto pode-se notar que a energia de soldagem aplicada afetou efetivamente a
resposta a corrosdo, € que isso pode ser também um reflexo de uma maior ou menor
cinética de precipitacdo, em funcdo de fatores originarios da microestrutura e

microquimica da ZF decorrente do processo.
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Figura 129: Amostras soldadas a 1,0kJ/mm tratadas por 100 horas apds ensaio de G48.a) frente b) verso

b)
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Figura 130: Amostras soldadas a 2,0kJ/mm tratadas por 100 horas apds ensaio de G48.a) frente b) verso

a)

b)
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Os corpos de prova para o ensaio ASTM G48 para a condi¢do de 0,5 kJ/mm,
tratados por 200 horas a 475°C, estdo apresentados na Figura 131. Observa-se que a
corrosdao por pite ocorreu dentro da ZF de forma acentuada em que os pites se
aglomeraram corroendo praticamente passes inteiros da solda, conforme mostrado por
circulos na Figura 131. Além disso, ficou mais acentuado a corrosdo por pites na regido
da ZAC em que na maioria das amostras os pites contornaram toda ou grande parte da
ZAC do AISD soldado, como sinalizado na imagem. Nao foi evidenciado qualquer
indicio de corrosao para a regido de MB para esta condigdao e com isso, percebe-se que a
cinética de precipitagdo se manteve mais intensa na regido de solda (ZF e ZAC) do que

no metal de base.

Na Figura 132 tem-se as amostras do ensaio ASTM G48 da condi¢ao soldada a
1,0 kJ/mm em que a corrosao foi mais acentuada, quando comparada com os resultados
obtidos para as amostras envelhecidas por um periodo de 100 horas. Houve uma intensa
corrosdo, causando ndo somente a nucleagdo de alguns pites, mas uma intensa remog¢ao
de material cobrindo quase a regido de um passe de solda por inteiro. Muitos deles
adjacentes uns aos outros, como mostrado na Figura 132. Além disso, tem-se também

uma intensa corrosdo na ZAC.

Além disso, houveram regides em que foi evidenciado deformagdes em um dos
lados das amostras na regido da solda, que deixou a superficie da amostra abaulada,
enquanto que no outro lado ocorreu o arrancamento dos passes. Esse comportamento

pode ser melhor visualizado na Figura 133a.

Pode ter ocorrido um processo de expansdo, tipo um empolamento, como os que
ocorrem por causa do hidrogénio aprisionado. Mesmo com o processo de expansdo e a
corrosao que ocorreu externamente, nao foi observado o arrancamento do passe da regidao
de solda. Este fendmeno de empolamento por hidrogénio (hydrogen blistering) também
foi relatado por FU et. al., 2019, para o ago inoxidavel laminado a frio SUS301L-MT que
foi soldado por um processo de soldagem hibrida de arco-laser e esse fendmeno foi

observado devido a maior solubilidade de H na ZF do que no MB.
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Figura 131: Amostras soldadas a 0,5kJ/mm tratadas por 200 horas apds ensaio de G48. a) frente; b) verso.

a)

b)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Figura 132: Amostras soldadas a 1,0kJ/mm tratadas por 200 horas apds ensaio de G48.a) frente b) verso

| ZF deformada

-

b)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Figura 133: Comportamento corrosivo na amostra soldada a 1,0kJ/mm e tratada por 200 horas

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Para a amostra soldada a 2,0kJ e tratada por 200 horas representada na Figura 134,
a corrosdo ocorreu em maior quantidade de pites quando comparado ao tempo anterior,
com pites de tamanho menores e mais distribuidos dentro da ZF, bem como contornando
aregido de ZAC. Nessa condigdo, a corrosdo ocorreu contornando o passe de solda e em

pequenos pontos dentro do passe de solda, podendo ser melhor visto na Figura 135.

Isso ocorreu devido a precipitacdo de fases de nitreto de cromo na regido de ZAC
e precipitagdo de austenita secundaria na regido de ZF, que foi observado em maior
quantidade para o maior tempo de energia de soldagem. Além disso, hé a precipitagao da
fase o’ que contribuiu para esse comportamento. Para a regido de MB novamente ndo foi
observado qualquer indicio de corrosdo nesta regido, indicando que nesse tempo ainda
existe a diferenga de cinética de precipitagdo da fase alfa linha para regido de solda (ZF e

ZAC) e para regido de MB.
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Figura 134: Amostras soldadas a 2,0kJ/mm tratadas por 200 horas apds ensaio de G48. a) frente; b) verso.

b)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Figura 135: Comportamento corrosivo na amostra soldada a 2,0kJ/mm e tratada por 200 horas

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Na Figura 136 tem-se as amostras do ensaio de corrosio ASTM G48 que foram
soldadas a 0,5 kJ/mm e tratadas a 475°C por 500 horas. Diferentemente do observado
para as condi¢des anteriormente avaliadas, em que somente ocorreu ataque na regido de
solda, englobando ZAC e ZF, desta vez considerando o incremento de mais de 300 horas
de envelhecimento a 475°C, em relagdao a condig¢ao anterior, totalizando 500 horas de
tratamento térmicos, houve a visualizacdo de pites ndo somente na regido de solda (ZF e

ZAC), mas como em toda a regido de MB.

Além disso foi observado a existéncia da superficie com expansao na regiao de
ZF em um dos lados da amostra, além da corrosdo ao longo da regido de ZAC, ambos

comportamentos estdo sinalizados na Figura 136.

As amostras do ensaio de corrosdo ASTM G48 referentes a junta soldada com 1,0
kJ/mm e tratadas termicamente a 475°C para o tempo de 500 horas sdo apresentadas na
Figura 137. Nessa condi¢d@o a corrosdo por pites ocorreu novamente das regides de solda
(ZF e ZAC), assim como regido de MB que ndo havia apresentado indicios de corrosdo

nos tempos de tratamento anteriores.

Vale ressaltar que a intensidade de corrosdo em um dos cupons avaliados para a
condi¢do soldada de 1,0 kJ/mm tratada a 475°C por 500 horas foi bastante elevada,
especialmente na zona fundida, em que a degradagdo do material se deu de maneira quase
continua, estendendo-se por mais da metade da area de superficie da ZF para uma das

faces do corpo de prova.
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Figura 136: Amostras soldadas 0,5 kJ/mm tratadas por 500 horas ap6s ensaio de G48.a) frente b) verso

b)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Figura 137: Amostras soldadas 1,0 kJ/mm tratadas por 500 horas ap6s ensaio de G48. a) frente; b) verso.

a)

b)

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Na Figura 137 em todas as amostras houve o abaulamento da superficie, algumas
destas apresentaram essa deformag¢do mais acentuada, e algumas com fissuras proximos
a esses abaulamentos, mas sem que houvesse o arrancamento do passe, um exemplo desse

comportamento esta apresentada na Figura 138.

Figura 138: Comportamento corrosivo da amostra soldada 1,0 kJ/mm e tratada por 200 horas apds ensaio
da ASTM G48

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Para a condi¢do soldada com 2,0 kJ/mm tratada por 500 horas a 475°C os pites
foram mais evidenciados e com tamanhos maiores na regido de MB quando comparado
com as regides de ZAC e ZF, como esta mostrado na Figura 139. Houve a formacao de
pites na ZF com tamanho muito reduzido. Além disso, se formou uma crosta de produto
da corrosdo na superficie da amostra que ndo foi possivel remover realizando a imersao

da amostra na acetona com agitagdao no banho ultrassonico.
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Figura 139: Amostras soldadas a 2,0 kJ/mm pds ensaio G48 no tempo de 500 horas para as energias
avaliadas.

a)

Crosta de
produto da
corrosao

b)
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Algumas amostras sofreram corrosao na superficie, ap6s a perda de massa, na qual
foram observados uma formacdo de crosta com o produto da corrosdo principalmente
para as amostras que foram tratadas termicamente no tempo de 500 horas, para as energias

de 1,0 e 2,0 kJ/mm, ambas condi¢des estao apresentadas na Figura 140.

Na Figura 140 tem-se a amostra de 1,0 kJ/mm tratada por 500 horas frente e verso
pos perda de massa verificado apds ensaio, nessas amostras a corrosao prosseguiu
causando o arrancamento de passes do acabamento e dos passes de raiz, além disso houve
quebras dos passes onde estava anteriormente com expansdo. Provavelmente essa regido
ficou ainda contaminada com reagente de FeCls, revelando pites que anteriormente nao

foi visualizado.

Os resultados de perda de massa para estas amostras medidas imediatamente apos
o ensaio de corrosdo por imersao ASTM G48 estio apresentados na Tabela 26, na qual
tem-se a temperatura de pite encontrada para as amostras, os pesos para cada amostra
antes e pos ensaio ASTM G48, a perda de massa das amostras em gramas, e a perda de
massa por area da amostra, em g/cm? para a norma ASTM e em g/m? para a norma

NORSOV M601.
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Figura 140: Amostras soldadas a 1,0 kJ/mm tratadas por 500 horas corroidas apds ensaio ASTM G48. a)
pos perda de massa. b) apos corrosdo na superficie.

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

A temperatura de pite encontrada para as amostras, ocorreu em temperatura
ambiente. Nessa condi¢do todas as amostras ja apresentaram pites, alterando apenas a
quantidade e as regides atingidas. Nao foi possivel realizar novo ensaio com temperatura
menor, visto que foi realizado na temperatura ambiente e ndo dispunha de equipamentos

para diminuir a temperatura do ensaio.

Os valores de perda de massa para as amostras estao apresentadas na Tabela 26,
segundo a norma M-601 as amostras soldadas deveriam suportar até 35°C e ndo ser
possivel observar a presenga dos pites em aumentos de 200x, porém a precipitagdo de
fase deletéria no AISD apds o tratamento térmico alterou e acentuou o processo de
corrosao pela norma G48, em que a como ja foi mencionado os resultado da temperatura

critica de pite ocorreram em temperatura ambiente

Pela norma G438 a perda de massa deveria ser maior ou igual a 0,0001g/cm?para
ser reprovada, como pode ser visto na Tabela 26, os valores obtidos foram no minimo de
200x maiores do que o permitido pela norma, sendo os maiores valores alcancados para
a energia de 0,5/k] com perda de massa de 0,082g/cm? e 1,0kJ/mm com valor de

0,076g/cm?, ambas para o tempo de tratamento de 500 horas.

Para a Norma NORSOV M-601 a perda de massa permitida é de 4g/m? para a
temperatura de 35°C. Nos resultados calculados do material tratado termicamente

variaram de aproximadamente 230 a 825g/m?, o que ja era esperado visto que os pites se
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formaram intensamente no material, arrancando parte ou mais da metade dos corddes de

solda.
Tabela 26: Resultados de perda de massa para as amostras tratadas termicamente
PESO | [ESO Piff " ok Area| Perdade | 2x Pﬁfffsge
E(kJ) | T (h) | PECA INICIAL FINAL massa | (m?) massa por Area por drea
(T=30°C) area (g/m?) | (cm?) 5
(2) (g/cm)
1 37,562 36,367 1,195 | 0,0026 | 459,61538 26 0,04596
100 2 37,7016 | 36,4219 | 1,2797 |0,00277| 461,98556 | 27,7 | 0,04620
3 38,2577 | 36,7156 | 1,5421 | 0,0027 | 571,14815 27 0,05711
4 37,4627 | 35,3456 | 2,1171 | 0,0026 | 814,26923 26 0,08143
0,5 | 200 5 37,5654 | 35,7229 | 1,8425 |0,00277| 665,16245 | 27,7 | 0,06652
6 37,5588 | 35,4665 | 2,0923 | 0,0027 | 774,92593 27 0,07749
7 37,8344 | 35,743 | 2,0914 | 0,0026 | 804,38462 26 0,08044
500 8 38,3016 | 36,1727 | 2,1289 |0,00277| 768,55596 | 27,7 | 0,07686
9 37,3753 | 35,1478 | 2,2275 | 0,0027 | 825,00000 27 0,08250
10 38,1435 | 37,1382 | 1,0053 |0,00274| 366,89781 | 27,4 | 0,03669
100 11 38,3 37,3694 | 0,9306 |0,00289 | 322,00692 | 28,9 | 0,03220
12 37,6413 | 36,6015 | 1,0398 |0,00273| 380,87912 | 27,3 | 0,03809
13 37,62 35,9168 | 1,7032 {0,00274| 621,60584 | 27,4 |0,06216
1,0 | 200 14 38,438 | 37,0216 | 1,4164 |0,00289| 490,10381 | 28,9 | 0,04901
15 37,6824 | 36,0804 | 1,602 |0,00273| 586,81319 | 27,3 | 0,05868
16 37,665 | 35,6822 | 1,9828 |0,00274| 723,64964 | 27,4 | 0,07236
500 17 37,9948 | 35,7903 | 2,2045 |0,00289 | 762,80277 | 28,9 | 0,07628
18 37,7851 | 35,6948 | 2,0903 |0,00273| 765,67766 | 27,3 | 0,07657
19 39,1593 | 38,3485 | 0,8108 |0,00315| 257,39683 | 31,5 | 0,02574
100 20 39,747 39,028 0,719 | 0,003 | 239,66667 30 0,02397
21 39,1228 | 38,4157 | 0,7071 |0,00303| 233,36634 | 30,3 | 0,02334
22 39,4002 | 38,1893 | 1,2109 |0,00315| 384,41270 | 31,5 | 0,03844
2,0 | 200 23 39,5798 | 38,703 | 0,8768 | 0,003 | 292,26667 30 0,02923
24 38,2693 | 37,2695 | 0,9998 |0,00303 | 329,96700 | 30,3 | 0,03300
25 39,4378 | 37,4447 | 1,9931 |0,00315| 632,73016 | 31,5 | 0,06327
500 26 39,338 | 37,3698 | 1,9682 | 0,003 | 656,06667 30 0,06561
27 39,7042 | 37,8139 | 1,8903 |0,00303 | 623,86139 | 30,3 | 0,06239

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Com base nos resultados apresentados na Tabela 26, foi realizada uma analise

estatistica de variancia, considerando como variavel de resposta a perda de massa por

unidade de area, sendo apresentado na Figura 141. Os resultados mostram que a perda de

massa por unidade de area foi maior quanto maior o tempo de tratamento térmico
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realizado, pois quanto maior o tempo de tratamento, maior sera a precipitacao da fase o’

no material.

Figura 141: Analise estatistica de varidncia da perda de massa por unidade de area das amostras soldadas
em diferentes energias e envelhecidas em tratamento a 475°C por diferentes periodos de tempo.

Influéncia da energia de soldagem e do tempo de tratamento na perda de massa
Current effect: F(6, 24)=15013, p=,00000
Effective hypothesis decomposition
Vertical bars denote 0,95 confidence intervals
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Em relagdo a analise do comportamento do envelhecimento a 475°C em fungao
da energia de soldagem aplicada ao material, foi possivel identificar que quanto menor a
energia de soldagem aplicada, maior foi a perda de massa por unidade de area das
amostras. Assim, a analise dos dados de perda de massa por unidade de area permitiu
confirmar de forma estatisticamente significativa, que a amostra soldada com a energia
de soldagem mais elevada (2,0 kJ/mm), foi a que apresentou a menor intensidade de
perda, o que corrobora com os resultados qualitativos de analise macroscopica
apresentados anteriormente, em que a quantidade e o tamanho dos pites observados na

superficie das amostras foram menores, quando comparado com as energias de soldagem

de 0,5 ¢ 1,0 kJ/mm.

Vale salientar que esta quantificacdo da perda de massa do material ¢ uma analise
indireta, na qual ¢ possivel ter uma no¢do do grau ou intensidade de precipitagdo,
decorrente da decomposi¢ao espinodal ocorrida no material. Tal comportamento pode ser

atribuido ao fato de quanto menor a energia de soldagem, maior foi a quantidade de ferrita
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no material, deste modo a precipitacdo da fase a’, que precipita apenas na fase ferrita,
ocorreu em uma intensidade maior e foi identificado nos ensaios de corrosao nesta

condicao.

Apo6s os ensaios de corrosdo segundo a norma ASTM G48, as amostras foram
polidas e levemente atacadas eletroliticamente com reagente HNOs, para posterior analise
da sua microestrutura por MEV, para avaliar como a corrosao ocorreu no AISD soldado

e tratado termicamente.

As imagens obtidas por MEV no modo de contraste SE para a regido de ZF estdo
apresentadas na Figura 142.Foi possivel identificar um processo de corrosao seletiva, em
que a fase que sofreu corrosao preferencial no ensaio de imersao em cloreto férrico foi a
ferrita, restando a austenita devidamente preservada. Como pode ser visto, a corrosdo
ocorreu somente dentro da regido ferritica, que apresenta um aspecto de maior
profundidade e como foi visto nos ensaios de microscopia, foi a fase na qual apresentou
a precipitacdo de alfa linha e fase R, que nas as regides vizinhas da precipitacao desta fase
ficam empobrecidas em Cr e/ou Mo e ficam mais susceptiveis a sofrerem corrosdo,

enquanto que as regides com austenita permanecem com sua morfologia intacta.

Na Figura 142b ¢ possivel perceber que a corrosdo penetra pelos contornos de
grao do tipo ferrita-ferrita, vale salientar que essa regido se torna critica devido as
precipitagdes das fases deletérias que ocorrerem na fase ferritica e nos contornos de grao
ferrita-ferrita. Isso pode ser atribuido ao fato de que o teor de cromo e molibdénio da
ferrita ¢ maior que da austenita e o coeficiente de difusdo do cromo na ferrita € quase 10

vezes maior que o da austenita (SEDRIKS, 1996).
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Figura 142: Microscopia Eletronica de varredura para amostras pos ensaio G48 para amostra 1,0 kJ
tratada por 100 horas. a) ZF do acabamento b) ZF do enchimento

a)
HY spot WD |mag = —50um —m—
20.00 kV 6.0 10.5 mm|1 000 x LPTS-UFC
b)

det mode| HV spot WD [mag = —50um—
ETD SE [20.00kV 6.0 10.5 mm|1 000 x LPTS-UFC

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Durante a varredura no MEV foi encontrado algumas regides que possuiam dentro

corrosdo da ferrita regides com aspecto granulado, apresentado indicios de



220

precipitagdes de fases, algumas imagens desse comportamento podem ser observadas na

Figura 143.

Figura 143: Analise por MEV para amostra 1,0 kJ tratada por 100 horas das regides com corrosdo dentro
do grao da ferrita.
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Na Figura 143a ¢ possivel observar com maior detalhamento a intensa corrosao
da fase ferrita. H4 a presenga de pites micrométricos e ainda existem algumas particulas
de austenita preservadas no interior do grao, na qual provavelmente a corrosao pode ter
se dado na fase ferritica que estava ao redor da fase austenita, e os pequenos graos de

austenita intragranular podem ter sido destacados.

Também foram observados na fase corroida uma regido de aspecto poroso, que
pode ser melhor visualizado na Figura 143b, com uma grande quantidade de pequenas

cavidades na forma de alvéolos, contendo indicios de precipitagdo em seu interior.

Esta regido aparentemente porosa, formada por um emaranhado de pequenos
cristais, pode ser o resultado do agrupamento de regides correspondentes a fase alfa linha
e fase R no AISD. A estrutura corroida das cavidades corresponde provavelmente as
regides de ferrita empobrecidas em cromo devido a precipitagdo da fase o’, tendo sido

fortemente atacadas no ensaio de G48, e em fung¢ao de sua susceptibilidade a corrosao.

A regido da Figura 143b teve sua composi¢do quimica avaliada por EDS,
conforme mostrado na Figura 144a, em que foram selecionados pontos dentro da regido
com aspecto poroso do grao ferritico (espectro 21) e outra na regido sem corrosao
(espectro 22), correspondente a fase austenita, os espectros obtidos nesta analise estdo
apresentados na Figura 144b e 17c.

Figura 144: Analise de composi¢do quimica por EDS na amostra pds ensaio ASTM G48. a) Imagem de

MEV no modo SE indicando as regides analisadas. b) Espectro obtido referente ao ponto 21 — ferrita. c)
Espectro obtido referente o ponto 22 - austenita.

Spectrufn 21

FONTE: PROPRIA DO AUTOR
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Os resultados de composicao quimica obtidos pela analise de EDS para as duas
regides avaliadas estdo apresentados na Tabela 27. E possivel perceber que para o
espectro 22 tem-se a composicao padrao, correspondente a fase austenita, com teor de
cromo préximos ao teor global do AISD como soldado, e com valores mais altos de niquel

e menores para o molibdénio, caracteristico desta fase.

Tabela 27: Composi¢do quimica obtida por EDS.

Regido % peso

analisada | Si Cr Mn Fe Ni Mo
Ponto 21 | 0,61 47,78 1,51 36,75 6,76 6,6
Ponto 22 | 0,39 25,86 0,46 60,86 8,9 3,52

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

J& para o espectro realizado dentro do grao ferritico, correspondente ao ponto 21,
tem-se um valor elevado de cromo e valor de molibdénio, sendo para o Cr considerado

um valor bem acima quando comparado o da matriz do material soldado.

E provavel que este valor elevado de cromo possa estar associado com a
dissolugdo na matriz ferritica rica em ferro e, portanto, pobre em cromo, ¢ a retengao de
um emaranhado poroso, constituido da fase o’, a qual ¢ bastante rica em cromo e,
portanto, torna-se muito mais estavel ao ataque corrosivo. Assim, ¢ plausivel considerar
que o processo corrosivo evolua pela dissolucao preferencial da ferrita empobrecida em
cromo e, consequente, formacdo dessa estrutura aparentemente porosa que €
provavelmente formada basicamente pela fase a’, rica em cromo dentro do grao ferritico,
razdo pela qual pode ser justificada a deteccao de valores tdo elevados de Cr dentro do
grao ferritico. A que se considerar também a presenga de particulas nanométricas de
outras fases, como a fase R, que foi visualizado na andlise de microscopia eletronica de

transmissao.

6.4.2 Ensaio de EPR-DL

Primeiramente, serdo apresentados e depois serdo discutidos os comportamentos
das curvas de ativacao e reativagao obtidos com o ensaio eletroquimico de EPR-DL, para
o material soldado e tratado termicamente a 475°C. Todas as curvas obtidas nesta analise
estao apresentadas no Apéndice B. Por uma questdo de objetividade sera discutido e

apresentado os comportamentos das curvas obtidas com o ensaio eletroquimico de EPR-

DL.
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Tem-se na Figura 145 os principais comportamentos observados nas curvas de
ativacao e reativacao obtidas no ensaio de EPR-DL para a regido de metal de base (MB)
das amostras tratadas. A maioria das curvas na regido de MB tratadas a 475°C nao
apresentaram a presenca de picos de reativagao ou indicios de qualquer perturbagdo na
formacdo da camada passivadora, apresentando uma curva semelhante a observada na

Figura 145a.

Figura 145: EPR-DL da regido de MB do AISD soldado e tratado termicamente.
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FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Para o tempo de 100 horas de todas as condigdes tratadas nesta temperatura,
apenas para a condi¢ao do enchimento de 0,5 kJ/mm apresentou a presenca de pico de
reativagdo como ¢ possivel ver na Figura 145b. A regido de enchimento corresponde a
regido de meia espessura do tubo. Para a regido do MB das amostras tratadas por um

periodo de tempo de 200 horas, somente foi detectada a ocorréncia de pico de reativacao
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na condi¢do soldada com energia de 2,0 kJ/mm, visualizado na Figura 145¢, novamente
para a regido de enchimento, que corresponde a meia espessura do tubo, ndo foi

identificada qualquer indicio de susceptibilidade a corrosdao para o MB das demais

condigdes tratadas por 200 horas. Os valores médios da razao Ir/la para esta condi¢do foi

de 0,032.

A reativacdo observada a meia espessura da chapa, ou seja, na regido de
enchimento, para a condi¢do de 100 e 200 horas, pode ser justificada por esta regido
apresentar uma maior microsegregagao quando comparada com o restante do tubo e, em
alguns casos até mesmo a formagdo de fases deletérias como a sigma. Como foi um
comportamento observado apenas nestas condi¢des citadas, pode estar associado a
propria heterogeneidade microquimica e microestrutural que ocorre em pecas de grandes
dimensdes. Ainda assim, como isso foi observado somente no interior do tubo e ndo na

superficie, torna-se menos critico.

Para o tratamento de 500 horas houve uma mudanca significativa de
comportamento, detectando picos de reativagdo para todas as condi¢cdes de energia
avaliadas, como mostrado na Figura 145d, em que no maior tempo de tratamento foi
claramente identificada a susceptibilidade a corrosdo em toda a pega. A presenca de dois
picos de reativacdo e de maior intensidade esta indiretamente associada a precipitacao da
fase a’, que teve uma cinética de precipitagdo com inicio somente apds 200 horas de
tratamento, desconsiderando pontos isolados, sendo comprovada claramente identificada

a sua formacao em fungdo da suscetibilidade do material para o tratamento de 500h.

Esse comportamento para a MB estd de acordo com o que foi observado na anélise
visual dos corpos de prova nos ensaios com cloreto férrico (norma ASTM G48), em que
a corrosao por pites na regido do MB para os corpos de prova da seccao transversal da
junta soldada de AISD ocorreu apenas para os maiores tempos de tratamento térmico de
envelhecimento, sendo que para os demais tempos de tratamento (100 e 200 horas) a

ocorréncia de corrosdo por pites nao foi observada no microscépio com aumento de 25x.

Segundo ROVERE (2013), o pico observado na varredura catddica (ou
reativagdo) ¢ atribuido ao ataque de corrosao preferencial nas regides mais pobres em
cromo nos AISD. Para o caso especifico deste trabalho, atribui-se isto a fase a’’ que esta

enriquecida em Fe. Entdo a deteccao desse pico de reativagdo seria uma forma indireta de
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identificar a precipitagdo da fase o’ que se enriquece de cromo, molibdénio e outros

elementos retirando-os das regides adjacentes a ela.

Isso também foi observado no trabalho de LO et. al., (2012) e CHANDRA et. al.,
(2010) que avaliaram a corrosao por EPR-DL e associaram que a regido corroida € a rica
em ferro e pobre em cromo, e quanto mais pobre em cromo mais essa regiao serd atacada,

isto € quanto maior for a intensidade da decomposi¢do espinoidal.

Para a regido de ZAC os comportamentos apresentados estdo na Figura 146. Na
qual apenas na condi¢do apresentada na Figura 146a foi a inica que aparenta nao ter a
forma¢do do pico de reativacdo, embora apresente uma alteracdo durante a volta da
reativagdo como sinalizada na imagem. Para as demais condigdes, € possivel observar a
presenca dos dois picos de reativacdo como na Figura 146b, na Figura 146¢ e na Figura
146d. A altura dos picos aumenta conforme hd um aumento do tempo de tratamento
térmico. Na Figura 146c¢ percebe-se que no pico de ativagdao ha um abaloamento da curva

indicado pela seta, onde aparentemente ha a presenca de um outro pico de ativagao.

A Figura 146d mostra a condi¢do em que os picos de reativagdo superam a altura
do pico de ativagdo esse comportamento ocorreu para o maior tempo de tratamento
térmico (500 horas). Além disso, a Figura 146d apresentou abaloamento tanto no pico de
ativacao como no segundo pico de reativacao, em que aparenta um indicio de um terceiro

pico de reativacao.

Na Figura 146d tem-se dois picos para a curva de ativagdo, esse comportamento
nao foi observado para as amostras nas condi¢des como soldadas, sendo observado para
o material tratado nos maiores tempos de tratamento, indicando que essa alteragdo na
curva ¢ decorrente do tratamento térmico. Para o tempo de 500 horas hd uma perturbagao
na passivacao da fase ferritica para essa condi¢do, em que cinética de precipitacao da fase
nesta condicao esta mais acentuada e ocorrendo em toda extensdao do material, como foi
observado na andlise da norma ASTM G48, em que a maior intensidade de precipitagdo
pode ter comprometido a passivacao da fase ferrita na varredura de ativacao. Os picos de
reativacdo indicam indiretamente regidoes pobres em cromo € molibdénio que foram mais
susceptiveis a corrosdo, devido a precipitacdo da fase alfa linha e de uma outra fase, no

caso a fase R, que foram observadas por MET.



226

Figura 146: EPR-DL da regido de ZAC do AISD soldado e tratado termicamente.
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CIHAL et al (1984) relataram a presencga de dois picos de ativacao, um ocorre
com densidade de corrente em um potencial menor correspondendo a dissolugdo ativa da
fase austenita e o outro em um potencial maior que corresponde a dissolucdao da fase

ferrita.

TAVARES et.al (2005) ao avaliar o AISD UNS S31803em diferentes tempos e
temperaturas para a temperatura de 550°C também detectaram a presenca de dois picos
de ativagdo e dois picos de reativagdo. Para os picos de reativagdo sugeriram a existéncia
de duas fases ricas em cromo, como a fase alfa linha e outra fase como R ou G, que
precipitam nessa faixa de temperatura e poderiam estar presentes, porém nao identificou

qual a outra fase que estaria contribuindo com a perda de resisténcia a corrosao.
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ASSIS et. al., (2012) observaram a presenca de mais de um pico de ativacao e de
reativagdo para a precipitacdo de fase sigma no AISD UNS S32750. Os autores atribuiram
esse comportamento as diferentes fases precipitadas na amostra em que um cotovelo ou
pico esta relacionado a parametros cinéticos, e isto dificulta definir a razao Ir/la e
sugeriram que deveria ser utilizado um método de convolugao para separar os picos, mas

ndo indica como deve ser calculado o grau de susceptibilidade a corrosao.

O terceiro pico de reativacdo, mostrado na Figura 146d, ocorreu apenas em alguns
pontos analisados, esse pico foi observado no potencial de reativagao do segundo pico de
reativagdo das demais amostras, no potencial entre -0,35 e -0,4V, indicando que ¢ um
pico apenas que se dissociou em dois picos provavelmente devido a cinética de
precipitacdo no tempo de 500 horas ter intensificado a precipitagdo tanto da fase alfa linha
como da fase R, e poderia estar refletindo a susceptibilidade das regides pobres em cromo

e molibdénio afetando a resposta eletroquimica do ensaio.

Na Figura 147 tem-se os comportamentos existentes para as regides de ZF.
Analisando primeiramente o pico de ativacdo, percebe-se claramente que para as duas
condig¢des apresentadas para o tempo de 100 horas o pico de ativagao € uniforme, porém
para o tempo de 200 horas percebe-se que hd uma perturbagdo na curva, indicando a
presenga de dois picos de ativag@o e esse comportamento se estende e fica bem evidente
para o tempo de 500 horas, indicando que a precipitagdo das fases deletérias no tempo de

200 horas ja refletem uma alteracdo na resposta eletroquimica do ensaio.

Os picos de corrente anddica tiveram seus valores aumentados conforme houve o
aumento do tempo de tratamento térmico conforme pode ser observado por exemplo na
Figura 147. Para o tempo de 100 horas os valores de corrente la foram de
aproximadamente 60uA, para o tempo de 200 horas os valores foram de
aproximadamente 150uA e para o tempo de 550 horas os valores de Ia foram de S00uA.
Esse aumento da corrente anddica com o aumento do tempo de tratamento mostra a que
a passivagdo do material ¢ prejudicada e isto estd ligada as precipitacdes das fases serem

mais intensas com o aumento do tempo de tratamento.

Na Figura 147a tem-se a presenca de apenas um pico de reativagao com um indicio
de perturbagdo na resposta da curva, enquanto que para as Figura 147b, Figura 147c e

Figura 147d ha o aumento do primeiro pico de reativacdo e ¢ notavel a formagao de um
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segundo pico de reativacdo que ¢ observado entre o potencial de -0,35 e -0,4V, em que
os picos de reativacdo variam e intensificam o valor de Ir conforme ha o aumento do

tempo de tratamento térmico.

Figura 147: EPR-DL da regido de ZF do AISD soldado e tratado termicamente.
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E possivel observar também no Apéndice B, que no maior tempo de tratamento
térmico, para todas as condi¢oes de soldagem avaliadas, e para todas as regides, os picos
de reativagdo foram da mesma altura ou em alguns casos superior ao pico de ativacao.
ROVERE (2013) menciona que a altura do pico de reativagdo determina se ha e o grau

de susceptibilidade a corrosdo, sendo entdo calculado pela razao Ir/1a.

IACOVIELLO et. al., (2005) relatou o aumento da corrente anddica (ou ativagao)

do ago AID 2205 solubilizado de 4mA/cm? para 10mA/cm? ap6s o tratamento térmico de
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475°C por 100 horas, indicando que a precipitagdo da fase alfa linha também se reflete

na resposta da curva de ativacdo aumentando seu valor.

HONG et. al., (2013) avaliou o AISD UNS S32750 tratado termicamente a 900°C,
para precipitagdo da fase sigma, também apresentou o aumento da densidade de corrente
anddica conforme houve o aumento do tempo de tratamento de 10 min, 30 min e 1 hora,
indicando a precipitacdo de fase deletéria altera tanto a curva de ativagdo, como se reflete
nas curvas de reativagdo que também aumentam sua corrente conforme hd maior tempo

de tratamento e consequentemente maior quantidade de fases precipitadas.

Pode-se notar também que conforme ha o aumento do tempo o comportamento
das curvas se alteram, sendo mais acentuada a curva de reativacao que além de apresentar
maior intensidade de corrente, ficou também mais estreita que a curva de ativagdo. Este
estreitamento se deu pelo aumento abrupto da corrente de reativacdo e uma rapida
passivagdo quando alcangado o potencial de passivagdo, gerando um perfil mais afinado

nas curvas de reativacao.

O comportamento das curvas visualizado durante as analises de EPR-DL com os
valores de Ir/la e de Qr/Qa obtidos em relagdo com a energia de soldagem estdo
apresentadas na Figura 148. Na Figura 148a tem-se ilustrado a andlise para a regido de
acabamento com o tempo de 200 horas, nesta imagem, ¢ possivel observar um
comportamento que ocorreu na maioria das amostras analisadas, referente aos valores
para o primeiro pico de reativagdo que foram maiores que o segundo pico de reativacao.
Para a mesma amostra, tem-se a relagdo de Qr/Qa (4rea da curva de reativacdo/ area da
curva de ativagdo), mostrado na Figura 148b, na qual foi observado que a area da curva
de reativagdao do primeiro pico era maior que o segundo. Isso se repetiu para todas as

condicoes analisadas.

Ao compararmos os valores de Ir/la e Qr/Qa, na Figura 148c pode-se perceber que
os valores de Ir/Ia sdo maiores que os de Qr/Qa, isto porque ¢ considerada toda a area da
curva em que o pico pode ser mais largo ou mais estreito, enquanto que a medida Ir/Ia
considera apenas a altura do pico de reativagdo, em poucos casos ocorreram o inverso, o

pico possuia um Ir menor, mas com uma area da curva grande.
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Figura 148: Analises estatisticas a) Efeito energia x Ir/Ia. b) Efeito energia x Qr/Qa. c) Relagéo Ir/la x

Qr/Qa
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Apenas em duas condi¢des avaliadas pelas analises de EPR-DL ocorreram
situacdes em que o segundo pico de reativagdo superou o valor do primeiro pico de
reativacdo: na andlise da ZF da amostra soldada com 0,5 kJ/mm, referente a regido da raiz
da junta para o tempo de tratamento de 200 horas, conforme mostrado na Figura 149.
Comportamento semelhante foi observado para a amostra de 0,5 kJ envelhecida por 500

horas, na ZF do acabamento.
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Figura 149: Ensaio de EPR-DL com o material soldado e tratado termicamente em que o segundo pico de
reativacdo foi superior ao primeiro pico de reativagdo. a)0,5 kJ/mm tratado por 200 horas regido de raiz
da ZF. b)2,0 kJ/mm tratado por 500 horas na ZF do acabamento
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Para avaliar a evolu¢do da susceptibilidade a corrosdao medida pela resposta
eletroquimica do material pela técnica de EPR-DL, foram realizados andlises estatisticas
de variancia com os valores obtidos de Ir/Ia para regido de ZAC e ZF, para obter o valor

de Ir para os picos de reativacdo foram somados os valores das correntes dos dois picos

de reativagao.

Vale salientar que para a regido de MB nao houve reativacido na condi¢do como

soldada, e apenas em alguns pontos com valores muito pequenos para os tempos de 100
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e 200 horas, conforme discutido anteriormente neste capitulo. Logo, as curvas com a
presenga de picos de reativagdo no metal de base somente ocorreram de forma recorrente
para o tempo de 500 horas de tratamento, inviabilizando qualquer analise para avaliar a

evolugdo da razdo Ir/la para a regido de MB em relacao ao tempo.

Uma andlise estatistica para a condicdo de MB para o tempo de 500 horas,
avaliando a razdo de Ir/Ia com a energia de soldagem utilizada e a regido analisada da
junta soldada e tratada (raiz, enchimento e acabamento) estd mostrada na Figura 150. E
possivel observar que as maiores razoes de Ir/la ocorrem na menor energia de soldagem,

e essa razdo de Ir/la decresce conforme ha o aumento da energia de soldagem.

Figura 150: Analise da evolugdo da razdo Ir/Ia em fungdo da energia para o tempo de tratamento de 500
horas, para as diferentes regides dentro da junta de AISD.
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Os resultados de andlise estatistica para as razdes de Irl/la (referente apenas a
contribui¢do do primeiro pico de reativagdo) e de Ir/la (referente a soma dos dois picos
de reativacdo), em fun¢do do tempo de tratamento obtidos para regido da ZAC na raiz,

estdo mostrados na Figura 151a e na Figura 151b respectivamente.
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Figura 151: Analise da evolugdo da razéo Ir/la em fungdo do tempo de envelhecimento a 475°C para as

diferentes energias de soldagem na regido da ZAC na raiz. a) primeiro pico de reativagdo. b) dois picos
de reativacdo somados.

Irfla do AISD soldado e tratado termicamente - Regido ZAC - raiz

a) Wilks lambda=,00594, F(9, 24,488)=19 631, p=,00000

50

45

40

35

307

25

20t

Ir1/la (UAJUA)

167

1,0 ¢

05
0,0}

== 05kl
05| 1,0k ]
20k

-1,0

0 100 200 500
Tempo (h)
Irfla do AISD soldado e tratado termicamente - Regido ZAC - raiz
Wilks lambda=,01011, F(9, 24,488)=15,249, p=,00000

Irfla (UAJUA)

0 100 200 500
Tempo (h})

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Na Figura 151a para a regido de ZAC considerando apenas o primeiro pico,
percebe-se que os valores de Ir/la para as condi¢des de energia até o tempo de 100 horas,

nao ha diferenca significativa dos valores, havendo um maior valor de Ir/la para a energia
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de 0,5 kJ/mm no tempo de 200 horas, enquanto que para o maior tempo a energia de 0,5
e 2,0 kJ/mm permanecem constante, enquanto hd um aumento do valor da energia

intermediaria , alcancando o valor da energia de 0,5 kJ/mm.

Para a Figura 151b, que considera a contribui¢cdo dos dois picos de reativacao,
tem-se as energias com valores aproximados até 100 horas, a partir de 200 horas os
valores de Ir/Ia crescem com o tempo, alcangando maiores valores devido a contribui¢ao
do segundo pico de reativacdo que foi mais evidente para os maiores tempos de
tratamento térmico. E perceptivel para o maior tempo de tratamento térmico (500 horas),

no qual quanto menor a energia de soldagem maior foi a razdo Ir/Ia.

Para a regido de ZF da raiz, apresentada na Figura 152, a andlise estatistica para o
primeiro pico de reativagdo, na Figura 152a , mostra que no tempo de 100 horas ja ha
uma diferenca nos valores de Ir/Ia. Para a maior energia (2,0 kJ/mm) os valores de Ir/la
foram iguais a zero, e os valores dessa razdo de susceptibilidade a corrosdo crescem
conforme ha o aumento do tratamento térmico, novamente com maior razao Ir/lal

conforme ha a diminui¢ao do aporte térmico.

Para o segundo pico de reativacao, na Figura 152b, este teve o mesmo
comportamento do obtido considerando apenas o primeiro pico, cujo a diferenga esta nos
valores de Ir/la que foram maiores devido a colaboracdo do segundo pico, como pode ser
observado para a condicao de 0,5 kJ/mm tratado por 500 horas que obteve o maior valor
de Ir/la para ambas as situacdes, o valor de Ir/la para o primeiro pico foi de
aproximadamente 1,8 uA/uA, enquanto que ao considerar a contribuicdo dos dois picos

tem-se o valor igual a 3,5 uA/uA.

Para a condicao de ZAC do enchimento do AISD soldado e tratado termicamente
mostrado na Figura 153, estdo apresentadas as analises estatisticas dos Ir/la em relacao

ao tempo de tratamento térmico.
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Figura 152: Analise da evolugdo da razéo Ir/la em fungdo do tempo de envelhecimento a 475°C para as
diferentes energias de soldagem na regido da ZF na raiz. a) primeiro pico de reativagdo. b) dois picos de
reativacdo somados.
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Figura 153: Analise da evolugdo da razéo Ir/la em fungdo do tempo de envelhecimento a 475°C para as
diferentes energias de soldagem na regido da ZAC do enchimento. a) primeiro pico de reativagdo. b) dois
picos de reativagdo somados.
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Para o primeiro pico apresentado na Figura 153a, tem-se comportamento
semelhante a ZAC da raiz, com a diferenca que os valores de Ir/Ia para a energia de 2,0

kJ/mm estao menores sendo possivel distinguir na andlise seu perfil nos tempos de 100 e
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200 horas, para o maior tempo de tratamento os valores para as energias estdo

aproximados entre 0,7 ¢ 1,2 uA/uA.

Para a soma dos picos de reativagdo, visto na Figura 153b, tem-se que os valores
de Ir/Ia para o enchimento estdo proéximos até o tempo de 100 horas e passa a ter maiores
diferengas nos seus valores conforme ha o aumento do tempo de tratamento térmico, ou

seja, conforme ha a evolugdo da precipitacao das fases deletérias.

Os valores de Ir/la para esta condigdo estdo maiores devido a contribui¢do do
segundo pico de reativagdo. Para a Figura 154a que se refere a regido de ZF pode-se
observar que os valores de Ir/la para as energias de 1,0 e 2,0 kJ/mm, estdo proximas ao
longo do tempo, e que o maior aporte térmico, atinge os menores valores de Ir/la ao longo
do tempo de tratamento avaliado, enquanto que a condigdo de menor energia 0,5 kJ/mm

atinge os maiores valores de Ir/Ia para todas as condi¢des de tempo de tratamento térmico.

Para a contribuicao dos dois picos de reativacdo, na Figura 154b, percebe-se que
as energias possuem o mesmo comportamento, em que as energias de 1,0 kJ e 2,0 kJ estdo
com valores de Ir/la mais proximos e a menor energia com maiores valores de Ir/la

quando comparada com as demais.

A andlise estatistica para a regido de acabamento do AISD soldado e tratado
termicamente para a regido da ZAC est4 apresentada na Figura 155. E possivel perceber
que para o primeiro pico (Figura 155a), os valores de Ir/la estdo proximos para as trés
condi¢cdes de energia até o tempo de 200 horas, e no maior tempo, de 500 horas, ha uma
melhor distingdo dos valores de Ir/la. Este no qual segue o mesmo comportamento ¢
semelhante as das ZAC observadas anteriormente, em que os maiores valores de Ir/la
estao para a energia de 0,5 kJ/mm e aumentam conforme aumenta o tempo de tratamento

térmico.

Para a colaboracdo do segundo pico de reativagdo tem-se o mesmo
comportamento da Figura 155a, com valores de Ir/Ia maiores devido a colaboragdo do

segundo pico de reativacao.
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Figura 154: Analise da evolugdo da razéo Ir/la em fungdo do tempo de envelhecimento a 475°C para as

diferentes energias de soldagem na regido da ZF do enchimento. a) primeiro pico de reativagdo. b) dois
picos de reativagdo somados.
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Figura 155: Analise da evolug@o da razdo Ir/Ia em fungdo do tempo de envelhecimento a 475°C para as
diferentes energias de soldagem na regido da ZAC do acabamento. a) primeiro pico de reativagdo. b) dois
picos de reativagdo somados.
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Para a andlise realizada na regido de ZF do acabamento, visto na Figura 156, tem-

se para o primeiro pico de reativacdo, que os valores de Ir/Ia para as maiores energias sao
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aproximados até o tempo de 200 horas, e que no tempo de 500 horas a energia de 1,0
kJ/mm permanece constante enquanto que para a energia de 2,0 kJ/mm a razdo tem uma
diminui¢do do seu valor. Para a energia de 0,5 kJ/mm a regido de ZF do acabamento,
assim como para as demais ZF analisadas anteriormente tem-se os maiores valores de

Ir/la, que s6 aumenta conforme ha o aumento do tempo de tratamento térmico.

Para a contribuigdo do segundo pico de reativagdo tem-se 0 mesmo
comportamento para a energia de 0,5 kJ/mm com os maiores valores de Ir/la e as maiores
energias estdo com valores de Ir/la aproximados até o tempo de 200 horas, no maior
tempo a energia de 1,0 kJ/mm aumenta seu valor, enquanto que a de 2,0 kJ/mm

permanece constante.

A andlise estatistica dos resultados indicou que eles foram estatisticamente
significativos por possuir p com valor menor que 0,05. Os resultados analisados de Ir/Ia
do material soldado e tratado termicamente apresentam comportamento eletroquimico
que se reproduziu para uma mesma condi¢do com os mesmos parametros, dando

confiabilidade na técnica utilizada.

Figura 156: Anélise da evolugdo da razdo Ir/la em fun¢do do tempo de envelhecimento a 475°C para as
diferentes energias de soldagem na regido da ZF do acabamento. a) primeiro pico de reativag@o. b) dois
picos de reativagdo somados.

Ir/la do AISD soldado e tratado termicamente - Regido ZF - acabamento

a) Wilks lambda=,00222, F(9, 24,488)=30,758, p=,00000

Irtila (UAJUA)

== 05k |
05 [ -0- 1.0kl
- 2.0kl

0 100 200 500
Tempo (h)



241
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E perceptivel que tanto na regidio de ZAC como de ZF os maiores valores de Ir/Ia,
ou seja, a maior susceptibilidade a corrosdo ocorre na menor energia de soldagem, e essa
razao diminuiu conforme houve o aumento do aporte térmico. Isso esta relacionado ao
fato da maior quantidade de ferrita estd presente na menor energia, isso foi observado nas
quantificagdes das fases apresentadas na microestrutura do material como soldado, em
que quanto maior a quantidade de ferrita, maior a quantidade de fase que ira se formar

com a decomposi¢do espinodal que implica em uma maior susceptibilidade a corrosao.

Esse comportamento também foi observado no ensaio de corrosdo por cloreto
férrico (ASTM G48-E), na qual pela perda de massa e pela macrografia observados apos
ensaios de corrosdo, foi observado que a ZAC da energia de 0,5 kJ foi quase totalmente
corroida, na qual os pites se agruparam formando uma linha inteira ao longo da junta, e
para a regido de ZF tem-se a presenca de muitos pites distribuidos. Ja para as amostras de
2,0 kJ/mm foi observado que a ZAC quase nao sofreu corrosdo quando comparado com

as demais energias, mesmo para o tempo de 500 horas.

A técnica de EPR-DL foi utilizada para avaliar a severidade da decomposi¢ao
espinoidal no estudo de LO et. al., (2012) com AID 7MoPLUS tratado a 300 e 500°C até

o tempo de 15000 horas. Eles relataram que a fase rica em ferro foi vulneravel ao ataque
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corrosivo durante a varredura da reativagdo e indicou maiores valores de Ir/la quanto

maior o tempo de tratamento térmico.

TAVARES et. al., 2005, ao analisar a evolu¢ao da resisténcia a corrosao no UNS
S31803 tratado de 350 a 550 °C, nos intervalos de tempo de 24 a 1000 horas, observaram
que a amostra de 475°C por 500 horas foi a condi¢do que obteve a maior e mais rapida
diminui¢do da resisténcia a corrosdo. Os valores de Ir/Ia obtidos para a temperatura de
475°C foram de 0,25, 0,75, 0,86 ¢ 0,7 para 100, 300,500 e 1000 horas respectivamente.
Os autores relataram que para a condi¢do de maior Ir/la apresentou a fase ferrita com

muitos micropites, enquanto que a fase austenita ndo foi atacada.

ROVERE, etf. al., 2013 analisaram o AID 2205 solubilizado e tratado
termicamente por 300 e 400 °C nos tempos de 3000, 5000 e 7000 horas, utilizou a solugao
de 0,5M H,SO,4 + 0,001M TA (tioacetamida) em 60°C. Os autores reportaram que apenas
para a condi¢do de 400°C houve a formagao de pico de reativacdo, com maior Ir para o
maior tempo de tratamento com valor igual a 6,4mA/cm?, e que a magnitude do pico
depende do grau de regides empobrecidas em Cr, que sao decorrente da formagao das

fases ricas neste elemento quimico.

ASSIS et. al., 2012 realizaram tratamento térmico com o AISD UNS S32750 e
relataram que a razdo Ir/la aumenta com o aumento da fase ferrita no material, visto que

a precipitagao das fases deletérias ocorre preferencialmente nesta fase.

CHANDRA et. al., (2010) avaliaram a resisténcia a corrosdo do AID 2205 tratado
nas temperaturas de 335, 365 e 400°C, nos tempos de 500, 1000 e 5000h, eles afirmaram
que o aumento da densidade de corrente do pico anddica durante a varredura direta
ocorreu com o aumento do tempo de envelhecimento das trés condi¢des avaliadas e para
o maior tempo de tratamento (5000 h) a densidade de corrente para pico de ativagao da
temperatura de 335 e 400°C, foi de 3,6 € 5,25mA/cm?, respectivamente. Foi atribuido
esse aumento da densidade de corrente com a presenca das zonas empobrecidas em

cromo, que se formam como resultado da decomposicao espinodal da precipitacao da fase

alfa linha.

Vale salientar que nesses trabalhos ndo foram avaliados materiais na condi¢ao
soldada, apenas tratado termicamente, sendo portanto, um comportamento do aco apenas

com influéncia da precipitagdo da fase o’ (rica em cromo) devido ao tratamento térmico,
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e como ja foi mencionado, durante a soldagem hd a heterogeneidade quimica e
microestrutural que refletem um comportamento eletroquimico diferente para as regioes
de ZF (e ZAC) para a regido de MB, e indicam indiretamente uma diferenca da cinética

de precipitacdo da fase alfa linha e outras fases como fase R.

Esse comportamento distinto do material de solda (ZAC e ZF) se refletiu nos
resultados de resisténcia a corrosdo mencionados anteriormente e comprovados nas
analises de microscopia (TEM), onde a cinética de precipitagdo da fase alfa linha e fase
R foi mais acentuada e detectada na ZAC e ZF ja para o tempo de 100 horas de tratamento
térmico, enquanto que para MB foram detectadas em alguns pontos para o tempo de 200

€ na sua maioria para o tempo de 500 horas.

6.4.3 Potencial de Circuito Aberto

Foram avaliados os potenciais de circuito aberto para as regides de MB e ZF, visto
que o comportamento da ZAC era muito semelhante a ZF, e por se tratar de uma regiao
estreita, durante a delimitagdo da regido de analise teriam contribuicdo da MB e/ou ZF na
analise. Os OCP foram realizados anteriormente ao ensaio de TCP ASTM G150 com

solucdo de 1M de NaCl.

Na Figura 157 tem-se a evolugdo do potencial de circuito aberto com o tempo de
tratamento para a amostra de MB soldada por 0,5kJ/mm, na Figura 158 para o MB da
energia de 1,0kJ/mm e na Figura 159 para o MB soldado na energia de 2,0 kJ/mm.



Figura 157: OCP para regido de MB do AISD soldado a 0,5kJ/mm e tratado termicamente
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Figura 158: OCP para regido de MB do AISD soldado a 1,0kJ/mm e tratado termicamente
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Figura 159: OCP para regido de MB do AISD soldado a 2,0kJ/mm e tratado termicamente
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Pode-se perceber que os potenciais tenderam a estabilizagao para o tempo de
3000s e em sua maioria os valores de potencial diminuiram com o aumento do tempo de
tratamento térmico, os menores valores de OCP para MB tratados nas trés energias
analisadas foram no tempo de 500 horas. Para a regido de zona fundida tem-se a Figura
160 para a energia de 0,5kJ/mm, na Figura 161 para a energia de 1,0kJ/mm e na Figura

162 para a energia de 2,0kJ/mm.

Pelos graficos pode-se ver que conforme houve o aumento do tempo de
tratamento menores foram os potenciais de circuito aberto alcangados, ficando, portanto
menos nobres conforme o aumento do tempo de tratamento térmico, pode-se perceber

também que os valores de potencial ficaram entre 0 e -0,2V.
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Figura 160: OCP para regido de ZF do AISD soldado a 0,5kJ/mm e tratado termicamente
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Figura 161: OCP para regido de ZF do AISD soldado a 1,0kJ/mm e tratado termicamente
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Figura 162: OCP para regido de ZF do AISD soldado a 2,0kJ/mm e tratado termicamente
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Os valores obtidos para os potenciais de circuito aberto estdo apresentados na
Tabela 28 para a energia de 0,5 kJ/mm, na Tabela 29 para a energia de 1,0 kJ/mm e na
Tabela 30 para a energia de 2,0 kJ/mm. Como pode ser observado, os valores de MB
foram aproximados alcangando valores maximos de aproximadamente -0,165 para o

maior tempo de tratamento.

Tabela 28 Potencial de circuito aberto para a energia de 0,5 kJ/mm

Potencial de circuito aberto (V)
Tempo (h)
MB ZF
0 -0,099 -0,078
100 -0,102 -0,097
200 -0,140 -0,206
500 -0,148 -0,257

FONTE: PROPRIA DO AUTOR



Tabela 29: Potencial de circuito aberto para a energia de 1,0 kJ/mm

Potencial de circuito aberto (V)
Tempo (h)
MB ZF
0 -0,091 -0,024
100 -0,150 -0,028
200 -0,156 -0,148
500 -0,165 -0,200

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Tabela 30: Potencial de circuito aberto para a energia de 2,0 kJ/mm

Potencial de circuito aberto (V)
Tempo (h)
MB ZF
0 -0,096 -0,044
100 0,110 -0,005
200 -0,140 -0,131
500 -0,167 -0,136

FONTE: PROPRIA DO AUTOR

Para a zona fundida pode-se perceber que seus valores de potenciais de estado
estacionario apresentaram, em sua maioria, valores menores quando comparado com o
MB e que a diminui¢do do potencial ocorre com o tratamento térmico sendo mais evidente

no tempo de 200 para 500 horas, conforme pode ser visto na Figura 163.
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Figura 163: Evolugéo do potencial de circuito aberto com o tempo de tratamento para regido de ZF.

Solugdo de 1M de NaCl.
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6.4.4 Ensaio de Temperatura Critica de Pite (G150)

Os ensaios de TCP foram realizados nas regides de MB e ZF para avaliar como a

resisténcia a corrosdao do AISD soldado seria afetado apos a formagao da fase deletéria

nos diferentes tempos de tratamento térmico. A regido de ZAC nos demais ensaios de

corrosdo apresentou comportamento semelhante ao da ZF, entdo ndo serd analisada por

este ensaio. Além disso, por se tratar de uma regido extremamente localizada e de

extensdao micrométrica, torna-se dificil a sua diferenciagdo com o MB ¢ a ZF.

Na Figura 164, tem-se os resultados de TCP para a energia de 0,5 kJ/mm nas

regides de ZF e MB para os tempos de 100 horas, 200 horas e 500 horas.
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Figura 164: Ensaio de TCP realizados no AISD soldado na energia de 0,5 kJ/mm e tratado termicamente.
a)100h - ZF. b)100h- MB. ¢)200h -ZF d)200h — MB. ¢)500h — ZF. £)500h- MB.
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Para a energia de 0,5 kJ/mm no tempo de 100 horas os valores médios de TCP da

zona fundida foram de 70°C, que obteve valor aproximado ao obtido para o material

apenas como soldado que apresentou um TCP médio de 73,5°C. Conforme houve o

aumento do tempo de tratamento térmico para 200 horas os valores cairam para

aproximadamente 42°C, e no tempo de 500 horas o valor de TCP médio foi de 28,3°C.
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O metal de base, na condi¢do como soldado apresentou TCP média de 79°C, com

o tratamento térmico de 100 horas teve redugdo do TCP com valor médio de 66°C. Para

o tempo de 200 horas, o valor reduziu para TCP médio de 32°C e para o tempo de 500

horas houve uma reducao ainda maior com valor de TCP médio de 25°C.

No AISD soldado na condi¢do de 1kJ/mm as temperaturas criticas de pite foram

entre 75 e 80°C nas regides ZAC e ZF, € possivel observar nas amostras tratadas

termicamente para a regido de ZF na Figura 165, que os valores cairam passando de TCP

médio de 52°C no tempo de 100 horas e para 32°C para o tempo de 200 horas e

alcangando valores de até¢ 29°C no maior tempo de tratamento.

Para a regido de MB na condi¢do como soldada com TCP médio de 71,5°C para

o tempo de 100 horas reduziu para TCP de 48°C, reduzindo para 35°C para o tempo de

200 horas e com valor de 24,5°C para o maior tempo de tratamento térmico.

Figura 165: Ensaio de TCP realizados no AISD soldado na energia de 1,0 kJ/mm e tratado termicamente.
a)100h - ZF. b)100h- MB. ¢)200h -ZF d)200h — MB. ¢)500h — ZF. £)500h- MB.
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Na Figura 166 tem-se a temperatura critica de pite para a energia de 2,0kJ/mm na
zona fundida. A condigdo soldada alcangcou TCP de 87°C e em outro caso nao estourou
mesmo a temperatura ja estando por volta de 90°C, ja para o tratamento de 100 horas os
valores foram de 69°C e 83°C, indicando uma reducao do valor de TCP quando
comparado com a condi¢do sem tratamento térmico. Conforme hé o aumento do tempo
de tratamento hd a diminui¢do do TCP de 67,5°C e 29°C para os tempos de 200 e 500
horas respectivamente.
Figura 166: Ensaio de TCP realizados no AISD soldado na energia de 2,0 kJ/mm e tratado termicamente.
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Para o metal de base no menor tempo de tratamento, observou-se um aumento de
corrente acima do determinado pela norma, mas em menos de um minuto houve uma
rapida passivacdo do material que posteriormente rompeu a camada passivadora do
material e alcangou um valor de TCP de 48°C, quando comparado com o valor do material
como soldado os valores obtidos foram de 70,5°C, indicando que houve uma redugdo do

valor de TCP.

Nos demais tempos o TCP fica em temperaturas mais proximas da temperatura
ambiente, atingindo aproximadamente TCP médio de 30°C. Neste caso o TCP para o
metal de base foi menor que para a zona fundida, que manteve altos valores de TCP até
para o tempo de 200 horas. Apenas no maior tempo as temperaturas para ambas as regioes

foram préximas.

Observando a microestrutura apos o ensaio de TCP foi possivel identificar a
presenca de pites na amostra com aumento de 25x. Na Figura 167 tem-se as imagens por

MO ap0s a realizagdo do ensaio de temperatura critica de pite, como estd sinalizado na



254

imagem, as amostras apresentaram presenca de pites de diferentes tamanhos distribuidos

ao longo da amostra.
Figura 167: Analise dos pites apds ensaio da G150 para amostras tratadas por 500 horas. a) ZF de 0,5kJ b)
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Muitos trabalhos avaliaram a perda de resisténcia a corrosao em faixas de 350 a
550°C, sendo alguns destes citados anteriormente, como CHANDRA, et. al, 2010;
EBRAHIMI et. a.l, 2001; STOULIL & BRYSTRIANSKY, 2012; LO et. al., 2012;
ROVERE et. al., 2013; TAVARES et. al., 2005; VASCONCELOS et. al., 2009. Todos

esses autores associaram essa perda de corrosdo apenas a formagao da fase a’, que torna
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a matriz ferritica pobre em cromo, dificultando a formag¢do da camada passivadora e

tornando o AISD mais susceptivel a corrosao.

Nestes trabalhos nao foram realizados analises por MET para visualizar se apenas
a fase o’ estava precipitada ou se havia a contribui¢do da fase R na queda da resisténcia
a corrosdo. Foi observada a reducdo da resisténcia a corrosdo e/ou mecanica e foi
associada indiretamente com a precipitacdo da fase alfa linha. Como pode-se perceber
neste trabalho, a precipitagdo da fase R, visualizada por microscopia (MET), ocorreu para
o tempo de 100 horas para a ZF, em que esta fase estd coexistindo com a fase o’ e o’
dentro da matriz ferritica, sendo bastante evidenciada e em maior quantidade para o tempo

de 500 horas na ZF.

Alguns autores que visualizaram a existéncia dessa fase, mencionam que a
reducdo da resisténcia a corrosdo pela precipitacdo da fase R se da primeiramente pela
deplecao de Mo da matriz ferritica, assim como ocorre a deplegdo de cromo para a
formacgao de fases deletérias ricas em cromo, na qual a adi¢ao desses elementos eleva a
resisténcia a corrosdo, pois aumentam o intervalo de passivagdo da liga e reduzindo o

valor da densidade de corrente na regido ativa (PARDAL, 2009).

Além disso, a precipitagdo da fase R ocorre apenas na fase ferritica, na qual a fase
R enriquecida em Mo pode agir como catodo, da mesma forma da fase alfa linha, e fase
ferritica que esta pobre em molibdénio e a fase R, forma uma regido anodica, causando

uma corrosao localizada, caracteristica das pilhas ativo-passivas.

SMUK, 2004 relata que a reducgdo de tenacidade e da temperatura critica de pite
observada ocorreu devido a formagdo da fase R, tanto de precipitados intergranular como

precipitados intragranular.

NILSSON e LIU (1994) observaram que os precipitados intergranulares da fase
R poderiam ser mais prejudiciais do ponto de vista da corrosdo por pite, uma vez que
podem conter até 40% de Mo causando, assim, deple¢ao de Mo na matriz circundante, o
que faz com que sua influéncia na resisténcia a corrosdo por pites seja mais pronunciada
em relagdo aos precipitados intragranulares da fase R que possuem ao redor de 35% de

Mo.
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Desta forma, a fase alfa linha e fase R, coexistem no AISD UNS S32750 e juntas
influenciam na perda de resisténcia a corrosdo do material, conforme maior for a

intensidade de precipitacao de ambas.
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7. CONSIDERACOES FINAIS

Resultados do AISD na condicio como soldada:

1. Considerando a faixa de energia de soldagem explorada foi possivel constatar que
energias tdo baixas quanto 0,5 kJ/mm apresentaram forte tendéncia a formagao de vazios
enquanto que energias mais altas como 2,0 kJ/mm apresentaram tendéncia de falta de
fusdo entre alguns passes.

2. Inclusdes de elementos de terra-rara como Ce e La, que sdo adicionados para
aumentar a resisténcia a corrosao dos agos, foram identificadas como pontos de nucleagao
de nitretos de cromo.

3. A quantificagdo realizada por analise de imagens por diferentes programas
(SVRNA e Imagel) e por ferritoscopio apresentaram o mesmo comportamento, porém o
ferritoscopio apresentou valores menores de ferrita quando comparado as demais
técnicas.

4. A andlise quantitativa mostrou que a energia utilizada na soldagem multipasse
influenciou no balanco de fases ferrita e austenita, na qual as maiores porcentagens da
fase ferrita foram obtidas para a energia de soldagem de 0,5 kJ/mm, na regido da raiz,
causada pela rapida velocidade de resfriamento nesta condi¢do, que limitou a precipitagao
da fase austenita durante a solidificagdo da poca.

5. A andlise de espectroscopia Mossbauer indicou para a regido do metal base um
comportamento caracteristico de ago com estrutura duplex, com o espectro contemplando
duas fases: uma fase magnética (referente a fase ferrita) ¢ uma fase paramagnética
(referente a austenita), cuja andlises de distribuicao de probabilidade MB apresentou uma
curva de campo magnético hiperfino de aproximadamente 23 T, indicando uma
distribuicdo homogénea dos atomos de Fe na estrutura ferritica.

6. Com base na espectroscopia Mdssbauer foi possivel perceber um comportamento
diferenciado para a zona fundida (solda), em que a curva para regido de ZF apresentou,
além do perfil de curva com 23 T, um perfil de curva de baixo campo magnético hiperfino,
indicando que uma por¢ao dos atomos de Fe estdo circundados por elementos quimicos,
como cromo, niquel e molibdénio, reduzindo o campo magnético do ferro. Este
comportamento foi associado ao fendmeno de microsegregagao destes elementos durante

a solidificacdo da zona fundida, que resultou na heterogeneidade quimica desta regido.
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7. Os ensaios de microdureza mostraram que a microestrutura formada resultou em
valores de microdureza dentro da faixa estabelecida pelas normas NORSOK M601 e
ASTM A240, para as regides de raiz, enchimento e acabamento. Ao analisar as fases
separadamente foi possivel notar que os niveis de dureza da fase ferrita foram maiores
que o da fase austenita.

8. Os ensaios de Dureza Vickers mostram que os valores de dureza para a regido de
ZF crescem conforme hé a diminuicao da energia de soldagem e os maiores valores estao
para a regido de raiz da solda, que nos ensaios de quantificacdo foi a regido com maior
quantidade de fase ferrita. Para a regido de MB tem-se uma variacdo de dureza
insignificante, e com valores aproximados para todas as condigdes.

9. Para o ensaio de tracdo todas as condigdes foram aprovadas na norma ASTM
A240, com valores de Limite de Resisténcia a Tragao dentro do estabelecido pela norma.
Mesmo com a presenca de defeitos na ZF para as amostras soldadas com 0,5 kJ/mm, a
ruptura do material ocorreu fora da solda. Para a amostra de 2,0 kJ/mm foi constatada que
a ruptura ocorreu na solda, associada a presenca de falta de fusdo e para uma amostra sem
defeitos apresentou ruptura no MB.

10.  Para os ensaios de resisténcia a corrosdo por imersdo segundo a norma ASTM
G48 —M¢étodo E, foi determinada uma TCP de 45°C para a condig@o soldada com energia
de 0,5 kJ/mm e de 50°C para a energia de 1,0 e 2,0 kJ/mm, sendo aprovadas de acordo
com a Norma Norsok M601. As trés condi¢des de energia apresentaram pites nas regioes
da ZAC entrando para ZF nas regides de raiz e acabamento, sendo mais intensa a corrosao
na condig¢do de 0,5 kJ/mm. Ao observar as amostras corroidas por MEV percebeu-se que
a corrosdo ocorreu na fase ferrita.

11.  Para o ensaio para a ZAC simulada com a Gleeble, as temperaturas de pite
encontradas foram de 40°C para as menores energias e de 50°C para a energia de 2,0
kJ/mm, refor¢ando que a susceptibilidade da ZAC aumenta com a redugdo da energia de
soldagem aplicada.

12. Os ensaios de EPR-DL ndo apresentaram curvas de reativacdo para as trés
condigdes de energia e em alguns pontos especificos onde teve um indicio de alteragao
na curva, os valores de Ir/Ia foram muito pequenos, sendo considerados despreziveis. Para
a ZAC simulada na Gleeble ndo foi encontrada reativa¢ao nas curvas de EPR-DL nas
condig¢des de energia analisadas.

13.  Para o ensaio de temperatura critica de pite (TCP) segundo a norma ASTM G150,
as regides de ZAC e ZF apresentaram valores de TCP entre 65 a 80°C. O valor de TCP
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aumentou com o aumento do aporte térmico, na qual na energia de 2,0 kJ/mm as
temperaturas atingidas foram altissimas e uma das amostras nao foi possivel obter o TCP.
14.  Para a polarizag¢do potenciodinamica os resultados obtidos mostraram para a ZF e
ZAC das trés energias avaliadas o potencial de corrosao entre 0 € -0,2 V, e as maiores de

corrente de corrosdo foram observadas para a energia de 0,5 kJ/mm.

Juntas soldadas de AISD submetidas a tratamento térmico de 475°C:

15.  Por andlise de MET foi possivel identificar para a condi¢do de 1,0 kJ/mm nos
tempos de 100 horas e 500 horas, a presenca das fases o’ (rica em cromo) e o’’ (rica em
ferro) distribuidas na matriz ferritica, cuja intensidade de precipitacao na zona fundida foi
superior a observada no metal base, indicando uma diferenca na cinética de precipitagao
por decomposicao espinodal.

16. Um segundo tipo de precipitados nanométricos com morfologia variando entre
poligonal e alongado, ricos em Mo e Ni, os quais foram identificados como fase R, foram
observados de modo expressivo para a condigao de 500 horas. A fase R se precipitou em
maior propor¢ao na regido de ZF quando comparado ao MB de mesma condi¢do de
tratamento.

17.  Analise de espectroscopia Mdssbauer do AISD soldado e tratado mostra nos trés
tempos de tratamento térmico que na regido de MB as curvas estdo mais deslocadas para
direita, entorno de 28T, e ha uma modificagao na curva do espectro em que o mesmo esta
menos simétrico e com um abaulamento na curva, quando comparado a condi¢ao soldada.
Pela analise de distribui¢do de probabilidade para o tempo de 100 horas tem-se que o MB
apresenta um baixo campo magnético hiperfino indicando que uma porg¢ao dos atomos de
ferro foi circundado por elementos quimicos como Cr ¢ Mo, que diminuem o campo
magnético, para as demais condi¢cdes ndo ha presenga do baixo campo magnético
hiperfino entre 10 e 15 T, indicando que a regido que foi detectada anteriormente no
menor tempo deixou de ser magnética se tornou paramagnética.

18.  Para aregido de ZF tem-se que as curvas também estao deslocadas para a direita,
porém conforme hd o aumento do tempo de tratamento o baixo campo hiperfino vai
diminuindo indicando uma transformacdo do campo magnético para paramagnético.
Além disso, no tempo de 200 horas foi perceptivel a presenca de um outro campo

magnético por volta de 20 T, que foi associado a fase R no material. No tempo de 500
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horas nenhum baixo campo magnético hiperfino foi visualizado, e a curva apresenta um
maior valor de 30T, indicando um Fe mais puro devido a transi¢cdo completa da fase
magnética para a fase paramagnética referente a fase alfa linha e fase R

19.  Para as andlises de microdureza foi observado o aumento dos valores de dureza
com o tempo de tratamento térmico, devido a precipitagdo da fase alfa linha e fase R para
o maior tempo de envelhecimento, na qual a energia de 0,5 kJ/mm tratada por 500 horas
alcancou durezas de 560 HV. Quando analisadas as fases ferrita e austenita
separadamente, percebe-se que apenas a fase ferrita aumentou substancialmente suas
medidas de dureza, devido a precipitagdo das fases alfa linha e fase R ocorrerem apenas
na matriz ferritica.

20.  Para a andlise de dureza Vickers percebe-se que as durezas da regido soldada
foram maiores quando comparada com o MB e que as maiores durezas foram para a
energia de 0,5 kJ/mm na regido de raiz, que segundo as quantifica¢des descritas no topico
4, foi a regido com maior quantidade de ferrita e, consequentemente, com maior potencial
para a formagao de fases deletérias.

21.  Analisando a resisténcia a corrosdao segundo a norma ASTM G48, todas as
amostras tiveram TCP na temperatura de 30°C, em que a maior corrosdo por pite e
maiores perdas de massa ocorreram para a condi¢do de 0,5 kJ/mm. A condigdo de 1,0
kJ/mm tratado por 500 horas apresentou arrancamento de quase metade da ZF de uma
das amostras. A condigao de 2,0 kJ/mm apresentou a menor perda de massa e a presenga
de poucos pites quando comparado com as demais energias.

22.  Para a regido de MB, apenas na condigdo de 500 horas de envelhecimento
submetidas a imersdo em solugdo de cloreto férrico (ASTM G48), ¢ que foi possivel
observar a presenca de pites no metal base de AISD, independente das energias de
soldagem avaliadas, comprovando indiretamente a diferenca de cinética de precipitacao
de fase a’, por meio da diferenca de susceptibilidade a corrosao.

23.  As amostras corroidas foram analisadas no MEV, pés ensaio de imersdo e foi
observado que apenas a fase ferrita foi corroida. Dentro da ferrita foi observada uma
regido com aspecto poroso, na qual foi realizada analise de composi¢ao por EDS e
verificado teores de cromo de aproximadamente 50% em peso e de 8% molibdénio.

24.  Os ensaios de EPR-DL mostraram que para a regido de MB, apenas no tempo de
500 horas houve a formacao dos picos de reativacao, enquanto que para ZF, no tempo de
100 horas ja foi identificado o pico de reativacao e, conforme houve o aumento do tempo

de tratamento um segundo pico de reativacdao se formou entre -0,35 e -0,4V, com um
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continuo aumento de intensidade de corrente de reativagdo com o aumento do tempo de
envelhecimento.

25.  Asevolucdes dos valores de Ir/la ocorreram conforme houve o aumento do tempo
de tratamento térmico, tendo maior razao para a condi¢ao de 0,5 kJ tratada por 500 horas,
e quando considerado o efeito do segundo pico de reativacdo os valores de Ir/la
aumentaram sem alterar o comportamento quando comparado ao Ir/la para o primeiro
pico de reativagao.

26.  Para o ensaio de TCP pela norma ASTM G150 percebe-se que temperaturas de
TCP diminuem conforme héd o aumento do tempo de tratamento térmico, tanto para MB
como para ZF, na qual no tempo de 500 horas os valores de TCP sdo aproximados para
estas regides. Em relacdo ao efeito da energia de soldagem foi observado que os maiores
valores de TCP foram alcangados para condi¢des de ZF da energia de 2,0 kJ/mm e

conforme menor o aporte térmico menor foram os TCP obtidos.
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8. CONCLUSOES

Com base nos resultados experimentais produzidos na presente tese de doutorado,
sobre a soldagem multipasse de tubos de aco inoxidavel superduplex UNS S32750 e o
efeito do envelhecimento térmico a 475°C nas referidas juntas soldadas, pode-se concluir

que:

v A microestrutura das soldas tratadas termicamente em 475°C
apresentaram, além da precipitagdo da fase alfa linha, a presenca de uma
segunda fase nanométrica, rica em Ni e Mo, que foi identificada como fase
R, e cuja presenca nesta temperatura nao havia sido reportada na. A fase
R foi encontrada em maior intensidade na regido de ZF e no maior tempo

de tratamento.

v Foi observado por meio da espectroscopia Mossbauer uma diferenga na
magnetizacdo entre as regioes de metal base e zona fundida, indicando
haver uma heterogeneidade na magnetizagao da ferrita presente na regiao
da solda, o que justificaria as diferencas encontradas na analise
quantitativa obtida por ferritoscopio quando comparada com os resultados
produzidos por andlise imagens micrograficas para a regido da zona

fundida, o que nao ocorre para o metal base.

v A zona fundida, quando tratada a 475°C, apresentou uma diferenga em
termos de cinética de precipitagdo de fases alfa linha e R, se comparada ao
metal base, sendo a intensidade de precipitacdo mais acentuada para a zona

fundida em todos os tempos de tratamento.

v' A diferen¢a de cinética de precipitacdo foi atribuida a trés fatores:
diferenca de composicdo quimica entre as metal base e zona fundida,
notadamente em termos de concentracdo de Ni, cujo percentual ¢ de 9%
no arame ¢ 7% no tubo. Também foi atribuido a distribui¢do heterogénea
dos elementos de liga na ferrita da ZF, como consequéncia do fendmeno
de microsegregacao. Bem como ao efeito da presenca de tensoes residuais
na regido da solda, que tem influéncia na energia quimica e, como

consequéncia, podem acelerar a cinética de transformacao.
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v A energia de soldagem influenciou significativamente o balango de fases
na zona fundida e, como consequéncia a precipitacao das fases alfa linha
e fase R, em que a menor energia de soldagem aplicada (0,5 kJ/mm)
resultou em maiores teores de ferrita no material soldado, e cuja
performance em termos de aumento de dureza e susceptibilidade a
corrosdo foi mais drasticamente afetada pela maior intensidade de

precipitagdo das fases deletérias.

v" Nos ensaios de corrosdo pela técnica de EPR-DL foi observada a presencga
de dois picos de reativagdo, em que o segundo pico foi observado na ZF
em todos os tempos de tratamento, e cuja intensidade aumentou conforme
houve o aumento do tempo de exposi¢do, enquanto que para o MB foi
observado apenas para o maior tempo (500 horas). Este comportamento

ndo foi até o momento relatado na literatura cientifica.
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APENDICE B: EPR-DL SOLDADOS E TRATADOS TERMICAMENTE
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