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RESUMO

Os aços inoxidáveis superduplex (AISD) são aços bastante utilizados na indústria de 

petróleo e gás, devido sua alta resistência mecânica e alta resistência à corrosão. Essas 

propriedades devem-se ao balanço microestrutural de aproximadamente 50% para as 

fases ferrita e austenita presentes no aço. Quando esse material é submetido a soldagem 

e a condições de temperatura que favorecem precipitações de fases secundárias, tais 

propriedades são 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 níveis de energia:  0,5, 1,0 e 2,0 kJ/mm foi avaliada. 

Além disso, foi estudado o fenômeno de envelhecimento à 475°C nas juntas soldadas para 

avaliar como a cinética de precipitação de fases nessa condição de temperatura iria ocorrer 

para diferentes regiões do material soldado e como tal alteração afetaria as propriedades 

como dureza e, principalmente, resistência à corrosão. Também foi estudado como os 

níveis de energia de soldagem avaliados poderiam afetar o comportamento do fenômeno 

de envelhecimento. Após a soldagem dos tubos, as juntas soldadas foram caracterizadas 

na condição como soldada e, posteriormente amostras foram tratadas termicamente na 

temperatura de 475°C por diferentes tempos de exposição: 100, 200 e 500 horas. Ambas 

as condições foram analisadas por diferentes técnicas de microscopia. Foram realizados 

ensaios de dureza e microdureza para avaliar a evolução do comportamento mecânico. A 

resistência à corrosão das amostras também foi avaliada por técnicas eletroquímicas e de 

imersão. Percebeu-se que nesta faixa de temperatura foram precipitadas as fases alfa linha 

(α’) e, para tempos mais longos houve ainda a formação da fase R. Foi possível identificar 

uma grande diferença na cinética de precipitação destas fases secundárias para as regiões 

da solda (ZAC e ZF) quando comparadas com o metal de base (MB). Foi observado que 

a energia de soldagem tem influência na cinética de precipitação e na performance da 

junta soldada, sendo comprovado experimentalmente que quanto menor a energia de 

soldagem utilizada maior a intensidade de precipitação das fases alfa linha (α’) e fase R, 

e que esse comportamento está relacionado à alguns fatores, dentre os quais, à diferença 

de composição química, em especial ao teor de Ni, à maior quantidade  de  ferrita no 

metal de solda, à heterogeneidade química da ferrita na solda em nível nanométrico, e à 

tensões residuais que irão afetar a reatividade química. 

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



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 (’) 

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 ’ 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 α ' 

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. INTRODUÇÃO

O petróleo, uma das principais fontes de energia no mundo, é utilizado como 

matéria-prima para a produção de diversos produtos nos mais variados ramos industriais. 

Nos reservatórios do pré-sal, o petróleo possui um alto nível de corrossividade devido à 

presença de dióxido de carbono (CO2), de sais como cloreto de sódio (NaCl).

Os aços inoxidáveis austenítícos (AIA) são comumente utilizados nas 

plataformas e equipamentos no setor de Petróleo e Gás natural, porém esse aço possui 

baixa resistência à corrosão por pites causada por íons cloretos (Cl-). Deste modo, os 

materiais que deverão ser empregados em plataformas, navios-tanque e outros 

equipamentos devem possuir uma alta resistência à corrosão e resistência mecânica, para 

que o petróleo possa ser extraído, processado e transportado com segurança.

No Brasil, os aços inoxidáveis superduplex (AISD) têm sido amplamente 

utilizados tanto em sistemas subsea quanto nos sistemas de top side (equipamentos e 

tubulações) de plataformas de produção de petróleo off-shore do pré-sal, em substituição 

aos aços inoxidáveis austeníticos. Essa substituição proporciona que os equipamentos e 

tubulações suportem maiores pressões com uma menor espessura, diminuindo o peso e 

aumentando o armazenamento de petróleo na plataforma, além de mais alta 

confiabilidade à plataforma e redução dos custos operacionais.

Os aços inoxidáveis superduplex (AISD) são ligas do tipo Fe-Cr-Ni-Mo 

caracterizadas por possuírem uma microestrutura bifásica, idealmente num balanço de 

50% das fases ferrita e austenita à temperatura ambiente. Essa combinação de fases 

proporciona a este material propriedades mecânicas e de resistência à corrosão superiores, 

devido à contribuição da austenita, que fornece uma elevada resistência mecânica pelo 

seu alto limite de resistência à tração, boa ductilidade e tenacidade, e da ferrita que 

contribui com um maior limite de escoamento e maior resistência à corrosão sob-tensão.

Essas características dos AISD tornaram-os extremamente atrativos para a 

aplicação no setor petroquímico, na indústria química, nuclear, de geração de energia, 

como por exemplo na confecção de equipamentos, tubulações, vasos de pressão, entre 

outros.

Embora existam vários fatores positivos da aplicação dos AISD, quando estes 

aços são expostos às temperaturas entre 300ºC a 1000ºC, devido suas condições de 

operação ou ainda devido a tratamentos térmicos, esses aços sofrem um reaquecimento 

que propicia a formação de fases secundárias, estas fases empobrecem a matriz do aço de 
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elementos como cromo, molibdênio e tungstênio, diminuindo a quantidade desses 

elementos formadores da camada passivadora, que protege o material da corrosão.

Deste modo, há a diminuição das propriedades do aço, deixando o material 

susceptível à corrosão localizada, possibilitando formação de trincas e a ocorrência de 

falhas, que se propagam no material e o danificam. 

Além disso, outros problemas metalúrgicos podem ocorrer devido ao 

processo de soldagem, que é o principal processo de fabricação e reparo desses 

equipamentos. Entre os problemas comuns nas soldagens de AISD se destacam o 

desbalanceamento de fases (ferrita e austenita), crescimento excessivo de grãos na ZAC, 

precipitações de nitretos, precipitações de fases sigma e outras.

Aquecimentos em temperaturas moderadas (300°C a 500°C) e elevadas 

(500°C a 900°C), implicam em diversos fenômenos de transformações de fases, dentre 

os quais podemos destacar nas moderadas a formação da fase alfa linha (α’), que causa 

uma fragilização conhecida como fragilização à 475ºC que reduz drasticamente a 

resistência ao impacto e compromete a resistência à corrosão. E nas temperaturas elevadas 

tem-se as precipitações de sigma (σ) e chi (χ).

Muitas destas fases somente ocorrem após longos períodos de exposição. 

Contudo, o processo é continuado, e vários ciclos de reaquecimento por curto período de 

tempo dentro da faixa de precipitação podem resultar no mesmo efeito de um único ciclo 

com tempo de exposição longo.

Muitos trabalhos já estudaram os efeitos das precipitações das fases 

secundárias, entre elas a precipitação da fase alfa linha, responsável pela fragilização à 

475°C em materiais ferríticos e nos AID e AISD, porém não existe uma compreensão 

completa sobre os efeitos da soldagem e sobre a cinética de precipitação da fase α’, nem 

há a avaliação dessa precipitação nas regiões de solda como a Zona Afetada pelo Calor 

(ZAC) e a Zona Fundida (ZF) das juntas soldadas. Ressalta-se que essas regiões possuem 

uma maior complexidade devido a alterações de caráter microquímico e microestrutural.

Assim esse projeto de doutorado se propõe a avaliar e compreender quais os 

efeitos que as condições operacionais de soldagem e seus ciclos térmicos de 

reaquecimento podem ocasionar na cinética de transformação da fase α’e os reflexos 

dessa fragilização nas resistências mecânicas e de resistência à corrosão das regiões ZAC 

e ZF do AISD soldado.
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2. OBJETIVOS

2.1 Objetivo geral

Investigar os efeitos do envelhecimento térmico à 475°C em soldas 

multipasse de tubos de aço inoxidável superduplex UNS S32750, promovendo a 

precipitação de fase α’, e os seus reflexos sobre a resistência à corrosão e a resistência 

mecânica desta liga.

2.2 Objetivo específicos

 Identificar as possíveis alterações na cinética de precipitação de fases α’ na zona 

fundida (ZF) e na zona afetada pelo calor (ZAC) do AISD comparado ao metal de 

base;

 Correlacionar o balanço de fases ferrita/austenita do AISD com a formação da 

fase α’;

 Avaliar o efeito da energia de soldagem sobre a precipitação de fase α’;

 Determinar o comportamento mecânico das juntas multipasses através do ensaio 

de dureza e de microdureza, antes e após o tratamento térmico a 475°C;

 Avaliar o efeito do envelhecimento térmico à 475°C sobre a resistência à corrosão 

das juntas soldadas.
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3. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA

3.1 Aço Inoxidável Duplex (AID) e Aço Inoxidável SuperDuplex (AISD)

Os aços inoxidáveis duplex (AID) foram descritos primeiramente por BAIN e 

GRIFFTHS em 1926, mas se tornaram comercialmente disponíveis em 1930. Apesar de 

terem sido descobertos a mais de 80 anos, os AID ainda continuam em desenvolvimento. 

(PESSOA, 2015; PARDAL, 2009)

Aços inoxidáveis duplex (AID) são ligas do tipo Fe-Cr-Ni e possuem tipicamente 

em sua composição química: 18,5 a 29% de cromo, 5 a 10% de níquel; e menos que 

0,03% de carbono, podendo ainda possuir pequenas adições de nitrogênio, molibdênio, 

tungstênio e cobre (NILSSON et. al., 2007).

Os aços inoxidáveis superduplex (AISD), surgiram devido ao crescente interesse 

em aprimorar as propriedades dos aços inoxidáveis duplex (AID), assim tornou-se 

necessário classificar essas novas variações de AID. 

NILSSON e WILSON (1993) foi o primeiro a classificar o AID em quatro tipos 

diferentes de aços inoxidáveis duplex, baseado pelo PREN (Número Equivalente de 

resistência a corrosão por pites), que é definido pela Equação (1) e que leva em 

consideração a concentração de elementos de liga como o cromo (Cr), o molibdênio (Mo) 

e o nitrogênio (N), e representa um número empírico para caracterizar a resistência à 

corrosão por pites em ambientes contendo cloretos.

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

 Baixa liga: AID de baixo custo e livres de molibdênio. Muito usados para fins de 

construção, possuem valor de PREN de aproximadamente 25.

 Média liga: São A.I.D, em que a resistência à corrosão se situa entre o AISI 316 e 

os aços superaustenítico com 6% Mo +N. Apresentam em geral valores de PREN de 30-

35.

 Alta liga: AID com 25 %Cr e variações no teor de molibdênio e de nitrogênio, e as 

vezes com adição de cobre e tungstênio. Usados para aplicações mais exigentes, 

especialmente em termos de resistência à corrosão. Possuem os valores PREN 

compreendidos entre 35-39.

 Super AID: A.I.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 alterações 

nas composições químicas dos aços e adição de alguns elementos de liga, tornou-se 

necessário uma nova classificação que também leva em consideração a composição 

química da liga, mas se baseia efetivamente no valor do PREN.

 Lean Duplex: Esse tipo de aço são AID com um menor teor de elementos de liga 

como Cr, Ni e Mo, com teor de molibdênio muito baixo ou até residual. Possuem PRE 

com valores de 23 a 28. Tem como características a excelente combinação de resistência 

à corrosão e propriedades mecânicas, tendo um limite de escoamento aproximadamente 

duas vezes superior aos aços austeníticos, permitindo sua aplicação em espessuras mais 

finas. (CALLIARI et.al., 2003)

 Duplex: Nessa classificação estão os aços com teor de elementos de liga maior 

que o lean duplex. Estes materiais possuem o PREN com valores entre 35 até 40. 

Apresentam resistência à corrosão intermediária entre os austeníticos comuns AISI 304L, 

AISI 316L e aços inoxidáveis superausteníticos com 5 a 6% de molibdênio. (PARDAL, 

2009)

 SuperDuplex: Nessa classe, os AID possuem uma maior quantidade de elementos 

de liga, elevando o número do PRE para valores maiores que 40 até 49. Apresentam 

elevada resistência à corrosão que é comparável com a dos superausteníticos que possuem 

entre 5 e 6% de molibdênio. (RAMIREZ, 1997)

 HiperDuplex: Foram desenvolvidos recentemente com base em maiores 

exigências de resistência à corrosão por pites. Estes apresentam PRE maior que 49, devido 

a adição de elementos de liga, e com resistência à corrosão e estabilidade estrutural maior 

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

Conforme já mencionado, a principal característica desses aços é a presença 

de duas fases em sua microestrutura, sendo estas a ferrita (α) e a austenita (γ). Estas fases 

encontram-se geralmente na forma de lamelas alternadas com proporções 

aproximadamente iguais (NILSSON et. al., 2007, POTGIETER e CORTIE (1991), 

ASSIS et. al.. 2012, HEON-YOUNG et. al.. 2014).

A combinação dessas fases de forma balanceada proporciona a esse material, 

propriedades como alta resistência à corrosão sob tensão e à corrosão intergranular, ótima 

resistência mecânica e boa tenacidade, e boa soldabilidade (TAVARES, 2001; 

GIRALDO, 2001). 
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Atualmente as indústrias do setor de Petróleo e Gás Natural empregam aços 

inoxidáveis em uma grande parcela de seus equipamentos, para suportar a alta 

agressividade dos fluidos nas mais diversas etapas de processamento e de transporte do 

petróleo e seus derivados. (PESSOA, 2015). Devido essas características esses aços 

passaram a ser aplicados nas indústrias de petróleo, indústrias químicas e de energia 

elétrica. (VILLALOBOS et. al. 2009)

A microestrutura típica do AISD na condição laminada e recozida é formada por 

lamelas alternadas de ferrita (α) e austenita (γ), como pode ser observado na Figura 1. A 

microestrutura depende da composição química da liga, do tratamento termomecânico, 

da velocidade de resfriamento, entre outros fatores como processo de fabricação 

(fundição, soldagem, metalurgia do pó, etc.) (RAMIREZ, 2001)

Figura 1 - Microestrutura típica do aço inoxidável superduplex UNS S32750.Aumento de 1000x.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Dependendo dos valores de cromo e níquel no aço pode-se determinar o tipo 

de fase que se formará durante o resfriamento do material. O diagrama pseudo-binário 

Fe-Cr-Ni da Figura 2 apresenta uma liga com 70% de ferro. 

Através desse diagrama podemos observar que a solidificação do AID ocorre 

primeiramente de forma ferrítica, mas em outros teores de ferro e outros elementos podem 

alterar o modo de solidificação formando ferrita, austenita e outras fases deletérias.

α

γ
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Figura 2: Seção vertical com Fe constante (70%) do diagrama pseudo-binário Fe-Cr-Ni

FONTE: ATAMERT, 1991.

Na Figura 2, para as concentrações de Cr e Ni do AID especificadas é possível 

perceber que após cruzar a linha liquidus, ocorre o início da formação de ferrita até que 

esta fase se forme completamente após 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 transformação 

parcial de ferrita em austenita e essa transformação progride até que ocorra o balanço de 

aproximadamente de 50% para cada fase, formando assim a microestrutura duplex que é 

característica dessa categoria de aço.

De acordo com o tempo de resfriamento, processamento termomecânico e a 

composição do aço, além de alterar o balanço microestrutural em que se poderá obter 

diversas configurações de aços duplex, também poderá ocorrer a formação de outras 

fases, como por exemplo, a fase sigma, e assim resultar no desequilíbrio das proporções 

dessas fases primárias. 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 Físicas dos AID e AISD

As propriedades físicas consideradas mais relevantes para o uso adequado dos 

aços inoxidáveis são: a densidade, o módulo de elasticidade, o coeficiente de expansão 

térmica, a condutividade térmica e o calor específico. 
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Na Tabela 1 estão apresentadas algumas propriedades físicas de diferentes aços 

inoxidáveis na temperatura de 20°C. BATISTA (2012) relata que com relação à 

densidade e ao módulo de elasticidade, a faixa de variação dos valores entre aços 

inoxidáveis de todas as classes é considerada pequena, como observado na Tabela 1.

Tabela 1: Propriedades físicas de aços inoxidáveis a 20°C.
Coef. de Expansão 
térmica LinearTipo Grau 

UNS

Módulo 
de Young 
(GPa)

Calor 
Específico 
(J/kg.K)

Condut. 
Térmica 
(W/mK) T (°C) 10-6/ K

Ferrítico S43000
S44700

205
205

480
480

22
21

200-100
200-100

10
10

Austenítico S30400
S08904

205
205

520
544

16
15

200-100
200-100

16
16

Duplex S31803 200 450 17 200-100 13,5

Superduplex S32750
S32760

200
200

470
500

16
15

200-100
200-100

13
13

FONTE: LIPPOLD e KOTECKI, 2005.

Devido à presença da fase ferrita, os AID e os AISD são ferromagnéticos, apresentam 

coeficiente de expansão térmica próximo aos dos aços inoxidáveis ferríticos e possuem maior 

condutividade térmica que alguns aços inoxidáveis austeníticos, tornando-os aconselháveis 

para uso em condições de ciclos térmicos, em temperaturas de aplicação menores que 

300ºC. (LIPPOLD e KOTECKI, 2005).

3.1.2 Propriedades Mecânicas dos AID e AISD.

As propriedades mecânicas dos AID e AISD são reflexos da composição química 

e da combinação das propriedades mecânicas individuais das fases ferrita e austenita, 

particularmente em função do teor da fase ferrita presente. (RAMIREZ, 2001). 

Os AISD possuem uma resistência ao escoamento significativamente maior que 

os aços inoxidáveis austeníticos (AIA). Este fato pode ser observado na Figura 3, que 

apresenta a comparação da tensão de escoamento típico dos AID com os AIA no intervalo 

de 25°C a 300°C, em que essa tensão diminui com a temperatura, mas mesmo assim se 

mantêm mais elevada, (quase o dobro) do que para o AIA AISI 316L. Na Tabela 2 são 

apresentados os valores dessas propriedades mecânicas em comparação com outros aços 

inoxidáveis. 
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Figura 3: Comparação da tensão de escoamento dos AISD com o AIA AISI 316L entre a temperatura 

ambiente e 300°C.

FONTE: PARDAL, 2009.

Tabela 2: Comparação entre propriedades mecânicas dos aços inoxidáveis com estrutura duplex e ligas 
austeníticos.

AISI/UNS Limite de 
escoamento 
(MPa)

Limite de 
resistência a 
tração (MPa)

Alongamento 
Mínimo (%)

Estrutura

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 é mais alto se comparado com o 

dos aços inoxidáveis austeníticos e ferríticos (quase o dobro) e apresentam alongamento 

de até 25% e alta resistência à tração quando comparados aos demais. 

Essas propriedades permitem importantes reduções na espessura de parede de 

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

50% dependendo da norma de fabricação aplicada e do material substituído. (CHARLES, 

1997)

As boas propriedades destas ligas são dependentes do balanço microestrutural 

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

encruamento, um acréscimo na quantidade de austenita reduz o limite de resistência ao 
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escoamento e aumenta o limite de resistência à tração e tenacidade (LIPPOLD e 

KOTECKI, 2005; ESTEBAN et. al., 2007).

No entanto, a ferrita é uma fase mais dura que a austenita, logo uma maior 

quantidade desta fase no aço, ocasionada pelo desbalanceamento de fases em uma 

soldagem por exemplo, pode resultar em um aço com um menor limite de resistência à 

tração, ou seja, menos resistente, e consequentemente poderão surgir trincas. (ESTEBAN 

et. al., 2007)

Para condições de deformação em temperaturas elevadas, a matriz ferrítica torna-

se muito dúctil e macia devido ao fenômeno de recristalização dinâmica durante a 

deformação em altas temperaturas. Nestas condições a austenita passa a ser a fase mais 

dura e resistente, sendo o aumento da sua fração volumétrica na microestrutura do aço o 

fator responsável pelo aumento da resistência mecânica e redução da ductilidade. 

(BALANCIN et. al.., 2000) 

3.1.3 Resistência à corrosão dos AID

Os AID são amplamente conhecidos por apresentarem uma elevada resistência à 

corrosão localizada (pites e frestas), uma excelente resistência à corrosão sob tensão 

(CST) induzida pela presença de cloretos e ainda são utilizados em aplicações nas quais 

necessita-se de resistência à corrosão generalizada. (BERNHARDSSON, 1991). 

Contudo, as boas propriedades quanto à corrosão dos AID dependem da 

composição química, bem como uma partição dos elementos de liga adequada 

(RAMIREZ, 1997). Esses aços possuem altas concentrações de cromo, níquel, 

molibdênio e nitrogênio, sendo que alguns destes elementos interferem diretamente na 

resistência à corrosão por pites, que é uma forma de ataque corrosivo em ambientes 

contendo íons como cloreto, brometo, haleto e outros. 

A formação de pites é um tipo de corrosão localizada, que continua produzindo 

cavidades a partir da superfície e, é um caso extremo em que áreas muito pequenas da 

superfície metálica são atacadas, enquanto a maior parte da superfície permanece não 

afetada. Geralmente ocorre em soluções de cloreto, haleto ou brometo 

(RAMANATHAN, 1992).

O pite é extremamente prejudicial aos equipamentos, pois embora a perda de 

massa seja pequena, as perfurações ou fraturas podem ocorrer em pequeno período de 

utilização do equipamento. A presença de pites pode não só provocar vazamentos em 
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tanques, tubulações e recipientes, como também levar a outras causas de falha como 

corrosão sob tensão, fragilização por hidrogênio, ou fadiga associada à corrosão. 

(GENTIL, 1996)

A resistência à corrosão localizada dos AID é superior à dos aços inoxidáveis 

austeníticos, sendo função da resistência à corrosão localizada das fases que o compõem 

(α/γ), sendo que há uma influência tanto da razão α/γ do aço como da composição química 

de cada uma delas. (COMBRADE & AUDOUARD, 1991)

Umas das formas de se avaliar a presença da formação de pites é através da 

temperatura crítica de corrosão por pite (CPT). Quanto maior for essa temperatura mais 

resistente será o material a esse tipo de corrosão localizada.

Na Figura 4 é mostrada a temperatura crítica de corrosão por pite (CPT), e a 

temperatura de corrosão em frestas (CCT) de vários aços inoxidáveis. Têm sido reportado 

por alguns autores que os AID aplicados em ambientes altamente corrosivos de indústrias 

químicas foram os aços que obtiveram o melhor desempenho na resistência a corrosão. 

(GIRALDO, 2001)

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

FeCl3(similar ao ensaio ASTM G48).

FONTE: DELBLANC et. al. apud GIRALDO, 2001

Por possuírem boa resistência à corrosão por pites, os AISD são utilizados 

principalmente em ambientes contendo íons cloreto (Cl-), cuja a resistência a esse tipo de 

corrosão pode ser calculada pelo PREN. Com o avanço das pesquisas sobre os AISD, 

foram necessárias alterações nessa equação, visto que o peso do nitrogênio precisou ser 

reconsiderado e outros elementos presentes na composição química do aço precisaram 

ser considerados. Então com a mesma finalidade da Equação 1, duas novas equações 

empíricas foram propostas. São elas:
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PREN30 = %Cr + 3,3%Mo + 30%N Equação 2

PRENW = %Cr + 3,3(%Mo +0,5%W) + 16%N Equação 3

A Equação 2 atribui ao N um peso maior no cálculo do PREN, tendo em vista seu 

efeito benéfico sobre a resistência à corrosão no AID. Já a Equação 3 é utilizada no 

cálculo do PREN em AID ligados ao W (PRENW), uma vez que este elemento tem 

influência marcante na resistência à corrosão por pites. A Equação 2 e a Equação 3 são 

mais apropriadas ao uso em AISD (PREN>40).

Na Tabela 3 são apresentados os valores médios de PREN para alguns aços 

inoxidáveis calculados pelas equações 1, 2 e 3.

Tabela 3 – Valores médios de PRE de alguns dos aços inoxidáveis e suas composições químicas

AISI/UNS %Cr %Ni %Mo %N %Cu %W PRE PRE30 PREW
316L 17 11 2,2 - - - 24 - -
S31803 22 5 3 0,15 - - 35 36,5 -
S32750 25 7 4 0,3 - - 43 47 -
S32760 25 7 3,5 0,25 0,7 0,7 40,55 44 42

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

Nos AID a resistência à corrosão por pites é afetada pela precipitação de fases 

deletérias, que são ricas em cromo e molibdênio e causam empobrecimento desses elementos 

nas regiões vizinhas, favorecendo a formação de pites de corrosão nessas regiões 

(KARLSSON, 1999).

3.2 Soldagem dos AISD

Devido à excelente resistência mecânica e alta resistência à corrosão os AID são 

largamente empregados nas indústrias químicas, petroquímica, naval e nuclear. Alguns 

equipamentos e/ou tubulações de AISD necessitam ser unidos pelo processo de soldagem, 

ou a soldagem pode ser realizada para um reparo ou substituição de uma parte do 

equipamento.

Deste modo a soldagem deste material se faz necessária e precisa ser efetuada com 

bastante cuidado, visto que podem ocorrer transformações metalúrgicas que causam a 

redução das propriedades mecânicas e de resistência à corrosão destas ligas. Por este 

motivo a soldabilidade dos AID tem sido objeto de ampla investigação.
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Assim, para evitar que haja o desbalanço de fases nas juntas soldadas dos AISD 

ou a precipitação de fases deletérias que podem comprometer as propriedades mecânicas 

e a resistência à corrosão, alguns parâmetros precisam ser avaliados no processo de 

soldagem, como: escolha do consumível, escolha dos gases de proteção (se for necessário 

a utilização dos mesmos), a temperatura de interpasse da junta, tempo de permanência 

em tais temperaturas, escolha de aporte térmico, entre outras. (SANTOS, 2013)

Embora esse tipo de liga possua poucos problemas como a presença de trincas a 

quente (como trincas de solidificação e/ou liquação) e a frio (como as trincas por 

hidrogênio), as propriedades de resistência mecânica e resistência à corrosão dos AISD 

após a soldagem são dependentes das transformações 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 história térmica 

a que é submetida cada uma destas regiões. Durante o processo de soldagem de um AID, 

no decorrer do aquecimento e do resfriamento, ocorrem mudanças microestruturais no 

material. Estas mudanças devem ser controladas de modo que as propriedades da junta 

soldada sejam as melhores possíveis (RAMIREZ,1997).

A Figura 5 apresenta algumas das modificações microestruturais ocorridas na 

junta soldada de um AID relacionando a repartição térmica com o diagrama de fase 

pseudo-binário Fe-Cr-Ni.
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Figura 5: Diagrama esquemático que mostra as regiões do AID soldado relacionando ao diagrama 
pseudobinário Fe- Cr- Ni.

FONTE: RAMIREZ, 1997.

Observando a Figura 5, observa-se que há uma região onde a máxima temperatura 

é alcançada, nesta região o aço atinge o estado líquido e depois ocorre a solidificação, 

esta região é chamada de zona fundida (ZF). Adjacente a esta região, há uma zona muito 

pequena onde ocorre a fusão somente dos precipitados existentes que possuem um menor 

ponto de fusão do que o aço, chamada zona parcialmente fundida. (RAMIREZ, 1997)

Em seguida, há uma região que alcançou temperaturas que foram suficientes para 

a ocorrência de transformações metalúrgicas consideráveis, chamada de zona afetada pelo 

calor (ZAC), que na Figura 5 está subdividida em duas zonas: zona de crescimento de 

grão ferrítico e zona de transformação parcial. Na Figura 6 tem-se a região de ZF e ZAC 

para o AISD soldado com 0,5 kJ/mm, essas regiões serão descritas nos tópicos a seguir.
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Figura 6: Microestrutura de um AISD soldado a 0,5kJ/mm nas regiões de solda da ZF e ZAC

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

3.2.1.1 Zona Fundida (ZF) 

Uma das principais características desta região é o fato de sofrer solidificação, 

logo a maior preocupação relacionada a esta região é o balanço microestrutural 

austenita/ferrita que pode ser alterado devido à alta velocidade de resfriamento. A 

composição química do metal de adição e a energia de soldagem são os principais fatores 

que determinam o balanço microestrutural da ZF (LIPPOLD e KOTECKI, 2005). 

A solidificação dos grãos na ZF ocorre de forma epitaxial, isto é, os grãos na ZF 

se formam como um prolongamento dos grãos do metal base, sem a necessidade da 

nucleação de novos grãos. Essa solidificação progride de uma condição de boa mistura 

dos elementos de liga para uma condição na qual a microestrutura é controlada pela 

difusão (KARLSSON,1999). 

A microestrutura resultante consiste de uma matriz ferrítica com grãos de 

austenita precipitados em diferentes morfologias. MUTHUPANDI et. al.. (2003) 

descrevem três morfologias da austenita na ZF: alotriomórfica de contorno de grão, placas 

laterais de Widmanstätten e austenita intragranular. Tais morfologias ocorrem devido às 

altas taxas de resfriamento.

3.2.1.2 Zona afetada pelo calor (ZAC)

A ZAC é a região que se encontra adjacente a ZF e é o local em que ocorrerão as 

transformações metalúrgicas no estado sólido, caracterizadas pela dissolução da 

ZAC

ZF
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austenita, crescimento de grão ferrítico e/ou precipitação de fases secundárias. Essas 

transformações podem ser explicadas com ajuda do diagrama esquemático de um ciclo 

genérico na ZAC apresentado na Figura 7.

Figura 7: Diagrama esquemático de um ciclo térmico genérico na ZAC de um AID.

FONTE: LIPPOLD e KOTECKI, 2005

Durante o aquecimento, na região 1 o metal de base é aquecido à temperaturas que 

se aproximam da linha solvus da ferrita. Nesta faixa de temperatura a austenita começa a 

se transformar em ferrita através de um processo de crescimento do grão ferrítico 

controlado por difusão, até que a estrutura se torne completamente ferrítica. Nesta 

temperatura há também o início da dissolução de precipitados presentes na estrutura. 

(NILSSON et. al.. 2007) (LIPPOLD e KOTECKI, 2005) 

Na região 2, acima da linha solvus, há o crescimento de grão ferrítico, 

similarmente ao rápido crescimento de grão observado em aços inoxidáveis ferríticos. 

Este crescimento é controlado pela composição química do AID, já que esta determina a 

temperatura da linha solvus da ferrita. Durante o resfriamento abaixo desta linha, na 

região 3, há a nucleação e crescimento de austenita e a precipitação de fases secundárias. 

A quantidade de austenita e precipitados dependem da taxa de resfriamento. (ATAMERT 

e KING, 1991)

Como mostrado na Figura 8 a adição de nitrogênio exerce grande influência na 

microestrutura da ZAC, já que eleva a temperatura solvus da ferrita. Assim, como as ligas 

superduplex possuem maiores teores de nitrogênio em relação aos duplex, pode não haver 

uma ferritização completa da microestrutura durante o ciclo térmico de soldagem, 

dependendo da composição da liga.
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Figura 8: Representação esquemática da evolução microestrutural na ZAC durante a soldagem

FONTE: HEMMER e GRONG, 1999

3.2.2 Influência da energia de soldagem

Dentre os parâmetros de soldagem, certamente, a energia de soldagem é um dos 

que mais influencia a microestrutura final e, por conseguinte, as propriedades de uma 

junta de aço inoxidável duplex, pois o aporte térmico influenciará na possibilidade de 

precipitação de fases intermetálicas e na fração volumétrica das fases, devido à velocidade 

de resfriamento da região submetida ao calor.

Se o aporte térmico for muito baixo, isto é, uma velocidade de resfriamento alta, 

não haverá a formação adequada de fase austenita, gerando uma fração elevada de ferrita 

e que poderá proporcionar a precipitação de uma grande quantidade de nitretos de cromo 

no interior da ferrita, e novamente têm-se como resultado uma severa diminuição na 

tenacidade e na resistência à corrosão do material (RAMIREZ-1997), (LANGEBORG, 

1991). 

Se a velocidade de resfriamento for baixa, isto é, um aporte térmico alto, haverá 

mais tempo para a precipitação de algumas fases deletérias, crescimento de grão e, além 

disso, promoverá a precipitação de austenita em maior quantidade. Em ambos os casos 

haverá o desbalanceamento de fases no material e o comprometimento das propriedades 

mecânicas e a resistência à corrosão (NILSSON, 2000).

Além disso, HSIEH et. al., 2001 relataram que o teor de austenita inferior a 25% 

não é geralmente aceito para a maioria das aplicações industriais e a Norma Norsok, 2004 

para a inspeção de soldagem em tubulações recomenda um teor mínimo 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 é obtido dependendo 

da espessura do metal de base e geometria da junta. (HEMMER e GRONG, 1999). A 

energia de soldagem indicada para os AISD está na faixa de 0,5 a 2,0kJ/mm, contudo essa 

faixa de energia pode ser alterada, pois deve-se considerar a transmissão de calor bi e 

tridimensional no material, e a utilização de temperatura de pré-aquecimento e de 

interpasse. 

3.3 Precipitações de Fases Deletérias induzidas por Soldagem

Diferentemente dos aços austeníticos, que são frequentemente usados nas 

aplicações de alta temperatura, os AISD não são recomendados em aplicações 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 à transição 

dúctil-frágil sofrida por esta fase; 

b) Em temperaturas superiores à 250ºC podem ocorrer precipitações de fases que 

provocam fragilização e redução da resistência à corrosão (MORENO,2004).

Além disso, a ferrita é enriquecida com cromo e molibdênio que são 

conhecidos por promover a formação de fases intermetálicas. E a solubilidade da ferrita 

diminui com a diminuição da temperatura, aumentando a probabilidade de precipitação 

durante o tratamento térmico. (MORENO,2004)

Assim, além das fases ferrita (α) e austenita (γ), podem precipitar outras fases 

secundárias indesejáveis quando o material está exposto a temperaturas entre 300 a 

1000°C, devido suas condições de operação, ciclos térmicos de soldagem, 

envelhecimentos térmicos ou tratamentos térmicos.

Na faixa de temperatura de 250-500 °C ocorre a precipitação da fase alfa linha 

(α’) que acarreta uma fragilização na fase ferrita, prejudicando as propriedades mecânicas 

e de resistência à corrosão do material. Essa precipitação ocorre quando o material é 

exposto a longos períodos de tempo nessa faixa de temperatura.

Estas fases deletérias reduzem tanto as propriedades mecânicas, 

principalmente a tenacidade do material, assim como diminuem à resistência a corrosão 

(RAMIREZ, 1997). A Figura 9 mostra o diagrama tempo-temperatura-transformação 

(TTT) esquemático destas fases deletérias: fase sigma (σ), Cr2N, CrN, austenita 

secundária (γ2), fase chi (χ), fase R, fase π, carbonetos de cromo do tipo Cr7C3 e Cr23C6, 

entre outras.
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Figura 9 : Diagrama TTT esquemático de precipitação de fases secundárias nos AID.

FONTE: DAVIS, 1996.

Dentre as fases secundárias mostradas no diagrama apresentado na Figura 9, 

as que apresentam um efeito de fragilização mais acentuado são: a fase α’ (fragilização a 

475ºC), a fase sigma (σ), a fase chi (χ), os carbonetos de cromo (M7C3, M23C6), os nitretos 

de cromo (Cr2N, CrN) e a austenita secundária (γ2). A fórmula química e o intervalo de 

temperatura das fases observadas nos aços inoxidáveis duplex estão descritos na Tabela 

4.
Tabela 4: Fases encontradas nos aços inoxidáveis duplex e suas características

Precipitado Fórmula química Intervalo de temperatura (°C)
σ Fe-Cr, Fe-Cr-Mo 600 a 1000

Nitreto de Cromo Cr2N 700 a 900
χ Fe36Cr12Mo10 700 900

M7C3 M7C3 950 a 1050
R Fe-Cr-Mo 550 a 800
α' Fe-Cr 400- 550

FONTE: KARLSSON et. al.. ,2000.

Através dos diagramas de equilíbrio e diagrama TTT (Tempo- Temperatura- 

Transformação) disponíveis 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 está 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 et al, 2002. a) Diagrama de equilíbrio b) diagrama TTT calculado 

para o início da formação da fase sigma (σ) e chi (χ), em que os símbolos representam resultados 
experimentais de NILSSON E WILSON. c) Diagrama TTT para o início da formação da fase alfa linha 

(α’)

FONTE: LI et. al., 2002

É possível perceber neste diagrama que a solidificação do aço inoxidável 

superduplex UNS S32750 é completamente ferrítica, com a posterior precipitação dos 

grãos de austenita durante o resfriamento, em que o tamanho e a distribuição irá depender 

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

outras fases deletérias são possíveis como fase sigma, chi, nitretos de cromo, fase alfa 

linha.

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

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

tais como fase chi, austenita secundária, nitretos de cromo não podem ser desprezadas. 

(NILSSON e WILSON, 1993).

c)

a) b)
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3.3.1 Fase Sigma

Trata-se de uma fase frágil e bastante dura, com dureza de 900 a 1000 Vickers 

(RAMIREZ, 1997), estrutura tetragonal e cinética de formação lenta. A fase sigma é 

composta basicamente por Fe-Cr, mas o Mo pode participar de sua formação no caso dos 

AID e AISD. Adições de tungstênio, vanádio, titânio e nióbio também promovem a 

formação 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 precipitação dependendo 

da composição química da liga. É uma fase intermetálica muito relevante, pois aparece 

em maior quantidade durante a soldagem e afeta negativamente as propriedades 

mecânicas e a resistência a corrosão dos aços inoxidáveis.

Em geral, é necessária a presença de ferrita para que haja a precipitação dessa fase, 

primeiramente porque a ferrita possui um teor mais elevado de Cr e Mo, que são 

elementos formadores da fase σ e que aceleram a sua formação. Também, por essa fase 

se formar principalmente pela decomposição eutetóide da ferrita em sigma mais austenita 

secundária. Além disso, a difusão de elementos formadores de sigma, particularmente o 

cromo, é 100 vezes mais rápida na ferrita que na austenita (LANGEBORG, 1991) 

facilitando a precipitação. Outra questão é que a fase ferrítica é mais rica nos elementos 

cromo e molibdênio que são necessários para a formação desta fase deletéria.

A fase sigma nucleia na interface ferrita/austenita nos períodos iniciais de 

envelhecimento e cresce preferencialmente consumindo a ferrita (MAGNABOSCO, 

2005). Também pode se formar na austenita em torno da austenita secundária (REED et. 

al., 1999) e em alguns casos está associada com precipitados de Cr2N.

Existem três maneiras possíveis para que ocorra a formação da fase sigma. A 

primeira delas é a nucleação e o crescimento a partir da ferrita, que está presente no aço 

inoxidável, de forma contínua ou descontínua. A ferrita se transforma em sigma e ferrita 

pobre em cromo e molibdênio. 

Esta ferrita pobre em seus elementos estabilizadores pode tornar-se rica em níquel 

(elemento estabilizador da austenita) e ficar instável, transformando-se em austenita 

secundária (γ2), denominada assim por apresentar composição química 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 é a nucleação e crescimento de sigma que ocorre durante 

envelhecimento térmico do aço inoxidável duplex nas faixas de temperatura que propicia 

a sua formação, ocasionando a decomposição eutetóide de ferrita em fase sigma e 

austenita secundária. E o último mecanismo é a formação 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 relação às propriedades mecânicas a presença 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 

precipitação 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 resistência a tração aumentam, porém, o 

alongamento pode cair de 40% para 7% com a precipitação da sigma. (RAMIREZ, 1997, 

NILSSON et. al., 1995)

A precipitação dessa fase está associada ao roubo de Cr e Mo da matriz. Deste 

modo há o empobrecimento de cromo na região vizinha adjacente e isso influencia 

gravemente a resistência à corrosão do aço nessa região, principalmente pela diminuição 

do cromo e do molibdênio que protegem o aço da corrosão localizada. Em adição, a 

presença dessa fase aumenta a velocidade de corrosão de um AID em até oito vezes. 

(VAN NASSAU et. al., 1993)

Quando submetido a ambientes ácidos (HNO3, H2SO4), o ataque preferencial da 

matriz empobrecida em Cr e Mo ao redor das partículas de fase sigma tem sido uma das 

explicações para esse comportamento. A resistência a corrosão sob tensão também é 

reduzida pela precipitação dessa fase deletéria.

Mesmo após a precipitação da fase sigma no material, ela pode ser dissolvida com 

procedimentos de intenso aquecimento do material. O período de tratamento e a 

temperatura utilizada vão ser determinados de acordo com o material a ser tratado. Isso 

também serve para dissolução de outras fases que aparecem nesses tipos de materiais. 

(SEDRIKS, 1996)

MAGNABOSCO (2005) demonstrou que a maior cinética de precipitação 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 frações de ferrita, austenita e sigma 

após tratamento de 700°C a 900°C por 1032 horas.

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

foi construído um diagrama de fração volumétrica de fase sigma por tempo e temperatura, 
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em que foi encontrado o máximo 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 fração 

volumétrica desta fase deletéria foi encontrada na temperatura de 850°C.

BRAVO (2010) estudou as mudanças microestruturais do AISD SAF 2507 nas 

temperaturas de 700°C a 1100°C e confirmou o que já havia sido apresentado nos 

trabalhos de ELMER et. al. (2007) e PALMER et. al. (2005) com outros AISD. A 

formação da fase sigma diminui a porcentagem da fase ferrita no material, e o menor 

percentual para a ferrita ocorre em 850 ° C. 

3.3.2 Fase Chi

Esta fase intermetálica é rica em cromo e molibdênio e precipita no intervalo de 

temperatura entre 700 e 900ºC nos AID. Possui um tempo menor de precipitação e está 

presente em menores quantidades quando comparada a fase sigma. Assim, como a fase 

sigma, a fase χ é localizada preferencialmente nos contornos de α/α e nas interfaces γ/α. 

A sua composição está no intervalo de 20 a 28% Cr- 3 a 5,5% Ni – 9 a 22%  Mo 

em aços livres de W e de 4 a 17%  Mo – 3 a 16% W em aços contendo entre 0,9 e 4,3% 

W (GIRALDO, 2001).

É considerada uma fase metaestável, pois é reportado na literatura que a fase χ 

facilita a formação da fase σ, coexistindo com essa fase que é mais termodinamicamente 

estável. Foi observado na liga SAF 2507, envelhecida isotermicamente, que a fase χ 

precipita primeiro que a fase sigma (NILSSON, 1996). A coexistência da fase sigma com 

a fase chi é mostrada na Figura 11.

A observação da dissolução de pequenas partículas de χ, 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 

diminuição da fração de fase χ precipitada e o aumento simultâneo na fração de fase 

sigma. 

POHL et. al. (2007) notaram que com o progresso da precipitação de sigma, 

verificou-se que a fase chi encontrava-se parcialmente solubilizada em sigma, e o restante 

encontra-se nas regiões próximas aos contornos de grãos (ROMANA,2009).
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Figura 11: Formação da fase chi e crescimento da fase sigma em um aço inoxidável duplex.

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

Assim como a fase sigma, a fase chi é uma fase frágil e indesejável no aço 

inoxidável duplex por apresentar efeitos prejudiciais às propriedades mecânicas, 

principalmente em relação à tenacidade e à resistência a corrosão, devido à sua formação 

ser ocasionada pelo sequestro de Cr e Mo da matriz que ocasiona o empobrecimento da 

vizinhança adjacente à região em que se encontra essa fase deletéria e torna-se susceptível 

à corrosão.

3.3.3 Nitretos de cromo

Os nitretos de cromo (Cr2N) apresentam uma estrutura cristalina trigonal, em que 

os átomos metálicos adotam uma estrutura hexagonal compacta, a qual define a chamada 

sub-célula (SC) da estrutura (RAMIREZ, 2001).

A precipitação dos nitretos de cromo (Cr2N 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 rápido desde altas temperaturas, ocasionando uma supersaturação 

de nitrogênio na ferrita. Isso ocorre para tratamento térmico, mas em soldagem ele se 

precipita em regiões aquecidas em temperaturas mais altas, pois dependem da dissolução 

da austenita. Além disso, dependerá também da velocidade de resfriamento.
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Como a ferrita apresenta baixa solubilidade para esse elemento, ele irá se ligar ao 

cromo na ferrita, formando esses nitretos. Assim, haverá a diminuição da quantidade de 

cromo, nos grãos e nos contornos da ferrita, deixando o material mais susceptível à 

corrosão.

Durante o resfriamento, partindo do campo ferrítico, há uma competição entre a 

precipitação da austenita e dos nitretos de cromo, em que se a quantidade de austenita 

formada for próxima do valor do equilíbrio, o nitrogênio será totalmente dissolvido nela 

e não haverá nitrogênio disponível para formar nitreto de cromo na ferrita, porém, se isso 

não ocorrer a precipitação de austenita será impedida e a ferrita fica supersaturada em 

nitrogênio e precipitará o nitreto de cromo.

Os nitretos de cromo precipitam na ferrita por nucleação e crescimento, e essa 

precipitação depende da temperatura, da composição química da liga e da sua história 

térmica. Essa nucleação acontece nas discordâncias, ao redor de inclusões, contornos de 

grão (α/α) e nas interfases (α/γ) (RAMIREZ, 2001).

O Cr, o Mo e o W são elementos de liga que influenciam na precipitação de 

nitretos de cromo. Eles aceleram a cinética de precipitação, estendendo a curva TTT, e 

aumentando a faixa de temperatura e reduzindo o tempo para a formação dessa fase 

deletéria. Como o Ni é um elemento austenitizante, sua adição este aumenta a tendência 

à formação de uma maior quantidade de austenita e uma diminuição da precipitação de 

nitretos. 

O Nitrogênio (N), por ser um elemento austenitizante, geralmente é utilizado para 

substituir parcialmente a quantidade de níquel utilizado na liga, por este elemento ser de 

custo mais elevado. Porém, para uma mesma composição de ferrita, a quantidade de 

nitretos formados aumentam com a quantidade de nitrogênio presente no material.

Esse fato pode ser observado na Figura 12, que mostra a quantidade de nitretos 

extraídos da ZAC de um AID (Fe-27,5% Cr- 3,8%Mo-Ni-N) em função da quantidade de 

nitrogênio e da fração volumétrica de ferrita na liga (KOMIZO et. al., 1991).
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Figura 12: Efeito do teor de nitrogênio e da fração de ferrita na quantidade de Cr2N precipitado na ZAC 

de um AID.

FONTE: KOMIZO et. al. apud RAMIREZ, 2001.

A precipitação dos nitretos de cromo diminui a resistência a corrosão dos AISD 

por tornar propícia a ocorrência de corrosão localizada nas regiões adjacentes aos nitretos 

de cromo, onde a quantidade de cromo é menor que a da matriz do aço, tornando essa 

zona empobrecida em cromo, e mais susceptível à corrosão localizada. 

Além disso, a diferença entre os teores de cromo pode fazer com que o nitreto 

tenha efeito catódico e contribua para a corrosão. Em relação às propriedades mecânicas, 

a formação dessa fase atua negativamente ao reduzir drasticamente a tenacidade do AID 

(RAMIREZ, 2001).

3.3.4 Austenita secundária

Durante o resfriamento a partir do campo ferrítico para a formação do AID, 

parte da ferrita se transforma em austenita primária (γ1). Porém se o resfriamento for 

rápido, não haverá tempo para a formação da austenita primária, não acontecendo o 

balanço das fases ótimo 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 secundária (γ2) precipita a 

partir da ferrita com valores de cromo menores que a austenita primária.

Essa decomposição da ferrita para austenita pode ocorrer em uma ampla faixa 

de temperatura e existem três mecanismos (para além da transformação direta de ferrita 
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para austenita ocorrendo a temperaturas muito elevadas), através da qual a austenita pode 

precipitar na ferrita, são estas (PARDAL, 2009): 

 reação eutetóide, onde a ferrita se decompõe em sigma e em austenita;

 precipitado de Widmanstätten;

 processo de cisalhamento martensítico.

A reação eutetóide acontece pela rápida difusão ao longo dos limites dos 

contornos da ferrita e austenita e em grãos de ferrita anteriores e resulta nas fases sigma 

e austenita secundária. Ocorre no intervalo de temperatura 700-900°C, na qual a ferrita é 

desestabilizada pela precipitação de fase sigma, reduzindo o cromo e teor de molibdênio 

na ferrita. SOUTHWICK e HONEYCOMBE (1980) descobriram que abaixo de 650 ° C, 

a ferrita em um A.I.D. transforma-se em austenita secundária através de um mecanismo 

de cisalhamento que se assemelha à formação de martensita. Nesse processo adifusional 

não há diferença na composição quando comparado a rede cristalina ferrítica, indicando 

assim que a transformação foi com menor difusão com respeito a outros elementos de 

liga. (NILSSON et. al.,1992).

A austenita secundária formada nos limites ferrita / austenita possui teores de 

Cr, Mo e N menores que o da austenita anteriormente presente no material, isso ressalta 

da precipitação cooperativa do Cr2N e da γ2, representado na Figura 13. Há a formação 

de nitretos que retiram o Cr e N da ferrita que depois se transformará em austenita 

secundária (RAMIREZ, 2001).

Figura 13: Austenita secundária formada nos limites das fases ferrita/austenita no SAF 2507 após o 
envelhecimento por 3 min e a 900ºC.

FONTE: RAMIREZ, 2001
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NILSSON (1994) relatou que em metais de solda de AID são encontrados 

dois tipos de γ2. O primeiro tipo ocorreu na interface ferrita/austenita, no intervalo de 

temperatura de 800 a 900ºC, por meio do crescimento das partículas preexistentes de 

austenita, mas com composição química diferente da anterior. O segundo tipo é formado 

dentro da ferrita, em finas partículas aciculares, no intervalo de 800 a 1000ºC. O processo 

de nucleação e crescimento desta última, mostra uma curva de cinética “C”, mostrando 

que a transformação é controlada por difusão. 

3.3.5 Fase R

A fase R precipita em pequenas quantidades em temperaturas entre 550ºC e 650ºC 

(GUNN, 2003, NILSSON et. al.,1994). Entretanto, SMUK (2004) menciona que este 

intermetálico precipita até a 700ºC. 

Este composto rico em Mo e pobre em Ni, pode possuir uma complicada estrutura 

cristalina hexagonal e romboédrica, respectivamente, e com parâmetros de rede de 

a=1,0903nm e c=1,93342nm, com a célula unitária constituída de 159 átomos. (CUI et. 

al., 2000). Conforme apresentado no diagrama TTT da Figura 14, esta fase torna-se 

instável para períodos longos de tratamento para o SAF 2507 (SMUK, 2004).

Figura 14: Curva TTT para o AISD UNS S32750.

FONTE: SMUK ,2004
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Entretanto, poucos estudos sobre o efeito da fase R na tenacidade dos aços 

inoxidáveis superduplex são encontrados porque a quantidade da fase R é muito pequena 

e transferida para a formação 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 σ a 600 °C, porém HWANG et. al., 2014, SHIMOIDE et al. (1999) e CUI et. 

al. (2000) apresentam visões diferentes na qual a fase pode precipitar em temperaturas 

menores, além de a fase R coexistir ou não 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 padrão de difração de elétrons 

está mostrado na Figura 15. Os autores relataram que a exposição em temperaturas 

superiores à 475°C favorecia a cinética de precipitação, fazendo com que o surgimento 

da fase R ocorra para tempos menores.

Figura 15: Micrografia TEM e padrão SAD mostrando a fase R em aço inoxidável superduplex 25Cr-7Ni-

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

em campo claro, (b) padrão de difração de área selecionada [241] e indexação de SAD.

FONTE: LEE et al, 2014

3.3.6 Fase alfa linha (α’) 

A exposição das ligas ferro-cromo e aços com alto teor de cromo no intervalo de 

400 a 550ºC causa a precipitação de uma fase cúbica de corpo centrado (CCC), coerente, 

rica em cromo α’Cr (alfa linha) e outra fase rica em ferro ἀ̓̓ Fe (alfa duas linhas) devido à 

instabilidade da fase ferrítica que se decompõe nessas fases, seguindo a Equação 4:

ba
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α =αFe + α’Cr   (4)

Enquanto a fase rica em cromo (α’Cr) causa o fenômeno da fragilização à 475°C, 

a fase pobre em cromo pode ser atacada mais facilmente, sofrendo processo de corrosão. 

(SILVA, 2005). A fase alfa linha (α’Cr) é chamada de fragilização a 475°C por sua 

precipitação ocasionar uma fragilização no material, devido ao empobrecimento de 

cromo na matriz do aço, e por esta fase possuir uma cinética de precipitação 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 precipitação encontra-se 

aproximadamente na temperatura de 475°C, indicada pela linha pontilhada em vermelho. 

Nessa temperatura há uma maior cinética de precipitação da fase deletéria.

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

FONTE: Adaptado de TERADA & PADILHA, 2003.

Na Figura 16, também é notável que quanto maior a quantidade de cromo no 

material menores são os tempos para a precipitação 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 aconteça a precipitação é de 0,5 horas (30 min) enquanto que para o 

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

Como a fase α’ tem um tamanho reduzido, na faixa de 20 a 200 Å, pouco contraste 

e similaridade estrutural com a matriz ferrítica é pouco provável a sua observação através 

de microscopia ótica e eletrônica de varredura, ou por difração 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 diâmetro (150 a 300 Å) (PARK, 2002).

Assim, tornam-se necessários ao desenvolvimento de métodos de análise 

indiretos, como a variação no comportamento mecânico, eletroquímico, magnético, entre 

outros, que permitam identificar este tipo de precipitação/ fragilização. 

Alguns pesquisadores PARK e KWON, (2002), TAVARES et. al., (2001), LO 

et.a.l, (2009), SAHU et. al., (2009), entre outros, têm avaliado o grau de fragilização à 

475°C nos aços inoxidáveis ferríticos e duplex, por meio das mudanças nas propriedades 

magnéticas e eletroquímicas induzidas pela precipitação da fase alfa linha.

A Figura 17 mostra a presença 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 Eletrônica de Transmissão (MET) em que os pontos dos precipitados são 

visualizados na matriz ferrítica (fase clara) com dimensões de 50-100 nm.

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

FONTE: IACOVIELLO et. al., 2005.
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O mecanismo de formação dessa fase deletéria ainda não 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 nucleação e o crescimento ou 

por decomposição espinoidal, dependendo da quantidade de cromo e da temperatura de 

tratamento térmico (FONTES, 2009).

GROBNER (1973) afirmou que a fase alfa linha só se forma por nucleação e 

crescimento se o teor de cromo na liga for menor que 17%, caso contrário, a fase irá se 

formar através do mecanismo de decomposição espinoidal. Essa informação foi 

confirmada no trabalho de SAHU et. al. (2009) em que o material com composição de 

cromo entre 14% e 18% se decompôs através do mecanismo de nucleação e crescimento.

Segundo IACOVIELLO et. al. (2005) a formação da fase α' em aços inoxidáveis 

duplex semelhantes ao UNS S31803 (UR 52N+), e envelhecidos a 475 ºC por 1000h, se 

dá por decomposição espinodal da ferrita.

Sabe-se ainda que, independentemente do mecanismo, a formação de alfa linha 

causa um efeito de endurecimento por precipitação, provocando uma diminuição brusca 

da resistência ao impacto e da resistência à corrosão, fragilizando a ferrita e aumentando 

a dureza do aço. (SOLOMON e LEVINSON, 1978)

Segundo TAVARES et. al.. (2001) e MAGNABOSCO e ALONSO-FALLEIRO 

(2005), a precipitação de ἀ em aço inoxidável duplex UNS S31803 promove severo 

endurecimento nas primeiras 100h de envelhecimento a 475°C. MELÓ (2010) observou 

um aumento de microdureza global e da fase ferrita em função do tempo de 

envelhecimento nos tratamentos realizados nas faixas de 350°C a 475°C com o mesmo 

AISD, relacionando este aumento à precipitação 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 

influência 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, é na temperatura de 475°C que se observa uma 

elevação maior da dureza em função do tempo de envelhecimento. 
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Figura 18 : Efeito do envelhecimento térmico na dureza Rockwell C do aço inoxidável duplex SAF 2205, 
envelhecido entre 400°C e 500°C.

FONTE:  WENG; CHENG e YANG, 2004

3.4 Ensaio de Espectroscopia Mössbauer

A espectroscopia Mössbauer é uma técnica que permite a investigação da relação 

entre o ambiente local do núcleo de ferro e as alterações nos níveis de energia do núcleo 

ressonante com extrema precisão. O aparato experimental mais comum para essa técnica 

consiste em uma fonte radioativa contendo o isótopo Mössbauer no estado excitado e uma 

amostra com o material que contém o mesmo isótopo no seu estado fundamental. 

(OLIVEIRA JÚNIOR, 2011).

O fato de estar restrita à análise de compostos que contenham ferro, torna a técnica 

extremamente útil à metalurgia, já que uma grande parte das ligas metálicas tem altas 

concentrações de ferro em sua composição. Especificamente nesta área, a espectroscopia 

Mössbauer pode ser aplicada para se investigar o comportamento e modificações na 

estrutura das ligas metálicas.

Visto que os aços inoxidáveis dúplex são constituídos normalmente por frações 

volumétricas similares de austenita (fase paramagnética) e ferrita (fase ferromagnética), 

por meio do correto balanço entre os elementos de liga (MAGNABOSCO,2001). Na 

Figura 19 tem-se o espectro da análise de Mössbauer, no qual para a fase ferrita, há a 

formação do sexteto, enquanto que para a austenita, que é paramagnética, há a formação 

do singleto.
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Figura 19: Espectro obtido para o AISD UNS S31803 a temperatura ambiente.

FONTE:  ELMASSALAMI et. al.. 2011

Vale salientar que a medida do campo hiperfino para o átomo de ferro puro tem 

valor de 33 Teslas (T), e que o deslocamento da medida para direita ou esquerda tem 

influência dos elementos de liga presentes no AISD, os quais podem contribuir 

positivamente como o níquel, ou negativamente como o cromo e o molibdênio, 

diminuindo os valores de BHF (VASCONCELOS et. al., 2008). 

Variações no campo magnético pela precipitação da fase α’ 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 ’ seja paramagnética devido ao 

enriquecimento em Cr e Mo (VASCONCELOS et. al., 2009; LO et. al., 2009). Foi notado 

que a precipitação desta fase aumenta a força coerciva (PEDROSA et. al., 2001) e a 

temperatura de transição magnética (TAVARES et. al., 2000). Todas essas mudanças nas 

propriedades magnéticas podem ser avaliadas por meio de ensaios não destrutivos para 

avaliação da decomposição espinodal (VASCONCELOS et. al., 2009). 
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4. MATERIAIS E MÉTODOS

4.1. Materiais

Para a realização do presente estudo foram produzidas juntas soldadas por 

GMAW pulsado, com o aço inoxidável superduplex UNS S32750 (SAF 2507), na forma 

de tubo com diâmetro de 203 mm (8”) e 22mm de espessura, soldado com arame-eletrodo 

AWS ER2594, cujas composições dos materiais utilizados estão apresentadas na Tabela 

5.

Tabela 5: Composição química do metal de base e do metal de adição (*peso)
        Composição
 
Material

Cr Ni Mo N* C Si Mn Fe

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 0,4 0,4 Bal.

FONTE: Fornecido pelo fabricante

Pode-se observar por meio da Tabela 5 que o metal de adição possui composição 

similar, com exceção do elemento de liga Ni que é austenitizante, em relação ao material 

de base. Essa adição é comumente adotada e tem como função melhorar o balanço 

microestrutural ferrita/austenita na ZF do AISD.

Foram utilizados dois gases de proteção diferentes para a soldagem dos tubos 

AISD: uma mistura gasosa para o passe de raiz contendo argônio e dióxido de carbono 

na proporção de 96%Ar e 4%CO2. Para os demais passes foi usada uma mistura gasosa 

contendo 78%Ar, 20%He e 2%CO2. 

4.2. Métodos

A metodologia adotada para a realização do presente projeto será desenvolvida 

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

Etapa 1 – Revisão Bibliográfica.

Nesta etapa foram realizados estudos e a elaboração da revisão bibliográfica sobre 

o tema e assuntos relacionados ao projeto de doutorado, cuja revisão serviu como um guia 

para a execução do projeto e teve informações relevantes sobre o estado da arte referente 

aos AISD envolvendo diversos assuntos como metalurgia dos aços inoxidáveis, 

soldagem, corrosão, fases deletérias, ensaios eletroquímicos, entre outros. 
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Figura 20: Fluxograma das etapas que serão realizadas no projeto

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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Etapa 2 – Testes preliminares de Soldagem

Nesta etapa foram realizados testes para encontrar os parâmetros adequados de 

soldagem a serem aplicados nas soldagens multipasses dos tubos de AISD UNS S32750. 

Esses testes foram baseados em ajustes finos em parâmetros previamente estudados e 

aplicados em um outro projeto com AID do LPTS em parceria com a Petrobrás.

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

de alimentação do arame, distância entre o bico de contato e a peça (DBCP).

Etapa 3 – Soldagem multipasse

Após os testes preliminares, foram realizadas as soldagens com três diferentes 

níveis de energia com os parâmetros ajustados para cada condição, para que seja possível 

avaliar o possível efeito das condições operacionais de soldagem sobre a cinética de 

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

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

 

1. Robô industrial KUKA KR 16

2. Mesa de trabalho interligada 

ao robô

3. Fonte de soldagem eletrônica 

multiprocesso

4. Sistema de refrigeração da 

tocha

5. Sistema de alimentação do 

arame

6. Cilindros com os gases de 

proteção

7. Misturador de gases para 

composição das misturas.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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Etapa 4: Avaliação do material soldado

Com o material soldado foram realizadas análises de caracterização 

microestrutural, ensaios mecânicos e ensaios eletroquímicos e de imersão para 

compreender e conhecer as propriedades do material antes que ele seja submetido ao 

tratamento térmico. Esses ensaios serão descritos posteriormente visto que serão 

realizados na Etapa 6, que são as análises tanto para a condição apenas soldada, como 

para a condição soldada e tratada termicamente.

Etapa 5: Tratamento térmico de envelhecimento à 475°C das juntas soldadas

A partir dos estudos realizados na Etapa 1 foi determinada a temperatura e os 

tempos para diferentes níveis de precipitação da fase α’ no AISD. Os tempos 

determinados são mostrados na Tabela 6.
Tabela 6: Temperaturas e tempos dos tratamentos térmicos

Fase secundária Temperatura (ºC) Tempo de tratamento (h)
100
200Alfa linha (α’) 475
500

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

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

  Caracterização Microestrutural e Quantificação

Nessa etapa as amostras foram cortadas em uma serra fita de grande porte com 

fluido para refrigeração do corte, e algumas das amostras foram cortadas a fio por 

eletroerosão para uma menor perca de material durante os cortes. Em seguida, os corpos 

de prova passaram por um procedimento metalográfico, com lixas de granulometria de 

80 a 1200, e polimento com pastas de diamante de 3 e 1µm. 

Para verificar o balanço de fases e a presença de possíveis fases deletérias foi 

realizado um ataque eletrolítico com HNO3 (40%), com uma tensão de 1 V por 4 minutos. 

Após a preparação citada, as amostras foram submetidas a análises microscópicas 

utilizando as técnicas de microscopia ótica para que se possa observar e quantificar o 

balanço de fases (ferrita e austenita) e quantificar possíveis precipitados, através de 

programas de quantificação próprios para essa finalidade (SVRNA e ImageJ).
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Também foi realizada quantificação da fase ferrita por análise magnética com 

ferritoscópio. 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 secundária, não serão detectadas, pois são paramagnéticas.

Foram realizadas análises de microscopia eletrônica de varredura MEV/EDS, para 

a caracterização dos microconstituintes e precipitados, obtenção da composição local e 

de precipitados, além das análises da superfície corroída após o ensaio de corrosão. 

Para a espectroscopia de Transmissão Mössbauer e a Microscopia Eletrônica de 

Transmissão, foram cortadas lâminas de 1,0 mm de espessura por eletroerosão a fio do 

tubo soldado, para facilitar o processo de lixamento. Foi utilizado um suporte para fixar 

as lâminas, as quais foram coladas com cera de abelha. As amostras foram lixadas 

manualmente até se obter uma espessura de aproximadamente 70μm.

A microscopia eletrônica por transmissão - MET foi utilizada para o estudo do 

precipitado formado, sendo esta a única técnica direta para a visualização da fase 

deletéria. Foram avaliadas as regiões de metal de base e zona fundida para a energia de 

1,0 kJ/mm, para o estudo da precipitação em diferentes níveis de energia. Depois que as 

amostras foram lixadas manualmente, estas foram enviadas para UFSCar, onde foram 

preparadas para a análise de MET.

 Mössbauer 

A técnica de espectroscopia de Mössbauer foi realizada nas amostras soldadas e 

soldadas e tratadas termicamente. Essa técnica utiliza o efeito Mössbauer na identificação 

de espécies químicas usando radiação gama, para que seja comprovada e analisada a 

existência da fase magnética no material. 

Após o lixamento manual, cada amostra foi colocada em um suporte de acrílico 

com uma máscara de chumbo, que funciona como colimador de radiação para realização 

das medidas no espectrômetro Mössbauer. Foram realizadas medidas expondo 

separadamente a zona fundida e o metal base, ambas na região de acabamento. A fonte 

de radiação utilizada no laboratório foi o 57Co incorporado em uma matriz de Ródio. A 

fonte de radiação fica na extremidade de um transdutor para oscilar de forma senoidal 

entre dois valores extremos de velocidade. Especificamente para as amostras de aço 

inoxidável 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 espectrômetro até que se obter um espectro satisfatório, 

ou seja, um espectro no qual a relação sinal/ruído permita a obtenção dos parâmetros 

hiperfinos após 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 

sítios cristalinos, que pode ser feito para até 15 subespectros, e o ajuste por distribuição 

de algum dos parâmetros hiperfinos (como o Bhf), que considera até 60 subespectros 

(Brand 1994).

De acordo com a literatura, o ajuste por sítios nada mais é do que o somatório das 

linhas dos tipos de espectros que aparecem na medida, que representam os ambientes em 

torno dos átomos de Ferro na amostra, em que quanto mais perfeitamente a linha do ajuste 

sobrepuser o espectro, melhor é o ajuste realizado. O ajuste por distribuição tem-se a 

representação da parte ferromagnética da amostra, em que as fases paramagnéticas como 

austenita e precipitados com esse comportamento não aparecem nesta análise. O gráfico 

Probabilidade versus Bhf representa a probabilidade de existência de cada ambiente de 

acordo com o Bhf característico. 

 Análises de resistência à corrosão.

Para os ensaios de corrosão, os tubos soldados foram cortados na seção transversal 

por serra fita. Para os ensaios de OCP, Polarização Cíclica, Temperatura Crítica de Pite 

as amostras foram retiradas das regiões sinalizadas na Figura 22, e foram retiradas nas 

regiões de MB, ZAC e ZF com geometria cuboide. Para o ensaio de TCP ASTM G48- 

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

Figura 22: Regiões retiradas para ensaios de resistência à corrosão.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

MB
ZF ZAC
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Após o corte, os eletrodos de trabalho foram embutidos em resina acrílica, lixado 

variando a sua granulometria de 100 mesh até 400 mesh. Para evitar a corrosão 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 eletroquímica convencional (Potencial 

de circuito aberto (OCP), Polarização Potenciodinâmica Cíclica, Temperatura Crítica de 

Pite (ASTM G150) foram utilizados três eletrodos, um eletrodo de prata/cloreto de prata 

(Ag/AgCl) como eletrodo de referência (ER) e uma placa de platina como contra eletrodo 

(CE). Todos os ensaios serão realizados em duplicata.

Para a análise de temperatura crítica de pite (TCP), segundo a norma ASTM G150, 

a temperatura é controlada manualmente através de um banho termostático com uma taxa 

de aquecimento de 1º C/min a partir de 25º C. Um sensor de temperatura é colocado 

dentro da célula e na parte externa circula a água proveniente do banho. A solução 

utilizada é 1 mol de NaCl e durante o ensaio um potencial constante de 700 mV é aplicado 

na amostra em relação ao eletrodo de referência Ag/AgCl, quando há o aumento da 

corrente a partir de 100uA/cm2 por mais de 60 segundos indica a formação do pite na 

amostra. Na Figura 23 tem-se os equipamentos utilizados nos ensaios de TCP ASTM 

G150 e de EPR-DL.

Já a técnica de reativação eletroquímica potenciocinética (EPR-DL) foi realizada 

com uma célula portátil desenvolvida pelo LPTS. Os eletrodos utilizados foram eletrodo 

de prata/cloreto de prata (Ag/AgCl) como eletrodo de referência (ER) e um eletrodo de 

platina como contra eletrodo (CE), a velocidade de varredura foi de 3mV/s e a solução 

utilizada foi de 2M de H2SO4+0,01M de KSCN+0,5 M de NaCl.

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

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a) b)

Banho 
termostático
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As análises de EPR- DL (Técnica Eletroquímica de Reativação Potenciocinética 

- ciclo duplo) foram realizadas na secção transversal das juntas, para cada uma das 

energias de soldagem aplicadas.  Para cada energia de soldagem foram realizadas medidas 

nas três regiões: raiz, enchimento e acabamento. Em cada uma destas regiões 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 corrosão da fase na matriz devido a 

precipitação da fase secundária, e também o grau de  sensitização  do aço, isto é, a razão 

entre a corrente máxima obtida durante a varredura de reativação (Ir) e a corrente máxima 

obtida durante a varredura de ativação (Ia), na qual a célula foi capaz de analisar e 

quantificar a susceptibilidade à corrosão do AISD pelas fases α’.

Para OCP e Polarização Potenciodinâmica realizado em temperatura ambiente, o 

equipamento é o mesmo do TCP sem a utilização do banho, primeiramente a amostra 

ficou imersa na solução de 3,5% de NaCl com aeração de gás argônio, para diminuir os 

efeitos da dissociação da água durante o ensaio, em temperatura ambiente. Foi realizado 

o monitoramento do potencial de circuito aberto (OCP), até que se descubra o tempo para 

a estabilização do potencial de circuito aberto. 

Após a estabilização do potencial por 1 hora, foi realizado o ensaio de Polarização, 

com velocidade de varredura de 1 mV/s, com os intervalos de potenciais iniciando na 

região catódica em -0,6V e retornando quando atingido 1 mA. Foram determinados os 

seguintes parâmetros através do software ANOVA com o extrapolamento da reta de Tafel 

para três curvas da análise: o potencial de corrosão, potencial de quebra, potencial de 

proteção e área de histerese.

Para o ensaio de imersão em cloreto férrico seguindo a norma ASTM G48 – 

Método E, na qual a amostra foi pesada inicialmente antes do ensaio. O procedimento 

adotado consta da imersão da amostra na solução de cloreto de ferro (6% FeCl3 + 1% 

HCl) por 24 horas em uma temperatura fixa controlada em uma chapa aquecedora. Após 

as 24 horas, foi verificado se houve a formação de pites visualmente e com um aumento 

de 20 vezes no microscópio ótico. Se a amostra não possui nenhum indício de pites, a 

temperatura inicial é acrescida em 5°C e repetiu-se novamente o ensaio em uma nova 

solução de cloreto de ferro (6% FeCl3 + 1% HCl), novamente por 24 horas. 

Esses passos foram repetidos até que o início de formação de pite foi confirmado 

a olho nu ou com um auxílio de uma lente com aumento de 20 vezes. Então para a referida 

condição na qual o ensaio foi encerrado será considerada a temperatura crítica de pite. É 
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verificado o peso da amostra ao final do ensaio, para que uma comparação com o peso 

inicial seja realizada e assim, obter a massa que foi perdida através do ensaio.

Após a finalização dos ensaios foi necessário a realização da neutralização das 

amostras, visto que a corrosão continuou ocorrendo mesmo com limpeza realizada com 

acetona, foi realizado um tratamento de passivação com HNO3 a 10%, segundo a norma 

ASTM G1 para limpeza de amostra de ensaio corrosivo. 

 Ensaios mecânicos

Foram realizados ensaios de microdureza para avaliar a dureza do material, devido 

à presença dessas fases secundárias. Foi realizada uma varredura da zona fundida até o 

metal de base, com o objetivo de avaliar alterações na dureza em função das 

características microestruturais de cada uma das zonas. A carga utilizada no ensaio será 

de 100kgf, o espaçamento entre os pontos de 2 mm, com o tempo de impressão de 15 

segundos. Uma segunda análise de microdureza foi realizada em cada uma das fases 

separadamente, ferrita e austenita, nas regiões de MB, ZAC e ZF, A carga utilizada foi 

25gF com mesmo espaçamento e tempo de impressão da análise anterior.

Para o ensaio de dureza foi utilizado um durômetro da marca ZWICK ROELL – 

ZHU250CL com carga de 10kgF, espaçamento de 1mm entre as medidas, com 10 pontos 

dentro de cada região (raiz, enchimento e acabamento) da ZF e MB.

Para o ensaio de tração, seguindo a norma E8/ E8M, o corpo de prova contempla 

a região de MB, ZAC e ZF conforme mostrado Figura 24 , na qual foi aplicado carga de 

tração uniaxial de 100kgf no corpo de prova até a ruptura, e através do gráfico tensão-

deformação foi obtido o limite de escoamento, limite de resistência a tração, limite de 

ruptura. Durante o ensaio foi fixado um extensômetro no equipamento para a medição o 

alongamento do corpo de prova.

Figura 24: Corpo de prova para ensaio de tração segundo a norma ASTM E8

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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Etapa 7: Elaboração de Artigos e da Tese

Ao longo do processo de elaboração da Tese de doutorado pretende-se publicar os 

resultados obtidos desta pesquisa em periódicos nacionais e internacionais relacionados 

à área de estudo a fim de contribuir com o desenvolvimento científico e tecnológico. 

Para a elaboração da tese foram analisados e discutidos diversos fatores 

envolvidos durante a pesquisa do doutorado, esclarecendo e justificando cada fenômeno 

envolvido, seja essas mudanças metalúrgicas relevantes encontradas durante a análise 

microestrutural, ou nas propriedades mecânicas ou de resistência à corrosão do aço. 

Etapa 8: Defesa da Tese

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

5.1 Junta na condição soldada 

5.1.2 Produção da Junta Soldada 

Na produção da junta soldada foram testados os parâmetros que foram utilizados 

em um estudo anterior sobre a soldagem de tubos de AISD UNS S32750 e UNS S32760 

realizado no LPTS. A partir deste estudo foram adaptados os parâmetros para a soldagem 

dos tubos de aço AISD utilizado nesta tese.

Os valores médios para os parâmetros utilizados na soldagem multipasse no passe 

de raiz e para cada condição de energia estão apresentadas na Tabela 7. É possível notar 

que os parâmetros de tensão média (Um) e tensão eficaz (Uef), corrente média (Im) e 

corrente eficaz (Ief) e a distância bico de contato-peça (DBCP) continuaram 

aproximadamente os mesmos valores para as diferentes condições soldadas. 

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

Condição 

soldada

Um 

(V)
Uef (V) Im (A) Ief (A)

Vs 

(cm/min)

Valim 

(m/min)
DBCP

E 

(kJ/mm)

Raiz 16,7 17,4 117,3 139,0 39,0 3,6 14 0,3

0,5kJ 27,0 27,8 176,1 225,3 57,2 6,1 17,0 0,5

1,0kJ 28,0 28,8 174,0 223,3 28,0 6,0 17,7 1,0

2,0kJ 27,4 28,0 174,7 223,7 14,3 5,4 17,4 2,0

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Já a velocidade de soldagem (Vs) foi modificada, aumentando ou diminuindo 

conforme era necessária para alcançar a energia de soldagem desejada, seguindo a 

equação da energia mostrada na Equação 4, utilizando os valores de corrente e tensão 

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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    (Equação 4)𝐸 =
U × I

VS
 

O oscilograma obtido para soldagem de 1kJ/mm está apresentado na Figura 25, as 

características de GMAW pulsado com uma corrente de base (Ib) de 50A 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:

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Durante a realização da soldagem dos tubos, foi realizado a soldagem de um tubo 

adicional na energia intermediária, em que foram acoplados termopares em diferentes 

posições ao longo da junta, a fim de que fosse realizado o levantamento dos ciclos 

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

O posicionamento dos termopares na junta soldada está apresentado na Figura 26, 

com pontos de leitura dentro da zona fundida, na região de ZAC e uma região mais 

afastada. 
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Figura 26: Esquema com as posições dos termopares na junta a ser soldada

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Na Figura 27 tem-se a bancada de soldagem utilizada para a soldagem, com o 

arranjo de termopares já conectados ao tubo AISD UNS S32750, em cada um dos lados 

da junta, após a finalização da soldagem.

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

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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Os resultados dos ciclos térmicos para o 4° passe de solda estão 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 próximo onde foi 

realizada o passe de soldagem, enquanto que para as regiões vizinhas não 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 alcançadas 

ficaram entre 350 e 150°C. 

Figura 28: Ciclos térmicos obtidos para o 4 passe para a energia de 1kJ/mm.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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Após a soldagem, as regiões com termopares foram cortadas e analisadas. As 

imagens de macrografia que mostram as posições de alguns termopares estão mostradas 

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

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

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

A partir dos ciclos térmicos obtidos foram realizadas simulações dos demais 

ciclos térmicos para a realização de simulação física com equipamento Gleeble em que 

foram testadas as condições da ZAC do aço UNS S32750 para o estudo e comparação 

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 é possível observar a diferença do aspecto do cordão na região de 

acabamento da junta.

a)

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

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Pela Figura 30 é possível observar que para uma menor energia de soldagem 

aplicada, foram necessários mais passes para o acabamento, visto que a largura do cordão 

foi menor quando comparado a da energia de 2 kJ/mm, que depositou mais material 

a)

b)
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durante a soldagem. O número de passes realizados para o preenchimento da junta para 

cada condição 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 condição de menor 

energia de soldagem (0,5 kJ/mm) houve a maior incidência de vazios entre os passes 

(como indicada pela seta na Figura 31a), o surgimento desses vazios está relacionado a 

presença de impurezas durante a solidificação da poça de fusão.

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

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Uma bolha de gás pode ser aprisionada pelo metal solidificado, formando um 

poro, quando essa não se desprende de seu ponto de nucleação antes que o metal 

solidificado a cerque. O desprendimento da bolha é influenciado por vários fatores como 

a sua velocidade de crescimento, a sua facilidade de se soltar do substrato, a velocidade 

a) b)

c)
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e a morfologia da frente de solidificação, a composição química do metal líquido, etc. 

(MODENESI, 2012)

Em algumas regiões também foi possível observar falta de fusão (região circulada) 

entre os passes. Estes defeitos são muito pequenos (normalmente na faixa de 0,01 a 1,5 

mm), e atuam prejudicialmente se houver esforços flutuantes ou risco de fadiga na junta, 

na qual tanto a formação de vazios como a falta de fusão podem atuar como 

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

Como os AISD apresentam maior tensão superficial e baixa molhabilidade, a poça 

tende a espalhar menos, retendo o metal líquido na poça e, para condições em que esta 

poça se torna bastante volumosa, o metal líquido 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 é importante destacar que durante a soldagem o metal base à 

frente da poça sofre oxidação, mesmo com a proteção adequada de gás, e este filme de 

óxido potencializa a formação deste defeito. 

5.2 Caracterização Microestrutural

5.2.1 Microscopia Ótica (MO) 

As amostras foram atacadas conforme detalhado no Capítulo 4 – Materiais e 

Métodos, e a microestrutura obtida com a soldagem do AISD está mostrada na Figura 32. 

Percebe-se as diferenças das três regiões, metal base (MB), zona afetada pelo calor (ZAC) 

e zona fundida (ZF). No MB tem-se a presença de lamelas intercaladas das fases ferrita e 

austenita, sendo identificada por meio do ataque químico as lamelas de ferrita em tons 

escuros de marrom ou azuladas, enquanto as lamelas claras correspondem a fase 

austenita. 
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Figura 32: Microestrutura do AISD soldado a 2,0 kJ/mm

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Na região de ZAC pode-se perceber uma pequena extensão composta também por 

ferrita e austenita em menor tamanho de grão quando comparado a fase ferrita. Essa ZAC 

estreita ocorre porque durante a soldagem tem-se a dissolução parcial da austenita, devido 

as temperaturas atingidas, e dependendo da velocidade de resfriamento, a sua posterior 

precipitação. Neste caso, os grãos de austenita não dissolvidos inibem o crescimento do 

grão ferrítico. (ATAMERT & KING, 1992). Quando a junta é reaquecida pelos passes 

sucessivos, a fração de austenita da ZAC aumenta. Esse reaquecimento pode levar ao 

crescimento da austenita intergranular e à precipitação de austenita intragranular 

(RAMIREZ et. al., 2000). Da mesma maneira, os nitretos são parcialmente ou totalmente 

dissolvidos, gerando um aumento no teor de nitrogênio na matriz. Como resultado, a 

precipitação da austenita é favorecida.

Na ZF tem-se a presença das fases ferrita e austenita, na qual é possível observar 

três tipos de morfologias possíveis para a fase austenita, podendo ser melhor visualizada 

na Figura 33.Na Figura 33 são observadas a austenita intergranular, mostrada dentro do 

círculo, a austenita de placas laterais de Widmanstätten, que tem aspecto agulhado, 

sinalizada por um retângulo, e a austenita alotriomórfica de contorno de grão que está 

indicado pela seta na imagem e que se forma no contorno de grão. Todas essas estruturas 

MB

ZF

ZAC
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de austenita são comuns e relatadas em microestruturas de soldagens de aços duplex por 

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

As fases secundárias mais prováveis de precipitar na soldagem dos AIDS são: 

nitretos de cromo (Cr2N), fase σ, fase χ e austenita secundária (γ2) (RAMIREZ,2001). 

Essa precipitação ocorre devido aos ciclos térmicos típicos da soldagem, tanto para as 

ZACs quanto para as ZFs reaquecidas, em que regiões são expostas à faixa de temperatura 

em que ocorre a precipitação de nitretos de cromo (Cr2N), fase σ e outras fases 

intermetálicas.

Na soldagem multipasse, além de precipitação de fases deletérias visto nos 

trabalhos de RAMIREZ, 2000; TAVARES et. al., 2007; LIPPOLD & KOTECKI, 2005, 

é importante considerar os efeitos dos reaquecimentos causados pela deposição dos 

passes subsequentes, estes passes fornecem condições para que ocorra mudanças 

microestruturais e metalúrgicas em determinadas regiões do passe anterior, influenciando 

no balanço de fases no AISD e reduzindo as propriedades mecânicas e de resistência à 

corrosão.

Figura 33: Morfologias encontradas para a fase austenita na zona fundida.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

100 µm
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Na Figura 34a tem-se a região de ZAC da raiz do menor nível de energia, em que 

foram observadas as presenças de pontos escuros dispersos na matriz ferrítica, que 

correspondem a precipitação de nitretos de cromo. Estes nitretos estavam distribuídos 

dentro da fase ferrítica e próximo a região de ZAC.

Na Figura 34b tem-se a presença dos nitretos na ZAC do AISD soldado a 1,0 

kJ/mm na região de raiz, é possível perceber que os nitretos encontram-se distribuídos na 

fase ferrita, além da precipitação dos nitretos de cromo nos contornos α/α indicados por 

setas na imagem. Estes contornos apresentam um contraste mais escuro indicando a 

precipitação desta fase deletéria.

Figura 34: Precipitados presentes na ZAC da raiz do AISD soldado a 0,5kJ/mm.

a)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a energia de 2,0 kJ/mm tem-se a região da ZAC mostrada em Figura 35, é 

possível ver a presença da precipitação de nitretos de cromo distribuídos tanto na fase 

ferrita como nos contornos de grão em pontos muito específicos na ZAC. Além disso há 

algumas regiões com presença de austenita intergranular com tamanho reduzido e 

aglomerado em alguns pontos, sinalizado por retângulos na imagem. O aumento da 

energia proporcionou uma maior precipitação de austenita no AISD e uma menor 

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

A precipitação dos nitretos de cromo ocorre devido à baixa solubilidade do 

nitrogênio na ferrita, quando comparada com a austenita. (LIPPOLD e KOTECKI, 2005). 

Assim, em uma soldagem, que possui um resfriamento rápido entre os passes, de uma 

microestrutura parcial ou completamente ferrítica, ocorre uma supersaturação de N na 

ferrita, resultando em uma competição entre a precipitação de austenita e de nitretos de 

cromo, sendo os fatores determinantes para a precipitação de um ou outro: a composição 

química, a taxa de resfriamento e o tamanho de grão da ferrita (LONDOÑO, 1997; 

RAMIREZ, et. al., 2003).

b)
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Figura 35: Precipitados presentes na ZAC da raiz do AISD soldado a 2,0 kJ/mm. Aumento em 200x.

   
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a região da ZF na energia de 2,0 kJ/mm ficou muito evidente a precipitação 

da fase austenita secundária como é possível perceber na Figura 36. É possível observar 

a presença 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 Widmanstätten, austenita alotriomórfica de contorno de grão, 

austenita intragranular e austenita secundária. Na Figura 36b, é possível observar a 

presença de ilhas de austenita secundária nos círculos. 

a)

100 µm
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Figura 36: Microestrutura do AISD soldado com 2 kJ/mm. Região da ZF do passe de enchimento. 
a)Aumento de 200x. b)Aumento de 500x.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Estas ilhas de austenita secundária ocorrem dentro da fase ferrita que restou entre 

as austenitas, em que a fase ferrítica provavelmente se encontra supersaturada em 

elementos austenitizantes devido a velocidade de resfriamento rápida. Com o 

reaquecimento dos passes anteriores pelos passes subsequentes na soldagem multipasse, 

é proporcionado em algumas regiões da zona fundida o aquecimento dentro da faixa de 

a)

b)

100 µm
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temperatura que favorece tanto o crescimento da austenita secundária intergranular, 

quanto a formação da austenita secundária intragranular. 

A microestrutura nestas regiões reaquecidas do passe anterior apresentam uma 

morfologia similar às 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 região limítrofe entre estes passes, embora 

não sofra a fusão, alcança temperaturas extremamente altas, sofrendo transformações de 

fases similares à ocorridas na ZAC, como regiões estreitas de crescimento de grão 

ferrítico, regiões desbalanceadas com maior proporção da fase austenítica e precipitações 

de fases.

Conforme mostrado na Figura 37, é possível notar regiões dentro do passe de 

enchimento que foram reaquecidas pelos passes da soldagem subsequente e apresentam 

uma maior fração de ferrita. Isto ocorre devido o ciclo térmico imposto pelo passe 

posterior provocar, numa região do passe anterior localizada próximo à linha de fusão, 

uma completa transformação da fase austenítica em ferrita. Como é possível perceber na 

Figura 28, durante o resfriamento, a nucleação e o crescimento da fase austenita é 

dificultada pela rápida velocidade de resfriamento da soldagem, resultando em uma maior 

quantidade de ferrita na ZF e a presença de austenita com forma agulhada (austenita de 

Widmanstatten). 

Com altas velocidades de resfriamento a austenita precipitada nos contornos de 

grão da ferrita pode ser descontínua. À medida que a velocidade de resfriamento diminui, 

a austenita nos contornos torna-se cada vez mais contínua. A partir da saturação dos sítios 

para nucleação nos contornos de grão, a austenita cresce em direção ao centro do grão de 

ferrita, como austenita de Widmanstätten. Para velocidades de resfriamento mais baixas 

pode ocorrer a precipitação de austenita intragranular. A quantidade e morfologia da 

austenita precipitada depende não só da velocidade de resfriamento, mas também da 

composição química da liga e do tamanho de grão ferrítico. (NILSSON et. al. 2005)

Durante o resfriamento podem precipitar outras fases como, os nitretos, 

carbonetos, sigma, chi entre outros. A cinética de precipitação destas fases depende 

basicamente da composição química da liga, do ciclo térmico experimentado e da fração 

volumétrica de austenita formada. (NILSSON et. al. 2005)
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Figura 37: AISD soldado a 2,0kJ/mm na região de enchimento

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Assim, essas regiões com maiores quantidades de ferrita, apresentam 

comportamento semelhante a ZAC, e estão propensas as reações de precipitação de fases 

deletérias como a precipitação de γ2, Cr2N entre outras (WANG, 2005). 

Também devido aos inúmeros ciclos térmicos impostos pelos vários passes 

subsequentes depositados foram observadas algumas regiões 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 região, que se encontra logo abaixo 

da ‘ZAC de alta temperatura’ e terá uma temperatura de pico diferente. Além disso entra-

se na região bifásica (ferrita e austenita) rapidamente, favorecendo o crescimento da 

austenita, tanto a da primária, como a nucleação de austenita secundária. 

Este resultado é 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 não é 

Região entre passes
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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 solvus, mas é capaz de reduzir 

a velocidade de resfriamento que irá favorecer a precipitação da fase austenita e ocasionar 

um aumento da fração de austenita no passe anterior. 

Figura 38 AISD soldado a 2,0kJ/mm na região de enchimento

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Assim, segundo WANG (2005) esta faixa com aumento de austenita no passe 

anterior apresentará tanto uma maior fração de austenita, quanto um aumento da 

quantidade de austenita secundárias dentro da zona fundida, como foi mostrado na Figura 

36 e, além de ser possível as precipitações de fases intermetálicas como Cr2N ou fase σ.

Além das regiões alteradas pelo efeito da soldagem, foram avaliadas também as 

regiões afastadas correspondente ao metal de base. Foi observado um comportamento 

diferente do apresentado na Figura 39, em que foram observados na meia espessura a 

presença de cadeias alongadas de cujo contraste é destacado por regiões enegrecidas, 

conforme mostrado na Figura 39. Um maior detalhamento será apresentado nas análises 

de MEV.

100 µm



84

Figura 39: Presença de cadeias na interface da ferrita/austenita

 
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Com as imagens obtidas por MO, foi realizada a quantificação do balanço das 

fases ferrita e austenita para os níveis de energia avaliados como mostrado na Figura 40. 

Esta análise foi realizada conforme as especificações da norma ASTM E 1245-03, em 

que o resultado final foi obtido por meio do cálculo do desvio-padrão e do intervalo de 

confiança em nível de 95% para a distribuição t de Student.

O ataque químico realizado nas amostras para análise por microscopia óptica foi 

capaz de contrastar adequadamente as fases majoritárias, ferrita e austenita, permitindo o 

reconhecimento e a segmentação de ambas por parte dos programas de análise de 

imagens. Contudo é importante considerar que contornos de grão, inclusões não-

metálicas, que estavam presentes no AISD (regiões 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 inclusões são incorporadas à contagem referente 

à fase ferrita.
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Figura 40: Quantificação no SVRNA a) microestrutura obtida por MO. B) Imagem da quantificação

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Os números 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 

extensão de um único cordão, porém optou-se por utilizar imagens de cordões adjacentes 

dentro da região de interesse, em vez de imagens apenas no mesmo cordão ou passe de 

solda.

Os valores médios das quantificações das fases ferrita e austenita nas regiões de 

ZF na raiz, enchimento e acabamento para os três níveis de energia, utilizando o programa 

SVRNA e Image J, estão apresentados na Tabela 8 e Tabela 9, respectivamente. 

a)

b)
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Tabela 8: Valores médios para a quantificação realizada com programa SVRNA
RAIZ ENCHIMENTO ACABAMENTOENERGIA 

(kJ/mm) Ferrita Austenita Ferrita Austenita Ferrita Austenita

0,5 61,06±
4,43

38,94±
4,43

61,24±
3,04

38,76±
3,04

52,77±
5,00

47,23±
5,00

1,0 59,98±
1,73

40,01±
1,73

60,09±
3,00

39,93±
3,00

59,30±
4,76

40,70±
4,76

2,0 52,65±
3,56

47,35±
3,56

50,55±
3,62

49,45±
3,62

54,22±
3,74

45,78±
3,74

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Tabela 9: Valores médios para a quantificação realizada com programa Image J
RAIZ ENCHIMENTO ACABAMENTOENERGIA 

(kJ/mm) Ferrita Austenita Ferrita Austenita Ferrita Austenita

0,5 58,97±
4,06

41,02±
4,06

59,85±
5,53

40,15±
5,53

54,08±
4,42

45,92±
4,42

1,0 56,81±
2,01

43,19±
2,01

57,66±
3,08

42,34±
3,08

55,21±
4,70

44,78±
4,70

2,0 52,54±
1,88

47,46±
1,88

51,50±
3,62

48,50±
3,62

54,64±
4,07

45,36±
4,07

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Foi realizada ainda uma quantificação por ferritoscópio que está apresentada na 

Tabela 10. Como é possível observar os valores absolutos das quantificações por 

softwares foram semelhantes, enquanto os valores por ferritoscópio foram 

aproximadamente 40% menor. Todas as quantificações apresentam o mesmo 

comportamento de redução de ferrita com o aumento da energia, e a região com maior 

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

possuir menor velocidade de resfriamento, houve tempo para difusão e formação de maior 

quantidade de austenita durante o reaquecimento dos passes.

Tabela 10: Valores médios para a quantificação realizada com ferritoscópio
RAIZ ENCHIMENTO ACABAMENTOENERGIA 

(kJ/mm) Ferrita Austenita Ferrita Austenita Ferrita Austenita

0,5 41,12±
0,75

58,88±
0,75

39,98±
1,87

60,02±
1,87

39,25±
1,92

60,75±
1,92

1,0 39,59±
0,66

60,41±
0,66

39,41±
1,39

60,59±
1,39

39,91±
3,02

60,09±
3,02

2,0 34,95± 
1,05

65,35± 
1,05

37,07±
1,17

62,93±
1,17

37,03±
3,75

62,97±
3,75

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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Foi realizado uma análise de variância desses valores, em que ao se avaliar a 

região da raiz foi possível observar que com o aumento da energia de soldagem houve 

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

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

Para a análise de variância para a raiz, mostrada na Figura 41 tem-se os mesmos 

comportamentos para as técnicas de quantificação que utilizam análise de imagens como 

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

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

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

enchimento estão apresentados na Figura 42, os quais continuam seguindo uma tendência 

de diminuição do teor de ferrita com o aumento da energia. Na maior energia há o 

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

Figura 41: Análise de variância do percentual de ferrita da ZF da raiz do AISD para diferentes níveis de 
energia. a) SVRNA. b) ImageJ. c) Ferritoscópio

 

a) b)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Percebe-se que para todas as condições de energia, nas regiões analisadas de raiz, 

enchimento e acabamento nenhum dos teores de ferrita se encontraram abaixo de 35%, 

em que os maiores valores alcançados foram de aproximadamente de 62% nas condições 

de menores energia. 

É válido ressaltar que nesta condição (E = 0,5 kJ/mm) há pouco tempo para a 

difusão dos elementos austenitizantes e a formação de austenita no aço, devido ao rápido 

resfriamento da poça de fusão, ocasionando, portanto a retenção de um maior teor de 

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

Para a região de acabamento apresentado na Figura 43, os três gráficos apresentam 

comportamentos semelhantes. Há um aumento do teor de ferrita com a energia de 1kJ/mm 

e para a energia de 2,0 kJ/mm há um decréscimo da quantidade de fase ferrita. Porém não 

foi significamente estatístico, não houve uma variação tão grande. 

Esse comportamento para a maior energia de soldagem deve-se ao fato do aço 

resfriar mais lentamente e ter tempo para difusão dos elementos de liga e formação da 

fase austenita. Como a região de acabamento é referente aos últimos passes para 

preenchimento da junta, essa região não é reaquecida tanto quanto a raiz e o enchimento. 

Por isso embora tenha o mesmo comportamento de decréscimo do teor de ferrita essa 

variação é menor quando comparada com as anteriores

c)
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Figura 42: Análise de variância do percentual de ferrita da ZF do enchimento do AISD para diferentes 
níveis de energia. a) SVRNA. b) Image J. c) Ferritoscópio.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Vale salientar que a análise do acabamento não foi realizada apenas no último 

cordão, mas nos cordões próximos dos últimos 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 terá um ciclo térmico diferente com uma 

menor velocidade de resfriamento proporcionando maior quantidade de austenita 

formada. Já para a energia de 0,5 kJ, embora o aporte térmico seja menor, houve muitos 

ciclos de reaquecimento, com muitos cordões depositados, havendo assim a sobreposição 

de vários ciclos térmicos que refletiu na quantidade de ferrita no final da soldagem.

a)

c)

b)
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Figura 43: Análise estatística do percentual de ferrita da ZF do acabamento do AISD para diferentes 
níveis de energia. a) SVRNA. b) Image J. c) Ferritoscópio.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a região de ZAC, por se tratar de uma região estreita, foram tiradas fotos por 

MO para as três energias em todas as regiões e tem-se os valores médios medidos pela 

quantificação pelo SVRNA. As proporções de fase ferrita foram de 66,31±5,94 para a 

menor energia, de 69,95±4,38 para a energia intermediária e 63,56±4,81 para a energia 

de 2,0 kJ. 

Em relação às três técnicas para avaliação do balanço de ferrita no material, o 

valor absoluto das quantificações com ferritoscópio quando comparado com as outras 

duas técnicas são muito diferentes, embora apresentem o mesmo comportamento. O 

ferritoscópio foi calibrado corretamente antes das medidas, provavelmente a 

quantificação por imagens contabiliza os contornos de grão, além de quantificar inclusões 

não metálicas, que não são detectadas no ferritoscópio por não serem magnéticas. Além 

a)

c)

b)
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disso, podem ter efeitos de geometria (morfologia) da fase paramagnética (austenita) que 

podem afetar a magnetização da fase ferromagnética (ferrita).

As diferenças nos valores percentuais da ferrita obtida pela técnica de 

ferritoscópio 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 

distribuição de ferrita não é homogênea na zona fundida, assim como ocorre no metal de 

base, então essas diferenças podem influenciar no valor de ferrita na medição magnética.

Todas as análises de quantificação (SVRNA, ImageJ e ferritoscópio) nas três 

regiões (raiz, enchimento e acabamento) atenderam as normas ASTM E562 e NORSOK 

630 que determinam que na região 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 Eletrônica de Varredura (MEV)

Utilizando-se do MEV no modo elétrons secundários (SE), foi possível 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 (α), uma fase mais clara 

em lamelas grandes que corresponde a fase austenita (γ), uma região circulada composta 

por algumas inclusões não-metálicas de óxidos no aço, e uma região com a presença de 

grande quantidade de fases de morfologia agulhada e pequena dimensão, que corresponde 

à austenita secundária (γ2). Este agrupamento é denominado de ilhas de γ2, como já havia 

sido observada nas imagens por MO. 

Conforme houve o aumento da energia, foi observada uma maior a incidência da 

austenita secundária no aço. Foi realizado um mapeamento químico por EDS na região 

de ocorrência das ilhas da austenita secundária, para avaliar a composição química da 

ferrita e da austenita secundária. A região analisada e exemplos de espectros analisados 

para as fases ferrita e austenita estão mostrados na Figura 45. 
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Figura 44: Austenita secundária presente no AISD. a) aumento de 2000x. b) aumento de 5000x

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Figura 45: EDS para o enchimento do AISD soldado a 2kJ/mm. a) região analisada. b) espectro na ferrita. 
c)espectro na austenita d) espectro da austenita secundária

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Os valores médios de composição química para os espectros analisados na Figura 

45a estão apresentados na Tabela 11. É possível notar que a fase ferrita possui valores 

α

γ

γ2

γ

α

γ2

a) b)

a)
b)

c)
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mais elevados de elementos como Cr, Si, Mo. A fase austenita apresentou os valores de 

cromo igual à composição global da austenita do aço e com maior teor de níquel de 

aproximadamente 10%, já para a austenita secundária 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 composição. 

Tabela 11: Composições médias obtidas por EDS para a fase ferrita, fase austenita e fase austenita 
secundária
                     Fase
Composição

Ferrita Austenita Austenita secundária

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: PRÓPRIA DO AUTOR

Na Figura 39 foi mostrado a região mais escura que supostamente correspondia a 

presença de fase sigma, e foi visto que essa cadeia corresponde a um aglomerado de 

inclusões não metálicas, que foram identificados por EDS que indicou a presença de 

óxidos de cálcio, óxidos alumínio, óxidos de silício ou óxidos complexos com esses 

elementos.

Do ponto de vista do ciclo térmico e com através do diagrama TTT para o início 

da precipitação da fase sigma e chi (Figura 10), poderia ser encontrado algum indicio 

destas fases deletérias, na qual foram realizadas varreduras nas regiões 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 tão pequeno que 

não foi possível identificar por EDS e, portanto, não foi possível comprovar a presença 

da fase sigma no material.
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Figura 46: Análise do ponto de possível precipitação da fase sigma a) ponto brilhante encontrado no modo 
BSE b) espectro de EDS na região mais brilhante

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

A composição química para o ponto analisado é apresentada na Tabela 12, tem-se 

a composição muito próxima a encontrada para a fase ferrita não sendo possível, portanto 

diferencia-la da fase ferrítica. Estes pontos foram pequenos em uma área grande de 

varredura do material e foram encontrados em poucas regiões, que não dá para estimar a 

proporção da suposta fase no material ou quantificá-la, pois seria próximo de zero, 

portanto não foi identificado a presença de fase sigma no AISD.

Tabela 12: Composição química para suposta precipitação de fase sigma.

Si Cr Fe Ni MoElemento

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

Ao longo da varredura para identificar as partículas brilhantes existentes no AISD 

no modo BSE, foram analisadas as inclusões na qual algumas apresentavam esse brilho 

ao seu redor, foi realizado um mapeamento químico por EDS no MEV, para verificar 

estas inclusões e identificar quais elementos químicos essas inclusões estariam 

enriquecidas, esse mapeamento está mostrado na Figura 47.

No mapeamento químico nota-se que cada cor corresponde a um elemento 

químico específico, e quanto mais intensa for a coloração na imagem, maior será a 

concentração do referido elemento na região analisada. Deste modo, na Figura 47, para a 

matriz do aço tem-se a presença de elementos já previstos na composição química, porém 

foram identificados alta concentração de elementos de terras raras, como o Cério (Ce) e 

Lantânio (La). 

a) b)
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Figura 47: Mapeamento químico de EDS das inclusões presentes no MB do AISD UNS S32750

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

matriz
I1

I2
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A inclusão 1 (I1) encontra-se mais enriquecida nos elementos oxigênio (O) , 

Alumínio (Al), Cério (Ce), Lantânio (La), e com alguns pontos ricos em Cálcio (Ca), 

Sílicio (Si) e Manganês (Mg). A inclusão 2 (I2) encontra-se mais enriquecida em O, Ca, 

Al, Si, tendo alguns pontos dentro da inclusão concentradas em Ce, La, C e Mg. Assim 

as inclusões são compostas por diferentes aglomerados de inclusões, óxido de cálcio, 

óxido de silício, óxido de cério, e demais complexos da combinação desses elementos, 

não tendo sido a princípio observada a formação de sulfetos.

Assim, as inclusões podem ser identificadas como inclusões complexas de óxidos, 

formadas por oxigênio 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 TÜMER (2013), estas inclusões complexas 

apresentam estruturas formadas pelos seguintes óxidos: SiO2, MnO, CaO, Al2O3.

Além da precipitação de fases secundárias (Cr2N e γ2), as inclusões não-metálicas 

em quantidade também afetam as propriedades dos AIDs, pois podem aumentar o risco 

de fragilização por hidrogênio, reduzir a tenacidade (GUNN, 2003) e reduzir a resistência 

à corrosão por pites (NILSSON, 1993; JEON et. al., 2011; LIOU et. al., 2002).

Por meio das análises de EDS foi possível identificar não somente os óxidos, mas 

também constatar que o AISD fornecido para a soldagem possuía em sua composição 

elementos de terras-raras, como Ce e La, que não foi discriminado pelo fabricante. Sabe-

se que a China é a maior produtora mundial de terras-raras, com 40% das reservas 

mundiais de terras raras, movimentando cerca de R$ 10 bilhões por ano, seguida pelo 

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

Algumas inclusões apresentaram características distintas as demais, como 

apresentadas na Figura 48, e foram avaliadas as composições químicas para as regiões no 

interior destas inclusões. 

Na Figura 48a, tem-se uma inclusão no interior de outra inclusão (ponto 1) e para 

a Figura 48b tem-se uma inclusão com uma região mais clara no interior (ponto 3), as 

composições para estas regiões no interior das inclusões estão na Tabela 13. 
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Figura 48: Inclusões encontradas no AISD. a) Precipitado formado dentro de uma inclusão. b) Inclusão 
com uma região brilhante no seu interior

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Tabela 13: Composição química das inclusões encontradas nos AISD
Ponto O Mg Al Si S Ca Cr Mn Fe Ni La Ce

1 32,73 3,95 10,67 2,02 0,26 15,02 7,32 9,54 0,88 2,88

2 15,22 0,77 3,02 3,40 0,28 0,50 15,88 2,93 29,25 2,91 2,03 5,75

3 34,85 0,63 3,97 18,74 0,12 0,46 10,49 15,79 6,66 0,59 1,97 5,73

4 32,35 0,49 2,91 13,32 0,25 0,31 10,51 11,58 10,02 1,17 1,41 3,82
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

a)

1

2

b)

3

4

3
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Como é possível observar as inclusões, o Ponto 1, está mais rico em O, Mg, Al, 

Mn quando comparado com o Ponto 2, no qual está incluso. O Ponto 3 está rico em O, 

Si, Mn e Ce quando comparado com o Ponto 4. Todas as inclusões possuem uma 

quantidade considerável de Ce e La, com exceção do Ponto 1 que não 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 adições 

desses elementos aumentaram a resistência e a ductilidade dos AISD, devido ao 

refinamento de grão causado por finos óxidos e oxi-sulfetos desses elementos. 

WANG et. al. (2010) descobriram que a ductilidade de um AISD com adição de 

Ce (0,03 a 0,047% em peso) aumentou significativamente, devido um aumento no teor 

de austenita, segregações de Ce nos contornos de grãos e modificações de inclusões. 

Porém a ductilidade a quente diminuiu com adições a partir de 0,062% de Ce devido ao 

aumento de inclusões e formação de fases intermetálicas frágeis do tipo Ce-Fe-Cr-Mn-

Mo. 

CHEN, MA E WANG (2015) relataram que a adição 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 divisão 

heterogênea de Mo nas fases, que diminuiu a discrepância da dureza entre ferrita e 

austenita.

Em relação a propriedades de resistência à corrosão, JEON et.al. (2013) relatou 

que a adição desses elementos a um aço inoxidável hiperduplex (27Cr–7Ni–2.5Mo-3.3W) 

aumentou a resistência à corrosão por pite devido a formação de óxidos de cério estáveis 

e diminuição da área de microtrincas entre a matriz e as inclusões que atuam como locais 

do início da formação dos pites. Além disso, zonas enriquecidas com cromo foram 

formadas no entorno de óxidos de cério com baixo teor de cromo, em ligas com adição 

de Ce.

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

relatou que a adição de uma quantidade leve de Ce (55-110 ppm) atrasou a precipitação 
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de fases secundárias, devido à distribuição homogênea de Ce na matriz. E 

consequentemente, a degradação das propriedades mecânicas foi diminuída.

Além desta fase secundária, também foi observado por MEV a presença de 

nitretos de cromo em algumas regiões da ZAC e ZF, tanto dentro do grão ferrítico, como 

nos contornos de grão e sub-grão ferrita/ferrita e na interface ferrita/austenita como pode 

ser observado na Figura 49. 

Figura 49: Presença 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. c) ZF do acabamento de 0,5kJ/mm. d) aumento em 15000x

 
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a) b)

c) d)
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Na Figura 49a, percebe-se essa precipitação mais acentuada na matriz ferrítica na 

menor energia de soldagem utilizada, quando comparado com Figura 49b que mostra a 

precipitação de nitretos com uma menor proporção para a maior energia.

Na Figura 49.c pode-se ver a presença dos nitretos de cromo ao redor de inclusões, 

na interfase α/ɣ e dentro dos grãos ferríticos. Esses nitretos precipitados na interface α/γ 

são mais proeminentes em soldagens com reaquecimento de passes que atinjam a 

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

Foram medidos na imagem obtida por MEV o tamanho desses precipitados de 

nitreto de cromo presente na matriz ferrítica da energia de 1,0 kJ/mm, como pode ser visto 

na Figura 50. Os comprimentos destas partículas variam dentro da matriz e algumas foram 

de 97 nm podendo chegar até 1,03 μm.

Figura 50: Medidas do tamanho dos precipitados de nitretos de cromo na matriz ferrítica do AISD 
soldado a 1,0 kJ/mm

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

No entanto esses precipitados foram encontrados em pequenas quantidades e 

regiões específicas dentro da ZAC e ZF, tornando-se pouco significativo quando 

comparado com toda a área de material analisado. 
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A baixa precipitação dessa fase encontrada no material é resultado da dissolução 

da fase com reaquecimento dos passes, na qual as precipitações dos nitretos de cromo 

ocorrem quando a precipitação da austenita é retardada ou impedida, como por exemplo 

devido a uma alta velocidade de soldagem a ferrita torna-se supersaturada em nitrogênio, 

precipitando nitreto de cromo. Com o calor fornecido pelos passes subsequentes, é 

atingido temperaturas que podem favorecer a dissolução do precipitado e fornecer 

nitrogênio para estabilizar a precipitação de austenita, nas diversas morfologias já 

mencionadas, e/ou austenita secundária.

BRANDI, LIPPOLD e LIN (1997) relataram que há uma relação forte entre a 

precipitação de Cr2N e γ2, em que os autores propuseram que a dissolução do nitreto 

intragranular durante o reaquecimento entre 1000°C e 1200°C, na ZAC de soldas 

multipasses do AISD SAF 2507, na qual o nitrogênio liberado na dissolução dos nitretos 

de cromo nesta faixa de temperatura atua como elemento estabilizador da austenita, 

promovendo a formação de austenita secundária.

Também foi identificado a presença da fase austenita secundária nucleada ao redor 

de inclusões no aço, como indicado na Figura 51, em que é possível observar a presença 

de γ2, tanto no contorno da inclusão como em regiões próximas. Além disso, há uma 

presença de uma fase mais clara entre a inclusão e a γ2, que pode indicar a presença de 

um nitreto de cromo coexistindo com esta fase. 
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Figura 51: Crescimento de fases nas inclusões do AISD. a) Precipitação de austenita secundária e possível 
nitreto em inclusão. b) crescimento de austenita secundária a partir da inclusão

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

As inclusões têm papel importante na nucleação da austenita secundária e nitretos 

de cromo, uma vez que a nucleação a partir das inclusões é energeticamente mais 

favorável que a nucleação homogênea. No entanto, é menos favorável do que a nucleação 

Provável nitreto

γ2

a)

b)
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nos contornos de grão. RAMIREZ, BRANDI e LIPPOLD (2004) observaram que uma 

fração muito pequena da nucleação da austenita intragranular ocorreu a partir de inclusões 

de óxido ricas em alumínio, magnésio e cério, onde essas inclusões atuaram como um 

agente para a nucleação. 

5.2.5 Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET) 

Considerando que os fenômenos envolvidos no processo de envelhecimento à 

475°C ocorrem em escala nanométrica, uma análise mais detalhada por microscopia 

eletrônica de transmissão torna-se imprescindível para a compreensão da microestrutura. 

A condição escolhida para análise foi oriunda do tubo soldado com a energia 

intermediária de 1,0 kJ/mm, sendo analisadas as regiões de metal de base (MB) e zona 

fundida (ZF). O comportamento para o material soldado nessa energia e tratado 

termicamente será discutido posteriormente.

Para amostras do AISD na região de MB observou-se a presença de precipitados 

nanométricos intragranular, com morfologia agulhada, na matriz ferrítica, conforme 

apresentado na Figura 52a, para o MET operando no campo claro. Na Figura 52b tem-se 

o padrão de difração de elétrons adquirido para o conjunto matriz-precipitado. 

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

Padrão de difração de elétrons de área selecionada (SADP) na matriz de ferrita mostrando para o eixo de 
zona [1 1 1]Fe-α spots “separados” dos planos (2 -2 0).

 
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

[1 1 1]Fe-α

(1 1 0) (0 1 1)

(1 0 1)

(2 2 0)

50 nm
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O padrão de difração de área selecionada apresentado na Figura 52b destaca os 

spots referentes aos planos cristalográficos da família (110) para a matriz ferrítica, para o 

eixo de zona [111]Fe-. No entanto, é possível perceber que os spots menos intensos, 

referentes aos planos da família (220) indicaram a presença de mais de um spot de 

difração (círculos pontilhados), caracterizando a presença de mais de um cristal. Para os 

spots mais intensos, referentes aos planos da família (110) da matriz ferrítica, tem-se 

também a percepção de uma distorção, com aparente presença de dois outros spots, cujos 

vetores da rede reciproca coincidem com os spots (0002) para o nitreto de cromo (Cr2N). 

Contudo, devido ao fato dos precipitados serem da ordem de 10 nm, a intensidade dos 

spots da matriz ferrítica torna-se muito superior, dificultando a visualização. 

Estes precipitados nanométricos na matriz de ferrita com morfologia agulhada 

assemelham-se aos reportados por RAMIREZ et al. (2003) para o nitreto de cromo Cr2N. 

Segundo a literatura, a morfologia destes precipitados está associada a morfologia 

característica de nitretos de cromo, como pode ser vista na Figura 53. Essa precipitação 

também foi detectada no material soldado, conforme foi apresentada anteriormente nas 

análises de MO e MEV, principalmente na região de ZAC. 
Figura 53: a) Micrografia eletrônica de transmissão, em campo claro, mostrando a presença de nitreto de 
cromo no aço ISSO 5832-9 solubilizado. b) presença de nitreto de cromo, fase chi e nitreto de nióbio. c) 

difratograma de Cr2N identificado.

FONTE: VILLALOBOS et al, 2009.

Foi realizado uma análise de EDS em modo TEM para a região de MB, conforme 

apresentado na Figura 54 para avaliar como estava a composição química, na qual foram 

encontrados os mesmos elementos químicos Fe, Cr, Mo, Si, Mn, Ni e foi detectado uma 

quantidade de Cu residual na amostra.

ba c
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Figura 54: Espectro de EDS em modo TEM da composição geral da amostra de aço superduplex 2507 
metal de base (BM).

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Foi visualizado nas imagens por MET a presença de precipitados com morfologias 

diferenciadas como mostrado na Figura 55. Um de formato alongado de dimensões de 

aproximadamente de 1 x 3μm. Um outro precipitado um com formato retangular e com 

dimensões de aproximadamente de 1 a 2 μm e um precipitado maior e irregular com 

dimensões de 5 a 10μm. Foi possível perceber também uma região com contorno de grão 

entre as fases ferrita e austenita.
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Figura 55: Imagem de TEM campo claro (BF) em baixa magnificação mostrando (a) precipitados 
micrométricos na matriz ferrita de 1 a 2 µm com morfologia retangular, alongados de 1 x 3 µm, e um 

precipitado maior irregular de 5 a 10 µm. (b) Micrografia de TEM-BF ampliada de uma parte da região 
anterior (a) mostrando precipitados micrométricos e na extremidade da área fina um contorno de grão 

entre a ferrita (Fe-α)/ austenita (Fe-γ).

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Foi observado a região anterior em campo escuro em que ficou mais nítido os 

precipitados existentes e o contorno de grão, além da presença de precipitados 

nanométricos distribuídos na matriz ferrítica e linhas de discordância, como indicado na 

Figura 56.

a

b

1 m

2 m
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Figura 56: Imagem de STEM em modo (a) campo escuro anelar (ADF) em baixa magnificação mostrando 
precipitados micrométricos na matriz ferrítica (b) Micrografia de STEM-ADF em maior magnificação 
mostrando precipitados nanométricos dispersos na matriz ferrítica e linhas de discordâncias (LD) por 

entre os precipitados.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

5.2.6  Análises de Espectroscopia Mössbauer para o AISD na condição como soldado

Na Figura 57 têm-se os espectros com os ajustes por sítios para o AISD soldado 

na região de MB para os níveis de energia avaliados. Como esta região encontra-se 

significativamente afastada da região da solda, e as temperaturas alcançadas são 

desprezíveis devido a grande massa do tubo que consegue dissipar rapidamente o calor 

aportado à peça, pode-se considerar que tal região não foi afetada pelo processo de 

soldagem. 

É possível perceber a presença de dois espectros, um singleto referente a fase 

austenita, que é paramagnética, e um sexteto referente a fase ferrita que é ferromagnética. 

A distância do primeiro para o sexto pico representa o campo magnético hiperfino (Bhf), 

para o átomo de ferro. Esse comportamento é característico dos AISD e foi reportado nos 

trabalhos de ELMASSALAMI et. al., 2011 e SOLOMON E LEVINSON, 1977. 

500 nm2 m

a b
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Figura 57: Espectros Mössbauer com o ajuste por sítios para o AISD soldado na região de MB. a) 0,5 
kJ/mm; b) 1,0 kJ/mm; c) 2,0 kJ/mm.

a)

b)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a Figura 58 têm-se os espectros com o ajuste por sítios para o AISD soldado 

na região da ZF. É possível notar que há uma diferença 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 são mais 

semelhantes.

Figura 58: Espectros Mössbauer com o ajuste por sítios para o AISD soldado na região de ZF. a)0,5 
kJ/mm b)1,0 kJ/mm c)2,0 kJ/mm

c)

a)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Os gráficos de probabilidade versus campo magnético hiperfino (Bhf) para a 

região de Metal de Base, considerando as energias avaliadas, estão apresentadas na Figura 

59, na qual é possível observar que a maior medida de campo magnético hiperfino para 

as três energias se dá em 23 Teslas.

c)

b)
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Figura 59: Probabilidade versus campo magnético hiperfino para o AISD UNS S32750 como soldado na 
região de MB.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a região de ZF tem-se as curvas de distribuição para as energias avaliadas 

apresentadas na Figura 60, na qual é possível perceber uma mudança no comportamento 

da curva, onde há a presença 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 não foi observado nas medidas realizadas na região do MB, como já fora apresentado 

na Figura 4, indicando uma diferença no comportamento do campo magnético para essas 

duas regiões.

Tomando como base o átomo de ferro puro, com valor de BHF de 33 T, conforme 

há a presença de elementos de liga tais como Cr, Mo, Ni na vizinhança de átomos de Fe 

na matriz, haverá  aumento ou diminuição dos valores de BHF de acordo com a 

contribuição de cada elemento químico, conforme pode ser observado na Figura 61, em 

que os elementos à direita do Fe contribuem positivamente, deslocando a curva de Bhf 

para a direita, enquanto os elementos à esquerda do Fe contribuem negativamente, 

deslocando a curva para a esquerda (SILVA, 2018).

Como o AISD apresentam na sua composição as quantidades de 25% Cr, 7%Ni e 

4%Mo, pela Figura 61 pode-se perceber que o cromo e o molibdênio contribuem muito 

negativamente, com valores respectivos de -2,69 e -3,87, e que o níquel contribuindo em 
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0,94 não é capaz de compensar esse efeito do Cr e Mo. Assim, a curva de Bhf será então 

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

as condições de MB e ZF.

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

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Figura 61: Alterações no campo magnético hiperfino em Tesla (T) por átomo.

FONTE:   VINCZE & CAMPBELL, 1973.
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Na ZF tem-se que o Bhf entre 5 e 13 há a formação de um baixo campo hiperfino. 

Isto pode ser um indicativo que a distribuição entre os átomos de Fe e Cr dentro da ferrita 

não seja tão homogênea, em que o baixo campo hiperfino indica uma região com mais 

elementos de liga como o Cr em torno dos átomos de Fe. A medida que isto acontece, o 

Fe torna-se menos puro, e a presença de átomos de outros elementos na vizinhança do Fe 

causa um “bloqueio” (ou torna-se um obstáculo) para a magnetização do Fe. 

Já para o alto campo hiperfino, regiões com menores concentrações de átomos de 

Cr ligados ao Fe, tornam o átomo de Fe mais livre para desenvolver a magnetização, o 

que resulta num deslocamento do pico para a direita.

Essa formação de um campo magnético hiperfino de menor intensidade, na faixa 

de 5 a 13 Bhf pode estar associado a possíveis fenômenos metalúrgicos que ocorrem 

durante a solidificação dos passes de solda, como a microsegregação, em que se produz 

uma heterogeneidade química pela incorporação ou rejeição de determinados elementos 

de liga em função da afinidade com o sólido que está sendo formado. Este fenômeno 

contribui inclusive para a nucleação e o crescimento de novas fases, tanto na solidificação 

quanto no estado sólido. Desta forma, é possível haver alguma heterogeneidade química 

localizada, em escala nanométrica, dentro da fase ferrita, e esta heterogeneidade pode ser 

o fator responsável pela diminuição do campo magnético hiperfino observado para a ZF. 

Vale ressaltar que o modo de solidificação do AISD é completamente ferrítico, e 

que neste caso, é provável que elementos como o Cr e o Mo, os quais possuem maior 

afinidade com a fase ferrítica sejam menos segregados para o líquido, enquanto o Ni 

sendo um elemento austenitizante, sofra uma maior tendência a ser segregado para o 

líquido. OGAWA & KOSEKI (1998) estudaram a microsegregação em aços inoxidáveis 

duplex e mostraram que a microsegregação 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 transformação de ferrita em austenita 

no estado sólido é acompanhada de uma difusão significativa de elementos como Cr e 

Mo através da interface ferrita/austenita. De acordo com ATAMART & KING (1992), a 

partição de elementos como o Cr, o Mo, o Ni e o N ocorrem durante a transformação de 

fase. Os autores destacam em sua análise que o Mo particionou preferencialmente para a 

ferrita, enquanto o Ni sofreu partição preferencialmente para a austenita, conforme a 

temperatura foi reduzida.

Assim, em regiões cuja composição química local esteja repleta de elementos de 

liga, em que os átomos de Fe encontrem-se circundados por estes elementos, 
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especialmente o Cr e o Mo, deve haver uma influência negativa na magnetização, 

deslocando a curva para a esquerda. 

Em ambas as regiões 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 não houve migrações de átomos entorno do Fe que 

apresentou Bhf em 23T, mas na região de ZF houve a formação de um segundo pico de 

probabilidade para baixos campos hiperfinos Bhf, na faixa de 5 a 13T, os quais denotam 

uma região com um Bhf menor onde ocorreu essa migração e pode estar relacionado com 

a formação de alguma heterogeneidade química em decorrência da microsegregação 

durante a soldagem. Da mesma forma, a presença de inclusões não metálicas e nitretos 

de cromo podem afetar a magnetização.

É possível notar também que a probabilidade na condição de ZF cresce conforme 

o aumento da energia de soldagem, em que o aumento da probabilidade está relacionado 

com a transformação do ferro magnético da ferrita para ferro paramagnético da austenita, 

indicando que a proporção de Fe na ferrita diminuiu com o aumento da energia de 

soldagem. Na Tabela 14 tem-se a distribuição percentual do ferro presente nas fases 

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

Tabela 14: Distribuição percentual de átomos de Ferro presente nas fases ferrita e austenita do AISD 
soldado.

Energia (kJ/mm) Região % 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: PRÓPRIA DO AUTOR

Percebe-se que para as medidas realizadas no MB não há alterações na quantidade 

de ferro entre as fases, o que já era esperado visto que como não sofreu modificações pelo 

processo de soldagem deveria apresentar o mesmo comportamento para as diferentes 

energias avaliadas. 

Contudo, para a medidas realizadas na região da ZF foi percebida uma diminuição 

da quantidade de átomos de Fe dentro da fase ferrita, conforme há o aumento do aporte 



115

térmico utilizado, o que está associado com o fato de ter-se menor proporção da fase 

ferrítica conforme há 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 átomos de Fe na austenita. Tal comportamento está em 

consonância com o efeito esperado do aporte térmico sobre as transformações de fase no 

estado sólido ocorridas em aços inoxidáveis superduplex.

Analisando a quantidade de Fe obtida por Mössbauer no enchimento, que reflete 

apenas o ferro da fase magnética (ferrita), e o resultado obtido na região de enchimento 

das quantificações de Ferrita realizadas por ImageJ, ambos representados graficamente 

na Figura 62, tem-se que as porcentagens dos dois métodos estão próximos e apresentam 

o mesmo comportamento do decréscimo da porcentagem de ferrita com o aumento do 

tempo de resfriamento. Isso ocorre devido a condição de 0,5kJ/mm possuir uma maior 

velocidade de soldagem e consequentemente não ter tempo suficiente para produzir 

austenita para obter o balanço de aproximadamente 50:50 e, portanto, obtendo uma maior 

quantidade de ferrita distribuída no AISD. Conforme a energia aumenta, mais austenita 

vai sendo precipitada no AISD e menor é a proporção de fase ferrita no material. 

Figura 62: Quantificação da porcentagem da fase ferrita por ImajeJ e o ferro magnético obtido por 
Mössbauer.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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5.3 Ensaios Mecânicos 

5.3.1 Ensaio de microdureza

O perfil de microdureza para o AISD soldado para a energia de 0,5 kJ/mm, nas 

regiões de raiz, enchimento e acabamento estão apresentados na Figura 63, em que as 

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

Figura 63: Dureza do AISD UNS S32750 soldado com 0,5kJ/mm

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Pode-se observar que para as regiões 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 regiões de ZAC e ZF, principalmente na região 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 são correspondentes aos pontos de ZAC, e na 

ZF apenas alguns pontos atingiram valores próximos a estes, mas quando comparado a 

raiz e ao enchimento, esses valores são inferiores. 

Tal comportamento foi atribuído à soldagem multipasse, que faz com que a raiz e 

o enchimento sejam reaquecidos mais vezes que o acabamento. O aumento da dureza 

nessas regiões pode ser atribuído ao processo de expansão no aquecimento e de contração 
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no resfriamento que poderá ocasionar deformação plástica em ambas as fases. Essa 

deformação pode encruar as fases, em especial a austenita que possui maior coeficiente 

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

FRÉCHARD et. al. (2006) e GIRONÉS et. al. (2004) relataram que o mecanismo 

de deformação depende das características microestruturais, em que em um aço 

inoxidável utilizando microscopia de força atômica (AFM) e EBSD, sugeriram que a 

deformação plástica de grãos ferríticos é desencadeada por acumulações de deslocamento 

nos grãos austeníticos vizinhos. Quanto à austenita, considera-se que a atividade plástica 

depende principalmente de suas características intrínsecas de deslizamento e orientação.

Além disso, tem-se a própria restrição 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 deformação da porção já depositada para compensar a contração dos 

passes subsequentes.

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

1,0 kJ/mm, correspondentes às regiões de raiz, enchimento e acabamento. 

Figura 64: Dureza do AISD UNS S32750 soldado com 1,0kJ/mm

 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.
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Os valores variaram de 275 a aproximadamente 375 HV. Para a raiz pode-se 

observar o aumento de microdureza em regiões próximas a região da ZAC, que pelas 

análises de microestruturas foram observadas precipitações de nitretos de cromo para esta 

região. Já para a região de enchimento houve variações nas regiões próximas a ZAC e 

dentro da ZF, e acabamento não houve grandes variações dentro desta região.

Na Figura 65 tem-se os perfis de microdureza para o AISD soldado com energia 

de 2,0kJ/mm. As regiões 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

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Os valores de microdureza médias para a região de MB, ZAC e ZF nas regiões 

(raiz, enchimento e acabamento) para as três energias avaliadas no AISD estão 

apresentadas na Tabela 15, Tabela 16 e Tabela 17 da menor para a maior energia, 

respectivamente.

A norma ASTM A240 estabelece uma dureza máxima para o metal base de 32 

HRC, o que equivale a aproximadamente 320 HV. Já a norma NORSOK estabelece um 

valor máximo de 350 HV. 
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Deste modo, verifica-se que na sua maioria os valores de dureza estão 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: PRÓPRIA 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: PRÓPRIA DO AUTOR.

Tabela 17: Valores de microdureza para o AISD soldado a 2,0kJ/mm
MB ZAC ZF

Raiz 258,49±12,90 258,00±5,65 265,38±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: PRÓPRIA DO AUTOR.

É importante salientar que estes resultados produzidos são referentes à 

microdureza, cuja carga é consideravelmente menor e bastante pontual, em que além da 

região penetrada corresponder à uma área 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 impressão ocorreu sobre 

grãos de ferrita, a qual apresenta maior dureza.

Na Figura 66a tem-se a microestrutura da ZAC do acabamento em que alcançou 

altos níveis de dureza. Percebe-se que entre os pontos de impressão há presença de uma 

região com pontos escuros referentes a possível precipitação de nitretos de cromo. 

Figura 66: Microestrutura da ZAC do Acabamento do AISD soldado a 1kJ/mm. a) MO; b) MEV.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

a)

b)
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A região da ZAC do acabamento foi analisada no MEV, como mostrado na Figura 

66b, e dentro dos grãos ferríticos foram encontrados precipitados de nitretos de cromo 

dispersos na matriz ferrítica, estes precipitados podem ter introduzido algum efeito de 

aumento de resistência por precipitação e assim elevado os níveis de dureza que foram 

medidos nessa região.

Os resultados de microdureza obtidos neste estudo referente à soldagem 

multipasse do aço inoxidável superduplex UNS S32750 são coerentes com os valores 

observados por outros autores. RAMKUMAR et. al. (2014a) estudando a soldagem 

multipasse do mesmo aço (UNS S32750) encontraram resultados de microdureza 

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

Para avaliar a contribuição 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 regiões de ZAC e ZF do AISD soldado.

Figura 67: Microdureza da ZAC no AISD soldado em três níveis de energia

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.
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Figura 68: Microdureza da ZF no AISD soldado em três níveis de energia

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

De um modo geral, foi observado que a fase ferrita, apresentou valores de 

microdureza maiores quando comparado à austenita, ficando entre 300 e 320 HV. Para a 

ZAC isso pode estar associado à presença de maiores quantidades de cromo e molibdênio 

que influenciam tanto no aumento da precipitação dos nitretos de cromo como no 

aumento de resistência por solução sólida. 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 rápido resfriamento da soldagem 

houve pouco tempo para a difusão dos elementos de liga e isso ocasionou uma 

composição química similar nas regiões de solda analisadas, mesmo com diferentes 

proporções de ferrita e austenita no AISD.

3.3.2 Dureza Vickers

Os resultados da análise estatística para as durezas Vickers para a região de ZF 

para raiz, enchimento e acabamento estão apresentados na Figura 69. Pode-se perceber 
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que os maiores valores de dureza foram obtidos para a região de raiz para as três energias 

avaliadas, e que conforme há 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 possuírem uma maior quantidade de austenita, que é uma fase macia e isso 

contribuiu para valores de dureza menores nessa condição.

Figura 69: Análise estatística da evolução da dureza com a energia de soldagem para região de ZF

 
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

RAMKUMAR (2015) determinaram os valores de dureza média da ZF ao longo 

das três regiões da junta: topo, meio e fundo, encontrando 312, 322 e 309 HV, 

respectivamente. Estes valores estão em concordância com os valores médios 

encontrados no presente estudo. 

Em outro estudo RAMKUMAR et. al. (2014b), avaliando a soldagem por feixe 

de elétrons do aço 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 atribuída à microestrutura essencialmente ferrítica. 
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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 redução 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 balanço de fases e crescimento 

de grão.

5.3.3 Tração uniaxial e alongamento

Ensaios de tração uniaxial em corpos de trova da seção transversal da junta foram 

realizados, conforme a norma ASTM E8M. Na Figura 70 são apresentadas as curvas σ 

versus ε de engenharia para o ensaio de tração uniaxial das soldas de AISD. Observa-se 

um comportamento semelhante para as condições 0,5 kJ/mm e 1,0 kJ/mm, cujas curvas 

encontram-se praticamente sobrepostas. 

Os valores de limite de escoamento (LE0,2) e limite de resistência à tração (LRT), 

bem como alongamento percentual (AL%) são apresentados na Tabela 18, em que para a 

condição de maior energia (2,0 kJ/mm) houve a ruptura na solda devido a presença de 

defeitos e foi realizado uma repetição desta condição, que apresentou ruptura no metal de 

base. 

Tabela 18. Propriedades mecânicas obtidas por ensaio de tração uniaxial.

LE0,2 – Limite de escoamento; LRT – Limite de resistência à tração; AL – Alongamento percentual. Fe - 

Fmax

Neste caso, verifica-se que todas as condições apresentaram LE0,2 superior ao 

requerido para o metal base e, principalmente, um LRT bem superior ao mínimo 

recomendado, considerando-se as especificações da norma ASTM A240, mesmo para a 

condição em que houve a ruptura na região soldada. 

Propriedades mecânicasEnergias 

(kJ) Fe0,2 (kN) LE0,2 (MPa) Fmax (kN) LRT 

(MPa)

AL (%)

0,5 77,2 ± 9,5 635,5 ± 81,3 107,4 ± 1,2 883,0 ± 5,7 31,7 ± 3,5

1,0 89,6 ± 9,3 734,5 ± 70,0 107,6 ± 1,0 882,0 ± 0,0 35,0 ± 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 ± 0,4 866,5 ± 3,5 16,9 ± 0,6

MB-Norma - 550 - 795 15
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Figura 70: Tração uniaxial para o AISD soldado em diferentes níveis de energia

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Os resultados obtidos para as juntas avaliadas neste estudo foram compatíveis 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 mínimo aceitável 

é de 550 MPa e o limite de resistência à tração esperado é entre 800 e 1.000 MPa.  

RAMKUMAR et. al. (2014a) avaliaram as propriedades mecânicas de soldas 

multipasse de AISD utilizando o eletrodo AWS ER2553, o qual também é indicado para 

a soldagem de AISD, mas cuja composição química difere do metal de adição usado neste 

estudo (AWS ER2594L) por possuir menor teor de Ni e adição 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 adição AWS ER2594L.

Em termos de AL% medido após a ruptura, todas as condições apresentaram 

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

18. 
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A condição de 2,0kJ/mm mostrado no gráfico é referente ao corpo de prova que 

ocorreu comportamento semelhante aos demais, em que foi realizada a repetição devido 

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

presente entre os passes.

Pela Figura 71 é possível constatar que todos os corpos de prova que se romperam 

no metal de base obtiveram uma deformação plástica, cujo comportamento foi 

característico de material dúctil, com formação de estricção e ruptura do tipo taça-cone. 

Figura 71: Corpos de prova após ensaio de tração 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) 

repetição da condição de 2,0 kJ/mm.

 
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Outra observação importante foi a localização da ruptura, a qual ocorreu no metal 

base para as energias de 0,5 kJ/mm e 1,0 kJ/mm, enquanto para a condição 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 é destacada a presença de defeitos na zona fundida, 

Defeitos

a) b)
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especialmente para as condições de menor aporte térmico, principalmente a de 0,5 kJ/mm. 

Embora a presença destes defeitos tenha sido observada, os mesmos não implicaram em 

problemas para o comportamento mecânico da junta, visto que a ruptura ocorreu no metal 

base.

No entanto, as diferenças de comportamento da amostra soldada com 2,0 kJ/mm, 

quanto à localização da ruptura, foram atribuídas à presença de um defeito na zona 

fundida, como mostrado na Figura 72. Nesta imagem é possível ver a presença de um 

defeito quase contínuo ao longo da superfície de fratura, em que este defeito foi associado 

a falta de fusão, mencionado anteriormente na seção 5.1.1.

Figura 72: Comparativo entre as fraturas dos corpos de prova com energia de 2,0 kJ/mm (a) e as 

observadas para os corpos de prova soldados com 0,5 kJ/mm e 1,0 kJ/mm (b). Defeito na zona fundida 

devido à falta de fusão.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Como os AISD apresentam maior tensão superficial e baixa molhabilidade, a poça 

tende a espalhar menos, retendo o metal líquido na poça e, para condições em que esta 

poça se torna bastante volumosa, o metal líquido tente a produzir este efeito. 

Este tipo de defeito tem sido reportado na literatura, especialmente com foco em 

condições de esforços de fadiga (SAMUELSON (2002); MARQUIS & SAMUELSSON 

(2005); BARSOUM & JONSSON (2011)).

A falta de fusão entre os passes atuou como concentrador de tensão no interior da 

solda de AISD, restringindo a deformação plástica do material e levando-o à falha nesta 

Falta de fusão 
ap

a) b)
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região, o que é um fator negativo, mesmo assim a condição alcançou todos os critérios de 

resistência. 

5.4 ENSAIOS DE CORROSÃO

5.4.1 Ensaio de Imersão (ASTM G48)

5.4.1.1 Soldagem por GMAW

Para o ensaio de imersão 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 inspeção e após a comprovação da existência 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 estão 

apresentadas na Figura 73, 

Figura 74 e Figura 75 respectivamente, em que as imagens da esquerda 

correspondem frente e verso, da triplicata da condição analisada, anteriormente ao ensaio 

e as da direita são as imagens posteriormente ao ensaios de corrosão. 

Para a energia de 0,5kJ/mm, apresentada na Figura 73, é possível notar que as 

regiões que sofreram a corrosão estavam na ZAC e na ZF, nas regiões da raiz e 

acabamento, que estão indicados na imagem, nesta condição foram encontrados vários 

pontos que sofreram corrosão por pite.

Para a condição de energia intermediária (1,0 kJ/mm) tem-se a corrosão por pite 

ocorrendo na região de ZAC da raiz e acabamento indo em direção a ZF, e na raiz na 

região de ZF, indicado na 

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

da menor energia. 

Para a condição de energia de 2,0 kJ/mm, mostrada na Figura 75, tem-se que a 

corrosão por pite ocorreu nas mesmas regiões de ZAC da raiz e acabamento observado 

nas demais energias. Para a região de ZF, em uma região já com presença de um defeito 

decorrente da soldagem, a corrosão ocorreu de forma a expandir a área do defeito 

chegando a atingir e correr o lado oposto, que não possuía alterações na ZF anteriormente 

ao ensaio, esta condição está indicado em vermelho na Figura 75. 
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Figura 73: Amostras antes e depois do ensaio de imersão com cloreto férrico (ASTM G48) para a energia 
de 0,5 kJ/mm.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.
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Figura 74: Amostras antes e depois do ensaio de imersão com cloreto férrico (ASTM G48) para a energia 
de 1,0 kJ/mm.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.
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Figura 75: Amostras antes e depois do ensaio de imersão com cloreto férrico (ASTM G48) para a energia 
de 2,0 kJ/mm.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

A região de MB para todas as energias avaliadas não sofreu alteração em toda sua 

extensão, assim como as regiões da ZF, que mesmo com incidência de defeitos, em sua 

maioria não sofreram alterações significativa com formações de pites, sendo que apenas 

um defeito sofreu essa alteração conforme mencionado anteriormente.

A temperatura crítica 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 tão 

próximos, a energia de 1,0 kJ/mm obteve uma temperatura mais alta indicando uma maior 

resistência à corrosão nesse ensaio. 

A resistência a corrosão das soldas foi superior às temperaturas determinadas pela 

norma NORSOK M-601 em que para soldagens com aço do tipo UNS S32750, a 

temperatura crítica de pite no ensaio de imersão para o período de 24h de imersão deve 
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ser no mínimo de 35°C para ser aprovada e, nessa temperatura, não deve ser possível 

observar pites no aumento de 200x.

Durante o ensaio, mesmo sendo atingido a perda de massa estabelecida pela norma 

ASTM G48, algumas peças não apresentaram pites, indicando uma perda de massa por 

corrosão generalizada. Foi então realizado o ensaio em temperatura maior até que fosse 

visualizado os pites na amostra.

Na Tabela 19, são 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/cm2, 

juntamente com a visualização dos pites. Para a Norma NORSOK M-601 a perda de 

massa permitida é de 4,0 g/m2 para a temperatura de 35°C. Nesta temperatura a maior 

perda de massa foi de 0,0035 g/m2. Para a condição de 40°C alguns valores já estavam 

próximos, mas ainda não havia a visualização dos pites. A perda de massa em g/m2 para 

as temperaturas em que ocorreram os pites estão mostrados na Tabela 19.
Tabela 19: Resultados da perda de massa obtidas para o AISD soldado

Energia 

(kJ/mm)

Massa 

inicial 

(g)

Massa 

final (g)

Diferença 

de massa 

(g)

Área 

(cm2)

Perda de 

massa 

ASTM 

G48 

(g/cm2)

Perda de 

massa 

Norsok 

(Tpite) 

(g/m2)

Perda de 

massa 

Norsok a 

40°C 

(g/m2)

Temp. 

crítica de 

pite 

registrada 

(°C)

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

0,5

28,4250 28,4080 0,0170 27,0 0,00063 6,296 1,852 45

31,7710 31,6650 0,1060 27,4 0,00387 38,686 1,095 50

32,1350 32,0350 0,1000 28,9 0,00357 35,714 2,076 50

1,0

30,7260 30,5760 0,1500 27,3 0,00549 54,945 2,198 50

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

2,0

32,7220 32,6710 0,0510 30,3 0,00168 16,832 1,320 50
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Na Figura 76 tem-se as microestruturas por MO das regiões onde ocorreram os 

pites, em que na Figura 76a tem-se a região da raiz da energia de 0,5 kJ/mm, na qual a 

corrosão ocorreu na transição da região da ZAC do AISD. Pode-se perceber que dentro 

do pite (fundo do pite), há uma região não corroída. 
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Figura 76: Pites da amostra após o ensaio. a) 0,5kJ na região da raiz. b)1,0kj na região do enchimento. c) 
1,0kJ/mm na região de raiz.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Na Figura 76b a corrosão ocorreu na ZF do enchimento da energia de 1,0 kJ/mm, 

em que é possível observar dentro do pite algumas lamelas de austenita intactas, enquanto 

que Figura 76c é notável que a corrosão ocorreu preferencialmente na região de ZAC e 

provavelmente uma parte da ZF também foi corroída.

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 há o aumento na região de borda do pite (Figura 

77b), percebe-se que a corrosão ocorreu em apenas algumas regiões, como pode ser visto 

na Figura 77b, Figura 77c e Figura 77d, em que a corrosão ocorre preferencialmente nas 

interface das fases α/γ, e na fase ferrita, preservando a fase austenítica (fase mais clara no 

MEV). 

ZAC ZFZF

b)

c)

ZF
MB

a)
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Figura 77: Pites após ensaio da G48 no AISD soldado na energia de 1,0 kJ/mm.a) ZF da raiz. b) 
ampliação do item a. c) ZAC da raiz d)ZAC da raiz

 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

5.4.1.2 Simulação na Gleeble

Foi realizado ensaio por imersão de cloreto férrico em amostras com ZAC 

simulada por Gleeble, em que os parâmetros foram os mesmos utilizados com a soldagem. 

As imagens das amostras antes e pós ensaio estão apresentadas na Figura 78. 

γ

α

α

a)

c) d)

b)

γ

γ
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Figura 78: Amostras Gleeble após ensaio G48

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

É possível perceber que a corrosão ocorreu na região central da amostra em que 

corresponde a ZAC simulada nas energias avaliadas. Como visto anteriormente, a 

corrosão ocorreu em ambas as condições nas regiões de raiz e acabamento, em alguns 

pontos da ZF e na ZAC e na condição da Gleblee essa corrosão se repetiu, confirmando 

a corrosão por pite na ZAC mais em proporção maior devido à extensão da ZAC na 

Gleblee ser maior que a da condição soldada. Através da Tabela 20, temos informações 

sobre a perda de massa, temperatura e área 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 à sua microestrutura. Na Gleeble houve menor formação de 

nitretos e a formação de algumas ilhas de austenita secundária, em que essa menor 

precipitação das fases deletérias provavelmente contribuiu para uma maior resistência da 

ZAC quando comparados com os resultados de metal de solda. 

0,5kJ/mm

1,0kJ/mm
2,0kJ/mm

a) b)

c) d)
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Tabela 20: Dados G48 da solda simulada pela Gleeble.

Amostra
Área 

(m2)

Peso 

inicial (g)

Peso 

final (g)

TCP 

(°C)

Perda de 

massa (g)

G48 

(g/cm2)

Norsok- 

Tpite

(g/m2)

Norsok

40°C

(g/m2)

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: PRÓPRIA DO AUTOR

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

de 35°C, a perda de massa não pode exceder 4,0 g/m2 e não deve ser observada corrosão 

na superfície 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 aceitável se a perda de massa for inferior a 4,0 g/m2 para esta 

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

critério é atendido, tanto para os ensaios com as peças soldadas pelo processo MIG/MAG, 

quanto para a condição 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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Figura 79: Comparativo da perda de massa para GMAW e Gleeble. a) Temperatura de 40°C NORSOV. 
b) Temperatura crítica de pite.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

A perda de massa medida para as respectivas temperaturas de pite, informadas na 

Figura 79b, mostram um comportamento bem diferente, no qual a condição soldada com 

1,0 kJ/mm e a condição simulada na Gleeble com 2,0 kJ/mm apresentaram as maiores 

temperaturas de pite, as quais foram em ambos os casos de 50°C, esse aumento na 

temperatura de ensaio pode justificar a maior perda de massa ocorrida nestas condições.

a)

b)
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5.4.2 Ensaio de EPR

5.4.2.1 EPR-DL com soldagem GMAW

Todas as curvas obtidas na análise de EPR-DL como soldado estão apresentadas 

no Apêndice A, e no decorrer do trabalho serão comentados os comportamentos das 

curvas e como se refletiu a susceptibilidade à corrosão nas diferentes regiões de MB, ZAC 

e ZF nas energias avaliadas.

Na Figura 80 temos exemplos de curvas de EPR-DL que foram obtidas após as 

análises. É possível observar na Figura 80a, que não há a formação de pico de corrente 

de reativação durante a reversão da varredura no ensaio. Esse comportamento se repetiu 

para a maioria das curvas das regiões analisadas. 

Um segundo comportamento foi detectado conforme mostrado na Figura 80b, em 

que durante a reversão houve um indício de perturbação no sistema, com um provável 

pico de reativação formado. Esse comportamento ocorreu em algumas regiões e 

geralmente em uma ou duas das repetições para a mesma amostra, contudo, com valores 

de Ir muito pequeno. 

Quando calculado a razão Ir/Ia o valor foi muito próximo a zero, sendo 

considerado desprezível e, portanto, não susceptível à corrosão. 

Sabe-se que a camada passiva é uma película de tamanho na ordem de 4 nm, e 

quando há a formação dessa película o metal praticamente não é corroído devido as 

propriedades protetoras dos elementos químicos presentes. (WOLYNEC, 2013)
Figura 80: Comportamentos eletroquímicos encontrados durante os ensaios de EPR-DL. a) sem 

reativação. b) indício de perturbação do ensaio.

a)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

A susceptibilidade à corrosão detectada pela análise por EPR-DL depende das 

áreas empobrecidas em cromo e/ou molibdênio, em que esse empobrecimento é 

consequência das precipitações de fases que ocorrem nos AISD (LOPES et.al, 2007; 

HONG et. al., 2013). A formação das fases deletéria retira cromo e molibdênio da matriz 

do aço, reduzindo a quantidade desses elementos em solução na matriz, os quais são 

elementos responsáveis pela formação da camada passivadora que protege o aço contra a 

corrosão. 

Assim, quanto maior for o pico de reativação encontrado, maior a susceptibilidade 

à corrosão naquela região. Do mesmo modo, quanto menor for o pico de reativação, ou 

se este for inexistente, indica que o aço está com uma camada passiva estável e é capaz 

de resistir à corrosão para um meio específico.

Para a Figura 80b, o ensaio detectou uma leve susceptibilidade à corrosão 

denotada por uma perturbação na varredura com potencial reverso que indica que nessa 

região da amostra, podem haver regiões empobrecidas de elementos formadores da 

camada passivadora.

No entanto, como houve um crescimento muito pequeno da corrente e uma rápida 

queda e estabilização da mesma, as zonas que apresentam empobrecimento em cromo 

devem ser muito pequenas e descontínuas, levando a um rápido reestabelecimento das 

condições de passivação. Assim, tal comportamento não chega a comprometer a 

resistência à corrosão do material.

b)
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Na Tabela 21 está especificado como foi o comportamento das curvas obtidas no 

ensaio de EPR-DL, os dados são referentes as regiões de ZAC e ZF. Nas regiões de metal 

de base não foram detectados picos de reativação.

Para a região da ZF e ZAC as que não apresentaram corrente de reativação estão 

sinalizadas com N e as regiões que detectaram alguma perturbação na curva estão 

sinalizadas com S, seguidas das razões Ir/Ia encontradas. 

Tabela 21: Determinação da reativação nas regiões de ZF e ZAC analisadas em diferentes energias
ZAC ZF        Região 

Energia Raiz Ench. Acab. Raiz Ench. Acab.
0,5 N N N N N N

1,0 N N S (Ir/Ia=0,005) N N S (Ir/Ia=0,003)

2,0 N N S (Ir/Ia=0,005) N S (Ir/Ia=0,035) N

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Pela Tabela 21 pode-se perceber algumas perturbações no gráfico, com os valores 

de Ir/Ia em torno de 0,005, ocorreram na região de acabamento da ZAC de 1,0 kJ/mm e 

na ZAC e ZF de 2,0 kJ/mm. Na região de ZF do enchimento da energia de 2,0 kJ/mm, 

mostrado na Figura 80b, foi possível visualizar melhor a formação do pico de reativação 

com valor de 0,035.

Ao relacionar a microestrutura com os resultados de EPR, vale salientar que as 

microestruturas em que ocorreram maiores precipitações 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 precipitação de nitretos de cromo nas regiões de ZAC, e com bastante 

precipitação de austenita secundária nas regiões de ZF. 

Foram realizados testes com uma solução mais agressiva com maior concentração 

de NaCl: 2MH2SO4+0,01KSCN+1MNaCl, nas regiões de ZAC para avaliar se daria 

alguma detecção de susceptibilidade. Na Figura 81 tem-se o ensaio com duas soluções na 

região de ZAC, ambas tiveram o mesmo comportamento, sem presença de pico de 

reativação, apenas como picos de ativação maiores devido à solução mais agressiva 

dificultar a formação da camada passiva durante a passivação.
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Figura 81: EPR-DL da ZAC da raiz no AISD soldado a 1,0kJ/mm. a) solução 3. b) solução 4.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

5.4.2.2 Simulação com Gleeble

Os gráficos referentes aos ensaios de corrosão com a técnica de EPR-DL para 

as ZAC simuladas na Gleeble estão apresentados na Figura 82, em que foram 

avaliadas a região em que foram colocados os termopares e a face oposta do termopar. 

a)

b)
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Figura 82: EPR-DL das amostras simuladas na Gleeble.

Lado termopar soldado Lado oposto do termopar

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Os resultados para as três energias avaliadas obtiveram comportamentos 

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

mesmo assim não apresentaram presença de picos de reativação indicando uma boa 

resistência à corrosão para a ZAC nas energias avaliadas.

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

menores indicando que o material passivou mais rápido quando comparado com os 

0,5kJ/mm

1,0kJ/mm

2,0kJ/mm
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demais, sendo mais resistente ao meio corrosivo, assim como foi constatado na G48 para 

essa condição ocorreram as menores perda de massa e a maior temperatura de pite que as 

demais energias.

5.4.3 Ensaio de Temperatura Crítica de Pite (G150)

Os ensaios eletroquímicos foram realizados em duplicata nas regiões de MB, ZAC 

e ZF da raiz para as três energias estudadas. Na Figura 83 são apresentados os resultados 

de TCP para a menor energia. É possível perceber que os valores máximos de TCP 

obtidos para a região do MB, estas próximas de 80°C para esta região, 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 e 

para a ZF foram de 73,5 ± 3,53 indicando que a ZAC foi a região mais crítica, 

apresentando menor temperatura, esse resultado foi coerente com o encontrado no ensaio 

de G48 no qual a corrosão na solda para a energia de 0,5 kJ/mm ocorreu 

preferencialmente na região de ZAC.

Para energia de 1,0 kJ/mm, os gráficos de corrente de corrosão versus temperatura 

são apresentados na Figura 84. É possível 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 corrosão só aconteceu para as regiões 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.
a) b)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Figura 84: Ensaio TCP para a energia de 1,0 kJ/mm na ZAC e ZF da raiz.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

c)

c)

b)
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Já para a condição de maior energia, cujos gráficos são apresentados na Figura 85, 

tem-se que a maior TCP obtida ocorreu na ZF. Em um dos ensaios não foi possível 

determinar a temperatura, pois chegou a um valor superior a 90°C, máximo suportado 

pelo equipamento, e não houve a formação do pite. Para a região da ZAC os valores foram 

próximos dos valores das demais energias, alcançando 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.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Segundo trabalhos encontrados na literatura os valores obtidos para CPT para o 

UNS S32760 como recebido são de aproximadamente 80°C (LINTON, LAYCOCK et. 

al., 2004; IMOA, 2009; WILL, 2009). Quando o material é submetido à soldagem, 

haverá uma queda neste valor, devido às transformações 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).

b)

a) b)

c)
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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 (Cr2N) estiver presente.

A precipitação dos nitretos de cromo verificada na microestrutura soldada na 

região de ZAC pode então ter diminuído a resistência desta região quando comparada 

com a ZF, em que a condição de 2,0 kJ/mm, que havia apresentado esta precipitação 

em algumas regiões na ZF, teve as maiores temperaturas críticas de pite, essa redução 

da temperatura pela precipitação de nitretos também foi mencionada no trabalho de 

OLSSON & SNIS (2007).

Além disso, vale salientar que a região de ZAC possui maiores tamanhos de 

grãos ferríticos e, regiões com proporções maiores de uma fase em relação a outra, o 

que pode influenciar no comportamento eletroquímico desta região formando uma pilha 

eletroquímica e tornando-a menos resistente.

O valor alto para a resistência à corrosão por pite pode também estar ligado à 

adição de Ce e La encontrados no material, visto que conforme relatado por JEON et.al. 

(2013) a adição desses elementos ao 27Cr–7Ni–2.5Mo-3.3W aumentou a resistência à 

corrosão por pite, devido a formação dos óxidos de cério que favoreceram a precipitação 

de chi e nitretos de cromo que retardaram e reduziram significativamente a quantidade de 

sigma precipitada.

A baixa precipitação de nitretos e a ausência da fase sigma e chi, que são 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 aço inoxidável 

hiperduplex (27Cr–7Ni–2,5Mo-3,3W), os autores relataram que a adição de uma 

quantidade pequena de Ce, entre 55 a 110 ppm, retardou a precipitação de fases 

secundárias, devido à distribuição homogênea de Ce na matriz. 

WATANABE et. al. (2000) demonstraram que a adição de Ce (0,01% em peso) 

aos aços inoxidáveis austeníticos AISI 316 (UNS S31600) diminui a cinética de 

sensitização devido à diminuição da taxa de difusão de Cr ao longo dos contornos de 

grãos, com aumento da concentração de Ce nos contornos de grãos.
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A presença de Ce e La na matriz do AISD soldado nesta tese não foi identificada 

durante as análises químicas e na descrição da composição do aço, devido à baixa 

concentração na matriz do aço, o que é coerente visto que na literatura esses elementos 

se encontram em torno aproximadamente de 50 ppm até 0,01 % do peso. Mesmo não 

sendo possível quantificar esses elementos partículas de óxido de Ce e La foram 

observados na microestrutura do metal de base, sendo um forte indicativo da ocorrência 

destes elementos em solução sólida na matriz.

A presença desses elementos poderia justificar a ausência da fase sigma na 

microestrutura investigada, além disso a zona fundida também apresentou alguma 

quantidade de Ce e La devido a diluição com o MB. Além disso pode ter influenciado 

nos valores de CPT para a condição de ZF de 2,0 kJ/mm em que a inibição de nitretos e 

fase sigma nesta condição de energia proporcionou uma temperatura crítica de pite alta, 

e com a presença de Ce e La proporcionaram um acréscimo na resistência a corrosão por 

pites, na qual a temperatura crítica de pite para a amostra não foi possível medir no 

equipamento.

5.4.4 Ensaio de OCP

Os ensaios de potencial de circuito aberto para as três energias de soldagem 

avaliadas, considerando as regiões de ZAC e ZF foram obtidos por meio de ensaio 

eletroquímico de polarização potenciodinâmica, conforme estabelecido na norma ASTM 

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

Figura 86: OCP para região de ZAC no AISD soldado

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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É possível observar por meio dos dados apresentados na Figura 86, que não 

houve grandes variações no potencial para as energias de 0,5 e 1,0 kJ/mm, quando 

comparados com a energia de soldagem de 2,0 kJ/mm, que apresentou uma diminuição 

do potencial ao longo do ensaio que é atribuída a dissolução da película de óxido pelo 

processo de dissolução redutiva (WOLYNEC, 2013). Todas as condições apresentaram 

tendência de estabilização após 1 hora de imersão.

Os potenciais de estabilização 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 às 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 alcançou maior potencial estacionário.

Os resultados de OCP para a região da ZF são apresentados na Figura 87. Pode-

se perceber que as condições 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 

estacionário ao longo do tempo. Todas as condições de energia tiveram tendência de 

estabilização do potencial para o tempo de 1 hora.

Figura 87: OCP para a região de ZF do AISD soldado

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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As amostras da junta soldada com energia de 0,5 kJ/mm apresentaram o valor 

de potencial estacionário 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 alcançaram os valores de -0,02V e -0,044V, 

respectivamente. 

Na Figura 88 tem-se o gráfico de potencial de circuito aberto para o Metal de 

Base (MB), em que é possível observar que para as três energias o resultado de OCP 

foram muitos próximos para o tempo de 1 hora de imersão, ao longo do ensaio as amostras 

sofreram variações, mas no tempo de 3000 segundos os potenciais já apresentaram 

tendência da estabilização. Esse resultado é coerente, pois trata-se do mesmo material, 

sem o efeito da soldagem.

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

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

Figura 88: OCP para a região de MB do AISD soldado

5.4.5 Ensaio de Polarização

As curvas de polarização potenciodinâmica são caracterizadas pelo início da 

varredura no ramo catódico (em que as reações catódicas na interface metal/solução 

ocorrem com maior velocidade) seguido do potencial de corrosão (Ecorr), no qual pela 

teoria eletroquímica há o equilíbrio das reações anódicas e catódicas e a densidade de 

corrente (icorr) tende a zero. Com o aumento do potencial tem-se o ramo anódico da curva, 
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onde há a estabilização da densidade de corrente por uma faixa de potenciais, conhecido 

como patamar de passivação e por fim, um aumento súbito e contínuo da densidade de 

corrente em um determinado potencial, Ep. 

O processo de aumento súbito da corrente pode ocorrer devido à quebra da camada 

passiva, iniciando um processo corrosivo, evolução de oxigênio, ou ainda um fenômeno 

de dissolução transpassiva, muito comum nos AISD. 

Em uma solução aerada, não é possível “separar” o fenômeno de aumento súbito 

da corrente devido à quebra da camada passiva ou evolução de oxigênio quando Ep for 

maior que o potencial de evolução de oxigênio para as condições de ensaio. OLSSON 

(2013). Por isso os ensaios realizados de polarização potenciodinâmica foram realizados 

com aeração de argônio, para eliminar o efeito da evolução do oxigênio.

Os resultados de polarização potenciodinâmica estão apresentados abaixo para a 

região 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 polarização estão apresentados na Figura 89, para a menor 

energia, na Figura 90 para a energia intermediária, e na Figura 91 para a maior energia, 

para as regiões de ZAC e ZF da raiz, os valores médios obtidos através dos gráficos de 

Ecorr (potencial de pite) e Ep (potencial de proteção), referente a corrosão generalizada, 

estão apresentados na Tabela 21. 

Pode-se perceber que os resultados para o potencial de corrosão e potencial de 

quebra foram aproximados com uma diferença muito pequena quando para a região 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 Ecorr, 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 aço UNS S32750 com energias de 0,6 kJ/mm e 

1,0 kJ/mm, e os potenciais de Ecorr com o mesmo eletrodo de referência (Ag/AgCl) 

ficaram dentro da faixa de -0,2 e 0,0V. Na dissertação 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 Ecorr com mesmo eletrodo de referência 

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

Tabela 21: Parâmetros de Ecorr e Ep obtidos no ensaio de polarização potenciodinâmica para soldagem 
MIG/MAG

Energia (kJ/mm) Região Ecorr (V) Ep, proteção (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: PRÓPRIA DO AUTOR

Foram calculados os valores de corrente e potencial de corrosão pela 

extrapolação da reta de Tafel. Para o potencial de pite, este foi determinado quando 

ocorre um súbito aumento no valor de corrente, é normalmente considerado como sendo 

a intersecção da reta definida pela curva antes do aumento brusco da densidade de 

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

Para avaliar como os diferentes níveis de energia afetavam estatisticamente os 

parâmetros de densidade de correntes e os potenciais de corrosão foram feitos gráficos 

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

É possível perceber na Figura 92a que a condição de maior resistência à corrosão 

na região da ZAC é na energia de 1,0 kJ/mm que alcançou níveis menores de corrente, 

que confirma juntamente com o ensaio de TCP, em que essa condição obteve maiores 

temperaturas de pite, e foi, portanto, a mais resistente em ambas as técnicas. 
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Figura 89: Polarização do AISD como soldado na energia de 0,5kJ/mm. a) ZAC; b) ZF.

 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 90: Polarização do AISD como soldado na energia de 1,0kJ/mm. a) ZAC; b) ZF.
 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 91: Polarização do AISD como soldado na energia de 2,0 kJ/mm. a) ZAC; b) ZF.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 92: Influência da Energia nos parâmetros eletroquímicos. a)Icorr da ZAC. b)Icorr da ZF. c)Ecorr 
na ZAC. d)Ecorr da ZF

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Na Figura 92b pode-se observar que para a região 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 condição, esse resultado corrobora juntamente com 

o ensaio de G48 que a região de ZF foi pouco atacada e de TCP, em que a amostra 

a)

b)
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alcançou altos valores de temperatura de pite, além de em uma das amostras não ser 

possível determinar esse valor.

5.4.5.2 Simulação com a Gleeble

Para a polarização potenciodinâmica com a ZAC simulada pela Gleeble os 

gráficos obtidos estão apresentados na Figura 93, para cada energia avaliada. Foram 

determinados os valores dos potencias de Ecorr e Ep que estão apresentados na Tabela 22, 

em que é possível perceber que os valores estão próximos e dentro da faixa encontrada 

para a soldagem GMAW, apenas na condição de 2,0 kJ/mm que apresentou um valor 

maior de Ecorr 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 corrosão no qual foram realizados a extrapolação da reta de Tafel em três medidas para 

cada curva, logo após 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 resistência à corrosão para a região da ZAC para a energia 

de 1,0 kJ/mm. 

Pode-se perceber que mesmo a extensão da ZAC para o material soldado por 

GMAW sendo estreita, os ensaios de corrosão obtiveram o mesmo comportamento da 

ZAC simulada, que possuía uma extensão maior e mais fácil de delimitar durante o ensaio 

de polarização. 

Figura 93: Gráficos do ensaio de polarização potenciodinâmica. a)0,5 kJ/mm; b)1,0 kJ/mm; c)2,0 kJ/mm.

a)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Tabela 22: Parâmetros de Ecorr e Ep médios obtidos no ensaio de polarização potenciodinâmica para 
Gleblee

Energia (kJ/mm) Ecorr(V) Ep, 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: PRÓPRIA DO AUTOR

Figura 94: Análise estatística da densidade de corrente de corrosão na ZAC da Gleeble.

c)

b)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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6. RESULTADOS DO AISD SOLDADO E TRATADO TERMICAMENTE À 

475°C

6.1 Microestrutura

6.1.1 Caracterização Microestrutural – MO 

As amostras tratadas termicamente foram preparadas, atacadas e analisadas por 

MO para verificar se houve alguma alteração na microestrutura, dissolução ou 

precipitação de fases. 

Algumas destas microestruturas estão apresentadas na Figura 95. É possível 

observar a não ocorrência de modificações na microestrutura, perceptíveis para esta forma 

de visualização, apresentando a microestrutura característica do AISD, com presença das 

fases que compõem a matriz duplex (ferrita e austenita), inclusões não-metálicas indicada 

nas imagem circuladas, austenita secundária e nitretos de cromo, como já mencionado na 

parte que analisou o material em sua condição 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 região ZF do acabamento. c) 2,0 kJ 

tratado por 200 horas  região ZF da raiz. d) item c ampliado em 1000x

0,5-ZAC-RAIZ-200H 0,5-ZF-ACAB-200H
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

6.1.2 Caracterização 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 presença 

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.

0,5kJ-200h-ZAC-ench

αγ

1,0kJ-500h-ZF-acab

γ2

γ

α

2,0-ZF-RAIZ-200H 2,0-ZF-RAIZ-200H- 1000X

γ2
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Foram encontradas regiões com presença de austenita secundária principalmente 

nas ZF das amostras tratadas, esta fase deletéria foi encontrada em pequenas ilhas para as 

condições de 1,0kJ/mm nos tempos de tratamento, sendo mais abundante e maiores nas 

condições de tratamento para a maior energia (2,0 kJ/mm).

Foram realizadas algumas análises de composição química na fase austenita 

secundária encontrada no material, mas não foi possível medir a composição desta fase 

principalmente para as menores energias, pois as ilhas eram muito pequenas e em algumas 

regiões do material, e quando realizado o EDS a composição encontrada era próxima da 

matriz do material. 

Para a condição de maior energia, de 2,0 kJ/mm, conforme mostrado na Figura 

97e na Tabela 23, tem-se que na ZF a composição do enchimento é muito semelhante 

quando próximas a austenita secundária, sendo que esta fase apresentou menores valores 

de cromo e molibdênio quando comparadas com as demais e maiores valores de níquel 

que as fases ferrita e austenita.

Tabela 23: Composição química do AISD soldado a 2 kJ/mm tratado por 200 horas na região 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. Secundária 61 0,27 21,56 0,53 61,42 13,55 2,66

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

2,0kJ-200h-ZF-raiz

γ2

α

γ



162

Figura 97: Composição química para AISD soldado 2,0 kJ/mm tratado por 200 horas na região de ZF 
enchimento

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

6.1.3 Caracterização por Microscopia Eletrônica de Transmissão

6.1.3.1 Amostras soldadas após 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 região 

de MB, tem-se a Figura 98, que mostra a microestrutura do ASID em campo escuro 

revelando a presença de precipitados nanométricos na matriz ferrítica. Além disso na 

Figura 98b que se encontra em alta magnificação é possível observar a diferença de 

contraste dentro da fase ferrítica indicando a decomposição espinodal da fase α’ e fase 

α’’. 

HÄTTESTRAND et al (2009) ao analisar tubos de UNS S32750, na condição 

apenas tratada termicamente na temperatura de 500°C por 48 horas e com deformação de 

15%, mostrado na Figura 99a encontraram regiões com variações de contraste semelhante 

ao encontrados nesse trabalho e associaram ao fenômeno de decomposição espinodal, 

para baixos tempos de tratamento de 3h e com e sem deformação esse fenômeno não foi 

visualizado.
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Na Figura 99b foi visto no limite das fases ferrita/ austenita que a decomposição 

espinoidal só ocorreu apenas na fase ferrítica do AISD em que o contraste foi visualizado 

na vizinhança imediata da fase austenita indo em direção a fase ferrítica.

Figura 98: STEM em modo (a) campo escuro anelar (ADF) da amostra de aço superduplex 2507 BM com 
TT de 100 h mostrando (a) precipitados nanométricos na matriz de ferrita (Fe-α) e ao fundo a variação de 

contraste em torno de domínios referente à separação de fases entre α’/ α”. (b) em alta magnificação a 
variação de contraste em torno de domínios na escala de ~10 nm da decomposição espinodal das fases α’/ 

α” na matriz de ferrita.

 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Figura 99: AISD UNS S32750 deformado a 15% e tratado termicamente em 500°C por 48 horas. a) grão 
ferrítico alinhado com o feite de elétrons, paralelo à direção cristalográfica 001, como contraste 

manchado indicando a presença da decomposição espinoidal. b) Limite da fase ferrita/austenita, o 
contraste manchado no grão ferrítico está presente também na vizinhança do grão austenítico.

 

FONTE: HÄTTESTRAND et al (2009)

Foi realizado EDS da região 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 composição química referente a análise de 

100 nm

a

20 nm

b

a b
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EDS está apresentada na Figura 100b que mostra um maior valor de cromo e um menor 

valor de níquel quando comparado com o MB sem tratamento térmico.

Figura 100: a) Espectro de EDS em modo TEM da composição geral da amostra de aço superduplex 2507 
metal de base (BM) com TT de 100 h. b) Composição química por EDS

 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Foi analisada outra região da amostra de MB tratada por 100 horas, mostrada na 

Figura 101. Foram analisadas as regiões da matriz ferrítica onde é possível observar a 

presença de precipitados, e dentro do precipitado micrométrico com morfologia alongada 

e semelhante a encontrada no MB sem tratamento térmico. 

Além disso foi realizado a difração de elétrons tanto na matriz ferrítica como 

mostrado na Figura 101b, assim como no precipitado alongado como mostrado na Figura 

101c, em que a matriz ferrítica foi circulada e o padrão restante corresponde ao 

precipitado.

Foi realizado uma análise de EDS na região da matriz ferrítica, na matriz 

austenítica e dentro do precipitado conforme mostrado na Tabela 24, na qual é possível 

perceber que a matriz ferrítica está enriquecida em cromo e pobre em níquel, que a fase 

austenítica está com composição semelhante ao AISD visto anteriormente, indicando que 

não sofreu alterações. Para o precipitado de morfologia alongada sua composição química 

indica que é rico em cobre, contendo ainda níquel e zinco na sua composição, e com 

valores de cromo e molibdênio muito abaixo dos valores nominais para a matriz do aço.

Elemento % peso

Si 0,16

Cr 28,64

Mn 2,13

Fe 60,32

Ni 3,91

Cu 1,12

Mo 3,69

a b
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Figura 101: Imagem de STEM em modo (a) campo escuro anelar (ADF) em baixa magnificação 
mostrando precipitados micrométricos na matriz ferrita. (b) Padrão de difração de elétrons de área 

selecionada (SADP) na matriz de ferrita mostrando para o eixo de zona [h k l]Fe-α. (c) SADP da matriz + 
precipitado micrométrico “rico em cobre” mostrando relação de orientação entre os eixos de zona 

 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR.

Tabela 24: Composição química por EDS das fases ferrítica e austenítica e do precipitado com morfologia 
alongada.

Elemento 

químico

% peso

(fase ferrita)

% peso

(fase austenita)

% peso

(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: PRÓPRIA DO AUTOR

Foi realizado um mapa de composição química para avaliar a distribuição dos 

elementos químicos na matriz e no precipitado encontrado, conforme mostrado na Figura 

102. A matriz de uma forma geral possui os elementos visto nas composições químicas 

já realizadas, como Fe, Cr, Mo, Mn dispersos uniformemente em sua extensão.

1 m

a

(-1 1 0) (0 1 -1)

(1 0 -1)

b

c

[h k l]Fe-α
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Na Figura 102 pode-se perceber a diferença dos precipitados na matriz sinalizados 

na imagem, em que os mais arredondados estão enriquecidos em Fe, Cr, Mo e Mn, 

enquanto que os precipitados alongados estão enriquecidos principalmente em Fe e Cr. 

Além disso, um dos precipitados arredondados apresentam uma estrutura do tipo núcleo-

casca, conforme indicado na Figura 102, sendo o núcleo formado principalmente por Cr, 

Fe e Mn, enquanto a casca aparenta ser principalmente constituída por Mo. Perto destes 

precipitados alongados, ricos em Fe e Cr, há uma região enriquecida em cobre (Cu). A 

análise de EDS indicou que tais precipitados não apresentam quantidades expressivas dos 

elementos Cr, Fe, Ni e Mo.

Figura 102– Imagem de STEM em modo (a) campo escuro anelar (ADF) em baixa magnificação da 
amostra de aço superduplex 2507 BM com TT de 100 h mostrando precipitados micrométricos dispersos 

na matriz. b) Mapeamento químico de EDS para elemento Fe. c) Cr. d) Mn. e)Cu. f) Mo

 

 

MnCr

BF Fe

1 µm

a b

c d
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

6.1.3.1.2 Zona Fundida

Para a região de ZF do AISD soldado e tratado por 100 horas tem-se na Figura 

103 a imagem por TEM em campo claro em que é possível ver a precipitação nanométrica 

e a diferença de contraste dentro da matriz ferrítica, indicando a separação das fases α’ e 

α’’ por decomposição espinodal.

Figura 103:  TEM em modo (a) campo claro (BF) da amostra de aço superduplex 2507 ZF com TT de 
100 horas mostrando (a) precipitados nanométricos na matriz de ferrita (Fe-α) e ao fundo a variação de 
contraste em torno de domínios referente à separação de fases entre α’/ α”. (b) em maior magnificação a 

variação dos domínios da decomposição espinodal das fases α’/ α” na escala de ~10 nm.

 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

É possível observar que a diferença de contraste na matriz ferrítica da região de 

ZF este contraste e a separação das fases é mais nítida quando comparado à região de 

MoCue f

a b
(2 0 0)

[0 0 1]Fe-α

(1 0 0)
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MB, mostrado na Figura 98a , com mesma magnificação, em escala com 100 nm, não é 

possível perceber a diferença de contraste, apenas quando observado em mais alta 

magnificação, referente a escala da ordem de 20 nm é que torna-se possível observar um 

indício da separação das fases (Figura 98b). Este resultado é importantíssimo, pois 

comprova de fato a maior cinética de decomposição espinodal para a ferrita presente na 

zona fundida, em comparação com a ferrita do metal base. Além disso, tal observação 

nos permite correlacionar as alterações na microestrutura com as diferenças de ataque 

corrosivo entre a zona fundida e o metal base.

Além disso, obteve o padrão de difração da matriz ferrítica contendo as fases α’ e 

α”, com estrutura de cúbica de corpo centrado (CCC) e com parâmetro de rede com cerca 

de 2,90 Å. Por se tratarem de duas fases com uma mesma estrutura cristalina, orientação 

e quase o mesmo parâmetro de rede, o respectivo padrão de difração não consegue 

distinguir as fases presentes, apresentando um único padrão de difração 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 aço 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 à decomposição espinodal da ferrita para a formação das fases α’ e α”. Os 

autores também reportaram haver somente um padrão de difração de elétrons referente à 

matriz contendo ambas as fases (α’ e α”).

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

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

6.1.3.2.1 Metal de Base

Para a condição de AISD soldada a 1,0 kJ/mm e tratado por 500 horas, as análises 

realizadas em amostras extraídas da região de metal de base, sem qualquer interferência 

do ciclo térmico de soldagem, indicou um comportamento diferente apresentado pela 

microestrutura. Na Figura 105 é apresentada uma imagem de MET em campo claro, assim 

como seu padrão de difração de elétrons de área selecionada. É possível observar 

claramente o padrão de contraste característico da precipitação da fase ’, assim como a 

presença de uma nova fase nanométrica, com morfologia variando entre poligonal e 

alongada, denotada por um intenso contraste em relação à matriz, sendo esta distribuída 

ao longo de toda a matriz ferrítica. 

Figura 105: TEM em modo (a) campo claro  (BF) da amostra de aço superduplex 2507 MB com TT de 
500 h mostrando em baixa magnificação (a) microestrutura geral em um grão de ferrita (Fe-α). (b) em 

maior magnificação precipitados da ordem de 100 nm dispersos na matriz de ferrita e ao fundo os 
domínios da decomposição espinodal das fases α’/ α”

a

500 nm
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

A de se considerar que tal precipitação somente foi percebida de maneira efetiva 

para a condição de 500 horas, sendo percebida alguma precipitação deste tipo de maneira 

incipiente para condições de menor tempo de exposição, como no caso de 100 horas. A 

análise realizada em uma outra região, mostrada na Figura 106, mostra novamente a 

presença desta fase, cuja morfologia em alguma medida se torna alongada, e que se 

encontra distribuída na microestrutura, no interior da fase ferrítica e coexistindo com as 

fases resultantes da decomposição espinoidal, α’ (rica em cromo) e α’’ (rica em ferro).

b
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Figura 106: TEM em modo campo claro (BF) da amostra de aço superduplex 2507 MB com TT de 500 h 
mostrando a presença de precipitados micrométricos dispersos na matriz ferrítica, e ao fundo os domínios 

da decomposição espinoidal das fases α’/ α”, em diferentes aumentos

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

6.1.3.2.2 Zona Fundida

Para a região de ZF tem-se a imagem obtida por MET em campo claro, conforme 

mostrado na Figura 107. Com base nessa imagem é possível confirmar o mesmo 

comportamento anteriormente reportado para o metal base, em termos de precipitação de 

uma nova fase, para a zona fundida, em que no interior da matriz ferrítica foi possível 

observar uma significativa diferença de contraste pela presença de precipitados dispersos 

em tom mais escuro. 

Comparando a região de metal de base para a condição de 500 horas com a 

condição de tratamento de 100 horas da mesma região vista anteriormente, pode-se 

α + α’  

a b

c d
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perceber que a precipitação da fase α’ ocorrera de maneira muito mais intensa e uniforme 

para o maior tempo de exposição. 

Na Figura 107b tem-se uma ampliação da matriz ferrítica em que é possível 

observar melhor a distribuição dos precipitados com cerca de 100 nm e o contraste 

característico da decomposição espinodal com os domínios claros referentes a fase α’ e 

os domínios escuros referentes a fase α’’, conforme visto no trabalho de ORNEK et al, 

2017. É possível inclusive identificar a existência de dois diferentes tipos de precipitados 

em termos de dimensão, 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 aço superduplex 2507 ZF com TT de 
500 h mostrando em baixa magnificação (a) microestrutura geral em um grão de ferrita (Fe-α). (b) em 

maior magnificação precipitados da ordem de 100 nm dispersos na matriz de ferrita e ao fundo os 
domínios da decomposição espinoidal das fases α’/ α” na escala de dezenas de nm.

 

1 µm

[1 0 3]Fe-α

(2 0 0) (3 0 -1)

(3 2 -1)

a
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Foi realizado mapeamento químico de EDS nas regiões em que se observou a 

presença 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 regiões circuladas, as quais correspondem aos precipitados visualizados como 

pontos enegrecidos na imagem de MET em campo claro, houve um aumento na 

intensidade de concentração dos elementos Cr, Ni e principalmente do Mo, além de 

algumas regiões empobrecidas em Fe, enquanto elementos como Mn, Ce e La estão 

distribuídos na matriz do AISD sem qualquer indicativo de concentração.

b [1 0 3]Fe-α

(2 0 0) (3 0 -1)

(3 2 -1)

200 nm

Fase R
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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: PRÓPRIA DO AUTOR

Análises de MET operando no modo STEM foram realizadas para a coleção de 

dados de difração de elétrons ponto a ponto e posterior tratamento pelo método ASTAR. 

Por este método foi possível a indexação das partículas nanométricas, com morfologia 

variando entre globular e lenticular e dimensão variando entre 40 e 100 nm, em boa 

medida com a estrutura cristalina e parâmetros de rede da Fase R, conforme apresentado 

na Figura 109, o que corrobora com os demais resultados obtidos por MET e EDS. 

1 µm

a b c

d e f

g h i
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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 ferrítica. b) c) d) Imagens tratadas pelo método 

ASTAR 

 

 
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Os resultados de MET apresentados neste ponto estão de acordo com o reportado 

na literatura para aços inoxidáveis superduplex. A presença desses precipitados tanto na 

interface da fase ferrita/austenita quanto no interior do grão ferrítico, com morfologia 

lenticular (ou em forma de plaqueta), já foi relatado e identificado como a fase R em 

alguns trabalhos na literatura (ÖRNEK 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 550ºC e 650ºC. Entretanto, SMUK (2004) menciona 

que este intermetálico pode precipitar até em temperaturas tão altas quanto 700ºC. 

Este composto rico em Mo e Ni e pobre em Fe, pode possuir uma complicada 

estrutura cristalina hexagonal e romboédrica, respectivamente, com parâmetros de rede 

de a = 1,0903 nm e c = 1,93342 nm, com a célula unitária constituída de 159 átomos. Esta 

estrutura complexa torna bastante trabalhosa a indexação dos padrões de difração. (CUI 

et. al., 2000)

ba

c d
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ORNET et al, (2017) relatou a presença 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 está presente apenas na fase ferrítica, conforme pode ser observado na Figura 

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

Na Figura 110b é possível 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 sítios inter e intragranular, no interior dos 

grãos de ferrita e nos contornos de grão da ferrita. 

Figura 110: Microestrutura tratada a 475°C por 50 h. b) Microestrutura tratada a 475°C por 255 h.

 

FONTE: ORNET et al, 2017

No trabalho de HWANG et al. (2014), os autores obsevaram a precipitação de 

fase R no interior e na interface da fase ferrítica no AISD 2507, em que foi identificado a 

fase R e seu padrao de difração de elétrons, conforme mostrado na Figura 111, o 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, é destacado que a precipitação da fase R pode 

induzir efeitos prejudiciais à tenacidade do aço inoxidável superduplex, no caso de 

tratamento de envelhecimento abaixo de 650 °C.

1 μm

ba
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Figura 111: Micrografias de TEM e padrão SAD mostrando a fase R precipitada na fase de ferrita em aço 

inoxidável superduplex 25Cr-7Ni-4Mo, envelhecido a 600° C por 2 h após o tratamento com solução a 

1050 ° C por 30 min; (a) imagem de campo claro (b) padrão de difração da área selecionada (211) (c) 

índice do padrão SAD.

FONTE: HWANG et al, 2014.

CUI et. al., 2000, mostraram que os precipitados da fase R em formato de 

plaquetas, formados pela exposição na temperatura de 600°C, para diferentes tempos de 

tratamento, mostrado na Figura 112 são formados ao longo dos planos {110} da matriz 

da fase ferrita (CCC) nos estágios iniciais do envelhecimento com os padrões de difração 

mostrados na Figura 113. Esses precipitados podem resultar na fratura frágil da matriz de 

fase ferrita, portanto, induzirá a perda significativa da tenacidade dos aços. 

Figura 112: Imagens de campo claro do aço 25Cr-7Ni-Mo tratado a 600°C. a)3,6ks b)10,8ks c)18ks 
d)36ks.

FONTE: CUI et. al., 2000

ba

a b c d
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Figura 113: Padrões de difração e o desenho do esquema do padrão com os índices do aço 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]α.

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 padrão de difração 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 e em 

maior quantidade para o tempo de 500 horas, e principalmente dentro da região de ZF, 

provavelmente a microsegregacão decorrente da soldagem ocasionou a heterogeneidade 

dessa região, que colaborou a precipitacao dessa fase nestas condicões.

As análises das imagens por TEM em campo claro, para a fase alfa linha (α’) 

mostram que sua precipitação ocorreu exclusivamente dentro da fase ferrita, em que há a 

diferença de contraste dentro da região ferrítica com diferentes domínios para a α’ e a α’’ 

no domínio de 10 nm. Essa diferenciação pode ser observada claramente na Figura 114.

a

b
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Figura 114 Imagens de TEM em modo campo claro (BF) em alta magnificação a) mostrando interface 
entre α-Fe (ferrita) e γ-Fe (austenita) contendo precipitados irregulares da ordem de 50 a 100 nm da fase 

R. b) Ampliação da Fig. 3.a mostrando interface α/γ, precipitados de centenas de nm da fase R e contraste 
granulado entre associado à separação de fases (decomposição espinodal) da ferrita em α’ + α”.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a

b

Fase R 

α + α’

γ-Fe

α-Fe  ferrita
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6.2 Ensaio de Espectroscopia Mössbauer para a condição soldada e tratada 

termicamente a 475°C

Nesta etapa foi analisada a condição de energia intermediária (1,0 kJ/mm) nos 

tempos de tratamento de 100, 200 e 500 horas, para as regiões de MB e ZF. Os resultados 

da espectroscopia de transmissão Mössbauer podem ser tratados por meio de dois ajustes: 

o ajuste por sítios e o ajuste por distribuição. 

Na Figura 115, tem-se os espectros com o ajuste por sítios para o AISD soldado a 

1,0 kJ/mm tratado termicamente para a região de MB. É possível perceber que para o 

tempo de 100 horas na linha de ajuste do sexteto há um comportamento diferente no perfil 

do pico que não está simétrico quando comparado com o apenas soldado, que foi 

mostrado na Figura 59, indicando uma alteração no campo magnético da fase ferrítica.

Para o tempo de 200 horas é possível perceber que o pico do singleto que 

corresponde a fase austenita foi menor se comparado ao da condição anterior de 100 

horas, além disso há uma distorção na curva da medida, indicada na imagem. Para o 

tempo de 500 horas a curva da medida está mais distribuída, ou seja, mais largo quando 

comparado com os demais espectros, indicando uma maior presença de elementos que 

estão influenciando no campo magnético, além disso a distorção observada na curva de 

200 horas não está presente no tempo de 500 horas. 

Na Figura 116 tem-se os espectros com o ajuste por sítios para o AISD soldado a 

1,0 kJ/mm tratado termicamente para a região de ZF. É possível perceber que ambos os 

tempos apresentam a variação no pico da medida e não formam um pico simétrico. Para 

o tempo de 100 horas tem-se um pico de maior faixa de transmissão relativa, enquanto 

que para o tempo de 200 e 500 horas observou-se comportamento semelhante e mesma 

faixa de transmissão.



181

Figura 115: Espectros Mössbauer com o ajuste por sítios para o AISD soldado a 1,0 kJ/mm e tratado 
termicamente na região de MB. a)100 horas. b) 200 horas. c) 500 horas.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)

c)
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Figura 116: Espectros Mössbauer com o ajuste por sítios para o AISD soldado a 1,0 kJ/mm e tratado 
termicamente na região de ZF. a)100 horas. b) 200 horas. c) 500 horas

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

b)

c)

a)
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Na Figura 117 tem-se a espectroscopia Mössbauer com ajuste por distribuição 

para a região de MB tratada nos diferentes tempos, é possível observar que as condições 

tratadas estão deslocadas para a direita, indicando que os elementos de influência negativa 

saíram do entorno do átomo de Ferro magnético. 

Para o tempo de 100 horas indica o átomo de Fe com dois comportamentos 

apresentando duas regiões: uma com em campo magnético mais baixo, indicando maior 

influência negativa dos átomos de Cr ligados ao átomo de Fe, e tem-se outra região com 

o átomo de Fe com menos átomos de Cr em seu entorno, ou seja mais rico em ferro. Essa 

característica indica que o AISD apresenta o processo de decomposição espinodal, na 

qual há a separação de duas regiões: uma rica em cromo, indicada no baixo campo 

magnético, e uma região 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 região de MB.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Vale salientar que esta análise apenas informa o comportamento que está 

ocorrendo e não a quantidade de precipitados formados, então para a condição de MB em 

100 horas, na observação por TEM (como mostrado na Figura 98) foi visualizado o 

processo de decomposição espinodal em algumas regiões e com baixa precipitação 

quando comparada a ZF.
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Para a condição de 200 horas e 500 horas em aproximadamente 20T, tem-se um 

indício de pico, provavelmente formado por átomos de Fe ligado a poucos elementos de 

influência negativa, provavelmente está ligado a poucos átomos de Mo, o que indica a 

existência de uma outra fase que interfere no campo magnético, na qual foi visualizada 

por análise de TEM, mostrada na Figura 105 e identificada como a fase R, que é rica em 

Mo e Ni.

Nos trabalhos da literatura que analisam AISD com a técnica de Mössbauer 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 não chegam a discutir o comportamento da mesma. 

No trabalho de SILVA (2018), o autor avaliou o aço Maraging 300 com diferentes 

tratamentos térmicos, e associou a presença de campos baixos hiperfino ao aparecimento 

de fases com alta concentrações de elementos que contribuem negativamente para o 

campo magnético hiperfino de um núcleo 57Fe, que seriam para o material a presença de 

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

Para o AISD soldado a 1,0 kJ/mm e tratado termicamente, tem-se a análise por 

distribuição da probabilidade para a região de ZF apresentada na Figura 118. Para a 

condição 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 átomo de ferro ligado a vários átomos de cromo e de molibdênio, na qual o Mo contribui 

em menor intensidade deve estar presente em menor concentração na liga e por ter menor 

capacidade de difundir. Essa precipitação de fase foi observada por MET na Figura 103, 

sendo visualizada a presença das fases α’ e α’’ derivadas da decomposição espinodal.
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Figura 118: Probabilidade versus campo magnético hiperfino para o AISD UNS S32750 soldado a 1,0 
kJ/mm na região de ZF.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

De acordo com Stearns e Wilson (1964), as interações magnéticas entre o núcleo 

ressonante e as n esferas de coordenação mais próximas são aditivas e seguem a equação:

                                                                                         (Equação 4)

Onde m é o número de átomos de impureza como n-ésimo vizinho e ΔHn é a 

variação do campo magnético hiperfino devido à presença de 1 átomo de impureza na n-

ésima esfera de coordenação.

Sabendo que a ferrita tem estrutura CCC e na primeira esfera possui um número 

de coordenação igual a oito, fazendo-se um cálculo linear do efeito dos elementos 

negativos em que o átomo de Cr está em maior proporção do que Mo e, considerando o 

Fe ligado a oito átomos de cromo tem-se na Equação 5:

Bhf = 33 T + 8 * (- 2,69T) = 11,48T  (Equação 5)
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Considerando o átomo de Fe ligado a 7 átomos de cromo e a 1 de molibdênio, 

tem-se na Equação 6:

Bhf = 33T + 7*(-2,69T) + 1* (-3,87T) = 10,3T (Equação 6)

Esses valores se aproximam dos valores obtidos para os resultados de 

espectroscopia Mössbauer referente ao baixo campo magnético hiperfino encontrado nas 

condições de MB e na ZF, indicando que o átomo de Fe está ligado a muitos elementos 

de influência negativa.

Esse comportamento magnético em campos baixos com um átomo de ferro que 

ainda se comporta como magnético mesmo estando circundado de cromo e molibdênio, 

também foi observado no trabalho de Silva (2018), que encontrou picos em torno de 10 e 

14 T e associou à uma região do material que está em transformação entre a fase 

ferromagnética e as fases paramagnéticas. 

É importante notar que a condição de 100 horas apresenta a mesma probabilidade 

(mesma área abaixo do pico) da condição sem tratamento, apenas deslocada para a direita. 

Contudo, considerando a área do menor pico referente ao baixo campo magnético 

hiperfino na área total da curva, tem-se com resultando a área de ZF de 100 horas maior 

que a área de ZF do AISD apenas como soldado.

Esse comportamento pode ser justificado devido às alterações na microestrutura e 

no balanço de fases dentro da mesma região de ZF ao longo do tubo soldado, em que em 

diferentes trechos no tubo da região de ZF podem apresentar diferença na quantidade de 

fase ferrita precipitada.

Deste modo a amostra de 100 horas pode possuir uma maior quantidade de ferro 

na fase magnética, que é a fase ferrítica quando comparada as demais, visto que as 

amostras foram retiradas de regiões diferentes e possuem heterogeneidade química e 

microestrutural.

Na condição de 200 horas tem-se a curva mais distribuída 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 molibdênio que é 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 Equação 7 (considerando o efeito do Cr e Mo) e da Equação 

8 considerando o efeito do N e Mo:



187

Bhf = 33 T + 2 * (- 2,69T) + 2* (-3,87T) = 19,88T  (Equação 7)

                      Bhf = 33T + 4*(-2,69T) + 1* (-3,87T) = 21,8T               (Equação 8)

Porém, para a condição 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 transição da fase rica em cromo e fase rica em molibdênio 

de magnética para paramagnética. 

NUNES et al. 2017, encontraram resultados semelhantes ao estudar o aço 

Maraging-350 por meio da espectroscopia Mössbauer. O aumento na probabilidade de 

campos hiperfinos magnéticos muito baixos à medida que o envelhecimento prossegue 

sugere a migração de átomos 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 condição de MB até 

o tempo de 200 horas não houve variações significativas nas quantidades de Fe na fase 

ferrita, o que é esperado, para o tempo de 500 horas, em que a precipitação nessa região 

foi bastante acentuada, e a porcentagem de Fe foi de 51% para a ferrita.

Tabela 25: Porcentagens de átomos de Ferro presente nas fases ferrita e austenita do AISD soldado.

Energia 
(kJ/mm)

Tempo de tratamento 
térmico (h)

Região % Fe na austenita % Fe na ferrita

MB 42 58
0

ZF 43 57

MB 46 54
100

ZF 39 61

MB 42 58
200

ZF 44 56

MB 49 51

1,0

500

ZF 45 55
FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

A mesma análise considerando a região da ZF, indicou que a condição de 100 

horas foi a que apresentou a maior quantidade de átomos de ferro presente na fase ferrita, 

maior até que a condição sem tratamento térmico. Isso foi observado na Figura 118, em 

que a área da curva foi maior quando comparada com a curva para a amostra sem 
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tratamento térmico (0h). Quanto aos demais tempos de tratamento não houve variações 

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 à 

475°C, estão apresentados respectivamente na Figura 119, Figura 120 e Figura 121, nas 

quais foram realizadas medidas de varredura nas regiões de raiz, enchimento e 

acabamento para cada junta. As medidas percorreram uma distância de 5,0 mm desde o 

MB até a ZF. 

Na Figura 119 pode-se notar que para a menor energia conforme há o aumento do 

tempo de tratamento térmico maiores são 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 alcançando valores até 560HV. Vale salientar que há muita 

dispersão entre os resultados, que pode ser ocasionado pela soma da austenita macia com 

a ferrita dura nesta análise de varredura.

Na Figura 120 tem-se as durezas obtidas para a energia de 1,0kJ/mm, observou-

se que a região que sofreu grandes variações de dureza foi a da raiz. 

Figura 119: Microdureza do AISD soldado em 0,5kJ/mm e tratadas termicamente. a) 100h; b) 200h; c) 
500h.

a)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

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 508HV. 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 região de metal de base 

houve durezas com valores de aproximadamente 260HV, em que provavelmente as 

impressões foram em sua maioria na fase austenita.

b)

c)
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Figura 120: Microdureza do AISD soldado em 1,0kJ/mm e tratadas termicamente. a)100h b)200h c)500h

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a energia de 2kJ/mm mostrada na Figura 121 tem-se para o tempo de 100 

horas e 200 horas valores próximos de microdureza de 300HV até 465HV. Porém, o 

maior tempo de tratamento tem valores na faixa de 343HV até 566HV.

a)

c)

b)
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Figura 121: Microdureza do AISD soldado em 2,0kJ/mm e tratadas termicamente. a)100h b)200h c)500h

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Foi realizado microdureza nas regiões 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 evolução da dureza para as fases ferrita e austenita na 

ZAC, em função do tempo de tratamento térmico de envelhecimento. 

c)

b)

a)
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Figura 122: Evolução da microdureza na ferrita e austenita na região da ZAC do AISD soldado e tratada

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Com base nestes resultados é claramente verificado não haver variações 

significativas de dureza na austenita, quando comparada com os resultados obtidos para 

a fase ferrita que, conforme há o aumento do tempo de tratamento térmico há o aumento 

da dureza da fase ferrítica, que na condição soldada tem dureza de aproximadamente de 

320HV alcançando valores de até aproximadamente 550HV. 

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, alcançando uma variação 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, 

c)

a) b)
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mostrando que apenas a fase ferrita teve alteração na sua dureza, decorrente da 

precipitação da alfa linha. 

Na Figura 123, tem-se a evolução da dureza para a região de ZF nas energias 

avaliadas, percebe-se que a alteração dos valores de dureza da ferrita aumentaram, 

conforme houve o aumento do tempo de tratamento térmico, com valores médios 

variando entre 500 e 550HV25kgF. Houve uma tendência de diminuição da microdureza 

para a energia de 2,0 000kJ/mm, porém permaneceu dentro da faixa observada. 

Figura 123: Evolução da microdureza na ferrita e da austenita na região da ZF do AISD soldado e tratado

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

ROVERE et al, (2013) ao trabalhar com o duplex 2205 tratado em tempos de até 

7000h, relatou a diminuição da microdureza com o tempo de tratamento devido ao 

engrossamento da estrutura da decomposição espinoidal e/ou perda de coerência dos 

precipitados. TAVARES et. al. (2005) também associou a diminuição da dureza a esse 

fato. 

Na Figura 124 tem-se a microdureza para a região de MB para as energias 

avaliadas, na qual percebe-se um aumento da microdureza no MB com o tempo de 

b)a)

c)
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tratamento térmico, em que apenas a fase ferrita sofreu aumento significativo da 

microdureza. A região de MB analisada foi logo após a linha de fusão e apresentou 

valores de microdurezas muito elevados já para o tempo de 100 horas, assim como região 

de ZAC.

Figura 124 Evolução da microdureza na ferrita e da austenita na região da MB do AISD soldado e 
tratado

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Semelhante ao observado neste estudo, ROVERE et al, (2013) observaram por 

meio de medidas de microdureza que a dureza da austenita não se alterou, indicando que 

a mesma não é afetada pelo tratamento térmico de envelhecimento. Eles observaram que 

as mudanças microestruturais ocorrem preferencialmente na fase ferrita. Análises por 

MEV indicaram que o interior e a fronteira dos grãos ferríticos foram atacados 

intensamente, enquanto que a fase austenita não apresentou dissolução significativa.

Neste contexto para avaliar melhor a dureza global do material foi realizado o 

ensaio de dureza Vickers para as regiões de MB e ZF (para uma região de 5mm após a 

linha de fusão, em linha reta) e realizada uma análise estatística de variância.

c)

a) b)
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6.3.2 Dureza Vickers

Na Figura 125 tem-se apresentada a análise de variância para a dureza Vickers 

para as três energias de soldagem analisadas para a região de MB e ZF da raiz, na qual é 

possível observar um mesmo padrão de comportamento para as três 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: Análise de variância da evolução da dureza Vickers do AISD soldado e tratado termicamente 
para ZF e MB para a região da raiz. a) 0,5 kJ/mm. b) 1,0 kJ/mm. c) 2,0 kJ/mm.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a região de enchimento a análise de variância 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 região de ZF. Para as 

condições 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 próximos. 

a) b)

c)
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Novamente os maiores valores de dureza foram para a menor energia de 

soldagem, e houve uma variação significativa da dureza Vickers para as três energias para 

o tempo de 100 horas e para o de 500 horas. Isso se deve ao fato do enchimento ter uma 

maior presença de austenita (primária e secundária) devido ao reaquecimento dos passes, 

em que a precipitação da austenita é favorecida.

Figura 126: Análise de variância da evolução da dureza Vickers do AISD soldado e tratado termicamente para ZF e 
MB para a região de enchimento. a) 0,5 kJ/mm. b) 1,0 kJ/mm. c) 2,0 kJ/mm.

  

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a região de acabamento tem-se a análise de variância da dureza Vickers ao 

longo do tempo de tratamento, apresentada na Figura 127, percebe-se que os valores de 

dureza são menores quando comparados com as regiões de raiz e enchimento, na qual 

para a menor energia, a dureza da região de ZF foi maior quando comparada com o MB. 

Para a energia de 1,0 kJ/mm e 2,0 kJ/mm, para as condições de 200 e 500 horas, a 

diferença entre os valores de dureza para MB e ZF foi menor.

b)

c)

a)
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Figura 127: Análise de variância da evolução da dureza Vickers do AISD soldado e tratado termicamente 
para ZF e MB para a região de acabamento. a) 0,5 kJ/mm. b) 1,0 kJ/mm. c) 2,0 kJ/mm.

  

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

De forma geral, todas as análises estatísticas com as durezas Vickers obtidas se 

mostraram significativas por apresentarem valores de p < 0,005. Os maiores valores de 

dureza foram para região da raiz para a menor energia de soldagem (0,5 kJ/mm), na qual 

a análise microestrutural e a quantificação de fases mostrou que essa foi a região com 

maior presença 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 análises, para o maior tempo de tratamento, os valores de dureza 

de MB e ZF estão próximos. Isto foi observado nos demais ensaios em que para o tempo 

de 500 horas, a precipitação das fases deletérias no MB estavam mais evidentes na 

microestrutura do material. 

c)

a) b)
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Diversos estudos mostram que a formação da fase α’, independente de qual seja o 

mecanismo, resulta na fragilização do aço duplex pela fragilização 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 

influência de diversos tempos de envelhecimento na faixa de temperatura de 400 a 500°C, 

sendo concluído que quanto maior o tempo de tratamento térmico, maior a precipitação 

da fase alfa linha e maiores foram as durezas alcançadas. Além disso, foi constatado pelos 

autores que as maiores durezas obtidas foram para os maiores tempos e para a condição 

de tratamento na temperatura de 475°C. 

PARDAL (2009) observaram a presença de fase R em envelhecimentos 

prolongados a 550°C de 300 horas e 500 horas, em que o crescimento das partículas da 

fase R ocasionou a diminuição dos valores de dureza e relatou que assim como a fase chi, 

a fase R é metaestável e pode-se transformar em fase sigma com o aumento do 

envelhecimento.

ORNEK et. al. (2017) observou o ligeiro aumento da dureza na fase ferrítica no 

envelhecimento a 475°C por 50 horas, com um aumento significativo para o espécime 

envelhecido por 255 horas, indicando claramente o efeito da fragilização de 475°C. Além 

disso, observaram que os precipitados da fase R e a decomposição espinodal poderiam 

impedir o movimento de discordâncias e, portanto, diminuir a plasticidade, e que isso leva 

a um aumento na força de escoamento, que está associado a uma diminuição da 

tenacidade.

CUI et. al., 2000, mostrou no aço 25Cr-7Ni-N quando tratado em 600°C a 

formação de precipitados da fase R em formato de plaquetas, para diferentes tempos de 

tratamento e relatou que estes precipitados podem resultar na fratura frágil da matriz 

ferrita, portanto, induzirá a perda significativa da tenacidade dos aços.

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 à tenacidade 

do aço inoxidável 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 condições solubilizada, forjada, laminada ou em outras, diferentes das 

investigadas na presente Tese, em que se objetivou o estudo do efeito da soldagem no 



199

comportamento do envelhecimento térmico à 475°C. Poucos estudos na literatura abordam 

tal aspecto, e dados da literatura são escassos.

6.4 Resistência à Corrosão dos AISD tratados termicamente a 475°C

6.4.1 Ensaio de imersão por cloreto férrico - G48

As amostras para o tempo de 100 horas de tratamento de envelhecimento à 475°C, 

obtidas após ensaio de imersão conforme a norma ASTM G48, método E, estão 

apresentadas na Figura 128. Nesta condição, pode-se notar que os pites ocorreram quase 

que exclusivamente na região 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 

não foram visualizadas corrosão por pite. 

Para a Figura 129 tem-se as amostras soldadas a 1,0 kJ e tratadas por 100 horas, a 

corrosão por pite ocorreu na região de ZF e nos seus entornos (possível ZAC). Quando 

comparado com a menor energia de soldagem, os pites estão presentes em menor 

quantidade, porém com maior tamanho. No MB não foram visualizados a presença 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 após ensaio de G48.a) frente b) verso

a)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Esses resultados de corrosão, denotam de modo indireto que há diferença entre a 

cinética de precipitação para as diferentes regiões do AISD soldado, na qual a intensidade 

de precipitação foi muito maior na solda (ZF e provavelmente ZAC) do que na região de 

MB que não sofreu corrosão 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 região da ZF e da ZAC, em quantidade 

menor do que as apresentadas pelas demais energias de soldagem avaliadas, porém com 

b)
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tamanho maior dos pites. Além disso, os pites ocasionaram a remoção de uma parte da 

região da ZAC e ZF na região de raiz, como mostrado na Figura 130. 

Pode-se perceber que a corrosão por pites ocorreu preferencialmente nas regiões 

de ZAC e ZF, assim como nas amostras soldadas sem tratamento térmico. Nestas regiões 

foram evidenciadas as precipitações de austenita secundária e nitretos de cromo no AISD. 

A região de MB não sofreu alteração em ambas as energias neste tempo de tratamento.

Para a condição de 100 horas, nota-se de forma geral que a quantidade e 

distribuição 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 à corrosão, e que isso pode ser também um reflexo de uma maior ou menor 

cinética de precipitação, em função de fatores originários da microestrutura e 

microquímica da ZF decorrente do processo.
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Figura 129: Amostras soldadas a 1,0kJ/mm tratadas por 100 horas após ensaio de G48.a) frente b) verso

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 130: Amostras soldadas a 2,0kJ/mm tratadas por 100 horas após ensaio de G48.a) frente b) verso

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Os corpos de prova para o ensaio ASTM G48 para a condição de 0,5 kJ/mm, 

tratados por 200 horas à 475°C, estão apresentados na Figura 131. Observa-se que a 

corrosão por pite ocorreu dentro da ZF de forma acentuada em que os pites se 

aglomeraram corroendo praticamente passes inteiros da solda, conforme mostrado por 

círculos na Figura 131. Além disso, ficou mais acentuado a corrosão por pites na região 

da ZAC em que na maioria das amostras os pites contornaram toda ou grande parte da 

ZAC do AISD soldado, como sinalizado na imagem. Não foi evidenciado qualquer 

indício de corrosão para a região de MB para esta condição e com isso, percebe-se que a 

cinética de precipitação se manteve mais intensa na região de solda (ZF e ZAC) do que 

no metal de base.

Na Figura 132 tem-se as amostras do ensaio ASTM G48 da condição soldada a 

1,0 kJ/mm em que a corrosão foi mais acentuada, quando comparada com os resultados 

obtidos para as amostras envelhecidas por um período de 100 horas. Houve uma intensa 

corrosão, causando não somente a nucleação de alguns pites, mas uma intensa remoção 

de material cobrindo quase a região 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 corrosão na ZAC.

Além disso, houveram regiões em que foi evidenciado deformações em um dos 

lados das amostras na região da solda, que deixou a superfície 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 expansão, tipo um empolamento, como os que 

ocorrem por causa do hidrogênio aprisionado. Mesmo com o processo de expansão e a 

corrosão que ocorreu externamente, não foi observado o arrancamento do passe da região 

de solda. Este fenômeno de empolamento por hidrogênio (hydrogen blistering) também 

foi relatado por FU et. al., 2019, para o aço inoxidável laminado a frio SUS301L-MT que 

foi soldado por um processo de soldagem híbrida de arco-laser e esse fenômeno 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 após ensaio de G48. a) frente; b) verso.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 132: Amostras soldadas a 1,0kJ/mm tratadas por 200 horas após ensaio de G48.a) frente b) verso

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

ZF deformada

ZF deformada

a)

b)
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Figura 133: Comportamento corrosivo na amostra soldada a 1,0kJ/mm e tratada por 200 horas

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a amostra soldada a 2,0kJ e tratada por 200 horas representada na Figura 134, 

a corrosão ocorreu em maior quantidade de pites quando comparado ao tempo anterior, 

com pites de tamanho menores e mais distribuídos dentro da ZF, bem como contornando 

a região de ZAC.  Nessa condição, a corrosão 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 precipitação de fases de nitreto de cromo na região de ZAC 

e precipitação de austenita secundária na região de ZF, que foi observado em maior 

quantidade para o maior tempo de energia de soldagem. Além disso, há a precipitação da 

fase α’ que contribuiu para esse comportamento. Para a região de MB novamente não foi 

observado qualquer indício de corrosão nesta região, indicando que nesse tempo ainda 

existe a diferença de cinética de precipitação da fase alfa linha para região de solda (ZF e 

ZAC) e para região de MB.
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Figura 134: Amostras soldadas a 2,0kJ/mm tratadas por 200 horas após ensaio de G48. a) frente; b) verso.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 135: Comportamento corrosivo na amostra soldada a 2,0kJ/mm e tratada por 200 horas

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Na Figura 136 tem-se as amostras do ensaio de corrosão ASTM G48 que foram 

soldadas a 0,5 kJ/mm e tratadas à 475°C por 500 horas. Diferentemente do observado 

para as condições anteriormente avaliadas, em que somente ocorreu ataque na região de 

solda, englobando ZAC e ZF, desta vez considerando o incremento de mais de 300 horas 

de envelhecimento à 475°C, em relação a condição anterior, totalizando 500 horas de 

tratamento térmicos, houve a visualização de pites não somente na região de solda (ZF e 

ZAC), mas como em toda a região de MB. 

Além disso foi observado a existência da superfície com expansão na região de 

ZF em um dos lados da amostra, além da corrosão ao longo da região de ZAC, ambos 

comportamentos estão sinalizados na Figura 136.

As amostras do ensaio de corrosão ASTM G48 referentes à junta soldada com 1,0 

kJ/mm e tratadas termicamente à 475°C para o tempo de 500 horas são apresentadas na 

Figura 137. Nessa condição a corrosão por pites ocorreu novamente das regiões de solda 

(ZF e ZAC), assim como região de MB que não havia apresentado indícios de corrosão 

nos tempos de tratamento anteriores.

Vale ressaltar que a intensidade de corrosão em um dos cupons avaliados para a 

condição soldada de 1,0 kJ/mm tratada à 475°C por 500 horas foi bastante elevada, 

especialmente na zona fundida, em que a degradação do material se deu de maneira quase 

contínua, estendendo-se por mais da metade da área de superfície 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 após ensaio de G48.a) frente b) verso

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 137: Amostras soldadas 1,0 kJ/mm tratadas por 500 horas após ensaio de G48. a) frente; b) verso.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Na Figura 137 em todas as amostras houve o abaulamento da superfície, algumas 

destas apresentaram essa deformação mais acentuada, e algumas com fissuras próximos 

a esses abaulamentos, mas sem que houvesse o arrancamento do passe, um exemplo desse 

comportamento está apresentada na Figura 138.

Figura 138: Comportamento corrosivo da amostra soldada 1,0 kJ/mm e tratada por 200 horas após ensaio 
da ASTM G48

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a condição soldada com 2,0 kJ/mm tratada por 500 horas à 475°C os pites 

foram mais evidenciados e com tamanhos maiores na região de MB quando comparado 

com as regiões de ZAC e ZF, como está mostrado na Figura 139. Houve a formação de 

pites na ZF com tamanho muito reduzido. Além disso, se formou uma crosta de produto 

da corrosão na superfície da amostra que não foi possível remover realizando a imersão 

da amostra na acetona com agitação no banho ultrassônico. 
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Figura 139: Amostras soldadas a 2,0 kJ/mm pós ensaio G48 no tempo de 500 horas para as energias 
avaliadas.

Crosta de 
produto da 
corrosão

a)

b)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Algumas amostras sofreram corrosão na superfície, após a perda de massa, na qual 

foram observados uma formação de crosta com o produto da corrosão 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 condições estão apresentadas na Figura 140.

Na Figura 140 tem-se a amostra de 1,0 kJ/mm tratada por 500 horas frente e verso 

pós perda de massa verificado após ensaio, nessas amostras a corrosão prosseguiu 

causando o arrancamento de passes do acabamento e dos passes de raiz, além disso houve 

quebras dos passes onde estava anteriormente com expansão. Provavelmente essa região 

ficou ainda contaminada com reagente de FeCl3, revelando pites que anteriormente não 

foi visualizado. 

Os resultados de perda de massa para estas amostras medidas imediatamente após 

o ensaio de corrosão por imersão ASTM G48 estão apresentados na Tabela 26, na qual 

tem-se a temperatura de pite encontrada para as amostras, os pesos para cada amostra 

antes e pós ensaio ASTM G48, a perda de massa das amostras em gramas, e a perda de 

massa por área da amostra, em g/cm2 para a norma ASTM e em g/m2 para a norma 

NORSOV M601.
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Figura 140: Amostras soldadas a 1,0 kJ/mm tratadas por 500 horas corroidas após ensaio ASTM G48. a) 
pós perda de massa. b) após corrosão na superficie.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

A temperatura de pite encontrada para as amostras, ocorreu em temperatura 

ambiente. Nessa condição todas as amostras já apresentaram pites, alterando apenas a 

quantidade e as regiões atingidas. Não foi possível realizar novo ensaio com temperatura 

menor, visto que foi realizado na temperatura ambiente e não dispunha de equipamentos 

para diminuir a temperatura do ensaio. 

Os valores de perda de massa para as amostras estão apresentadas na Tabela 26, 

segundo a norma M-601 as amostras soldadas deveriam suportar até 35°C e não ser 

possível observar a presença dos pites em aumentos de 200x, porém a precipitação de 

fase deletéria no AISD após o tratamento térmico alterou e acentuou o processo de 

corrosão pela norma G48, em que a como já foi mencionado os resultado da temperatura 

crítica de pite ocorreram em temperatura ambiente 

Pela norma G48 a perda de massa deveria ser maior ou igual a 0,0001g/cm2para 

ser reprovada, como pode ser visto na Tabela 26, os valores obtidos foram no mínimo de 

200x maiores do que o permitido pela norma, sendo os maiores valores alcançados para 

a energia de 0,5/kJ com perda de massa de 0,082g/cm2 e 1,0kJ/mm com valor de 

0,076g/cm2, ambas para o tempo de tratamento de 500 horas.  

Para a Norma NORSOV M-601 a perda de massa permitida é de 4g/m2 para a 

temperatura de 35°C. Nos resultados calculados do material tratado termicamente 

variaram de aproximadamente 230 a 825g/m2, o que já era esperado visto que os pites se 

a) b)
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formaram intensamente no material, arrancando parte ou mais da metade dos cordões de 

solda.

Tabela 26: Resultados de perda de massa para as amostras tratadas termicamente

E(kJ) T (h) PEÇA PESO 
INICIAL

PESO 
FINAL 

(T=30°C)

Perda 
de 

massa 
(g)

2x Área 
(m2)

Perda de 
massa por 
área (g/m2)

2x 
Área 
(cm2)

Perda de 
massa 

por área 
(g/cm2)

1 37,562 36,367 1,195 0,0026 459,61538 26 0,04596
2 37,7016 36,4219 1,2797 0,00277 461,98556 27,7 0,04620100
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
5 37,5654 35,7229 1,8425 0,00277 665,16245 27,7 0,06652200
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
8 38,3016 36,1727 2,1289 0,00277 768,55596 27,7 0,07686

0,5

500
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
11 38,3 37,3694 0,9306 0,00289 322,00692 28,9 0,03220100
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
14 38,438 37,0216 1,4164 0,00289 490,10381 28,9 0,04901200
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
17 37,9948 35,7903 2,2045 0,00289 762,80277 28,9 0,07628

1,0

500
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
20 39,747 39,028 0,719 0,003 239,66667 30 0,02397100
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
23 39,5798 38,703 0,8768 0,003 292,26667 30 0,02923200
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
26 39,338 37,3698 1,9682 0,003 656,06667 30 0,06561

2,0

500
27 39,7042 37,8139 1,8903 0,00303 623,86139 30,3 0,06239

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Com base nos resultados apresentados na Tabela 26, foi realizada uma análise 

estatística de variância, considerando como variável de resposta a perda de massa por 

unidade de área, sendo apresentado na Figura 141. Os resultados mostram que a perda de 

massa por unidade de área foi maior quanto maior o tempo de tratamento térmico 
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realizado, pois quanto maior o tempo de tratamento, maior será a precipitação da fase α’ 

no material.

Figura 141: Análise estatística de variância da perda de massa por unidade de área das amostras soldadas 
em diferentes energias e envelhecidas em tratamento a 475°C por diferentes períodos de tempo.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Em relação à análise do comportamento do envelhecimento à 475°C em função 

da energia de soldagem aplicada ao material, foi possível identificar que quanto menor a 

energia de soldagem aplicada, maior foi a perda de massa por unidade de área das 

amostras. Assim, a análise dos dados de perda de massa por unidade de área 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 análise macroscópica 

apresentados anteriormente, em que a quantidade e o tamanho dos pites observados na 

superfície das amostras foram menores, quando comparado com as energias de soldagem 

de 0,5 e 1,0 kJ/mm. 

Vale salientar que esta quantificação da perda de massa do material é uma análise 

indireta, na qual é possível ter uma noção do grau ou intensidade de precipitação, 

decorrente da decomposição espinodal ocorrida no material. Tal comportamento pode ser 

atribuído ao fato de quanto menor a energia de soldagem, maior foi a quantidade de ferrita 
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no material, deste modo a precipitação da fase α’, que precipita apenas na fase ferrita, 

ocorreu em uma intensidade maior e foi identificado nos ensaios de corrosão nesta 

condição.

Após os ensaios de corrosão segundo a norma ASTM G48, as amostras foram 

polidas e levemente atacadas eletroliticamente com reagente HNO3, para posterior análise 

da sua microestrutura por MEV, para avaliar como a corrosão ocorreu no AISD soldado 

e tratado termicamente.

As imagens obtidas por MEV no modo de contraste SE para a região de ZF estão 

apresentadas na Figura 142.Foi possível identificar um processo de corrosão seletiva, em 

que a fase que sofreu corrosão preferencial no ensaio de imersão em cloreto férrico foi a 

ferrita, restando a austenita devidamente preservada. Como pode ser visto, a corrosão 

ocorreu somente dentro da região ferrítica, que apresenta um aspecto de maior 

profundidade e como foi visto nos ensaios de microscopia, foi a fase na qual apresentou 

a precipitação de alfa linha e fase R, que nas as regiões vizinhas da precipitação desta fase 

ficam empobrecidas em Cr e/ou Mo e ficam mais susceptíveis a sofrerem corrosão, 

enquanto que as regiões com austenita permanecem com sua morfologia intacta.

Na Figura 142b é possível perceber que a corrosão penetra pelos contornos de 

grão do tipo ferrita-ferrita, vale salientar que essa região se torna crítica devido as 

precipitações das fases deletérias que ocorrerem na fase ferrítica e nos contornos de grão 

ferrita-ferrita. Isso pode ser atribuído ao fato de que o teor de cromo e molibdênio da 

ferrita é maior que da austenita e o coeficiente de difusão do cromo na ferrita é quase 10 

vezes maior que o da austenita (SEDRIKS, 1996).
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Figura 142: Microscopia Eletrônica de varredura para amostras pós ensaio G48 para amostra 1,0 kJ 
tratada por 100 horas. a) ZF do acabamento b) ZF do enchimento

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Durante a varredura no MEV foi encontrado algumas regiões que possuíam dentro 

da corrosão da ferrita regiões com aspecto granulado, apresentado indícios de 

a)

b)
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precipitações de fases, algumas imagens desse comportamento podem ser observadas na 

Figura 143.

Figura 143: Análise por MEV para amostra 1,0 kJ tratada por 100 horas das regiões com corrosão dentro 
do grão da ferrita.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Na Figura 143a é possível observar com maior detalhamento a intensa corrosão 

da fase ferrita. Há a presença de pites micrométricos e ainda existem algumas partículas 

de austenita preservadas no interior do grão, na qual provavelmente a corrosão pode ter 

se dado na fase ferrítica que estava ao redor da fase austenita, e os pequenos grãos de 

austenita intragranular podem ter sido destacados. 

Também foram observados na fase corroída uma região de aspecto poroso, que 

pode ser melhor visualizado na Figura 143b, com uma grande quantidade de pequenas 

cavidades na forma de alvéolos, contendo indícios de precipitação em seu interior. 

Esta região aparentemente porosa, formada por um emaranhado de pequenos 

cristais, pode ser o resultado do agrupamento de regiões correspondentes à fase alfa linha 

e fase R no AISD. A estrutura corroída das cavidades corresponde provavelmente às 

regiões de ferrita empobrecidas em cromo devido à precipitação da fase α’, tendo sido 

fortemente atacadas no ensaio de G48, e em função de sua susceptibilidade à corrosão.

A região da Figura 143b teve sua composição química avaliada por EDS, 

conforme mostrado na Figura 144a, em que foram selecionados pontos dentro da região 

com aspecto poroso do grão ferrítico (espectro 21) e outra na região sem corrosão 

(espectro 22), correspondente à fase austenita, os espectros obtidos nesta análise estão 

apresentados na Figura 144b e 17c.

Figura 144: Análise de composição química por EDS na amostra pós ensaio ASTM G48. a) Imagem de 
MEV no modo SE indicando as regiões analisadas. b) Espectro obtido referente ao ponto 21 – ferrita. c) 

Espectro obtido referente o ponto 22 - austenita.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a) b)

c)
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Os resultados de composição química obtidos pela análise de EDS para as duas 

regiões avaliadas estão apresentados na Tabela 27. É possível perceber que para o 

espectro 22 tem-se a composição padrão, correspondente à fase austenita, com teor de 

cromo próximos ao teor global do AISD como soldado, e com valores mais altos de níquel 

e menores para o molibdênio, característico desta fase.

Tabela 27: Composição química obtida por EDS.
% pesoRegião 

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: PRÓPRIA DO AUTOR

Já para o espectro realizado dentro do grão ferrítico, correspondente ao ponto 21, 

tem-se um valor elevado de cromo e valor de molibdênio, sendo para o Cr considerado 

um valor bem acima quando comparado o da matriz do material soldado.

É provável que este valor elevado de cromo possa estar associado com a 

dissolução na matriz ferrítica rica em ferro e, portanto, pobre em cromo, e a retenção de 

um emaranhado poroso, constituído da fase ’, a qual é bastante rica em cromo e, 

portanto, torna-se muito mais estável ao ataque corrosivo. Assim, é plausível considerar 

que o processo corrosivo evolua pela dissolução preferencial da ferrita empobrecida em 

cromo e, consequente, formação dessa estrutura aparentemente porosa que é 

provavelmente formada basicamente pela fase α’, rica em cromo dentro do grão ferrítico, 

razão pela qual pode ser justificada a detecção de valores tão elevados de Cr dentro do 

grão ferrítico. A que se considerar também a presença de partículas nanométricas de 

outras fases, como a fase R, que foi visualizado na análise de microscopia eletrônica de 

transmissão. 

6.4.2 Ensaio de EPR-DL

Primeiramente, serão apresentados e depois serão discutidos os comportamentos 

das curvas de ativação e reativação obtidos com o ensaio eletroquímico de EPR-DL, para 

o material soldado e tratado termicamente a 475°C. Todas as curvas obtidas nesta análise 

estão apresentadas no Apêndice B. Por uma questão de objetividade será discutido e 

apresentado os comportamentos das curvas obtidas com o ensaio eletroquímico de EPR-

DL.
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Tem-se na Figura 145 os principais comportamentos observados nas curvas de 

ativação e reativação obtidas no ensaio de EPR-DL para a região de metal de base (MB) 

das amostras tratadas. A maioria das curvas na região de MB tratadas a 475°C não 

apresentaram a presença de picos de reativação ou indícios de qualquer perturbação na 

formação da camada passivadora, apresentando uma curva semelhante a observada na 

Figura 145a. 

Figura 145: EPR-DL da região de MB do AISD soldado e tratado termicamente.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para o tempo de 100 horas de todas as condições tratadas nesta temperatura, 

apenas para a condição do enchimento de 0,5 kJ/mm apresentou a presença de pico de 

reativação como é possível ver na Figura 145b. A região de enchimento corresponde a 

região de meia espessura do tubo. Para a região do MB das amostras tratadas por um 

período de tempo de 200 horas, somente foi detectada a ocorrência de pico de reativação 

100H-2,0kJ-ACAB-MB

b)a)

100H-0,5kJ-ENCH-MB

200H-2,0kJ-ENCH-MB

d)c)

500H-1,0kJ-RAIZ-MB
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na condição soldada com energia de 2,0 kJ/mm, visualizado na Figura 145c, novamente 

para a região de enchimento, que corresponde à meia espessura do tubo, não foi 

identificada qualquer indício de susceptibilidade à corrosão para o MB das demais 

condições tratadas por 200 horas. Os valores médios da razão Ir/Ia para esta condição foi 

de 0,032.

A reativação observada a meia espessura da chapa, ou seja, na região de 

enchimento, para a condição de 100 e 200 horas, pode ser justificada por esta região 

apresentar uma maior microsegregação quando comparada com o restante do tubo e, em 

alguns casos até mesmo a formação de fases deletérias como a sigma. Como foi um 

comportamento observado apenas nestas condições citadas, pode estar associado à 

própria heterogeneidade microquímica e microestrutural que ocorre em peças de grandes 

dimensões. Ainda assim, como isso foi observado somente no interior do tubo e não na 

superfície, torna-se menos crítico.

Para o tratamento de 500 horas houve uma mudança significativa de 

comportamento, detectando picos de reativação para todas as condições de energia 

avaliadas, como mostrado na Figura 145d, em que no maior tempo de tratamento foi 

claramente identificada a susceptibilidade a corrosão em toda a peça. A presença de dois 

picos de reativação e de maior intensidade está indiretamente associada a precipitação da 

fase α’, que teve uma cinética de precipitação com início somente após 200 horas de 

tratamento, desconsiderando pontos isolados, sendo comprovada claramente identificada 

a sua formação em função da suscetibilidade do material para o tratamento de 500h.

Esse comportamento para a MB está de acordo com o que foi observado na análise 

visual dos corpos de prova nos ensaios com cloreto férrico (norma ASTM G48), em que 

a corrosão por pites na região do MB para os corpos de prova da secção 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 

ocorrência de corrosão por pites não foi observada no microscópio com aumento de 25x.

Segundo ROVERE (2013), o pico observado na varredura catódica (ou 

reativação) é atribuído ao ataque de corrosão preferencial nas regiões mais pobres em 

cromo nos AISD. Para o caso específico deste trabalho, atribui-se isto à fase α’’ que está 

enriquecida em Fe. Então a detecção desse pico de reativação seria uma forma indireta de 
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identificar a precipitação da fase α’ que se enriquece de cromo, molibdênio e outros 

elementos retirando-os das regiões adjacentes a ela.

Isso também foi observado no trabalho de LO et. al., (2012) e CHANDRA et. al., 

(2010) que avaliaram a corrosão por EPR-DL e associaram que a região corroída é a rica 

em ferro e pobre em cromo, e quanto mais pobre em cromo mais essa região será atacada, 

isto é quanto maior for a intensidade da decomposição espinoidal. 

Para a região de ZAC os comportamentos apresentados estão na Figura 146. Na 

qual apenas na condição apresentada na Figura 146a foi a única que aparenta não ter a 

formação do pico de reativação, embora apresente uma alteração durante a volta da 

reativação como sinalizada na imagem. Para as demais condições, é possível observar a 

presença dos dois picos de reativação como na Figura 146b, na Figura 146c e na Figura 

146d. A altura dos picos aumenta conforme há um aumento do tempo de tratamento 

térmico. Na Figura 146c percebe-se que no pico de ativação há um abaloamento da curva 

indicado pela seta, onde aparentemente há a presença de um outro pico de ativação. 

A Figura 146d mostra a condição em que os picos de reativação superam a altura 

do pico de ativação esse comportamento ocorreu para o maior tempo de tratamento 

térmico (500 horas). Além disso, a Figura 146d apresentou abaloamento tanto no pico de 

ativação como no segundo pico de reativação, em que aparenta um indício de um terceiro 

pico de reativação. 

Na Figura 146d tem-se dois picos para a curva de ativação, esse comportamento 

não foi observado para as amostras nas condições como soldadas, sendo observado para 

o material tratado nos maiores tempos de tratamento, indicando que essa alteração na 

curva é decorrente do tratamento térmico. Para o tempo de 500 horas há uma perturbação 

na passivação da fase ferrítica para essa condição, em que cinética de precipitação da fase 

nesta condição está mais acentuada e ocorrendo em toda extensão do material, como foi 

observado na análise da norma ASTM G48, em que a maior intensidade de precipitação 

pode ter comprometido a passivação da fase ferrita na varredura de ativação. Os picos de 

reativação indicam indiretamente regiões pobres em cromo e molibdênio que foram mais 

susceptíveis a corrosão, devido a precipitação da fase alfa linha e de uma outra fase, no 

caso a fase R, que foram observadas por MET.
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Figura 146: EPR-DL da região de ZAC do AISD soldado e tratado termicamente.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

CIHAL et al (1984) relataram a presença de dois picos de ativação, um ocorre 

com densidade de corrente em um potencial menor correspondendo a dissolução ativa da 

fase austenita e o outro em um potencial maior que corresponde a dissolução 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 presença de dois picos 

de ativação e dois picos de reativação. Para os picos de reativação sugeriram a existência 

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 não identificou 

qual a outra fase que estaria contribuindo com a perda de resistência à corrosão.

100H-2,0kJ-RAIZ-ZAC 200H-1,0kJ-RAIZ-ZAC

200H-0,5kJ-ACAB-ZAC 500H-1,0kJ-ENCH-ZAC

c) d)

a) b)
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ASSIS et. al., (2012) observaram a presença de mais de um pico de ativação e de 

reativação para a precipitação de fase sigma no AISD UNS S32750. Os autores atribuíram 

esse comportamento às diferentes fases precipitadas na amostra em que um cotovelo ou 

pico está relacionado a parâmetros cinéticos, e isto dificulta definir a razão Ir/Ia e 

sugeriram que deveria ser utilizado um método de convolução para separar os picos, mas 

não indica como deve ser calculado o grau de susceptibilidade à corrosão.

O terceiro pico de reativação, mostrado na Figura 146d, ocorreu apenas em alguns 

pontos analisados, esse pico foi observado no potencial de reativação do segundo pico de 

reativação das demais amostras, no potencial entre -0,35 e -0,4V, indicando que é um 

pico apenas que se dissociou em dois picos provavelmente devido a cinética de 

precipitação no tempo de 500 horas ter intensificado a precipitação tanto da fase alfa linha 

como da fase R, e poderia estar refletindo a susceptibilidade das regiões pobres em cromo 

e molibdênio afetando a resposta eletroquímica do ensaio.

Na Figura 147 tem-se os comportamentos existentes para as regiões de ZF. 

Analisando primeiramente o pico de ativação, percebe-se claramente que para as duas 

condições apresentadas para o tempo de 100 horas o pico de ativação é uniforme, porém 

para o tempo de 200 horas percebe-se que há uma perturbação na curva, indicando a 

presença de dois picos de ativação e esse comportamento se estende e fica bem evidente 

para o tempo de 500 horas, indicando que a precipitação das fases deletérias no tempo de 

200 horas já refletem uma alteração na resposta eletroquímica do ensaio. 

Os picos de corrente anódica 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 Ia 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 500uA. 

Esse aumento da corrente anódica com o aumento do tempo de tratamento mostra a que 

a passivação do material é prejudicada e isto está ligada às precipitações das fases serem 

mais intensas com o aumento do tempo de tratamento.

Na Figura 147a tem-se a presença de apenas um pico de reativação com um indício 

de perturbação na resposta da curva, enquanto que para as Figura 147b, Figura 147c e 

Figura 147d há o aumento do primeiro pico de reativação e é notável a formação de um 
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segundo pico de reativação que é observado entre o potencial de -0,35 e -0,4V, em que 

os picos de reativação variam e intensificam o valor de Ir conforme há o aumento do 

tempo de tratamento térmico.

Figura 147: EPR-DL da região de ZF do AISD soldado e tratado termicamente.
 

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

É possível observar também no Apêndice B, que no maior tempo de tratamento 

térmico, para todas as condições de soldagem avaliadas, e para todas as regiões, os picos 

de reativação foram da mesma altura ou em alguns casos superior ao pico de ativação. 

ROVERE (2013) menciona que a altura do pico de reativação determina se há e o grau 

de susceptibilidade à corrosão, sendo então calculado pela razão Ir/Ia.

IACOVIELLO et. al., (2005) relatou o aumento da corrente anódica (ou ativação) 

do aço AID 2205 solubilizado de 4mA/cm2 para 10mA/cm2 após o tratamento térmico de 

100H-1,0kJ-ACAB-ZF
100H-0,5kJ-ACAB-ZF

200H-2,0kJ-RAIZ-ZF 500H-1,0kJ-RAIZ-ZF

a) b)

c) d)
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475°C por 100 horas, indicando que a precipitação da fase alfa linha também se reflete 

na resposta da curva de ativação aumentando seu valor.

HONG et. al., (2013) avaliou o AISD UNS S32750 tratado termicamente a 900°C, 

para precipitação da fase sigma, também apresentou o aumento da densidade de corrente 

anódica conforme houve o aumento do tempo de tratamento de 10 min, 30 min e 1 hora, 

indicando a precipitação de fase deletéria altera tanto a curva de ativação, como se reflete 

nas curvas de reativação que também aumentam sua corrente conforme há maior tempo 

de tratamento e consequentemente maior quantidade de fases precipitadas.

Pode-se notar também que conforme há o aumento do tempo o comportamento 

das curvas se alteram, sendo mais acentuada a curva de reativação que além de apresentar 

maior intensidade de corrente, ficou também mais estreita que a curva de ativação. Este 

estreitamento se deu pelo aumento abrupto da corrente de reativação e uma rápida 

passivação quando alcançado o potencial de passivação, gerando um perfil mais afinado 

nas curvas de reativação.

O comportamento das curvas visualizado durante as análises de EPR-DL com os 

valores de Ir/Ia e de Qr/Qa obtidos em relação com a energia de soldagem estão 

apresentadas na Figura 148. Na Figura 148a tem-se ilustrado a análise para a região de 

acabamento com o tempo de 200 horas, nesta imagem, é possível observar um 

comportamento que ocorreu na maioria das amostras analisadas, referente aos valores 

para o primeiro pico de reativação que foram maiores que o segundo pico de reativação. 

Para a mesma amostra, tem-se a relação de Qr/Qa (área da curva de reativação/ área da 

curva de ativação), mostrado na Figura 148b, na qual foi observado que a área da curva 

de reativação do primeiro pico era maior que o segundo. Isso se repetiu para todas as 

condições analisadas. 

Ao compararmos os valores de Ir/Ia e Qr/Qa, na Figura 148c pode-se perceber que 

os valores de Ir/Ia são maiores que os de Qr/Qa, isto porque é considerada toda a área 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 reativação, em poucos casos ocorreram o inverso, o 

pico possuía um Ir menor, mas com uma área da curva grande.
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Figura 148: Análises estatísticas a) Efeito energia x Ir/Ia. b) Efeito energia x Qr/Qa. c) Relação Ir/Ia x 
Qr/Qa

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Apenas em duas condições avaliadas pelas análises de EPR-DL ocorreram 

situações em que o segundo pico de reativação superou o valor do primeiro pico de 

reativação: na análise da ZF da amostra soldada com 0,5 kJ/mm, referente à região 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. 

a) b)

c)
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Figura 149: Ensaio de EPR-DL com o material soldado e tratado termicamente em que o segundo pico de 
reativação foi superior ao primeiro pico de reativação. a)0,5 kJ/mm tratado por 200 horas região de raiz 

da ZF. b)2,0 kJ/mm tratado por 500 horas na ZF do acabamento

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para avaliar a evolução da susceptibilidade à corrosão medida pela resposta 

eletroquímica do material pela técnica de EPR-DL, foram realizados análises estatísticas 

de variância com os valores obtidos de Ir/Ia para região de ZAC e ZF, para obter o valor 

de Ir para os picos de reativação foram somados os valores das correntes dos dois picos 

de reativação.

Vale salientar que para a região de MB não houve reativação na condição como 

soldada, e apenas em alguns pontos com valores muito pequenos para os tempos de 100 

200H-0,5 kJ-RAIZ-ZF

500H-0,5kJ-ACAB-ZF

Ia

a)

b)
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e 200 horas, conforme discutido anteriormente neste capítulo. Logo, as curvas com a 

presença de picos de reativação no metal de base somente ocorreram de forma recorrente 

para o tempo de 500 horas de tratamento, inviabilizando qualquer análise para avaliar a 

evolução da razão Ir/Ia para a região de MB em relação ao tempo. 

Uma análise estatística para a condição de MB para o tempo de 500 horas, 

avaliando a razão de Ir/Ia com a energia de soldagem utilizada e a região analisada da 

junta soldada e tratada (raiz, enchimento e acabamento) está mostrada na Figura 150. É 

possível observar que as maiores razoes de Ir/Ia ocorrem na menor energia de soldagem, 

e essa razão de Ir/Ia decresce conforme há o aumento da energia de soldagem.

Figura 150: Análise da evolução da razão Ir/Ia em função da energia para o tempo de tratamento de 500 
horas, para as diferentes regiões dentro da junta de AISD.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Os resultados de análise estatística para as razões de Ir1/Ia (referente apenas a 

contribuição do primeiro pico de reativação) e de Ir/Ia (referente a soma dos dois picos 

de reativação), em função do tempo de tratamento obtidos para região da ZAC na raiz, 

estão mostrados na Figura 151a e na Figura 151b respectivamente.

b)
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Figura 151: Análise da evolução da razão Ir/Ia em função do tempo de envelhecimento à 475°C para as 
diferentes energias de soldagem na região da ZAC na raiz. a) primeiro pico de reativação. b) dois picos 

de reativação somados.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Na Figura 151a para a região de ZAC considerando apenas o primeiro pico, 

percebe-se que os valores de Ir/Ia para as condições de energia até o tempo de 100 horas, 

não há diferença significativa dos valores, havendo um maior valor de Ir/Ia para a energia 

a)



234

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 há um aumento do valor da energia 

intermediária , alcançando o valor da energia de 0,5 kJ/mm. 

Para a Figura 151b, que considera a contribuição dos dois picos de reativação, 

tem-se as energias com valores aproximados até 100 horas, a partir de 200 horas os 

valores de Ir/Ia crescem com o tempo, alcançando maiores valores devido a contribuição 

do segundo pico de reativação que foi mais evidente para os maiores tempos de 

tratamento térmico. É perceptível para o maior tempo de tratamento térmico (500 horas), 

no qual quanto menor a energia de soldagem maior foi a razão Ir/Ia.

Para a região de ZF da raiz, apresentada na Figura 152, a análise estatística para o 

primeiro pico de reativação, na Figura 152a , mostra que no tempo de 100 horas já há 

uma diferença nos valores de Ir/Ia. Para a maior energia (2,0 kJ/mm) os valores de Ir/Ia 

foram iguais a zero, e os valores dessa razão de susceptibilidade à corrosão crescem 

conforme há o aumento do tratamento térmico, novamente com maior razão Ir/Ia1 

conforme há a diminuição do aporte térmico. 

Para o segundo pico de reativação, na Figura 152b, este teve o mesmo 

comportamento do obtido considerando apenas o primeiro pico, cujo a diferença está nos 

valores de Ir/Ia que foram maiores devido a colaboração do segundo pico, como pode ser 

observado para a condição de 0,5 kJ/mm tratado por 500 horas que obteve o maior valor 

de Ir/Ia para ambas as situações, o valor de Ir/Ia para o primeiro pico foi de 

aproximadamente 1,8 uA/uA, enquanto que ao considerar a contribuição dos dois picos 

tem-se o valor igual a 3,5 uA/uA.

Para a condição de ZAC do enchimento do AISD soldado e tratado termicamente 

mostrado na Figura 153, estão apresentadas as análises estatísticas dos Ir/Ia em relação 

ao tempo de tratamento térmico. 
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Figura 152: Análise da evolução da razão Ir/Ia em função do tempo de envelhecimento à 475°C para as 
diferentes energias de soldagem na região da ZF na raiz. a) primeiro pico de reativação. b) dois picos de 

reativação somados.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 153: Análise da evolução da razão Ir/Ia em função do tempo de envelhecimento à 475°C para as 
diferentes energias de soldagem na região da ZAC do enchimento. a) primeiro pico de reativação. b) dois 

picos de reativação somados.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para o primeiro pico apresentado na Figura 153a, tem-se comportamento 

semelhante a ZAC da raiz, com a diferença que os valores de Ir/Ia para a energia de 2,0 

kJ/mm estão menores sendo possível distinguir na análise seu perfil nos tempos de 100 e 

a)

b)



237

200 horas, para o maior tempo de tratamento os valores para as energias estão 

aproximados entre 0,7 e 1,2 uA/uA.

Para a soma dos picos de reativação, visto na Figura 153b, tem-se que os valores 

de Ir/Ia para o enchimento estão próximos até o tempo de 100 horas e passa a ter maiores 

diferenças nos seus valores conforme há o aumento do tempo de tratamento térmico, ou 

seja, conforme há a evolução da precipitação das fases deletérias. 

Os valores de Ir/Ia para esta condição estão maiores devido a contribuição do 

segundo pico de reativação. Para a Figura 154a que se refere a região de ZF pode-se 

observar que os valores de Ir/Ia para as energias de 1,0 e 2,0 kJ/mm, estão próximas ao 

longo do tempo, e que o maior aporte térmico, atinge os menores valores de Ir/Ia ao longo 

do tempo de tratamento avaliado, enquanto que a condição de menor energia 0,5 kJ/mm 

atinge os maiores valores de Ir/Ia para todas as condições de tempo de tratamento térmico. 

Para a contribuição dos dois picos de reativação, na Figura 154b, percebe-se que 

as energias possuem o mesmo comportamento, em que as energias de 1,0 kJ e 2,0 kJ estão 

com valores de Ir/Ia mais próximos e a menor energia com maiores valores de Ir/Ia 

quando comparada com as demais.

A análise estatística para a região de acabamento do AISD soldado e tratado 

termicamente para a região da ZAC está apresentada na Figura 155. É possível perceber 

que para o primeiro pico (Figura 155a), os valores de Ir/Ia estão próximos para as três 

condições de energia até o tempo de 200 horas, e no maior tempo, de 500 horas, há uma 

melhor distinção dos valores de Ir/Ia. Este no qual segue o mesmo comportamento é 

semelhante as das ZAC observadas anteriormente, em que os maiores valores de Ir/Ia 

estão para a energia de 0,5 kJ/mm e aumentam conforme aumenta o tempo de tratamento 

térmico. 

Para a colaboração do segundo pico de reativação tem-se o mesmo 

comportamento da Figura 155a, com valores de Ir/Ia maiores devido a colaboração do 

segundo pico de reativação. 
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Figura 154: Análise da evolução da razão Ir/Ia em função do tempo de envelhecimento à 475°C para as 
diferentes energias de soldagem na região da ZF do enchimento. a) primeiro pico de reativação. b) dois 

picos de reativação somados.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

a)

b)
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Figura 155: Análise da evolução da razão Ir/Ia em função do tempo de envelhecimento à 475°C para as 
diferentes energias de soldagem na região da ZAC do acabamento. a) primeiro pico de reativação. b) dois 

picos de reativação somados.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a análise realizada na região de ZF do acabamento, visto na Figura 156, tem-

se para o primeiro pico de reativação, que os valores de Ir/Ia para as maiores energias são 

a)

b)
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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 razão tem uma 

diminuição do seu valor. Para a energia de 0,5 kJ/mm a região de ZF do acabamento, 

assim como para as demais ZF analisadas anteriormente tem-se os maiores valores de 

Ir/Ia, que só aumenta conforme há o aumento do tempo de tratamento térmico.

Para a contribuição do segundo pico de reativação tem-se o mesmo 

comportamento para a energia de 0,5 kJ/mm com os maiores valores de Ir/Ia e as maiores 

energias estão com valores de Ir/Ia 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 análise estatística 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 eletroquímico 

que se reproduziu para uma mesma condição com os mesmos parâmetros, dando 

confiabilidade na técnica utilizada.

Figura 156: Análise da evolução da razão Ir/Ia em função do tempo de envelhecimento à 475°C para as 
diferentes energias de soldagem na região da ZF do acabamento. a) primeiro pico de reativação. b) dois 
picos de reativação somados.

a)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

É perceptível que tanto na região de ZAC como de ZF os maiores valores de Ir/Ia, 

ou seja, a maior susceptibilidade a corrosão ocorre na menor energia de soldagem, e essa 

razão diminuiu conforme houve o aumento do aporte térmico. Isso está relacionado ao 

fato da maior quantidade de ferrita está presente na menor energia, isso foi observado nas 

quantificações das fases apresentadas na microestrutura do material como soldado, em 

que quanto maior a quantidade de ferrita, maior a quantidade de fase que irá se formar 

com a decomposição espinodal que implica em uma maior susceptibilidade à corrosão.

Esse comportamento também foi observado no ensaio de corrosão por cloreto 

férrico (ASTM G48-E), na qual pela perda de massa e pela macrografia observados após 

ensaios de corrosão, foi observado que a ZAC da energia de 0,5 kJ foi quase totalmente 

corroída, na qual os pites se agruparam formando uma linha inteira ao longo da junta, e 

para a região de ZF tem-se a presença de muitos pites distribuídos. Já para as amostras de 

2,0 kJ/mm foi observado que a ZAC quase não sofreu corrosão 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 decomposição 

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 vulnerável ao ataque 

b)
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corrosivo durante a varredura da reativação e indicou maiores valores de Ir/Ia quanto 

maior o tempo de tratamento térmico.

TAVARES et. al., 2005, ao analisar a evolução da resistência à corrosão 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 condição que obteve a maior e mais rápida 

diminuição da resistência à corrosão. Os valores de Ir/Ia obtidos para a temperatura de 

475°C foram de 0,25, 0,75, 0,86 e 0,7 para 100, 300,500 e 1000 horas respectivamente. 

Os autores relataram que para a condição de maior Ir/Ia apresentou a fase ferrita com 

muitos micropites, enquanto que a fase austenita não foi atacada.

ROVERE, et. 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 solução 

de 0,5M H2SO4 + 0,001M TA (tioacetamida) em 60°C. Os autores reportaram que apenas 

para a condição de 400°C houve a formação de pico de reativação, com maior Ir para o 

maior tempo de tratamento com valor igual a 6,4mA/cm2, e que a magnitude do pico 

depende do grau de regiões empobrecidas em Cr, que são decorrente da formação das 

fases ricas neste elemento químico. 

ASSIS et. al., 2012 realizaram tratamento térmico com o AISD UNS S32750 e 

relataram que a razão Ir/Ia aumenta com o aumento da fase ferrita no material, visto que 

a precipitação das fases deletérias ocorre preferencialmente nesta fase. 

CHANDRA et. al., (2010) avaliaram a resistência a corrosão 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 anódica durante a varredura direta 

ocorreu com o aumento do tempo de envelhecimento das três condições avaliadas e para 

o maior tempo de tratamento (5000 h) a densidade de corrente para pico de ativação da 

temperatura de 335 e 400°C, foi de 3,6 e 5,25mA/cm2, respectivamente. Foi atribuído 

esse aumento da densidade de corrente com a presença das zonas empobrecidas em 

cromo, que se formam como resultado da decomposição espinodal da precipitação da fase 

alfa linha.

Vale salientar que nesses trabalhos não foram avaliados materiais na condição 

soldada, apenas tratado termicamente, sendo portanto, um comportamento do aço apenas 

com influência da precipitação da fase α’ (rica em cromo) devido ao tratamento térmico, 
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e como já foi mencionado, durante a soldagem há a heterogeneidade química e 

microestrutural que refletem um comportamento eletroquímico diferente para as regiões 

de ZF (e ZAC) para a região de MB, e indicam indiretamente uma diferença da cinética 

de precipitação 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 resistência a corrosão mencionados anteriormente e comprovados nas 

análises de microscopia (TEM), onde a cinética de precipitação da fase alfa linha e fase 

R foi mais acentuada e detectada na ZAC e ZF já para o tempo de 100 horas de tratamento 

térmico, enquanto que para MB foram detectadas em alguns pontos para o tempo de 200 

e 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 regiões de MB e ZF, visto 

que o comportamento da ZAC era muito semelhante a ZF, e por se tratar de uma região 

estreita, durante a delimitação da região de análise teriam contribuição da MB e/ou ZF na 

análise. Os OCP foram realizados anteriormente ao ensaio de TCP ASTM G150 com 

solução de 1M de NaCl. 

Na Figura 157 tem-se a evolução 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. 
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Figura 157: OCP para região de MB do AISD soldado a 0,5kJ/mm e tratado termicamente

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Figura 158: OCP para região de MB do AISD soldado a 1,0kJ/mm e tratado termicamente

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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Figura 159: OCP para região de MB do AISD soldado a 2,0kJ/mm e tratado termicamente

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Pode-se perceber que os potenciais tenderam a estabilização para o tempo de 

3000s e em sua maioria os valores de potencial diminuíram com o aumento do tempo de 

tratamento térmico, os menores valores de OCP para MB tratados nas três energias 

analisadas foram no tempo de 500 horas. Para a região 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 gráficos pode-se ver que conforme houve o aumento do tempo de 

tratamento menores foram os potenciais de circuito aberto alcançados, 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 região de ZF do AISD soldado a 0,5kJ/mm e tratado termicamente

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Figura 161: OCP para região de ZF do AISD soldado a 1,0kJ/mm e tratado termicamente

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR
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Figura 162: OCP para região de ZF do AISD soldado a 2,0kJ/mm e tratado termicamente

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Os valores obtidos para os potenciais de circuito aberto estão 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 alcançando valores máximos 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: PRÓPRIA DO AUTOR
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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: PRÓPRIA 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: PRÓPRIA DO AUTOR

Para a zona fundida pode-se perceber que seus valores de potenciais de estado 

estacionário apresentaram, em sua maioria, valores menores quando comparado com o 

MB e que a diminuição 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: Evolução do potencial de circuito aberto com o tempo de tratamento para região de ZF. 
Solução de 1M de NaCl.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

6.4.4 Ensaio de Temperatura Crítica de Pite (G150)

Os ensaios de TCP foram realizados nas regiões de MB e ZF para avaliar como a 

resistência à corrosão do AISD soldado seria afetado após a formação da fase deletéria 

nos diferentes tempos de tratamento térmico. A região de ZAC nos demais ensaios de 

corrosão apresentou comportamento semelhante ao da ZF, então não será analisada por 

este ensaio. Além disso, por se tratar de uma região extremamente localizada e de 

extensão micrométrica, torna-se difícil a sua diferenciação com o MB e a ZF. 

Na Figura 164, tem-se os resultados de TCP para a energia de 0,5 kJ/mm nas 

regiões 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. c)200h -ZF d)200h – MB. e)500h – ZF. f)500h- MB.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

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 caíram para 

aproximadamente 42°C, e no tempo de 500 horas o valor de TCP médio foi de 28,3°C. 

a)

c) d)

e) f)

b)
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O metal de base, na condição como soldado apresentou TCP média de 79°C, com 

o tratamento térmico de 100 horas teve redução 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 redução ainda maior com valor de TCP médio de 25°C. 

No AISD soldado na condição de 1kJ/mm as temperaturas críticas de pite foram 

entre 75 e 80°C nas regiões ZAC e ZF, é possível observar nas amostras tratadas 

termicamente para a região de ZF na Figura 165, que os valores caíram passando de TCP 

médio de 52°C no tempo de 100 horas e para 32°C para o tempo de 200 horas e 

alcançando valores de até 29°C no maior tempo de tratamento.

Para a região de MB na condição 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. c)200h -ZF d)200h – MB. e)500h – ZF. f)500h- MB.

a) b)

d)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Na Figura 166 tem-se a temperatura crítica de pite para a energia de 2,0kJ/mm na 

zona fundida. A condição soldada alcançou TCP de 87°C e em outro caso não estourou 

mesmo a temperatura já estando por volta de 90°C, já para o tratamento de 100 horas os 

valores foram de 69°C e 83°C, indicando uma redução do valor de TCP quando 

comparado com a condição sem tratamento térmico. Conforme há o aumento do tempo 

de tratamento há a diminuição 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. 
a)100h - ZF. b)100h- MB. c)200h -ZF d)200h – MB. e)500h – ZF. f)500h

a) b)

c)

e) f)
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FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

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 

rápida passivação do material que posteriormente rompeu a camada passivadora do 

material e alcançou 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 redução do 

valor de TCP.

Nos demais tempos o TCP fica em temperaturas mais próximas 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 regiões 

foram próximas.

Observando a microestrutura após o ensaio de TCP foi possível identificar a 

presença de pites na amostra com aumento de 25x. Na Figura 167 tem-se as imagens por 

MO após a realização do ensaio de temperatura crítica de pite, como está sinalizado na 

c) d)

f)e)
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imagem, as amostras apresentaram presença de pites de diferentes tamanhos distribuídos 

ao longo da amostra. 

Figura 167: Analise dos pites após ensaio da G150 para amostras tratadas por 500 horas. a) ZF de 0,5kJ b) 
MB de 1,0kJ.

FONTE: PRÓPRIA DO AUTOR

Muitos trabalhos avaliaram a perda de resistência à corrosão 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 corrosão apenas à formação da fase α’, que torna 

b)

a)
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a matriz ferrítica pobre em cromo, dificultando a formação da camada passivadora e 

tornando o AISD mais susceptível à corrosão. 

Nestes trabalhos não foram realizados analises por MET para visualizar se apenas 

a fase α’ estava precipitada ou se havia a contribuição da fase R na queda da resistência 

à corrosão. Foi observada a redução da resistência à corrosão e/ou mecânica e foi 

associada indiretamente com a precipitação da fase alfa linha. Como pode-se perceber 

neste trabalho, a precipitação da fase R, visualizada por microscopia (MET), ocorreu para 

o tempo de 100 horas para a ZF, em que esta fase está coexistindo com a fase α’ e α’’, 

dentro da matriz ferrítica, sendo bastante evidenciada e em maior quantidade para o tempo 

de 500 horas na ZF.

Alguns autores que visualizaram a existência dessa fase, mencionam que a 

redução da resistência à corrosão pela precipitação da fase R se dá primeiramente pela 

depleção de Mo da matriz ferrítica, assim como ocorre a depleção de cromo para a 

formação de fases deletérias ricas em cromo, na qual a adição desses elementos eleva a 

resistência à corrosão, pois aumentam o intervalo de passivação da liga e reduzindo o 

valor da densidade de corrente na região ativa (PARDAL, 2009).

Além disso, a precipitação da fase R ocorre apenas na fase ferrítica, na qual a fase 

R enriquecida em Mo pode agir como catodo, da mesma forma da fase alfa linha, e fase 

ferrítica que está pobre em molibdênio e a fase R, forma uma região anódica, causando 

uma corrosão localizada, característica das pilhas ativo-passivas. 

SMUK, 2004 relata que a redução de tenacidade e da temperatura crítica de pite 

observada ocorreu devido a formação 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 corrosão por pite, uma vez que 

podem conter até 40% de Mo causando, assim, depleção de Mo na matriz circundante, o 

que faz com que sua influência na resistência à corrosão por pites seja mais pronunciada 

em relação 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 resistência à corrosão do material, conforme maior for a 

intensidade de precipitação de ambas.
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7. CONSIDERACOES FINAIS

Resultados do AISD na condição como soldada:

1. Considerando a faixa de energia de soldagem explorada foi possível constatar que 

energias tão baixas quanto 0,5 kJ/mm apresentaram forte tendência à formação de vazios 

enquanto que energias mais altas como 2,0 kJ/mm apresentaram tendência de falta de 

fusão entre alguns passes.

2. Inclusões de elementos de terra-rara como Ce e La, que são adicionados para 

aumentar a resistência à corrosão dos aços, foram identificadas como pontos de nucleação 

de nitretos de cromo. 

3. A quantificação realizada por análise de imagens por diferentes programas 

(SVRNA e ImageJ) e por ferritoscópio apresentaram o mesmo comportamento, porém o 

ferritoscópio apresentou valores menores de ferrita quando comparado as demais 

técnicas. 

4. A análise quantitativa mostrou que a energia utilizada na soldagem multipasse 

influenciou no balanço 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 região da raiz, 

causada pela rápida velocidade de resfriamento nesta condição, que limitou a precipitação 

da fase austenita durante a solidificação da poça.

5. A análise de espectroscopia Mössbauer indicou para a região do metal base um 

comportamento característico de aço com estrutura duplex, com o espectro contemplando 

duas fases: uma fase magnética (referente a fase ferrita) e uma fase paramagnética 

(referente a austenita), cuja análises de distribuição de probabilidade MB apresentou uma 

curva de campo magnético hiperfino de aproximadamente 23 T, indicando uma 

distribuição homogênea dos átomos de Fe na estrutura ferrítica.

6. Com base na espectroscopia Mössbauer foi possível perceber um comportamento 

diferenciado para a zona fundida (solda), em que a curva para região de ZF apresentou, 

além do perfil de curva com 23 T, um perfil de curva de baixo campo magnético hiperfino, 

indicando que uma porção dos átomos de Fe estão circundados por elementos químicos, 

como cromo, níquel e molibdênio, reduzindo o campo magnético do ferro. Este 

comportamento foi associado ao fenômeno de microsegregação destes elementos durante 

a solidificação da zona fundida, que resultou na heterogeneidade química desta região.



258

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 regiões de raiz, enchimento e acabamento. Ao analisar as fases 

separadamente foi possível notar que os níveis 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 região de 

ZF crescem conforme há a diminuição da energia de soldagem e os maiores valores estão 

para a região de raiz da solda, que nos ensaios de quantificação foi a região com maior 

quantidade de fase ferrita. Para a região de MB tem-se uma variação de dureza 

insignificante, e com valores aproximados para todas as condições.

9. Para o ensaio de tração todas as condições foram aprovadas na norma ASTM 

A240, com valores de Limite de Resistência à Tração dentro do estabelecido pela norma. 

Mesmo com a presença 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 à presença de falta de fusão e para uma amostra sem 

defeitos apresentou ruptura no MB.

10. Para os ensaios de resistência à corrosão por imersão segundo a norma ASTM 

G48 – Método E, foi determinada uma TCP de 45°C para a condição 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 três condições de energia apresentaram pites nas regiões 

da ZAC entrando para ZF nas regiões de raiz e acabamento, sendo mais intensa a corrosão 

na condição de 0,5 kJ/mm. Ao observar as amostras corroídas por MEV percebeu-se que 

a corrosão 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, reforçando que a susceptibilidade da ZAC aumenta com a redução da energia de 

soldagem aplicada. 

12. Os ensaios de EPR-DL não apresentaram curvas de reativação para as três 

condições de energia e em alguns pontos específicos onde teve um indício de alteração 

na curva, os valores de Ir/Ia foram muito pequenos, sendo considerados desprezíveis. Para 

a ZAC simulada na Gleeble não foi encontrada reativação nas curvas de EPR-DL nas 

condições de energia analisadas.

13. Para o ensaio de temperatura crítica de pite (TCP) segundo a norma ASTM G150, 

as regiões 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 altíssimas e uma das amostras não foi possível obter o TCP.

14. Para a polarização potenciodinâmica os resultados obtidos mostraram para a ZF e 

ZAC das três energias avaliadas o potencial de corrosão entre 0 e -0,2 V, e as maiores de 

corrente de corrosão foram observadas para a energia de 0,5 kJ/mm.

Juntas soldadas de AISD submetidas à tratamento térmico de 475°C: 

15. Por análise de MET foi possível identificar para a condição de 1,0 kJ/mm nos 

tempos de 100 horas e 500 horas, a presença das fases α’ (rica em cromo) e α’’ (rica em 

ferro) distribuídas na matriz ferrítica, cuja intensidade de precipitação na zona fundida foi 

superior à observada no metal base, indicando uma diferença na cinética de precipitação 

por decomposição 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 condição de 500 horas. A fase R se precipitou em 

maior proporção na região de ZF quando comparado ao MB de mesma condição de 

tratamento. 

17. Análise de espectroscopia Mössbauer do AISD soldado e tratado mostra nos três 

tempos de tratamento térmico que na região de MB as curvas estão mais deslocadas para 

direita, entorno de 28T, e há uma modificação na curva do espectro em que o mesmo está 

menos simétrico e com um abaulamento na curva, quando comparado a condição soldada. 

Pela análise de distribuição de probabilidade para o tempo de 100 horas tem-se que o MB 

apresenta um baixo campo magnético hiperfino indicando que uma porção dos átomos de 

ferro foi circundado por elementos químicos como Cr e Mo, que diminuem o campo 

magnético, para as demais condições não há presença do baixo campo magnético 

hiperfino entre 10 e 15 T, indicando que a região que foi detectada anteriormente no 

menor tempo deixou de ser magnética se tornou paramagnética. 

18. Para a região de ZF tem-se que as curvas também estão deslocadas para a direita, 

porém conforme há o aumento do tempo de tratamento o baixo campo hiperfino vai 

diminuindo indicando uma transformação do campo magnético para paramagnético. 

Além disso, no tempo de 200 horas foi perceptível a presença 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 transição completa da fase 

magnética para a fase paramagnética referente a fase alfa linha e fase R

19. Para as análises de microdureza foi observado o aumento dos valores de dureza 

com o tempo de tratamento térmico, devido a precipitação 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 

alcançou 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 precipitação das fases alfa linha e fase R ocorrerem apenas 

na matriz ferrítica.

20. Para a análise de dureza Vickers percebe-se que as durezas da região soldada 

foram maiores quando comparada com o MB e que as maiores durezas foram para a 

energia de 0,5 kJ/mm na região de raiz, que segundo as quantificações descritas no tópico 

4, foi a região com maior quantidade de ferrita e, consequentemente, com maior potencial 

para a formação de fases deletérias.

21. Analisando a resistência à corrosão segundo a norma ASTM G48, todas as 

amostras tiveram TCP na temperatura de 30°C, em que a maior corrosão por pite e 

maiores perdas de massa ocorreram para a condição de 0,5 kJ/mm. A condição de 1,0 

kJ/mm tratado por 500 horas apresentou arrancamento de quase metade da ZF de uma 

das amostras. A condição de 2,0 kJ/mm apresentou a menor perda de massa e a presença 

de poucos pites quando comparado com as demais energias. 

22. Para a região de MB, apenas na condição de 500 horas de envelhecimento 

submetidas à imersão em solução de cloreto férrico (ASTM G48), é que foi possível 

observar a presença de pites no metal base de AISD, independente das energias de 

soldagem avaliadas, comprovando indiretamente a diferença de cinética de precipitação 

de fase α’, por meio da diferença de susceptibilidade à corrosão. 

23. As amostras corroídas foram analisadas no MEV, pós ensaio de imersão e foi 

observado que apenas a fase ferrita foi corroída. Dentro da ferrita foi observada uma 

região com aspecto poroso, na qual foi realizada análise de composição por EDS e 

verificado teores de cromo de aproximadamente 50% em peso e de 8% molibdênio.

24. Os ensaios de EPR-DL mostraram que para a região de MB, apenas no tempo de 

500 horas houve a formação dos picos de reativação, enquanto que para ZF, no tempo de 

100 horas já foi identificado o pico de reativação e, conforme houve o aumento do tempo 

de tratamento um segundo pico de reativação se formou entre -0,35 e -0,4V, com um 
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contínuo aumento de intensidade de corrente de reativação com o aumento do tempo de 

envelhecimento. 

25. As evoluções dos valores de Ir/Ia ocorreram conforme houve o aumento do tempo 

de tratamento térmico, tendo maior razão para a condição de 0,5 kJ tratada por 500 horas, 

e quando considerado o efeito do segundo pico de reativação os valores de Ir/Ia 

aumentaram sem alterar o comportamento quando comparado ao Ir/Ia para o primeiro 

pico de reativação.

26. Para o ensaio de TCP pela norma ASTM G150 percebe-se que temperaturas de 

TCP diminuem conforme há o aumento do tempo de tratamento térmico, tanto para MB 

como para ZF, na qual no tempo de 500 horas os valores de TCP são aproximados para 

estas regiões. Em relação ao efeito da energia de soldagem foi observado que os maiores 

valores de TCP foram alcançados para condições 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. CONCLUSÕES

Com base nos resultados experimentais produzidos na presente tese de doutorado, 

sobre a soldagem multipasse de tubos de aço inoxidável superduplex UNS S32750 e o 

efeito do envelhecimento térmico à 475°C nas referidas juntas soldadas, pode-se concluir 

que:

 A microestrutura das soldas tratadas termicamente em 475°C 

apresentaram, além da precipitação da fase alfa linha, a presença de uma 

segunda fase nanométrica, rica em Ni e Mo, que foi identificada como fase 

R, e cuja presença nesta temperatura não havia sido reportada na. A fase 

R foi encontrada em maior intensidade na região de ZF e no maior tempo 

de tratamento.

 Foi observado por meio da espectroscopia Mössbauer uma diferença na 

magnetização entre as regiões de metal base e zona fundida, indicando 

haver uma heterogeneidade na magnetização da ferrita presente na região 

da solda, o que justificaria as diferenças encontradas na análise 

quantitativa obtida por ferritoscópio quando comparada com os resultados 

produzidos por análise imagens micrográficas para a região da zona 

fundida, o que não ocorre para o metal base.

 A zona fundida, quando tratada à 475°C, apresentou uma diferença em 

termos de cinética de precipitação de fases alfa linha e R, se comparada ao 

metal base, sendo a intensidade de precipitação mais acentuada para a zona 

fundida em todos os tempos de tratamento. 

 A diferença de cinética de precipitação foi atribuída a três fatores: 

diferença de composição química entre as metal base e zona fundida, 

notadamente em termos de concentração de Ni, cujo percentual é de 9% 

no arame e 7% no tubo. Também foi atribuído à distribuição heterogênea 

dos elementos de liga na ferrita da ZF, como consequência do fenômeno 

de microsegregação. Bem como ao efeito da presença de tensões residuais 

na região da solda, que tem influência na energia química e, como 

consequência, podem acelerar a cinética de transformação.
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 A energia de soldagem influenciou significativamente o balanço de fases 

na zona fundida e, como consequência a precipitação 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 à 

corrosão foi mais drasticamente afetada pela maior intensidade de 

precipitação das fases deletérias. 

 Nos ensaios de corrosão pela técnica de EPR-DL foi observada a presença 

de dois picos de reativação, 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 exposição, enquanto que para o MB foi 

observado apenas para o maior tempo (500 horas). Este comportamento 

não foi até o momento relatado na literatura científica.
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APENDICE A: EPR-DL AISD SOLDADOS 

 0,5kJ- raiz

 0,5kJ- enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC



279

 0,5kJ-acabamento

ZF

MB ZAC

ZF



280

 1,0kJ- raiz

 1,0kJ-enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC



281

 1,0kJ-acabamento

ZF

MB ZAC

ZF



282

 2,0kJ-raiz

 2,0kJ-enchimento

MB

ZAC

ZF

MB ZAC



283

 2,0kJ-acabamento

ZF

MB

ZAC

ZF
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APENDICE B: EPR-DL SOLDADOS E TRATADOS TERMICAMENTE

EPR-DL tratados termicamente por 100 Horas

 100 Horas - Energia de 0,5kJ – região da raiz

 100 Horas - Energia de 0,5kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC
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 100 Horas - Energia de 0,5kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF
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 100 Horas - Energia de 1,0 kJ – região da raiz

 100 Horas - Energia de 1,0 kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC



287

 100 Horas - Energia de 1,0 kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF
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 100 Horas - Energia de 2,0 kJ – região da raiz

 100 Horas - Energia de 2,0 kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC
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 100 Horas - Energia de 2,0 kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF
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EPR-DL tratados termicamente por 200 Horas

 200 Horas - Energia de 0,5kJ – região da raiz

 200 Horas -Energia de 0,5kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC



291

 200 Horas -Energia de 0,5kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF



292

 200 Horas -Energia de 1,0kJ – região da raiz

 200 Horas -Energia de 1,0kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC



293

 200 Horas -Energia de 1,0kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF



294

 200 Horas -Energia de 2,0kJ – região da raiz

 200 Horas -Energia de 2,0kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC
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 200 Horas -Energia de 2,0kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF
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EPR-DL tratados termicamente por 500 Horas

 500 Horas Energia de 0,5kJ – região da raiz

 500 Horas Energia de 0,5kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC



297

 500 Horas Energia de 0,5kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF



298

 500 Horas Energia de 1,0kJ – região da raiz

 500 Horas Energia de 1,0kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB

ZAC



299

 500 Horas Energia de 1,0kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF



300

 500 Horas -Energia de 2,0 kJ – região da raiz

 500 Horas Energia de 2,0 kJ – região do enchimento

MB ZAC

ZF

MB ZAC



301

 500 Horas Energia de 2,0 kJ – região do acabamento

ZF

MB ZAC

ZF


