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RESUMO

As ligas a base de niquel sdo uma classe de materiais avangados de engenharia,
reconhecidas por sua alta resisténcia a corrosdo e excelentes propriedades
mecanicas, sendo largamente utilizadas nas industrias aeronautica, quimica, de
energia, petrolifera, entre outras. Seu alto custo por muitas vezes inviabiliza a
fabricacdo de pecas macicas. Estas ligas tém sido bastante utilizadas, tanto para a
deposicao de revestimentos, quanto para a soldagem de unido dissimilar com agos C-
Mn e baixa liga. Algumas ligas de niquel possuem alta suscetibilidade a trincas de
solidificagdo em seu estado puro. Na soldagem dissimilar, modificacbes de
composi¢cao quimica podem afetar as caracteristicas microestruturais e metalurgicas
das ligas, por isso, a analise da interagao dos materiais envolvidos no processo se faz
necessaria. A introducdo de novos elementos a poga de fusdo na soldagem dissimilar
de ligas de niquel com agos pode mudar a suscetibilidade a trinca de solidificagdo. O
objetivo deste estudo é avaliar a soldabilidade de soldas dissimilares das ligas de
niquel Inconel 625 e Hastelloy C276 com os agos ao carbono ASTM A36 e AISI 1045,
realizadas pelo processo MIG/MAG, por meio do ensaio de soldabilidade Trans-
Varestraint. Neste estudo foram avaliados a influéncia da energia de soldagem, da
diluicdo e do tipo de metal base na soldabilidade das ligas de niquel. Os resultados
do ensaio Trans-Varestraint mostraram que a diluicdo do arame Hastelloy C276 com
o aco AISI 1045 mostrou ser mais suscetivel a trincas de solidificagao que todas as
demais combinagdes testadas. O resultado de simulagdo contradiz o resultado do
ensaio Trans-Varestraint, indicando que a liga com maior susceptibilidade a trinca
seria a Inconel 625. A contradicdo obtida em ambas as analises é explicada por meio
de analise microestrutural, que indica a ocorréncia do fenbmeno de backfilling nas
soldagens realizadas com o arame de Inconel 625. Em concluséo, a soldagem
favorece a precipitacdo de fases secundarias associadas ao fendmeno de trinca de
solidificacdo, havendo uma relagao entre a susceptibilidade a trinca e a combinagao
entre metal de adicdo e metal base. A liga Hastelloy C276 apresentou maior
susceptibilidade com a mudanca do metal base, sendo o aco AISI 1045 o mais
deletério. Houve a identificagdo da presencga do fendmeno de backfilling nos ensaios
realizados com a liga Inconel 625, o que explica a disparidade entre os resultados

obtidos para esse material nos ensaios Trans-Varestraint e nas simulacées.



Palavras-chave: ligas de niquel; ago carbono; soldagem dissimilar; MIG/MAG,;
soldabilidade; ensaio Trans-Varestraint.



ABSTRACT

Nickel-based alloys are advanced engineering materials known for their corrosion
resistance, good mechanical properties at high and low temperatures, and are widely
used in the aeronautical, chemical, energy, and oil & gas industries, among others.
Nickel-based alloys are often not used to manufacture massive parts due to their high
cost. These alloys have been widely used as claddings and for dissimilar joint welding
with C-Mn and low alloy steels. Some nickel-based alloys are highly susceptible to
solidification cracks in their pure state. Dissimilar welding leads to changes in chemical
composition, can affect the microstructure and metallurgical features, therefore, the
analysis of the interaction of the materials involved in the process is necessary. The
introduction of new chemical elements to the fusion zone in the dissimilar welding with
nickel-based alloys can result in a change in the susceptibility to solidification crack.
The objective of this study is to evaluate the weldability of dissimilar welds between
the Inconel 625 and the Hastelloy C-276 nickel-based alloys deposited on the ASTM
A36 and the AISI 1045 carbon steels carried out by the GMAW process, using the
Trans-Varestraint weldability test. For this purpose, the influence of welding heat input,
dilution level, and the kind of base metal on the weldability of the Ni-based alloys were
evaluated. Based on the Trans-Varestraint test results, the Hastelloy C276 as filler
metal on the AISI 1045 steel base metal shown more susceptible to cracking than all
other pairs tested. The thermodynamic simulation contradicts the result of the Trans-
Varestraint test, pointing that the alloy Inconel 625 has got the worse weldability. The
contradiction observed in both analyzes is explained through microstructural analysis,
indicating the occurrence of backfilling in the welds performed using the wire of Inconel
625. In conclusion, the results indicate that dissimilar welding induces the precipitation
of secondary phases deleterious to the weldability of the wire/base metal set, which
can be further reduced depending on the chosen materials. The Hastelloy C276 alloy
showed a significant drop in weldability with the change of the base metal, with AlSI
1045 steel being the most detrimental. The differences obtained between the Trans-
Varestraint test and the simulations using Inconel 625 alloy can be explained by the
presence of the backfilling effect.

Keywords: nickel alloys; carbon steel; dissimilar welding; MIG / MAG; weldability;
Trans-Varestraint assay.
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1. INTRODUGAO

Ligas a base de niquel sdo importantes materiais de constru¢do mecanica.
Além de possuirem 6timas propriedades mecanicas, elas também apresentam
excelente resisténcia a corrosao, e, devido a esta ultima caracteristica, o emprego das
ligas de niquel como materiais de engenharia cresceu nas ultimas décadas, sendo
utilizadas em uma grande gama de ambientes, mesmo em altas temperaturas.

Por conta destas caracteristicas combinadas, alta resisténcia mecanica,
boa tenacidade e elevada resisténcia a corrosido, essas ligas tém sido empregadas
como metal de adigdo em soldagem tanto em revestimentos interno ou externo em
tubos na industria de petréleo e gas, quanto na unido de componentes dissimilares,
com o objetivo de aumentar a resisténcia a corrosao da pega ou conferir integridade
estrutural a junta soldada.

No entanto, a soldagem traz consigo desafios metalurgicos associados a
execucgao deste procedimento, pois a soldagem dissimilar € um processo complexo
quando comparado a soldagem de materiais similares. Devido a significativa diferenca
que ha entre as composi¢des quimicas, temperaturas de transformacao de fases e
coeficientes de expansido térmicos, pode haver o aparecimento de problemas
metalurgicos na Zona Fundida (ZF) e Zona Afetada pelo Calor (ZAC), como trincas de
solidificacdo, trincas de liquacdo e formacdo de fases secundarias deletérias as
propriedades da ZF. Além disso, dependendo dos parametros utilizados e, por conta
da alta taxa de resfriamento, a microestrutura das ligas de niquel pode se tornar
extremamente complexa e dificil de ser prevista. Por estes motivos, conhecer as
caracteristicas da junta gerada é muito importante, pois dessa forma é possivel
minimizar a ocorréncia de falhas e até mesmo acidentes.

Algumas destas ligas de niquel na sua forma pura apresentam
caracteristicas favoraveis a formagcao de trincas de solidificacdo, sendo este
comportamento ligado principalmente a alta quantidade de elementos de liga na
composi¢cdo do material. Porém, na soldagem dissimilar ocorre a adicdo de novos
elementos de liga ou mesmo impurezas a poga de fusdo devido a fusdo do metal base.
A presenca destes elementos, mesmo que em pouca quantidade, pode acarretar

numa modificacado significativa da rota de solidificagdo da ZF. Essa mudanga pode
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aumentar ou diminuir a suscetibilidade a formacado de trincas de solidificacao,
dependendo das fases a serem formadas durante o processo de solidificacao.

Neste contexto, o Laboratério de Pesquisa e Tecnologia em Soldagem
(LPTS) da Universidade Federal do Ceara (UFC) tem se dedicado ao longo de mais
de 15 anos ao estudo da soldagem dissimilar com ligas a base de niquel. Neste
periodo, foram realizados importantes estudos sobre a influéncia dos aspectos
operacionais na qualidade das soldas, por diferentes processos de soldagem.
Importantes avangos sobre a compreensao da metalurgia destas ligas quando
aplicadas na soldagem dissimilar também foram realizados e reportados na literatura.
Alguns destes estudos verificaram a ocorréncia de trincas de solidificagdo neste tipo
de soldagem dissimilar. Além disso, com o aumento da demanda do setor industrial
por soldagens dissimilares de componentes de grande responsabilidade, exigindo
soldas com alta integridade, tem se tornado cada vez mais necessario o
aprofundamento de estudos com énfase na compreensdo dos aspectos fisico-
quimico-metalurgicos que afetam a susceptibilidade as trincas de solidificagdo em
soldas dissimilares.

Para avaliar a viabilidade da soldagem de dois metais com composi¢des
distintas, ou seja, sua soldabilidade, é necessario a realizagdo de testes. Existem
varios ensaios de soldabilidade, sendo o Trans-Varestraint (TRANSverse VAriable
RESTRAINT) um dos mais empregados, principalmente para a avaliagdo de
soldagens similares, utilizando o processo TIG durante o ensaio.

No presente estudo sera avaliada a soldabilidade de soldas dissimilares
entre as ligas de niquel INCONEL 625 e HASTELLOY C-276 e os agos carbono ASTM
A36 e AISI 1045, empregando uma abordagem desenvolvida para a avaliagdo da
soldabilidade em juntas dissimilares com a utilizagdo do ensaio Trans-Varestraint
adaptado para o uso pelo processo de soldagem MIG/MAG. A proposta é avaliar os
efeitos da dissimilaridade, por meio da diluicdo das ligas de Ni como o substrato de
ago carbono, bem como a influéncia da variagdo da energia de soldagem e da
deformagado empregada durante o ensaio, podendo assim identificar qual a influéncia
destes fatores sobre o conjunto metal de adigdo/metal base, em termos de
soldabilidade.
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2. OBJETIVOS

2.1. Objetivo Geral

O objetivo geral deste estudo € avaliar a soldabilidade de soldas
dissimilares entre ligas de niquel INCONEL 625 e HASTELLOY C-276 depositadas
sobre chapas de aco carbono ASTM A36 e AISI 1045 por meio do ensaio Trans-

Varestraint.

2.2. Objetivo Especifico

A partir da execucdo de ensaios Trans-Varestraint em corpos de prova
produzidos com metal base de ago carbono ASTM A36 e AlSI 1045, utilizando como
metal de adi¢cdo as ligas a base de niquel Inconel 625 e Hastelloy C276 e variando a

energia de soldagem do ensaio e a deformacgéao aplicada, visa-se:

A) comparar a soldabilidade dos diferentes conjuntos de materiais
formados pela variagdo de metal base e metal de adigdo no ensaio Trans-Varestraint,
utilizando para tal métodos experimentais — o ensaio Trans-Varestraint e a avaliagao
de seus resultados- e computacionais —simulagdo do processo de solidificagao

utilizando o programa JMatPro®;

B) determinar o efeito da energia de soldagem na suscetibilidade de

formacao de trincas de solidificacao;

C) avaliar a influéncia da microestrutura gerada pelo processo de soldagem
na soldabilidade dos conjuntos, buscando compreender a influéncia da composi¢cao
quimicados metais de base utilizados, sobre a formacdo das fases secundarias
durante a solidificagdo da zona fundida, além de buscar a identificagdo das fases

formadas por técnicas de microscopia.
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3. REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1. Trincas

O aparecimento de trincas € um dos maiores problemas do processo de
soldagem, podendo comprometer toda a estrutura e a qualidade do trabalho final.
Assim, conhecer as causas e o0 mecanismo de aparecimento das trincas é
imprescindivel, de modo a evitar que estas trincas sejam formadas durante a
soldagem.

As trincas se formam quando tensdes de tracdo se desenvolvem em um
material fragilizado, incapaz de se deformar plasticamente para absorver estas
tensées (MODENESI et al. 2012). Tensdes de tragdo elevadas se desenvolvem na
regido da solda como resultado das expansdes e contragdes térmicas localizadas, das
variagdes de volume devido a transformacgao de fase e como resultado das ligagdes
entre as pecgas, sendo soldadas ao restante da estrutura (MODENESI et al. 2012). As
trincas podem ser classificadas em relacdo a sua temperatura de formagcao como

trincas a quente e trincas a frio.

3.1.1. Trincas a quente

Segundo a American Welding Society (1987), trincas a quente sao trincas
formadas em temperaturas proximas a temperatura de solidificagdo do material. O
termo pode ser utilizado para classificar uma grande quantidade de trincas, porém as
mais comuns sio as trincas de solidificacéo, as trincas de liquagao e as trincas por

perda de ductilidade, também conhecidas como “ductility dip cracking”.

3.1.1.1. Trincas de Solidificagéo

As trincas de solidificacdo consistem na ruptura de filmes liquidos
presentes quase sempre nos contornos de gréo da “zona pastosa”, em que coexistem
liquido e sdlido (CROSS, 2005). Elas ocorrem na Zona Fundida durante o processo
de solidificagdo da poca de fusdo (KOU, 2013B). Essas trincas aparecem em geral

entre os contornos de grdo, contornos interdendriticos ou entre células, e sua
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superficie de fratura normalmente apresenta a morfologia dendritica do metal de
adicao (MODENESI et al.2012; KOU, 2013B).

As caracteristicas de falha apresentadas nas trincas de solidificacédo
mostram que estas ocorrem nas etapas finais do processo de solidificacdo. Neste
estagio, o crescimento das dendritas ja formou grande parte dos gréos e esses estéo
separados por um fino filme liquido. (KOU, 2013B; AUCOTT et al., 2018) .

As ftrincas interdendriticas sdo formadas quando a fracdo de sélido se
encontra entre 0,8 e 0,9. Durante este estagio final, com o aumento da fragdo de
solido, o liquido comecga a ser isolado entre as dendritas ou se torna imovel pela agao
das tensdes superficiais do proprio liquido, formando bolsdes. Assim, passa-se a ter
uma descontinuidade no material provocada pela existéncia do filme liquido entre as
dendritas primarias, 0 que por sua vez causa a queda da resisténcia do mesmo
(AUCOTT et al., 2018).

As trincas intergranulares ocorrem quando a fragédo de liquido é superior a
0,9, quando ha a transicdo da estrutura dendritica para a estrutura granular. Nesta
fase, uma fina camada de liquido pode ser retida ao longo dos contornos de gréao,
resultado do acumulo de elementos segregados durante a solidificagdo, os quais em
geral sdo formadores de fases eutéticas de baixo ponto de solidificagdo. Esses filmes
liquidos impedem que as tensbes sejam absorvidas e provocam a formacgédo das
trincas de solidificagdo (KOU, 2003B; CROSS, 2005; AUCOTT et al., 2018).
Normalmente, os contornos de grao sao os locais preferenciais para o surgimento de
trincas. A razdo para esta tendéncia esta ligada ao movimento preferencial das
segregacgdes para os contornos de grao, que por sua vez fornece uma interface plana
e bem definida, o que favorece a formacéao desses filmes liquidos (CROSS, 2005).

A nucleagao das trincas de solidificagdo ocorre em locais de fragilidade
dentro do material. Varios locais distintos foram sugeridos em bibliografias diferentes,
como filme liquido ou poga de liquido, poros, contorno de grao localizado em local de
alta concentracao de tensoes, inclusdes que podem ser separadas com facilidade das
fases liquida ou solida e fases semi-sélidas com tensdes de cisalhamento induzidas
(AUCOTT et al., 2018).

O inicio dessas trincas envolve uma interagdo complexa entre fatores
metalurgicos e mecanicos, provocados pelo gradiente de temperatura gerados

durante o processo de soldagem (CROSS, 2005). Fundamentalmente, para que este
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tipo de trinca ocorra, dois fatores principais devem estar presentes: deformacao
térmica/mecanica e microestrutura suscetivel a trincas (KOU, 2003B; MODENESI et
al., 2012). Ou seja, este tipo de trinca pode ser evitado por meio da eliminagdo de um
destes fatores, por exemplo, pela escolha correta da geometria da junta soldada ou
mudanga de parédmetros de soldagem é possivel diminuir as tensdes mecanicas do
processo, impedindo o aparecimento de trincas.

Embora a ideia dos requisitos necessarios para formagao de trincas de
solidificacdo seja bastante difundida e aceita, CROSS (2005) trouxe um novo
elemento para a discuss&o: a ruptura do filme liquido. Segundo o autor, a omiss&o
desse aspecto influencia negativamente a discussdo, uma vez que as trincas de
solidificacdo envolvem diretamente a ruptura de filmes liquidos. A ruptura desses
filmes esta relacionada a formacao de poros dentro do liquido devido ao aparecimento
de uma pressao hidrostatica maior que aquela suportada pelo metal em estado
liquido. A pressao necessaria para que o filme liquido se rompa, ou seja, para que
haja a formagao do primeiro poro, € chamada “Presséao Critica”, e essa é diretamente
proporcional a tensao superficial do material (CROSS, 2005). Assim, quanto maior a
tensdo superficial do material no estado liquido, maior sera sua Press&o Critica e,
consequentemente, olhando apenas por esse aspecto, menor sera sua suscetibilidade
a formacéao de trincas de solidificagdo, uma vez que para que o filme liquido rompa
sera necessaria a aplicacdo de tensées mais altas. E importante ressaltar que de
acordo com CROSS (2005), a presencga de tensdes e de uma microestrutura fragil séo
igualmente importantes para a formacgédo de trincas de solidificagdo, porém a
discussdo sobre a Pressido Critica apenas adiciona outro fator importante a ser

considerado no estudo da formacao de trincas de solidificacéo.
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Figura 1. Trincas de solidificacdo presente em liga de aluminio
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Fonte: KOU, 2003B

Por serem tdo comuns, as trincas de solidificagdo s&o amplamente
estudadas. Ha varias teorias que visam explicar o mecanismo de formacao das
mesmas e os fatores que o influenciam, afim de possibilitar um maior controle dessa
falha durante a solidificacdo dos materiais. A suscetibilidade trincas de solidificacao
de um material, pode ser experimentalmente determinada por meio de ensaios de

soldabilidade, que serao abordados posteriormente.

3.1.1.2. Trincas de Liquagdo

O processo de soldagem eleva a temperatura do material a niveis
altissimos de maneira localizada, superando em determinados locais temperaturas
acima da temperatura de fusdo do material. Esse calor é transferido para as regides
vizinhas a zona fundida, gerando um gradiente de temperatura. Areas adjacentes a
zona fundida sofrem um alto aquecimento, com temperaturas entre a temperatura
solidus e a temperatura liquidus e, devido a esse aquecimento, elas sofrem uma fuséo
parcial, notadamente ao longo dos contornos de gréo. Essa regido é conhecida como
Zona Parcialmente Fundida (ZPF) (KOU, 2003; DUPONT et al, 2009).

A ZAC é uma regiao do metal base que sofreu transformagdes metalurgicas
durante o processo de soldagem. Essas transformagdes sao causadas pelo

aquecimento dessa area a temperaturas altas o suficiente para provocar tais
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transformagdes, mas nao téo altas a ponto de fundir toda a regido. As trincas de
liquagao ocorrem quando regides ou fases especificas na ZAC sao aquecidas acima
da temperatura eutética (ou da temperatura solidus, se o material estiver
completamente solubilizado antes da soldagem), causando a formagao de bolsdes
liquidos envoltas por regides ja solidificadas. Em contato com os contornos de grao,
esse liquido pode se espalhar, e “molhar” os mesmos, causando a formacéao de filmes
finos (MODENESI et al., 2012).

Assim, caso haja a presenca de filmes liquidos na ZPF em conjunto com
tensbes provenientes da contragdo do material ou de restrigbes, pode haver o
aparecimento dessas falhas, ja que essas tensdes ndo conseguem ser absorvidas
pelos filmes liquidos presentes, provocando entdo a formagao das trincas, em um
processo semelhante a formagéo das trincas de solidificagdo. Um exemplo de trinca
de liquagdo pode ser visto na Figura 2. Note que a trinca é formada na zona

termicamente afetada, margeando a zona fundida do material.

Figura 2. Trinca de liquagao presente em liga de aluminio
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Fonte: KOU, 2003A

As trincas de liquagdo podem ser reduzidas por meio do controle da
escolha correta do metal base, das condi¢des de soldagem e do metal de adigéo
(KOU, 2003). A escolha de um metal base com graos mais finos auxilia no controle do

aparecimento de trincas de liquagao, ja que com graos menores ha uma maior
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quantidade contornos de gréo e, consequentemente, uma maior redistribuicdo dos
elementos segregados nos contornos de grdo. Uma menor energia de soldagem
também diminui a suscetibilidade a formagao de trincas de liquacéao, ja que quanto
menor a energia de soldagem, menor sera a energia propagada para as adjacéncias
da zona fundida, sendo assim, o metal base pode ndo atingir temperatura alta o
suficiente para provocar a fusdo parcial da regido. E estranho dizer que a escolha do
metal de adi¢cao pode auxiliar no controle da formacgao de trincas de liquagao, uma vez
que esse tipo de trinca ocorre justamente no metal base, porém, a escolha de um
metal de adicdo que possua temperatura de solidificacdo mais alta que o metal base
€ benéfico. Dessa forma, as tensdes devido a contragdo da zona fundida serao
transmitidas para o metal base apenas quando este estiver totalmente solidificado,
sem a presencga de fase liquida, podendo entdo absorvé-las de forma adequada (KOU,
2003B)

O controle dessas variaveis evita a formacao de fases deletérias durante a
solidificagdo e diminuem as tensdes naturais do processo de soldagem,

desfavorecendo o aparecimento deste tipo de falha.

3.1.1.3. Ductility Dip Crack (DDC)

A trinca por perda de ductilidade, ou em inglés, ductility dip crack, € um
mecanismo de formacgao de trincas que ocorre devido a perda de ductilidade em um
determinado intervalo de temperatura (NISSLEY e LIPPOLD, 2009), como mostra a
Figura 3. Este tipo de trinca aparece apenas em materiais que exibem esse
comportamento, cuja ductilidade sofre uma queda consideravel, geralmente dentro
dos intervalos entre a temperatura solidus e a metade do valor da temperatura solidus
(temperatura de cristalizagdo) como mostra a Figura 3 (WAINER et al., 1992).

Esse tipo de falha é comumente observado em segbes de grande
espessura em soldagens multipasse de agos inoxidaveis e ligas a base de niquel, em

que ha a presenca de graos grossos e alta restricdo (KISER et al., 2008).
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Figura 3. Esquema que representa o mecanismo de formagéo de trincas DDC
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Fonte: KISER et al., 2008 (Modificado)

O mecanismo de formacdo foi postulado como sendo resultado da
“‘exaustdo da ductilidade” ao longo do contorno de grdao. O escorregamento do
contorno de graéo e a orientacao relativa entre o contorno de grdo e a deformacéao
aplicada sao fatores que aumentam a suscetibilidade a formagao de trincas DDC
(KISER et al.,, 2008). Assim, a contracdo da regido soldada pode induzir o
aparecimento deste tipo de trinca a partir do surgimento de tensdes na regiao.

Estudos mostram que a adicdo de determinados elementos as ligas pode
prevenir o aparecimento de trincas DDC. Segundo WHEELING e LIPPOLD, (2016),
em ligas Ni-Cr-Fe, muito utilizadas no campo nuclear devido a sua alta resisténcia a
corrosao, a adigao de 2-4 a 6-8% de Nb se mostrou efetivo em mitigar o efeito de
trincas DDC, ja que esse elemento induz a formagao de fases secundarias durante a
solidificacdo dessas ligas. As fases secundarias possuem baixas temperaturas de
formacédo e solidificacdo, aumentando o intervalo de solidificacdo do material e,
consequentemente a quantidade de liquido remanescente nos estagios finais da
solidificacdo. Esse liquido penetra as trincas formadas e as preenche. O metal liquido
se solidifica e faz com que a trinca “desaparec¢a” da superficie do material. Esse efeito

€ chamado backfilling.
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No entanto, tentar mitigar os efeitos da DDC pela adicdo de Nb pode ser
controverso, pois como dito anteriormente, a presenca de grande quantidade de
liquido ao final do processo de solidificagdo aumenta o intervalo de solidificacdo do
material e, consequentemente, sua suscetibilidade a formacdo de trincas de
solidificacdo. Neste caso, ao tentar excluir um problema — a formagao de trincas DDC
— ha o aparecimento de outro — trincas de solidificagdo. Todavia, estudos recentes
mostram que a adigdo de Nb e Mo em conjunto pode ser a solugdo para esse
problema. O liquido eutético rico em Nb e contendo Mo formado ao final da
solidificagdo possui uma molhabilidade ideal para que o efeito backfilling também cure
as possiveis trincas de solidificacdo formadas (WHEELING e LIPPOLD, 2020).

3.2. Soldabilidade

Segundo a American Welding Society (1987), a soldabilidade ¢é a
capacidade de um metal ser soldado sob condi¢des de fabricagao impostas por uma
estrutura especifica, projetada de forma adequada e de se comportar adequadamente
em servico. Em suma, um material com boa soldabilidade € aquele que é resistente a
formacgao de varios tipos distintos de trincas durante a soldagem, ndo necessitando
de nenhum tipo de reparo apos o processo. (DUPONT et al., 2009).

A soldabilidade pode sofrer influéncia de varias propriedades do material e
processo, como estabilidade do arco, suscetibilidade a porosidade na zona fundida,
fluidez da zona fundida, caracteristicas de expansao térmica, propriedades de fadiga,
resisténcia a oxidagao, resisténcia do material a propagacgao de trincas, entre outros
(DUPONT et al., 2009).

A soldabilidade pode ser usada para descrever tanto a habilidade de se
fabricar com sucesso um componente a partir da utilizagao do processo de soldagem,
quanto a capacidade desse componente de atuar adequadamente em seu ambiente
de servigco (DUPONT et al., 2009). Vé-se de imediato entdo que o conhecimento da
soldabilidade dos materiais antes de os empregar em projetos € importante, ja que
este parédmetro influencia diretamente no sucesso final da fabricagdo do elemento
desejado.

Esta caracteristica dos materiais pode ser determinada a partir da

realizagdo dos ensaios de soldabilidade, sendo cada ensaio projetado para avaliar a
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suscetibilidade do material a determinado tipo de trinca. Por exemplo, para trincas a
quente podemos utilizar os ensaios T-joint, weld metal tensile, longitudinal bend, hot
tensile, flat tensile (PVR) e Varestraint. Ja para trincas a frio, € possivel empregar os
testes controlled termal severity (CTS), tekken (Y-groove), Lehigh (U-groove) e
implante (LIPPOLD et al., .2015)

No presente estudo o ensaio de soldabilidade escolhido foi o Trans-

Varestraint, e por este motivo, apenas esse teste sera melhor abordado a seguir.

3.2.1. Ensaio de Soldabilidade Varestraint

O ensaio de soldabilidade Varestraint foi desenvolvido por W. F. Savage e
C. D. Lundin e tem se mostrado uma ferramenta muito util na determinacdo da
suscetibilidade a trincas a quente (LINGENFELTER, 1972).

No ensaio, um corpo de prova em forma de chapa é soldado e flexionado
ao mesmo tempo, provocando assim um aumento das tensdes, facilitando o
aparecimento de trincas a quente.

Existem trés tipos de ensaio Varestraint: longitudinal, transversal e pontual.
No ensaio Varestraint longitudinal, a carga é aplicada ao longo do comprimento do
cordao de solda que esta sendo produzido simultaneamente, o que produz trincas na
zona fundida e ZTA adjacente. Ja no teste Varestraint transversal, também conhecido
como Trans-Varestraint, a carga € aplicada cruzando o cordéo de solda, restringindo
as trincas a zona fundida. Um esquema do ensaio Varestraint transversal (Trans-

Varestraint) pode ser encontrado na Figura 4.
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Figura 4. llustracdo esquematica do ensaio Trans-Varestraint
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Fonte: DUPONT, 2009.

O ensaio possui variaveis que podem ser escolhidas de acordo com o
propésito desejado, como por exemplo, o processo de soldagem, que normalmente é
TIG, podendo ser autdgeno ou com metal de adicdo. Além do processo de soldagem,
também é possivel mudar a velocidade de flexdo do corpo de prova e a deformacgao
(¢) sofrida pelo mesmo, sendo o ultimo parametro dependente da espessura, t, e raio,
R, do bloco matriz, como mostrado na Equac¢ao 1 (DUPONT, 2009)

Eq. 1

3.2.1.1. Quantificagcdo da soldabilidade no ensaio Varestraint

A soldabilidade dos materiais testados por meio do ensaio Varestraint &€
definida pela medida do comprimento das trincas que aparecerdo na superficie do
corpo de prova apés o teste, através da utilizagdo de um microscépio 6tico (aumento
de 20-50x). Outras medidas também podem auxiliar na determinagdo da
soldabilidade, como numero de trincas, comprimento total das trincas e comprimento
maximo de trincas. O numero de trincas corresponde a soma da quantidade de trincas

existentes na superficie do corpo de prova, o comprimento total das trincas é a soma
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do comprimento de todas as trincas encontradas e o comprimento maximo de trinca é
simplesmente o comprimento da maior trinca encontrada na superficie da amostra.

Para a determinagdo da suscetibilidade de formacdo de trincas de
solidificacdo, o paradmetro mais importante a ser calculado a partir do ensaio
Varestraint € o Intervalo de Temperatura de Trincas de Solidificagcdo — em inglés
Solidification Cracking Temperature Range (SCTR). Para a determinagéo aproximada
do SCTR é necessario a determinacao da taxa de resfriamento, sendo esta medida a
partir de um termopar localizado na poc¢a de fusao, e do intervalo de tempo no qual as
trincas ocorrem, sendo este obtido através da razdo entre a distdncia maxima da trinca
— maximum crack distance (MCD), e a velocidade de soldagem, V. O SCRT é obtido
a partir da utilizagdo da Equacao 2 (LIPPOLD et al., 2015).

MCD
SCRT = velocidade de resfriamento X v Eq. 2

O desenvolvimento do método para o calculo do SCRT é mostrado na

Figura 5.
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Figura 5. Método para determinar o SCTR usando a velocidade de resfriamento através do range de
temperatura de resfriamento e a MCD a tensao de saturagao
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Fonte: LIPPOLD et al., 2015

O SCTR permite uma avaliagao direta da soldabilidade do material,
permitindo facilmente a comparacéo entre ligas e escolha mais acertada para cada
aplicacao (LIPPOLD et al., 2015). De acordo com LIPPOLD et al., 2008, um material
com valor de SCTR abaixo de 50°C é considerado muito resistente a trincas de

solidificacao.

3.2.1.2. Principais Diferengas Entre o Ensaio Varestraint e o Ensaio Trans-

Varestraint

O ensaio Trans-Varestraint € derivado do ensaio Varestraint. Em termos de
execucao, a diferenca entre eles é basicamente a dire¢cao de aplicagao das tensoes:
enquanto no Varestraint a forga é aplicada paralela a diregdo de soldagem, no Trans-
Varestraint essa é aplicada transversalmente a diregdo de soldagem (dai o nome
TRANS-Varestraint).

Essa diferenga no ensaio pode parecer simples, porém, ela possui algumas

implicacdes importantes ao avaliarmos os ensaios separadamente. A tensdo quando
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aplicada de maneira transversal a diregdo de soldagem provoca o aparecimento de
trincas na linha central do cordéo, onde ha maior segregagao (SHANKAR et al, 2000).
Esse fator tem uma grande influéncia no céalculo de uma importante caracteristica de
materiais que sao suscetiveis a formacdo de trincas de solidificacdo: o BTR
(Brittlement Temperature Range).

O valor de BTR trata-se do intervalo de temperatura onde o material estara
mais suscetivel a formagao de trincas a quente, ou seja, quanto maior o BTR, maior a
suscetibilidade do material a formagdo de tais falhas. Um dos objetivos do
desenvolvimento do ensaio Varestraint foi possibilitar o calculo de BTR. No entanto,
para tal calculo o maior comprimento de trinca registrado (MCL) no ensaio deveria
surgir na linha central do cordao, e esse seria relacionado com a curva de resfriamento
do material em conjunto com a velocidade de soldagem. Porém, no ensaio Varestraint
as trincas mais longas raramente sdo encontradas na linha central do corddo, onde
ha maior segregacdo (SHANKAR et al., 2000). Assim, como no ensaio Trans-
Varestraint ha a indugédo da formacgao das trincas mais longas exatamente na linha
central do cordao, esse ensaio se tornou preferencial para a determinagdo do BTR
(SHANKAR et al., 2000; WOLF at al., 2005).

O ensaio Varestraint (as vezes chamado mais precisamente de Ensaio
Varestraint Longitudinal) é ideal para testar todos os tipos de trincas a quente (trincas
de solidificagao, trincas de liquagao e trincas DDC) (WOLF et al., 2005). Os resultados
sdo interpretados pelos valores de TCL, MCL, ja descritos anteriormente neste
capitulo, pelo numero total de trincas ou pela deformagdo minima em que ha o
surgimento de tais trincas (WOLF et al., 2005). Uma vantagem do ensaio Varestraint
€ que um mesmo corpo de prova pode ser avaliado por trincas formadas na Zona
Fundida e na Zona Termicamente Afetada (SHANKAR et al., 2000).

Ja o ensaio Trans-Varestrait é preferivelmente aplicado para determinar o
BTR, uma vez que na maioria dos casos a maior trinca obtida no ensaio (MCL) se
forma exatamente na linha central do corddo (SHANKAR et al., 2000). Um fator
equivalente ao BTR é o SCRT, proposto por LIPPOLD e LIN (1996). Nele, utiliza-se
como comprimento de trinca maximo o MCD, possibilitando o calculo de uma variavel
que indica o intervalo de temperatura de suscetibilidade a formacéao de trincas também
pelo ensaio Varestraint. No ensaio Trans-Varestraint o comprimento maximo da trinca

(MCL) atinge um valor critico em que esse nao aumenta com o aumento da
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deformagéo aplicada, provendo uma medida real metalurgica da suscetibilidade a
trincas do material. J& no ensaio Varestraint esse fendbmeno ndo é observado, e as
trincas continuam a aumentar de tamanho com o aumento da deformacéo aplicada
durante o ensaio. A partir da utilizacdo do MCD para determinagao do SCRT, ambos
ensaios se tornam eficientes para o calculo de um fator indicativo de suscetibilidade a
formacgao de trincas (SHANKAR et al., 2000; LIPPOLD et al., 2008).

SHANKAR et al. (2000) compararam ambos testes, com 0s mesmos
parametros de soldagem e material, a fim de verificar a relagdo entre ambos. Segundo
os autores, os resultados obtidos com ambos ensaios s&o equivalentes, logo mesmo
com suas diferengas os dois ensaios sao confiaveis para avaliar a soldabilidade dos
materiais. As tensdes obtidas nos ensaios possuem naturezas distintas: enquanto no
Trans-Varestraint as tensdes sao puramente trativas, as tensdes vistas no ensaio

Varestaint também incluia componentes cisalhantes.

3.3. Ligas a base de niquel

A evolugdo dos processos industriais traz consigo a necessidade de
desenvolvimento de novos materiais que possam atender as especificagcdes dos
processos que geralmente se tornam mais severos, com maiores temperaturas, meios
mais corrosivos, etc. Com o objetivo de suprir uma destas lacuna na industria de alta
performance, as ligas a base de niquel surgiram.

As ligas de niquel podem ser utilizadas tanto em temperaturas criogénicas
quanto a altas temperaturas, atingindo 1200°C, uma vez que a estrutura de alguns
tipos de liga de niquel, mais especificamente as endurecidas por solugao sdlida, se
mantém cubica de face centrada (CFC) desde sua temperatura de solidificagéo até o
zero absoluto.

Além disso, com a utilizagdo de elementos de ligas apropriados,
notadamente Cr e Mo, sua resisténcia a corrosdo torna-se altissima, tanto em
ambientes aquosos quanto a altas temperaturas, sendo uma 6tima opcao para as
industrias quimicas, petroquimicas, energia, petroleo e gas e nuclear.

As principais caracteristicas das ligas de niquel s&o alta resisténcia a
corrosao, boa performance a temperatura ambiente e a altas temperaturas, ductilidade

e tenacidade a baixas temperaturas e propriedades elétricas especificas. O preco
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deste tipo de material € alto, o que restringe sua utilizagao a aplicagdes em que se faz

extremamente necessaria algumas dessas propriedades citadas.

3.3.1. Classificagao das ligas de niquel

Diferentemente dos materiais de constru¢ao mecanica mais comuns, como
0 aco e as ligas de aluminio, ndo existe uma classificagcéo institucionalizada para as
ligas a base de niquel. Por conta disso, estas ligas sdo comumente separadas por seu
mecanismo de endurecimento, sendo os mais comuns o endurecimento por solucao
sélida e por precipitagcdo, como mostrado na Figura 6. Existem também outros tipos
de endurecimento, como o endurecimento por dispersao de 6xido, considerada nova
em decorréncia do pouco conhecimento que ha sobre a mesma.

Porém, mesmo com a classificacdo devido ao mecanismo de
endurecimento, as ligas a base de niquel sdo mais comumente conhecidas por seu

nome registrado pelo desenvolvedor, por exemplo, a INCONEL® e a HASTELLOY®.

Figura 6. Classificagdo do niquel e das ligas a base de niquel
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Fonte: DuPont et al., 2009
3.3.1.1. Ligas Endurecidas por Solugdo Sélida

O processo de endurecimento das ligas endurecidas por solugéo solida se

da pela adicao de novos elementos a rede cristalina, que podem substituir os atomos
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da matriz (solugdo sdlida substitucional) ou acomodar-se nos intersticios entre os
atomos (solugdo solida intersticial). A presenga desses novos atomos na matriz resulta
em interacbes do campo de deformacao da rede entre as discordancias e esses
atomos de impureza e, consequentemente, o movimento das discordancias fica
restrito, aumentando a resisténcia do material. Estes tipos de ligas sao utilizados para
diversas aplicagbes por conta das suas variadas propriedades. As ligas Ni-Cu, por
exemplo, possuem boa soldabilidade em determinadas condi¢des de soldagem e
otima resisténcia a corrosdo em diversos meios, incluindo o ambiente maritimo
(DUPONT et al., 2009). Ja as ligas Ni-Fe possuem o baixo coeficiente de expansao,
com boa soldabilidade e susceptibilidade a trincas (DUPONT et al., 2009).

As ligas endurecidas por solugao solida possuem um valor maximo para o
Limite de Resisténcia a Tracdo de aproximadamente 830 MPa e Tensao de
Escoamento entre 345 e 480 MPa. Portanto, estas ligas sdo mais utilizadas quando a
resisténcia a corrosdo € mais importante que suas propriedades mecanicas, sendo
largamente empregadas em revestimentos de superficies que necessitam de
resisténcia a corrosdo na industria quimica e petroleira (DUPONT et al., 2009).

Todas as ligas de niquel que serdo estudadas neste trabalho possuem
como principal mecanismo de aumento de resisténcia o endurecimento por solugéo

solida.

3.3.1.2. Ligas Endurecidas por Precipitagdo

Este tipo de liga a base de niquel possui principalmente a adigao de
aluminio, nidbio e titdnio, que apds realizacdo do tratamento térmico apropriado
formam precipitados em conjunto com o niquel, aumentando as propriedades
mecanicas da liga (DUPONT et al., 2009).

O aluminio e o titdnio promovem a formagao de precipitado y’ Ni;(Ti, Al),
uma fase que promove excelente resisténcia a altas temperaturas (CARON e
SOWARDS, 2014). Contudo, estas ligas possuem alta susceptibilidade a trincas
durante o tratamento térmico pds soldagem, sendo algumas delas inclusive
consideradas nao soldaveis (CARON e SOWARDS, 2014). Quando ha quantidade

suficiente de nidbio, ha a formagéao de precipitados do tipo y”' Ni;Nb, que aumenta a
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resisténcia da liga, porém, aumenta também a sua susceptibilidade a trincas de
solidificagdo (CARON e SOWARDS, 2014).

Estes tipos de ligas sdo comumente conhecidas por “superligas”, por conta
de sua boa performance a altas temperaturas, evidenciada tanto por suas
propriedades mecanicas, quanto por sua alta resisténcia a corrosao a temperaturas
elevadas. O Limite de Resistencia a Trag&o de ligas a base de niquel endurecidas por
precipitacdo pode chegar a 1.380 MPa e sua Tensdo de Escoamento pode ser
superior a 1.035 MPa (DUPONT et al., 2009).

3.3.1.3. Ligas Endurecidas por Disperséo de Oxidos

Estas ligas ainda sdo pouco exploradas quando comparadas as ligas
abordadas nos topicos anteriores. Estas possuem altissima resisténcia a fluéncia a
altas temperaturas, podendo também serem chamadas de superliga, assim como as
ligas endurecidas por precipitacdo (DUPONT et al., 2009).

O mecanismo utilizado para o endurecimento da liga utilizada tanto a
precipitacdo quanto a dispersao, criando uma fina dispersdo de particulas que séo
estaveis a altas temperaturas (DUPONT et al., 2009).

A principal preocupag¢do com as ligas endurecidas por dispersao de 6xidos
em relagdo a sua soldabilidade € a aglomeragdao de 6xidos na zona fundida (ZN)
(CARON e SOWARDS, 2014).

3.3.2. Metalurgia da soldagem de ligas de niquel

Os consumiveis produzidos a partir de ligas de niquel, num contexto geral,
oferecem caracteristicas apds sua deposicdo que nenhuma outra familia de
consumiveis de soldagem pode oferecer. Entre estas, estdo a habilidade de ser diluida
por um grande numero de elementos de liga, enquanto mantém resisténcia e
ductilidade desde temperaturas criogénicas até proximo a temperatura solidus, além
de consideravel versatilidade (DUPONT et al., 2009).

As ligas de niquel possuem estrutura cristalina cubica de face centrada

(CFC), deste a temperatura de solidificagao até temperaturas criogénicas e exibem
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alta solubilidade para muitos elementos, incluindo cobre, ferro, cromo, molibdénio e
cobalto, que atuam como endurecedores da liga (CARON e SOWARDS, 2014).

Porém, a soldagem de ligas de niquel traz consigo um desafio metalurgico;
por conta dos parametros utilizados e pela alta taxa de resfriamento (quando
comparados ao resfriamento no equilibrio), a microestrutura é extremamente
suscetivel a mudancgas e, portanto, dificil de se prever (MALTIN et al., 2014).

Durante a solidificagdo, apds o processo de soldagem, a queda de
solubilidade provoca a segregacao de elementos de liga e impurezas, que podem
causar a formacdo de fases secundarias ao final do processo de solidificagao,
modificando as propriedades do material localmente (DUPONT et al., 2009).

Tanto as propriedades mecanicas, quanto as propriedades quimicas das
ligas de niquel sdo governadas por sua microestrutura, e sua evolugédo durante o
processo de solidificagdo (MALTIN et al.., 2014). Em soldagens dissimilares o
problema se torna ainda mais complexo, uma vez que ha a diluicdo do metal base na
zona fundida, afetando ainda mais a microestrutura final. Por exemplo, Maltin et al.
(2014), mostrou que na soldagem dissimilar entre a liga de niquel 686 e ago carbono,
a porcentagem de ferro na zona fundida provoca uma modificagdo no potencial de
segregacao do tungsténio, provocando a formagdo de uma fase enriquecida em
tungsténio. Assim, com o aumento da diluigcdo, e consequentemente o aumento da
porcentagem de ferro na zona fundida, havera uma maior segregacéao do tungsténio
para a fase sdlida, formando uma nova fase rica neste elemento.

O entendimento da microestrutura final apds o processo de solidificacédo €
de extrema importancia para identificagdo das mudangas de propriedades em cada

zona formada apds a soldagem.

3.4. Solidificacao e Microssegregacao

A solidificagao € uma transformacao de fase que envolve uma mudanca de
estado, na qual um material no estado liquido passa para o estado sdlido da matéria.
Uma das muitas implicagcdes do processo de solidificacdo sobre os metais é a possivel
formacgao de trincas de solidificagdo, um dos objetos principais de estudo dessa
dissertacdo, e por esse motivo entender esse processo € fundamental para

compreender a formacgao desse tipo de falha.
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Na soldagem a arco elétrico, a fonte de calor & bastante concentrada,
resultando em gradientes de temperatura elevados no material durante a soldagem.
Esse gradiente de temperatura acentuado tem como consequéncia elevadas taxas de
aquecimento e de resfriamento na chapa soldada. A rapida queda de temperatura
afeta diretamente o processo de solidificacédo, fazendo com que esse ocorra também
em alta velocidade.

Mesmo que distinto, o comportamento do resfriamento da zona fundida
resultante do processo de soldagem pode ser comparado com o processo de
solidificagdo da fundi¢do, com algumas ressalvas, como (MODENESI, 2012):

e Na soldagem ha a formagcédo de um numero menor de nucleos
solidos no inicio da solidificagcdo da que na zona coquilhada de uma
peca fundida;

¢ As velocidades de solidificagao e resfriamento na soldagem podem
ser de algumas ordens de grandeza maior que as geralmente
encontradas em pecas fundidas;

e Como resultado dos altos gradientes térmicos e do pequeno volume
da pocga de fusao, é dificil que haja formacgéo da regido equiaxial nos
processos de soldagem;

e Na soldagem, interface sodlido-liquido na solidificagcdo da zona
fundida se mantem essencialmente a mesma, principalmente em
processos de soldagem mecanizados. Ja em uma peca de fundigao
essa interface varia progressivamente.

No entanto, nenhuma dessas diferengcas entre os processos afeta
fortemente os conceitos que serdo explicados aqui.

As propriedades mecanicas de materiais soldados, bem como a ocorréncia
de porosidades e trincas de solidificacdo estdo diretamente ligadas ao processo de
solidificacdo do metal durante a soldagem, ja que fatores como velocidade de
solidificacdo, a velocidade de nucleagdo e a temperatura de super-resfriamento
possuem influéncia sobre a morfologia do crescimento do grdo, da microestrutura e
do comportamento da microssegregacdo (KATAYAMA, 2000).

Para que o fenbmeno da solidificacdo ocorra, dois processos precisam

acontecer: o super-resfriamento e a nucleagao (STEFANESCU et al., 2004).
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3.4.1. Super-resfriamento

E comum pensar que a solidificacdo tem inicio quando o material atinge a
temperatura de fusao, Tf, porém esse comportamento ndo ocorre na pratica. Ha, na
verdade, o aparecimento de particulas sélidas a uma temperatura Ti, inferior a Tf
(GARCIA, 2000). A diferenca entre as temperaturas Tf e Ti € conhecido como super-
resfriamento térmico, AT.

A Figura 7 mostra a curva de resfriamento de um metal puro. Com a queda
de temperatura o material ultrapassa a temperatura de fusdo Tf e continua caindo até
alcancar a temperatura minima, Ti. Essa queda de temperatura abaixo da temperatura
de fusao provoca a formacgao de embrides de fase sdlida dispersas na matriz de liquido
(GARCIA, 2000). Se houver uma quantidade suficiente de sélido no sistema, a
temperatura do liquido super-resfriado se eleva rapidamente até a temperatura normal
de fusdo, devido a liberagdo do calor latente que ocorre com a solidificagdo, que é

uma reagao exotérmica (OHNO, 1988).

Figura 7. Curva de resfriamento de um metal puro com super-resfriamento nitido

Temperatura [T)

-

Tempo {t)

AT: Super-resfriamento
Tf: Temperatura de fusdo
Ti: Temperatura minima

Fonte: Garcia, 2000 (Adaptado)

A solidificacdo € um fendmeno quimico, e sua espontaneidade pode ser
avaliada a partir da energia livre de Gibbs. A energia livre de Gibbs, AG, € uma variavel
termodinamica que avalia a espontaneidade das reag¢des quimicas, em que para uma

dada reacao aconteca de maneira espontanea, um AG < 0 é necessario.
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A Figura 8 mostra a variagdo da energia livre com a temperatura para um
elemento puro. Ha uma curva para a fase sélida e para a fase liquida. A fase estavel
a uma determinada temperatura € aquela que tem menor energia livre (OHNO, 1988).

Do ponto de vista termodinamico, existe uma unica temperatura na qual
uma substancia pura no estado liquido pode coexistir com essa mesma substancia
sélida (GARCIA, 2000). Essa temperatura é a temperatura de fusdo, Tf, onde ambas
curvas se cruzam. Abaixo de Tf a fase que apresenta menor energia livre, ou seja, é
mais estavel, é a fase sélida. Ja acima de Tf ocorre o contrario, sendo a fase liquida

a mais estavel.

Figura 8. Representacdo esquematica da variagdo da energia livre com a temperatura para um
elemento puro

o

Energia Livre/Unidade de Yolume

—> Liquido
=

Temperatura

T "

AG: Queda de energia livre pela
transigdo de liquido para o solido
AT: Super-resfriamento

Tf: Temperatura de fusdo

Fonte: GARCIA (2000) (Modificado)

Considerando uma temperatura arbitraria T abaixo de Tf, vé-se um
decréscimo da energia livre, que ocorre devido a transformagédo de determinado
volume de liquido em solido. A diferenca entre a temperatura de fusdo, Tf, e essa
temperatura arbitraria, T, € o super-resfriamento, AT, supracitado. Quanto menor essa
temperatura arbitraria, maior o super-resfriamento e mais negativa é a variagéo de
energia livre, ou seja, mais esponténea sera a transformagao liquido/sélido. Assim,
conclui-se que, quanto maior o super-resfriamento, maior a forca motriz da
transformacao do liquido em sélido (OHNO, 1988; GARCIA, 2000).
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3.4.2. Nucleagao

Segundo OHNO (1988), a nucleagao ocorre quando a energia cinética de
varios atomos do metal fundido atinge um valor suficientemente baixo para permitir
que eles ocupem as posi¢cdes na rede do metal envolvido em particular. Apds sua
formacéo, o nucleo continua a crescer na medida em que a extragcdo de calor tem

prosseguimento.

A formacéo do nucleo se inicia pelo aparecimento de embrides nucleicos.
Esse embrido ainda ndo é um nucleo, é instavel, e sua evolugdo até a natureza
nucleica depende de fatores como o super-resfriamento e geometria do embrido.
Assim como todos os processos naturais, a nucleacdo sempre procura a condicédo de
menor energia, ou seja, 0 caminho mais espontédneo possivel. Por esse motivo,
considerando a teoria da nucleacdo homogénea, a geometria mais indicada
energeticamente para que o embrido ndo entre em colapso € a esférica (OHNO, 1988;
GARCIA, 2000).

Quando um agrupamento atdmico se arranja com ordenacao cristalina para
formar um embrido, forma-se também uma superficie que o separa do liquido
desordenado. Associada a essa superficie existe uma energia livre positiva, a tenséo
superficial, que conduz a um aumento da energia livre a medida que essa superficie
cresce. Se a diferenga entre essas energias livres diminui, 0 embrido se desenvolvera
até a formacdo de um nucleo propriamente dito. Caso essa diferenga aumente, o
embrido ndo resiste, entrando em colapso (OHNO, 1988; GARCIA, 2000).

Essa energia total livre resultante da formagdo do embrido é dependente
da variagao de energia livre associada ao volume (AFE, ) e a superficie (AF;) do mesmo,
como mostra a Equacao 3 (GARCIA, 2000). Considerando a formagao de um embrido
num sistema de menor energia livre possivel, ou seja, com formato esférico, a variagao
de energia livre AG do sistema é dada pela Equacgéo 4 (GARCIA, 2000):

AG = AG, + AG, Eq. 3

4 , AT 5
AG = —§m” LT—f+47rr OsL, Eq. 4
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Onde, r é o raio da esfera, L € o calor latente de fusdo, AT € o super-
resfriamento térmico, T € a temperatura de fuséo e o5, € a energia superficial
sélido/liquido.

Como dito anteriormente, para que um embrido nucleico consiga se
desenvolver de modo a se tornar um nucleo deve haver uma queda no valor de AG.
Analisando a Equacéo 4, vé-se que o segundo termo da equacéao referente a AG,
nunca sera negativo, uma vez que esse depende de r e agg; . Por outro lado, o primeiro
termo da equacédo s6 sera negativo quando o super-resfriamento AT for positivo.
Assim, conclui-se que a estabilizacdo do embrido e seu desenvolvimento dependem
de um valor positivo de super-resfriamento.

A curva de AG obtida a partir da variagao do raio r do embrido € mostrada
na Figura 9. Com o aumento da porgédo negativa da Equagao 4, a curva AG passa a
cair, atingindo um ponto de inflexdo da mesma. O raio do embrido que provoca essa
inflexdo € conhecido como raio critico e marca a transformacdo de embrido para
nucleo. A partir desse raio, o nucleo se torna estavel e tem condigcdes de crescer

dentro da fase liquida se formar um grao.

Figura 9. Evolugéo da variagao total de energia livre com o raio do embrido ou nucleo
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Fonte: GARCIA 2000 (Modificado)

O raio critico € um importante determinador da facilidade de nucleacao
durante a solidificagdo. Quanto menor o raio critico, mais facilmente os embrides se

tornardo nucleos estaveis. O super-resfriamento exerce influéncia direta nos valores
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de raio critico para a transformacao de embrides em nucleos. Pela Equagao 3 e 4 vé-
se que a unica parcela que depende do super-resfriamento é aquela relacionada a
energia livre associada ao volume. Quanto maior o super-resfriamento térmico, maior
sera também a energia livre associada ao volume do embrido, fazendo com que esse
supere com maior facilidade a variagdo de energia livre associada a superficie,
diminuindo o AG e possibilitando a estabilizagdo do nucleo.

Como dito anteriormente, o super-resfriamento térmico funciona como uma
forgca motriz do processo de nucleagao, ou seja, quanto maior o super-resfriamento,
maior o decréscimo de energia livre, menor o raio critico e, consequentemente, maior

a tendéncia para a formagé&o de nucleos (GARCIA, 2000).

3.4.2.1. Mecanismos de Nucleagéo

A nucleacdo que ocorre de maneira espontanea, ou seja, sem nenhum
agente catalizador da reagdo € chamada de nucleagdo homogénea. A nucleagao
homogénea é dificiimente encontrada na solidificagdo da zona fundida no processo
de soldagem, uma vez que na pog¢a de fusdo com frequéncia ha agentes nucleantes
como impurezas e particulas de 6xido que facilitam a formagao de novos nucleos.

Para entender os mecanismos de nucleagao que ocorrem no processo de
solidificacdo € necessario também compreender a microestrutura do material nas
periferias da poga de fusdo. A Figura 10 mostra trés areas principais: a Zona Pastosa,
conhecida como mushy zone em inglés, a Zona Parcialmente Fundida e a Poca de
Fuséo.

A Zona Pastosa é a regidao formada apds a passagem da tocha de
soldagem, na qual o processo de solidificagao ja foi iniciado. A interface entre a poca
de fuséo liquida e a Zona Pastosa, ou seja, o inicio da Zona Pastosa, € localizada
onde a temperatura local atinge a temperatura liquidus da liga. De modo similar, a
interface entre a Zona Pastosa e o material completamente solidificado, ou seja, o final
da Zona Pastosa, ocorre quando a temperatura atinge a temperatura solidus da liga
(DUPONT et al., 2009). Por se encontrar dentro do intervalo de temperatura de
solidificagcdo da liga, a Zona Pastosa ndo é nem completamente solida, nem
completamente liquida, sendo constituida por dendritas sdlidas e liquido

interdendritico. (KOU, 2003A). A composi¢ao da Zona Pastosa € uma mistura entre o



48

metal base e o metal de adicdo, dependendo da diluicdo imposta pelo processo. Essa
€ a area na quao ocorre o aparecimento de trincas de solidificagcao.

A Zona Parcialmente Fundida € um resultado da transferéncia de calor da
poca de fusdo para o metal base adjacente (DUPONT et al., 2009). Essa transferéncia
de calor aquece o material a uma temperatura entre a temperatura solidus e a
temperatura liquidus durante a soldagem (DUPONT et al., 2009). Logo, a
microestrutura dessa regido sera composta de graos solidos que estao parcialmente
fundidos e liquido intergranular (KOU, 2003A). Essa regido é composta apenas pelo
metal base e possui tendéncia a formacgéo de trincas de liquagcdo (KOU, 2003A;
DUPONT et al., 2009).

Figura 10. Mecanismos de nucleagéo durante a soldagem e microestrutura entorno da poga de fusao
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Fonte: Kou, 2003 (Modificado)

Tanto a Zona Pastosa quando a Zona Parcialmente Fundida sao areas
compostas por uma parte sélida e uma parte liquida, ou seja, a poga de fuséo esta
envolta por uma mistura solido+liquido durante o processo de soldagem (KOU,
2003A). E justamente essa mistura juntamente com o movimento convectivo natural

da poca de fusao que proporcionam diferentes mecanismos de nucleacéo.
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3.4.2.1.1.  Nucleagao Heterogénea

A presenca de particulas estranhas como peliculas de oxido na superficie
do liquido, particulas solidas em suspensido e até mesmo de elementos inseridos
propositalmente no metal liquido pode ter um efeito catalizador para a formacgao de
nucleos. Esses agentes de natureza diversa, que possuem superficies adequadas
para a formagao de nucleos, atuam como facilitadores energéticos no processo de
nucleagado (GARCIA, 2000). Quando a nucleagado ocorre nessas particulas externas
presentes na poga de fusdo, sobre a qual atomos do metal liquido podem se arranjar
de forma cristalina, ela € denominada nucleagédo heterogénea (KOU, 2003A).

Segundo KOU (2003A), varios autores, incluindo ele mesmo, observaram
que os parametros de soldagem exercem influéncia na nucleagédo heterogénea, cuja
formacgao de graos equiaxiais € aumentada pelo uso de uma alta energia liquida de
soldagem e grandes velocidades de soldagem. Isso ocorre pois, com o0 uso de uma
alta energia liquida de soldagem e grandes velocidades de soldagem diminui-se o
gradiente de temperatura (G) no final da poga de fusdo. Além disso, altas velocidades
de soldagem também proporcionam uma maior taxa de solidificacédo (R) da zona
fundida. Esses valores influenciam o modo de solidificagdo do metal, por meio de um
fenbmeno conhecido por super-resfriamento constitucional, que sera abordado
adiante. O controle do modo de solidificacdo pode ser importante em determinadas
ocasides. Por exemplo, para metais puros como Zn, graos equiaxiais grossos
apresentam uma maior suscetibilidade a melhorias na resisténcia a corrosdo quando

comparados a graos colunares (OSORIO et al., 2005).

3.4.2.1.2. Fragmentac&o Dendritica

O movimento convectivo natural a poca de fusao pode, em principio, causar
a fragmentagdo de pontas de dendritas na Zona Pastosa. Esses fragmentos, que
estdo mostrados na Figura 10, s&do levados até o interior da Poga de Fusao, e atuam
como nucleo para a formagcdo de novos gréos, caso eles consigam resistir a

temperatura elevada da poga (KOU, 2003A).
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3.4.2.1.3. Destacamento de gréaos

O movimento convectivo presente na poca de fusdo também exerce
influéncia sobre esse modo de nucleagao, assim como no explicado anteriormente.
No destacamento de graos, como o proprio nome sugere, graos soélidos séo retirados
da Zona Parcialmente Fundida e levados para a pog¢a de fusdo com o auxilio do
movimento convectivo da mesma (KOU, 2003A). Como a ponta das dendritas do
mecanismo anterior, esses graos podem atuar como nucleos para a formagao de

Novos graos.

3.4.2.1.4. Nucleagéao Superficial

Nesse modo de nucleagdo, uma queda de temperatura na superficie da
poca de fusdo é induzida, forcando a formacao de nucleos. Esses nucleos, mais
pesados que o liquido, caem para dentro da poga devido a sua maior densidade, e
entdo crescem até a formacgao de novos graos. A queda de temperatura na superficie
da poca de fusdo pode ser induzida pela aplicagdo de uma corrente de gas de
protecado ou pela redugao instantdnea da energia de soldagem durante o processo
(KOU, 2003A).

3.4.2.1.5. Nucleacdo Dinémica

Diferente dos modos de nucleacgao discutidos anteriormente, a nucleagao
dindmica nao ocorre em decorréncia da presenga de particulas dentro do liquido. Na
nucleagao dinamica, € possivel induzir a nucleagdo no metal liquido por meio de um
estimulo dindmico, como por exemplo, a vibragdo mecanica (GARCIA, 2003).

A hipétese mais provavel para a explicagdao do fendbmeno é a de que o
colapso de uma cavidade interna no liquido gera uma onda de pressao positiva que
pode ser suficientemente grande para elevar o ponto de fusdo de materiais que
contraem ao solidificar-se, o que aumentaria proporcionalmente o super-resfriamento,
dando condi¢bes para a ocorréncia da nucleagdo (GARCIA, 2003).

O refino do gréao pode ser benéfico durante o processo de soldagem. Graos

finos ajudam a reduzir a suscetibilidade do material a formacado de trincas de
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solidificagdo (CROSS, 2005; WANG, 2018). Com grdaos de menor tamanho ha maior
quantidade de contornos de gréao, resultando numa melhor distribuicdo de tensdes
pelos contornos de grdo. Essa distribuicdo é benéfica, uma vez que um alto nivel de
tensdes nos contornos de grdo pode resultar no aparecimento de trincas (CROSS,
2005). Além disso, com uma maior densidade de contornos de grao os precipitados
com baixo ponto de fusdo nao ficarao tdo concentrados em uma so area, diminuindo
a suscetibilidade de formagao de trincas de solidificagdo do material (KOU, 2003B).
Em ligas de aluminio, soldagens que resultam em graos equiaxiais finos sdo menos
suscetiveis a formacgao de trincas de solidificagao. Isso ocorre, pois, graos equiaxiais
de menor tamanho conseguem se deformar para acomodar as tensbées de contragéo
mais facilmente, ou seja, sdo mais ducteis (KOU, 2003B).

Afim de refinar os graos durante o processo de soldagem a partir da
indugéo da nucleagao pelo efeito da nucleagdo dinamica, houve o surgimento de
processos de soldagem que utilizam vibragao ultrassénica nas pogas de soldagem,
afim de obter uma microestrutura dendritica equiaxial refinada.

A Figura 11 mostra a evolugao da microestrutura de uma liga de a base de
niquel com o aumento da amplitude de vibragdo. Quando nao ha vibracdo, ha a
presenca de graos grossos colunares na zona fundida, como mostra a Figura 11(a).
Com o aumento da amplitude de vibracdo de 0,1mm até 0,2mm vé-se o refinamento
gradual dos graos, sendo esse refinamento atribuido a geragédo de um grande numero

de cristais livres no estagio de nucleagao promovido pela vibragao (WANG, 2018).

Figura 11. Microestrutura de soldagens executadas sob diferentes amplitudes de vibragdo em liga a
base de niquel Inconel 601H: a) Omm; b) 0,1mm c¢) 0,15mm; d) 0,2mm
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Fonte: WANG et al., 2018
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Segundo WANG et al. (2018), a vibragao ultrassénica introduzida na poga
de fusdo melhorou consideravelmente o fluxo de metal liquido na Zona Misturada,
eliminando defeitos e melhorando a qualidade da soldagem. No entanto, por mais que
esse processo traga vantagens, também foi verificado um aumento no tamanho Zona
Termicamente Afetada, o que pode facilitar a formagao de trincas a quente, ja que
essa area € um local favoravel ao aparecimento de trincas de liquagao (LIPPOLD et
al., 2009; KOU, 2003B).

A capacidade de prever a evolugdo de variaveis como nucleagcdo e
crescimento de determinados precipitados é essencial para o processamento
termomecanico de materiais e sua avaliagdo em servico. MOORE et al. (2016)
modelaram a cinética da nucleagao e crescimento de precipitados y” ((NisNb) na liga
de niquel Inconel 625 para processos de forjamento. Os autores obtiveram resultados
satisfatorios em relagao a previsdo da energia interfacial, distribuicdo do tamanho das
particulas de precipitado e densidade de precipitagcdo. Os resultados resultantes da
modelagem estavam de acordo com dados experimentais, possibilitando a previsao
da microestrutura da liga 625 com mais preciséo.

3.4.3. Microssegregagao

A segregacao na solidificagao pode ser entendida como qualquer diferenca
de concentragao produzida em relacdo a uma distribuicdo uniforme de elementos
quimicos (GARCIA, 2000). A segregagdao que ocorre em pequena escala é
denominada microssegregagao (OHNO, 1988), ou seja, a microssegregacao refere-
se a diferencas de concentracdo de curto alcance, como aquelas que se verificam
entre células, ramificagdes dendriticas e graos cristalinos (GARCIA, 2000).

A segregacao manifesta-se em uma liga ou em um componente impuro
como resultado da rejeigao de soluto na fronteira soélido/liquido (S/L), seguida por sua
redistribuicdo durante a evolugao do processo de solidificagao através do mecanismo
de transporte de massa (GARCIA, 2000). A redistribuigao de soluto que ocorre durante
0 processo de segregacao depende de dois fatores, a termodinémica, ou seja, o
diagrama de fases, e a cinética, ou seja, difus&o, fluxo de fluido, etc (KOU, 2003).

Na solidificagao de metais puros nao ha diferenca entre as composicoes da

porcao liquida e da porgao sdlida durante o processo de solidificacdo. No entanto, na
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solidificacédo de ligas os atomos de soluto no liquido passam pelo processo de
redistribuicéo, ficando mais concentrados no solido ou migrando para o liquido. O fator
que rege esse comportamento € o coeficiente de segregacdo no equilibrio, ou
coeficiente de particao, k. A qualquer temperatura T, o coeficiente de particao k &

definido por

C
k=—S Eq5
C

Onde Cs e C;, sdo as composigdes do solido e liquido, respectivamente, na
fronteira solido/liquido (S/L). O valor de k depende da temperatura T da fronteira S/L.

A Figura 12 mostra parte de um diagrama de fase binario, em que se
considera k constante com o avanco da solidificagdo. No grafico (a) vé-se que a fase
sélida possui a capacidade de acomodar menos soluto que a fase liquida, ou seja, a
concentracdo do soélido sera sempre menor que a concentragdo do liquido. Assim,
conclui-se pela Equacgéo 5 que, neste caso, k < 1, ja que Cs< C;. Nesse caso, a fase
sélida passa a segregar soluto para o liquido, tornando-o o ultimo cada vez mais
concentrado com o avancar do processo de solidificacdo. Porém, como o sdlido se
solidifica a partir deste liquido, sua concentracdo também aumenta com o decorrer da
solidificagdo. Ou seja, quando k < 1, vé-se que a concentragéo do sélido e do liquido
aumenta com a queda da temperatura. Ja no grafico (b), € possivel notar que a fase
sélida consegue acomodar maior quantidade de soluto que a fase liquida. Assim, pela
Equacgéao 5, temos k > 1, ja que Cs > €. Com maior capacidade de acomodacgao, a
fase sélida absorve o soluto que esta no liquido durante a solidificagdo. Nesse caso,
tanto a concentragao do sdlido, Cs, quanto a concentragao do liquido, C,, caem com a

queda da temperatura da fronteira S/L no processo de solidificagcao.



54

Figura 12. Parte de um diagrama de fase binario evidenciando o coeficiente de segregacdo no
equilibrio, k: (a) para k<1; (b) para k>1

A Composicdo
Inicial, Cg

Coeficiente de
Segregacao no Equilibiro:
k=C//C, <1

L (a)

Temperatura, T

Linha Liguidus
Inclinacgom <0
e

Concentracdo de Soluto, C

Inclinagéom, >0

Linha Liguidus Linha Sofidus

(b)

Temperatura, T

k=C4/C, > 1

-

Concentracao de Soluto, C
Fonte: KOU, 2003 (Modificado)

Existem diferencas consideraveis na redistribuicdo de soluto quando a
solidificacdo ocorre dentro e fora do equilibrio. Na solidificacdo dentro do equilibrio ha
a difusdo completa no sélido e no liquido, ou seja, as fases sdlida e liquida possuem
composicao uniforme, resultando em uma fronteira S/L planar, uma vez que o liquido
consegue se solidificar em apenas uma diregéo.

Existem dois modelos que tentam prever o fendbmeno fora do equilibrio:
Difusdo completa no liquido e inexistente no soélido, e difusdo completa do sdlido e
inexistente no liquido. No caso da difusdo completa no liquido e inexistente no sdlido,
a difusao no sdlido é desconsiderada. Assim, o s6lido ndo possui uma composi¢ao
uniforme, enquanto a composicdo do liquido € uniforme. Isso ocorre pois nesse
modelo assume-se que a velocidade de conveccdo no liquido € muitissimo alta, a

ponto de permitir uma mistura ideal da fase liquida, proporcionando uma uniformidade
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na composic¢ao (KOU, 2003). Neste caso, sé ha equilibrio entre a fase sdlida e a fase
liquida na fronteira S/L, e, diferente da solidificagdo em equilibrio, o soluto nao
permanece retido no soélido, e todo o soluto rejeitado pelo crescimento da fase sélida
vai para a fase liquida. Assim, a concentracao da fase liquida aumenta com maior
rapidez que na solidificacdo em equilibrio, e como o sélido se forma a partir do liquido,
sua composigao na fronteira S/L também aumenta mais rapidamente. Nesta situacgao,
as composic¢des da fase liquida e soélida na fronteira S/L sdo dadas pelas Equacdes 6

e 7, onde fs e f; s&o, respectivamente, a fragado de solido e a fragédo de liquido.

Cs = kCo(1 = £ Eq. 6
C, =C,f,K? Eq.7

As Equacdes 6 e 7 sdo conhecidas como Equacgdes de Scheil, e serdao
discutidas com mais detalhes adiante.

O outro modelo que busca explicar o processo de solidificagdo fora do
equilibrio € aquele em que se considera difusédo limitada no liquido e inexistente do
solido. Nele, assume-se que nao ha difusdo no sélido e que ha uma difusao limitada
na fase liquida, ou seja, nem a fase sélida nem a fase liquida possuirdo uma
composicao uniforme durante a solidificagdo. Isso ocorre pois, diferente do modelo
anterior, esse modelo ndo considera os movimentos convectivos que ocorrem no
metal liquido. Por conta da difusdo limitada no liquido, o soluto rejeitado pela fase
sélida se aglomera e forma uma fronteira rica em soluto logo apds a fronteira S/L ao
invés de difundir-se uniformemente pela fase liquida. Consequentemente, Cs e C;
aumentam ainda mais rapido que no caso anterior.

A Figura 13 mostra trés tipos de redistribuigdo de soluto que podem ocorrer
quando a difusdo no solido € desconsiderada. A diferenga entre as trés situacdes
reside na influéncia do movimento convectivo presente naturalmente na pocga de
fusdo: no Tipo 1 a convecgao é considerada altissima, provocando total mistura da
fase liquida e consequentemente, uma homogeneidade de concentragdo; o Tipo 2
considera certa quantidade de convecgao, sendo essa menor que a encontrada no

Tipo 1; o Tipo 3 ndo considera a conveccgao.
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Figura 13. Redistribuicdo de soluto sem a presenca de difusdo na fase sélida: (a) Tipo 1; (b) Tipo 2; (c)
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Fonte: Kou, 2003 (Modificado)

Uma das consequéncias da presencga de microssegregacao € a existéncia
de um intervalo de solidificagdo maior que o indicado no diagrama de fases,
provocando uma quantidade de liquido maior do que a prevista pelo diagrama se
utilizarmos a regra da alavanca (PORTER e EASTERLING, 1987). Esse liquido
remanescente resulta na formagdo de fases nao previstas pelo diagrama, as
chamadas “fases secundarias fora do equilibrio”, que sdo usualmente deletérias ao
material (MARTORANO e CAPOCHI, 2000).

Por exemplo, nas ligas a base de niquel a microssegregacao de Nb, Mo e

W provoca a formagao de fases secundarias, que retiram esses elementos de liga da
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matriz y, enfraquecendo localmente o material. Essa segregagédo € aumentada caso
haja a presengca de ferro na zona fundida, como, por exemplo, pela soldagem
dissimilar entre agos carbono e a liga Inconel 625 ou a liga Hastelloy C276, objetos de
estudo dessa dissertagdo. Quanto maior a presenca de Fe na zona fundida, menor
sera o coeficiente de particdo, k, desses elementos, provocando uma segregacéo
ainda mais severa desses para a fase liquida, o que proporciona a precipitacdo de
fases secundarias deletérias. Isso ocorre, pois, o Fe diminui a solubilidade do Nb, do
Cr, do Mo e do W na matriz y, favorecendo a microssegregacéo. (LIPPOLD et al.,
2009; MINA et al., 2016). Assim, o aumento da quantidade de ferro na Zona Fundida,
aumenta o intervalo de solidificacdo, aumentando por sua vez o potencial de
ocorréncia de trincas de solidificagao.

A microssegregacao também possui um efeito deletério em componentes
produzidos por monocristais de liga a base de niquel, muito utilizados na fabricagao
de pas de turbinas aeronauticas. Esses monocristais sdo produzidos a partir de um
processo avancado chamado Bridgman, em que ha a indugdo de uma solidificagéao
direcional, que produz pas de turbina que virtualmente ndo possuem contornos de
grao (MATSUNAGA et al., 2020). No entanto, se a solidificagao direcional for feita fora
do equilibrio ha a ocorréncia de microssegregac¢éo, causando uma heterogeneidade
microestrutural no material, ou seja, a microssegregacéo pode causar a formagao de
fases secundarias com baixo ponto de fusdo e uma nao uniformidade na precipitagcao
de particulas y’, o que é diminui as propriedades mecanicas do material. Afim de evitar
a microssegregacao nesses monocristais, MATSUNAGA et al., (2020) produziram
monocristais com a liga a base de niquel René N515, a partir de um processo
chamado /evitation zone melting, que induz a solidificagao pelo crescimento de uma
interface de solidificacao planar. Segundo os autores, os efeitos da microssegregagao
nos monocristais foram eliminados completamente com sucesso, diminuindo

porosidades e formacao de fases secundarias no monocristal.

3.4.4. O Modelo de Scheil

No equilibrio o comportamento de solidificagdo dos materiais pode ser dado
pela regra da alavanca, para as linhas liquidus e solidus, a partir do uso da equacgao
8.
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kC, Eqg. 8

Cc=Cl=—n-—"2
ST T (k-1 +1

Porém, na pratica, as operag¢des nao ocorrem no equilibrio, e a utilizacao
da regra da alavanca se torna pouco efetiva se estamos procurando demonstrar o
comportamento de solidificacdo em processos reais. Assim, Erich Scheil desenvolveu
uma expressao que consegue demonstrar com uma boa aproximagdo com a
solidificagdo em materiais como as ligas de niquel (CHEN et al., 2009; CLYNE e
KURZ, 1981). A expressao, conhecida como Equagao de Scheil, esta apresentada

abaixo.

Cé = kCo(1 — f)*1 Eq. 9

Para alcancar tal expressao, Scheil fez as seguintes consideragdes: apos
a solidificagao as fases nao sofrem alteragbes em sua composigcéo, ou seja, néo é
considerada a redistribuicdo de soluto no sdlido; a difusdo na fase liquida € tao rapida
que a mesma sempre possui uma composigao uniforme; e € alcangado o equilibrio na
interface liquido/sdlido (CHEN et al., 2009).

Ao construirmos o diagrama a partir da equagao de Scheil obtemos o
grafico demonstrado na Figura 14. Dele é possivel obter varias informagdes
importantes na avaliagado do processo de solidificagdo do material estudado.

A Figura 14 ilustra os estagios de solidificagao, em termos de temperatura
e fracdo volumétrica de fase sdélida sob as condigdes de Scheil. Santillana et al., (2012)
descreveram esses estagios em detalhes. Segundo os autores, os estagios de
solidificagédo se dividem em 1, 2a, 2b e 3 e sdo explicados, como mostra a Figura 14.
No estagio 1 ha a formagao das primeiras dendritas e essas estdo dispersas numa
piscina de liquido. As dendritas ndo possuem nenhuma ligagcdo mecanica entre si, e
estdo livres para flutuar no liquido. Caso algum tipo de tensédo seja aplicado ao
material neste estagio, as aberturas formadas serdo preenchidas pelo liquido
remanescente. No estagio 2a ha o crescimento das dendritas, provocando o contato
entre elas, e consequentemente, aumentando a resisténcia. Entretanto, assim como
no estagio anterior, qualquer defeito surgido nesta etapa pela aplicagédo de tensao

externa sera corrigido pelo preenchimento de liquido. No estagio 2b ha a continuagéo
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do aumento das dendritas e com a queda da temperatura a estrutura comega a se
assemelhar ao formato de colunas. Com o aumento da porg¢ao sélida, bolsdes de
liquidos comegam a se formar. Segundo Santillana et al (2012) é nos estagios 2a e
2b que se da o surgimento das trincas a quente, justamente em consequéncia do
isolamento de porgdes de liquido na matriz sdlida. No estagio 3 ha a formagéo dos
graos e o fim da solidificagao.

Figura 14. Esquema ilustrativo dos estagios de solidificagdo considerando o modelo de Scheil

Solidus (f,=1)

: _ LIT (r,=0.90)
gDT Usmatn) : RT (0.80< ,<0.90) Liquidus (f,=0)
i ZST (1,=0.8) :
I S —
'\ __ﬂ_'___h ; .,,.,,,, X o
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‘: Resisténc‘i'é".é.. X , :
———to— — — ' :
Temperatura } 4 t {
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Estagio 3 Estagio 2b Estagio 2a Estagio 1

Fonte: SANTILLANA et al., 2012

A partir da proposi¢cao destes estagios de solidificacdo, parametros que
relacionam a temperatura na qual o material se encontra e suas caracteristicas
mecanicas foram estabelecidos. Com base nestes parametros, tem sido possivel
avaliar a suscetibilidade de formacgao de trincas a quente no material estudado durante
a solidificagdo. A temperatura ZST (Zero Strenght Temperature) é definida como a
temperatura na qual as forgas podem ser transmitidas perpendicularmente a diregcao
de solidificacdo, pois nesta fragdo de sdélido ocorre o contato entre os bracos
secundarios das dendritas. Este parametro corresponde a uma fragao de sélido entre
0.65 e 0.8, ou seja, esta localizado no estagio 2a da solidificagao. A temperatura ZDT
(Zero Ductility Temperature) corresponde a temperatura na qual ocorre a transigao do
material de fragil para ductil, e estd comumente associada com a fracdo de solido
entre 0.98 e 1. O intervalo de temperatura entre o ZST e o ZDT é conhecido como

BRT (Brittle Temperature Range), como mostra a Equacgéao 10.
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BTR = ZST — ZDT Eq. 10

Esse fator fornece um guia qualitativo de susceptibilidade a trincas a
quente: quanto maior o intervalo, maior o periodo de tempo que o material num estado
semi-solido permanece em uma situacdo critica e maior sera a extensao sob
concentragdo de tensdes, resultantes da contragdo térmica do material, logo, mais
suscetivel o material sera ao aparecimento de trincas de solidificacdo (SANTILLANA
et al., 2012).

3.4.5. Solidificagao da liga INCONEL 625

A liga a base de niquel Inconel 625 é uma das principais ligas da classe Ni-
Cr-Mo-Nb, possuindo excelente resisténcia a corrosdo e boas propriedades
mecanicas (SILVA et al., 2013). Sua solidificacdo é altamente influenciada pela
presenca de elementos como Nb, Si e C na liga, uma vez que estes elementos sofrem
microsegregacao e exibem uma forte tendéncia de formarem fases secundarias no
final do processo de solidificagcdo. Essas fases possuem alta concentragcdo de
elementos de liga que favorecem a formagao de fases eutéticas de baixo ponto de
fusdo, aumentando o intervalo de solidificacdo do material, aumentando entdo sua
suscetibilidade a formacgao de trincas de solidificagcdo (DUPONT, 1996; KOU, 2003A;).

Em geral, dois tipos de constituintes eutéticos sdo comumente formados
nos estagios finais de solidificagdo da liga Inconel 625, sao eles: y/NbC e y/Laves. O
microconstituinte eutético do tipo y/Laves € o mais deletério quando se trata de trinca
a quente, pois este se forma em temperaturas baixas e, consequentemente, aumenta
o intervalo de solidificagao (DUPONT et al., 1998 CIESLAK et al., 1991; LIPPOLD et
al., 2008;).

A adicdo de carbono geralmente promove a formacédo de carbonetos,
enquanto a adi¢ao de silicio influencia a formagao de fase de Laves (DUPONT, 1996).

A fase de Laves € uma fase do tipo Topologically Close-Packed (TCP), ou
em portugués, topologicamente compacta. As fases TCPs sdo fases intermetalicas,

normalmente deletérias ao material por serem muito frageis (BELAN, 2016). A fase de
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Laves possui estrutura cristalina hexagonal e formula A,B. Ela é bastante comum em
superligas a base de ferro e cobalto, e normalmente aparece no formato de glébulos
irregulares, geralmente alongados, ou em formato de placas (BELAN, 2016).

Figura 15. Fase de Laves e NbC encontradas na zona fundida de uma liga a base de niquel com adigéo
de Nb

Fonte: DuPont et al., 1988A

A adicdo de carbono tem alta influéncia no intervalo de temperatura no
primeiro estagio da solidificacdo da liga 625. Com o aumento da quantidade de
carbono, a temperatura da reagcéo L — (y + NbC) aumenta e, como resultado, diminui
o intervalo de temperatura do primeiro estagio de solidificagédo L — y (DUPONT et al.,
1998).

Nas ligas de niquel, a adicdo de C superior a 0,052 %p. aumenta
significativamente a resisténcia a trincas de solidificagao, justamente pela formagao
de carbonetos (DUPONT et al., 1998). Na Figura 16 vemos um carboneto com forma
dendritica encontrado em metal de solda de Inconel 625.

A presenga de C também promove a formagado do carboneto M C. A
formagao de MyC rico em Mo é largamente influenciada pela presenga de Si, porém,
sua precipitagcdo também ocorre através de uma reagao eutética y/MC, ocorrendo a

temperaturas mais baixas que a formagao do carboneto MC.
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Figura 16. Carboneto (NbC) encontrado em liga de niquel com adigdo de Nb

50 um -

Fonte: DuPont et al., 1988B

Em um estudo realizado por DuPont, Robino e Marder (1998), a
solidificagao das ligas de niquel com adigéo de Nb, como a liga Inconel 625, foi dividida
em trés estagios: 1) Solidificagdo primaria, L — y, no qual o liquido interdendritico se
torna rico em Nb e C; 2) uma reagéao eutética, L — (y + Nb(), que retira C do liquido
interdendritico e 3) término da solidificacédo por uma segunda reagao eutética, L —
(y + Laves). Segundo os autores, essa sequéncia de solidificacdo € similar ao
esperado pelo sistema ternario Ni-Nb-C e foi observada em muitas ligas comerciais.

Silva et al. (2013) sugeriram um caminho de solidificagdo mais completo
para a liga INCONEL 625, considerando a formacdo de um precipitado complexo
constituido de um nucleo de TiN e uma “concha” de carboneto de nidbio-titanio,
(NbTi)C, que envolve o nucleo de nitreto de titdnio. Dessa concha brotam bragos de
NbC, como € possivel ver na Figura 17.
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Figura 17. Precipitado complexo encontrado na liga Inconel 625, constituido por fase eutética Laves e
um braco de NbC com formato em V
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Fonte: Silva et al., 2013

Considerando todos esses eventos, um novo e complexo caminho de

solidificag&o foi proposto

L—->L+(TiN)->L+y+ (TiN) > L+vy+ (TiN) +
(NbTi)C[concha] - L +y + (TiN) + (NbTi)C|[concha] +
NbC[brago] + Laves — y + (TiN)[nucleo]/(NbTi)C[concha]/NbC[brago] + Laves]

Recentemente, SOLECKA et al., (2018) propuseram um outro caminho
de solidificagao referente a soldagem dissimilar da liga Inconel 625 no ago 16Mo3. O
caminho de solidificacdo proposto pelos autores busca explicar a precipitacdo de
particulas do tipo MX, como carbonetos de titanio e nidbio, e a fase TCP Laves.

L L+ y+(NbTi)C,N =L+ y+ (Nb,Ti)C,N + NbC + Laves

A mudancga e descoberta de novos caminhos de solidificacdo para uma
mesma liga ocorre, pois, a precipitagdo das fases durante a solidificacédo depende de
varios fatores, como taxa de solidificagado, processo de soldagem e composigédo da
zona fundida. Além disso com o avango constante da tecnologia novos meios para
deteccao de fases, bem como a identificacdo de suas composicoes permite

postulagbes mais precisas.
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3.4.6. Solidificacao da Liga Hastelloy C-276

A liga C-276 é uma liga a base de niquel com comprovada resisténcia a
corrosao em varios ambientes corrosivos, sendo, portanto, aplicada em diversas
areas, como as industrias quimica, naval, petroleira e nuclear (MANOHARAN et al.,
2015). Estudos mostram, inclusive, que a liga C-276 possui maior resisténcia a
corrosdo por pitting quando comparada ao ago inoxidavel 304 e as ligas de niquel
Incoloy 825, Inconel 625 e Inconel 725 (SPECIAL METALS CORPORATION, 2013).

Esta liga endurecida por solugéo solida pertence ao grupo das ligas Ni-Cr-
Mo e seus principais elementos de liga séo: Cr, Mo, Fe e W. A formacgéo de fases na
liga Hastelloy C276, de acordo com sua composi¢gdo quimica, segue o diagrama
ternario Ni-Cr-Mo, mostrado na Figura 18 (MANOHARAN et al., 2015; PERRICONE
et al., 2002). O cromo facilita a formagao da camada passivadora que € responsavel
pela alta resisténcia a corrosao, similarmente aos acos inoxidaveis, além de contribuir
para o endurecimento da liga. Molibdénio e tungsténio atuam fortemente no
mecanismo de endurecimento da liga em virtude do seu grande raio atdbmico em
relacdo ao niquel (MANOHARAN et al., 2015).

Figura 18. Diagrama de equilibrio para sistema ternario Ni-Cr-Mo
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Chromium Composition, atomic%
Fonte: PERRICONE et al., 2002
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A liga C276 se solidifica em uma matriz y cubica de face centrada (CFC),
podendo ainda formar fases secundarias com o decorrer da solidificagao, dependendo
das variaveis do processo de solidificagdo. Quando levada a altas temperaturas, como
ocorre no processo de soldagem, pode haver o aparecimento de fases deletérias na
matriz, como a fase P, fase y e a fase 0 (MANOHARAN et al., 2015). A fase u, por
exemplo, € uma fase TCP com estrutura cristalina romboédrica, que € normalmente
observada em ligas com alto teor de molibdénio (BELAN, 2016). A fase P possui uma
composicao extremamente similar a fase y, com estrutura cristalina ortorrobmbica, e
pode ser encontrada juntamente com a fase sigma no sistema ternario Ni-Cr-Mo e
com as fases y e & no sistema ternario Fe-Ni-Mo. (RAGHAVANA et al., 1982;
MANOHARAN et al., 2015). A fase o em geral possui uma estrutura cristalina
tetragonal e, diferente da fase p e da fase P que sao ricas em Mo, é rica em Cr, e sua
precipitacéo € facilitada com o aumento do teor de Fe na liga (DUPONT et al 2009).
A presenca desses precipitados na microestrutura do material empobrece suas
vizinhangas de elementos importantes para a resisténcia a corrosdo da liga, como o
Mo, comprometendo uma de suas caracteristicas mais importantes que ¢é justamente
a resisténcia a corrosdo. Segundo SILVA, (2010) a precipitagdo de fases ricas em
molibdénio, como a fase P e p, na soldagem da liga C-276 a tornou suscetivel a
corrosao preferencial ao redor dos precipitados.

A formacéao das fases topologicamente compactas na zona fundida durante
0 processo de soldagem é deletéria a junta (MANOHARAN et al., 2015). A presenca
das fases P e p possuem comprovada ligacdo com a formagdo de trincas de
solidificagdo na zona fundida da liga C-276, afetando sua soldabilidade e outras
propriedades de interesse (CIESLAK et al., 1986; PERRICONE e DUPONT, 2006)

Em seus estudos, CIESLAK et al. (1986) comprovam que a liga de niquel
C276 possui menor resisténcia a formacado de trincas de solidificagdo quando
comparadas a duas outras ligas de niquel também derivadas do sistema ternario Ni-
Cr-Mo, C22 e C4. Isso ocorre pois ha uma maior quantidade de liquido residual ao fim
da solidificagdo da liga C276 em comparagédo a liga C22 e C4, aumentando seu
intervalo de solidificagdo e, consequentemente, sua suscetibilidade a formacéo de
trincas de solidifagdo. Assim, entre as trés ligas do sistema Ni-Cr-Mo estudadas pelos
autores, a liga C4 é a menos suscetivel a formacéo a trincas de solidificagédo, pois em

sua solidificagdo ndo ha a formagéao de fases TCP’s. A liga C22 possui suscetibilidade
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intermediaria e a C276 € a mais suscetivel, uma vez que ha maior quantidade de fase

liquida presente ao final da solidificagdo que a liga C22 (CIESLAK et al, 1986).
Segundo CIESLAK et al. (1986), o caminho de solidificagdo mais

apropriado para a liga C-276, considerando os cinco principais elementos presentes

na liga (Ni, Cr, Mo, Fe e W), é o descrito abaixo:

L->L+y->L+y+P-oy+P-oy+P+u

A fase p que precipita ao final do processo de solidificagao da liga C276 &
um resultado da decomposic¢ao da fase P que ocorre apds o final da solidificacdo do
material, quando a liga se encontra completamente no estado solido (DUPONT et al,
2009)

A ocorréncia de fase P esta ligada a concentragcdo de molibdénio na liga.
Estudos indicam que, com teores abaixo de 12% de Mo nao ha formacéao de tais fases.
Porém, acima desta quantidade ja € possivel observar a formagdo das mesmas,
principalmente quando o teor de molibdénio chega a valores acima de 24%
(MANOHARAN et al., 2015).
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4. MATERIAIS E METODOS

4.1. Materiais

4.1.1. Materiais Escolhidos e Suas Composi¢ées

O objetivo principal deste trabalho € avaliar a soldabilidade de ligas de
niquel em agos carbono pelo ensaio Trans-Varestraint. Para tal, as ligas de niquel
escolhidas foram a Hastelloy C276 e a Inconel 625 e os ago ao carbono escolhidos
foram o AISI 1045 e o ASTM A36. As ligas de niquel participaram do projeto de
soldagem como metal de adicado no formato de arame, ja os agos carbono foram
utilizados como matéria prima para a fabricacdo dos corpos de prova, atuando como
metal base do processo de soldagem.

As composic¢des dos arames de liga de niquel e dos metais base utilizados
estdo na Tabela 1 e na Tabela 2. Pela dificuldade de aferir a quantidade de carbono
no material pelos métodos disponiveis de microscopia, as composi¢des dos metais
base utilizados foram considerados iguais aos especificados na norma. A composi¢ao
do arame de Inconel 625 foi obtida a partir da medida de composicao quimica de uma
almofada produzida no Laboratério de Pesquisa e Tecnologia em Soldagem (LPTS)
da Universidade Federal do Ceara, com auxilio de um espectrémetro de fluorescéncia
de raio X portatil. Ja a composicdo do arame de Hastelloy C276 foi cedida pela

fabricante da bobina, a empresa Special Metals, e se encontra no Anexo |.

Tabela 1. Composi¢ao quimica dos arames em %p

Arame Ni Cr Mn Fe Mo w Nb C Ti Vv Co Ta
625* | 65,24 | 21,55 - 0,40 | 8,80 - 3,72 - 0,15 | 0,06 | 0,07 | 0,02
c276™ | 59,56 | 15,97 | 0,38 | 5,12 | 15,24 | 3,33 - 0,002 - 0,02 | 0,04 -

Fonte: *elaborado pela autora **SPECIAL METALS — CERTIFIED MATERIAL TEST REPORT (ANEXO
1)

Tabela 2. Composigao quimica dos metais base em %p

Metal Base C Mn P S Si Cu
ASTM A36* | 0,28 max | 0,6-0,9 | 0,04 méx | 0,05 méax | 0,4 max | 0,2min
AISI 1045** | 0,43-0,5 | 0,3-0,6 | 0,04 méx | 0,05 méax | 0,10-0,60 -
Fonte: *ASTM A36 (2008) **ABNT (2000)




68

4.1.2. Aparatos do Ensaio Trans-Varestraint

Os testes de soldabilidade foram realizados com uma maquina de ensaio Trans-
Varestraint, totalmente projetada e fabricada no Laboratério de Pesquisa e Tecnologia
da Soldagem (LPTS). O aparato utilizado na realizagédo do ensaio pode ser visto na

Figura 19.

Figura 19. Aparato para realizacdo do ensaio Trans-Varestraint construido pelo LPTS: A) area de
ensaio; B) aparato hidraulico; C) posicionamento do corpo de prova D) corpo de prova pronto para
ensaio

Fonte: elaborado pela autora
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Para a realizagdo do ensaio s&0 necessarios 0os seguintes componentes:
e Sistema hidraulico;
e Mesa Trans-Varestraint;
e Cutelo;
e Sistema de movimentagao da tocha de soldagem — Mesa XY;

e Componentes de soldagem: tocha MIG/MAG, fonte e alimentador.

O sistema hidraulico permite que a aplicagao do esforgco ocorra a partir da
movimentacgao na dire¢ao vertical do cilindro mostrado na Figura 19c, que é parte da
mesa Trans-Varestraint.

A mesa Trans-Varestraint € onde ocorre a fixacdo do corpo de prova. O
cilindro fixado a mesa é o componente que transmite o esforgco para o corpo de prova,
possibilitando a deformagao do mesmo.

O cutelo € uma peca de formato semicircular que define a deformagao que
sera aplicada no corpo de prova. Ele é acoplado a mesa Trans-Varestraint antes do
posicionamento do corpo de prova para a realizagdo do ensaio. Seguinte ao
acoplamento do cutelo, o corpo de prova é fixado na mesa Trans-Varestraint em uma
posicéo tangente ao cutelo. Com a aplicagado do esforgo durante o ensaio o corpo de
prova é pressionado contra o cutelo, tomando o seu formato. O posicionamento do

corpo de prova em relagao ao cutelo esta mostrado na Figura 20.

Figura 20. Posicionamento do corpo de prova na mesa Trans-Varestraint

CORPO DE FROVA

FORCA
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g 5

CUTELO

-

Fonte: elaborado pela autora
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O raio do cutelo é inversamente proporcional a deformagao aplicada, como
mostra a Equacao 11, onde € é a deformacéo, t € a espessura do corpo de prova e R

€ o raio do cutelo.

= t Eq. 11
(2R + ©)

O sistema de movimentac&o da tocha de soldagem utilizado foi uma mesa
XY, onde é possivel controlar a distancia percorrida e a velocidade de deslocamento.
A velocidade de deslocamento da mesa, neste caso, € a velocidade em que a tocha
se desloca durante o processo de soldagem, ou seja, a velocidade de deslocamento
da mesa é a velocidade de soldagem. A velocidade de soldagem & um parédmetro de
grande importancia, pois é a partir de sua variagdo que ha o controle de energia de
soldagem utilizada em cada ensaio.

Para a soldagem foram utilizados uma tocha MIG/MAG, como mostra a
Figura 19 (C) e (D), um alimentador e uma fonte de soldagem IMC Digiplus A7. A fim
de garantir o correto funcionamento da fonte, a aquisi¢ao dos parametros do processo
de soldagem, como corrente e tensao, foi feita em todos os ensaios utilizando software
SAPV4,

4.1.3. Analise dos Resultados e Simulagao

ApdOs 0 ensaio os corpos de prova trincados eram submetidos a uma
preparagao para retirada do 6xido formado na superficie do cordao no processo de
soldagem. Para tal, foi utilizado uma micro-retifica acoplado a uma escova de cerdas
da mesma marca. A superficie trincada era escovada com o auxilio de pasta de
polimento de 6, até que todo o 6xido fosse retirado e toda a extensédo da trinca
pudesse ser identificada.

As fotos das trincas foram feitas com uma camera fotografica Canon,
acoplada a uma lente com magnificagao de 4x. As trincas identificadas nas fotos foram
medidas com a utilizagdo do software ImagePro Plus 6.0, e os resultados foram
tratados nos programas Excel e Statistica.

A microestrutura dos cordbes foi analisada metalograficamente no

microscopio eletrénico de varredura (MEV) FEI Quanta 250.
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O processo de solidificagdo dos corddes soldados no ensaio Trans-

Varestraint foi simulado no programa JMatPro.

4.2, Métodos

A metodologia adotada para a realizagdo do presente trabalho pode ser
dividida em trés grandes grupos: etapa 1 — Levantamento de parametros com simples
deposicdo; etapa 2 — ensaio de soldabilidade Trans-Varestrait; etapa 3 - Analise
metalurgica. A etapa 1 consistiu no levantamento de parédmetros que eram
necessarios para possibilitar a execugdo do ensaio Trans-Varestraint como projetado
pela equipe LPTS, como a geometria da canaleta e parametros de soldagem. A etapa
2 é constituida por tudo o que envolve a execucdo e a avaliacido dos resultados do
ensaio Trans-Varestraint. A etapa 3 esta relacionada a analise metalurgica, que visa
explicar os resultados obtidos na etapa 2. Na

Figura 21 é possivel ver um fluxograma mostrando todas as etapas e os

passos que as compdem. Cada passo deste fluxograma sera explicado a seguir.
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Figura 21 Fluxograma de todas as etapas realizadas
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Fonte: elaborado pela autora

4.2.1. Etapa 1 - Levantamento de parametros com simples deposig¢ao

Os passos incluidos nessa etapa possuem como objetivo possibilitar a
realizagdo do ensaio Trans-Varestraint como idealizado pelos engenheiros do LPTS.
No ensaio, o metal de adicédo seria depositado dentro de uma canaleta por meio do
processo de soldagem MIG/MAG, preenchendo todo o volume da mesma, de modo
que a superficie do cordao de solda permaneca no mesmo nivel da superficie da
chapa, garantindo que as deformagdes sofridas pelo metal de solda durante o ensaio
sejam aquelas previstas no ensaio. Para tanto, necessario € que os corddes de solda
tenham a menor formacéao de reforgo possivel.

Entdo, basicamente, os passos participantes da Etapa 1 visam desenvolver
um corpo de prova que seja adequado a realizagdo do ensaio de acordo com as
variaveis de soldagem que serao utilizadas, realizando uma série de testes e calculos

para a definicdo de uma geometria 6tima.
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A geometria da canaleta € um dos pontos primordiais para que o ensaio
seja realizado de maneira excelente, como foi idealizado. Usualmente, o ensaio
transvarestraint é realizado utilizando-se um processo de soldagem sem deposigao,
ou seja, nao ha a necessidade de se preocupar com o possivel refor¢o criado durante
0 ensaio. Porém, como no presente projeto havera a deposigao de material simulténea
ao dobramento do corpo de prova, € necessario garantir que haja praticamente zero
reforgo para que ndo haja a introdugao de novas tensdes que nao aquelas ja previstas
na execucgao do ensaio, a fim de ndo comprometer as analises e as comparacgodes
entre materiais testados. Para tal, o volume da canaleta deve ser o mais préximo
possivel do volume depositado durante a soldagem. Logo, o objetivo dos testes
realizados nessa etapa é a obtengdo da geometria da canaleta a ser usinada no corpo
de prova de modo que a canaleta possua volume o mais proximo possivel do cordao

gerado com a simples deposigdo dos materiais.

4.2.1.1. Testes para definicdo de geometria da canaleta

Para determinar as dimensbes dos rasgos em funcdo da energia de
soldagem, inicialmente foram feitos testes com o metal base de ago carbono ASTM
A36 e os arames de liga de niquel Hastelloy C276 e Inconel 625. Apenas o metal base
de aco carbono ASTM A36 foi utilizado nos testes, uma vez que o teor de carbono do
metal base ndo afeta a geometria do cordao formado durante o processo de soldagem,
o que foi confirmado posteriormente apés um teste feito com o metal base de aco AlSI
1045.

Nestes testes, foram depositados 12 corddées com 100 mm de comprimento
sobre as placas, dois corddes para cada condi¢cao a ser avaliada, a fim de se avaliar
a reprodutibilidade da geometria do cordao de solda. Foram depositados 6 corddes
para a liga Inconel 625 e 6 corddes para a liga C276, sendo estes 2 para a energia de
0,75 kJ/mm, dois para a energia de 1,25 kJ/mm e dois para a energia de 1,25kJ/mm.
O processo de soldagem utilizado foi o MIG/IMAG, com gas de prote¢cao 100% argbnio
e velocidade de alimentacao igual a 10 m/min. A matriz de testes esta representada
na Tabela 3. Todos os testes foram realizados em duplicata, a fim de gerar dados
estatisticos.
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Tabela 3. Matriz de testes para obtencao da geometria ideal para cada canaleta

ENERGIA METAL BASE ARAME

15kimm | ASTM A6 FASTELLOY G276
1.25klimm | ASTM A3S RASTELLOY G276
075kimm | ASTM A36 FASTELLOY G275

Fonte: elaborado pela autora

Os parémetros de soldagem utilizados nos testes para definigdo da
geometria das canaletas sdo os mesmos utilizados durante o ensaio Trans-
Varestraint. Assim ha a maior probabilidade de que os parametros escolhidos
proporcionarao a deposi¢cao de um volume de material durante o ensaio igual aquele
obtido nos testes de simples deposicédo, possibilitando que, em um unico passe, o
metal de adicdo depositado dentro da canaleta se acomode de modo a possuir 0
mesmo volume da canaleta usinada no corpo de prova, € ndo promova a formacao de
reforco. Para ambos arames temos os mesmos parametros de soldagem, com
excecao da energia de soldagem que, como dito anteriormente, foi utilizada para
controlar a variagdo da energia de soldagem. Os parametros de soldagem utilizados
para cada energia estdo disponiveis na Tabela 4. Note que apenas a coluna da
velocidade de soldagem (V,,;) altera com a mudanga da energia, enquanto os outros

parametros se mantém constantes.

Tabela 4. Pardmetros de soldagem para cada energia

Energia Vsol Vatim
L, (A t
(ki/mm) | (cm/min) | (m/min) p (A) | tp(ms) | I (A) | ty (ms) | dbcp (mm)
0,75 42
10 300 2,2 120 4 25
1,25 25,25
1,50 18

Fonte: elaborado pela autora

Apds a soldagem, os corddes foram cortados transversalmente, formando
corpos de prova para cada energia de soldagem. Cada corpo de prova foi lixado da
granulometria 80 até 1200. Apos terminado este processo, foi realizado o ataque
quimico com reagente Nital 2%, por 10 segundos. Em seguida a preparagao, cada

peca foi fotografada separadamente, como mostra a Figura 22.
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Figura 22. Foto exemplo do corpo de prova apés o processo de preparagao

Fonte: elaborado pela autora

Com o auxilio do programa de analise de imagens Image-Pro Plus 6.0, a
area do reforgo, a largura e altura do cordao, bem como a penetragao e a diluicdo
foram medidas. Estes resultados foram utilizados para dimensionar o rasgo que seria

efetuado no processo de usinagem para a preparagao dos corpos de prova.

4.2.1.2. Usinagem das canaletas de teste e soldagem simples deposi¢cdo dentro

das canaletas de teste

A partir dos dados coletados, foram definidas as geometrias para cada
canaleta. As geometrias obtidas para os metais de adigdo estudados eram muito
similares, portanto, foram utilizadas as mesmas geometrias independente dos metais
de adicao, sendo as dimensdes das canaletas alteradas em fungéo das energias de
soldagem a serem aplicadas.

A validac&o da geometria calculada é feita a partir da simples deposigéo de
material dentro da canaleta usinada, utilizando os mesmos parametros de soldagem
dos testes iniciais, com o propdsito de confirmar que realmente o volume de arame
depositado em cada condicao testada seria acomodado dentro da canaleta, de forma
a manter a superficie do corddo de solda no niquel da superficie da chapa com o
minimo de reforco possivel que houvesse o minimo de reforgo possivel. Desse modo,
foram usinadas calhas com as geometrias calculadas em placas de ago ASTM A36,

com espessura igual a 72" e dimensdes 100x220.
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Os primeiros testes ndo foram bem-sucedidos para nenhuma das energias,
pois, devido a pouca molhabilidade caracteristica das ligas de niquel, o material ndo
se espalhava de modo a tocar as duas bordas da canaleta, provocando a formagao
de vazios que invalidariam o ensaio. Para sanar o problema, o gas de protecéo
utilizado foi substituido de 100% Argbnio para 75% Argénio + 25% Hélio. Essa
substituigdo provocou uma maior molhabilidade e possibilitou o preenchimento total
da calha pelo material depositado, ja que o gas hélio possui maior condutividade
térmica que o argbnio e permite um maior aporte térmico, aumentando a
molhabilidade.

No entanto, os testes ainda ndo foram satisfatorios para todas as energias.
Nos preenchimentos realizados com energia igual a 0,75kJ/mm e 1,25kJ/mm os
corddes possuiam aspecto excelente, com boa planicidade e molhabilidade. Ja na
maior energia, 1,50kd/mm, o mesmo nao foi alcangado. Nesse patamar de energia, o
cordao nao possuia boa planicidade, produzindo reforgo maior que o aceitavel. Assim,
as energias selecionadas para execugao dos ensaios, por possuirem melhor aspecto

visual e menor reforgo, foram 0,75kJ/mm e 1,25kJ/mm.

4.2.1.3. Usinagem dos corpos de prova

Os corpos de prova para a realizagdo do ensaio possuiam 2" de espessura, e
dimensdes de aproximadamente 100x220. O corte das barras para a fabricacdo do
corpo de prova foi realizado pelo método de corte a plasma. A Figura 23 mostra um
exemplo de corpo de prova e as dimensdes da canaleta para cada energia. Os corpos
de prova foram fabricados em aco ASTM A36 e AISI 1045.
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Figura 23. Esquema dos corpos de prova usinados para o ensaio Trans-Varestraint
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Fonte: elaborado pela autora

4.2.2. ETAPA 2 - Ensaio de Soldabilidade Trans-Varestrait

4.2.2.1. O Ensaio

O ensaio Trans-Varestraint ocorre da seguinte forma: o corpo de prova é
posicionado na maquina e fixado em uma das extremidades por um suporte. O arame
€ posicionado no centro da canaleta, com bastante cuidado quanto ao seu
alinhamento, para que a deposigao seja feita de maneira uniforme em todo o vao. Ao
ser iniciado o processo de soldagem, verifica-se a uniformidade da poga de fuséo e
completo preenchimento da canaleta. Ao atingir uma distancia pré-determinada, a
mesa XY ativa um sensor ligado a maquina de ensaio que, na sequéncia, o sistema
hidraulico da maquina aciona um pistdo que aplica uma carga na chapa teste, de modo
a causar o nivel desejado de deformagéo no corpo de prova, o qual € deformado sobre
um cutelo com geometria especifica para garantir a deformacado desejada. Essa
distancia percorrida pelo conjunto tocha/poga de metal fundido, antes de ser aplicado

o esforco, é pré-determinada e pode variar de equipamento para equipamento. Neste
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estudo, foi adotado um comprimento de 60 mm apds a soldagem ter sido iniciada.
ApOs a aplicagao da carga, o processo de soldagem continua por mais 40mm.

Conforme mencionado anteriormente, a deformagéo sofrida pelos corpos
de prova durante o ensaio € controlada pela mudanga manual de uma pega chamada
cutelo. Quanto menor o raio de curvatura, maior sera a deformagao aplicada no
material, como mostrado na Equacgao 11.

Apds a aplicagdo da deformagdo durante o ensaio, o corpo de prova
adquire a curvatura do cutelo, sendo entdo deformado de acordo com o raio de
fabricacdo do mesmo. No entanto, apds a retirada da forga que provoca a deformagéao
do corpo de prova foi observada um processo de recuperagao consideravel do
material, fazendo com que ele “descole” da superficie do cutelo, como mostra a Figura
24. Esse descolamento nédo invalida o ensaio e € apenas uma resposta natural do
material, decorrente da interrupcédo da tensao que provoca a deformacao plastica no

corpo de prova durante o ensaio.

Figura 24. Regido de descolamento do corpo de prova do cutelo apds a retirada da carga aplicada no
ensaio Trans-Varestraint

Fonte: elaborado pela autora
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Os ensaios foram realizados com dois metais base diferentes, os agos
carbono ASTM A36 e AlISI 1045, e dois metais de adigdo diferentes, as ligas de niquel
INCONEL 625 HASTELLOY C276. Além dos materiais, outros parametros também
serao variados: a energia de soldagem e a deformagéo gerada durante o ensaio por
meio da aplicagdo da carga. Foram usadas duas diferentes energias de soldagem:
0,75kJ/mm e 1,25kJ/mm, e trés diferentes deformacdes: 0,5%, 1% e 3%.

Logo, ha no total 24 combinagdes de parametros. Cada ensaio foi
executado 2 vezes para fins estatisticos, resultando em 48 ensaios. A Tabela 5 mostra

todos os ensaios executados.

Tabela 5. Combinagao de parametros executado para cada ensaio. Ensaio em duplicata

FATORES DE CONTROLE
ENERGIA ARAME METAL BASE DEFORMACAO
0,5%
1020 1%
3%
IN 625 0.5%
1045 1%
3%
0,75 kdJ/mm 0.5%
1020 1%
HAST 3%
C276 0,5%
1045 1%
3%
0,5%
1020 1%
3%
IN 625 0.5%
1045 1%
1,25 3%
kd/mm 0,5%
1020 1%
HAST 3%
C276 0,5%
1045 1%
3%

Fonte: elaborado pela autora

Os ensaios apresentaram boa confiabilidade em relacdo a deposigao,
gerando corddes planos em relagdo a superficie do corpo de prova mesmo com a

aplicacéo da deformacao durante o ensaio, como pode ser visto na Figura 25.
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Figura 25. Aspecto dos corddes apds o ensaio Trans-Varestraint: (a) vista superior, com destaque e
ampliacdo da trinca; (b) vista lateral

Fonte: elaborado pela autora

4.2.2.2. Analise Macroscopica das Trincas

No ensaio Trans-Varestraint a quantificacdo da soldabilidade dos materiais
¢é feita a partir da observacao e medigao das trincas formadas durante o ensaio. A
literatura indica varias medidas a serem consideradas durante a analise das trincas, e
no presente trabalho iremos utilizar trés delas: o comprimento total das trincas (TCL),
que € a soma do comprimento de todas as trincas encontradas; o comprimento
maximo de trincas (MCD), que € o maior comprimento de trinca encontrado no corpo
de prova; e o maximum crack distance (MCD) que é a maior distancia percorrida por
uma trinca paralelamente a diregdo de soldagem.

Segundo alguns autores, as medidas devem ser feitas em microscopio
otico, com magnificagao entre 40-50x, porém, ndo houve a possibilidade de utilizagao
dessa técnica, pois o microscopio 6tico disponivel no LPTS (Zeiss Observer 21m
AXIO) ndo comportava corpos de prova tdo pesados (LINGENFELTER; 1972;
DUPONT et al, 200). Como alternativa, as imagens macroscoépicas das trincas foram
adquiridas utilizando uma camera fotografica Canon acoplado a lente com aumento
de 40x. Como referéncia, uma régua na unidade métrica, em escala de milimetros, foi
posicionada préximo as trincas, como mostrado na Figura 26.

O software ImagePro Plus 6.0 foi utilizado para medir o tamanho das
trincas, ou seja, o TCL, o MCL e o MCD, como dito anteriormente. Para tal, a régua
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posicionada em todas as fotos, como mostra a Figura 26, serviu para calibrar o
programa e garantir a confiabilidade nas medidas, bem como a possibilidade de

comparacgao entre elas.

Figura 26. Exemplo de macrografia realizada na area das trincas bem como suas medidas feitas pelo
software ImagePro Plus 6.0. Corpo de prova constituido por arame Inconel 625 + metal base AISI 1045,
soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e deformacéo de 0,5%

Fonte: elaborado pela autora

A metodologia utilizada para a medigao do tamanho MCD foi feita de acordo
com a metodologia apresentada por STATHARAS et al (2019), como mostra o
exemplo mostrado na Figura 27. Para tal, desenha-se um triangulo retdngulo, onde o
comprimento da trinca € hipotenusa do mesmo. Dessa forma, o cateto paralelo a
direcdo de soldagem possui comprimento igual @8 medida MCD. E importante ressaltar
que esse procedimento foi realizado em todas as trincas encontradas nos corpos de
prova, para garantir realmente o maior tamanho de MCD seria encontrado quando a
hipotenusa fosse referente ao maior comprimento de trinca encontrado, MCL. Apenas

o maior tamanho de MCD encontrado era contabilizado.
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Figura 27. Demonstracao da metodologia utilizada para realizagdo da medida MCD das trincas

Varestraint Test

Trans-Varestraint Test

Fonte: STATHARAS et al., 2019

Os dados foram coletados e transferidos para o software Excel, onde foram
produzidos graficos comparativos entre a soldabilidade dos materiais estudados.
Como todos os ensaios foram executados em duplicata, houve a possibilidade de uma
analise estatistica dos resultados, com o calculo da média dos resultados obtidos dos
ensaios duplicados e o desvio padrao entre eles. Além disso, com o auxilio do
programa Statistica, foi feita uma analise de variancia a fim de comprovar quais
parametros testados possuiam influencia real sobre a soldabilidade obtida com os

ensaios Trans-Varestraint.

4.2.3. ETAPA 3 - Analise Metalurgica

4.2.3.1. Microscopia

Apds a finalizagdo da macrografia, alguns corpos de prova foram
selecionados e os respectivos corddes foram cortados na secao transversal a trinca,
a fim de possibilitar uma investigacdo mais detalhada da microestrutura da zona
fundida a partir da utilizagdo de técnicas de microscopia como EBSD e EDS.

Finalizado o corte, as amostras foram embutidas, lixadas manualmente e
polidas até 1u com o auxilio da Politriz Automatica Struers Tegramin-30. Em seguida,
cada amostra passou também por polimento final com suspensao de silica coloidal
utilizando a Politriz Semiautomatica MINIMET 1000, com velocidade de 10 RPM e

forca entre 10 e 15N, por 15 horas. Apds esta etapa de preparacao, os corpos de
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prova foram submetidos a analise microscopica utilizando a diferentes técnicas. Um
corpo de prova preparado para analise apds passar por todas as etapas descritas esta

mostrado na Figura 28.

Figura 28. Exemplo de amostra preparada para analise microscopica apos passar por todas as etapas
de preparagao. Destaque: penetracao da trinca na Zona Fundida do corpo de prova

Fonte: elaborado pela autora

Com o auxilio do microscopico eletronico de varredura (MEV) FEI Quanta
250, acoplado ao sistema de espectroscopia por dispersdo de energia de raios-X
(EDS), foi possivel obter a composigao quimica quantitativa da zona fundida e como
mostra a Figura 29. A andlise EDS também foi utilizada para avaliar a composi¢ao
qualitativa de determinadas fases secundarias encontradas na Zona Fundida. Pela
técnica de difracdo de elétrons retro-espalhados (EBSD) as fases secundarias foram
identificadas de forma precisa e a orientagao cristalografica dos graos formados na
Zona Fundida foi analisada. Estas analises foram realizadas tanto no microscépio
mencionado anteriormente, quanto no MEV FEI Quanta 450 FEG da Central Analitica
da UFC.
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Figura 29. Exemplo de micrografia EDS para aquisicdo da composi¢ao quimica das zonas fundidas

; !
SECTRINCAS 7 o C276 - 1045 - 1,25kJ)fimm - 1%
AT |

3 e.a-;'_i_!k.: o

Fonte: elaborado pela autora

Com o resultado obtidos na analise de EDS, em conjunto com as
composi¢gdes quimicas do arame e do metal base, foi estimada a diluicdo de cada
cord&o analisado, a partir da Equacéo 12.

5 5
X=(1——>XA+( )XB Ea. 12

onde X é a porcentagem do elemento na zona fundida, X, € a porcentagem
do elemento no metal de adigédo, Xz € a porcentagem do elemento no metal base e §
€ a diluicdo. A diluigao foi calculada a partir da porcentagem de ferro na zona fundida,
no metal de adicdo e no metal base.

Com os dados da diluigao, foi estimada a porcentagem de carbono na zona
fundida, uma vez que as técnicas disponiveis para quantificagdo da composicao nao
sao capazes de detectar este elemento. Para tal, também foi utilizada a Equagao 12,
porém desta vez, utilizando a diluicdo para encontrar X relativo ao carbono na zona
fundida.

O calculo da porcentagem de carbono € importante pois a presenga desse
elemento na zona fundida pode provocar a formacéo de fases que possuem influencia
no processo de solidificagdo das ligas de niquel (WANG et al., 2006). Ou seja, a
composicao final utilizada nas simulagdes € compostas pela unido dos resultados
coletados no MEV pelo modo EDS com os calculos da aproximagao da quantidade de
carbono presente na Zona Fundida com o uso da diluicdo: em todas as amostras a
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porcentagem de carbono presente foi calculada com auxilio da diluigdo, enquanto a
porcentagem de todos os outros elementos foi adquirida através do EDS.

4.2.3.2. Analise Termodindmica Computacional

Para determinacdo da variagdo da fracdo sélida vs. temperatura foi
empregado o programa JMatPro® v9.2. A simulacao foi feita utilizando condigbes de
solidificagdo de acordo com o modelo de Scheil, ou seja, assumindo difusdo limitada
no solido e total difusdo no liquido a frente da interface de solidificacdo, como
explicado em sessdes anteriores. O grafico de solidificagdo no equilibrio também foi

simulado.
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5. RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1. Analise Dos Ensaios Trans-Varestraint

Inicialmente, foram realizados todos os ensaios de Trans-Varestraint
previstos na matriz de experimentos apresentada no capitulo de Materiais e Métodos.
Os resultados dessa andlise sdao apresentados a seguir. Em todos os ensaios
realizados, foi observado o aparecimento de trincas, mesmo nos ensaios realizados
com a menor deformagao. Logo, concluimos que a deformagdo minima para a
formacao de trincas nos conjuntos estudados € menor que 0,5%.

Para mitigar qualquer duvida, foi realizada a deposicdo dos metais de
adicdo estudados (Inconel 625 e Hastelloy C276) em corpos de prova iguais aos
utilizados no ensaio, usinados no mesmo material (ASTM A36 e AISI 1045) e com as
mesmas energias (0,75 kJ/mm e 1,25 kJ/mm), porém, sem a aplicagdo de nenhum
tipo de deformacdo. As placas estavam somente engastadas com o auxilio de
sargentos. Nestes corpos de prova com 0% de deformacgéo, ndo foi detectada a
formacao de trincas. Portanto, conclui-se que a deformagao minima para a formacgao
de trincas se encontra no intervalo entre 0% - 0,5%. Nao foi possivel encontrar a
deformagdo minima exata, uma vez que nao haviam cutelos com deformacdes
menores que 0,5% disponiveis para a realizagdo dos ensaios.

E possivel observar as trincas formadas durante o ensaio da Figura 30 a
Figura 37. As medidas feitas em todos os corpos de prova de maneira mais detalhada
se encontram no Apéndice A.

Figura 30. Trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint em corpo de prova fabricado com metal base
de aco A36, soldado com arame Inconel 625, energia igual a 0,75 kJ/mm e deformacgéo igual a: a) 0,5%,
b) 1% e c) 3%

. ¥ s
Fonte: elaborado pela autora
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Figura 31. Trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint em corpo de prova fabricado com metal base
de aco 1045, soldado com arame Inconel 625, energia igual a 0,75 kJ/mm e deformagéao igual a: a)
0,5%, b) 1% e c) 3%

Fonte: elabddo pela autora

Figura 32. Trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint em corpo de prova fabricado com metal base
de ago A36, soldado com arame Inconel 625, energia igual a 1,25 kd/mm e deformacéo igual a: a) 0,5%,
b) 1% e c) 3%

Fonte: elabrada ela autora

Figura 33. Trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint em corpo de prova fabricado com metal base
de aco 1045, soldado com arame Inconel 625, energia igual a 1,25 kJ/mm e deformagéao igual a: a)
0,5%, b) 1% e c) 3%

Fonte: elaboradb pela autora
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Figura 34. Trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint em corpo de prova fabricado com metal base
de aco A36, soldado com arame Hastelloy C276, energia igual a 0,75 kd/mm e deformacao igual a: a)
0,5%, b) 1% e c) 3%

N e
Fonte: elaborado pela autora

Figura 35. Trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint em corpo de prova fabricado com metal base
de aco 1045, soldado com arame Hastelloy C276, energia igual a 0,75 kJ/mm e deformagéo igual a: a)

0,5%, b) 1% e c) 3%

o
Fonte: elaborado pela autora

Figura 36. Trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint em corpo de prova fabricado com metal base
de ago A36, soldado com arame Hastelloy C276, energia igual a 1,25 kJ/mm e deformacao igual a: a)
0,5%, b) 1% e c) 3%

Fonte: élaborado pela autora
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Figura 37. Trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint em corpo de prova fabricado com metal base
de acgo 1045, soldado com arame Hastelloy C276, energia igual a 1,25C kJ/mm e deformacgéo igual a:
a) 0,5%, b) 1% e c) 3%

Fonte: elaborado pela autora

Pelas imagens, € possivel observar a diferenga entre as trincas formadas
para cada nivel de deformacdo. Como ja era esperado, deformag¢des maiores sao
responsaveis pelo aparecimento de trincas com maior extensdo. Visualmente, ao
compararmos situacdes onde apenas o metal base ¢ modificado, vé-se que para o
metal de adigdo C-276, a presencga do aco AISI 1045 aumenta o tamanho das trincas
significativamente em relagdo ao aco ASTM A36 (vide Figura 34 a Figura 37). O
mesmo nao ocorre com tanta clareza para o arame de 625 (vide Figura 30 a Figura
33).

Os resultados estatisticos e uma comparagédo mais detalhada serao

mostrados nos tépicos a seguir.

5.2. Analise Estatistica Dos Resultados

Os resultados obtidos com o ensaio Trans-Varestraint foram observados
também sob a dtica estatistica, afim de permitir um maior entendimento da influéncia
das variaveis avaliadas. Para tal, foi realizado o teste de analise de variancia.

A anadlise de variancia, muitas vezes chamada ANOVA (ANalysis Of
VAriance), € uma técnica estatistica muito utilizada em experimentos com varias
variaveis com o objetivo de identificar o efeito de cada um dos tratamentos utilizados
durante os ensaios. Na presente dissertacdo, por exemplo, buscamos interpretar o

efeito do metal base, da energia de soldagem, da deformagao utilizada e do arame
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escolhido na formacéo de trincas de solidificacdo. Assim, pelo método de analise de
variancia € possivel concluir qual desses tratamentos utilizados realmente exerceu
influéncia no tamanho de trinca obtido no fim do ensaio Trans-Varestraint.

Segundo MONTGOMERY e GEORGE (2003), o modelo estatistico linear
pode ser descrito por

i=12..,a Eq. 13
Yif:““i“ifL'=12...n |

Onde Y;; € uma variavel aleatéria denotando a ij-ésima observagéo sujeita

ao i-ésimo tratamento, y € um parametro comum a todos os tratamentos, sendo
chamado de média global, 7; € um tratamento associado ao i-ésimo tratamento e ¢;;
€ um componente do erro aleatorio. Vé-se por esse modelo que, desconsiderando o
erro, cada tratamento define uma populacdo com média y somado a um fator t; que
€ devido aquele tratamento particular. Assim, o conhecimento da variagdo de t; em
cada posicao i, ou seja, para cada tratamento, a estimativa dessa variabilidade
possibilita saber se aquele tratamento exerce mais ou menos influéncia no resultado
final. A analise de variancia é justamente o estudo do efeito introduzido ao resultado
por cada tratamento utilizado, ou seja, o estudo de ;.

Existem duas hipoteses que regem o comportamento de 7;: a hipétese nula
(H,) e ahipotese ndo nula (H;).

A hipétese nula pode ser descrita pelo modelo demonstrado na Equacéao
14.

Hyty=1,==1,=0 Eq. 14

Ou seja, se a hipotese nula for verdadeira, os tratamentos ndo possuem
influéncia no valor final Y;;, ou seja, a mudancga nos niveis de fator ndo tem efeito na
resposta média.

A hipétese ndo-nula pode ser descrita pela Equagédo 15. Nela, os 1, séo
diferentes de zero e diferentes entre si, ou seja, as mudangas nos niveis de fator tém

efeito na resposta média.

H,:t1 # 0, para no minimo um i Eq. 15
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Para se avaliar qual das duas hipoteses deve ser a aceita em um
experimento, avalia-se o valor da variavel F, que € a razdo entre a variagao entre
médias da amostra e a variagado dentro das amostras. Se F for grande o suficiente,
descarta-se Ho e considera-se que o tratamento exerce influéncia sobre os resultados.
Para a aplicacédo da analise de variancia inicialmente adota-se que a hipétese Ho € a
correta, ou seja, que os tratamentos ndo exercem influéncia nos valores obtidos com
0S ensaios.

Outro fator que pode ser avaliado — e que é utilizado com maior frequéncia
— € o0 P. O valor P indica a quantidade de dados que contradiz a hipétese adotada
durante a analise de variancia, Ho. Assim, quanto menor o valor de P, mais fortemente
a evidéncia contradiz a hipotese, afirmando que Ho ndo é adequado e que o
tratamento possui influéncia nos resultados. Comumente, é considerado que os
tratamentos exercem influéncia nos resultados se P for um valor menor que um fator
denominado intervalo de confianga, que normalmente € considerado 5%. No entanto,
esse valor pode ser alterado de acordo com a aplicacdo. No presente trabalho,
consideraremos 5% como o valor limite de P.

A ANOVA diz se existe ou ndo diferenga entre os tratamentos, mas nio diz
qual ou quais tratamento estao diferindo um dos outros. Por exemplo, se o tratamento
for a deformacao e sdo utilizados 4 niveis de deformacgéao — 0,1%, 0,2%, 3% e 10% ,
quais dentre esses niveis se diferem? Sera que ha diferenca entre os resultados
obtidos entre as deformagdes de 0,1% e 0,2%? Para tal analise, utilizamos o teste
Tukey, que € um teste de comparag¢des multiplas que indica qual ou quais tratamentos
se diferem no conjunto. Para utilizar o teste Tukey € necessario que o mesmo numero
de experimentos seja feito para todos os niveis de tratamento, o que é o caso do
presente trabalho.

O estudo dos diferentes tratamentos aplicados, a partir da aplicagéo do
método ANOVA e do teste Tukey, foi feito com a utilizagao do software Statistica, e os

resultados obtidos seréo discutidos a seguir.

5.2.1. Resultados da Liga Hastelloy C276

Os resultados de ANOVA para os ensaios realizados com a liga Hastelloy

C276 estéo apresentados na Tabela 6, cujos valores em vermelho indicam que P <
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0,05. Na Figura 38 estao os graficos comparativos entre os ensaios para as diversas
medidas de trinca — MCL, TCL e MCD - ja explicadas anteriormente.

Pela analise dos valores de P observa-se que a energia de soldagem nao
possui influéncia nos resultados dos ensaios executados com arame Hastelloy C276.
Embora haja um aumento de 67% da menor para a maior energia, € possivel que para
a faixa de energia estudada, a intensidade de energia combinada com outros fatores
pode ndo ter sido suficiente para provocar efeitos significativos no comportamento das
trincas de solidificacdo, a exemplo da diluicdo, que também variou pouco. E provavel
que a variagdo da energia de soldagem pela variagdo da poténcia resultasse em
resultados mais relevantes quanto a variagao de diluic&o, ja que o aumento da energia
de soldagem dado pelo aumento da poténcia, promove uma série de efeitos
importantes, como o0 aumento da temperatura do arco elétrico, o que acarreta em um
aumento da temperatura do metal liquido na poga de fusdo. Também ocorre o
aumento da pressdo do arco sobre a po¢ca e o aumento da acdo de forcas
eletromagnéticas. Todos estes aspectos afetam o movimento convectivo da poga de
fusdo e tentem resultar numa maior penetracdo que aquela obtida pela diminuigao da
velocidade de soldagem, o que, consequentemente, aumentaria a diluigdo da Zona
Fundida. Assim, o comportamento durante a solidificacdo, e consequentemente, a
suscetibilidade a formacéo de trincas de solidificagdo das Zonas Fundidas geradas
com energia igual a 0,75kJ/mm ou 1,25kJ/mm foram muito préximas, fazendo com
que a variagdo da energia de soldagem nao possuisse, portanto, influéncia nos
resultados obtidos. A Figura 38 mostra que a mudancga de energia ndo provoca um
padrao de mudanca nos resultados dos comprimentos de trinca. A auséncia desse
padrao comportamental dos graficos evidencia que a energia de soldagem nao possui
influéncia na distancia de propagacgao das trincas, como foi mostrado pela analise
ANOVA.
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Tabela 6. ANOVA de ensaios realizados com arame de liga de niquel Hastelloy C276

TRATAMENTO | MEDIDA P
MCL |0,419752
ENERGIA
TCL |0,282492
MCL |0,000217
METAL BASE
TCL |0,049749
. MCL |0,013771
DEFORMACAO
TCL |0,000022

Fonte: elaborado pela autora

Figura 38. MCL e TCL para cada condigédo de ensaio com metal de adicdo C276, em funcao da energia

de soldagem: a) 0,75kJ/mm e b)1,25kJ/mm
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Fonte: elaborado pela autora
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Diferente da energia de soldagem, o metal base e a deformagéao aplicada

durante o ensaio possuem valores de P inferiores que 0,05 ou seja, esses tratamentos

influenciam nos comprimentos de trinca.

A Tabela 6 mostra que o menor valor de P foi aquele relacionado ao metal

base, sendo esse, portanto, o tratamento que exerce maior influéncia no valor dos
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comprimentos de trinca. Observando a Figura 38 ha uma clara tendéncia de
comportamento dos comprimentos de trinca quando ha alteracdo do metal base,
sendo o maior comprimento de trinca sempre provocado pelo ago carbono AISI 1045.
Assim, pela analise ANOVA, vemos que o metal base € um tratamento que afeta os
resultados obtidos pelo ensaio Trans-Varestraint, e pelos graficos comparativos,
conclui-se que para a liga Hastelloy C-276, a utilizagdo do metal base AlISI 1045 foi
claramente deletéria. Ao analisar os valores das medidas de trincas efetuadas, vé-se
que quando o corpo de prova foi produzido com o ago AISI 1045 houve um
crescimento significativo do tamanho das trincas em relagdo aos ensaios realizados
com o ago ASTM A36 como metal base, podendo ser um indicativo de que o teor de
carbono possa ser um dos fatores para que tal fato tenha ocorrido.

A Figura 39 mostra um comparativo entre maximo comprimento de trinca
(MCL) obtido no ensaio Trans-Varestraint com a liga Hastelloy C276 diluida em ago
AISI 1045 e ASTM A36 e a liga Hastelloy C276 pura. Os dados da liga pura séo
referentes ao trabalho de CIESLAK et al., (1986), para condigbes semelhantes de
energia de soldagem e 1% de deformacado. O grafico mostra um aumento do MCL
quando a liga de niquel Hastelloy C276 é diluida com agos carbono, sendo que,
quanto maior o teor de carbono do ago, maior € o MCL. Desse modo, conclui-se que
quanto maior o teor de carbono presente na Zona Fundida constituida por Hastelloy

C276 e ago carbono, menor sera a soldabilidade do conjunto.



95

Figura 39. Comparativo do maximo comprimento de trinca (MCL) para a liga C276 na condi¢do pura e
diluida em ago carbono
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Fonte: elaborado pela autora

Como visto pelo teste ANOVA, a deformacao também possui influéncia nos
comprimentos de trinca resultantes do ensaio Trans-Varestraint. A Figura 38 mostra
que, quanto maior a deformacao, maior o comprimento de trinca. Esse resultado € um
resultado légico, ja que quanto maior a deformagao, maiores as tensdes aplicadas a
Zona Fundida, provocando uma maior propagacao das trincas, e, consequentemente,
aumentando seu tamanho final.

As deformagdes utilizadas nos ensaios também foram avaliadas pelo teste
Tukey, que compara os diferentes niveis de um mesmo tratamento, indicando se de
um nivel para outro ha mudanca significativa nos resultados obtidos. O resultado do
teste Tukey esta na Tabela 7. Os valores em vermelho indicam quando ha diferenga
estatistica entre dois niveis de um mesmo parametro. Nesse caso, o parametro € a

deformagao aplicada nos ensaios e 0s niveis sao os valores de deformacéo, 0,5%,
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1% e 3%. O teste mostra que ndo ha diferenca estatistica entre os valores de MCL
obtidos quando o teste é realizado com 0,5% ou 1% de deformacgéo, ou seja, ambas
as deformagbes sdo estatisticamente equivalentes. Ja a deformacdo de 3%
demonstrou ser significativamente diferente das outras duas deformagdes testadas.

O mesmo comportamento foi observado para o TCL.

Tabela 7. Teste Tuckey da deformagao referente ao MCL

Deformacao
0,5% 1,0% 3,0%
0,5% 0,971728|0,021271

1,0% |0,971728 0,034786

Deformacao

3,0% |0,021271|0,034786

Fonte: elaborado pela autora

Os valores da maior distancia percorrida pela trinca paralelamente a
diregao da energia de soldagem (MCD) variam de acordo com a deformacgéo aplicada.
Essa variacdo ocorre de uma maneira ja relatada em inumeros outros trabalhos, e
estd demonstrada na Figura 40. Inicialmente, quando ainda ndo ha a formacgao de
trincas, o MCD ¢ igual a zero. Com o0 aumento da deformagao aplicada, ha a formagao
das primeiras trincas e, consequentemente, o aumento do valor do MCD para um
numero maior que zero. Essa deformagao que provoca o inicio da formagao da trinca
€ chamada “Deformagao Limiar”, em inglés, threshold strain. A partir deste ponto, os
valores de MCD aumentam com o aumento da deformacido aplicada, até se
estabilizar. A deformagao a partir da qual o MCD continua constante mesmo com o
aumento da deformacdo € chamada de “Deformagdo de Saturagdo”, em inglés,

saturated strain.
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Figura 40. Comportamento do MCD em relagéo a variagdo da deformagéao aplicada
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Fonte: DUPONT et al (2008)

Para o arame de Hastelloy C-276 testado o valor de deformacdo que da
inicio a formagao de trincas - threshold strain -se encontra entre 0 e 0,5%.

Como mostrado pelo ensaio ANOVA, as deformagdes de 0,5 e 1% séao
equivalentes estatisticamente, ndo havendo alteragdes significativas nos tamanhos
das trincas quando os resultados obtidos com ambas deformagdes s&do comparados.
Ou seja, os ensaios Trans-Varestraint foram teoricamente executados apenas com
dois niveis de deformacéo distintos, 0,5-1% e 3%. Com apenas dois niveis de
deformacdo nédo € possivel determinar a deformagcédo em que ha a saturagcéo do
tamanho de trinca, conhecido como saturated strain, e consequentemente, a
avaliagao da variagdo do MCD se torna prejudicada, ja que para o calculo do SCTR
apenas o MCD obtido apds o alcance da Deformacao de Saturacdo é considerado.
Desse modo, ao decorrer da presente dissertacédo, os valores de MCD nao serao
abordados, sendo a variagcdo do comprimento das trincas avaliada exclusivamente

pela comparagao entre os valores de MCL e TCL.

5.2.2. Resultados da Liga Inconel 625

Os resultados da ANOVA para os ensaios realizados com a liga Inconel

625 se encontram na Tabela 8. Pelos resultados de P pode-se concluir que apenas a

deformacéao afeta os resultados obtidos no ensaio Trans-Varestraint.
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Para a energia, vé-se que a medida de P para a medida TCL é proxima a
0,05, indicando que esse tratamento por pouco ndo se mostrou influente nas medidas
de trinca. Ou seja, € provavel que se a variagao de energia de soldagem fosse maior
de um teste para outro, poderia haver influéncia desse tratamento no comprimento de
trinca produzidos nos ensaios Trans-Varestraint. Como dito anteriormente, para o
presente trabalho o principal efeito causado pelo aumento da energia seria o
consequente aumento da diluigdo. Essa mudanca na diluicao afeta a composicédo da
Zona Fundida, ja que a porcentagem de metal base (no caso ago carbono) presente
na mesma seria maior. Assim, ao utilizarmos energias que proporcionem mudangas
significativas nas composi¢bes das Zonas Fundidas obtidas no ensaio Trans-
Varestraint havera também mudangas metalurgicas que podem favorecer ou nédo o
surgimento e a propagacao de trincas de solidificacdo, fazendo assim com que esse
tratamento possua influéncia efetiva nos resultados de soldabilidade do conjunto
arame/metal base testados durante o ensaio Trans-Varestraint. Infelizmente, com
ambos arames de liga de niquel testados, essa variagao de energia de soldagem n&o
foi suficiente para causar tais mudancas, e por esse motivo, ndo ha diferenca

estatistica entre os resultados desse determinado tratamento.

Tabela 8. ANOVA de ensaios realizados com arame de liga de niquel Inconel 625

TRATAMENTO | MEDIDA 2}
MCL |0,244928
ENERGIA
TCL |0,073552
MCL |0,556908
METAL BASE
TCL |0,984433
~ MCL |0,000041
DEFORMACAO
TCL |0,000007

Fonte: elaborado pela autora
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Figura 41. Dados obtidos a partir dos experimentos realizados com a liga Inconel 625
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Fonte: elaborado pela autora

Diferente do encontrado com a liga Hastelloy C276, o metal base n&o
afetou o tamanho das trincas encontradas nos ensaios realizados com a liga Inconel
625. A Figura 41 endossa o resultado da ANOVA, mostrando nos graficos que néo
houve um padrao de comportamento do material, onde ora os ensaios realizados com
aco AISI 1045 se mostraram mais suscetiveis a formacgao de trincas de solidificagao,
ora os ensaios com agco ASTM A36 mostravam menor soldabilidade. Provavelmente,
esse resultado também ¢é devido a baixa diluicido obtida nos ensaios, mesmo com a
maior energia de soldagem. A pequena participagao do metal base na Zona Fundida
pode provocar mudangas metalurgicas pouco significativas com a mudanga do
mesmo. Esse fato, dependendo do arame utilizado na soldagem, tendo como efeito
uma solidificacdo muito parecida entre as ZFs, afetando muito pouco a suscetibilidade

a formacéo de trincas de solidificagdo. Para a liga Inconel 625, a baixa diluigao obtida
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com 0s ensaios provocou uma baixa participacao do metal base na Zona Fundida, e
essa pequena variagcdo na composi¢cao obitida com a utilizagdo do aco AISI 1045 ou
ASTM A36 nao foi o suficiente para causar mudangas metalurgicas grandes o
suficiente para afetar a suscetibilidade a formagao de trincas de solidificagao da liga.
A Figura 42 mostra um comparativo entre o MCL para a liga Inconel 625
pura e diluida nos agos carbono AISI 1045 e ASTM A36. Mesmo com a adi¢éo de uma
por¢ao de ago carbono nao houve variagdo do tamanho maximo de trinca (MCL) em
relacdo ao MCL da liga pura apresentado por LIPPOLD et al. (2008). A variagao de
composi¢cdo da Zona Fundida diluida em relagdo ao arame puro nao foi grande o
suficiente para mudar as caracteristicas de solidificacdo de forma evidente.

Figura 42. Comparativo entre o MCL para a liga 625 pura e diluida em ago
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Fonte: elaborado pela autora
Para a liga Inconel 625, o unico tratamento que exerceu influéncia nos

resultados do ensaio Trans-Varestraint foi a deformacgao. Aqui, novamente, o teste de
Tukey mostra que as deformacgdes de 0,5% e 1% foram estatisticamente equivalentes,
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nao trazendo nenhum resultado significativamente diferente em relagdo ao outro,
enquanto a deformagdo de 3% foi estatisticamente diferente de ambas outras

deformacoes.

Tabela 9. Teste Tukey realizado para os trés niveis de deformagéo utilizados no ensaio Trans-
Varestraint para a liga Inconel 625

Deformagao

0,5% 1,0% 3,0%

0,5% 0,112615|0,000162

1,0% | 0,112615 0,004135

Deformacgao

3,0% |0,000162 | 0,004135

Fonte: elaborado pela autora

Assim como para a liga Hastelloy C276, a threshold strain, ou seja, a
deformagado em que se da inicio a formagéao das trincas se encontra entre 0 € 0,5% e
nao foi possivel identificar a deformacgao de saturacao, ou saturation strain, onde o
comprimento de trinca se estabiliza. Para tal, seria necessario a realizagdo de ensaios
com um maior numero de deformacées com maior amplitude entre elas, para que os
resultados obtidos com os testes sejam estatisticamente distintos, proporcionando a
aquisicao de dados relevantes para a construgao da curva MCD x Deformacgao. A
obtencao dessa curva com um maior numero de deformacgdes possibilita o calculo do
SCRT, um indice de suscetibilidade a formagao de trincas de solidificagdo analogo ao
BTR, que também é um indicativo da suscetibilidade a formacgao de trincas. Desse
modo, assim como para a liga Hastelloy C276, a variagdo da soldabilidade a partir dos
tamanhos de trinca obtidos com o ensaio Trans-Varestraint foi avaliada pela analise

dos comprimentos MCL e TCL.

5.2.3. Comparacgdao Entre As Ligas

Na Figura 43 se encontram os resultados comparativos entre as ligas para
em ensaios com deformacodes iguais a 0,5%, 1% e 3%. De modo geral, os ensaios
realizados com ago AlSI 1045 como metal base apresentaram o pior desempenho em

relac&o a resisténcia a trincas de solidificagao.
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Figura 43. Dados obtidos a partir dos experimentos realizados com a ligas 625 e C276 para deformacgéao
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Fonte: elaborado pela autora

3%

3%

4,0

10,0

8,0

2,0

0,0

—8—625/A36
—8—625/1045
- C276/A36
C276/1045

0,5%

—8—625/A36

—8—625/1045

——-C276/A36
C276/1045

o

0,5%

1,25 kJ/mm

—_

A
I e
,/' — 1
~ g »\\ -
1% 3%
Deformacao
1,25 kJ/mm
»
o
1% 3%

Deformacao

Para comparar as ligas de niquel utilizadas na soldagem os ensaios foram

separados em dois grupos: aqueles realizados com AISI 1045 e aqueles realizados

com ASTM A36 como metal base. Dessa forma, com a ANOVA sera possivel entender

qual liga de niquel influéncia nos resultados do ensaio Trans-Varestraint dependendo

do metal base utilizado.

A Tabela 10 contém os resultados da analise de varidncia dos

comprimentos de trinca obtidos com os ensaios Trans-Varestraint analisados para

cada metal base. Para o aco ASTM A36 a variagao da liga de niquel ndo surtou

nenhum tipo de efeito na soldabilidade do conjunto arame/metal base, ou seja, os

arames Hastelloy C276 e Inconel 625 possuem soldabilidade equivalente quando

utilizadas com baixa diluigdo em conjunto ao metal base de ago ASTM A36.



103

Tabela 10. ANOVA dos comprimentos de trinca encontrados no ensaio Trans-Varestraint em relagéo a
liga de niquel utilizada

METAL BASE MEDIDA P
MCL |0,036459

TCL |0,189635
MCL |0,225237
TCL |0,552259

AlSI 1045

ASTM A36

Fonte: elaborado pela autora

Ja para o aco AISI 1045 o arame surtiu efeito na soldabilidade do conjunto
arame/metal base em relacdo ao MCL. Essa influéncia, ndo foi observado quanto ao
TCL. Como dito anteriormente, os ensaios realizados com arame Hastelloy C276 e
metal base AISI 1045 apresentaram maiores tamanhos de trinca, indicando uma
menor soldabilidade. Assim, para o metal base AISI 1045 o arame Hastelloy C276 se

mostrou ser mais deletério quanto a soldabilidade que o arame Inconel 625.

5.3. Analise Termodinamica Computacional

Para melhor compreensao dos resultados obtidos com o ensaio Trans-
Varestraint como demonstrado no capitulo acima, uma série de simulagcdes foram
executadas no software JMatPro, todas visando compreender o processo de
solidificacdo de todas as zonas fundidas formadas durante o processo, em razao das
diferencas de composicao quimica. Para tais simulagdes as composicdes quimicas
referentes as Zonas Fundidas foram obtidas pela técnica de microscopia EDS e as
composigdes quimicas dos arames Inconel 625 e Hastelloy C276 foram obtidos com
o auxilio de um espectrémetro de fluorescéncia de raio X portatil e pelo datasheet da
bobina fornecido pela fabricante, respectivamente. Tais composi¢des quimicas estao

disponiveis
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Tabela 11. Composi¢édo quimica das zonas fundidas obtidas em ensaios com deformacéo igual a 1%,
em %p

Corpo de Prova Ni Cr Mn Fe Mo W Nb C
C276-A36-0,75kJimm | 54,75 | 14,86 | 0,36 | 1324 | 13,83 | 2,94 | - | 0,024
C276-A36-1,25kJimm | 57,44 | 1553 | 0,31 | 985 | 139 |296| - | 0,015
C276-1045-0,75kJ/mm | 53,64 | 15,67 | 0,51 | 11,56 | 14,91 | 367 | - | 0,035
C276-1045-1,25kJimm | 56,72 | 15,77 | 051 | 7,81 | 16,11 |306| - | 0,015
ARAME APOIEEEOY | 59,56 | 1597 | 038 | 512 | 1524 | 3,33 0,002
625-A36-0,75kJ/mm 6191 2137 | - | 502 | 826 | - | 342 | 0,024
625-A36-1,25kJ/mm 6039 | 2088 | - | 7,78 | 7.82 | - | 311 | 0,02
625-1045.0,75kJ/mm | 59,56 | 20,44 | - | 896 | 7.8 | - | 32 | 0,041
625-1045-1,25k)/imm | 62,99 | 21,55 | - | 412 | 811 | - | 3,22 | 0,0007
ARAME INCONEL 625 | 6524 | 21,55 | - | 040 | 880 372 | -

Fonte: elaborado pela autora, **SPECIAL METALS — CERTIFIED MATERIAL TEST REPORT (ANEXO
1)

A solidificacdo dos arames como recebidos também foi simulada para ser
possivel observar com maior clareza as mudancgas decorrentes da mistura com o

metal base.

5.3.1. Simulagées relacionadas a liga Hastelloy C276

A Figura 44 mostra a curva de Scheil obtida para o arame da liga de niquel
Hastelloy C276 puro. A solidificacdo € iniciada a aproximadamente 1389°C, com a
formacgao da primeira por¢ao de fase y-cfc, fase matriz da liga. Esse valor é préximo
da temperatura do pico de inicio de solidificagdo obtido em um ensaio DTA executado
por CIESLAK et al. (1986), que buscava avaliar a solidificagao da liga C276. A 1.313°C
ha a formacgéo de fase P, seguida pela precipitacdo da fase sigma a 1.304°C. Os
carbonetos MsC sao os ultimos a precipitar, a 1.286°C. A solidificagcdo é completada
quando o material atinge 1.220°C.

Ao final da solidificacao temos 98,84% de fase y (matriz), 0,41% de fase P,
0,71% de fase sigma e 0,04% de carbonetos MeC.
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Figura 44 Curva de Scheil obtida por simulagédo a partir da composi¢cdo do arame da liga de niquel
Hastelloy C276 (Liga pura)
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Fonte: elaborado pela autora

Uma vez que durante o ensaio o arame é fundido e misturado ao metal
base, o0 que provoca a formagdo de um novo material, torna-se necessario avaliar
também os resultado da combinagdo da liga de niquel com o ago carbono. Para
melhor entendimento do comportamento dessa mistura, o conhecimento das curvas
de Scheil para cada zona fundida € imprescindivel. Considerando que a deformagao
imposta durante o ensaio ndo implicara em modificagbes termodinamicas dos
materiais, serdo comparados apenas as composicoes de zona fundida para ensaios
realizados sob deformacao igual a 1%, tanto para a liga Inconel 625 quando para a
Hastelloy C276. Na Figura 45 temos as curvas de Scheil obtidas para cada situagao
soldada durante os ensaios.
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Figura 45. Curvas de Scheil geradas partir da composicdo das zonas fundidas do corpo de prova
soldado com arame Inconel 625 e deformagéao igual a 1% para a) metal base ASTM A36 e energia de
soldagem igual a 0,75kJ/mm; b) metal base ASTM A36 e energia de soldagem igual a 1,25kJ/mm; c)
metal base AISI 1045 e energia de soldagem igual a 0,75kJ/mm; d) metal base AlISI 1045 e energia de
soldagem igual a 1,25kJ/mm
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Comparando as quatro curvas presentes na Figura 45, € mostrado que a
mudanca de metal base provocou a formagao de novas fases durante o processo de
solidificacdo da zona fundida. As Zonas Fundidas com a participacao do aco AISI 1045
na composigao quimica da poga de fusao diluindo a liga Hastelloy C276 apresentaram
a formacdo de fase P no material, o que nao foi visto nas Zonas Fundidas com a
participagdo do aco ASTM A36. A presenca de fase P promove a fragilizagdo do
material, provocando maior suscetibilidade a formacéao de trincas que (CIESLAK et al.,
1986; PERRICONE et al., 2006; BELAN, 2016; MANOHARAN et al 2015), podendo
ser esta uma das causas da maior susceptibilidade a formacédo de trincas de
solidificacdo mostrada com os resultados do ensaio Trans-Varestraint.

Na Tabela 12 mostrada anteriormente, estdo as composicdes quimicas do
arame de Hastelloy C276 néao diluido e das Zonas Fundidas obtidas. Comparando as
composi¢gbes das Zonas Fundidas e do arame, vé-se que a porcentagem de
molibdénio presente nas Zonas Fundidas produzidas com aco A36 é inferior que
aquelas obtidas com o arame de Hastelloy C276 puro e em Zonas Fundidas
produzidas com o aco AISI 1045. O molibdénio € um elemento essencial para a
formacéo de fase P, e estudos indicam que em teores de Mo inferiores a 12% nao ha
a precipitagdo da fase P durante a solidificacdo da liga de niquel Hastelloy C276
(MANOHARAN et al., 2015). Desse modo, como o teor de molibdénio na composi¢ao
de ZFs compostas por Hastelloy C276 e ASTM A36 eram mais proximos a esse limiar,
nao houve a predicao de formacgao de fase P pela simulagdo. Ja em Zonas Fundidas
constituidas por Hastelloy C276 e ago AISI 1045 e no arame de Hastelloy C276 puro
o teor de molibdénio foi alto o suficiente para que houvesse a formacao de fase P
durante a solidificacao.

A temperatura de formacédo de cada fase em cada zona fundida gerada
com o arame da liga de niquel Hastelloy C-276 esta disposta na Tabela 12. Os casos
em que houve a formacao de fase P tiveram um pequeno aumento em seu intervalo
de solidificacdo. As fases P e o se formam mais tardiamente no processo de
solidificacdo, sendo suas formagdes praticamente simultdaneas. O carboneto M,C
apresentou variagao significativa em sua temperatura de precipitagédo apenas para o
ensaio realizado com metal base AISI 1045 e energia igual a 1,25kJ/mm. Essa
formagdo tardia aumenta o intervalo de solidificagdo, aumentando também a

suscetibilidade a formacéao de trincas de solidificagao.
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Tabela 12. Temperatura de formagao de fases, temperaturas de inicio e final de solidificagao e intervalo
de solidificagdo para cada zona fundida obtida com os ensaios executados com arame de Hastelloy
C276

Temperaturas e Intervalo de Transformagéao (°C)

Corpo de Prova Y P a MC T, Ty AT,
ARAME C276 1389°C | 1312°C | 1303°C | 1285°C | 1389°C | 1220°C | 169°C
C276-A36-0,75kJ/mm | 1394°C - 1317°C | 1345°C | 1394°C | 1314°C | 80°C
C276-A36-1,25kJ/mm | 1398°C - 1326°C | 1341°C | 1398°C | 1323°C | 75°C

C276-1045-0,75kJ/mm | 1386°C | 1316°C | 1315°C | 1341°C | 1386°C | 1301°C | 85°C

C276-1045-1,25kd/mm | 1384°C | 1311°C | 1306°C | 1320°C | 1384°C | 1292°C | 92°C
Fonte: elaborado pela autora

A Figura 46 ¢ a representagao grafica dos valores mostrados na Tabela
11. Pelos graficos é possivel observar que ha uma variagdo muito grande dos valores
entre a liga pura e a liga diluida em ago. Ja a variagao dos valores entre os ensaios
realizados com metais base distintos nao sofrem uma alteragao tdo grande em seus
valores de temperatura, mesmo com a mudanga do metal base. As curvas verde e
vermelha sao a representacdo da temperatura de precipitacdo do carboneto MsC e
temperatura final de solidificagao, respectivamente. Independente da energia, ambas
curvas possuem aproximadamente a mesma inclinagdo, o que pode indicar uma
influéncia da precipitagdo do carboneto MsC no intervalo de solidificagdo das Zonas
Fundidas estudadas. No arame puro, o carboneto MsC € a ultima a precipitar, e sua
formacéo tardia provoca um aumento do intervalo de solidificagdo. Diferente do que
ocorre nas ZFs obtidas com a diluicdo do arame puro de Hastelloy C276 em agos
carbono, em que o carboneto MsC passa a precipitar no inicio do processo de
solidificagédo, sendo a fase sigma a ultima a precipitar. Comparando essas ZF’s n&o
houve grande variagao da temperatura de formacao das fases, com excegao da fase
P, que é formada apenas na solidificagao da Zona Fundida constituida por Hastelloy
C276 e AISI 1045. A variagéo do intervalo de solidificagao entre as ZFs dissimilares
estaentre 5e 17°C.
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Figura 46. Temperaturas relacionadas a solidificagdo e formagéo de fase de zonas fundidas obtidas
pela soldagem com o arame Hastelloy C276 e agos carbono AISI 1045 e ASTM A36 para energia de
0,75kJ/mm e 1,25kJ/mm
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A Figura 47 mostra a fragdo de fases secundarias formadas ao final da
solidificacdo de cada ZF e o MCL relacionado a elas para ensaios que utilizaram
arame Hastelloy C276. No grafico, os ensaios com metal base AISI 1045 possuem
maior fracdo de fase secundaria ao final da solidificacdo e maior MCL que aqueles
realizados com ago ASTM A36. Logo, mesmo que ndo tenha havido uma variagao tao
grande nas temperaturas de formagéo de fase e no intervalo de solidificagdo como
evidenciado pela Figura 46, a quantidade de fase secundaria formada na solidificagéo
das zonas fundidas que possuem acgo carbono AISI 1045 em sua composicédo €&
praticamente o dobro que aquelas com ago ASTM A36. Como ja discutido
anteriormente, a presenga dessas fases provoca a fragilizagdo do material, podendo
aumentar a sua suscetibilidade a formacao de trincas de solidificagdo. Claramente,
esse resultado é refletido nos valores de MCL que sdo muito maiores para as zonas
fundidas com maior fragdo de fase secundaria ao final da solidificagéo.

Figura 47. Fracdo de fases secundarias formadas ao final da solidificagdo e MCL para ensaios
realizados com arame Hastelloy C276
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Ao comparar os resultados do arame puro com as zonas fundidas obtidas
no ensaio Trans-Varestraint, vé-se que em todos os casos a mistura do arame com o
metal base causou uma diminuicdo no intervalo de solidificagao, AT,,,, 0 que é
considerado um evento benéfico para o aumento da soldabilidade da liga.

Na Tabela 13 estdo listadas as porcentagens de cada fase ao final da
solidificag&o, a diluicdo do conjunto e o BTR calculado a partir da curva de Scheil para
0 arame e as zonas fundidas estudadas. E possivel observar que mesmo com o
aumento da energia, nao houve uma mudanga expressiva na diluicdo, o que, por
consequéncia, ndo causou uma variagao significativa o suficiente na composigéao da
zona fundida a ponto de provocar grandes mudangas na rota de solidificacdo da
mesma. Além disso, vale salientar que a alteracdo da energia de soldagem foi
realizada por meio da variagdo da velocidade de soldagem e n&o por mudancga na
poténcia do arco. Com isso, a quantidade de calor € uma relacéo direta com o volume
de material depositado. Mesmo tendo sido observada diferengas em termos de
tamanho de grao, espagamento dendritico e quantidade de precipitados, houve pouca
diferenga observada nos resultados dos ensaios Trans-Varestraint quando avaliamos
o efeito da energia para o arame de Hastelloy C276, a qual foi atribuida a pequena
mudanca na diluicdo com o aumento da energia de soldagem.

Mesmo com a pouca variagao da diluicdo, vé-se que com o aumento da
energia de soldagem houve uma queda da diluicio dos corddes. E provavel que esse
comportamento tenha sido resultado da variagcdo da energia de soldagem pela
variagéo da velocidade de soldagem, e ndo pela poténcia do arco elétrico. O aumento
da energia pela diminuicdo da velocidade acarreta apenas no acumulo de metal
depositado na canaleta. Esse maior acumulo de metal se interpde entre o arco e o
metal base, formando uma barreira em relacdo a acao da fonte de calor, que € o arco
voltaico. Assim, quanto maior a maior profundidade da canaleta e o volume a ser
preenchido, menor sera a agao do arco. Tal aspecto pode justificar inclusive a razao
pela qual os menores teores de Fe e, consequentemente, as menores diluicbes sao
reportadas para as energias mais elevadas. Quando a variagao da energia se da pela
corrente, tem-se efetivamente um aumento na quantidade de energia produzida, que
€ a poténcia do arco.

Em relagdo aos ensaios, os maiores BTR sdo encontrados nos corpos de

prova que continham aco AISI 1045, o que endossa os resultados obtidos com o
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ensaio Trans-Varestraint, onde esses conjuntos apresentaram sistematicamente uma

maior suscetibilidade a trincas de solidificag&o.

Tabela 13. Fragdo em peso de todas as fases formadas ao final da solidificagao, diluicdo e BTR para o
arame e corpos de prova testados

Corpo de Prova y P o MC TOTAL | Diluigao | BTR
ARAME C276 98,81% | 0,41% | 0,71% | 0,06% 1,18% - 70°C
C276-A36-0,75kJ/mm | 98,89% - 0,21% | 0,89% 1,10% 8,70% 44°C

C276-1045-0,75kJ/mm | 98,02% | 0,01% | 0,62% | 1,35% 1,98% 6,87% | 40°C

C276-A36-1,25kJ/mm | 99,15% - 0,34% | 0,51% | 0,85% 4,98% | 45°C

C276-1045-1,25kJ/mm | 98,59% | 0,25% | 0,63% | 0,53% 1,41% 2,80% 48°C
Fonte: elaborado pela autora

Como a energia ndo exerceu influéncia na diluicdo encontrada na zona
fundida durante os ensaios, o software JMatPro também foi utilizado para simular os
efeitos do aumento da diluicdo nas zonas fundidas. Na Tabela 13, vé-se que a diluigao
dos ensaios variou entre 2,8% e 8,7%, ou seja, 0 metal base teve pouca participagéao
na composi¢cao da zona fundida. As simulagdes foram feitas com diluigdes iguais a
1%, 5%, 10%, 15%, 20%, 25%, 30%, 35% e 40%, aumentando a participacdo do aco
na composicdo da zona fundida, e, consequentemente, aumentando as
concentracbes de Fe e C na mesma. Deste modo, sera possivel estimar as
modificagdes que possam ocorrem com o aumento gradual desses elementos na zona
fundida, interagindo com o arame de liga de niquel depositado.

Os graficos presentes na Figura 48 mostram o comportamento do BTR e
do intervalo de solidificag&o (ATy,;) de acordo com cada nivel de diluicdo simulado e o
comportamento das principais fase secundarias e da porcdo total de fases
secundarias formadas durante a solidificacdo de acordo com a variagao de diluigcdo.
Vé-se que, para todos 0s casos as curvas se comportam da mesma maneira. Ha uma
queda do BTR e do AT,,; até que a diluicdo alcance o valor de 25%. A partir desse
ponto, os valores de BTR e ATy,; passam a crescer, até atingir o seu valor maximo
onde a diluigdo € igual a 40%. Ao observar o grafico de comportamento das fases
secundarias, vé-se que a partir dos 25% de diluigdo a quantidade de fase sigma
aumenta significativamente, enquanto ndo ha grandes alteragbes na quantidade de

carboneto MeC precipitado.
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A fase sigma é uma fase secundaria topologicamente compacta
(Topologically Close-Packed - TCP), que provoca a deplecado dos elementos de liga
da matriz, sendo, portanto, deletéria as propriedades mecanicas do material. Ja os
carbonetos MeC sao fases secundarias geometricamente compactas (Geometrically
Close-Packed - GCP) que provocam o reforgo dos contornos de grdao, aumentando a
resisténcia do material e melhorando suas propriedades mecanicas (JURAJ, 2016).
Avaliando ambos graficos mostrados para cada zona fundida simultaneamente, vé-se
que, quando a porcentagem de fase sigma supera a quantidade de carbonetos MsC
ha um rapido aumento do BTR e do AT, ou seja, possivelmente aumenta-se a
suscetibilidade do material a sofrer trincas de solidificacao.

De acordo com o aumento da diluigdo a quantidade de elementos na zona
fundida foi alterada, aumentando assim a proporgao de ferro e carbono na liga. Essa
mudanca provocou varias alteracdes na rota de solidificagcdo das zonas fundidas
estudadas, formando novas fases.

A Figura 49 mostra a projegéo do liquido e as possiveis fases formadas de
acordo com a porcentagem de Mo e Cr na liga Hastelloy C276. Nesta figura, o inicio
da seta representa a composicao nominal da liga e o final da seta representa a
variagao de concentragdo de Cr e Mo no liquido interdendritico ao decorrer da
solidificagdo. Como a solidificagao da liga C276 termina antes do ponto triplo eutético
y-P-0, apenas a fase secundaria P se forma na matriz y ao final da solidificagao da
liga em sua composi¢cao nominal. Porém na soldagem dissimilar ha a adicao de outros
elementos além daqueles previstos na composi¢ao da liga como concebida. No caso
do presente trabalho, a liga Hastelloy C-276 foi misturada a agos carbonos, ou seja,
houve a adi¢cdo de alguma quantidade de Fe e C a zona fundida. Essas adigdes de
novos elementos causam mudangas na solidificacdo da liga, modificando tanto as
fases formadas quanto as temperaturas em que essas se formam. Segundo DUPONT
et al (2009), adi¢des de Fe a liga Hastelloy C-276 facilitam a formagéao de fase sigma,
aumentando no grafico mostrado na Figura 49 a area de formacéao desta fase. O Fe

atua como estabilizador da fase sigma, assim como o Cr.
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Figura 48. Comportamento do BTR, ATsol e porcentagem em peso das fases formadas no processo
de solidificacdo das zonas fundidas obtidas com os ensaios executados com o arame de Hastelloy
C276 de acordo com o aumento da diluicdo obtidos por simulagédo para a) metal base ASTM A36 e
energia de soldagem igual a 0,75kJ/mm; b) metal base ASTM A36 e energia de soldagem igual a
1,25kJ/mm; c) metal base AISI 1045 e energia de soldagem igual a 0,75kJ/mm; d) metal base AlSI

1045 e energia de soldagem igual a 1,25kJ/mm
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Desta forma, vé-se que o comportamento apresentado na Figura 48 é
endossado pela teoria demonstrada na Figura 49. De acordo com o aumento da
diluicdo, ha o aumento da quantidade de Fe na zona fundida e, por ser um elemento
estabilizador da fase sigma, ha o aumento da formagao dessa fase no processo de
solidificacdo, aumentando o BTR e o AT. Em suma, a simulacao prevé que o aumento
da diluicdo na soldagem dissimilar entre a liga Hastelloy C276 e agos carbono é
benéfico até certo ponto, em que uma possivel formacao de carbonetos ocorre em
quantidade superior a de fases TCP (no caso, a fase sigma), e se torna deletério
quando a quantidade dessas fases TCP s&o maiores que a quantidade de fases GCP

(no caso, os carbonetos MGC).

Figura 49. Projegéo do liquido e caminho de solidificagdo da liga Hastelloy C276
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Fonte: DUPONT et al, 2009

A Figura 50 mostra a relagdo entre a razdo Fe/Mo e o BTR para zonas
fundidas obtidas pela diluicdo do arame Hastelloy C276 em agos carbono ASTM A36
e AISI 1045. No caso da soldagem entre essa liga de niquel e os agos carbono, a
razao Fe/Mo é basicamente controlada pela diluicdo: quanto maior a diluicido, maior a
entrada de ferro na Zona Fundida em decorréncia do aumento da presenca do metal
base na composi¢cdo da mesma, e menor a quantidade de Mo, uma vez que o Mo é

proveniente do arame e com uma maior diluicdo também havera uma menor
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participacdo do metal de adicdo na Zona Fundida. Assim, quanto maior a diluicéo,
maior sera a razao Fe/Mo.

Pela Figura 50, quanto maior a razdo Fe/Mo, menor o BTR, ou seja, quanto
maior a concentragao de Fe e menor a concentracido de Mo devido a diluicdo, maior
devera ser a soldabilidade da liga, considerando-se baixos niveis de diluigdo. Todavia,
como ja visto nos graficos mostrados na Figura 48, o aumento da diluigdo também
provoca o aumento da fragcao de fase secundaria ao final do processo de solidificacao.
Assim, nesse caso, a diminuicdo do BTR n&o necessariamente ocasionaria o aumento
da soldabilidade, uma vez que com uma maior fragao de fases secundarias formadas
em decorréncia do aumento da diluicdo, havera maior quantidade de liquido
remanescente ao final da solidificacdo, propiciando o aparecimento de trincas de
solidificacdo. Nesse caso, a queda do BTR geraria uma redugao da distancia entre as
isotermas formadas no cord&do de solda, limitando a distédncia de propagacgédo das
trincas de solidificagao, e, consequentemente, provocando uma queda no tamanho da
maior trinca formada (MCL).

Ja o aumento da porcentagem de fases secundarias formadas ao final da
solidificagcédo, que esta diretamente ligado com a quantidade de liquido remanescente
presente ao final da solidificagao, ocasionaria um aumento da quantidade de trincas,
provocando um aumento do TCL (soma do comprimento de todas as trincas
formadas). No entanto, caso a quantidade de fases secundarias ao final da
solidificacédo seja muito grande, é possivel que esse aumento da quantidade de trincas
seja ocultado pela ocorréncia de efeitos como o backfilling, em que ocorre o
preenchimento de trincas formadas pelo liquido remanescente ao final do processo
de solidificagao.

Os distintos metais base provocaram respostas diferentes na suavidade da
queda da curva de acordo com o aumento da razdo Fe/Mo. As equagdes polinomiais
mostradas nos graficos descrevem as curvas calculadas. O coeficiente do termo de
segundo grau da parabola obtida com o metal base AlISI 1045 € menor que o obtido
com o metal base ASTM A36, sendo esses respectivamente iguais a 25,3 e 35. Isso
indica que a curva relacionada ao ago carbono AISI 1045 é “menos fechada”, ou seja,
sua variagao € mais suave que a curva relacionada ao metal base ASTM A36. Desse

modo, com o0 aumento da razdo Fe/Mo — ou seja, com 0 aumento da diluigdo - a Zona
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Fundida que possui a participacao do ago ASTM A36 tera uma maior melhora em sua
soldabilidade que aquela cujo metal base € o ago AISI 1045.

Figura 50. Relagdo entre a razdo Fe/Mo e o BTR para zonas fundidas obtidas pela diluigdo de arame
Hastelloy C276 em acgos carbono a) ASTM A36 e b) AISI 1045
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5.3.2. Resultados para a Liga Inconel 625

Na Figura 51, vemos a curva de Scheil obtida para o arame da liga de niquel
Inconel 625. A solidificagao é iniciada a aproximadamente 1.353°C, com a formacgao
da primeira porcao de fase y-cfc, matriz do material. A primeira fase secundaria a se
formar é a fase Laves, por volta de 1.115°C e logo em seguida, ha a formagéo de fase
P, a 1.103°C, e a formacao de fase y, a 1100°C. A fase BCC ¢ a ultima a precipitar, a
1.090°C. A solidificacdo € completada quando o material atinge 1.088°C. Segundo o
software de simulacdo, ndo ha a precipitacdo de carbonetos durante a solidificacao

do arame.

Figura 51. Curva de Scheil obtida por simulagéo a partir da composi¢cdo do arame da liga de niquel
Inconel 625
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As curvas de Scheil a seguir pertencem as zonas fundidas obtidas com os
ensaios Trans-Varestraint estdo dispostas na Figura 52. Olhando superficialmente ndo
€ possivel identificar uma grande diferenca nas curvas. Todas elas precipitam as
mesmas fases: a matriz y (austenita CFC) e as fases secundarias MC, Laves, y e
M6C, na mesma ordem de solidificacdo. Diferente do arame puro, as zonas fundidas
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obtidas nao precipitam a fase secundaria do tipo P, porém, todas elas possuem como
constituinte rico em Mo, a fase J, que possui uma composi¢cdo muito parecida com a
composicéo da fase P (RAGHAVAN et al, 1982).

A Tabela 14 mostra dados mais precisos da porcentagem de cada fase
formada no final do processo de solidificacdo das zonas fundidas estudadas neste
capitulo. A fase Laves é uma fase TCP que aumenta suscetibilidade a formagao de
trincas de solidificagado. Ela é muito estudada na solidificagéo da liga Inconel 625, onde
suprimi a precipitagado da fase y’-Ni;Nb quando ha a presenca de elementos como
Fe, Si e Mo na composi¢ao do material sendo com frequéncia apontada como causa
da fragilizag&o da liga (DUPONT et al, 2009).

A zona fundida que apresentou maior quantidade de fase Laves, segundo
a simulacao, foi a composta por Inconel 625 e agco AISI 1045, soldada com energia
igual a 1,25kJ/mm, em que a porcentagem de fase Laves foi de 1,05%. Ja a zona
fundida com menor percentual de fase Laves foi a composta por Inconel 625 e aco
ASTM A36, soldado com energia igual a 1,25kd/mm, em que a porcentagem de fase
Laves foi de 0,94%. Ou seja, a diferenga entre a maior quantidade de fase de laves e
a menor quantidade de fase Laves presentes em zonas fundidas obtidas com o
experimento é de 0,11%, uma quantidade muito pequena para apresentar alguma
relevancia em termos de resultado pratico. A presenca de Fe promove a formacgao de
fase Laves de acordo com DUPONT et al, (1998B), porém, como ha pouca diluigao
essa variagao de Fe que seria proveniente da mudancga de metal base nao € grande
o suficiente para provocar muita diferenga na porcentagem deste precipitado no final

da solidificagao.
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Figura 52. Curvas de Scheil geradas partir da composicdo das zonas fundidas do corpo de prova
soldado com arame Inconel 625 e deformagéao igual a 1% para a) metal base ASTM A36 e energia de
soldagem igual a 0,75kJ/mm; b) metal base ASTM A36 e energia de soldagem igual a 1,25kJ/mm; c)
metal base AISI 1045 e energia de soldagem igual a 0,75kJ/mm; d) metal base AlISI 1045 e energia de
soldagem igual a 1,25kJ/mm
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Tabela 14. Porcentagem de cada fase formada ao final da solidificagcéo, diluicdo (d) e BTR para cada
zona fundida obtida com ensaios realizados com arame de Inconel 625

', LAVES P V] MC M6C | TOTAL d BTR
Corpode Prova | (o5) | (%) | (%) | (%) | (%) | (%) | (%) |(%)| (°C)

ARAME 98,52 | 1,16 0,11 | 0,18 | 0,04 0 1,49 - 158
625-A36-0,75-1% | 98,47 | 1,02 0 0,20 | 0,15 | 0,17 1,53 |75 163
625-A36-1,25-1% | 98,72 | 0,94 0 0,21 | 0,07 | 0,06 1,28 | 3,8 164
625-1045-0,75-1% | 98,48 | 0,97 0 0,22 | 0,31 | 0,34 1,85 | 8,7 155
625-1045-1,25-1% | 98,52 | 1,05 0 0,11 | 0,18 | 0,56 1,89 | 4,7 152
Fonte: elaborado pela autora

A Figura 53 mostra graficamente os dados mostrados na Tabela 14.
Analisando a quantidade total de fases secundarias, também ndo se nota grande
diferenga entre os materiais estudados. A zona fundida que apresentou maior
precipitacdo de fases secundarias foi a composta por Inconel 625 e ago AISI 1045,
soldada com energia igual a 1,25kJ/mm, em que a porcentagem total de fases
secundarias foi de 1,71%. Ja a zona fundida que apresentou menor precipitacao de
fases secundarias foi a composta por Inconel 625 e aco ASTM A36, soldada com
energia igual a 1,25kJ/mm, em que a porcentagem total de fases secundarias foi de
1,23%. A diferenga entre esses dois extremos € de 0,55%, ou seja, uma diferenca
muito pequena.

Esses resultados endossam os resultados obtidos com os ensaios Trans-
Varestraint. Como mostrado no capitulo anterior, n&o foi possivel observar um padrao
claro de comportamento nos distintos corpos de prova testados, ou seja,
independentemente do metal base ou da energia de soldagem utilizados nao
houveram grandes disparidades nos comprimentos maximo das trincas (MCL) ou na
soma dos comprimentos das trincas (TCL).

E possivel observar pela analise da Tabela 14 que as zonas fundidas que
possuem o ago A36 em sua composi¢cao possuem maior BTR, ou seja, possuem uma
maior tendéncia a formar trincas de solidificagdo segundo esta variavel. Olhando a
porcentagem final de cada fase formada, vé-se que ndo ha grande variagédo de
porcentagem de fase Laves formada nos corpos de prova com ago A36 em
comparagao aos corpos de prova com ago AISI 1045. No entanto, a porcentagem de
carbonetos formada nestes corpos de prova é consideravelmente menor que aqueles
com metal base AlIS| 1045.
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Figura 53. Fracdo de fase secundaria formada ao final da solidificacdo em relagdo ao BTR da liga
Inconel 625 pura e diluida em agos carbono ASTM A36 e AISI 1045
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Na liga Inconel 625, o carbono e o niquel tendem a segregar fortemente
para o liquido, assim, na solidificacdo ha a formacao de reagdes eutéticas envolvendo
o carboneto NbC e/ou Ni;Nb — sendo que esse ultimo pode ser substituida pela fase
Laves caso haja a presenga de Fe, Si e Mo na composicdo como explicado
anteriormente (DUPONT et al, 2009). Com a maior quantidade de C no metal base de
aco AISI 1045 é natural que as zonas fundidas constituidas por esse material possuam
também maiores quantidades de carbonetos em sua solidificagdo quando
comparadas as zonas fundidas constituidas pelo aco ASTM A36. Como a formagao
de carbonetos NbC ocorrem em temperaturas mais altas, a sua formacdo em maiores
quantidades tende a diminuir os valores de BTR e, consequentemente, diminuir a
suscetibilidade a formacao de trincas do material (DUPONT, 1996).

A Tabela 15 mostra a temperatura de formacgao das fases precipitadas no
ensaio, a temperatura de inicio e final da solidificacdo e o intervalo de solidificagao
para cada zona fundida formada e a Figura 54 mostra a representacado grafica dos
dados mostrados nessa tabela. No geral, a ultima fase a iniciar sua formacgéo é o
carboneto M6C, em torno de 1100°C. Em todas as zonas fundidas geradas com o
arame de Inconel 625 ndo ha uma grande disparidade na formacado de fases
secundarias, mais uma vez endossando os resultados equivalentes para todas as

zonas fundidas obtidos com os ensaios Trans-Varestraint.

Tabela 15. Temperatura de precipitagdo de cada fase formada ao final da solidificagcédo, temperaturas
iniciais (Ti) e final (Tf) da solidificagao e intervalo de solidificagao ATsol para cada zona fundida obtida
com ensaios realizados com arame de Inconel 625

Corpode Prova | Y. | LAVES | P | u | MC |M6C| Ti | Tf [ATsol
(C) | (C) | (CC) [(C)| (C) | (*C) | (*C) | (C) | (C)

ARAME 1353 | 1114 | 1103 [ 1100 | 1090 | - | 1353 |1088 | 265
625-A36-0,75-1% | 1370 | 1115 - [1105] 1209 | 1101 | 1370 |1097 | 273
625-A36-1,25-1% | 1363 | 1113 - [1103] 1177 | 1097 | 1363 | 1096 | 267
625-1045-1,25-1% | 1364 | 1116 - [1107] 1212 | 1107 | 1364 |1105| 259
625-1045-0,75-1% | 1370 | 1115 - 1107 1238 | 1102 | 1370 |1097 | 273

Fonte: elaborado pela autora
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Figura 54. Temperaturas de transformacao e faixa de solidificagdo para liga Inconel 625 pura e diluida

em agos carbono ASTM A36 e AlISI 1045
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Assim como nos estudos do arame Hastelloy C276, a diluicdo imposta ao
sistema pela variagdo da energia de soldagem nao foi suficiente para causar grandes
mudancas na solidificacdo das zonas fundidas obtidas com a utilizagdo do arame de
Inconel 625. Desta forma, simulag¢des variando a diluigdo de 1% até 40% foram feitas,
afim de identificar quais consequéncias trariam o aumento da porcentagem de ferro e
carbono na solidificagdo das zonas fundidas estudadas.

A Figura 55 mostra os resultados obtidos com a simulagao. Vé-se que, com
o0 aumento da diluigdo, ou seja, com maior participacdo do metal base na zona fundida,
ha um aumento da quantidade de fase secundaria na zona fundida, mais
especificamente de fase Laves. Ha também uma diminuigdo do BTR, ou seja, uma
tendéncia de queda da suscetibilidade a formacao de trincas de solidificacdo. Durante
todo o trabalho, foi explicitado que a presenca de fase Laves provoca um aumento do
BTR, aumentando consequentemente a suscetibilidade do material a formacao de
trincas de solidificacdo. Porém, na simulagdo observamos o efeito contrario: o
aumento da diluicdo causa o aumento da porgao de fase Laves formada, o que causa
a queda do BTR. Esse comportamento contraditério pode, provavelmente, ser
explicado a partir da analise do processo de microssegregagdo que ocorre na
solidificacdo da zona fundida. Na solidificacdo da zona fundida ocorre o processo de
microssegregacgao, que € a retengdo ou expulsdo de determinados elementos do
sélido para o liquido, gerando ao final da solidificagdo uma por¢ado de liquido
concentrado em elementos de liga. Esse liquido concentrado se solidificara, formando
entdo as fases secundarias. Para que ocorra a formacéo de fase Laves em ligas de
niquel com adigdo de Nb o liquido deve possuir uma certa concentracéo de elementos
como Fe, Cr, Si, Mo, e Nb (DUPONT et al., 2008). Durante a solidificagdo o Fe tende
a ser incorporado ao solido (k>1), porém, ao final da solidificagdo uma certa
quantidade de Fe ainda estara presente na fase liquida. Em ligas com uma baixa
concentracao de ferro, a quantidade desse elemento na parte liquida, bem como de
outros elementos como Mo e Nb, s6 se torna 6tima para a formacgao da fase Laves ao
final da solidificacdo. Assim, a formacdo de fase Laves s6 é possivel com uma
determinada quantidade de Fe presente no liquido remanescente ao final da
solidificagéo, que na composig¢ao da liga pura — que possui baixa concentragédo de Fe
- 8O é alcangada ao final da solidificacdo, em temperaturas mais baixas, causando

entdo o aumento do BTR. Com o aumento da diluigdo ha uma maior quantidade de
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Fe disponivel na Zona Fundida para a formacao de fase Laves, entdo, o inicio da
formagdo dessa fase se da a temperaturas mais altas, diminuindo a faixa de
solidificacédo e, consequentemente o BTR.

Por exemplo, na simulagao da zona fundida constituida por Inconel 625 e
aco ASTM A36 com 10% de dilui¢cdo, o inicio da formacao da fase Laves se deu a
1.118°C. Neste mesmo corpo de prova, poréem com diluicdo igual a 35%, a formagao
de Laves ocorre a 1.224°C, ou seja, ha um aumento de mais de 100°C na temperatura
de precipitagao de fase Laves, explicando, portanto, porque o aumento da presenca
dessa fase causou uma queda do intervalo de solidificacdo e, em consequéncia, do
BTR.

De modo geral, com o aumento da diluicdo em todas as zonas fundidas
pertencentes ao grupo soldado com a liga Inconel 625 ha uma tendéncia de queda do
BTR e AT, 0 que pode, em teoria, implicar também em uma tendéncia de queda da
suscetibilidade a formacao de trincas de solidificagdo. Em todos os casos, a formagao
de fase y ocorreu até a diluicdo de 25%. Houve a precipitagao de carbonetos MC e
Laves da mais baixa até a mais alta diluicdo, comportamento esperado, ja que os
elementos essenciais para a formagao dessas fases (C e Fe respectivamente) estéao

presentes em abundancia na zona fundida com o aumento da diluicao.
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Figura 55. Comportamento do BTR, ATsol e porcentagem em peso das fases formadas no processo
de solidificagao das zonas fundidas obtidas com os ensaios executados com o arame de Inconel 625
de acordo com o aumento da diluigdo obtidos por simulagao para a) metal base ASTM A36 e energia
de soldagem igual a 0,75kJ/mm; b) metal base ASTM A36 e energia de soldagem igual a 1,25kJ/mm;
c) metal base AISI 1045 e energia de soldagem igual a 0,75kJ/mm; d) metal base AISI 1045 e energia

de soldagem igual a 1,25kJ/mm
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5.3.3. Comparacgdao entre as ligas Hastelloy C276 e Inconel 625

Um importante resultado obtido através da simulacio da solidificacao das
zonas fundidas é o BTR. Como ja discutido, o BTR — ou brittlement temperature range,
€ o intervalo de temperatura em que o material estudado estara sujeito a formagéao de
trincas de solidificagao. Desta forma, com base na literatura (KOU, 2003; LIPPOLD et
al, 2009; SANTILLANA et al, 2013;), quanto maior o BTR, maior sera a suscetibilidade
do material a sofrer trincas de solidificagao, caso haja a introdugéo de alguma tensao
ao material durante o processo de resfriamento do mesmo. A Tabela 16 mostra uma
comparacao dos BTR obtidos por simulagdo da solidificagdo das zonas fundidas
obtidas pela soldagem com os arames Hastelloy C276 e Inconel 625. Os valores de
BTR para a liga Inconel 625 sao cerca de 3 vezes os valores obtidos para a liga
Hastelloy C276, ou seja, teoricamente, as zonas fundidas que s&o compostas pela
liga Inconel 625 sdo mais suscetiveis a formacgéo de trincas de solidificagdo que as
compostas por Hastelloy C276. No entanto, como ja visto anteriormente, os ensaios
Trans-Varestraint apontam um outro resultado, sendo o conjunto composto pela liga
Hastelloy C276 e o ago carbono AISI 1045 o que apresentou uma aparicdo mais
severa de trincas de solidificagdo durante os ensaios.

Tabela 16. Brittlement Temperature Range (BTR) para os corpos de prova compostos por Inconel 625
e Hastelloy C276

Corpo de Prova BTR

625-1045-1,25kJ/mm 152 °C
625-1045-0,75kJ/mm 155 °C
625-A36-0,75kJ/mm 163°C
625-A36-1,25kJ/mm 164 °C
C276-A36-0,75kJ/mm 44 °C
C276-1045-0,75kJ/mm | 40 °C

C276-A36-1,25kJ/mm 45°C
C276-1045-1,25kJ/mm | 48 °C

Fonte: elaborado pela autora

Esse comportamento que a liga Inconel 625 apresenta ao ser testada em
ensaios Trans-Varestraint foi anteriormente/previamente reportado na literatura por
LIPPOLD et al. (2008). De maneira simplificada, as trincas de solidificagdo sao

formadas em decorréncia de filmes liquidos presentes ao final da solidificacdo na
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regido interdentritica ou na regido de contorno de grdo, que n&o conseguem suportar
possiveis tensdes impostas ao material e acabam por se romper, formando as trincas
de solidificacdo. Se ao final da solidificagcdo essa porg¢ao de liquido remanescente —
que inicialmente foi uma das causadoras da formacédo da trinca — for grande o
suficiente, ele promovera o preenchimento das trincas formadas, uma espécie de
“cura” da trinca. Esse fendbmeno é denominado backfilling, e, segundo LIPPOLD et al
(2008), em condigdes normais de soldagem ele é eficiente em reduzir a suscetibilidade
a formacgao de trincas de solidificagao, pois, nessas condi¢cdes as tensdes presentes
na zona fundida durante a solidificacdo sdo bem menores que aquelas aplicadas pelo
ensaio Trans-Varestraint, gerando portanto, trincas bem menores — e mais faceis de
serem preenchidas - que aquelas formadas no ensaio Trans-Varestraint.

O efeito do backfiling no ensaio Trans-Varestraint pode, portanto, ter
reduzido a quantidade de trincas formadas, bem como o seu comprimento, para a
liga de niquel Inconel 625, principalmente se os ensaios forem conduzidos sobre

deformacdes baixas ou moderadas, em que trincas menores se formam.

5.4. Microscopia

A utilizagao de técnicas de microscopia se mostraram indispensaveis para
que fosse possivel confirmar os resultados obtidos com a simulacdo e elucidar os
resultados dos ensaios Trans-Varestraint. A identificacdo das fases formadas, a
orientagdo cristalografica dos gréos proximos a formagéo das trincas e o estudo da
superficie de fratura auxiliam no entendimento de todos os eventos que ocorreram

durante a solidificacédo e sua influéncia na formacao das trincas aqui estudadas.

5.4.1. Analise microscopica da liga Hastelloy C276
5.4.1.1. Liga a base de niquel Hastelloy C276 + Ago carbono ASTM A36
A Figura 56 mostra o corte transversal da zona fundida de um corpo de

prova com metal base de ago carbono ASTM A36 e arame de liga de niquel Hastelloy

C276. Ha pouca presenca de precipitados, sendo que esses apresentam-se de forma
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dispersa na matriz. Na Figura 56 o maior precipitado encontrado na matriz esta
destacado por uma seta vermelha.

Nao ha indicios de backfilling e os precipitados se encontram dispersos nos
contornos de grdo. N&o ha precipitados de tamanho grande. E possivel observar a
presenca de pequenos vazios ou poros, dispersos na zona fundida e a uma distancia
consideravel da trinca observada. Esses vazios sao chamados de shrinkage porosity,
defeitos muito comuns no processo de fundicdo e também se fazem presentes na
solidificacdo das zonas fundidas no processo de soldagem. A zona fundida ndo se
solidifica uniformemente em toda a sua extensao: diferentes partes se solidificam em
diferentes momentos do processo de solidificacdo. As zonas que se solidificam
primeiro tendem a se contrair, gerando um vacuo local, que se nao for preenchido por
algum suprimento extra de liquido, irda permanecer no material em forma de poros, a
shrinkage porosity (SUTARIA et al, 2011).

Figura 56. Precipitados encontrados nos corpos de prova compostos por liga de niquel Hastelloy C276
e aco carbono ASTM A36. A seta vermelha indica o maior precipitado encontrado na matriz

dét mode  HV spot 'u"u:[J mqg
CBS'Z Cont 20.00 kV 6.0 10.1 mm 1 200 x
Fonte: elaborado pela autora

As composigdes quimicas quantitativas dos precipitados e da matriz estéo
dispostas na Tabela 17. Analisando o molibdénio, vé-se que a concentragdo desse

elemento é cerca de 3 vezes maior no precipitado do que na matriz. Além disso, a
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concentragdo de molibdénio na matriz € inferior ao disposto na composigdo nominal
do arame disponivel no Anexo | (15,24%), mostrando entdo que a matriz na vizinhanga
da precipitagao da fase estudada esta empobrecida deste elemento de liga.

A concentracao de Ni e Fe € maior na matriz que na fase secundaria, porém
todos os outros elementos estao presentes nas duas fases em quantidades similares.
Pela quantidade de Mo, pode-se indicar que possivelmente essa fase € do tipo P, p
ou 0. No entanto, pela grande similaridade de composi¢des entre essas fases nao é
possivel dizer de forma acurada qual das duas fases se encontra na zona fundida

apenas com técnica de microanalise quimica utilizada - EDS.

Tabela 17. Composicao dos precipitados e matriz encontrados no corte transversal das trincas

Elemento | Precipitado (%p) | Matriz (%p)
Cr 16,54 15,37
Mn 0,58 0,4
Fe 9,88 13,9
Ni 36,62 57,67
Mo 32,19 9,62
w 4,33 3,43

Fonte: elaborado pela autora

A topografia das trincas formadas no ensaio Trans-Varestraint também foi
analisada e esta disposta na Figura 57. A alta distancia de trabalho (WD) é utilizada
afim de permitir que regides com diferentes alturas sejam focalizadas ao mesmo
tempo, sendo muito utilizada para analise de superficies de fratura.

A fractografia mostra uma morfologia dendritica, que & caracteristica das
trincas de solidificagcdo. Também ha a presenca de alguns precipitados formando
pequenas coldnias, indicados por circulos vermelhos.

Em uma maior magnificacéo, identifica-se com clareza a precipitacéo de
duas fases distintas na superficie do material, como mostra a Figura 58, feita com a
utilizagado do contraste de composi¢ao (Z constrast), que identifica fases com maior
numero atdmico médio em uma escala mais clara da cor cinza. Utilizando a técnica
de microanalise quimica EDS é possivel observar que ha um enriquecimento de

molibdénio e tungsténio na fase mais clara, enquanto a fase mais escura ha uma maior
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concentragao de niquel e ferro. O cromo possui uma dispersdo homogénea em toda

a superficie.

I

Y _ a2 - 4 5 Ui s
det mode, HV |spotf WD mag — L V111
ETD SE 20.00 kV| 6.0 130.3 mm|1 200 x LPTS-UFC

Fonte: elaborado pela autora
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Figura 58. Superficie das trincas encontradas no ensaio realizado com Hastelloy C276 + ASTM A36,
sendo a) Identificagdo de duas fases distintas pelo contraste de composig¢éo. O quadro vermelho indica
a area estudada pelo mapeamento EDS; b) Composi¢ao quimica qualitativa obtida pelo mapeamento
EDS, esclarecendo que a fase mais clara é rica em Mo e a mais escura € rica em Ni

30 pm

LPTS-UFC

f 10pm ! f 10um

Fonte: elaborado pela autora

Uma analise mais especifica das fases indica que elas possuem as
composicdes indicadas na Tabela 18. Ambas fases se encontram enriquecidas,

possuindo uma composigao com maior quantidade de elementos de liga que o arame
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puro de Hastelloy C276. A composigcdo do arame utilizado na soldagem esta

disponivel no Anexo I.

Tabela 18. Composigcédo das distintas fases encontradas na superficie da trinca do corpo de prova
composto por arame Hastelloy C276 + ASTM A36, soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e deformado

1%

Elemento| Fase Clara (%p) Fase Escura (%p)
Cr 14,67 + 0,23 15,86 + 0,56
Fe 6,20 + 0,34 9,65+ 0,24
Ni 27,38+ 1,36 50,11+ 0,80
Mo 46,43 + 1,42 21,45+ 0,39
w 532+0,24 2,77 0,28

Fonte: elaborado pela autora

A quantidade de Mo no arame n&o diluido € de 15,24%, ou seja, a fase
clara possui mais que o dobro de molibdénio que a composi¢ado nominal do arame. Ja
a fase escura possui uma quantidade de molibdénio 50% superior ao arame utilizado.
Esses dados indicam com clareza o alto enriquecimento da superficie das trincas.

Esse fendmeno pode ser explicado ao analisarmos o processo de
solidificacdo. Fases secundarias se formam quando a solubilidade da parte solida do
material atingiu seu maximo, isso €, quando a fase primaria do material (y, no caso
das ligas de niquel) ndo consegue mais acomodar outros elementos de liga em sua
estrutura. Assim, os elementos de liga que possuem tendéncia a segregar para o
liquido (k < 1) sdo expulsos do soélido para o liquido, fazendo com que esse ultimo
esteja bastante enriquecido ao final da solidificacéo. De tal modo, o liquido que esta
mais termodinamicamente e estruturalmente capaz de absorver essa alta
concentragdo de elementos de liga, permite a formagao de outras fases distintas da
fase primaria: as fases secundarias (HEADLEY et al, 1986). No ensaio Trans-
Varestraint ha a indugao da formagéao das trincas de solidificagdo, ou seja, essa regido
de liquido remanescente, rica em elementos de liga, ndo consegue absorver as
tensdes impostas pelo ensaio e as trincas sao formadas. Ao formar as trincas, o
restante de porc¢ao liquida continua a se solidificar, excluindo cada vez mais o liquido
enriquecido para a superficie do material. Logo, no fim da solidificagdo havera uma
porcao liquida supersaturada, com uma quantidade de elementos de liga superior ao
interior do material molhando a superficie das dendritas que se desenvolveram apos
a formacao da trinca. Esse liquido supersaturado € responsavel pela formagao do
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ultimo sdlido a se formar no processo de solidificacdo, 0 que promove uma mudanca
das transformacdes de fases, favorecendo as reagdes eutéticas do tipo y + fase

secundaria, como previsto pelo diagrama de Scheil.

5.4.1.2. Liga a base de niquel Hastelloy C276 + Ago carbono AISI 1045

A Figura 59 mostra uma area de trincas presente no corpo de prova
composto pela liga de niquel Hastelloy C276 e o ago carbono AISI 1045. Na imagem
vemos precipitados com formato eutético caracteristico de fases secundarias TCP.

Diferente do corpo de prova composto por liga de niquel Hastelloy C276 e
aco carbono ASTM A36, neste é possivel observar fases de maior tamanho,
provavelmente resultado da maior quantidade de fases precipitadas. Os resultados
obtidos pelo ensaio Trans-Varestraint mostram que a interagado do arame de Hastelloy
C276 e o ago AISI 1045 resulta em uma zona fundida mais suscetivel a formagao de
trincas de solidificacdo que todas as outras estudadas. A maior quantidade de
precipitados formado na Zona Fundida e seu maior tamanho em relacdo aos
precipitados encontrados no conjunto estudado na sessao anterior, podem ser uma
explicagéo para tal comportamento. Como ja discutido aqui algumas vezes, fases TCP
aumentam a suscetibilidade a formacado de trincas de solidificacdo, pois essas
possuem uma temperatura de solidificagao mais baixa que a matriz, permitindo entao
a formacéo de filmes liquidos que ndo conseguem absorver as possiveis tensdes
impostas ao material, provocando assim a formacao das trincas.

A avaliacao qualitativa da composicdo da fase mostra que essa € rica em
molibdénio, com menor concentracao de Ni e Fe que a matriz. Cr e W se encontram
dispersos na matriz de forma homogénea.

Mais uma vez, apenas pela técnica EDS n&o é possivel identificar com
certeza qual é a fase presente, porém, de acordo com a literatura, € possivel que se

trate da fase P, y ou 0.
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Figura 59. Analise de precipitados encontrado proximo a regido de trincas em corte transversal de corpo
de prova composto por liga de niquel Hastelloy C276 e aco carbono AISI 1045, soldado com energia
igual a 1,25kJ/mm e deformado 1% onde a) Identificagdo de duas fases distintas pelo contraste de
composic¢ao; b) Composicao quimica qualitativa obtida pelo mapeamento EDS, mostrando que a fase
mais clara é rica em Mo

B R e — um
LPTS-UFC

b)

Mi Kal Mo Lal Cr Kal

L 25um '

Fonte: elaborado pela autora
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A composicdo da matriz e do precipitado estdo dispostos na Tabela 19.
Note que o precipitado € rico em molibdénio, enquanto a matriz possui uma
concentragdo de molibdénio proxima aquela que contém o arame de Hastelloy C276
utilizado na soldagem do conjunto, que é de aproximadamente 15,24%, segundo o
datasheet apresentado no ANEXO A. O precipitado também é rico em tungsténio,
possuindo quase o dobro da concentragcdo desse elemento quando comparado a
concentracdo da matriz. A matriz esta mais concentrada em Ni que o precipitado,
porém os demais elementos, que ndao Mo e W, estdo dispersos de maneira quase
homogénea entre as duas fases. Mesmo com a composi¢do quantitativa ndo é

possivel especificar qual fase esta presente na zona fundida.

Tabela 19. Composigao das distintas fases encontradas na superficie da trinca do corpo de prova
composto por arame Hastelloy C276 + AISI 1045, soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e deformado
1%

Elemento Precipitado (%P) | Matriz (%P)
Cr 16,6 £ 0,35 16,76 + 0,09
Mn 0,49 + 0,07 0,59 + 0,03
Fe 543+ 0,35 8,45+ 0,01
Ni 33,48 £ 2,77 56,49 + 0,21
Mo 38,38 £ 2,95 14,25 + 0,25
w 5,58 + 0,57 3,46 + 0,046

Fonte: elaborado pela autora

Para esclarecer qual fase esta presente na microestrutura da amostra,
foram realizados ensaios EBSD. O mapa encontrado esta na Figura 60. O ensaio
revelou que as fases formadas durante a solidificagdo sdo um conjunto de fase y, o e
P. As fases estdo dispostas de forma alternada, com maior precipitagcao préximo a
regiao de trincas.

A quantidade de fase secundaria dispersa na matriz austenitica no corpo
de prova que contém aco AISI 1045 é superior aquele presente nos corpos de prova
que utilizaram aco ASTM A36. Nos corpos de prova com acgo AlSI 1045 ha a formagao
de fases maiores proximas a regido das trincas, o que causa uma maior fragilizagéo
do material nessas areas, aumentando sua suscetibilidade a formacao de trincas de
solidificacao.

A Figura 61 mostra uma comparagao entre os dois corpos de prova
soldados com metal de adigdo Hastelloy C276. Note que, mesmo em maior

magnificagao, é dificil identificar os precipitados dispersos na matriz do corpo de prova
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com metal base de aco ASTM A36. Em conclusdo, é possivel dizer que a maior
quantidade de precipitados presente no corpo de prova fabricado com aco AISI 1045
em relacdo ao aco ASTM A36 pode ser um dos fatores causadores da maior
suscetibilidade a formacgao de trincas de solidificagdo desse corpo de prova mostrada

com os ensaios Trans-Varestraint.

Figura 60. Fases encontradas no corpo de prova corpo de prova composto por arame Hastelloy C276
+ AlSI 1045, soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e deformado 1% pelo ensaio EBSD

Aty
Sigma [Cerel [1 01X Pphase [0 787%] | Hicuperalioy [3 B51] Comhcs [0.323%
|| Sigma

Fonte: elaborado pela autora
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Figura 61. Comparacao da dispersdo de precipitados nas zonas fundidas compostas por metal de
adigdo Hastelloy C276 e metal base a) ago carbono AlSI 1045; b) ago carbono ASTM A36

GE
Fonte: elaborado pela autora

Na Figura 62 é possivel observar a diregao cristalografica dos grdaos nas
adjacéncias da propagacéo da trinca. Vé-se que a maioria dos gréos vizinhos a trinca
possuem cores quentes, como vermelho, rosa e laranja. A cor vermelha do grao indica
que sua diregao cristalografica € da familia {001}.

As ligas de niquel no geral se solidificam em uma matriz com estrutura
cristalina CFC, chamada y (austenita). O mecanismo de deformag¢do dos materiais
cristalinos se da através do movimento das discordancias em planos especificos e,
dentro desses planos, em dire¢cdes especificas, ambos com a maior densidade
atbmica de um dado reticulado cristalino. Para as estruturas CFC a movimentacao
dessas discordancias, ou seja, a deformacgao plastica, se da preferencialmente pelo
plano de escorregamento {111} e pela direcdo de escorregamento <110>. Em
contrapartida, o plano de escorregamento {100} e a diregéo de escorregamento <100>
formam o sistema de escorregamento com menor densidade atémica para a célula
CFC, ou seja, é o pior sistema para a mobilidade das discordancias, o que as tornam
menos capazes de deformar. De tal modo, os gréaos de cores quentes mostrados na
Figura 62 fazem parte do pior sistema de escorregamento para mobilidade de
discordancias da célula CFC, que forma a matriz, ndo possuindo, portanto, a
habilidade de absorver as tensdes impostas pelo ensaio Trans-Varestraint.

A presenca de contornos de grao de alto-angulo também é muito acentuada
préximo a regiao das trincas, o que dificulta a coesao dos graos durante a absorgao

das tensdes aplicadas, facilitando o escoamento do material.
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Note que ha majoritariamente gréos grandes na microestrutura, porém, em
alguns locais ha a presencga de graos finos, principalmente ao longo de determinados
contornos de grdo e ao longo da trinca. Esses graos mais finos sao resultados da
cristalizagao dindamica, que ocorre quando o material € submetido a altas tensdes em
altas temperaturas (SICILIANO, 2003). Neste caso, como a tensao aplicada no corpo
de prova é subita, a cristalizagdo dos graos n&o se espalha por toda a microestrutura

da zona fundida, e fica concentrada onde as tensdes eram mais acentuadas.

Figura 62. Direcéo cristalografica dos graos formados proximo a regido da trinca e graos formados por
cristalizagdo dindmica em corpo de prova composto por liga de niquel Hastelloy C276 e ago carbono
AISI 1045, soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e deformado 1%

IPF X Color 2

" 100um '

Fonte: elaborado pela autora

A superficie da trinca formada durante o ensaio Trans-Varestraint também
foi analisada, como mostra a Figura 63. A superficie de fratura apresenta morfologia
dendritica, com grandes colbnias de precipitado, além de alguns outros precipitados
dispersos sobre as dendritas.

Aumentando a magnificacao, vé-se que ha também a presenga de um outro
tipo de precipitado presente na ponta das dendritas, como mostra a Figura 64, onde
esses estao indicados por circulos vermelhos. A identificacdo desses precipitados nao
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€ conhecida, ja que eles possuem tamanho nanométrico, o que impossibilita a

identificacdo dos mesmos a partir das técnicas de microscopia disponiveis.

Figura 63. Colbnia de precipitados e precipitados dispersos nas dendritas encontrados em superficie
de fratura de composto por liga de niquel Hastelloy C276 e ago carbono AlSI 1045, soldado com energia
igual a 1,25kJ/mm e deformado 1%

Mais uma vez, a formacdo de tantos precipitados bem como o
enriquecimento da superficie das trincas pode ser atribuida ao fenbmeno de
microssegregacgao que ocorre durante o processo de solidificagdo. A ultima porgao de
liquido a se solidificar € justamente a superficie da trinca de solidificagéo, e esta se
encontra com uma quantidade de elementos de liga muito superior ao interior da zona
fundida.

Comparando os corpos de prova estudados nessa sessao e na sessao
anterior, é inegavel que o corpo de prova constituido por Hastelloy C276 e ago carbono
AISI 1045 possuiu uma quantidade de precipitados superior ao encontrado no corpo
de prova constituido da mesma liga de niquel, porém com ago carbono ASTM A36
como metal base. Esse resultado corrobora com os valores encontrados na
simulagao, que indicavam uma maior fragcao de fase secundaria se formando ao final
da solidificagdo da Zona Fundida constituida por Hastelloy C276 e AISI 1045 quando
comparado a Zona Fundida constituida pela mesma liga de niquel e o ago ASTM A36.
A principal diferenga entre esses dois conjuntos é justamente a quantidade de Fe e C

presentes no metal base, que é por consequéncia do processo de soldagem,
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incorporado a zona fundida. Assim, & correto afirmar que a maior quantidade de Fe e
C na zona fundida promovem uma maior precipitagao de fases secundarias na zona
fundida.

Figura 64. Precipitados encontrados nas pontas das dendritas em superficie de fratura de composto
por liga de niquel Hastelloy C276 e ago carbono AISI 1045, soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e
deformado 1%

/ ,,J’,
e

—
.
det mode, HV spot WD mag r 5 pm

ETD SE 10.00 kV 2.0 10.2 mm 30 000 x LPTS-UFC

Fonte: elaborado pela autora

5.4.2. Andlise microscopica da liga Inconel 625

5.4.2.1. Liga a base de niquel Inconel 625 + Ago carbono AISI 1045

A Figura 65 mostra o corte transversal do corpo de prova composto pelo
arame de liga de niquel Hastelloy C276 e metal base de ago carbono AISI 1045,
soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e deformado 1%. As linhas azuis destacam o
caminho que a trinca fez da superficie até o interior da zona fundida. No entanto, nota-
se que boa parte deste caminho foi preenchido por uma fase de morfologia eutética,
mais evidente na Figura 65-B, com maior aumento. Trata-se do fendmeno backfilling,
apontado anteriormente como possivel causador dos resultados contradizentes
apresentados pelo ensaio Trans-Varestraint e a simulacao da solidificagao no software

JMatPro. Fica entdo evidente que uma parte das trincas formadas durante o ensaio
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Trans-Varestraint com o arame de Inconel 625 foi preenchida pelo liquido
remanescente presente ao final da solidificagdo da zona fundida, diminuindo a
quantidade de trincas do total formadas devido as tensdes introduzidas durante o

ensaio Trans-Varestraint.

Figura 65. Corte transversal das trincas formadas no corpo de prova composto por prova composto
pelo arame de liga de niquel Inconel 625 e metal base de ago carbono AlSI 1045. Em A) efeito backfilling
preenchendo a trinca B) Precipitado em formato eutético

det mode HV spot WD mag = - 500 pm
CBS Z Cont 20.00 kv 6.0 10.0 mm 200 x LPTS-UFC

det mode HV spot WD mag o - 100 pm
CBS Z Cont 20.00 kV 6.0 10.0 mm 800 x LPTS-UFC

Fonte: elaborado pela autora

Aliga Inconel 625 ¢ o principal componente da zona fundida estudada, uma
vez que os valores de diluigao foram baixos (em meédia 5%). Logo, as propriedades
da zona fundida se assemelhardo muito mais ao arame de Inconel 625 que ao metal

base de ago. Segundo LIPPOLD et al (2008) a liga a base de niquel Inconel 625 utiliza
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o processo de backfilling como mitigador de sua suscetibilidade a formagéao de trincas
de solidificagdo, e por esse motivo o ensaio Varestraint, ou no caso do presente
trabalho, Trans-Varestraint pode nao apresentar o resultado mais fiel a real
suscetibilidade a trincas de solidificacdo da liga Inconel 625. Assim, a comparagao
entre os resultados obtidos com o ensaio Trans-Varestraint com os distintos arames
€ prejudicada, ja que o ensaio pode n&o ter sido capaz de mostrar com acuracia a real
suscetibilidade a trinca de solidificagdo de um dos materiais testados, ja que algumas
trincas identificadas na liga Inconel 625 ndo conseguiram aflorar a superficie, por
terem sido parcialmente preenchidas pelo backfilling. Essas trincas somente séo
observadas apos o corte da segao transversal na regiao de analise, e ndo entram na
contagem das trincas superficiais.

A Figura 66 mostra com mais detalhes a fase eutética que preencheu as
trincas formadas durante o ensaio Trans-Varestraint, bem como seu mapa de
composi¢cdo EDS. A fase é rica em elementos de liga como Nb e Mo. Ha também a
presenca de alguns pontos mais salientes, estes ricos em Ti.

E possivel perceber a diferenca entre as fases pela variacéo de relevo que
elas promovem. A fase mais saltada possui uma maior dureza e maior concentragao
de niobio, sugerindo que essa fase é carboneto de niodbio. A fase nivelada com a altura
das vizinhangas também possui alta concentragcdo de nidbio, porém, uma menor

dureza, podendo ser identificada como fase Laves.
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Figura 66. Fase de formato eutético presente em corpo de prova corpo de prova composto por prova
composto pelo arame de liga de niquel Inconel 625 e metal base de ago carbono AlSI 1045, soldado
com energia igual a 1,25kJ/mm e deformado 1% onde a) Identificagéo de precipitados protuberantes
na matriz; b) Composicdo quimica qualitativa obtida pelo mapeamento EDS, mostrando que o
precipitado protuberante é rico em Nb e Mo

det |/mode| HWV |spotf WD |mag o — 20 um
ETD| SE [20.00 kV| 5.0 |10.2 mm|6 000 x LPTS-UFC
b)
Ni Kal Cr Kal Nb Lal
y 10um y
Mo Lal Fe Kal Ti Kal
f 10um L

Fonte: Elaborado pela autora
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A Tabela 20 mostra a composi¢ao desta fase. Os valores mostrados sao
resultados da média de 3 medidas realizadas em pontos distintos da fase. A
porcentagem de Nb da fase é de aproximadamente, 35,05%. Na liga Inconel 625 ha
a formacéao de duas fases secundarias principais durante o processo de solidificacao:
a fase Laves e carbonetos NbC. Segundo a literatura, a porcentagem de Nb presente
nos carbonetos NbC esta entre 80~95%p, ja na fase Laves esta entre 22~36%. Dessa
forma, tomando como base esse parametro, pode-se identificar a fase secundaria
responsavel pelo processo de backfilling mostrado neste corpo de prova, mostrada na

Figura 66, como fase Laves.

Tabela 20. Composicdo da fase eutética encontrada no corpo de prova composto por prova composto
pelo arame de liga de niquel Inconel 625 e metal base de ago carbono AlSI 1045, soldado com energia
igual a 1,25kJ/mm e deformado 1%

Elemento %P
Ti 1,19
Cr 14,76
Fe 3,07
Ni 36,09
Nb 35,05
Mo 9,84
Fonte: elaborado pela autora
5.4.2.2. Liga a base de niquel Inconel 625 + Ago carbono ASTM A36

Assim como no corpo de prova mostrado na sessao anterior, os corpos de
prova compostos por arame de liga Inconel 625 e metal base de ago carbono ASTM
A36 também apresentam indicios da ocorréncia do processo de backfilling, como
mostrado na Figura 67. Mais uma vez, esse comportamento endossa o fato de o
ensaio Trans-Varestraint € pouco eficiente no teste de suscetibilidade a formagcao de

trincas de solidificagao que ligas que trabalham com o mecanismo de cura das trincas.
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Figura 67. Trincas preenchidas por fase com forma eutética, evidenciando o processo de backfilling
nas trincas formadas durante o ensaio Trans-Varestraint no corpo de prova composto por metal de
adigéo Inconel 625, metal base de ago ASTM A36 e soldado a 1,25kJ/mm

det | mode HV 7 spot ) mag = 100 pm
CBS|Z Cont|20.00 kV 6.0 10.0 mm 400 x LPTS-UFC
Fonte: elaborado pela autora

Em toda a zona fundida ha a dispersdo de fases secundarias, com a
formacao de ilhas de precipitado. E possivel perceber uma maior precipitacdo de fase
secundaria na unidao da liga Inconel 625 com o ago carbono ASTM A36 em
comparagao ao conjunto formado por Inconel 625 e ago AISI 1045. O menor teor de
carbono no metal base de ASTM A36 ndo promove uma formagéo tao intensa de
carbonetos NbC, logo, ha uma maior disponibilidade de Nb para a formagéao de fase
Laves. Como discutido em sessbes anteriores, cerca de 80% do carboneto NbC é
composto por Nb contra 30% da fase Laves. Como a formacéo de fase Laves nao
possui a necessidade de “competir” com os carbonetos NbC pelo niébio presente no
liquido para precipitar, sua formagao € dada de forma mais intensa. A Figura 68 mostra

uma regido proximo a uma trinca com grande concentrag&o de precipitados.
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Figura 68. Precipitacao de fase secundaria ao longo da trinca propagada em corpo de prova composto
por metal de adigdo Inconel 625, metal base ago AISI 1020, soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e
deformado 1%

CBS|Z Cont|20.00 kV 6.0 [10.7 mm|2 000 x LPTS-UFC

Fonte: elaborado pela autora
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Assim como explicado anteriormente, nos corpos de prova que
possuiam em sua composi¢ao a liga Inconel 625 também houve o aparecimento da
trinca em contornos de grao de alto angulo, como mostra a Figura 69. Mais uma vez,
€ possivel observar a aparigdo de graos mais finos presentes nos contornos de gréao
de grdos maiores, nucleados pelo processo de cristalizagdo dinamica. Além disso, a
formacao da trinca se deu, mais uma vez, ao longo de um gréo préximo da orientagao

(001), indicado pela cor rosa.

Figura 69. Diregcéo cristalografica dos graos formados proximo a regido da trinca e cristalizagéo
dindmica em corpo de prova composto por liga de niquel Inconel 625 e ago carbono ASTM A36, soldado
com energia igual a 1,25kJ/mm e deformado 1%

IPF X Color 3

M S00pm !

Fonte: elaborado pela autora

Na Figura 69 ha uma regidao em que houve o processo de cristalizagao
dinamica, porém nao ha o aparecimento de trincas, aparecendo entre um grao de cor
roxa e outro de cor rosa, na area central da imagem. Em todos os corpos de prova
analisados esse comportamento n&o foi observado, estando os graos finos sempre
préximos a regido onde houve a formagao da trinca.

Na Figura 70 é possivel ter mais detalhes dessa regido sem trincas. Ela
possui uma grande concentragao de fase secundaria, dispersa em uma espécie de
caminho que varre praticamente toda a area onde € possivel observar grdos mais
finos. E provavel que esse acumulo de fase secundaria préximo a area de cristalizacdo

dindmica seja um indicio que esse corredor de precipitado seja, na verdade, uma
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trinca preenchida por fase secundaria durante o processo de solidificagédo, ou seja, o
processo de backfilling.

Figura 70. “Caminho” de fase secundaria presente em regido de cristalizagdo dinamica em corpo de
prova composto por em corpo de prova composto por liga de niquel Inconel 625 e ago carbono ASTM
A36, soldado com energia igual a 1,25kJ/mm e deformado 1%

det mode| HV |spol WD mags 50 pm
CBS Z Cont|20.00 kV| 6.0 10.7 mm 2 000 x LPTS-UFC

Fonte: elaborado pela autora
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Na Tabela 21 estdo as composi¢des da fase secundaria encontrada e da
matriz. O precipitado possui uma quantidade de Nb e Mo muito superior que a matriz.

A composi¢ao da matriz € condizente com a composicdo do arame utilizado.

Tabela 21. Composigédo dos precipitados e da matriz encontrada no conjunto composto por liga de

niquel Inconel 625 e metal base de ago carbono ASTM A36

Preci;’)i'tado Prgcipi}gdo Matriz
Elemento Eutético Prismatico (%P)
(%P) (%P)
Ti 0,31+0,06 2,74+0,70 0,250,006
Cr 18,28+0,37 12,05£2,16 21,99+0,13
Fe 3,52+0,07 2,43+0,55 5,08+0,11
Ni 49,52+1,67 31,5346,04 60,19+0,56
Nb 14,31+1,47 44,98+4,98 3,96+0,54
Mo 14,01+0,65 8,3+0,28 8,51+0,27

Fonte: elaborado pela autora

O ensaio EBSD identificou essa fase eutética como sendo justamente a
fase Laves, como mostra a Figura 71. Na Figura 71 ha varias areas em que a fase
Laves nao foi identificada, ou ainda aparecendo na imagem como matriz. Esse erro
ocorre em decorréncia da deformagao proxima a regiao de trincas, que impossibilita
um polimento bom o suficiente para que o ensaio seja feito com a acuracia necessaria,
e da resolugdo do MEV com filamento de tungsténio em que foram feitas as aferi¢des,
que nao foi grande o suficiente para que houvesse uma diferenciagao eficaz entre as
fases. Ainda assim, algumas particulas foram identificadas corretamente, validando
os resultados apresentados pelo ensaio.

A Figura 71c mostra a diregao cristalografica dos graos préximos a regiao
de formagao das trincas. Assim como nas trincas avaliadas anteriormente, ha uma
grande presenca de graos de orientagdo <001>, indicados pela cor vermelha. Como
ja dito, esses graos sao facilitadores da formacédo de trincas, ja que eles néao
conseguem se deformar para que ocorra a absorgao das tensdes.

E provavel que outras fases além da fase Laves tenham precipitado durante
a solidificagéo da zona fundida. A Figura 72 mostra um resultado de EBSD feito na
mesma amostra, porém em um MEV com filamento FEG, que proporciona maior
resolucdo. Nela houve a identificagdo da presenca de fase , identificadas pela cor
vermelha, precipitada nos contornos da fase Laves, identificada pela cor amarela. Os
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circulos cor de laranja na imagem superior destacam a presenga de carbonetos NbC,
que nao foram diferenciados da matriz de liga de niquel pelo EBSD pois ambos

possuem mesma estrutura cristalina (CFC).

Figura 71. EBSD de regiao de trinca em corpo de prova composto por liga Inconel 625 e ago carbono
ASTM A36 a) Imagem de MEV (Modo BSE - Z-contrast) da regido da trinca estudado. As areas mais
claras indicam a presenca de precipitados; b) EBSD (mapa de fase) indicando a presenga de Fase
Laves, em vermelho; c¢) mapa IPF indicando a diregéo cristalografica dos gréos préximos a regido de
formacao de trincas

- 50 um

Fonte: elaborado pela autora
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Figura 72. EBDS executado em Microscépio Eletrdnico de Varredura com filamento FEG, que
identificou a presenca das fases secundarias laves (amarelo) e p (vermelho)

.Lfga a base de Ni . Fase p (Co7Mo6)

D Fase Laves (Fe2Mao)
Fonte: elaborado pela autora

. Contorno de Interfase

A Figura 73 mostra uma maior aproximagao da fase secundaria precipitada.
Além da morfologia eutética é possivel identificar precipitados em formatos
prismaticos, identificados na imagem por setas vermelhas, que ndo foram detectados
pelo ensaio EBSD por conta de limitagdes da técnica que nao é capaz de diferenciar
cristais com mesma célula unitaria e parametro de rede similares.

A composicao dessa fase prismatica esta disponivel na Tabela 21. Ela é
rica em Ti e Nb. Esse precipitado € muito parecido com o identificado por SILVA et al.
(2013) no estudo da solidificagdo da liga Inconel 625. No artigo, o autor caracteriza
esse precipitado como uma combinagao entre um nucleo de nitreto de titanio (TiN)
cercado por uma casca de carboneto de nidbio (NbC e/ou NbTiC) e bragcos com
composi¢cdo NbC que crescem a partir do conjunto nucleo + casca. O circulo vermelho
indicado Figura 73 destaca a presenca de um precipitado em que ha a formagéo dos
bracos de carboneto de nidbio. A seta amarela indica a direcao de crescimento do
bragco que nasce da particula cubica formada pelo nucleo (TiN) e a casca (NbTiC),
como descrito por SILVA et al. (2013). Os circulos azuis indicam pequenos pontos
brilhantes precipitados préximo a fase Laves. Esses precipitados brilhantes sdo um
indicativo da possivel formagcao de fase u durante o processo de solidificacdo, que

também foi identificada pelo ensaio EBSD no MEV-FEG, mostrado na Figura 72.
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Figura 73. Precipitados em formato prismatico encontrados junto com fase com morfologia eutética
presente em corpo de prova composto por liga a base de niquel Inconel 625 e ago carbono ASTM A36

e \i o] 1 10 pm
LPTS-UFC

Fonte: elaborado pela autora

Nao é possivel definir com exatiddo se esse precipitado € o mesmo
apresentado por Silva et al. (2013), porém, por sua composi¢ao e morfologia bastante
similar é plausivel considerar que sejam os mesmos precipitados. Segundo o autor, o
ponto de fusdo dos nitretos de titanio é aproximadamente duas vezes a temperatura
liquidus da liga Inconel 625, permitindo com o que esses precipitados no estado sélido
permanegam dispersos na poga liquida, atuando como agentes nucleantes para a
formacao de carbonetos de nidbio.

O estudo da superficie da fratura mostra uma série de precipitados
dispersos nas pontas das dendritas, vide Figura 74. As setas vermelhas indicam
marcas de precipitados que provavelmente se encontram na outra superficie da trinca.
Na regiao interdendritica ha a precipitagao de fases com formato similar ao eutético,
com precipitados cuboidais localizados ao redor dos mesmos. A superficie da fratura
€ muito rica em elementos de liga e pelo método EDS nao foi possivel diferenciar a

composi¢ao das fases encontradas.
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Figura 74. Superficie da trinca encontrada no corpo de prova composto por liga a base de niquel Inconel
625 e Ago ASTM A36

HV  |spot mag o
20.00 kV| 4.0 10.9 mm 10 000 x
Fonte: elaborado pela autora
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6. CONCLUSAO

Com base nos resultados experimentais e computacionais obtidos no
presente estudo acerca da soldabilidade de conjunto dissimilares entre ligas a base
de niquel — Hastelloy C276 e Inconel 625 - e agos carbono — ASTM A36 E AISI 1045,
pelo emprego do ensaio Trans-Varestraint com variagdo de energia de soldagem e

deformacéo, foi possivel concluir que:

a. De acordo com o ensaio Trans-Varestraint o conjunto que apresenta pior
soldabilidade € o composto por metal de adicdo de Hastelloy C276 e metal base
de acgo carbono AISI 1045. Todos os demais conjuntos apresentaram

desempenho similar;

b. de acordo com a simulagdo realizada no software JMatPro os conjuntos que
apresentam a tendéncia de possuir maior BTR (Brittlement Temperature
Range) séo os compostos por metal de adigdo de Inconel 625, ndo havendo
dentre esses um especifico que se sobressaia. Os resultados de BTR obtidos
nas simulag¢des considerando a liga Inconel 625 como metal de adigao foram
aproximadamente 3 vezes que aqueles encontrados com a liga Hastelloy C276;

c. houve a ocorréncia do efeito de backfilling na solidificagao das juntas soldadas
com a liga de niquel Inconel 625, o que “cura” as trincas formadas durante o
ensaio Trans-Varestraint, diminuindo os valores finais de TCL e MCL. Dessa
forma, o ensaio Trans-Varestraint se pode n&do ser o mais indicado para a
avaliagao da soldabilidade dos conjuntos que possuam a liga de niquel Inconel
625 ou de qualquer outro material que seja suscetivel ao processo de backfilling
durante a sua solidificagdo. O efeito de backfilling nado foi identificado nas

soldagens realizadas com o arame Hastelloy C276;

d. avariagdo da energia de soldagem nao causou nenhum efeito na soldabilidade
das juntas, muito provavelmente em decorréncia da pouca variagao de diluigao

resultante do aumento da energia de soldagem;



159

e. foram identificadas diversas fases secundarias precipitadas na microestrutura
da zona fundida. Em suma, os precipitados identificados nos conjuntos
soldados com arame de Hastelloy C276 foram as fases TCPs o, P e y, sendo
que o corpo de prova com metal base de ago carbono AISI 1045 apresentou
uma quantidade de precipitados muito maior que aquele com metal base de
ASTM A36;

f. os conjuntos soldados com arame Inconel 625 foram identificadas a fase TCP
Laves e um precipitado muito similar ao encontrado na literatura por SILVA et
al (2013) caracterizado como uma combinagdo entre um nucleo de nitreto de
titdnio (TiN) cercado por uma casca de carboneto de nidbio (NbC e/ou NbTiC),
sendo que o corpo de prova com metal base de ago carbono ASTM A36
apresentou uma quantidade de precipitados muito maior que aquele com metal
base de AlS| 1045; e

g. as trincas ocorreram em contornos de grdos de alto angulo,
predominantemente em grédos com direcdo cristalografica igual ou proxima a
<100>. Houve a ocorréncia de alguma cristalizacdo dindmica em areas

préximas a formacao das trincas em todas as trincas avaliadas.
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7. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

a. Explorar maiores niveis de energia de soldagem afim de aumentar a diluicdo da
zona fundida e provocar maiores diferengas metalurgicas durante o processo de

solidificagdo da zona fundida.

b. Utilizar a metodologia usual para realizagao do ensaio, onde as canaletas sao
inicialmente preenchidas com o material desejado, depois desbastadas a fim de
nivela-las com o metal base e refundir a zona fundida durante o ensaio a partir da
utilizacdo do método TIG autdogeno. Assim sera possivel aumentar a energia de
soldagem sem se preocupar com a molhabilidade do arame nas laterais da

canaleta, tornando viavel a sugestao a).

c. Trabalhar com um maior numero de deformagdes durante o ensaio Trans-
Varestraint, aumentando a probabilidade de alcancar a saturated strain e

possibilitar a construgao do grafico MCD x deformagéo de forma eficaz.
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APENDICE A - RESULTADOS DETALHADOS OBTIDOS COM O ENSAIO TRANS-
VARESTRAINT PARA O ARAME DE LIGA HASTELLOY C276

ARAME HASTELLOY C276
DEFORMAGAO | METAL BASE | ENERGIA | MCL (mm) | TCL (mm) | MCD (mm)

0,82 1,38 0,44

1020 0,75 kJ/mm 0,59 1,70 0,56

0,64 2,03 0,49

0.5% 1,25 kJ/mm 0,66 1,54 0,43

1,96 2,89 1,77

1045 0,75 kJ/mm 1,60 3,56 1,53

1,82 3,51 1,73

1,25 kJ/mm 1,30 3,90 1,30

0,92 2,21 0,92

1020 0,75 kJ/mm 0,77 2,22 0,77

0,87 5,27 0,73

1% 1,25 kJ/mm 0,94 2,50 0,94

1,36 4,33 1,02

1045 0,75 kJ/mm 1,67 4,14 1,67

1,39 7,34 1,36

1,25 kJ/mm 2,04 4,88 1,61

1,22 5,40 1,19

1020 0,75 kJ/mm 1,42 5,04 1,10

1,65 7,43 1,59

- 1,25 kJ/mm 1,64 6,26 1,40

2,11 7,08 2,10

1045 0,75 kJ/mm 4,08 10,22 4,07

3,02 6,16 2,35

1,25 kJ/mm 3,46 7,82 3,24
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APENDICE B — RESULTADOS DETALHADOS OBTIDOS COM O ENSAIO TRANS-
VARESTRAINT PARA O ARAME DE LIGA INCONEL 625

ARAME INCONEL 625
DEFORMAGCAO | METAL BASE | ENERGIA | MCL (mm) | TCL (mm) | MCD (mm)

0,58 1,30 0,54

1020 0,75 kJ/mm 0,39 1,74 0,32

0,48 3,09 0,48

0.5% 1,25 kJ/mm 0,63 2,08 0,63

0,49 1,21 0,40

1045 0,75 kJ/mm 0,83 1,06 0,66

2,03 3,21 1,70

1,25 kJ/mm 1,42 3,14 1,24

1,25 2,80 1,20

1020 0,75 kJ/mm 1,30 2,96 1,27

1,20 4,16 1,12

1% 1,25 kJ/mm 1,38 4,95 1,13

0,97 3,40 0,52

1045 0,75 kJ/mm 1,59 3,07 1,44

1,46 4,37 1,46

1,25 kJ/mm 0,97 5,65 0,92

1,69 6,58 1,65

1020 0,75 kJ/mm 2,17 6,94 1,49

2,16 4,86 1,68

3% 1,25 kJ/mm 2,27 7,86 2,18

1,51 4,76 1,32

1045 0,75 kJ/mm 1,87 4,20 1,71

3,59 7,51 3.40

1,25 kJ/mm 4,21 11,64 4,09
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ANEXO A - DATASHEET RELATIVO A BOBINA DE ARAME DE LIGA
HASTELLOY C276 UTILIZADA NOS ENSAIOS

SPEETC'A‘. Certified Material Test Report e
ALS Z2626CK

Welding Products Company
A Dwision of Huntinglon Alloys
401 Burria Road, Newton, © Larehne 28658

Fore (28] 4650059 Fox [028) 4048997 Load ID. 09826100
SOLD TO Page 1
COMERSUL IMP. EXP. LTDA
RUA PADRE VENANCIO DE RESENDE,
131 CASA VERDE
QUALITY SYSTE
SAO PAULO, Brazil 02552-020 L e ans SALES ORDER / RLS
Brazil Material manufactured in accordance 098261 /7
with a quality management system
certified to 1SO 9001:2008 by
- | ABS-QE (Certification No. 43224)  Date Printed01/06/2011
CUSTOMER P.O CUSTOMER PART QUANTITY PIECES SHIPMENT DATE
783 30.00 Lbs 1 _01/06/2011

propucT: INCO-WELD Filler Metal C-276 .045 x 30Spl
NC276-045-30SS

CERTIFICATION REQUIREMENTS

Chemical Analysis %

(< Mn Fe S Sa Cu Ni Cr Co Mo P
0.002 0.38 5.32 0.001 0.037 0.08 59.56 15.97 0.04 15.24 <0.001
W V Others

3.33 0.02 <0.50

Specifications o
UNS#: Classification:
N10276 ERNiCrMo-4

Other:

BS2901 PART 5 NA4S

Specification:

ASME Section II Part C SFA-5.14 2007 Ed., 2009 Add.
ANSI AWS A5.14/A5.14:2009

End of Certification

et i

 sccordancs with  Howitt Linyard

Visual and dimensonal examination TS I8 10 cortify that ai roguited samplings, inspe

Satistactory performed by Specal Matals Welding Pro
Matenal, when shipped is free from CAton requaements .
comammntion by mercury, radium hties Of Ihe malenal furmished ana the values shy
alpha source, and low melting
pomnt elements

al descnbed by this coertificate is in full

s n requirements. ' Wa horaby cartidy that the above data arne

he specification requeements "
: Quality Assurance Manager



