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RESUMO

O ago superduplex SAF 2507 encontra diversas aplicagbes industriais, dentre elas a
crescente industria nacional do petréleo. Entretanto, sua capacidade de resisténcia a
corrosdo somada a boas propriedades mecanicas é dependente de uma
combinagéo das fases ferrita e austenita presentes em sua microestrutura. Através
de simulagao fisica, este trabalho investigou € comparou alteragdes microestruturais
e de tenacidade causadas pelo aporte térmico na zona afetada pelo calor (ZAC),
decorrente do passe de raiz feito por soldagem MIG pulsado convencional e MIG
pulsado modificado, além de dois passes subsequentes em arame tubular. Os
resultados de microscopia optica mostram precipitacao de nitretos e de austenita
secundaria na regido da ZAC a 1 mm do cordao de solda para ambos 0s processos.
Nenhuma alteragdo microestrutural decorrente do passe de raiz foi notada na regiao
da ZAC a 3 mm do cordao de solda, embora os passes subsequentes em arame
tubular tenham levado a precipitagido de nitretos. Os resultados indicam que a
precipitacdo de nitretos ocorre devido 4 supersaturagado da ferrita em nitrogénio
durante o trecho de resfriamento do ciclo térmico, e que essa se da
preferencialmente na regiao dos contornos de grao ferriticos, embora também haja
precipitagdo intragranular, como mostram as imagens obtidas por microscopia
eletrdnica. A ocorréncia de austenita secundaria, por outro lado, estd relacionada a
dissolugdo da austenita durante 0 aquecimento da amostra e posterior nucleagéo
desta fase durante o resfriamento continuo. O teor de precipitados apresentou maior
relagdo com a temperatura de pico do ciclo térmico do que com a taxa de
resfriamento. Os resultados de ensaio Charpy mostram queda acentuada de
tenacidade para teores de nitretos superiores a aproximadamente 5% e ligeira
queda para teores inferiores a aproximadamente 2%. As andlises da superficie de
fratura e do caminho percorrido pela trinca mostram dependéncia do mecanismo de
fratura com a fragao de nitretos presentes na microest.rutura. Para as amostras com
maior quantidade destes precipitados, nota-se a fragilizagdo dos contornos e do
interior dos graos ferriticos, enquanto nas amostras com teores abaixo de 2%
apenas a fragilizagdo dos contornos de gréo ferritico foi observada. Os resultados

mostram que o processo de soldagem MIG pulsado modificado foi capaz de alterar



menos a microestrutura do material devido ao menor aporte de calor, mas nao evitou
a precipitagdo de nitretos no inicio da ZAC.

Palavras-chave: Simulagao fisica. Soldagem MIG. Zona afetada pelo calor. Ago
superduplex



ABSTRACT

The SAF 2507 superduplex steel has several industrial applications, as the growing
national oil industry. However, its corrosion resistance and good mechanical
properties are dependent of a ferrite/austenite combination in the steel
microstructure. By means of physical simulation, this work investigated and
compared changes in the microstructure and in toughness of the heat affected zone
(HAZ) caused by the heat input of a root bead made by conventional MIG and
precision pulse MIG. Also, two subsequent weld beads by flux-cored arc welding
were evaluated. The results of optical microscopy show for both processes the
nitrides and secondary austenite precipitation in the 1 mm distance HAZ. No
microstructural changes caused by the root bead could be noted in the 3 mm
distance HAZ, although the subsequent flux-cored arc welding beads have induced
nitrides precipitation. The results indicate that the nitrides precipitation is due to the
nitrogen supersaturation of ferrite during the cooling region of the thermal cycle. The
electron microscopy images shows that this precipitation occurs rather in the ferrite
grain boundaries, although it can be observed inside the ferrite grains too. On the
other hand, the secondary austenite is related to the austenite dissolution during the
heating region of the thermal cycle and following nucleation of this phase during the
continuous cooling of the duplex steel. The precipitates fraction was better related to
maximum cycle temperature than to the cooling rate of the thermal cycle. The Charpy
tests results show a sharp decline in toughness when nitrides were present in the
microstructure in volume fractions higher than 5%, while only a slightly decline was
observed for volume fractions lower than 2%. The surface fracture analysis and the
observation of the crack propagation through the steel microstructure demonstrate
fracture mechanism dependence to the nitrides fraction present in the steel. In the
samples with higher precipitates contents it can be noted both the ferrite grain
boundaries and the ferrite intragranular embrittiement, while in the samples with
nitrides contents lower than 2% it can be noted only the ferrite grain boundaries
embrittlement. The obtained results show that the precision pulse MIG process was
able to cause microstructural changes in the material for a less extent, due to the
lower heat input, but it could not avoid the nitrides precipitation in the region of the
HAZ closer to the weld bead.



Keywords: Physical simulation. MIG welding. Heat affected zone. Superduplex
steel.
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1 INTRODUCAO

A descoberta de reservas de petréleo situadas na camada pré-sal foi um evento
bastante celebrado pela Petrobras e pelo Brasil, ndo sé devido as favoraveis
perspectivas econdmicas relacionadas a extragdo do petrdleo e a produgéo de seus
derivados, mas também pelo impulso dado a toda cadeia de fornecedores da estatal.
A Petrobras devera investir no periodo de 2011 a 2015 um total de
US$ 224,7 bilhdes distribuidos em 688 projetos, sendo 57% dos recursos destinados
a exploragdo e produgdo [1]. O elevado nimero de projetos e de recursos
financeiros acaba por impactar em toda cadeia produtiva, gerando investimentos em
desenvolvimento e em produgdo de varios setores da economia [2]. O setor
metaldrgico nacional ndo é indiferente a esta demanda, e encontra impulso na
politica da Petrobras de estimulo a produgao nacional e nos recursos ofertados pelo
Banco Nacional de Desenvolvimento Econémico e Social (BNDES), que deverao
chegar a US$ 202,2 bilhdes entre 2009 e 2013 para toda a cadeia produtiva do
petréleo [1,3].

Porém, a extragcdo desse importante recurso natural de regides mais profundas
que as praticadas até entéo trouxe novos desafios tecnoldgicos para a estatal e para
sua cadeia de fornecedores [4]. Em particular, o setor metalurgico enfrenta o desafio
da produgéo de toda a estrutura de exploragdo de petréleo: pogos produtores e
injetores, arvores de natal molhadas, linhas submarinas, plataformas e gasodutos. A
tecnologia adotada — materiais e processos de produgao selecionados — para o0s
pogos de exploragdo “convencionais” brasileiros ndo pode ser simplesmente
replicada para a extragdo do petréleo da camada pré-sal, uma vez que o ambiente
ao qual toda estrutura estara exposta possui diversas particularidades. Cada bacia
do pré-sal, por sua vez, também apresenta especificidade em relagdo as outras, o
que significa dizer que cada ambiente deve ser estudado e a tecnologia adaptada a
cada situagao.

De modo geral, diversos fatores contribuem para a complexidade da sele¢do de
materiais e de processos de produgdo para as estruturas. Dentre os fatores
mecanicos, a profundidade em que se encontra o petréleo do pré-sal, que pode

atingir até 7000 metros abaixo do nivel do mar [5], implica em pressdes muito
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elevadas nas linhas submarinas e nos pogos de injegdo e de produgédo — da ordem
de 200 atmosferas [4] — e submete-os aos efeitos de marés e de vértices. Outra
solicitagdo mecénica importante a ser considerada € o proprio peso das estruturas,
tornando-se desejavel a diminuicdo deste. Contudo, o material ndo devera resistir
apenas aos esforgos mecéanicos, mas também a um meio fortemente corrosivo: além
da presenga de cloretos, os teores mais elevados que os habituais de sulfeto de
hidrogénio (H2.S) e de gas carbdnico (CO,) sdo caracteristicas dos reservatorios de
petréleo do pré-sal determinantes para a selegdo de materiais e de processos de
producédo para estruturas [6].

Os chamados agos API - agos ARBL (alta resisténcia e baixa liga) indicados pela
American Petroleum Institute (API) para uso em oleodutos, gasodutos e tubulagdes
que visam o transporte e a extragéo de petréleo e gas natural -, embora satisfagam
os critérios de resisténcia mecanica para as tubulagdes de extragdo de petréleo,
sofrem graves danos por corrosdo quando em meio de CO; [7], tornando os agos
ARBL inapropriados para o uso quando expostos a tal ambiente.

Uma alternativa aos agos carbono e ARBL para meios corrosivos € o uso de
agos inoxidaveis. No entanto, tanto os agos inoxidaveis totalmente austeniticos
quanto os ferriticos sofrem graves danos no meio fortemente corrosivo do pré-sal,
sendo, respectivamente, a corrosao localizada e trincas induzidas por hidrogénio os
principais mecanismos de falha destes materiais [8]. Ligas de niquel, em especial a
Inconel 625, apresentam boa resisténcia a corrosédo e limite de escoamento e de
resisténcia mecanica compativeis com a aplicagdo [9,10]. No entanto, embora
solugdes sejam buscadas para redugdes de custos, como a técnica de cladding, as
ligas de niquel sdo alternativas de maior custo econdmico e que implicam em
importagdo de produtos.

Os agos superduplex, em especial o SAF 2507, apresentam em sua
microestrutura as fases ferrita e austenita, combinando as propriedades destas
fases. O bom planejamento da liga e de seu tratamento termomecéanico pode
resultar em resisténcia a corrosdo superior aos inoxidaveis austeniticos [8]. Agos
superduplex apresentam ainda a vantagem de possuirem em sua COmMpOSi¢ao
quimica menores teores de niquel e molibdénio (quando comparado aos

superausteniticos), elementos quimicos de elevados custos financeiros. Estes agos
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apresentam-se como uma 6tima alternativa tecnicamente e economicamente para a
construgéo de estruturas no ambiente do pré-sal.

A construgao de grandes estruturas, no entanto, passa pela técnica de jungao
por soldagem. Devido a energia de soldagem inerente a técnica, regides adjacentes
a jungdo sofrem ciclos de aquecimento e resfriamento, que podem modificar a
microestrutura da regido. E a chamada zona afetada pelo calor (ZAC). O projeto de
soldagem deve, entdo, considerar a possibilidade de transformagdes de fases que
comprometam as propriedades do material nessa regiao.

Este trabalho se justifica, portanto, pela investigagdo de possiveis
transformagdes de fases na ZAC que possam comprometer as propriedades de um
aco superduplex com aplicagées na industria do petréleo e outras, buscando validar
procedimentos de soldagem.



13

2 OBJETIVOS

O objetivo deste trabalho é comparar regides da zona afetada pelo calor do ago
inoxidavel superduplex SAF 2507 (UNS S32750), produzidas pelos processos MIG
pulsado convencional e MIG pulsado modificado, empregando simulacgao fisica com
0 equipamento Gleeble®.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 O AMBIENTE DO PRE-SAL

A profundidade em que se encontra o petréleo do pré-sal, que pode atingir até
7000 metros abaixo do nivel do mar [5], implica em pressdes muito elevadas nas
linhas submarinas e nos pogos de inje¢cdo e de produgédo - da ordem de 200
atmosferas [4] — e submete-os aos efeitos de marés e de vortices. Devido a
extensdo da linha submarina, 0 proprio peso da estrutura torna-se uma solicitagédo
mecanica importante a ser considerada. E desejavel a diminuicdo da espessura das
chapas e tubulagdes utilizadas nas estruturas, sem a perda de resisténcia mecéanica
das mesmas. Tal objetivo sé pode ser conseguido aumentando-se a razdo

resisténcia mecanica por densidade dos materiais empregados.

Contudo, o material selecionado nao devera resistir apenas aos esforgos
mecanicos, mas também a um meio fortemente corrosivo: além da presenga de
cloretos, os teores mais elevados que os habituais de sulfeto de hidrogénio (H2S) e
de géas carbdnico (CO,) sao caracteristicas dos reservatérios de petréleo do pré-sal
determinantes para a sele¢do de materiais e de processos de produgac para
estruturas [6).

Quando ocorre uma mistura dos gases CO, e H»S, o processo corrosivo é
resultado da propor¢do entre os gases, da temperatura e do pH do meio [11]. A
propor¢ao entre a pressdo parcial dos gases define se o processo corrosivo sera
dominado pelo CO; ou pelo Hy,S. As taxas de corrosdo causadas pelo CO, sdo em
geral superiores e por mecanismo de corrosdo generalizada, enquanto que para
proporgao pCO./pH.S < 20, 0 processo passa a ser dominado pelo H,S - as taxas
de corrosao séo inferiores (embora crescentes com a concentragao do gas), e pode
haver passivagado devido a formacao de produtos de corrosdo Fe,S [12—-14]. Embora
a taxa de corrosao seja menor, ha o favorecimento da corrosao localizada, ou por
pites, que pode ser extremamente prejudicial as estruturas e indutora de corrosao
sob tens@o e de trincas induzidas por hidrogénio [14].

Para a construgdo de estruturas que exijam resisténcia mecanica combinada com
elevada resisténcia a diferentes danos por corrosao, os a¢os duplex — em especial 0
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superduplex SAF 2507, com détima resisténcia a corrosdao localizada -
apresentam-se como uma boa alternativa tecnicamente e economicamente.

3.2 ACOS DUPLEX

Acos inoxidaveis duplex sao, de forma simplificada, ligas do sistema Fe-Cr-Ni
que apresentam em sua microestrutura as fases ferrita e austenita, sendo a fragéao
de ferrita de 30 a 70% [15]. A propor¢ao de cada fase é importante para as
propriedades mecanicas finais do produto, como a tenacidade. Deve-se ter em
mente também que a resisténcia a corrosao por pite do produto sera determinada
pela fase de maior susceptibilidade a este tipo de dano [16]. A grande vantagem
técnica deste grupo de agos consiste em, através de um balanceamento da
microestrutura e do controle da composi¢do quimica, obter-se resisténcia a corrosado
superior aos melhores acgos inoxidaveis austenitcos, acompanhada de melhor limite
de resisténcia mecénica e limite de escoamento.

O conceito destes agos nasceu em 1927. Bain e Griffiths, na U.S. Steel,
propuseram ligas ferrosas com 23 a 30% de cromo e 1,2 a 9,7% de niquel que
apresentariam em sua microestrutura uma combinagédo das fases ferrita e austenita.
Mas foi na Suécia que a Avesta Jernverk produziu duas ligas com a composicao
quimica na faixa proposta por Bain e Griffiths, com o principal objetivo de reduzir os
problemas de corrosdo intergranular frequentes nos agos inoxidaveis austeniticos.
Nasciam os agos duplex [17].

O desenvolvimento desses agos foi impulsionado por diversos fatores
ambientais e tecnoldgicos e costuma ser dividido em trés fases: 1930-1960; 1960-
1990; e a partir de 1990. Na primeira fase, a percepgao de que os agos duplex
apresentavam melhor resisténcia a corrosdo sob tensdo que os inoxidaveis
austeniticos, acompanhado de uma escassez de niquel na década de 1950, que
elevou o prego destes ultimos, conferiu aos agos duplex inumeras aplicagOes
industriais, como na industria de alimentos, farmacéutica e de refino de petréleo. No

segundo momento, o avango das tecnologias de refino dos agos na década de 1970,
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nomeadamente a desgaseifica¢do a vacuo e a argdnio-oxigénio (do inglés, VOD e
AOD), permitiu a produgdo destes agos com baixo carbono, enxofre e oxigénio, ao
mesmo tempo em que possibilitaram o melhor controle da composigdo quimica,
especialmente do nitrogénio. Esses avangos permitiram a melhoria das propriedades
mecanicas e de resisténcia a corroséo destes agos. O nitrogénio foi adicionado aos
agos duplex visando a estabilizacdo da austenita, uma vez que 0s processos de
soldagem promoviam uma estrutura praticamente ferritica na ZAC, associada a
crescimento de gréao e sensitizagdo. Também nesta década houve nova escassez de
niquel, ao mesmo tempo em que a industria do petréleo demandava materiais com
resisténcia a corrosao superior [15].

A tentativa de diminuicao do prego dos agos duplex levou ao surgimento dos
lean duplex, com menores teores de elementos de liga, mas com resisténcia a
corrosdo compativel aos inoxidaveis austeniticos, como o AISI 316. Ja os
desenvolvimentos recentes ligados a uma procura por melhores propriedades de
resisténcia a corrosdo, pela adicdo de cromo, molibdénio e nitrogénio, levaram ao
surgimento dos agos superduplex [15]. A industria de petrdleo pode novamente ser
considerada como uma das principais responsaveis, se ndao a maior, pelo
surgimento destes agos. Em contrapartida, a adicdo dos elementos de liga favorece
a precipitagdo de fases intermetdlicas por tratamento térmico, que deterioram a
tenacidade e a resisténcia a corrosao e que podem se precipitar na ZAC.
Novamente, encontra-se um cenario em que as técnicas de soldagem devem ser
bem estabelecidas para que se possa tirar 0 maximo proveito destes novos

materiais.

Uma nova linha de agos, os chamados hiperduplex, foram recentemente
desenvolvidos para um nicho de mercado de tubos sem costura. Esses agos
apresentam resisténcia a corrosao localizada superior aos superduplex e combinam
adicbes de cromo, molibdénio e cobalto, além de elevado teor de nitrogénio (até
0,4% em massa) [18].

O projeto e desenvolvimento de agos duplex sao tarefas complexas, pois se
deve ponderar a adigdo dos elementos de liga que visam a resisténcia & corrosao
(principalmente cromo, molibdénio e nitrogénio) com 0s que serao responsaveis pela
estabilizagdo da proporgdo desejada de austenita (principalmente niquel e
nitrogénio), conferindo assim as propriedades mecanicas desejadas apos o
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tratamento termomecéanico. Vale ressaltar, no entanto, que nitrogénio e niquel
também influenciam a resisténcia a corrosao da liga [19].

Em termos de mercado, a produgéo do grupo de agos duplex cresceu mais de
100% na Ultima década, mas ainda representa 1% da produg¢ao de agos inoxidaveis
(em torno de 200kt). O principal produto comercializado é o SAF 2205 (ou UNS
31803), um ago duplex convencional. Em 2004, 27% da produgao deste grupo era
destinada para a industria petroquimica. Uma vez que se encontram consolidadas
varias aplicagées para estes agos (petroquimica, construgédo civil, dessalinizagéo,
celulose e papel, entre outras) e novas aplicagbes devem emergir, por exemplo da
substituicdo dos inoxidaveis austeniticos pelos lean duplex, espera-se que o
mercado para o grupo dos ag¢os duplex continue a crescer vertiginosamente na
proxima década [18].

3.3 O ACO SUPERDUPLEX SAF 2507

O ago superduplex SAF 2507 (ou UNS 32750) diferencia-se dos agos duplex
pela sua composicao quimica, elaborada de forma a garantir melhor resisténcia a
corrosdo por pites. Tal caracteristica é obtida através da adi¢do de molibdénio,
cromo e niquel, e pode ser medida através do PREN, Pitting Resistance Equivalent
Number. Este numero é uma forma aproximada bastante conhecida de se obter uma
escala de comparacgéo de susceptibilidade a corrosédo por pites nos agos inoxidaveis,
sendo baseada exclusivamente na composicao quimica dos mesmos, conforme a
equagédo 1. A composi¢do quimica do ago SAF 2507 e seu PREN correspondente,
em comparagao com outras ligas, sao apresentados na Tabela 1.

PREN = %Cr + 3.3% Mo + 16%N (eq. 1)
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Como pode ser visto na Tabela 1, o ago superduplex SAF 2507 apresenta
resisténcia a corrosdo por pites tdo elevada quanto os agos superausteniticos (ago
254), segundo sugere o PREN. Contudo, emprega-se em sua composicdo um teor
bem mais reduzido de niquel, um elemento de liga de alto e variavel custo. As
vantagens do ago superduplex, entretanto, ndao residem apenas em sua boa
resisténcia a corrosao e menor custo.

Tabela 1 - Composi¢éo quimica de alguns agos inoxidaveis.

Nome Composigéo quimica (% massica) PREN
comum ¢ max. Cr Ni Mo N Si Mn
254 0,02 195-205 175-185 6-7 0,18-0,25 --- 1 45
2507 0,03 24 - 26 6-8 3-5 0,24-032 0,8 1,2 43
2205 0,03 21-23 45-65 25-35 008-02 1 2 34
2304 0,03 215-245 3-55 0,05-0,6 0,05-02 - - 26
316L 0,03 16 - 18 10-15 2-3 --- 1 2 25

A coexisténcia das fases ferrita e austenita, em proporgdo aproximada de 50%
cada, resulta em limites de resisténcia e de escoamento dos agos duplex maiores
quando comparados aos agos monofasicos ferriticos e austeniticos, além de boa
ductilidade, como pode ser visto na Tabela 2. Essa caracteristica possibilita o uso de
menos material na confec¢ao de estruturas.

Tabela 2 - Propriedades mecéanicas de alguns a¢os inoxidaveis.

Nome comum LR (MPa) L%\ﬁ%g;’/") Alongamento
22052 620 450 25
2304° 630 400 25
25072 800 550 15
316L% 485 170 30

2544 650-850 300 35

LR - Limite de resisténcia
LE - Limite de escoamento
a- ASTM A182/A182M -11a
b - catalogo da Sandvik
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Em aplicagbes em que a resisténcia a fragilizagdo por hidrogénio e a corrosao
sob tensdo na presencga de cloretos sdo desejaveis, como para equipamentos para a
industria do pré-sal, a coexisténcia das duas fases também pode ser interessante.
Segundo Brickell e colaboradores [20], a permeagédo de hidrogénio varia com a
microestrutura apresentada - a estrutura martensitica € a que mais dificulta a
permeacao do hidrogénio, enquanto a ferrita € a microestrutura mais vuineravel a
essa. Esses resultados possivelmente estao relacionados a presenga do carbono no
intersticio da estrutura cristalina. Ja alguns agos inoxidaveis ferriticos, embora
menos nobres, apresentam maior resisténcia a corrosao sob tensdo em meio de
cloretos. A combinagdo das fases ferrita e austenita e de suas propriedades pode
assim resultar em resisténcia suficiente aos dois tipos de degradagao.

Porém, para que se consigam as propriedades mecanicas e de resisténcia a
corrosdo apresentadas anteriormente, o processamento termomecénico dos agos
duplex é feito de forma a se obter uma estrutura puramente ferritica-austenitica, em
proporgao proxima aos 55% de ferrita, no caso do ag¢o superduplex em questdo. A
grande quantidade de elementos de liga, no entanto, favorece a formagao de fases
secundarias responsaveis pela fragilizagao da estrutura e por perda localizada de

resisténcia a corrosao.

A precipitagdo de fases secundarias pode ocorrer durante a vida util do
material devido a ciclos térmicos impostos. Torna-se de suma importancia, portanto,
o estudo termodinamico e cinético da precipitagcdo destas fases deletérias.

3.3.1 Consideragoes termodinamicas

Os agos inoxidaveis podem ser estudados através do sistema Fe-Cr-Ni, com
a vantagem de se simplificar o estudo termodindmico da liga, reduzindo-a a seus
principais elementos constituintes. Por se tratar de uma simplificagao, entretanto, o
resultado de sua analise pode induzir a erros. A tentativa de amenizar esses erros
levou os estudiosos a agruparem os demais elementos de liga conforme seu
comportamento no sistema Fe-Cr-Ni, gerando o conceito de cromo e niquel

equivalentes.
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Segundo este conceito, os elementos molibdénio, silicio e niébio apresentam
comportamento termodindmico semelhante ao cromo, enquanto manganés, carbono
e nitrogénio assemelham-se ao niquel. Estas relagbes estdo mostradas nas
equacgdes 2 e 3.

Creq = %Cr + %Mo + 1,55i + 0,5%Nb (eq. 2)

Nigq = %Ni + 0,5%Mn + 30(%C + %N) (eq. 3)

Valendo-se deste conceito e utilizando-se a composi¢do quimica média do
aco SAF 2507 (Tabela 1), encontramos uma composigédo simplificada de Fe-30,2Cr-
17,1Ni para o ago em estudo. Esta composicdo sera indicada nos diagramas
ternérios pelo ponto C.

Observando-se as segbes isotérmicas do diagrama ternario Fe-Cr-Ni de
1200°C a 800°C (Figura 1 a Figura 4), nota-se a existéncia de quatro diferentes
fases sélidas: ferrita (o) e (o), austenita (y) e sigma (o). A fase ferrita tem estrutura
cubica de corpo centrado (CCC) e é mais rica nos elementos correspondentes ao
cromo equivalente, sendo a ferrita oo mais rica em ferro e a ferrita o mais rica em
cromo. A fase austenita, por outro lado, tem estrutura clubica de faces centradas
(CFC) e é mais rica nos elementos de niquel equivalente. Ja a fase sigma é um

intermetalico de estrutura tetragonal, extremamente duro, fragil e ndo magnético
[21].
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Figura 1 — Diagrama de equilibrio de fases do sistema Fe-Cr-Ni, isoterma a 1200°C.

Composicdo C aproximada ao ago SAF 2507.

o &

Figura 2 - Diagrama de equilibrio de fases do sistema Fe-Cr-Ni, isoterma a 1000°C. Composigdo

C aproximada ao ag¢o SAF 2507.
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Dos diagramas apresentados, pode-se notar também que acima de 1000°C
ndo ha precipitagdo de fase sigma, sendo que as fases de equilibrio sdo apenas
ferrita e austenita, com propor¢do crescente de austenita com a diminuicdo da

temperatura.

Nas segbes isotérmicas de 900°C e 800°C, nota-se, para a composicdo
quimica nominal do ago em estudo, a existéncia da fase sigma em equilibrio
termodindmico com a fase austenita, portanto com consumo da fase ferrita. E nesta
faixa de temperatura, aproximadamente, que a precipitagdo de sigma pode ocorrer,

prejudicando as propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo do material.

Figura 3 — Diagrama de equilibrio de fases do sistema Fe-Cr-Ni, isoterma a 900°C. Composi¢ao

C aproximada ao ago SAF 2507.
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Ny wit -

Figura 4 — Diagrama de equilibrio de fases do sistema Fe-Cr-Ni, isoterma a 800°C. Composigéo
C aproximada ao ago SAF 2507.

Nas isotermas dos diagramas quaternarios Fe-Cr-Ni-Mo fixados em 20% Ni
(Figuras 5 a 7), pode-se observar que, para a composi¢do quimica nominal do ago
SAF 2507 (indicada pela letra “C”), as fases de equilibrio entre 1000°C e 800°C s&o
austenita e sigma, esta ultima com fragdo volumétrica crescente com a diminuicao
da temperatura. Nota-se que um novo intermetalico aparece no sistema, a chamada
fase chi (x), inexistente no sistema Fe-Cr-Ni. Esta fase, segundo os calculos, nio é
de equilibrio para a composicdo de interesse, aparecendo apenas para teores
maiores de molibdénio e menores de cromo. Com a diminui¢cdo da temperatura, é
possivel notar a diminuicdo do campo de estabilidade da austenita e o aumento dos
campos dos intermetalicos.
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Figura 5 — Corte do diagrama de equlibrio de fases do sistema Fe-Cr-Ni-Mo para 20%Ni,
isoterma a 1000°C. Diagrama gerado pelo programa ThermoCalc®, base de dados TCFE.
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Figura 6 — Corte do diagrama de equlibrio de fases do sistema Fe-Cr-Ni-Mo para 20%Ni,

isoterma a 900°C. Diagrama gerado pelo programa ThermoCalc®©, base de dados TCFE.
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DATABASE:TCFE
P =1 atm, W(NI) = 20%, T = 800 °C

10 | |

9+ Y+X W

Y+Oo+Y)

WEIGHT_PERCENT MO
(3]
|
-2
+
Q
]

0  E— T

A 15 20 25 30

WEIGHT_PERCENT CR

Figura 7 — Corte do diagrama de equlibrio de fases do sistema Fe-Cr-Ni-Mo para 20%Ni,
isoterma a 800°C. Diagrama gerado pelo programa ThermoCalc®, base de dados TCFE.

3.3.2 Transformacoes de fases e seus efeitos nas propriedades mecénicas e

de resisténcia a corrosao

Algumas das propriedades mecanicas do aco SAF 2507 no estado
solubilizado s&o mostradas na Tabela 2 e suas propriedades de resisténcia &
corrosdao em geral ja foram abordadas neste texto. Vale ressaltar, entretanto, a
importancia da manutenc¢ao da fragdo volumétrica das fases ferrita e austenita nas
propriedades do ago (em torno de 55% de ferrita). Nestes agos também ocorre certa
anisotropia das propriedades mecénicas devido a textura que surge durante o
trabalho a frio. Isso leva a valores maiores de tenacidade a fratura e ao impacto na
direcéo transversal ao trabalho, quando comparados aos valores obtidos na dire¢éo

longitudinal. Por dltimo, deve-se também lembrar que estes agos sofrem transigéo
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dutil-fragil em torno de -60°C, sendo que a temperatura ambiente sua tenacidade ao
impacto é de 230 J [21].

A Figura 8 e Figura 9 mostram os diagramas Tempo-Temperatura-
Transformagéo (TTT) e Transformagdo por Resfriamento Continuo (CCT, do inglés
Continuous Cooling Transformation) para o ago SAF 2507, propostos por Nilsson em
sua revisdo acerca deste ago [21].
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Figura 8 — Curvas temperatura-tempo-precipita¢éo para diversos precipitados ohservados no
SAF 2507 [21].
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Figura 9 — Diagrama de tempo-transformagao por resfriamento continuo para SAF 2507
calculado com base no diagrama TTT obtido experimentalmente [21].
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3.3.2.1 Fase sigma (o)

A fase sigma é um intermetdlico com estrutura tetragonal, apresentando
elevada dureza e fragilidade. Esta fase é rica em elementos estabilizadores da ferrita
(Cr e Mo, principalmente, e Si). Obviamente, estes elementos encontram-se em
maior concentracdo na ferrita, onde apresentam também maior coeficiente de
difusdo comparativamente ao encontrado na austenita. Sendo assim, é natural que
sua nucleagao se dé a partir de interfaces o/a e oy € que seu crescimento se dé
com consumo da fase ferrita (como também pode ser visto nos diagramas ternarios
apresentados no item 2.3.1).

Segundo Brandi et al. [22], trés s&o as possiveis reagbes de formagao da fase
sigma em agos duplex:

1. Precipitagdo comum (o — ¢ + oo empobrecida em Cr e Mo);
2. Precipitagdo descontinua (¢— o + o empobrecida em Cr e Mo);

3. Reagéo eutetdide lamelar ou divorciada (0t— G + Ynova);

Considera-se, no entanto, que a principal reagdo responsavel pela formacgao
de fase sigma é a decomposicéo eutetdide da ferrita. A fase y,ova gerada é também
chamada de austenita secundéria e apresenta composigcdo quimica diferente da
austenita solubilizada. Ao ocorrer a precipitagdo de sigma valendo-se da difusdo de
cromo e molibdénio da ferrita, esta ultima se desestabiliza, ocorrendo a formagao de
austenita secundaria [21].

Estudos utilizando tratamentos isotérmicos do ago SAF 2507 demonstraram
que a precipitagdo de sigma ocorre mais rapidamente entre 850°C e 900°C.
Dobranszky et al. [23] determinaram que para 900°C a precipitacdo se da entre 100
e 200 segundos, através da reagao eutetdide da ferrita delta. Em seus estudos, os
autores demonstram que a reagdo ocorre com particdo dos elementos cromo,
molibdénio, fosforo (enriquecimento em o) e niquel (emprobrecimento em o). A
reacdo completa-se apds aproximadamente 1,5 hora de tratamento. Estes
resultados sdo semelhantes aos encontrados por Tehovinik et al. [24]. Romana [25]
também observou que a cinética de precipitagdo de sigma é mais rapida a 850°C e
900¢, sendo que para 10 minutos de tratamento (menor tempo do estudo) ela obteve
fracdes volumétricas préximas a 30%, sem que fosse observada a fase chi. Em
todos os estudos, demonstra-se que a morfologia da fase sigma formada difere com
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a temperatura e tempo de tratamento, variando entre estrutura lamelar a divorciada,
esta ultima mais frequente a temperaturas maiores ou iguais a 850°C.

A precipitacdo de sigma diante de tratamento de resfriamento continuo
também tem sido estudada. Chen et al. [26] realizaram ensaios que consistiram em
manter por 3 minutos o ago SAF 2205 a 1020°C, 1080°C e 1200°C, seguidos de
resfriamentos continuos em diferentes taxas. Seus resultados mostram que a
1200°C néo ocorre precipitagdo de sigma mesmo a uma velocidade de 0,12C/s. No
entanto, o equilibrio de fragbes volumétricas ferrita-6/y foi alterado, obtendo-se a
reducdo da fragdo de austenita de 55% para 50%, o que modifica as propriedades
mecanicas iniciais do ago. A 1020°C e 1080°C a fragao ideal € mantida, mas deve-
se manter o resfriamento a taxas superiores a 0,25°C/s, para que se evite a
precipitagdo de fase sigma. Nao foi reportada a precipitagdo de fase chi, que sera
estudada no préximo item. Embora o tempo em que o material estd submetido a
temperaturas superiores a 800°C seja maior quando a temperatura de pico é de
1200°C, atribui-se a ndo formagdo de intermetdlicos a eliminacdo de locais
preferenciais de nucleagdo, como carbonetos e inclusdes, e ao menor gradiente de
composi¢gdes no ago (menor particdo dos elementos de liga entre ferrita-6 e y). Seus
estudos, inclusive, sugerem que a nucleagao de ¢ ocorra proxima a pequenos (em
torno de 0,1um) carbonetos de cromo, na interface ferrita-8/y. Maehara et al. [27],
através de amplo estudo da formagdo de fase sigma em fungdo da composi¢do
quimica e da temperatura de solubilizagdo de agos duplex, concluiram que o tempo
de nucleagdo de sigma é fun¢do do teor dos elementos formadores de ferrita e
sigma na fase ferrita-6. Assim, os autores também explicam o maior tempo de
nucleagdo de sigma para tratamentos de solubilizagdo a temperaturas mais altas
(1200°C contra 1100°C) baseando-se na particdo dos elementos de liga entre ferrita-
d e v e excluem do tratamento dos resultados qualquer efeito de carbonetos de

cromao.

A precipitacdo do intermetdlico fragil nos contornos de grdo o/o. e nas
interfaces o/y causa uma queda acentuada na tenacidade dos agos duplex. Calliari
et al. [28] identificaram redug¢do de mais de 50% na energia absorvida em ensaio
Charpy (130 J, aproximadamente) na presenga de apenas 0,5% de fragdo

volumétrica de intermetélicos (o + ) para o ago SAF 2205 (tratamento a 850°C, 30
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minutos). Utilizando o mesmo ago, Chen et al. [29] encontraram queda muito mais
acentuada da tenacidade (energia absorvida na fratura de aproximadamente 20 J)
para apenas 5 minutos de tratamento isotérmico a 875°C. Entretanto, sendo os dois
trabalhos desenvolvidos em ago trabalhado a frio e no estado recozido e os ensaios
Charpy realizados na temperatura ambiente, a diferenga na energia absorvida no
impacto do metal como recebido (250 J para o primeiro e 304 J para o segundo)
sugere que os dois materiais ndo se encontravam na mesma condi¢do. De fato,
Dobranszky et al. [23] mostram que a cinética é favorecida pelo encruamento,
possibilitando a precipitagédo de sigma para tempos inferiores a 100 segundos no
ago SAF 2507.

A ocorréncia de fases adjacentes a sigma empobrecidas em cromo e
molibdénio (ferrita nova ou austenita nova) também é prejudicial para a resisténcia a
corrosdo do material. Estudos para os agos SAF 2205 [30] e SAF 2507 [31] mostram
drastica redugdo de potencial de pite e aumento da taxa de corrosdo destes agos em
meio de cloretos. A temperatura de precipitagdo de sigma também € um fator muito
importante para a resisténcia a corrosdo do material, como mostram os estudos
destes autores. Em temperaturas maiores, a velocidade de difusdo dos elementos
de liga tanto na ferrita como na austenita sdo maiores, resultando em maior
homogeneidade de composigao quimica das fases recém-formadas, ou seja, ha
maior recuperag¢ao, em termos de composi¢éo quimica, das zonas empobrecidas em
cromo e molibdénio. Isso explicaria as piores propriedades de resisténcia a corrosao
dos agos duplex envelhecidos a 800°C quando comparados aos agos envelhecidos
a 900°C.

3.3.2.2 Fase Chi ()

Embora se discuta a estabilidade termodindmica desta fase nos agos duplex,
a fase chi costuma aparecer previamente a precipitagéo de sigma. Sua presencga,
entretanto, é também indesejavel, pelos mesmos motivos de fragilizagéo e perda de

resisténcia a corrosao.

Sua composi¢cdo quimica, como na fase sigma, € também mais rica em
elementos estabilizantes da ferrita - porém com maior teor de molibdénio e menor de
cromo, quando comparada a fase sigma - o que justifica sua precipitagdo nos
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contornos o/o. ou oy [32]. Sua estrutura cubica ordenada apresenta maior facilidade
de precipitagdo na matriz cubica dos agos duplex, quando comparada a estrutura
tetragonal. Essa & uma possivel justificativa para seu surgimento previamente a fase
sigma. Em tratamentos isotérmicos, observa-se que, para tempos mais longos de
exposi¢do, ocorre a precipitagdo de fase sigma a partir da fase chi presente na
estrutura e com o consumo da mesma, indicando que a primeira é a fase
termodinamicamente mais estavel [32].

Calliari et al. [28] identificaram por SEM-BSE a precipitagéo de fase chi no ago
SAF 2205, um ago com menos elementos de liga que o ago SAF 2507, apds 10
minutos a 850°C, sendo que este tempo sobe para 30 minutos a 780°C. Os
resultados dos autores mostram que a fase chi é o primeiro intermetalico a se
precipitar nessas condi¢gbes e que ela pode agir como locais preferenciais para a
nucleacdo de sigma. Trabalhando com o ago SAF 2507, Dobranszky et al. [23]
demonstram que apdés 30 minutos de tratamento isotérmico a 900°C ainda é possivel
encontrar a fase chi nos contornos de graos o/c. e nas interfaces oy, embora essa
s6 seja observavel, devido a seu tamanho, por microscopia eletrfnica de
transmissao. Entretanto, trabalhos como o de Romana [25] e de Magnabosco [30]

nao identificam fase chi em seus resultados.

Quanto as propriedades mecéanicas, Calliari et al. [28] identificaram reducgao
de mais de 50% na energia absorvida em ensaio Charpy na presenga de apenas
0,5% de fragdo volumétrica de intermetalicos (c + y) para o ago SAF 2205
(tratamento a 850°C, 30 minutos). Os autores mostraram que mesmo sem a
precipitagdo de sigma, ou seja, apenas na presenga de menos de 0,3% de fase y, a
energia absorvida em ensaio Charpy cai pela metade (para aproximadamente 125 J,
corpo de prova padrao). Trabalhando com este mesmo ago, Chen et al. [29]
obtiveram resultados discrepantes, sendo que para 5 minutos de tratamento a 875°C
e a 900°C os autores obtiveram energia absorvida no ensaio Charpy inferior a 20 J
(corpo de prova padréo).

Estudos especificos para a fase chi sdo mais raros e por vezes os resultados
obtidos em diferentes trabalhos nao sao coerentes entre si. Um possivel motivo seria
a metodologia de caracterizacdo microestrutural utilizada por cada investigador e
tempos longos de tratamento térmicos. Nao foram encontrados trabalhos que
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relacionassem a precipitagdo de fase chi e as propriedades de resisténcia a
corrosao nos agos duplex ou superduplex.

3.3.2.3 Austenita secundaria

Também chamada de austenita nova (ymva), apresenta composigcao quimica
diferente da austenita solubilizada. Essa fase pode ser formada de duas maneiras
distintas. Primeiramente, a austenita secundaria (y.) pode se formar devido as
diferengas de fragdes volumétricas e composi¢cdes quimicas de equilibrio entre as
fases ferrita e austenita a uma determinada temperatura, quando comparadas a
temperatura de solubilizagdo, como pode ser observado nos diagramas ternarios
apresentados nas Figura 1 a Figura 4. De outra forma, ao ocorrer a precipitagao de
sigma ou chi valendo-se da difusdo de cromo e molibdénio da ferrita, esta ultima se
desestabiliza, ocorrendo a formagdo de austenita secundaria [21]. A precipitagao da
austenita secunddria se da nos contornos o/o (ou 8/6) sob diferentes morfologias,
em geral sob relagdo de orientagdo do tipo Kurdjumov-Sachs ou Nishiyama-

Wassermann, como demonstra o trabalho de Monlevade [33].

3.3.2.4 Carbonetos

A precipitagdo de carbonetos do tipo M;Cs; pode ocorrer na faixa de
temperaturas entre 950°C e 10502C, enquanto abaixo de 950°C o carboneto a se
precipitar é do tipo Maj3Cs, com rapida nucleagdo. Ambos sao observados
preferencialmente nas interfaces &/y, mas podem também serem observados nos
contornos de gréos 6/8 e y/y. Entretanto, devido ao baixo teor de carbono dos agos
superduplex, ndo se considera a precipitagdo de carbonetos relevante nestes
agos [21].

3.3.2.5 Nitretos de cromo

Devido aos elevados teores de nitrogénio nos agos duplex e superduplex, a
precipitacdo de CroN tornou-se importante. Sua precipitagdo é mais provavel de
ocorrer durante o rapido resfriamento a partir de temperaturas elevadas (em torno da

temperatura de solubilizagéo), devido a supersaturagdo de nitrogénio na ferrita
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decorrente deste processo. Nestes casos, particulas alongadas precipitam
internamente nos graos de ferrita. J& em tratamentos isotérmicos, ocorre a tendéncia
de precipitagdo de CroN nos contornos de gréos &/ e nas interfaces &/y, na faixa de
temperatura entre 700°C e 900°C. Essa precipitagdo pode ocorrer simultaneamente
a de austenita secundaria. [21].

Liou et al. [34] demonstram em seus estudos de simulagdo de zona afetada
pelo calor em ago SAF 2205 que a precipitagao de nitretos é maior quanto maior for
a taxa de resfriamento do ciclo térmico. Esse efeito tem relagédo com a disputa entre
a precipitagdo de austenita secundaria e de nitretos, uma vez que a primeira
apresenta cinética mais lenta que a segunda. Os autores também encontraram
maior teor de nitretos quanto maior for a dissolugdo da austenita durante a fase de
aquecimento do ciclo térmico. Este efeito, por sua vez, encontra explicagao na
supersaturagéo de nitrogénio na matriz ferritica quando do rapido resfriamento na
ZAC. Segundo os autores, a nucleagdo de pites é favorecida na regido de
precipitagdo de nitretos de cromo [34].

3.3.2.6 Fragilizacao dos 475°C

Esse fendmeno esta relacionado ao gap de miscibilidade no sistema Fe-Cr,

que causa o surgimento da fase o rica em cromo. Essa reagao causa a fragilizagao
e aumento da dureza do ago. Embora o’ esteja presente nos diagramas de equilibrio
a temperaturas mais altas, sua nucleagao é favorecida apenas por volta dos 475°C e
em geral ndo é motivo de preocupagdo em ciclos térmicos de resfriamento

continuo [21].
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3.4 CICLOS TERMICOS NA ZONA AFETADA PELO CALOR

Os processos de soldagem, em particular os processos a arco elétrico, sao
essenciais para a jungdo de componentes em equipamentos e estruturas. No
entanto, é inerente da técnica de soldagem por arco elétrico o aporte de calor
necessario para a fusdo do metal de adigao, que sera responsavel pela jungédo das
partes quando da sua solidificagdo. Diante disto, é de se esperar que o calor nao
seja totalmente concentrado na poga de fusé@o e que haja transporte de calor para as
regibes adjacentes ao cordao de solda. Tem-se nessa regiao a chamada zona
afetada pelo calor (ZAC).

A aplicagdo de ciclos térmicos, como visto neste texto, & responsavel pela
modificagdo da microestrutura do material, e, consequentemente, de suas
propriedades mecanicas e/ou de resisténcia a corrosdo. O controle meticuloso da
microestrutura na ZAC torna-se essencial para que se garantam as propriedades
minimas necessarias a aplicagao.

Os calculos para a defini¢do do ciclo térmico na ZAC passam pela resolugéo da
equacgéo do fluxo de calor no material a ser soldado. Algumas simplificagdes podem
ser tomadas para a resolugao analitica desta equacao. Primeiramente, considera-se
que nao ha perdas de calor por radiagao térmica. Dado que os processos de
soldagem exigem velocidade de soldagem constante para a boa qualidade do
cordao de solda, pode-se considerar que o fluxo de calor encontra-se no regime
quasi-estacionario. A condutividade térmica e o produto calor especifico x densidade
sao também considerados constantes com a temperatura. Com as dadas

consideragbes, a equagdo de fluxo de calor a ser resolvida é [35]:

02T+ a*r ot - 5T (eq. 4)
e Tt 92T T g

em que 7 é a temperatura, £, y e zsdo as coordenadas do sistema - sendo que a
primeira € a coordenada que acompanha a movimentagao da fonte de energia -, A é
a condutividade térmica (J.m".s".K") e v é a velocidade de deslocamento da fonte

de energia.
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Dado que a velocidade de soldagem é muito maior que a difusividade térmica,
uma dada sessao da ZAC “enxerga” o ciclo de soldagem como um intenso pulso de
calor. Assim, o ciclo térmico em uma sessdo pode ser representado por um
diagrama simples tempo-temperatura. Ainda, para o caso de uma chapa fina,
considera-se também que o transporte de calor é bidimensional. A resolugcdo da
equagao 4 para a obtencdo do ciclo térmico em uma chapa fina, definido pela

temperatura de pico e tempo de resfriamento, € dada pelas equagbes 5 e 6 [35].

T T (2)1/2 q/v (eq 5)
P07 \ne dpcr
Af . = /) (eq. 6)
8=5 " 4mApcO?d?

em que 7, é a temperatura de pico em um dado ponto, 7, é a temperatura inicial da
chapa, e € o numero neperiano, pc é o calor especifico por unidade de volume do
material, d € a espessura da chapa, r é a distdncia do ponto a fonte de energia
(r=(&+ 2+ A"), © é dado pela equagdo 7 e g é a energia de soldagem, dada
pela equagéo 8.

1_ 1 _ 1 (eq. 7)
@  (773-Ty) (1073 — Ty)

q=nVI (eq. 8)

em que n € a eficiéncia do arco (entre 0,70 e 0,85 para a soldagem MIG), Vé a
tensao do arco e /, a corrente. A equagao 9 expressa a relagao tempo x temperatura
na ZAC.

Aty 72 ( 02 At ) (eq. 9)
) e

T—Tyo=0 (— —_—
0 t 2et (T, — To)?

Dentre as varidveis que definirao o ciclo térmico resultante na ZAC, a energia de
soldagem é a responsavel pela insergdo de energia. Seu célculo, como mostrado na
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equagao 8, pressupbem a adogao de um fator de eficiéncia do arco e a medigdo da
tensdo e corrente do arco. Uma tecnologia mais precisa, chamada de True
Energy™, foi desenvolvida pela Lincoln Electric Company para a medi¢do da
energia de soldagem. Baseado nos valores instantdneos de saida do equipamento
de soldagem, a poténcia total aplicada durante o processo é obtida. Multiplicando-se
pela duragéo do processo tem-se a True Energy™, que associada ao comprimento
do cordao de solda fornece o aporte de calor (heat inpuf) com maior precisdo [36].

De fato, o avango da tecnologia de controle do formato de onda no processo
MIG também dificulta o calculo preciso do aporte térmico proveniente do arco
elétrico. Novas interfaces, como a Waveform Control Technology™ da Lincoln
Electric, permitem ao usuéario o controle preciso do formato de onda a ser aplicado
durante a soldagem, com os beneficios de melhorar o controle da forma de
transferéncia metdlica durante o processo, maior estabilidade do arco, menos
porosidade, menor consumo de energia e melhor aspecto do cordao de solda [37].
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4 MATERIAIS E METODOS

O ago utilizado neste estudo é o ago inoxidavel superduplex SAF 2507 (UNS
32750), fornecido pela Sandvik. A composi¢do quimica nominal deste material esta
apresentada na Tabela 1. As doze amostras de 11 mm x 11 mm x 70 mm foram
retiradas de uma barra forjada a quente, na condigdo como recebida. Foram
separados 6 pares de amostras, sendo que cada par foi submetido a um
determinado ciclo térmico a fim de simular a ZAC resultante de um processo de
soldagem. Uma amostra de cada par foi destinada a ensaios de caracterizagao
microestrutural, enquanto a outra amostra restante foi separada para ensaios de
tenacidade ao impacto e avaliagédo da superficie de fratura. A caracterizagdao do
material no estado como recebido (metal de base) foi feita a partir de regiao da barra
forjada que nao foi submetida a nenhum ciclo téermico adicional.

4.1 APLICACAO DO CICLO TERMICO

Nos calculos dos ciclos térmicos tedricos a serem aplicados a cada par de
amostras foram utilizados os conceitos apresentados no item 3.4 deste trabalho,
particularmente as equag¢des 5 e 6. Essas equagdes foram alimentadas com as
condigdes de simulagao (Tabela 3) e com as propriedades fisicas do ago. Na Tabela
3 encontra-se a regiao da ZAC, dada em distancia ao cordao de solda, e os
parametros de cada processo de soldagem simulados. Nessas mesmas tabelas, a
relagdo entre os paradmetros e o par de amostras encontra-se evidenciada. Os
passes de raiz simulados correspondem ao processo MIG convencional e MIG com
pulso modificado. Para os processos multi-passe, os passes de raiz simulados nas
amostras MPM e MCV foram idénticos aos aplicados nas amostras PM-3 e CV-3,
respectivamente. Trata-se, portanto, da simulagdo da regiao da ZAC a 3 mm do
cordao de solda, com passe de raiz pelo processo MIG seguido de dois passes em
arame tubular com energia de soldagem igual a 1500 J/mm.
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Tabela 3 - Parametros de soldagem dos pracessos MIG.

Tensdo Corrente Aporte Regiao Velocidade de

Processo V) (A) térmico daZAC soldagem  Amostra
(J/mm) (mm) (mm/s)
MIG 1 3,57 CV-1
Convencional 22 123 641 3 3,57 CVv-3
MIG Pulsado 1 3,81 PM-1
modificado 22 11 718 3 3,81 PM-3

Soldagem em chapa de 6 mm
Metal de adigdo: AWS ER2209 de 0,9 mm (0,035")

Atmosfera: 98% argbnio / 2% CQO;

As Figura 10 a Figura 12 trazem os ciclos térmicos aplicados a cada par de
amostras através do equipamento Gleeble®. A Tabela 4 traz as informacgdes
referentes as temperaturas de pico alcangadas em cada passe de soldagem e aos
tempos de resfriamento entre as temperaturas de pico e 800°C (Atrpicois) € entre
800°C e 500°C (Atgss).
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Figura 10 - Ciclo térmico aplicado das amostras PM-1 e CV-1.
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Figura 11 - Ciclo térmico aplicado das amostras PM-3 e CV-3.
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Figura 12 - Ciclo térmico aplicado as amostras MPM e MCV.
Tabela 4 — Dados referentes aos ciclos térmicos aplicados.
Passe 1 Passe 2 Passe 3
Amostra
Tpico (QC) At'rpicola At8/5 Tpico (QC) AtTpico/B Atsls Tpico (gc) At815
PM-1 1188 88 152
PM-3 842 5 19,5 - -—- -- -—- ---
CV-1 1231 8,3* 23,57
CV-3 885 88 244
MPM 841 5,2 19,7 1009 8,7 15,5 787 7,15
MCV 886 9,5 24,396 1009 954 244 787 11,5

* At/
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4.2 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

A observagdo das fases presentes em cada amostra e no metal de base foi
feita através de microscopia dptica e eletrénica. Os corpos de prova foram lixados
com lixas d’agua de granas 120 a 1200 e polidas em pastas de diamante de 6 um,
3 um e 1 um. Para a revelagao da microestrutura, foram utilizados dois diferentes
ataques eletroliticos: acido oxalico a 10%, com tensao aplicada de 3 V por um a dois
minutos; solu¢do de NaOH a 25% - conforme norma ASTM A923-08 para revelagédo
de fases intermetalicas — com tensao aplicada de 2 a 3 V, por 10 a 100 segundos, a
depender das dimensdes do corpo de prova. Devido a anisotropia, foram
observadas as trés diregcbes do metal de base e as dire¢des transversal e
longitudinal em relagédo a dire¢ao de forjamento nas amostras que sofreram ciclos

térmicos.

A microscopia 6ptica foi feita através do microscépio Olympus BX60M. Foi
utilizado o software Micrometrics SE Premium para a aquisicdo das imagens. A
determinagédo da fracéo volumétrica da fase austenita foi feita baseada na diferenga
de tonalidades das fases ferrita (mais escura) e austenita (branca) apés o ataque
eletrolitico em NaOH, utilizando-se o software Image J, conforme norma ASTM
E1245-03. A fracdo de nitretos, quando presentes, foi determinada através do
método de contagem de pontos. A fracdo de ferrita foi obtida naturalmente da
consideragdo que as unicas fases presentes no material sdo ferrita, austenita e
nitretos.

Tambem foi empregada microscopia de elétrons refletidos (backscattered
electron microscopy, BSE) para a caracterizagdo microestrutural de alguns corpos
de prova selecionados, bem como espectroscopia de raios-X por energia dispersiva
(energy dispersive X-ray spectroscopy, EDS ou EDX) para avaliagdo da composigao
quimica de microrregides dos corpos de prova. Ambas as técnicas foram realizadas
através de microscopio eletrdnico de varredura PHILIPS XL30, acoplado com o
analisador quimico EDAX new XL30.
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4.3 AVALIACAO DA TENACIDADE AO IMPACTO

A tenacidade ao impacto foi avaliada através de ensaios Charpy-V realizados a
-40°C, conforme sugere a norma ASTM A182/A182M - 11a. Devido a disponibilidade
reduzida de amostras, foi utilizada a técnica de Charpy sub-sized, com corpos de
prova na dimensédo 2,5 mm x 10 mm x 55 mm e entalhe de 1 mm, conforme norma
ASTM E23 — 07a. Os ensaios foram realizados em ftriplicata e os corpos de prova
retificados até a dimenséo final, a partir das barras de 11 mm x 11 mm x 70 mm
descritas anteriormente. O equipamento utilizado foi um WPM, com faixa nominal de
trabalho de 0 a 30 kgm.

4.4 AVALIAGAO DOS ASPECTOS DA FRATURA

Apos a realizagdo do ensaio Charpy-V, alguns corpos de prova foram
selecionados para avaliagao das caracteristicas da fratura. Os corpos de prova que
nao foram totalmente fraturados durante o ensaio de tenacidade ao impacto foram
fraturados a mao antes de serem analisados, sendo que essa area foi excluida da
analise. Através da técnica de metalografia, foi observado o caminho percorrido pela
trinca propagada durante o ensaio de impacto, enquanto a superficie de fratura foi
analisada pelas técnicas de microscopia de elétrons secundarios (secundary
electrons microscopy, SE), BSE e EDS, todas através do microscopio eletrénico de
varredura PHILIPS XL30. Todos os corpos de prova foram previamente limpos em
ultrassom por 30 minutos imersos em acetona e secos em corrente de ar.
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5 RESULTADOS

5.1 CARACTERIZAGAO MICROESTRUTURAL

A caracterizagdo metalografica do metal de base revelou uma microestrutura
puramente ferritica-austenitica, como esperado. Para as ZAC simuladas, foram
identificadas as fases ferrita, austenita e austenita secundaria em todas as amostras.
Uma fase alongada e preferencialmente atacada, identificada como nitretos de
cromo, mais facilmente identificaveis pelo ataque em &cido oxalico, foi observada
nas amostras PM-1, CV-1, MPM e MCV. Micrografias selecionadas para cada
amostra e para o0 metal de base sao mostradas nas Figura 13 a Figura 19. Nas
imagens, a fase da matriz preferencialmente atacada, mais escura, é a ferrita,
enquanto a mais clara é a austenita.

Como néao foi identificada nenhuma variagdo nas fases e fra¢gdes volumétricas
causadas por anisotropia microestrutural, sdo mostradas apenas as imagens obtidas
na secao longitudinal ao forjamento da barra. Conforme orienta a norma ASTM
A923-08 para identificagdo de intermetalicos, sdo apresentadas as imagens obtidas

com ataque eletrolitico de NaOH 25% e aumento de 500x em microscépio 6ptico.
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As morfologias da austenita secundaria e dos nitretos formados durante o ciclo
térmico podem ser mais bem visualizadas nas Figura 20 a Figura 22. Pode-se
observar a forte relagdo de orientagdo entre a austenita secundaria e a ferrita-o,
através da formacéo de estruturas como agulhas, “flechas” e particulas de austenita
fechada, contendo ferrita-6 da matriz em seu interior. Quanto aos nitretos, observa-
se sua morfologia alongada e ocorréncia tanto no interior dos graos ferriticos como
nos contornos &/6 e &/y. Chama-se atengédo para a regido no entorno da austenita
secundaria, em geral livre da precipitagdo de nitretos, embora estes eventualmente
aparegam em seus contornos de grao.

Figura 20 - Amostra CV-3. Ataque: acido oxalico 10%, 1000x de aumento. Observa-se a
formagdo de flechas e de particulas fechadas de austenita secundaria e a precipitagao de

nitretos na matriz ferritica.
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Figura 21 - Amostra CV-3. Ataque: hidréxido de sddio 25%, 1000x de aumento. Observa-se a

formacgéo de agulhas de austenita secundéria e a precipitagdo de nitretos na matriz ferritica.

Figura 22 - Amostra PM-1. Ataque: acido oxalico 10%. Observa-se a precipita¢io de nitretos

nos contornos o/a. e no interior dos graos ferriticos.
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A Tabela 5 apresenta as fragbes volumétricas das fases presentes em cada
amostra. Chama-se aten¢do para a presenga de nitretos nas amostras CV-1, PM-1,
MCV e MPM, sendo que nas demais a estrutura duplex ferritica-austenitica foi
mantida. Nestas, inclusive, a fragdo das fases foi mantida estatisticamente igual as
fragbes encontradas no metal de base. Estatisticamente, ndo se pode afirmar que
nas amostras simuladas a fragdo de ferrita é diferente da mesma encontrada no
metal de base. O mesmo, entretanto, ndo se pode afirmar da frac&o de austenita,
sendo que as amostras PM-1 e CV-1 apresentam teores menores desta fase
acompanhados de maiores teores de nitretos. Esses resultados podem ser
visualizados nas Figura 23 e Figura 24.

Tabela 5 - Fragbes volumétricas das fases presentes em cada amostra.

Fases
Amostra
% o %y % Nitretos

MB 52+2 48 + 2 ---
PM-1 54 +4 41 +3 53+0,3
PM-3 51 +1 49 + 1 -
CV-1 51+5 42 + 3 6+1
CV-3 53+3 47 + 3 -
MPM 53+3 46+ 3 1,0+£0,3

MCV 40 £ 2 49 +2 1,6 +0,2
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analisadas.
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5.2 AVALIAGAO DA TENACIDADE AO IMPACTO

Os resultados dos ensaios de Charpy-V sub-sized sdo mostrados nas Figura
25 e Figura 26. Observou-se para o metal de base energia absorvida no impacto
igual a 27 J. As amostras PM-3, CV-3, MPM e MCV apresentaram valores
ligeiramente inferiores (26 J para as primeiras e 25 J e 23 J para as Ultimas), mas
estes dados ndo podem ser considerados estatisticamente diferentes do metal de
base. Os menores valores foram encontrados para a amostra C, seguida da A (15 J

e 18 J, respectivamente), para os quais se pode afirmar serem inferiores ao metal de
base e diferentes entre si.

30

25 |

20 |

15 |

0 |

5 |

o I |
MB PM-1  PM3 CV-1 CV-3 MPM  MCV

Figura 25 - Resultados do ensaio Charpy-V com se¢ao reduzida.
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Figura 26 - Energia absorvida no impacto relativa ao metal de base.

5.3 AVALIAGAO DOS ASPECTOS DA FRATURA

Os resultados de metalografia realizada na regido da propagacgéo das trincas no
ensaio Charpy sdo mostrados a seguir. E possivel identificar mudangas no caminho
de propaga¢do das trincas de acordo com o teor de nitretos presente na
microestrutura. Na amostra CV-1 (6% de nitretos), nota-se que a trinca percorre
preferencialmente os contornos de grao, sem que a austenita seja fraturada (Figura
27). E possivel ainda se observar regides em que a trinca se propaga pelo interior
dos graos ferriticos, como mostra a Figura 28. Nas amostras MCV e MPM (1,6% e
1,0% de nitretos, respectivamente), observam-se regides em que a trinca seguiu sua
propagagao pelo interior dos grdos austeniticos (Figura 29), além do mecanismo
intergranular.
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Figura 27 — Amostra CV-1. Observa-se a propagacgao da trinca pelos contornos de grao, sem

que a austenita seja fraturada. Ataque: acido oxalico 10%, 500x de aumento.

Figura 28 — Amostra CV-1. Observa-se a propagagéo da trinca pelo interior do gréo ferritico.
Ataque: acido oxdlico 10%, 1000x de aumento.
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Figura 29 - Amostra MPM. Observa-se a propagacio da trinca seguindo pelo interior do gréos
austeniticos. Ataque: acido oxalico 10%, aumento de 1000x.

As imagens de microscopia eletrénica de varredura permitem a visualizagao de
uma transicdo do mecanismo de fratura, tendendo para uma fratura mais fragil nas
amostras com maior teor de nitretos. Este resultado esta ilustrado na Figura 30 e
Figura 31.
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Figura 31 — Superficie de fratura da amostra CV-1.
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6 DISCUSSAO

A andlise metalografica das amostras mostrou que os ciclos térmicos cuja
temperatura de pico nédo ultrapassou os 1000°C (amostras PM-3 e CV-3) ndo foram
capazes de causar alteragdes identificaveis na microestrutura do material. Ou seja,
nao foi observado nenhum microconstituinte que néao a ferrita ou a austenita, e as
fragbes volumétricas destas fases foi mantida semelhante ao metal de base. Esses
resultados estdo de acordo com as diagramas TTT e CCT propostos por Nilsson (ref.
[21], Figura 8 e Figura 9) e com trabalhos de tratamentos isotérmicos e de
resfriamento continuo discutidos no item 3.3 deste trabalho. Devido ao rapido
resfriamento, ndo ha tempo suficiente para a precipitagdo de intermetalicos (c e %),
assim como nao parece haver tempo suficiente para a precipitagdo de austenita
secundéria. Os resultados do ensaio Charpy, semelhantes ao encontrado para o
metal de base, sustentam a hip6tese de nao ter havido nenhuma transformagéo de

fase no material.

Restringindo a andlise as amostras CV-1 e PM-1, verifica-se que a primeira
apresenta maior teor de nitretos e maior precipitagdo de austenita secundaria, em
especial na amostra CV-1, sem a presenga de intermetalicos. No entanto, a fragéao
de austenita em ambas as amostras € inferior ao do metal de base. Isso sugere que
0 tempo em que o material ficou submetido a temperaturas superiores a de
solubilizagdo durante o ciclo térmico foi suficiente para a dissolugdo da austenita
primaria, embora este tempo seja bastante pequeno (entre 6 e 8 segundos). Assim,
durante o resfriamento, a matriz ferritica encontra-se supersaturada em nitrogénio. A
precipitacao das duas fases se explicaria pelo fato de as taxas de resfriamento
serem baixas o suficiente para se permitir a precipitacdo de austenita secundaria,
porém altas o suficiente para que o nitrogénio seja redissolvido na fase y,, causando
a precipitagdo de nitretos. A ligeira diminuigdo da taxa de resfriamento da amostra
CV-1 entre a temperatura de pico e 800°C (Atpico-s00), €m relagdo a amostra PM-1,
mostrou-se menos influente no teor de precipitados de nitretos do que o efeito
causado pelo aumento da temperatura de pico do ciclo térmico.
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Vale aqui ressaltar que as fragdes volumétricas dos microconstituintes obtidas
pela andlise das imagens metalograficas sofre de certa inexatiddo com relagao a
determinagdo do teor de nitretos, alterando também assim o teor de ferrita das
amostras que continham nitretos. Essa inexatiddo reside na dificuldade de se
determinar por andlise metalografica o real volume ocupado pelos nitretos nas
regides em que ataque metalografico revela sua presencga. Isto posto, ndao se
pretendeu aqui apresentar o valor exato da fragdo de nitretos presente nas
amostras, sem que se perca o valor da analise qualitativa dos resultados.

Nas amostras MPM e MCV, que sofreram dois passes de soldagem em adicéo
as amostras PM-3 e CV-3, respectivamente, os teores de nitretos encontrados nas
duas amostras sdo muito préximos, embora ligeiramente superior para a amostra
MCV. Como as temperaturas de pico sdo iguais para as duas amostras, e como nao
foi observada nenhuma alteragdo microestrutural no passe de raiz (amostras CV-3 e
PM-3), a unica possivel influéncia seria a menor taxa de resfriamento observada na
amostra MCV. Deve-se observar, no entanto, que a temperatura de pico é inferior a
temperatura de solubilizagdo, o que causaria, a principio, transformacao da ferrita-
em 7y.. Devido a proximidade dos valores de fragbes volumétricas encontradas, o
entendimento do fendmeno responsavel por este aumento no teor de nitretos é
bastante dificultado.

Os resuitados dos ensaios Charpy apresentam evidéncias entre a energia
absorvida no impacto e o teor de nitretos presente nas amostras, como indica a
Figura 32. Este resultado, em conjunto com a avaliagdo do caminho de propagagéo
da trinca e da superficie de fratura (Figura 27 a Figura 31) demonstra o efeito de
fragilizagdo da estrutura causada pela precipitagdo de nitretos. Na amostra CV-1,
com maior teor de nitretos, € possivel observar a propagag¢ao inter e intragranular da
trinca (na ferrita), mostrando que também o interior dos gréos ferriticos estdo
fragilizados. Nas amostras com menor teor, MCV e MPM, a precipitagdo de nitretos
provavelmente se deu preferencialmente nos contornos de grao, o que resultou em
propagagdo intergranular da trinca. A fragilizagdo dos contornos de grdo é
condizente com a microestrutura observada nas andlises de microscopia eletronica,
ilustradas na Figura 22.
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Figura 32 — Efeito do teor de nitretos na energia absorvida no impacto do ago SAF 2507.

Embora tenha havido a queda de tenacidade nas amostras CV-1 e PM-1, o
valor encontrado atende a norma NORSOK M-630, de 1997, que sugere 45 J
minimos para barras do ago SAF 2507 (que correspondem a 11,3 J nas dimensdes
utilizadas neste trabalho). As microestruturas encontradas para as amostras CV-1,
PM-1, MCV e MPM, no entanto, ndo estao de acordo com a norma, que exige matriz
ferritica-austenitica livre de precipitados.

Nas condigdes do estudo, o emprego da soldagem MIG com pulso modificado,
ou seja, com controle do formato de onda, mostrou-se menos agressiva a
microestrutura do material, devido ao menor aporte térmico. No entanto, a fim de se
evitar a precipitagao de nitretos, o processo de soldagem do ago em estudo deve ser
inferior a, no minimo, 1009°C. Alternativamente, a taxa de resfriamento deve ser
baixa o suficiente para que se evite essa precipitacao.
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7 CONCLUSOES

A partir das simulagbes fisicas da ZAC, pode-se concluir, para as condigbes

deste estudo:

A submissado da microestrutura a temperaturas maiores que a temperatura
de solubilizagdo do ago, mesmo para tempos inferiores a 10s, levou a
dissolugao da austenita na matriz;

A aplicagdo de ciclos térmicos na ZAC com temperaturas de pico
superiores a aproximadamente 1000°C levou a precipitagdo de nitretos
nos contornos de grao o/a € no interior dos graos ferriticos;

A precipitagdo de nitretos leva a fragilizagdo da microestrutura do
material, evidenciada pela diminuigdo da energia absorvida no impacto
proporcionalmente ao teor de nitretos e pelo caminho de propagacao de
trincas;

O processo MIG com pulso modificado foi capaz de reduzir as alteragdes
na microestrutura do material, devido ao menor aporte térmico, quando
comparado ao processo MIG convencional;

Tanto o processo MIG convencional como 0 MIG com pulso modificado
levaram a precipitagao de nitretos na regiao da ZAC a 1 mm do cordao de
solda;

Tanto o processo MIG convencional como o MIG com pulso modificado
nao alteraram a microestrutura da regido da ZAC a 3 mm do cordao de
solda;

A aplicagdo de passes subsequentes em arame tubular levou a
precipitagao de nitretos na ZAC a 3 mm do cordao de solda.
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8 SUGESTOES DE TRABALHOS FUTUROS

Para o complemento e/ou melhor compreensidao dos fendmenos observados

neste trabalho, as seguintes sugestdes poderiam ser realizadas:

Estudo da cinética de precipitagdo de nitretos, com a verificacdo da
temperatura de pico critica e da taxa de resfriamento critica para a
precipitagao de nitretos;

Buscar-se parametros de soldagem que atendam aos critérios de néo
precipitagdo de fases deletérias;

Validagdo do método de simulagdo fisica por comparagdo ao processo
real;

Estudo do cord&do de solda para os parametros ideias;

Investigagdo da relagdo entre a precipitagdo de nitretos e a queda de
tenacidade no ago estudado;
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