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Os acgos inoxidaveis super duplex sdo caracterizados pela notavel combinacéo
de resisténcia a corrosao e mecéanica, principalmente em ambientes contendo cloretos.
Diante disto, a sua demanda cresce a cada ano em aplicagdes offshore, sendo uma
alternativa aos acos inoxidaveis ferriticos e austeniticos. Apesar das suas
propriedades distintas, este aco é susceptivel ao fenébmeno de fragilizacdo pelo
hidrogénio, conforme reportado em alguns casos de falha de estruturas submarinas
sujeitas a protecdo catédica. Este estudo avalia o efeito do hidrogénio nas
propriedades mecanicas de tubos do aco inoxidavel super duplex. Tubos nas
condi¢cdes como recebido, deformado e soldado foram carregados catodicamente, com
ou sem tensdo, durante 160 horas, em solucao de 3,5% NaCl. ApGs a hidrogenacao,
0s corpos de provas foram submetidos imediatamente ao ensaio de tracdo uniaxial
para avaliar como o hidrogénio inserido na microestrutura do material afeta as suas
propriedades mecéanicas. As microestruturas foram analisadas utilizando-se
microscopio 6tico e microscopio eletrénico de varredura. Foram também analisadas as
fases presentes no material por difratometria de raios-X. Através do ensaio de
polarizacdo foram realizadas as curvas anddica e catddica do material em solugéo de
3,5% NaCl. As superficies de fratura obtidas ap0s os ensaios de tracdo foram
analisadas macroscopicamente e microscopicamente. Os resultados experimentais
indicaram que as perdas de propriedades mecénicas sdo mais acentuadas nos tubos
hidrogenados com tenséo. As amostras deformadas e soldadas demonstraram menor

resisténcia a fragilizagédo pelo hidrogénio, se comparado ao tubo como recebido.
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The Super duplex stainless steels (SDSS) are characterized by a remarkable
combination of corrosion resistance and mechanical strength, mainly in chloride
containing environments. Because of this, its demand is growing every year in offshore
applications, becoming an alternative to the ferritic and austenitic stainless steels.
Despite the pronounced properties, the duplex grades are prone to the hydrogen
embrittlement phenomenon as reported in some failures cases of subsea structures
subjected to cathodic protection. In this work, it was investigated the hydrogen
embrittlement of super duplex stainless steel tubes UNS S32750 cathodically charged,
with or without load, for 160 hours, submerged 3,5% NaCl solution. The tubes were
used in three conditions: as received, strained and welded. After hydrogenation, the
specimens were submitted to the tensile test in order to evaluate how the hydrogen
inserted into the microstructure affects its mechanical properties. Microstructure was
analyzed by optical microscopy and scanning electronic microscopy. The phases
present into material were analyzed by X-ray diffraction. The material’s anodic and
cathodic curves in solution of 3,5% NaCl were carried out throughout the polarization
test. After the tensile tests the fracture morphology was investigated macroscopically
and microscopically. The experimental results pointed that the loss of mechanical
properties is more pronounced in tubes hydrogenated under tension. The strained and
welded samples showed lower hydrogen embrittlement strength compared to as

received tube.
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1 INTRODUCAO

Nos ultimos anos, a escassez do petrdleo, acompanhando por seu preco elevado,
viabilizou a extragdo deste em condi¢cbes mais desafiadoras. A cerca deste fato, a
exploracdo e producdo de petréleo e gas em campos maritimos esta em constante
movimento para aguas mais profundas. Como exemplo desta tendéncia, pode-se citar
a exploracao de petroleo na camada de pré-sal do litoral brasileiro. Os campos do pré-
sal possuem reservas de petréleo de média a alta qualidade, segundo a classificacdo
da escala API, e estdo abaixo de uma lamina d’agua média de 2000 m e entre 4000 a
6000 m de profundidade no subsolo. A profundidade total, ou seja, a distancia entre a
superficie do mar e os reservatérios de petroleo abaixo da camada de sal, pode
alcancar até 8.000 m.

Para atender as exigéncias atuais da industria petrolifera, o desenvolvimento
de ligas metalicas com maior resisténcia ao ambiente marinho tornou-se o objetivo de
varios fornecedores. Um dos materiais modernos de maior destaque nas propriedades
de resisténcia a corrosdo e mecanica, em relagdo ao custo e cuja demanda cresce a
cada ano na industria petrolifera, sdo os agos inoxidaveis super duplex. Esta nova
classe de acos possibilita que os equipamentos figuem mais leves, devido a maior
resisténcia mecanica, e com maior vida Util, favorecida pela resisténcia a corrosao.
Sendo assim, 0s ac¢os inoxidaveis super duplex sdao uma excelente alternativa em
relacdo aos acos inoxidaveis ferriticos e austeniticos.

Em aplicagbes submarinas, os agos inoxidaveis da familia duplex estdo
expostos a protecdo catédica devido a conexao direta com estruturas de aco carbono.
Este cenério pode ser critico, uma vez que o potencial padrédo de prote¢cdo dos agos
carbono favorece a evolucdo de hidrogénio sobre a superficie dos agos inoxidaveis
duplex. Em conjunto com solicitagbes mecéanicas e microestrutura desfavoravel, este
material torna-se sujeito ao fendmeno de trincamento sob tensédo induzido pelo
hidrogénio (HISC — Hydrogen Induced Stress Cracking).

O constante avangco da industria petrolifera para aguas mais profundas
influenciara na protecéo catddica das estruturas submarinas. A fim de alcangar uma
protecdo efetiva, a medida que a lamina de agua aumenta, a aplicagdo de maiores
densidades de corrente € necesséaria. Como resultado, a cinética de reducgéo dos ions
hidrogénio é acelerada, aumentando a quantidade de hidrogénio atébmico gerado na
superficie do componente. O acréscimo da pressao hidrostatica também sera um fator

preponderante. Apesar da reacdo de reducdo ndo ser afetada pela pressdo, a
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subsequente recombinacdo do hidrogénio em gas € retardada, elevando a
possibilidade de difusdo do atomo de hidrogénio para o interior da estrutura.

Nos dltimos anos, alguns casos de falhas foram reportados para o0s
componentes de aco inoxidavel super duplex submetidos a protecdo catddica em
aplicacbes offshore. Portanto, € evidente a relevancia da avaliacdo da resisténcia
deste material em relacdo a concentracdo critica de hidrogénio, que causara falhas
adiantadas nos meios a qual estardo sujeitos. A estimativa de uma concentracdo
critica de hidrogénio, presente na microestrutura do material, podera determinar o
tempo de vida util das estruturas, bem como as condi¢cbes seguras de operacao
destes.

O objetivo deste trabalho é avaliar como o hidrogénio inserido na
microestrutura de juntas soldadas do aco inoxidavel super duplex, de especificacdo
UNS S32750, afeta as propriedades mecéanicas do material. Amostras de tubings
como recebido, deformado e soldado, foram carregados catodicamente, na condi¢cdo
sem ou com tenséo, em solugcdo aquosa 3,5% de NaCl durante 160 horas.

Para a analise da microestrutura, formacdo de fases deletérias e propriedades
de resisténcia a corrosdo, as amostras foram, respectivamente, investigadas por
microscopia Gtica, microscopia eletrénica de varredura, difracdo de raios-X e ensaio de
polarizacdo. Apoés a hidrogenagéo, sob ou sem tenséo, os tubos foram ensaiados em
tracdo uniaxial para avaliar como as suas propriedades mecéanicas foram afetadas.
Para estudar os micromecanismos de fratura, as superficies de fratura dos corpos de
prova de tracéo foram analisadas no microscopio eletrénico de varredura.

Todas as condicdes de tubos de AISD UNS S32750 estudadas apresentaram
diminuicdo da ductilidade apds sofrerem hidrogenagcdo, sem ou sob tensdo, em
solucéo de 3,5% NaCl. Contudo, a fragilizacdo das amostras hidrogenadas sob tensdo
foi mais significativa do que nos corpos de provas hidrogenados sem a aplicacdo de
carga mecanica. Devido as alteragbes microestruturais nos tubos deformados e

soldados, a queda da resisténcia a fragilizacao pelo hidrogénio foi acentuada.



2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 ACOS INOX DUPLEX E SUPER DUPLEX

Os acos inoxidaveis duplex (AID) foram desenvolvidos como alternativa aos
acos inoxidaveis austeniticos (AlA), para aplicagcdes que exigem propriedades
concomitantes de resisténcia mecéanica e a corrosdo elevadas, sejam na indudstria
offshore, quimica, petroquimica, de papel e celulose, alimenticia, farmacéutica, entre
outras [1].

Os AID sao ligas baseadas no sistema Fe-Cr-Ni. Compostas por Cr (20% a
30%) e Ni (5% a 10%), com a adi¢do de Mo, N, Cu, W e baixo teor de C (geralmente
menor que 0,03%). Estas ligas sdo caracterizados por uma microestrutura bifasica, na
gual consiste de uma mistura de ilhas austeniticas (estrutura CFC - denotada por y)
em graos de ferrita (estrutura CCC - denotada por 8) [2]. Os AID sédo projetados para
possuirem um balango aproximadamente equivalente entre as fragdes volumétricas
das fases [3].

Os produtos fundidos e trabalhados possuem, aproximadamente, distribuicoes
equivalentes de ferrita e austenita. Os componentes trabalhados contém uma textura
de laminacdo, obitida por trabalho a quente, seguido de tratamento térmico de
solubilizacdo e témpera. Enquanto que nas pecas fundindas, as ilhas austeniniticas
formam estruturas aciculares e/ou tipo Widmanstatten, onde estdo inseridas em uma
matriz ferritica. A figura 1 exibe as microestruturas tipicas de AID na forma trabalhada
e fundida. Note, através da escala, que a microestrutura trabalhada possui uma
granulometria mais fina do que a fundida [4, 5].

Os elementos de liga adicionados podem ser classificados como
austenitizantes e ferritizantes. Como o nome sugere, certos elementos favorecerdo
uma maior proporcao de austenita, enquanto outros falicitardo a ferrita. Entre a maioria
dos elementos de liga nos AIDs, Cr, Mo, Si e Nb, V, Al, Ti e W sdo formadores da
ferrita, ao passo que Ni, C, N, Mn e Cu sao formadores da austenita [6].

A quantidade de cada fase e a microestrutura obtida ser&o fun¢do do controle
simultaneo da composi¢cdo quimica (balanco entre elementos formadores de austenita
e ferrita) e do tratamento termomecanico realizado (ajuste entre trabalho a quente,
temperatura de solubilizacdo e témpera). Por exemplo, o balanco 6timo entre fases
para os produtos trabalhados mordenos varia entre os fornecedores, mas uma faixa

entre 45-60% de austenita pode ser esperado [4].



Figura 1 - Microestruturas tipicas de AID: (a) laminado a quente; (b) fundido. Note que
a ferrita possui coloracéo escura enquanto que austenita é clara. Adaptado de [4, 7].

As propriedades dos AID derivam das por¢des ferritica e austenitica. Os AIA
possuem excelente soldabilidade e ndo possuem temperatura de transicao ductil-fragil,
enguanto que a resisténcia ao trincamento sob tensdo por cloretos e o limite de
escoamento sdo relativamente baixos. Agos inox ferriticos (AIF) possuem alta
resisténcia ao trincamento sob tens@o por cloretos mas com baixa tenacidade,
principalmente na condicdo como soldado.

Caso o balanco de fases seja alterado, e as duas fases ndo se encontrem mais
em proporc¢des similares, a perda de propriedades do material pode ser relevante.
Assim, se a propor¢do de austenita aumenta, a resisténcia a corrosao sob tenséo e a
resisténcia mecéanica diminuem. Por outro lado, se o percentual de ferrita aumenta,
diminui a tenacidade a fratura do material [1]. Com a tabela 1 abaixo, podemos

comparar as principais propriedades dos AlA e AIF com os AID.



Tabela 1 — Comparacao entre as principais propriedades dos acos inoxidaveis duplex,
ferriticos e austeniticos.

Propriedades Acos Inox Acos Inox Acos Inox
P Ferriticos Austeniticos Duplex
Corroséo
generalizada 1 3 3
(oxidacéao)
Resisténcia Corroséao
a corroséo | localizada (pites 1 2 3
e frestas)
Corrosa~o sob 5 3
tensdo
Soldabilidade 1 3
Limite de > 1 3
oA escoamento
Resisténcia =
P Limite de
mecanica P 1 2 3
resisténcia
Ductilidade 1 3 2
Estrutura cristalina CCC CFC CCCeCFC
Magnéticos Sim Nao Sim

Ranqueamento das propriedades:

1- valor de propriedade baixo em rela¢&o aos trés agos

2- valor de propriedade intermediario em relagdo aos trés agos
3- valor de propriedade alto em relagéo aos trés agos

As vantagens especificas oferecidas pelos AID em relagdo aos AIA séo a
resisténcia ao escoamento (aproximadamente o dobro), a maior resisténcia ao
trincamento de corroséo sob tensdo por cloretos e a maior resisténcia a corrosao por
pites. A soldabilidade é superior aos AlF, mas geralmente ndo tdo boa como a dos
materias austeniticos [2] .

A composicdo quimica possui grande influéncia na resisténcia a corrosdo por
pites dos AID. Para determinar a resisténcia a este tipo corrossao, o indice PREN (Pit
Resistance Equivalent Number) é normalmente usado. O PREN é resultante de
relacdes empiricas e pode ser expresso de véarias formas. No entanto, a forma mais

empregada para ligas duplex € elucidada na equacao (1) abaixo:

PREN, = %Cr + 3,3%Mo + 16%N (Eq. 1)

Os AID com maiores teores de Cr, Ni, Mo e N, e adicdo de W, alcancam um
valor de PREN = 40. Estas ligas apresentam propriedades mais nobres, e sao
denominadas de acos inoxidaveis super duplex (AISD) [2, 4, 8]. Contudo, devido a
introducdo do tungsténio em alguns graus de AID, elemento que amplia a resisténcia a
corrosdo por pites, uma forma modificada da relagdo do PREN, conforme equagéo (2),

foi proposta [4].




PREN,, = %Cr + 3,3(%Mo + 0,5%W) + 16%N (Eq. 2)

A seguir, apresenta-se a tabela 2 com a composicdo quimica dos principais
acos inoxidaveis duplex e super duplex comerciais, e a figura 2 com a comparacao
entre os valores de PREN das diferentes classes de ac¢os inoxidaveis. O acrénimo
UNS (Unified Number System), representa um sistema de designacdo de ligas

usualmente aceito nos Estados Unidos da América.

Tabela 2 - Composicao quimica e valores do indice PREN para os principais AID e
AISD comerciais. Adaptado de [2].

NOME COMPOSICAO, %
EMPRESA COMERCIAL{ Cr | Ni | Mo | N Cu [OUTROS FRE UNS NO.
FE-23CR-4NI-0.1N
AVESTA 2304 23 14 | (0d0) . 25 532304
CLI UR3SN 23 14 L (0l 25 832304
SANDVIK SAF 2304 23 04 | 0d0 L. 25 S32304
FE-22CR-5.5NI-3MO-0.15N
ALLEGHENY AL 2205 22 | 55|30 (006, ... .. 33-35 831803
LUDLUM
AVESTA 2205 22 |55|30 (06| ... 33-35 S31803
BOHLER A 903 22 |55130 (006 .. 33-35 S31803
CLI UR 45N 22 |55|30(006]...]... 33-35 831803
KRUPP FALC 223 22 |55]30 0016 ... ... 33-35 S31803
MANNESMANN | AF22 22 |55|30 (06| .. ... 33-35 S31803
NIPPON KOKAN | NKCR22 22 |55|30 (06| .. ... 33-35 S31803
SANDVIK SAF 2205 22 |55|30 (06| ... . 33-35 S31803
SUMITOMO SM22CR 22 |55|30 ({006 .. 33-35 S31803
THYSSEN REMANIT 22 55|30 (006, .. 33-35 831803
4462
VALOUREC VS22 22 55|30 (06| .. ... 33-35 S31803
BRITISH STEEL | HYRESIST 22 (55|30 |0l | 33-35 831803
22/5
FE-25CR-5NI-2.5MO-0.17N-CU
BOHLER A 905 255013723 [037|... |[58MN |39
CARPENTER T-MOPLUS 2754515 |025]...]... 37 e
CLI UR 47N 25 |7 |30 [0le|02]... 38 531260
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Figura 2 - Classificagdo PRE de acordo com as familias de acos inoxidaveis. Adaptado
de [9].

2.2 METALURGIA DOS AID

O total de fases identificadas no sistema ternario Fe-Cr-Ni sdo cinco:
e Austenita (y);
e Ferrita delta (8), formada a partir do resfriamento do estado liquido;
e Ferrita alfa (o), formada a partir da transformacgéo em estado soélido;
e Sigma (o), basicamente composta por Fe-Cr, possui estrutura
tetragonal, sendo extremamente dura, fragil e ndo magnética [6, 8];
e Fe;Ni, que possui ordenamento atdmico de longo alcance.
O diagrama ternario esta disposto na figura 3, note que as linhas pontilhadas

indicam que as fases foram determinadas através de simula¢cfes termodinamicas para

baixas temperaturas.



Cr
0 % Fe

100 % Ni

g 8’4’
% '8 T
o S
4o
1 - 1
10% Fo evnpemmnmmmnme e i 30 % Ni
\
\
N 7/
N 4 Secgao vertical
N\ < 7 % (70% Fe = constante)
100%Fe ¥ 0% Ni

Fe

Figura 3 - Diagrama ternario Fe-Cr-Ni, destacando a sessdao vertical com 70% Fe
como constante. Adaptado de [10].

Contudo, o equilibrio entre as fases em AID pode ser melhor observado
utiizando um diagrama pseudo-binario (figura 4). Como na maioria dos AID a
porcentagem de Fe é aproximadamente 70%, retira-se uma secao vertical do
diagrama ternario considerando o ferro constante e variando as porcentagens de Ni e
Cr, conforme indicado na figura 3.

A figura 4 mostra esquematicamente a evolucao microestrutural de um AID de
composicao tipica durante a solidificacdo no equilibrio. A liga solidifica-se totalmente
na estrutura ferritica em torno de 1400 °C. Durante o resfriamento, parte desta ferrita
transforma-se, no estado sdélido, em austenita, sendo que a transformacdo é
reversivel. Desta forma, em temperatura ambiente, forma-se uma estrutura bifasica,
caso as condi¢cOes de resfriamento impecam a formacdo de outras fases, que serdo

discutidas posteriormente [6, 11].

Temperatura
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Figura 4 - Secao vertical com Fe constante (68%) do diagrama ternario Fe-Cr-Ni.
Adaptado de [12].

A previsdo da microestrutra de um AID é laboriosa, ja que o digrama de fases
ternério Fe-Cr-Ni ndo leva em consideracdo a influéncia de outros elementos de liga
presentes que afetam a quantidade das formadas. Por conseguinte, diversos
pesquisadores desenvolveram formulacdes empiricas que relacionam a relativa
eficiéncia dos elementos em estabilizar a ferrita, em comparagdo com a eficiéncia do
Cr, expressa em termos do Cr equivalente (Cre). Elementos que estabilizam a
austenita sdo expressos em termos de Ni equivalente (Nigg) [6, 11].

Os valores de Creq € Nigqg podem ser calculados a partir das equagdes 3 e 4 [5,
6, 9:

%Nisq = %Ni + 0,5%Mn + 30(%C + %N) (Eq. 3)
%Creq = %Cr + %Mo + 1,5%Si + 0,5%Nb (Eq. 4)

A nucleacéo e o crescimento da fase austenitica € um processo difusional, ou
seja, se durante um resfriamento do campo ferritico ndo houver tempo suficiente para
os elementos de liga formadores de austenita se difundirem para realizar a

transformacdo 6 — y, a formagdo de austenita pode ser parcialmente impedida.



Portanto, a transformacgéo néo depende somente do equlibrio entre Nigq € Creq mas
também da cinética da reacao.

A temperatura de estabilidade da estrutura duplex é fortemente influenciada
pelo percentual de N, sendo mais dominante do que os elementos Cr e Mo [4]. Ao
verificar a equacao (3), constata-se que o N tem um poder austenizante 30x maior do
gue o Ni. Portanto, o N é um elemento fundamental no equilibrio entre as fases. A
figura 5 ilustra este efeito, destacando a expansdo do campo bifasico no diagrama
pseudo-binario Fe-Cr-Ni.

Portanto, o desenvolvimento da estrutura duplex pode ocorrer devido ao
correto ajuste de composi¢cdo quimica e execucdo do tratamento de solubilizacdo
seguido de resfriamento rapido adequado.

Expansao do
campo duplex
com a adicdo de N

Temperatura [°C]

1000}
900!
S+y+o0
800} g
L~ - J— \ 70% Fe
+a! / ' \
700 ! - - S —

Ni % 0 5 0 15 20
Cr%30 25 20 15 10

Figura 5 - Efeito esquematico da adicao de N no diagrama pseudo-binario Fe-Cr-Ni
com 70% de Fe constante. Adaptado de [4].
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2.3 PROPRIEDADES MECANICAS

2.3.1 Resisténcia atracéao

Para aproximadamente a mesma porcentagem de intersticiais, os AlF
possuem, geralmente, maior limite de escoamento do que os AIA. No entanto, a
austenita quando combinada a fase ferritica, para formar um AID, o limite de
escoamento cresce de forma vertiginosa superando os AlF, principalmente em baixas
temperaturas [6, 8, 11]. Sendo assim, uma suposta “lei de mistura linear” com base
nas fracdes volumétricas de ferrita e austenita, e de suas respectivas resisténcias
guando em ligas monofésicas, conforme a equacao (5), ndo pode ser aplicada para o
calculo da resisténcia a tracao dos AID [11].

Oaparente = faOa + fyo-y (Eg. 5)

Conforme figura 6, o AID possui tensdes de escoamento e resisténcia bem
superior ao AIF e AIA. A ductilidade, geralmente, € maior do que 25% de deformacao,
mas nao ultrapassando a capacidade de deformagédo dos AlA [4].

1000 -+
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=
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ls 400 Ll
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200
0 . 1 Y ' T T %
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Figura 6 - Comparacédo do comportamento em tensdo uniaxial dos agos inixodaveis
duplex, ferritico e austenitico. Adaptado de [13].
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Em relacdo ao limite de resisténcia a tracdo, de acordo com a figura 7,
observa-se que ele apresenta uma tendéncia inversa ao do limite de escoamento com
relacdo a porcentagem de ferrita. Ou seja, o limite de resisténcia a tracdo tem uma
tendéncia de diminuir com o aumento da fracdo volumétrica de ferrita [8, 11, 14]. Este
comportamento € devido a, pelo menos, trés fatores [14], sendo eles:

1) A maior taxa de encruamento da austenita aumenta o limite de resisténcia a

tracdo do AID rico em austenita em relacdo a liga com menos austenita;

2) A quantidade de transformagdo martensitica, influenciada pelo o
encruamento da fase austenitica, reduz proporcionalmente com a
diminuicao da fragéo volumétrica de austenita;

3) A liga com maior percentual de ferrita exibe menor tenacidade devido a

fratura por clivagem.

De fato, as propriedades mecanicas a tracdo dos AID sdo o resultado da
interacdo de varios mecanismos simultaneos [4]. Dentre eles, 0s principais sao:
e Endurecimento por solugéo sélida intersticial (C, N);
e Endurecimento por solugéo sélida substicional (Cr, Ni, Mo, etc.);
¢ Refino de gréo devido a presenca de duas fases (relagéo de Hall-Petch);
e Dispercéo de particulas de segunda fase;
e Deformagdo induzida por contragdo diferencial das duas fases durante o

resfriamento do tratamento de solubilizag&o.
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Figura 7 - Dependéncia do limite de resisténcia dos a¢os inoxidaveis duplex com
relagdo a porcentagem em volume de ferrita para diferentes temperaturas. Adaptado
de [14].

As propriedades mecéanicas dos AlDs refletem os comportamentos individuais
das fases ferrita e austenita. Devido as distintas propriedades mecanicas, por

exemplo, médulo de elasticidade e taxa de encruamento, existird uma divisdo entre a

[N

carga aplicada (no material como um todo) por tipo de microestrutura. Portanto,

importante entender as reagbes mecanicas microestruturais, principalmente, para

(@]

desenvolvimento de ligas de AID [13].

Nos ultimos anos, alguns metddos de difracdo de raios-X in situ foram
desenvolvidos, com intuito de analisar a carga que cada fase experimenta, de forma
individual, durante um carregamento em tracdo uniaxial. Consequentemente, é
possivel tragar as curvas de micro tensdo-deformacao da austenita e ferrita nos AID.

NILSON e CHAI [13] averiguaram o comportamento de macro deformacédo do
AISD UNS S32750 (nome comercial SAF 2507) em relagdo a micro deformacao
sofrida por cada fase, durante um ensaio de tracao, através de difragdo de raios-X in
situ. Os autores tracaram curvas individuais de tensdo-deformacdo para ambas

microestruturas, e compararam com o desempenho da liga bifasica. A figura 8 exibe
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os graficos de macro e micro tensdo-deformacéo, nas condi¢cdes de como recebido e
de trabalhado a frio em 8%.

No grafico do AISD como recebido (figura 8.a), sem carregamento, a ferrita
possui uma tensdo residual trativa pequena, enquanto que a austenita possui tenséo
residual compressiva de 50 MPa. Durante o carregamento, ambas as fases iniciam a
deformacao elastica como esperado. No entanto, 0 escoamento na austenita inicia em
estagios prévios (~425 MPa), se comparado ao escoamento da ferrita (~565 MPa).
Enquanto que a macro tensao de escoamento de 545 MPa foi observada. O
escoamento prévio da austenita se deve a ativacdo preliminar dos planos de
deslizamentos.

Para a condicdo pré-deformado (figura 8.b), a austenita comeca a escoar em
tensbes mais elevadas do que a ferrita, mostrando a maior capacidade de
encruamento. Isto também é evidenciado pela maior tenséo residual que a austenita
possui logo apos a pré-deformacao.

Outro aspecto interessante é a variacdo das tensfes residuais em cada
condi¢éo de ensaio. Na condi¢gdo como recebido, as tensfes residuais nas duas fases
apos o ciclo de deformacdo s&o totalmente diferentes se comprados as tensdes
originais. Elas podem mudar de tensGes compressivas para trativas, e vice-versa. Em
materiais deformados, as tensdes residuais antes e apds o carregamento apenas
apresentaram alteracdes marginais.

Os resultados da figura 8 podem ser interpretados como parte do porque o
trincamento seletivo, em fendmenos induzidos pelo ambiente, pode ocorrer neste tipo
de material [13].

A tabela 3 exibe os resultados de micro e macro tensdo de escoamento do
AISD nas condi¢Bes ensaiadas na figura 8. Caso a equacgéo (5) seja utilizada, para
calcular a macro tensdo de escoamento a partir dos escoamentos microestruturais,
pode ser observado que a tensédo calculada serd menor do que o real medido. De fato,
este € um perfeito exemplo da sinergia entre a ferrita e a austenita, que proporcionam

aos AID propriedades notaveis.
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Figura 8 - Influéncia da deformacao na tensdo especifica de fases do AISD SAF 2507,

(a) material na condicdo de como recebido; (b) material pré-deformado em 8%.

Tabela 3 - Resultados de micro e macro escoamento para o AISD SAF 2507.

Adaptado de [13].

Adaptado de [13].

Fracao [%]

Como Recebido [MPa]

8% Pré-deformado [MPa]

Austenita 57,1 425 805
Ferrita 42,9 565 555
AISD - 545 705
Oaparente - 485 682
Oreall Oaparente - 1,12 1,03
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2.3.2 Resisténcia ao impacto

Os AID apresentam boa tenacidade em temperaturas suficientemente baixas,
para a maioria das aplicacdes em engenharia, mas estas ligas ndo devem ser usadas
em servicos criogénicos. Para este tipo de aplicacdo as ligas devem ser totalmente
austeniticas. Um comparativo entre as curvas de transi¢cao ductil-fragil dos tipos de
acos inoxidaveis esta disposto na figura 9.

Como em todos os materiais, a tenacidade serd dependente da composi¢ao
guimica e do histérico de tratamentos termomecanicos, no qual influenciard a
microestrutura e a textura. Por exemplo,o trabalho a frio reduz a resisténcia ao impacto

em temperatura ambiente e aumenta a temperatura de transicao ductil-fragil.

250
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™
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Figura 9 - Energia de impacto absorvida de acordo com a temperatura para 0s
diferentes agos inoxidaveis. Adaptado de [15].

Conforme figura 10, a tenacidade e a temperatura de transicdo ductil-fragil dos
AIDs variam de acordo com a fragdo volumétrica de ferrita presente na microestrutura.
Quanto maior a quantidade de ferrita menor serd a tenacidade e, consequentemente,
a temperatura de transicdo desloca-se para temperaturas maiores [3]. Quando a
fracdo volumétrica de ferrita excede cerca de 60 a 70%, a energia absorvida no
impacto decresce rapidamente. Este efeito acontence em funcdo do mecanismo de

deformacéo por clivagem ocorrer na fase ferritica [6].

o
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Figura 10 - Dependéncia da energia de impacto em relacdo a percentagem em volume
de ferrita em AID. Adaptado de [3].

Deve-se considerar, entretanto, que nos AlDs trabalhados, a austenita e a
ferrita sdo conformadas em forma de lamelas e a tenacidade dependera da orientagcéo
tomada. A maxima tenacidade é obtida quando a propagacdo da trica ocorre
transversalmente a direcdo de laminagéo [6]. A figura 11 ilustra a anisotropia, de uma

chapa laminada do AID Zeron 100, apés sofrer tratamento termomecanico.
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Figura 11 - Anisotropia verificada nas propriedades de tenacidade do AID Zeron 100;
(a) diagrama de orientacdo dos corpos de prova testados; (b) curvas de energia
Charpy para uma placa laminada. Adaptado de [16].

Portanto, as propriedades mecéanicas dos acos inoxidaveis duplex dependem da
guantidade de ferrita e austenita, da morfologia dessas fases, da orientagdo delas com
relacéo as tensdes aplicadas ou com o plano de fratura e de suas exatas composi¢cdes
guimicas. Ademais, as propriedades variam com a temperatura e a taxa de
deformacéo, isso sem levar em consideracdo um outro fator que é a presenca de
fases adicionais [11]. A influéncia de fases deletérias no comportamento mecéanico dos

AID sera discutido adiante.
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2.4 RESISTENCIA A CORROSAO

A resisténcia a corrosédo dos AID, como de qualquer aco inoxidavel, é definida
através da sua capacidade de passivagdo, ou seja, a habilidade de formar e manter
uma fina camada de Oxido protetor em determinado ambiente. Os AID possuem boa
resisténcia a corrosao generalizada e localizada, por pites e frestas, gracas aos efeitos
sinérgicos relacionados a interagdo entre o alto teor de Cr e outros elementos de liga
presentes [17].

As ligas duplex possuem maior quantidade de elementos de ligas, se
comparado com os AlA, o que resulta em menores taxas de corrosao generalizada. No
entanto, as propriedades de corrosdo das estruturas de AID ndo sao definidas apenas
pela composicao quimica, mas também por fatores como tamanho de gréo, inclusoes,
precipitacdo de fases intermetalicas e qualidade da superficie [4].

O Cr, Mo e N sao os elementos mais importantes para as propriedades de
corrosdo localizada dos AID. Vale ressaltar que o Ni auta principalmente como
estabilizador da austenita. Entretanto, estes elementos nao estdo distribuidos
uniformimente entre as duas fases. O Cr e 0 Mo possuem mais afinidade com a ferrita,
enquanto que o Ni e o N pela austenita. Portanto, é necessario considerar a
resisténcia por pites da ferrita e austenita individualmente, devido a particdo de
elementos de liga entre as duas fases [4].

O coeficiente PREN (equacdes 1 e 2), ndo leva em consideracdo o efeito de
tratamentos termomecanicos, inomogenidades microestruturais bem como o efeito de
outros elementos de liga. Da mesma forma que podem aprimorar a resisténcia a
corrosdo dos acos, os elementos de liga também formam precipitados, induzindo ao
empobrecimento local da matriz, resultando no colapso do filme passivo [4].

Desta forma, uma liga com elevado valor de PREN pode possuir um baixo CPT
(critical pitting temperature — temperatura minima para ocorrer o ataque de corroséo
por pites durante um ensaio), caso uma das fases ou regido esteja pobre em Cr, Mo,
W e N se comparado a outra fase. Em outras palavras, esta liga possui um baixo valor
de PREN localizado [4].

O ataque por corrosdo localalizada em AID ocorre, frequentemente, nos
contornos de grao austenita/ferrita. Esta regido, exibida na figura 12, esti propensa a
precipitacdo de fases intermetalicas, empobrecendo a regido adjascente de elementos
de liga [4].
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Figura 12 — Pite formado no contorno de grao &/y do AISD 25%Cr-7%Ni, ap0s ensaio
para determinagéo do CPT. Adaptado de [18].

Estes agos foram principalmente desenvolvidos para melhor resistir a corrosao
sob tensao por cloretos, sendo bem superior aos AlA. Este comportamento é devido,
principalmente, a presenca da fase ferritica, que interage mecanicamente e
eletroquimicamente com a fase austenitica, diminuido a susceptibilidade a este tipo de
corroséo [3].

A figura 13 compara a resisténcia a corrosédo sob tensdo, em meio neutro com
concentracdo aproximada de 8 ppm de O, em solucdo, de alguns acos inoxidaveis
austeniticos, com os AIDs (UNS S31803 e UNS S32304) e um AISD (UNS S32750)
em funcéo da temperatura e concentragdo de cloreto. As tensdes aplicadas durante o
ensaio foram da ordem do limite de escoamento dos materiais. Abaixo da linha
pontilhada o material ndo sofre trincamento associado ao fenémeno [3].

Por conseguinte, estes materiais sdo importantes para o uso na industria offshore,
alvo deste estudo, em aplicagbes que envolvem o bombeamento de agua produzida.
Ou seja, agua do mar contendo elevada concentragdo de ions (CI), gas carbdnico
(CO,), gés sulfidrico (H,S) e ions de HS e S*, entre outros, em temperaturas variando
desde 40 °C até 80 °C [19].
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Figura 13 - Resisténcia a corrosédo sob tensdo em fungéo da temperatura e
concentracao de ions de cloreto. Adaptado de [2].

2.5 PRECIPITACAO DE FASES EM AID

Além da austenita e ferrita, uma variedade de fases secundérias indesejaveis
podem se formar nos AID, em temperaturas que variam de 300 °C a 1000°C e que
causam, frequentemente, a perda de tenacidade e o decréscimo na resisténcia a
corrosdo. A exposicdo do material nestas temperaturas pode ocorrer como resultado
das condicdes de servico, tratamentos térmicos e ciclos térmicos devido as operacdes
de soldagem. Por esta razdo, recomenda-se que a temperatura superior de aplicagédo
dos AID seja de 280 °C para materiais ndo soldados e de 250 °C para materiais
soldados [3].

A figura 14 mostra o diagrama tempo-temperatura-transformagéo (TTT) para os
AID, explicitando duas faixas de temperaturas distintas para o surgimento de diversas
fases secundarias. Na faixa entre 300 °C e 600 °C, o aparecimento da fase alfa linha
(o), ou fragilizacao a 475 °C, é a de maior relevancia [3, 10]. Na segunda faixa, que se
encontra entre 600°C e 1000°C, a fase sigma (o) € a mais deletéria, devido a sua
grande fracao volumétrica e sua influéncia nas propriedades mecéanicas e de corrosao
[3, 6, 10, 11, 17, 20].
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Figura 14 - Diagrama TTT esquematico para precipitacdo de fases secundarias
em AID. Adaptado de [6].

A cinética precipitacdo de fases secundarias nos AID é extremamente
favorecida pelo aumento nos teores de elementos de liga. A figura 15 mostra a cinética
de precipitacdo de fases com relacdo a especificagdo UNS dos AID. As ligas UNS
S32520 e UNS S32550 sdo considerados AISD em comparacgao as restantes, que sédo
apenas duplex e, consequentemente, menos ligadas [3].

NILSON e CHAI [13] estudaram a precipitacdo de fases deletérias no AISD
SAF 2507 (UNS S32750) e determinaram experimentalmente as curvas TTT de
algumas fases intermetdlicas, conforme figura 16. Adiante, serdo discutidas as
principais fases secundarias encontradas nos AID, bem como 0s seus respectivos

efeitos nas propriedades mecanicas e de corrosao.
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Figura 15 - Diagrama TTT esquemadtico para os AID e AISD com relacdo a algumas
ligas e suas respectivas composi¢des quimicas. Adaptado de [3].

1100

1000 Giny, | o]
” &;i‘
800 =

700 —

600

Temperatura, °C

500

400

3O(.%).O1 0.1 il 10 100
Tempo, h

Figura 16 - Diagrama TTT experimentalmente determinado do SAF 2507 mostrando as
curvas de precipitacdo do Cr;N, fase y, fase o, fase R e o’. Adaptado de [13].
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2.5.1 Fase Sigma (o)

Das fases precipitadas, a fase sigma é a mais importante, devido a sua maior
fracdo volumétrica observada na soldagem e sua influéncia nas propriedades
mecanicas e de resisténcia a corrosdo. A fase sigma é ndo magnética e intermetalica,
com estrutura cristalina tetragonal e, basicamente, composta por Fe, Cr e Mo [6, 10].

Normalmente a fase sigma precipita-se entre 600 e 1000 °C onde, nos AID, a
ferrita € metaestavel. A ferrita possui um teor mais elevado dos elementos formadores
da fase sigma, por exemplo, o Cr e o Mo. Portanto, 0 mecanismo de precipitacdo da
fase sigma se da principalmente pela decomposicdo da ferrita. O mecanismo de
precipitacdo é uma transformacgédo eutetoide 8 — o + y,. A fase y, « denominada como
austenita secundaria, sendo totalmente distinta da fase austenitica que nucleia-se em
condigcOes controladas de solidificacao.

A reacdo de formacgédo de fase o ocorre por nucleacdo e crescimento. A curva
de transformagédo em “C”, esquematizada na figura 17, mostra que a taxa de maxima
precipitacdo pode ser encontrada entre 850 e 900 °C. De acordo com a temperatura
de precipitacdo, a morfologia de precipitacdo da fase sigma muda.

Para baixas temperaturas de precipitacdo (em torno de 750 °C), uma estrutura
de tipo “corais” de pode ser encontrada. Nesta faixa de temperaturas, a quantidade de
nacleos é maior, devido a baixa difusdo dos elementos de liga formadores de . Este
comportamento causa uma supersaturacdo local e leva a uma maior densidade de
precipitados.

Um comportamento de precipitacdo diferente pode ser observado em
temperaturas mais altas (>950 °C). A fase sigma € maior, mais compacta e a ligacéo
entre os cristais € marginal, resultado de uma menor taxa de nucleagdo e de uma
maior taxa de difusdo (ou maior taxa de crescimento) em altas temperaturas. A
transicdo na forma e tamanho de particulas é encontrada em tempraturas
intermediarias, por exemplo, a 850 °C.

A precipitacdo do intermetélico sigma é acompanhado pela formacao da y,. A
medida que a fase sigma precipita-se, enriquece de Cr e Mo. Simultaneamente o Ni
difunde-se para a ferrita. O enriquecimento de elementos austenitzantes na ferrita,
acompanhado pela perda de elementos ferritzantes, conduz a uma ferrita instavel,
transformando-se em y,. Esta austenita sera pobre em Cr e Mo.

POHL et al. [10] citam que os calculos executados por KOBAYASHI e
WOLYNEC mostram que a quantidade de Cr na v, cai para valores menores que 11%
em peso, tornando essa fase susceptivel a corrosao. As menores concentracdes de Cr

e Mo nédo séao o Unico fator responsavel pela queda na resisténcia a corrosao. As fases
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mais nobres ao redor da y, promoverdo uma extensiva dissolu¢do anddica da mesma

por corrosdo galvanica, principalmente em meios altamente corrosivos.

Figura 17 - Diagrama TTT do AID UNS S31803 (25Cr-5Ni-3Mo) e morfologia da fase
c em relacdo a temperatura de recozimento isotérmico; (a) 950 °C, (b) 850 °C, (c) 750
°C. Adaptado de [10].

As propriedades mecéanicas dos AlDs também sdo seriamente prejudicadas
com a precipitacdo da fase sigma. Os precipitados aumentam a dureza e diminuem a
tenacidade do substrato. A dureza pode atingir niveis de 900 a 1000 HV. O limite de
escoamento e o limite de resisténcia a tracdo aumentam ligeiramente, mas o
ductilidade pode cair de 40% para 7% [3, 6]. A sensibilidade ao entalhe também é
bastante afetada. Conforme figura 18, a precipitacdo de 1% de o leva a enregia de
impacto Charpy cair em um terco do valor em relagdo ao do material solubilizado e
temperado [10]. Note que a morfologia de ¢ também influenciara na resisténcia ao

impacto. A precipitagdo em menores temperaturas € mais prejudicial ao material.
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Figura 18 - Influéncia da precipitacdo e da mofologia na energia de impacto de corpos
de prova entalhados. Adaptado de [10].

2.5.2 Fase Chi (y)

Esta fase é geralmente encontrada em AISD, mas em menores quantidades do
gue a fase sigma. Entretanto, é tdo deletéria as propriedades quanto a fase sigma. A
fase chi ndo apenas possui um percentual de Cr similar, em relagéo a fase sigma, mas
um teor de Mo maior (cerca de 20%). Sendo esta mais prejudicial a resisténcia a
corrosdo por pites do que fase sigma. Mas como a fase chi geralmente coexiste com a
fase sigma, torna-se dificil de separar os efeitos nocivos de cada fase sobre as
propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao.

A fase chi precipita-se na faixa de 700 a 900 °C, atingindo o maximo da sua
cinética de precipitacdo na faixa de 800 a 850 °C Entretanto, ou contrario da fase
sigma, a precipitagdo da fase chi nos AID ndo € termodinamicamente estavel. Apés
um longo tempo de envelhecimento a fase chi se transformara na fase sigma.

Segundo POHL et al. [10], no AISD UNS S32760 tratado termicamente visando
a precipitacdo de fases intermetalicas, foi observado que na faixa de 750 a 850 °C, a
precipitacdo de chi é preliminar a de sigma. Com o inicio da precipitacdo da fase
sigma, a fase chi comeca a desaparecer em favorecimento a sigma. Como pode ser
visto na figura 19, os residuos de fase chi, localizados nos contornos de gréo, foram
parcialmente dissolvidos em fase sigma.

As fases y e o ndo sao distinguivéis no micréscopio 6tico, mas a fase chi pode

ser identificada usando difracdo de elétrons em um Microscépio Eletrdnico de
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Transmissdo (MET). Contudo, identificac6es podem ser feitas também no microscépio
eletrénico de varredura (MEV) utilizando elétros retroespalhados. Segundo a figura 19,

a fase chi causa um maior constraste na imagem do que a fase sigma [3].

Figura 19 - Precipitacdo da fase y e crescimento da fase o em um AISD fundido.
Adapatdo de [10].

2.5.3 Nitretos de Cromo

A precipitagdo de nitretos de Cr tem se tornado um dos assuntos mais
importantes para os AISD devido ao aumento do percentual de N em solucéo sélida. A
formacdo de Cr,N ocorre na faixa de temperatura de 700 a 900 °C durante
resfriamento rapido ou tratamentos isotérmicos. A principio, as particulas de Cr,;N
precipitam-se, em sua maioria, intragranularmente e, em dltimo caso,
intergranularmente nos contornos de gréo 8/5 ou d/y. A precipitacdo de Cr,N também
pode ocorrer simultaneamente com a transformacdo 6 — y,. Esta sequéncia de
reacOes retiram o Cr da matriz, comprometendo a resisténcia a corrosao por pites [21].

Em temperaturas elevadas, o N se encontra solubilizado na ferrita e a formacéo
destes nitretos ocorre durante resfriamento rapido, devido a supersaturacdo de N na
fase ferritica em baixas temperaturas. A figura 20 mostra o percentual de N solavel na
fases ferrita e austenita de acordo com a temperatura. Note que em baixas
temperaturas a solubilidade de N na ferrita reduz uma ordem de grandeza.
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Se a quantidade de austenita formada durante o resfriamento for tal que se
aproxime da condicdo de equilibrio, praticamente todo o N estara na solucéo sdlida na
austenita. Como consequéncia, a quantidade de nitretos de Cr precipitados na ferrita
sera praticamente nula. Porém, se a fase austenita for suprimida, o N sera encontrado
em solucdo soélida super saturada na ferrita, precipitando nitreto de cromo em sua
matriz.
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Figura 20 - Solubilidade do nitrogénio em funcdo da temperatura nas fases austenita e
ferrita. Adaptado de [22].

Apesar do Cr,N, com estrutura hexagonal, ser o tipo de nitreto predominante, o
CrN, com estrutura cubica, também foi observado na zona termicamente afetada de
soldas do AID tipo 2205. Segundo LEITE [3], em AID e AISD, os nitretos de cromo
precipitam-se na forma de bastonetes de Cr,N ou de plaquetas de CrN.

O efeito do nitreto de Cr nas propriedades mecanicas e de corroséao é dificil de
ser separado do efeito da fase o, visto que o e Cr,N frequentemente coexistem,
conforme indicado na figura 21 [11]. Note que na figura 21.b, devido ao contraste por
elétron retro-espalhado, a fase sigma (rica em Mo) aparece com um contraste brilhoso

enquanto que o Cr,N com contraste escuro.

28



Figura 21 - Micrografias em MEV do AISD 29Cr-6Ni-2Mo-0,38N envelhecido a 975 °C
por 72 horas com precipitagéo das fases o e Cr;N; (a) Contraste por elétron
secundario; (b) Contraste da mesma imagem de (a) por elétron retro-espalhado.
Adaptado de [23].

2.5.4 Carbetos (M;Cs e M»3Cy)

Os carbetos M,C; precipitam-se em temperaturas entre 950 e 1050 °C, ja
abaixo de 950 °C, o carbeto MxCs € 0 que precipitara, com cinética bastante
acelerada. Os carbetos precipitam-se predominantemente em contornos d&/y, mas
também podem estar presentes em contornos 6/6 e y/y e, em menor grau, dentro dos
graos de ferrita e austenita. Contudo, a precipitacdo de carbetos € de menor
importancia nos AISD, onde a porcentagem de carbono é muito baixa (<0,02 peso%).
O AISD 25Cr-7Ni (SAF 2507), por exemplo, ndo revelou precipitados de carbetos de
gualquer natureza. Portanto, a corrosdo intergranular causada pela precipitagdo de

carbetos parece ser improvavel nos modernos AISD [21].

2.5.5 Austenita Secundéria (y,)

Como ja foi discutido, os AID solidificam-se completamente com estrutura ferritica.
Durante o resfriamento, parte desta fase tranforma-se em austenita primaria (y). Caso
este resfriamento seja acelerado, a formacédo de y pode ser prejudicada, originando
uma microestrutura metaestavel de elavado teor de ferrita. Sendo assim, durante um
processo de reaquecimento, seja por tratamento térmico ou devido a um processo de
soldagem, a austenita secundaria (y,) precipitara a partir da ferrita.

No metal de solda dos AID sé&o distinguidos dois tipos de y,. A primeira delas

forma-se na interface 8/y, na faixa de temperaturas de 800 a 900 °C, sendo resultantes
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do crescimento de particulas pré-existentes de y, porém com composi¢cdo quimica
distinta. O outro tipo forma-se no interior do grdo 8, com a forma de finas particulas

acirculares, conforme figura 22, na faixa de temperatura de 800 a 1000 °C [6].

Figura 22 - Diferentes morfologias da austenita secundaria precipitada em AID.
Adaptado de [5].

A v, também pode se precipitar em conjunto com as fases intermetalicas ricas
em Cr, tais como a fase sigma, o carbeto Cr;3Cs € 0 nitreto Cr,N [6, 11]. O
empobrecimento de Cr na ferrita ao redor desses precipitados desestabiliza a mesma
transformando-se em austenita secundaria.

Segundo discutido por PINTO [11], o crescimento da y, ao redor de carbetos e
fase sigma, tem ocorrido de trés diferentes modos, sendo eles:

a. Um crescimento lamelar casado com o crescimento do carbeto a partir da
interface v/6, dando origem a reacédo eutetoide 8 — Cr,3Cs + y2. A precipitacdo
dos carbetos empobrece a ferrita em Cr e, desta forma, transforma-se em y,.
Esta transformacdo, que por sua vez, rejeita Cr para a ferrita adjacente,
permitindo o crescimento dos carbetos. Estabelece-se, portanto, o crescimento
cooperativo das duas fases [2, 8].

b. Precipitacdo de carbetos no formato de “larva” na interface original v/5, seguida
do crescimento de y, dentro da ferrita. O motivo pelo qual a y, cresce em
direcéo a ferrita, da-se pelo fato dos atomos de C e Cr estarem difundindo-se
em direcdo aos carbetos, que também estdo crescendo. Assim, a relagédo
Cre¢/Nigq na ferrita fica reduzida a tal ponto que favorece a expanséo da vy, [6,
17].

c. Posteriormente, devido a reducao do teor de C nos AIDs, a precipitacdo de

carbetos é limitada, dando origem a segunda reacédo eutetoide do tipo 6 — ¢ +
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Y2 A austenita secundaria cresce na saliéncia da fase sigma, que é

principalmente induzida pelo empobrecimento do Cr ao redor da fase sigma.

Esta reacdo eutetoide também pode ser ocorrer com Cr,N em contornos de

grao dly, sendod — o + CrN. A figura 23 mostra esquematicamente esses

modos de crescimento da v,.

A fase y, é pobre em Cr, isto causa a perda do balango quimico entre ferrita e

austenita e, consequentemente, a queda da resisténcia a corrosao localizada na

liga , facilitando a ocorréncia de corrosao por pites nessas areas.

(a)

Carbeto

Interfaceinicial &%

(b)

(c)

Diregdo de
crescimento

i—-*
7:"‘!_.
q_,
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Interfaceinicial &%

Carbeto

&

r| &

Carbeto

Figura 23 - Modos de crescimento da y, associados a precipitacdo de carbetos (M,3Ce)
ou fase o, sendo: (a) crescimento lamelar casado com o crescimento do carbeto; (b)
somente a y, cresce “deixando para tras” carbetos do tipo “larva”; (c) a austenita

cresce na c. Adaptado de [11].
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2.5.6 Alfalinha (a’)

A fase o’ estad associada a formacdo de uma fase rica em Cr, com estrutura
cristalina CCC, sendo a principal causa da “fragilizagdo a 475 °C”. Este fenbmeno de
fragilizacdo resulta da separacao da ferrita, de ligas Fe-Cr, em uma fase 6 rica em Fe e
uma fase o’ rica em Cr. Esse tipo de fragilizacdo tem sido observado em acos
ferriticos e duplex, em temperaturas inferiores a 500 °C [11, 21].

A formacéo de o’ pode ocorrer por dois mecanismos: nucleacao e crescimento,
guando o teor de Cr na ferrita € baixo; e decomposi¢éo espinoidal quando o teor de Cr
nesta mesma fase é alto [3, 6, 8].

Verifica-se que a o’ resulta em um aumento da resisténcia a tragdo e dureza,
diminuindo a ductilidade, a sensibilidade ao entalhe, a resistividade elétrica e a
resisténcia a corrosao da ferrita [3]. A figura 24 exibe a fratura por clivagem da ferrita
causada pela o’ em AID.

A cinética de formacéo da fase o’ € consideralvemente mais lenta que do que
as fases que se precipitam em altas temperaturas (c € ). Sendo assim, é improvavel
gue a fragilizacdo a 475 °C ocorra no resfriamento do processo de soldagem de
estruturas em AID e AISD [3]. Tem sido verificado que o Cr, 0 Mo e o Cu promovem a
fragilizagdo a 475 °C [11, 21].
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Aspecto de fratura ductil (dimples)

Ferrita
R

Aspecto de fratura fragil (clivagem)

Figura 24 - Fratura fragil por clivagem na ferrita (fragilizacéo a 475 °C) causado pela o’
em AID. Fractografia feita com MEV utilizando feixe de elétrons secundarios. Adaptado
de [24].

257 FaseG

Outros tipos de fase podem aparecer nos AID entre 300 e 600 °C. Dentre estas
destacam-se 0s precipitados com composi¢do baseada em Ni, Si e Mo, denominados
de fase G. O nome fase G foi dado devido a sua aparéncia protuberante nos contornos
de grédos. Conforme figura 25, a fase G é composta de particulas de 1 a 10 nm,
ocasionalmente alcangando 50 nm [3, 25].

As particulas de fase G precipitam-se preferencialmente em sitios de
discordancias e nas interfaces d/y em AID (figura 26). A fase G também pode se
desenvolver nas interfaces 6/a’ entre 300 e 400 °C apds varias horas de exposicao,
devido ao enriqguecimento de Ni e Si nestas localidades [3, 4, 25].

Sua composi¢do depende dos elementos presentes no aco e das condi¢des de
envelhecimento. Os acos inoxidaveis com Mo exibem uma precipitagdo mais uniforme.

A concentracao total dos elementos que compféem a fase G aumentam de 40 a 60%,
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guando mantidos numa faixa de temperatura ao redor de 350 °C, mais precisamente

para tempos de envelhecimento de 1.000 a 30.000 horas [3].

Fase G

100 nm
-

Figura 25 — Micrografia em MET exibindo a precipitacdo de fase G em AID
envelhecido a 475 °C por 15.000 horas. Adaptado de [25].

Figura 26 — Micrografia em MET exibindo a precipitacéo preferencial em discordancias
de AID envelhecido a 475 °C por 200 horas. Adaptado de [25].
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258 FaseR

A fase R é um composto intermetalico enriquecido em molibdénio (Fe,Mo),
precipitando-se em pequenas quantidades no intervalo de temperatura entre 550 e
700 °C. NILSON e LUI [26] encontararam aproximadamente 30% Fe, 25% Cr, 6% Ni,
35% Mo e 4% Si na composicdo da fase R. Foi também estabelecido nesta
investigacdo que a tenacidade e a resisténcia a corrosdo por pite sdo reduzidas pela
formacdo da fase R, sendo observado que esta pode precipitar-se tanto
intergranularmente quanto intragranularmente.

Segundo NILSON e LUI [26], os precipitados intergranulares podem ser mais
deletérios do ponto de vista da corrosdo por pite, desde que estes tenham teores de
cerca de 40% Mo, causando portanto a depele¢cdo deste elemento na matriz ao redor

do precipitado. A fase R torna-se instavel para tempos longos de envelhecimento [26].

2.5.9 Fase Pi (m)

O nitreto conhecido como fase n foi encontrado dentro de grdos, com estrutura
cristalina cubica. Semelhante a fase R, contribui para a fragilizacdo e corrosao por pite
em materiais envelhecidos a 600 °C. Verificou-se que a fase = contém
aproximadamente 28% Fe, 35% Cr, 3% Ni e 34% Mo, mostrando assim que a férmula

guimica ideal proposta como Fe;Mo;3N4 € somente uma aproximagao grosseira [11].

2.5.10 Precipitados ricos em Cobre (fase €)

A adicdo de Cu aos acos inoxidaveis tem sido usada para melhorar as
propriedades de resisténcia a corrosdo e também induzir um endurecimento por
precipitacao.

Devido a existéncia da precipitacdo desta fase rica em cobre em temperaturas
mais baixas, por volta dos 300 °C, ha um endurecimento da liga atribuida a esses finos
precipitados. Entretanto, observou-se que este endurecimento provoca também uma
gueda na sensibilidade ao entalhe nos AID que contém este elemento, durante
tratamentos térmicos na faixa de 260 a 320 °C [3].

BANAS e MAZURKIEWICZ [27] comentam que o Cu em solucdo solida nos
AID facilita a passivacdo da austenita. No entanto, foi identificado que a precipitacdo
da fase rica em Cu, na matriz ferritica, diminuiu a resisténcia a corrosdo por pites no
meio com solu¢do 1M H,SO, + 1M NaCl. De fato, ocorre um decréscimo da

estabilidade do filme passivo, devido a atuacao do ion cloreto em regides adjacentes a
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precipitacdo. A conclusdo é que a alta concentracdo de Cu na ferrita conduz a
precipitacdo de uma fase rica neste elemento em acos ferriticos e austeno-ferriticos,
acarretando no aumento da dureza do material e na deterioracdo da resisténcia a

corrosao da ferrita.

2.6 METALURGIA FiSICA DA SOLDAGEM DO AISD

O processo de soldagem de um AISD, no dercorrer do aquecimento e
resfriamento, induz transformacdes microestruturais no material. Estas devem ser
monitoradas, de modo que as propriedades da junta soldada sejam as mais préximas
ao do metal de base. Segundo apresentado anteriormente, este controle pode ser
efetuado através da composicdo quimica e da historia térmica (ciclos térmicos e
reparticdo térmica). A composicdo quimica da zona fundida (ZF) pode ser ajustada
através do metal de adicdo e/ou da composigédo do gas de protecdo. A histéria térmica
determinard basicamente a microestrutura na zona afetada pelo calor (ZAC) e,
eventualmente, na ZF.

Na soldagem de AID, a microestrutura varia desde a poga de fusdo onde
ocorem fendmenos de solidificagdo até o metal adjacente a solda na ZAC, onde
ocorrem transformagfes no estado solido. As figuras 27 e 28 expbem algumas das
modificagbes microestruturais ocorridas na junta soldada de um AID. Ao analisar a
figura 27, notam-se cinco regifes na junta soldada:

= Zona fundida (ZF);

= Zona parcialmente fundida (ZPF);

= Zona de crescimento de gréo de ferrita ou Zona afetada pelo calor de
temperatura elevada (ZACTE);

= Zona bifasica parcialmente transformada ou Zona afetada pelo calor de
temperatura baixa (ZACTB);

= Metal base.

Em cada regido, a microestrutura sera funcdo da velocidade de resfriamento,

sendo esta dependente da temperatura maxima atingida durante a soldagem.
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Figura 27 - Diagrama esquematico das alterac6es microestruturais ocorridas na junta
soldada de um AID. Note que este diagrama ndo contém a precipitacdo de outras
fases além da ferrita e austenita. Adaptado de [28].
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Figura 28 - Microestrutura tipica de uma junta soldada de AID. Adaptado de [29].
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Em materiais que sofrem transformacdo de fase durante o resfriamento, a
velocidade de resfriamento é um importante parametro na determinacdo da
microestrutura. Em uma dada temperatura, a velocidade de resfriamento é dada pela
inclinacdo da curva de ciclo térmico nesta temperatura (figura 27) [30].

A velocidade de resfriamento (¢) ao longo do eixo longitudinal da solda (x),
onde o0s eixos y e z sdo nulos, para uma fonte de calor pontual na superficie de uma

chapa grossa (fluxo de calor tridimensional) é dada por [30]:

g = 2T (Eq. 6)
L

onde k é condutividade térmica do material, T € a temperatura na qual se deseja
calcular a velocidade de resfriamento, T, € a temperatura inicial da peca e H_ € aporte
térmico liquido (ou seja, que considera o rendimento térmico do processo de soldagem
em questao).

Para chapas finas com penetragéo total e fluxo de calor bidimensional, tem-se
[30]:

2
@ = 2mkpc (H%) (T —T,)? (Eq. 7)

onde p é a massa especifica do material, c € o calor especifico e h € a espessura da
chapa.

Contudo, os termos chapa grossa e chapa fina ndo possuem um significado
absoluto, dependendo das condi¢des de soldagem. Portanto, ndo é claro quando as
equacdes 6 ou 7 sdo aplicavies. Para contornar isto, utiliza-se a expressao “epessura

relativa” (7) da junta, sendo equivalente a [30]:

T=hP%%@ (Eq. 8)

onde para valores de r> 0,9 aplica-se a equacdo (6) e para r< 0,6 utiliza-se a

equacao (7). Para valores intermediarios, nenhuma das equacdes sdo aplicadas [30].
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No resfriamento em equilibrio, conforme figura 29, parte da ferrita primaria
inicia a transformacéo para austenita logo abaixo da temperatura solvus da ferrita. A
austenita nucleia primeiramente nos contornos de grao ferritico e cresce até cobrir
completamente toda a extensdo do contorno. Durante a transformacéo de fases, duas
situacdes distintas podem ocorrer, dependendo da taxa de resfriamento [31]:
e Taxa de resfriamento elevada - a transformacdo da ferrita em austenita sera
limitada. A quantidade de austenita serd pequena e a por¢ao de ferrita na ZF e
ZAC serd alta. Por esta razdo, taxas de resfriamento muito rpidas devem ser
evitadas durante a soldagem dos AID.
e Taxa de resfriamento lenta - pode promover a precipitacdo de fases
intermetalicas.
Consequentemente, as monitoracdes do aporte de calor e da temperatura de
interpasse devem ser feitas continuamente, com o intuito de controlar a velocidade de

resfriamento, de forma a obter uma microestrutura 6tima na ZF e ZAC.
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Figura 29 - Regido de temperatura elevada do diagrama pseudo-binario para

composicdes de AID. A regido destacada representa a faixa para ligas comerciais.
Adaptado de [22].
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A condutividade térmica dos AID é aproximadamente a metade dos acos
carbono, 0 que representa uma potencial probabilidade de precipitacdo de fases

intermetalicas devido a retencédo de calor [32].

2.6.1 Zona Afetada pelo Calor de Temperatura Elevada (ZACTE)

Na ZAC o balango microestrutural d/y &€ determinado somente pelas condigbes
de aquecimento e resfriamento, pela temperatura maxima atingida e pelo tempo de
permanéncia nessa temperatura. Estas varidveis serdo consequéncia de fatores como:
espessura do material, aporte de calor transferido, temperatura de pré-aquecimento e
temperatura de interpasses.

O ciclo térmico da ZAC em uma area adjacente a linha de fusdo pode ser

divida em trés regides distintas em relacdo ao tempo, conforme figura 30.
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Figura 30 - Ciclo térmico da ZAC em regido proxima a linha de fusdo de um AID com
elevada razéo Creq/Nieq. Adaptado de [22].

Na regido 1, o metal de base é aquecido a temperaturas proximas a
temperatura solvus da ferrita. Nesta faixa de temperatura, a austenita comeca a
transformar-se em ferrita e a maioria dos precipitados intermetalicos presentes na

estrutura, devido ao processamento termomecéanico anterior, também comecardo a se
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dissolver. Estes precipitados consistem primariamente de carbetos e, especialmente,
nitretos.

Como as modificacdes microestruturais sao processos controlados pela difuséo
dos elementos de liga, a cinética dessas tranformacdes sera influenciada pela taxa de
aguecimento. Ou seja, um aquecimento rapido retarda a dissolucéo da austenita e dos
precipitados, enquanto que o aquecimento lento permitirA completa dissolucdo da
austenita em temperaturas proximas a temperatura solvus.

Na regido 2, acima da temperatura solvus da ferrita, os precipitados e a
austenita continuam se dissolvendo, porém com a cinética acelerada pela temperatura
mais elevada. Caso a taxa de aquecimento ndo seja muito elevada, estas
transformac6es se completariam, resultando somente na fase ferritica. A partir deste
momento ocorre o crescimeto e o0 coalescimento dos graos ferriticos, ja que ndo existe
mais a austenita ou intermetalicos para inibirem o crescimento. Quanto mais baixa a
temperatura solvus da ferrita, mais pronunciado sera o crescimento dos graos. O
tamanho de grdo serd proporcional ao tempo e a temperatura que o material
permanecer acima da temperatura solvus da ferrita.

Como foi discutido anteriormente, o tamanho de gréo ferritico possui um forte
efeito na tenacidade e ductilidade. Portanto, é geralmente conveniente minimizar o
tempo na regido completamente ferritica. Isto pode ser feito pelo controle de
composicao quimica e/ou pelo aporte de calor. A medida que a razéo Creq/Nieq diminui,
a temperatura solvus da ferrita aumenta, como mostrado na figura 29, e o tempo
acima desta temperatura diminuira para um dado ciclo térmico na ZAC. Portanto, para
uma razao Cre/Nigq fixa, a diminuigdo do aporte de calor promove gradientes térmicos
mais drasticos, minimizando o tempo na regido completamente ferritica.

Ambos os tamanhos de gréo da ZF e da ZAC aumentam em fun¢do do maior
aporte térmico imposto no material. LIPPOLD et al. [22] ilustraram este comportamento
através do grafico, na figura 31, para soldas autdgenas nas ligas de AID 2205 e 2507
pelo processo TIG (Gas Tungsten Arc Welding - GTAW).

A medida que ocorre o resfriamento a partir da temperatura solvus da ferrita, na
regido 3, a austenita nucleara e crescera, e 0s intermetdlicos precipitardo. A
transformacdo & — y é controlada pela taxa de resfriamento. Altas taxas de
resfriamento retardam a transformacéo, resultando em uma ZAC com elevado teor de
ferrita. A taxa de resfriamento entre 1200 e 800 °C (t12g) € frequentemente usada para
guantificar o efeito da taxa de resfriamento com o percentual de ferrita. Em taxas de
resfriamento elevadas, que promovem a retencgéo da ferrita, a precipitagdo de carbetos

e nitretos na fase ferritica € muito mais pronunciada [32].
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Segundo GIRALDO [1], para evitar a precipitacdo de outras fases na ZAC,
recomenda-se a limitacdo do tempo de resfriamento t;,5 para valores préximos de 20
segundos, principalmente gquando se solda materiais de espessura fina. Entretanto,
MUTHUPANDI et al. [33] recomendam um t;»s entre 4 e 15 segundos, gerando um
resfriamento lento o suficiente para a formacédo adequada da austenita, mas rapido o
suficiente para prevencao de precipitacdo de fases deletérias.

Os resultados de NOWACKI et al. [12] mostraram que a microestrutura tipica
da ZAC de uma junta soldada de um aco UNS S31803, soldada pelo processo de
Arame Tubular (Flux Cored Arc Welding - FCAW) sem o tratamento térmico de poés
soldagem, consiste de ferrita e austenita primaria, onde a quantidade de ferrita diminui
junto com o aumento de aporte térmico. Para uma aporte térmico de 1,6 kJ/mm o
percentual de ferrita encontrado foi de 54%, e para o aporte de 2,2 kJ/mm o percentual
diminui para 48% de ferrita.
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Figura 31 - Efeito do aporte de calor no crescimento do gréo ferritico na ZF e na ZAC.
Adaptado de [22].

E valido ressaltar, conforme figura 31, que na liga super duplex 2507 o
cerescimento de grdo na ZAC é retardado devido a elevada temperatura solvus da
ferrita (ver figura 29), o que restringe a regido totalmente ferritica a uma banda bem

estreita ao longo da linha de fusao.

42



2.6.2 Zona Afetada pelo Calor de Temperatura Baixa (ZACTB)

Quando a temperatura maxima atingida estd abaixo da linha solvus da ferrita,
fala-se de zona afetada pelo calor de temperatura baixa (ZACTB). Para visualizar
melhor as transformacdes que ocorrem nesta sec¢do do material, acrescenta-se a
temperatura onde as fragdes volumétricas de 5 e y sédo as de equilibrio (T,), e faixa de
temperaturas de precipitacfes de fases secundéarias. Dependendo da temperatura
méxima atingida durante o ciclo térmico, podem ser delimitadas em duas regides
principais, como esquematizado na figura 32.

A figura 32 representa um exemplo dos ciclos térmicos encontrados em duas
zonas na ZACTB. Na primeira zona, a temperatura maxima foi acima de Tg,. O
segundo ciclo térmico refere-se a uma zona onde a temperatura maxima esta
compreendida dentro do intervalo de precipitagdo das fases deletérias.

Regiio1 Regido2 Regido 2

Temperatura [°C]

Temperatura [°C]

Tempo [s] Tempo[s]

(a) (b)
Figura 32 - Regides mais importantes de um ciclo térmico de soldagem na ZACTB; (a)

temperatura maxima acima de Ty,; (b) dentro do intervalo de precipitacéo de fase
deletéria. Adaptado de [34].

Na regido 1 ocorre a dissolucdo parcial da austenita e, dependendo da taxa de
resfriamento, a sua posterior formagdo. Os grdos austeniticos nado dissolvidos
impedem o crescimento do gréo ferritico [6]. Durante o resfriamento, a austenita
cresce continuamente a partir das regides intergranulares de austenita néo
dissolvidas, condicdo esta favoravel a nucleacdo de austenita secundaria. A
guantidade de austenita nesta zona € maior que na secao adjacente a linha de fusao.
Sendo assim, a precipitacdo de nitretos € significativamente reduzida.

A regido 2 encontra-se entre as temperaturas maxima e minima de precipitacao
de fases deletérias. A precipitacdo destas fases dependerd da cinética de

transformacéo e do tempo de permanéncia nesta faixa de temperatura.
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2.6.3 Zona Fundida (ZF)

Durante a solidificacdo da poca de fusdo, o crescimento dos graos ferriticos, a
partir da ZPF, produzem uma estrutura colunar grosseira de gréos de ferrita na ZF.
Posteriormente, durante o resfriamento, parte da ferrita transforma-se em austenita na
forma austenita alotriomérfica (forma que nao reflete com a simetria cristalina
interna), nucleada ao longo dos contornos de gréos ferriticos, e em placas de
austenita Widmanstaten. A precipitacdo de fases secundarias, na forma de
particulas intragranulares na ferrita também é possivel [35, 36].

As regibes da ZF e ZAC sao rapidamente resfriadas a partir de temperaturas
proximas a temperatura solvus da ferrita, portanto, existe uma tendéncia a formacao
de um teor de fase ferritica maior na ZF e ZAC em relacdo ao metal de base.

Conforme foi discutido anteriormente, a composi¢cdo quimica da ZF pode ser
ajustada através do metal de adicdo e do gas de protecdo, junto com a diluicdo,
permitindo o controle da fracdo de austenita e, assim, da precipitagdo de nitretos.

MUTHUPANDI et al. [33] mostraram em seus resultados que ao soldar o AISD
UNS S31803, com os processos GTAW e Soldagem por Feixe de Elétrons (Electron
Beam Welding - EBW), utilizando metal de adigdo enriquecido com Ni e sem
tratamento térmico pds soldagem (figura 33), o metal de solda apresenta um
percentual de ferrita menor do que quando foram soldados com 0S mesmos processos

de forma autbgena.

Figura 33 — Micrografia da soldagem pelo processo GTAW. (a) soldagem autégena;
(b) soldagem com metal de adicédo enriquecido em Ni. Note que a matriz ferritica esta
escura e as particulas de austenita estdo mais claras. Adaptado de [33].

Para reparticAo adequada entre as fases durante a soldagem, BELL [32]
recomenda que o teor de ferrita no metal base seja aproximadamente 55% no méaximo

e selecionar consumiveis de até 9,5 % em Ni.
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O balanco de fases na soldagem de AID é fortemente dependente da difuséo e
o N é o elemento chave para o alcance do equilibrio entre as fases. Isso porque todos
0os elementos de liga em um AID, exceto pelo C e N, sdo atomos substitucionais
grandes. Sendo assim, a taxa de difusdo desses elementos é frequentemente baixa.
Em contraste, 0 C e o N sédo atomos intersticiais pequenos com taxas de difusdo muito
maiores em temperaturas elevadas. Como o C é um elemento de liga indesejavel,
devido aos efeitos adversos na resisténcia a corrosdo, a sua concentracao €
geralmente configurada para a mais baixa possivel. Portanto, o N possui o papel
principal para manipular o balanco entre as fases sob as condi¢des de resfriamento da
solda [22].

O N é um elemento de liga estabilizador da austenita, e com isso € muito mais
soluvel na austenita do que na ferrita em temperaturas elevadas. Quando a liga
encontra-se a uma temperatura abaixo da temperatura solvus da ferrita, o N difunde-
se da ferrita em direcdo a austenita. Se a taxa de resfriamento for muito elevada para
o N alcancar a austenita, parte do mesmo se encontrar4 aprisionado na ferrita e
sequencialmente se precipitara como nitretos de Cr. As areas proximas a austenita
sdo livres de nitretos, porque o N originalmente, nessas regides, teve tempo suficiente
para difundir-se para a austenita [22].

O teor de N altera a posicdo da temperatura solvus da ferrita (figura 5).
Aumentando-se o teor do N, aumenta-se a temperatura solvus. Quanto maior o teor de
N, maior 0 Nie,. Sendo assim, menor sera razédo Crey/Nieq, deslocando a temperatura
solvus da ferrita, como mostrado na figura 29. Neste caso, a precipitacdo da austenita
comecga em temperaturas mais elevadas.

Para a previsdo do modo de solidificagdo do metal de solda s&o utilizados
diagramas constitucionais, como por exemplo, o Diagrama Schaeffler-Delong,
apresentado na figura 34. Este diagrama considera somente o efeito da composicao
guimica (metal de base e metal de adi¢cdo) sobre a quantidade de ferrita, sendo valido

somente para uma determinada faixa de velocidades de resfriamento.
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Figura 34- Diagrama Schaeffler-Delong. Adaptado de [37].

2.7 HIDROGENIO EM METAIS E LIGAS

Por possuir o menor raio atbmico dentre os elementos quimicos, o atomo de
hidrogénio possui alta mobilidade através do reticulo cristalino metalico. Tal aspecto
confere ao hidrogénio elevada difusividade pela rede cristalina. Sua difusividade
supera consideravelmente a de outros elementos, independentemente destes

ocuparem posicdes intersticiais ou substitucionais [38].

2.7.1 Solubilidade do Hidrogénio

O equilibrio entre o hidrogénio molecular e 0o atomo de hidrogénio na rede
cristalina é ¥2 H, < H. Sobre certas condi¢cdes de pressdo e temperatura, o equilibrio
sera a igualdade entre o potencial quimico do gas (w+.) € o potencial do hidrogénio
dissolvido no metal (). Ao assumir que o hidrogénio atbmico comporta-se como uma
solucdo diluida, e o hidrogénio gasoso possui um comportamento de gas real, o

seguinte equilibrio é estabelecido [38]:

1 1
2ty = iy = 5 (ufy, + RTInf) =+ RTInc, (Ea.9)
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onde R é a constante dos gases (8,314 J/molK), T a temperatura em Kelvin, f é a
fugacidade do gas, c_ € a concentracdo de equilibrio do hidrogénio dissolvido na rede
cristalina e o sobrescrito 0 refere-se ao estado padréo (atividade unitaria para pressao
de 1 atm e temperatura de 25 °C). A diferenca entre o potencial quimico dos estados
padrdes € equivalente a diferenca entre a entalpia (4H) e entropia (4S) de formagéo

dos &tomos de H no metal [38]:
1
(ug - M?zz) — AH — TAS (Eq.10)

Combinando as equacdes (6) e (7), c. pode ser expresso em funcdo do

coeficiente de equilibrio termodinamico (K):

¢, =Kf'l2 (Eq. 11)

De fato, a equacao (9), referente a reacdo de dissolucdo do hidrogénio
molecular em atémico, poderia ser escrita diretamente a partir da Lei de Sievert, de
relacdo C = sP'? onde a quantidade de gas dissolvido no metal é linearmente
proporcional a raiz quadrada da pressédo do gas. No limite do comportamento do gas
ideal, a fugacidade tende a pressao (f — P), e o parametro de Sievert (s) € equivalente
a K [38].

O coeficiente de equilibrio termodindmico (K) pode ser definido como a
solubilidade de um determinado produto em certo meio. Para a relagdo metal-
hidrogénio, a solubilidade € a concentracdo de hidrogénio dissolvido na rede cristalina,
onde a pressdo do gas encontra-se normalizada. Conforme reportado na literatura, a
solubilidade de materiais expostos ao gas hidrogénio e seus is6topos gasosos pode

ser descrita como uma relacdo do tipo Arrhenius [38]:

K = Ky exp (#) (Eqg. 12)

A distincdo entre solubilidade e concentracdo é importante ser feita. A
solubilidade é uma propriedade fisica intrinseca do material, que varia em fungéo da
temperatura. Ja a concentracdo de hidrogénio representa a soma entre a quantidade
de atomos de hidrogénio dissolvidos na estrutura cristalina e a quantidade de
hidrogénio aprisionado na microestrutura do material [38].

Uma vez dissolvido na estrutura cristalina, os atomos de hidrogénio podem

interagir com campos de tensdes elésticas. KIRCHHEIM [39] observou, através de
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experimentos, que o hidrogénio intersticial provoca somente uma alteracdo
macroscopica no volume parcial molar de hidrogénio (Vy), ou seja, o atomo nao induz
distor¢des cisalhantes na rede metalica. A parcela do campo tensdes responsavel pela
deformacéo volumétrica € a tenséo hidrostatica (o). Portanto, os atomos de hidrogénio
interagem somente com a parcela hidrostatica do campo de tensdes [38, 40].

No equilibrio termodindmico, o potencial quimico de hidrogénio deve ser o
mesmo em todas as regides do material. Desta forma, uma distribuicdo espacial ndo
homogénea da tensdo hidrostatica, por exemplo na regido adjascente a ponta de uma
trinca, leva a uma redistribuicido da concentracdo de hidrogénio conforme realagéo
abaixo:

Cs = Cp exp (%) (Eqg. 13)
onde cs é a concentracdo de hidrogénio na matriz sujeita a uma tenséo hidrostatica.
Note que a concentracdo localizada de hidrogénio serd maior para baixas
temperaturas, pois a concentragao € inversamente proporcional a temperatura.

A solucdo de hidrogénio na estrutura metalica é endotérmica, ou seja, absorve
energia. Quando uma tensdo mecénica é aplicada ao metal, a sua matriz acumulara
energia interna. Logo, com a estrutura sobre-energizada, a capacidade do material em
solubilizar os 4tomos de hidrogénio aumentaré [41].

2.7.2 Difuséo de Hidrogénio

A difusdo do hidrogénio nos metais e suas ligas ocorre na forma atdmica. Em
virtude de ser o &tomo de menor tamanho, a difusdo intersticial na estrutura cristalina é
o principal mecanismo de difusdo (figura 35). Mesmo em baixas temperaturas, a
difusdo no estado sélido acontece com relativa facilidade.

O coeficiente de difusdo D no reticulo cristalino pode ser descrito pelas

relagdes da forma de Arrhenius [38, 42, 43]:

D = Dyexp (%) (Eq. 14)

onde Hp é a energia de ativagdo (J/mol) e D, é a constante pré-exponencial

independente da temperatura (m?/s).
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Figura 35 — Representacao esquematica da difuséo intersticial. Adaptado de [43].

A primeira lei de Fick descreve a difusédo de hidrogénio, como fluxo dos atomos
de hidrogénio (Jx), de uma regido com alta concentracdo para uma de baixa

concentracao [42, 43]:

Jx=~DWO), = ~D (%), (Eq. 15)

onde (VC), é o gradiente de concentracdo em um tempo especifico t. Tal relacdo é
valida para o estado estacionario, onde a concentragdo ndo varia com o tempo.

Considerando um material ideal sem a presenca de aprisionadores, o processo
de difusdo em condic¢des transientes, dependente do tempo, é descrito pela segunda
lei de Fick [42]:

ac 9%c = 9%c = 9%c
—D[ ] (Eq. 16)

at 0x2 = 0y2 t 0z2

A solucdo da segunda lei de Fick é a principal base para os célculos de
distribuicdo de hidrogénio (ou de outros elementos intersticiais) em metais. Solu¢des
analiticas para a equacao podem ser tratadas para a difusdo uniaxial. A solugcédo é
também dependente da concentracao inicial e final e de dados de entrada para os
coeficientes de difusdo. A solucdo unidimensional para a segunda lei de Fick é [42,
43]:

oc . 9%C

5t = Y oez (Eq. 17)

Assumindo o caso para um solido semi-infinito, ou seja, uma placa espessa
onde a concentracdo na superficie do solido é constante e no seu lado oposto, de

espessura (E), a influéncia da concentragdo de hidrogénio serd pouca ou henhuma, a
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solucdo da segunda lei de Fick, para uma concentracdo constante de hidrogénio na
superficie (C) e uma distribuicao inicial de hidrogénio no material (C,), ao aplicar as

condicbes de contorno aplicaveis sera [42, 43]:

C)—Co _ 4 ( x )
Ci—Co 1—erfl& (Eq. 18)
2
Onde erf(u) = \/—Efou exp(—u?)du e u = %

C(x,t) representa a concentracdo em uma profundidade x decorrido um tempo t. A

expressao erf (L) € a funcdo de erro de Gauss, cujos os valores sdo dados em

V4Dt
tabelas mateméticas para diferentes valores de =
V4Dt

2.7.3 Permeabilidade de Hidrogénio

A permeabilidade de hidrogénio é definida como o transporte difusional de
atomos, no estado estaciondrio, através de um material que suporte uma variacao de
pressédo. Ao considerar uma difusdo em regime estacionario, em uma placa semi-

infinita, a primeira Lei de Fick (Eq. 15) pode ser escrita como [38]:
JooE = D(Cx=0 — Cx=F) (Eq. 19)

onde J. é o fluxo difusional no estado estacionario e E a espessura da placa.

Utilizando a equacéo (11), a expressao acima pode ser reescrita [38]:
JoE = DKf/? (Eq. 20)

esta relagdo é valida quando a pressao parcial de hidrogénio € desprezivel no lado
oposto da chapa, ou seja, c,-e = 0. O produto DK é definido como a permeabilidade @.

Tal relagdo, comumente chamada de Lei de Richardson, ndo costuma ser
valida para situacdes extremas (sob alto vacuo, e em alta temperatura ou pressao).
Entretanto, para a maioria de condic6es de engenharia, esta relagdo é bem definida.

A permeabilidade, igualmente a solubilidade e a difusividade, € um processo
termicamente ativado e, portanto, possui uma dependéncia na forma da equacéo de
Arrhenius. Desta forma, a permeabilidade pode ser expressa de maneira genérica
como a solubilidade (Eg. 12) e a difusividade (Eq. 16) [38]:
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® = dyexp (_I:I—T‘D) (Eqg. 21)

Como @= DK, a solubilidade pode ser determinada através da razdo entre as

medidas diretas de permeabilidade e difusividade como:

(Hp—Hp)
—ree] (Eq. 22)

_ %o =
K—DO exp[ B

2.7.4 Aprisionadores de Hidrogénio

A distribuicdo do hidrogénio na microestrutura, durante a difusdo, ndo €
uniforme. Além do movimento aleatério entre os sitios intersticiais, o hidrogénio pode
ser aprisionado e/ou retardado por descontinuidades microestruturais, como por
exemplo, discordancias, contornos de grdo, contornos de fases, inclusées,
precipitados e fases secundarias [44, 42].

Em termos de energia de ativagdo, ORIANI [45] desenvolveu um modelo no
qgual o aprisionador € um poco de energia potencial (4E) de maior profundidade se
comparado aos encontrados em regides regulares do reticulo cristalino. Conforme
figura 36, o sitio aprisioinador representa um nivel de energia menor que um
intersticio, por uma diferenga de AE, e delimitado por uma barreira energética de altura
E'+ E,, onde E, é a energia de ativacao para os saltos entre os sitios intersticiais
separados pela distancia A.

A classificagdo dos sitios aprisionadores € determinada pela a energia de
ativacdo necessaria para liberar o hidrogénio atémico do aprisionador. Ou seja, esta
associada a intensidade no qual o aprisionador retém os atomos de hidrogénio
difusivel. De acordo com esta energia, 0os aprisonadores sdo normalmente divididos
em duas categorias: reversiveis e irreversiveis [38, 42]. A tabela 4 indica o tipo de
aprisionador de variadas imperfei¢des cristalinas.

Nos aprisionadores reversiveis, o hidrogénio pode ser liberado por tratamento
térmico de revenimento. A energia de ligacao neste tipo de aprisionador é tipicamente
abaixo da faixa de 60-70 kJ/mol. Ja nos aprisionadores irreversiveis, a barreira
energética para recuperar a mobilidade do hidrogénio é mais alta, e ndo é possivel de

alcancar através de tratamentos de revenimento usuais [42].
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Energia

Distancia

Figura 36 - Modelo de poco potencial para sitios aprisionadores de hidrogénio.

Adaptado de [46].

Tabela 4 - Aprisionadores de hidrogénio e suas respectivas classificagdes. Adaptado

de [47].

Tipo de Defeito

Descontinuidades

Natureza do aprisionador

Lacunas Reversivel
Pontual i Variavel de acordo com
Atomo soluto soluto. Em geral,
reversivel.
Linear Discordancia Reversivel
Contornos de gréao de
baixo angulo, maclas, )
. o Reversivel
superficie de precipitados
. coerentes.
Superficie _
Contornos de gréo de alto
angulo, trincas, superficie i
o Irreversivel
externa, superficie de
precipitados incoerentes.
Precipitados coerentes Reversivel
Volume _ : _
Precipitados incoerentes Irreversivel

Em termos praticos, o aprisionamento reduz a quantidade de hidrogénio

difusivel e, portanto, diminui a difusdo de hidrogénio. No entanto, a concentracdo de

hidrogénio nos metais e ligas pode aumentar através do aprisionamento por

descontinuidades microestruturais [38, 42]. Segundo HIRTH [48], a concentragdo total

de atomos de hidrogénio (cy) em um metal é definida como:

cy = ¢, + Xj(Zpnr);

(Eq. 23)
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onde Z; € o nimero de sitios aprisionadores, relacionado a microestruturais do tipo j, e
p € a densidade de aprisionadores, com caracteristicas microestruturais de tipo j,e nr
€ a fracdo de sitios aprisionadores, do tipo j, preenchidos com hidrogénio.

A variavel nt pode ser determinada, para uma certa microestrutura, a partir da

concentracéo de equilibrio de hidrogénio aprisionado conforme [48]:

ST = "L exp (z—?) (Eq.24)

1-nr 1-ng,

onde, n_ é a fracao de sitios intersticiais preenchidos com hidrogénio e Hg é a energia
de ligagéo do hidrogénio ao sitio aprisionador. Para um metal exposto a uma elevada
pressdo de hidrogénio gasoso, n_. pode ser determinado pela equagédo (11) e, por
consequéncia, a quantidade total de sitios intersticiais. A equagéo (23) € importante,
pois a densidade varia em ordens de magnitude dependendo da natureza do

aprisionador.

2.8 INTERACAO ENTRE O HIDROGENIO E OS AID

2.8.1 Solubilidade de Hidrogénio em AID

A solubilidade de hidrogénio nos AlAs é aproximadamente 100 vezes o valor
dos AlFs. Outra diferenca relevante é a difusividade do hidrogénio nos dois tipos de
acos. O coeficiente de difusdo de hidrogénio no aco ferritico pode diferir mais de 5
ordens de grandeza da constante do austenitico [49]. Dados relacionados a este

topico, para ambos 0s agos, estdo disponiveis na tabela 5.

Tabela 5 — Diferentes valores de difusividade e solubilidade do hidrogénio para as
fases ferrita e austenita em temperatura ambiente (25 °C). Adaptado de [42, 50].

_ Coeficiente de - .
Material L Solubilidade Referéncia
Difusdo [m?/s]
m Hem
AISI 301 (Aco y) 3,1x10"° 70,1 PP o
equilibrio
) [49]
" com gas H,S
AL 29-4-2 (Ago 9d) 1,1x10 0,74
alatm
Austenita 3,3x10" | 7,0x10° |
Uranus B-50 atomos H/ [50]
AGO &/ atomos de Fe
(Ago o7) Ferrita 6,0 x 102 2,8x10%
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Tais distincdes de propriedades entre as fases presentes nos AID, pode ser
explicada pelas diferentes estruturas cristalinas da ferrita e austenita. As fases 6 e
y possuem dois tipos de sitios intersticiais: os tetraédricos e os octaédricos, de acordo
com o esquema da figura 37. Ao se difundir na rede cristalina, os atomos de
hidrogénio se locomovem através dos sitios intersticiais. Contudo, o atomo de
hidrogénio possui uma preferéncia por um dos tipos de sitio intersticial. A maior
afinidade ser& pelo sitio que oferecer a menor energia potencial para a ocupa¢édo do

atomo. Ou seja, 0 hidrogénio geralmente se posicionard no sitio com maior espaco

interatdbmico.

Sitios octaédricos

=

Sitios tetragonais

Ferroy - CFC Ferro 8- CCC

| Atomo de ferro O  Sitio intersticial

Figura 37 - Sitios intersticiais octaédricos e tetraédricos das células unitarias CFC e
CCC preenchidos por atomos intersticiais. Adaptado de [51].

Ao analisar o raio dos sitios intersticiais, das diferentes estruturas cristalinas
dos AID (tabela 6), verifica-se que na célula unitaria CCC os sitios tetraédricos sdo os
maiores, enquanto que na estrutura CFC s&o os octaédricos. Diante disto, observa-se
gue na & o hidrogénio se difunde através dos sitios tetraédricos, enquanto na v, o

hidrogénio se movimenta pelos sitios octaédricos.
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Tabela 6 - Raio dos sitios intersticiais, em func&o do raio atbmico do ferro (rg.), das
células unitarias CFC e CCC. Adaptado de [51].

- CFC CCC
Sitio intersticial Octaédrico Tetraédrico Octaédrico Tetraédrico
Raio [ree] 0,414 0,225 0,155 0,291
Sitios por &tomo 1 2 3 6

Outra observacgédo relevante é que o raio do maior intersticio da estrutura CCC

€ aproximadamente equivalente ao menor intersticio da estrutura CFC.
Consequentemente, a solubilidade do hidrogénio na austenita € maior que na ferrita.
Adicionalmente, a distancia entre os sitios intersticiais na estrutura CCC é menor do
gue na estrutura CFC, gerando uma menor barreira energética para a difusdo de
hidrogénio na ferrita.

Portanto, a 6 permite uma alta taxa de difusdo e uma baixa solubilidade devido
ao reticulo cristalino compacto. Em contraste, a y apresenta uma baixa taxa de difuséo

e elevada solubilidade de hidrogénio devido a seu reticulado cristalino ser mais aberto.

2.8.2 Difuséo de hidrogénio em AID

O transporte de hidrogénio nos AlDs ocorre principalmente pela matriz ferritica.
No entanto, o coeficiente de difusdo, na temperatura ambiente, reportado na literatura
para os AlDs varia entre 1,8 x 10™* — 4,6 x 10™° m?s, sendo menor do que nos acos
ferriticos [42, 52]. Esta desaceleracdo deve-se a:
1. O caminho para a difusdo de hidrogénio na ferrita ndo é continuo, pois o &tomo
devera contornar os grdos austeniticos. Refere-se a um aumento na
“sinuosidade” do caminho para o hidrogénio.
2. Os contornos de grdo austeniticos e a propria fase funcionam como

aprisionadores do hidrogénio, devido a sua elevada solubilidade.

Algumas observacdes experimentais agregam as consideracgdes elucidadas acima.
TURNBULL e HUTCHINGS [50], durante ensaio de permeacdo de hidrogénio em
amostras de AID Uranus B-50, verificaram que o coeficiente efetivo de difusdo varia
conforme a orientacdo dos graos austeniticos alongados. Quando o fluxo de
hidrogénio € perpendicular a austenita laminada, o coeficiente efetivo de difuséo é&,
cerca de uma ordem de grandeza, menor em relacdo ao resultado com a austenita

orientada paralelamente ao fluxo.
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OWCZAREK e ZAKROCZYMSKI [52] calcularam um coeficiente de difusdo de
1,4 x 10" m?%s para liberacdo do hidrogénio aprisionado, ao tracar curvas de
dessorcdo em amostras de AID H25N5M, previamente hidrogenadas. Este valor de
difusdo é préximo aos reportados para os AlAs. Com base neste resultado, admite-se
gue a liberacdo do hidrogénio aprisionado foi controlada pela difusdo na austenita. Ou
seja, o hidrogénio aprisionado encontra-se solubilizado, principalmente, na austenita.
Este efeito da austenita foi caracterizado como fator de tortuosidade [50].
Aspectos como forma, orientagdo, tamanho, espacamento inter-austenitico e fracao
volumétrica da fase, influenciam tanto na sinuosidade como na tendéncia de aprisionar
o hidrogénio. llhas austeniticas finamente dispersas promovem caminhos de difuséo
mais tortuosos e mais aprisionadores se comparado a uma estrutura composta de
austenita grosseira. Portanto, a difusdo de hidrogénio na austenita tende a reduzir o
coeficiente efetivo de difusdo nos AIDs, independentemente de sua elevada
solubilidade [42, 52, 50].

2.9 FRAGILIZACAO PELO HIDROGENIO

A interacdo entre o hidrogénio e as ligas metédlicas pode resultar em
modificagbes nas propriedades mecénicas e quimicas destes materiais. Um dos
fenbmenos de maior interesse, devido a inimeros casos de falhas reportadas em
estruturas e equipamentos metalicos, é a fragilizacdo por hidrogénio. Este fendmeno
se manifesta através do decréscimo da ductilidade. Neste processo, o material
apresenta um aspecto de fratura fragil ou uma pronunciada reducdo na resisténcia
mecanica.

A fragilizac@o pelo hidrogénio em materiais metélicos é tédo deletéria que pode
se manifestar apos absor¢do de pequenas por¢cdes do atomo. Uma concentracao
relativamente baixa de hidrogénio pode enfraquecer as ligagcbes metdlicas e nuclear
uma trinca, a qual sob condi¢cdes apropriadas, coalescera e se propagara de forma
instavel, levando a fratura catatésfrica dos componentes metalicos contaminados. No
entanto, a falha carece de um tempo de incubacdo, suficiente para que o
carregamento seja efetivo. Isto evidencia uma depedéncia da cinética de adsorcao,
dissociagéo, absorcao e difusdo de hidrogénio (figura 38).

Mesmo apos a dissociacdo do gas de hidrogénio, grande parte dos atomos
tende a se recombinar sob a forma molecular, escapando da superficie na forma de

gas. A fracdo absorvida no metal sera influenciada pela presenca certas impurezas,
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como sulfetos, cianetos e arsénicos, que interferem na formacdo de hidrogénio
molecular, promovendo a difusdo de hidrogénio no metal.

Em temperaturas proximas a ambiente, a intensidade da fragilizacdo € mais
critica. Mas o fenbmeno pode se manifestar até a 200 °C. Acima disto, outras formas
de interecdo metal-hidrogénio, por exemplo o ataque pelo hidrogénio, comecam a

atuar [53]. A contaminacdo pelo hidrogénio pode ocorrer durante a fabricacao,

processos de acabamento e/ou posteriormente em servico.

» S g A%

Recombinagéao

“ 1) Adsorgéao 2) Dissociagdo %
7,

Ho(ads) Hags)
N~

00 90-00,00
3) Absorcao . ‘ ‘ ‘
: 2

4) Difusao .
Hain

Figura 38 - Etapas de dissolug&o de hidrogénio nos metais a partir de uma fase
gasosa. Adaptado de [44].

1) Hyg) = Haaas)
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2.9.1 Trincamento sob Tens&o Induzido pelo Hidrogénio (Hydrogen Induced
Stress Cracking - HISC)

A norma NACE MRO0175 [54], diferencia o mecanismo de trincas induzidas pelo
hidrogénio (Hydrogen Induced Cracking — HIC) e do trincamento sob tensado induzido
pelo hidrogénio (Hydrogen Induced Stress Cracking — HISC).

O HIC é provocado por trincas planares que ocorrem em agos carbono e baixa
liga quando o hidrogénio atémico se difunde no ago e combina-se para formar
hidrogénio molecular em sitios de aprisionamento. As trincas sdo resultados da
pressurizacdo destes sitios pelo hidrogénio (figura 39). Nenhuma tensdo externa
aplicada é necesséaria para a formacdo das trincas. Os sitios aprisionadores sdo
comumente encontrados em ac¢os com elevado nivel de impurezas, que possuem alta
densidade de inclusdes planares e/ou regides de microestrutura anémala produzida

pela segregacdo de impurezas e elementos de liga no aco.
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Na verdade, a trinca induzida pelo hidrogénio pode ser considerado um
processo auto catalitico. Apos a nucleacdo da trinca, forma-se um campo de tensdes
elasticas, adjascente a sua ponta, que promove um aumento na concentracdo de
hidrogénio nesta regido (Eq. 13). Isto gera um ciclo continuo de acumulo de
hidrogénio, pressurizacdo, deformacédo plastica localizada e incremento do tamanho
de trinca, sem a necessidade de carregamento mecéanico externo. Esta sequéncia se
repetira até a trinca atingir um tamanho critico, onde se propagara instavelmente,
levando a falha prematura da estrutura. A figura 40 apresenta, esquematicamente,
trincas usuais do tipo HIC nos agos carbonos.

(1) (2)
Y (i) Hidrogenioatomico
o ® @ Hidrogénio gasoso
" - Concentracdode H - _ o
©,®  -FluxodeH parasitios ®@®@® o Hidrogéniodifusivel
e & o o aprisionadores
-PressdodeH,
- Novo campo de tensdes dentro da cavidade
- Propagacédo datrinca
4) 3)
- Reconcentragdode H

devidoao campo

G o® de tensdes elasticas
=L oo
e © o o

~—

(1) Difusdo de Hidrogénio: &tomos de hidrogéniose difundem
pelo material e tendem a se localizarem sitios
aprisionadores (trincas, inclusdes, precipitados, etc.)

(2) Aumento de pressdo: o hidrogénio atémico se recombina
para formar o hidrogénio gasoso dentro da cavidade

(3) Carregamento mecénico: o hidrogénio gasoso exerce uma
grande pressdo, e a regido ao redor da cavidade encontra-se
sob tensdo mecanica

(4) Propagacdoda trinca: a alta pressdo de hidrogénio dentro
da cavidade eventualmente leva a propagagé@o datrinca

Figura 39 - Estagios da propagacao de trinca por HIC. Adaptado de [55].
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Figura 40 - Esquema de trincas induzidas pelo hidrogénio (HIC); (a) e (b) microtrincas
do tipo stepwise e planar, respectivamente, em ac¢o X-60 livre de tensdes; (c) chapa de
aco de um vaso de pressdo com multiplos empolamentos. Adaptado de [56, 57, 58].

Por outro lado, o HISC é dependente da aplicacdo de esforcos mecanicos.
Para a manifestacdo do fenbmeno se concretizar, trés fatores essenciais devem estar
atuando simultaneamente, conforme figura 41. Estes sao: hidrogénio, microestrutura
susceptivel e tensdo (residual e/ou aplicada). A fratura inicia-se em regibes de

concentradores de tenséo, que representam sitios preferenciais para o hidrogénio.

Fonte de Hidrogénio
Fugacidade de Hidrogénio
pH
Pressdo
Temperatura

Ambiente

Difusividade de Hidrogénio
Solubilidade de Hidrogénio
Fases Deletérias

Tamanho de grdos :>
Orientagdées dos grdos
Estabilidade das fases

Tenacidade

Tensdo Residual
Concentrador de tensées
Estado de tensées
Carregamento monoténico/ciclico
Deformacdo plastica

Esforcos
Mecanicos

Figura 41 - Descricao global das variaveis que influenciam o fenébmeno de HISC.
Adaptado de [59].
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De fato, a aplicacdo de um estado de tensBes trativas em um metal
contaminado por hidrogénio ndo afetara a sua difusdo pelo mesmo, entretanto, como
elucidado anteriormente, causard um efeito marcacante em sua concentracdo. Ao
analisar a equacao (21), verifica-se que o aumento da concentracdo de hidrogénio,
devido a tensdo, gerara um aumento proporcional do fluxo difusonal, ja que a
espessura é constante [40, 41, 60]. Tal comportamento € ilustrado pela figura 42.

Neste instante, é valido ressaltar que a ‘“regra” de que os agos de alta
resisténcia sdo especialmente susceptiveis a fragilizacéo por hidrogénio pode ser uma
consequéncia da depedéncia exponencial da componente hidrostatica do tensor de
tensdes (Eqg. 16). Estes acos séo projetados para aplicacées com tensdes elevadas e,
portanto, podem desenvolver maiores concentracées de hidrogénio na ponta de
trincas [39].

As medicbes de BERNSTEIN [61], apresentadas na figura 43, que ao todo
foram 465 sendo em 34 tipos de acos, indicam que a resisténcia ndo é um fator
decisivo em relacdo a suspectibilidade a fragilizacdo por hidrogénio do material. O
indice de fragilizacdo é mensurado através do ensaio de tracdo uniaxial, sendo
equivalante a redugcdo da é&rea de fratura, do corpo de prova carregado com

hidrogénio, em relagéo ao material livre de hidrogénio.

3.0 3.0

2.5+ —o— Semtenséo 25 —0—50 %GE =430MPa

J (HA/cm?2)

204

—0—10% OE = 86MPa
—aA—20% OE = 172MPa
—0—40% OE = 344MPa

0

T
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T
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T T T
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J (HAlcm?)
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—a—70 % CE=602MPa
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4000 5000 6000

T
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0 1000 2000
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Figura 42 — Medidas de fluxo de hidrogénio em fung¢é@o do tempo em amostras de ago
martensitico. Efeito da aplicacdo de diferentes valores de tensfes elasticas durante a
permeacao de hidrogénio. Adaptado de [40].
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Figura 43 - Medic¢des do indice de fragilizagcdo por hidrogénio através de ensaio de
tragdo convencional, 465 testes executados em 34 tipos de acos. Adaptado de [61].

2.9.2 Teorias da fragilizacdo pelo hidrogénio

Apesar de estudos extensos, 0 mecanismo que promove o HISC ainda € uma
icognita. Atualmente, ndao existe uma teoria universal que suporte as diversas
observacdes noticiadas. Vérias teorias tém sido propostas ao longo dos anos, onde
cada uma delas sdo baseadas tanto em observac¢des experimentais como em opinides
individuais. De fato, inUmeros mecanismos poderiam atuar simultaneamente,
predominando um ou outro, dependendo das condigBes microestruturais e esfor¢os
aplicados.

Dentro das teorias de fragilizacdo por hidrogénio, existem dois modelos mais
estabelecidos: teoria da decoesdo (Hydrongen Enhanced Decohesion — HEDE) e;
aumento local da plasticidade pelo hidrogénio (Hydrogen Enhanced Local Palsticity —
HELP). Ambos os modelos envolvem um acumulo local de hidrogénio em uma area
tensionada, no entanto, os mecanismos para nucleacdo e coalescimento da trinca
propostos sao diferentes [62].

O mecanismo de HEDE foi proposto inicalmente por TROIANO [63] e possui a
hipétese que o hidrogénio intersticial diminui as for¢cas interatbmicas de coesédo. A
debilidade das ligacdes metalicas se deve ao preenchimento da banda d de elétrons
do Fe, com os cedidos pelo 4tomo de H, diminuindo a resisténcia coesiva dos planos

de clivagem (figura 44). Esta alteracdo na configuracao eletrénica do metal reduz a
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barreira energética necessaria para a fratura, onde a decoesdao, seja de contornos de
graos ou de planos de clivagem, ocorre preferencialmente ao deslizamento de planos
cristalinalinos [44, 62].

Este modelo tem validade restrita, ndo conseguindo explicar a presenca de
plasticidade nas superficies de fratura intergranular e transgranular produzidas por
decoesao. De fato, a separacéo atbmica, em regido saturada de hidrogénio, é limitada
pelos outros &tomos ao redor. Portanto, o processo de quebra de ligacfes metalicas
pode ser mais complexo, envolvendo o deslizamento de planos [62, 63].

Segundo proposto por BIRNBAUM e SOFRONIS [64], o fenbmeno HELP
consiste no aumento da mobilidade das discordancias pela presenga do hidrogénio
atbmico. Em condi¢cbes normais, a movimentacdo das discordancias competem com
obstaculos como, por exemplo, campos de tensfes provenientes de outras
discordancias e atomos de soluto. O hidrogénio em solucdo sélida gera uma tensdo
cisalhante negativa, minimizando o campo de tensdes que impedem o deslocamento
de discordancias (figura 45). Este “amolescimento local” resulta em um trincamento
por coalescéncia de microcavidades, ao longo de planos de deslizamento com tensao
cisalhante reduzida [62, 65].

O aumento da plasticidade, em uma regido saturada de hidrogénio, gera um
conceito contra intuitivo em relagdo a um fenénemo de fragilizagdo. Apesar do
processo de fratura ser através de deformacdo plastica localizada, a ductilidade
macroscopica é reduzida. O processo HELP permite a progagéo da trinca em niveis de
tensbes menores que o escoamento geral do material. Contudo, apesar da sustengéo
experimental da teoria, a queda da barreira energética para a movimentagdo de

discordancias é um assunto controverso [39, 44].
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(i) Hidrogénio na rede

(ii) Hidrogénio na (iil) Hidrogénio nas interfaces
ponta da trinca particulas-rede

Figura 44 - Diagrama esquematico ilustrando o mecanismo de HEDE,
envolvendo a separacao de atomos devido ao enfraquecimento das ligacdes
interatbmicas pelo (i) hidrogénio na rede cristalina, (ii) hidrogénio na ponta de trinca,
(i) hidrogénio nas interfaces particulas-rede cristalina. Adaptado de [66].

Regides de alta tensao hidrostatica e
alta concentragcaode H

Plasticidade
localizada

Atmosfera
de H
s 2 sti Aumento da
Interagoes elasticas entre s
as discordancias minimizadas mobilidade de

discordancias
Figura 45 - Diagrama esquematico do mecanismo de HELP. Processo de coalescéncia

de microcavidades em regides de plasticidade localizada devido a alta concentracao
de hidrogénio. Adaptado de [66].
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2.9.3 Fragilizagdo por hidrogénio em protecéo catddica

Os termos fragilizacdo pelo hidrogénio e corroséo sob tensédo algumas vezes
sdo empregados de forma indistinta. A dissolucao anddica, proveniente da corroséo
sob tensdo, conforme figura 46, libera elétrons na superficie do metal, reduzindo os
jons de hidrogénio em solucdo aquosa. Isto possibilita a adsorcdo do hidrogénio
atbmico. Portanto, a fragilizacdo por hidrogénio pode ser um efeito secundario da
corrosdo sob tensdo. Com a utilizacao de protecao catddica elimina-se a corrosdo sob

tensdo, mas néo a fragilizacao pelo hidrogénio.

Fragilizagao por
hidrogénio

Corrosao sob tensao

Me—-Me"* + ne 2e” + 2H"—=2H

Dissolucdo anddica Reducao de hidrogénio

Figura 46 - Esquema ilustrativo que diferencia os fenbmenos de corroséo sob tensédo e
fragilizacdo por hidrogénio sob protecéo catédica. O acrénimo “Me” representa um ion
metalico. Adaptado de [67].

A protecdo catddica impede a corrosao, polarizando todas as regifes anddicas
da superficie metalica em catodicas, atraves da imposicao de corrente elétrica gerada
por uma fonte alternativa. Em aplicacfes submarinas, tanto o sistema de anodos de
sacrificio como por corrente impressa sdo empregados como fontes alternativas.

Durante a protecao catédica, o hidrogénio pode ser reduzido, dependendo do
ambiente, de acordo com as equacdes 21 (meio neutro) e 22 (meio acido). Nestas
reagles, e representa um sitio disponivel e, Hags € 0 hidrogénio atbmico adsorvido,
ambos na superficie metalica. Dependendo das condi¢ces do sistema, principalmente
para potencias extremamente negativos, o Hags podera ser absorvido, tornado-se Hgps,
e se difundir pela rede cristalina conforme a equacéo (26). Caso o hidrogénio ndo seja
absorvido, Hags Se desprende da superficie na forma de gas segundo as equacdes 24
e 25 [65].
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H,0+ e~ +€ & Hyzs+ OH™ (Eq. 24)

Hig+ e +e © Hgys (Eq. 25)
Haas © Hgps (Eq 26)
Hupgs + Hogs + e~ © Hy+ € (Eq. 27)
H,O+Hgys+ e & Hy,+ OH™ +€ (Eq. 28)

Portanto, para cenarios onde as estruturas estdo super protegidas

catodicamente, os metais estdo susceptiveis aos fendbmenos de HIC e HISC. No

entanto, a probabilidade de falha associada a este fendmeno depende da

disponibilidade do hidrogénio no metal. Em estruturas e equipamentos sob protegcéo

catédica em agua do mar, varios fatores podem influenciar esta disponibilidade [3, 65]:

Potencial de protecdo catdédica — quanto menor o sobrepotencial negativo
imposto, maior é a densidade de corrente aplicada, aumentando a quantidade
de hidrogénio formado na superficie. Em potenciais abaixo de -800 MV agagci, &
reagdo de combinagdo dos atomos de hidrogénio na forma gasosa é lenta, e
por isso, 0s atomos possuem tempo suficiente para absor¢cdo e posterior
difusdo no material;

Temperatura superficial do equipamento — em teoria, com base na relacdo de
Arrhenius (Eq. 14), quanto maior a temperatura, maior sera o coeficiente de
difusé@o do hidrogénio.

Pressdo hidrostatica — para obter-se uma protecdo efetiva em grandes
profundidades € necessario uma maior densidade de corrente catddica. Em
aguas profundas, a polarizagdo das estruturas séo frequentemente de 1,5 a 2
vezes maior em relacdo aquelas recomendadeas para aguas rasas. Apesar da
cinética da reacdo de redugcdo ndo ser alterada pela presdo hidrostéatica, a
subsequente combinagdo dos atomos de hidrogénio na forma gasosa €
afetada. A elevada presséao dificulta a formacgéo de bolhas de gés, aumentando
a concentracdo superfical de hidrogénio atémico adsorvido;

Carregamento mecanico — forca motriz para o0 aumento da concentragdo de
hidrogénio no material, além de promover a saturacdo local em
descontinuidades;

Deformagdo — materiais submetidos a um significativo encruamento durante
as etapas de fabricacdo, instalacdo e operacdo desenvolvem sitios

aprisionadores para o hidrogénio;
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o Susceptibilidade do material — a fragilizacdo sera dependente da
microestrutura do material, pois, impacta diretamente na solubilidade e difusao
do hidrogénio na rede cristalina. A presenca de descontinuidades e alteracfes
microestruturais, impostos durante os processos de fabricacdo, tornam o
material mais susceptivel a fragilizacao;

¢ Resisténcia ao escoamento — quanto maior a resisténcia do material, maior a
capacidade de desenvolverem elevadas concentracdes de hidrogénio na ponta
de trincas.

e Deposito calcario — a protegdo catddica pode formar, na superficie metélica,

e depositos calcarios como CaCO; e Mg(OH),, dependendo do potencial
aplicado e da composi¢cédo da agua do mar. Estes depdsitos podem reduzir a
corrente requerida para o sistema de protecdo, evitando uma sobreprotecao
catddica, e retardar a absorgéo de hidrogénio. E valido ressaltar que o aumento
na presséao hidrostatica tende a empobrecer a qualidade do depdsito calcério,

facilitando a entrada de hidrogénio.

2.10 FRAGILIZACAO POR HIDROGENIO EM AISD

Apesar do baixo coeficiente de difusdo de hidrogénio nos AID, a literatura,
reforcada por casos de falhas registrados, destaca a susceptibilidade a fragilizagéo por
hidrogénio deste aco. Resultados de estudos anteriores [49, 68, 69, 70, 71], mostram
uma reducao significante da ductilidade, mensurada apés ensaio de tracao uniaxial, de
amostras de AID previamente hidrogenadas. Ja o limite de escoamento e a tensao de
ruptura ndo sofreram alteracdes. Em alguns casos houve um leve acréscimo dessas
propriedades.

Dependendo das condi¢cdes em que os AID forem carregados com o hidrogénio, a
fragilizacdo podera ser mitigada ou acelerada. E de extrema importancia monitorar o
tipo de microestrutura, solicitacdo mecanica e condicdes do material que estara
exposto em atmosfera contendo hidrogénio.

De acordo com as condi¢des de hidrogenacédo dos AID, a fragilizacdo podera ser
mitigada ou acelerada. Durante o projeto detalhado de componentes/estruturas
expostos ao hidrogénio, é de extrema importancia considerar a microestrutura, tipo de
solicitagdo mecénica e as condicbes de operagdo. A seguir, estao relacionados itens

relevantes para os AID em atmosferas contendo hidrogénio.

66



2.10.1 Microestrutura

Os requisitos microestruturais dos AID devem ser avaliados quanto ao risco de
trincamento por HISC. A ferrita é geralmente susceptivel a fragilizacdo por hidrogénio
sob tensdo suficiente, devido ao atomo intersticial se difundir preferencialmente pela
fase CCC. Por isto, deve se evitar percentuais de ferrita maiores que 70% [70, 72].

A austenita € menos vulneravel a fragilizacdo, mas nao imune, uma vez que sofre
transformacdo martensitica induzida pelo hidrogénio [7, 31, 72, 73]. Segundo DABAH
et al. [73], a transformacéo da fase induzida pelo hidrogénio, em ambos os AlA e AID,
compreende nha transformacao da austenita y para y*, um pseudo hidreto que consiste
de austenita enriquecida de hidrogénio (conhecida também como yy), ou para
martensita ¢, de estrutura hexagonal compacta. O hidrogénio expande a estrutura
cristalina e induz tens@es internas, promovendo a transformacéo parcial da austenita e
causando a fragilizagdo da fase. A subsequente transformacédo ¢ — o’ também pode
ocorrer nos AIDs. A formacdo da martensita o’, de estrutura CCC, esta associada a
dessorcao de hidrogénio provocada por tensdes trativas superficiais.

De fato, a difusibilidade de hidrogénio é baixa na austenita, 0 que restringe a
formacéo de martensita, a indugéo de tensdes internas e a consequente nucleagéo de
micro trincas somente nas areas superficiais [3]. Contudo, na presenca de trincas sob
solicitagdo mecéanica e expostas ao carregamento de hidrogénio, a concentragédo de
tensBes na ponta da trinca conduz a uma supersaturagdo de hidrogénio na regido,
induzido transformacéo local da y em ¢. Desta forma, a trinca também se propagara
através da y, uma vez que ¢ ndo é capaz imobiliza-la [31, 72].

A nucelacéo da trinca de HISC se inicia com a formacéo de poros ou vazios entre
os contornos de gréos de & e 3/y. Devido a desordem cristalina nos contornos de fase,
0s atomos de hidrogénio podem facilmente se acumular neste local, formando um poro
ou vazio. Ao adicionar o efeito da concentracdo de tensfes sob a descontinuidade, o
acumulo de hidrogénio intensifica-se. Conforme figura 47, quando a presséo
hidrostética ou a concentragdo de tensdes nos vazios atinge um valor critico, este

podera desenvolver uma pequena trinca [13].
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10um

Figura 47 - (a) Nucleacao de trinca no AISD SAF 2507 durante ensaio de HISC, com
poros nos contornos de graos ferriticos; (b) Nucleag&o de trinca no AISD SAF 2906
durante ensaio de HISC, poros e pequenas trincas nos contornos ferriticos-
austeniticos. Adaptado de [13].

De forma geral, as trincas de HISC propagam-se pelo mecanismo fragil de
clivagem, através da fase ferritica. Estas trincas poderdo ser imobilizadas pela
austenita ou propagarem através da mesma, dependendo do tamanho da trinca, nivel
de tensdes aplicadas e morfologia da fase CFC [3, 13, 31, 68, 74, 75, 76].

Consequentemente, um curto espagamento austenitico € benéfico ao material,
pois confere & austenita maior resisténcia a nucleagédo de trincas e predisposicdo a
imobilizar a propagacéo da trinca [31, 42, 72, 77]. Os documentos DNV RP F-112 [78]
e NORSOK M-WAO1 [79] recomendam um espagcamento inter-austenitico menor ou
igual a 30 um. Com relagdo a distribuicdo da fase austenitica, graos alongados
apresentam melhor capacidade de prevenir o trincamento por HISC do que estruturas
com gréos finos e equiaxias [7, 42, 77].

2.10.2 Deformacéo Plastica

Em AID deformados a frio antes da hidrogenacao, a perda de ductilidade, durante
0 ensaio de tracdo, € mais acentuanda se comparado aos materiais ndo deformados
previamente [49, 68, 70, 74]. As perdas de propriedades mecéanicas se tornaram mais
significativas a medida que a deformacéo imposta aumentava. Este comportamento do

material é expostao na figura 48.

68



50F O
X \ 0% TF

g

=

g

34 wof -

L2 T

o = 15% TF b=

o E

E 1 b=

5 I ~ o=

o 4.k 504TF O~
Ll i ] . 1 | | |:|-|-

1 10 100 1000

Tempo para afalha (min)

Figura 48 - Efeito do trabalho a frio (TF) na fragilizacdo por hidrogénio em AID 25%Cr.
Corpos de prova entalhados carregados catodicamente, em solugéo de 5% H,SO, +
1,4 g/l (NHy) .CS a 35 °C, sobre carga constante, equivalente a tensdo de escoamento
do material. Adaptado de [31].

7

A medida que a deformacdo imposta € maior, a concentragdo de hidrogénio
presente nos metais cresce. A quantidade de hidrogénio difusivel na rede cristalina é
constante, independente da quantidade de trabalho a frio. O aumento da concentragédo
de hidrogénio nos metais é provocado pelo aprisionamento do hidrogénio,
principalmente pelas discordancias geradas durante a deformacgéo plastica [80].

CHEN et al. [70] observaram, através de ensaios de permeacgdo eletroquimica,
uma pequena queda no coeficiente efetivo de difuséo (De) € um aumento do produto
J.E (Eg. 19) em amostras do AID SAF 2205 deformados a frio. Os autores atribuem o
decréscimo do coeficiente de difusdo a maior quantidade de aprisionadores de
hidrogénio, como discordancias e microcavidades induzidas pela deformacao a frio. Ja
o aumento do fluxo difusional estacinario foi explicado pela criagdo de curto-circuitos
de difusao criados pelas redes de discordancias.

A camada de 6xido passivo, formado na superficie dos AID, atua como barreia a
absorcdo de hidrogénio. O trabalho a frio destréi esta camada superficial, permitndo
uma maior absorcdo de hidrogénio. Caso o0 aco esteja sob protecéo catédica e o filme
de Oxido danificado, a repassivacdo do mesmo ndo ocorrera. Assim, o hidrogénio

reduzido na superficie metalica terd livre acesso a microestrutura [7].
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2.10.3 Fluéncia a frio

A fluéncia é geralmente associada as aplicacdes em altas temperaturas. Contudo,
amostras de AID ensaiadas sob carga mecéanica constante em temperatura ambiente
podem sofrer deformacdo plastica por fluéncia. Este fendbmeno € denominado de
fluéncia a frio (low temperature creep ou cold creep), onde o corpo de prova esta
sujeito a deformacdo ao longo do tempo, mesmo para cargas abaixo do limite de
escoamento [65, 77, 81, 82].

Os valores de deformacéo threshold, para iniciagdo e propagacao da trinca por
HISC, nos ensaios a carga constante sdo menores do que nos testes em
deslocamento constante. A diferenca entre as técnicas experimentais se deve a
fluéncia a frio, pois em deslocamento constante ocorre uma relaxacdo da carga.
Portanto, sob fluéncia a frio e carregamento por hidrogénio, a nucleacéo da trinca de
HISC é acelerada. A trinca se inicia através da deformacdo dindmica dos gréaos
ferriticos superficiais, 0s quais estéo saturados de hidrogénio [77, 82].

KIVISAKK [83] encontrou diferengas no comportamento de fluéncia entre produtos
com microestrutura fina e grosseira. Ao contrdrio do esperado, a barra, de
microestrutura grosseira, exibiu menor resisténcia a fluéncia. Os tubos extrudados,
com microestrutura refinada, apresentaram menor deformacdo por fluéncia, além do
estagio inicial de fluéncia se desenvolver a maiores cargas, se comparados 0s
resultados da estrutura grosseira. KIVISAKK [83] concluiu que a fluéncia a frio é
necessaria para promover o HISC. Entretanto, mesmo com a fluéncia presente, o

HISC pode nédo acontecer.

2.10.4 Tensdo Hidrostéatica

Conforme discutido anteriormente, o efeito da tensdo hidrostatica pode afetar
diretamente a concentracdo de hidrogénio nas ligas metélicas [38, 40, 39]. OLDEN et
al. [42] ao estudar a difuséo de hidrogénio em AIDs, modificaram a segunda lei de Fick
(Eg. 16) acrescentando o efeito da tensao hidrostatica. Ao implementar os parametros
especificos do material, definir as condicbes de controrno e tensfes aplicaveis, as
curvas de concentracdo de hidrogénio foram tracadas para um corpo de prova
entalhado, do tipo SENT (Single Edge Nothched Tension), carregado sobre tensdo
trativa. O grafico, disposto na figura 49, ilustra as diferentes distribuicdes de
hidrogénio, na regido adjascente a trinca, ao longo do tempo. Note o acumulo de

hidrogénio resultante da concentracao de tenses na ponta trinca.
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Figura 49 - Distribuicdo de hidrogénio adjacente & ponta da trinca de corpo de prova
SENT calculada por ABAQUS. Condic¢des dos calculos: Tenséo aplicada de 85% do
escoamento, concentracdo de hidrogénio na superficie de 30 ppm, concentracdo
inicial de hidrogénio no material de 0,5 ppm, coeficiente de difusdo 2,9 x 10% m?s e
temperatura de 4 °C. Adaptado de [42].

2.11 AID NA INDUSTRIA OFFSHORE

2.11.1 Aplicagbes

Os AID e AISD foram desenvolvidos para atender as necessidades das
inddstrias quimica, petroquimica, de papel e celulose, alimenticia, farmacéutica e,
principalmente, offshore, que necessitam de materiais mais resistentes que 0s agos
inoxidaveis comuns. Varios documentos, emitidos por companhias de 6leo e gas,
sublinham o comportamento satisfatério dos AID, que tém sido utilizados por mais de
25 anos em varias aplicacdes, tais como: top sides, tubula¢cdes submarinas, coletores,
componentes de umbilicais e de equipamentos submarinos, sistemas de combate a
incéndio, bombas de injecéao, etc.

Os tubings de AISD (tubos de didmetro pequeno e baixa espessura) utilizados
como componetes de umbilicais é uma das aplicacbes de maior destaque deste
material. Como os tubings de AISD sé&o o alvo deste estudo, a proxima secao dispdem

de maiores detalhes sobre os tubos umbilicais.
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2.11.2 Tubos Umbilicais

Os tubos umbilicais, em geral, tém a funcédo de controlar, monitorar e/ou fornecer
energia elétrica ao sistema submarino. Estes dutos conduzem fluidos hidraulicos,
produtos quimicos, poténcia elétrica e sinais digitais da unidade maritima de producao
aos diversos equipamentos, por exemplo, arvore de natal molhada, manifolds e
bombas, localizados no leito submarino.

Os umbilicais sdo constituidos internamente por mangueiras termoplasticas ou
pequenos tubos metalicos para transporte de fluidos hidraulicos e quimicos, além de
cabos elétricos e 6ticos. Alguns dutos possuem armaduras metalicas, nas camadas
mais externas, para fornecer maior resisténcia estrutural ao umbilical, conforme
exposto na figura 50. Quando o umbilical possui armadura metéalica, um revestimento
polimérico interno é requisitado sobre o aglomerado de componentes. O intuito €
aumentar a estabilidade dos elementos, fornecer protecdo mecanica aos componentes
e diminuir a rigidez do conjunto. Por dltimo, a camada polimérica externa proporciona
resisténcia a abrasdo, exposi¢cdo aos raios ultravioletas e resisténcia mecénica, para
proteger as linhas internas. A disposicdo dos varios componentes e seus respectivos
revestimentos, na secdo transversal faz parte da concepcéao inicial do projeto de um

umbilical.

Cabos de transmisséao
elétrica e de sinais

Tubos metalicos pmmackie
metalica
Revestimento
pghmenco Revestimento
interno. >  polimérico
externo.

Figura 50 - Representac¢do de uma segéo transversal de um umbilical de tubos
metélicos com armadura. Utilizado para o controle de fluidos hidraulicos, injecéo de
guimicos e linhas de servico para aplicacdes em aguas profundas. Adaptado de [84].

De acordo com a ISO 13628-5 [85], os tubos metdlicos devem ser capazes de
operar continuamente quando imersos em ambiente maritimo. Para isto, os materiais
dos tubos devem ser selecionados de acordo com o fluido a ser transportado, cargas,
temperatura e possiveis modos de falha durante a instalacdo e operacao. A selecao

dos materiais deve assegurar a compatibilidade entre todos os componentes do
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umbilical. As principais propriedades dos materiais metalicos a serem consideradas
séo:

e Resisténcia mecanica;

e Dureza;

o Ductilidade;

¢ Resisténcia a fadiga;

e Soldabilidade;

e Resiténcia a corrosao.

Dentre todas as propriedades consideradas, a mais significativa é a resisténcia
a fadiga para a selecdo do material, pois € o mais critico do projeto um umbilical.
Ademais, o material também devera atender as propriedades listadas na condigéo de
deformado plasticamente. Conforme explicito nas sec¢des anteriores, os AISD atendem
a todas as propriedades listadas, sendo um dos principais componentes de umbilicais.

Durante os estagios de fabricagdo e instalagdo dos umbilicais, os tubos de
AISD sofrem constates deformagdes plasticas. Estas ndo séo recuperadas antes do
inicio da operagéo do umbilical e, portanto, se acumulam ao longo do ciclo de vida da
linha. A figura 51 ilustra um esquema do processo de fabricagdo e instalacdo de
umbilicais de tubos de aco. Todas as etapas, descritas neste diagrama, podem induzir
deformacao plastica sob a linha.

Entretanto, a deformacdo plastica acumulada (soma dos incrementos de
deformacéo, independentemente do sinal e diregdo) deve ser mantida dentro de certos
limites, de forma a evitar uma falha catastréfica da linha [86]. Com o intuito de garantir
a integridade dos componentes do umbilical, o critério de deformacéo plastica maxima

deve ser seguido [87].

Cabeamento
(Torgao)
Q O Revestlmenm
Carrossel J’ Bobina de

Soldagem (Dobramento) Transporte
{(Dobramento) Tensionador

(Compressao) Rampa de
At WY \ langamento
Carrossel Alinhador

(Dobramento) (Straightener)

Figura 51 - Diagrama de deformacéo plastica durante a fabricacéo e instalacao.
Adaptado de [87].
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2.11.3 Condig0des de trabalho

Os AID podem trabalhar em aguas ultraprofundas (lamina de agua maior que
1.500 m), em alta pressdo (na ordem de 350 bar) e sob acdo de elevados
carregamentos estaticos/dindmicos. Simultaneamente, também devem resistir ao
ambiente de alta corrosividade, uma vez que operam frequentemente em contato com
fluidos de producdo que contém ions CI', HS, S2 além de gases dissolvidos, tais
como O, e CO,, em temperaturas acima de 80 °C [17].

Quando os AID operam em contato com fluidos de alta temperatura, a
aplicacdo de protecao catddica pode ser empregada para evitar a corrosdo por
pites/frestas. O potencial de protec¢édo tipico é da ordem de -600 mV (Ag/AgCl) [3, 77,
79, 81]. Mas, de modo geral, a protecdo ndo € uma pratica comum. Contudo, na
maioria das suas aplicacdes submarinas, os AID estdo sujeitos a protecdo catddica,
uma vez que estdo em contato elétrico com estruturas de agos carbono e baixa liga
protegidos.

O potencial tipico de protecédo dos acos carbono € de -1050 mV (Ag/AgCl), o
gue permite a evolucao do hidrogénio na superficie dos AID. Desta forma, em conjuto
com solicitagdes mecéanicas e microestrutura favoravel, o aco duplex torna-se
susceptivel a fragilizacdo por hidrogénio. Conforme proposto por padrdes normativos,
para reduzir significativamente a probabilidade de HISC os potenciais deveriam ser
mais elevados do que -850 mV (Ag/AgCl) [78, 79].

2.11.4 Casos de falha por protecéo catodica

Recentemente, a susceptibilidade das ligas de AID ao fenbmeno de HISC foi
observada, onde alguns casos de falhas em servico foram relatados. A instrugéo
NORSOK M-WA-01 [79] reporta oito casos de falhas em estruturas de AID e AISD por
HISC, a maioria envolvendo componentes e spools de fechamento (tie-ins). Os casos
estdo resumidos abaixo:

o Em 3/8 dos casos, um elevado percentual de ferrita (>80%) em soldas de filete
foram registrados;

e Em 5/8 dos casos, nenhum revestimento externo foi aplicado. Para o restante
dos casos o revestimento estava danificado;

e Em 4/8 dos casos, a tensdo resultante excedia o limite critico de

tensdo/deformacéo para a nucleacéo e propagacéo de trincas de HISC.
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Em relacédo aos AID sob protecdo catddica, fica evidente que a falha por HISC provém
de uma série de fatores que sao [9, 31]:

e Formacdo de hidrogénio atbmico na supeficie, geralmente por protecédo
catodica através de eletrodo de sacrificio, com auséncia de uma barreira
efetiva (revestimento ou inibidores) contra a difusdo do hidrogénio;

e Elevas tensdes aplicadas, tensdes residuais e tensdes localizadas (associado
aos concentradores de tensdo, por exemplo, irregularidades superficiais,
entalhes, cantos vivos e mordeduras de soldas).

e Microestrutura inadequada no metal base (elevado espacamento inter-
austenitico, precipitacdes de fases intermetalicas) e alto teor de ferrita na ZAC

ou soldas.
Consequentemente, as etapas de fabricacdo de componentes/estruturas de AID

necessitam de inspecdo adequada e controle de qualidade rigoroso, a fim de

atestar a conformidade para o servigo.
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1. MATERIAIS

3.1.1 Material como recebido

O material estudado foi o AISD de especificacdo UNS S32750, com nome
comercial de SAF 2507, na forma de tubos sem costura, fabricados pela SANDVIK. Os
tubos sdo manufaturados por processo de conformacéo chamado de passo peregrino.
Basicamente, é uma laminacédo a frio longitudinal em sucessivos passes, que reduz o
didmetro e a espessura de parede dos tubos metalicos. Apds alcancar as dimensdes
desejadas, o tubo sofre tratamento térmico de solubilizagcdo (solution annealing), onde
a temperatura minima de tratamento € na faixa de 1025 - 1125 °C, para equilibrar a
distribuicéo entre as fases, aliviar as tensdes e recuperar a microestrutura deformada,
Em seguida, o tubo é resfriado rapidamente em ar ou agua.

Os dez tubos como recebido possuiam cerca de 30 cm de comprimento, diametro
interno de 12,70 mm, didmetro externo de 14,70 mm e espessura de 1,00 mm. A
andlise quimica, fornecida pela SANDVIK [88], é apresentada a seguir na tabela 7.

Tabela 7 - Composicao quimica (% em peso) da liga estudada. Adaptado de [88].

%C | %Si | %Mn | %P %S %Cr | %Ni | %Mo | %W | %Cu | %N

0,017 | 0,290 | 0,430 | 0,022 | 0,001 | 25,480 | 6,470 | 3,860 | 0,020 | 0,130 | 0,290

O indice PRE,y foi calculado a partir do resultado da analise quimica, fornecida
pelo fabricante, conforme equacdo (2). De acordo com o resultado, o material foi

engquadrado na categoria de Super Duplex.
PRENy = %Cr + 3,3(%Mo + 0,5%W) + 16%N
PRENy = 25,48 +[3,3 x (3,86 + (0,5 x 0,02))] + (16 x 0,29)

PRENw = 42,89
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3.1.2 Material Deformado

Os tubos foram deformados longitudinalmente na maquina universal de
ensaios, de marca EMIC modelo DL 10000, com capacidade maxima de 100 KN,

utilizando uma taxa de deformac&o de 1 mm/min (& = 2,77x10-4 s™).

Ap6s o material transpor o limite de escoamento, a deformacédo plastica foi
acompanhada até alcancar o valor desejado. Foi utilizado como padrdo um
comprimento inicial (Lo) de 200mm, onde a deformacéo plastica foi executada até o L,
alcancar comprimento final (L) de 102 mm ou 105 mm. Estes valores de L

correspondem a 2% e 5% de deformagéo, respectivamente.

3.1.3 Material Soldado

A solda dos tubos foi baseada em uma Especificacdo de Procedimento de
Soldagem (EPS) segundo a Norma ASME Secéo IX [89], para atender os requisitos
das seguintes normas de projeto: APl 6A [90], API 17D [91] e NACE MRO0175 [54]. A
solda foi produzida, pela empresa FMC Technologies, conforme a Tabela 8.

Dentre os dez tubos, um total de quatro foram soldados. Destes quatros, um foi
utilizado na caracterizagdo da junta soldada e trés foram destinados para 0s ensaios
de hidrogenacao/tragdo. O tubo soldado, utilizado neste estudo, esta disposto na

figura 52.

Figura 52 — Tubo AISD UNS S32750 soldado.
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Tabela 8 - Variaveis da junta soldada nos tubos AISD UNS S32750.

Junta Soldada Tubings UNS S32750
Soldagem
Processo GTAW
Tipo Manual
Posicdo 2G
Junta
Chanfro Reto
Abertura de Raiz [mm] 0
Técnica de soldagem Passe simples
Metal de Adicdo
Especificagcdo ASME SFA 5.9
Classificacao AWS ER 2594
Nome Comercial 25.10.4.L
Fabricante SANDVIK
@ [mm] 1,2
Gas de Protecéo
Composic¢ao Quimica Ar+He + N
Mistura [%] 78 +20+2
Faixa de fluxo 10-15 I/min
Gas de Purga
Composicao Quimica Ar
Mistura [%] 99,95
Faixa de fluxo 8-12 I/min
Caracteristica Elétrica
Aporte de Calor maximo [kJ/mm] | 1,478

3.2 METODOS

3.2.1 Caracterizagcao Microestrutural

A preparacgdo e a analise microestrutural dos tubos, em ambas as condigdes,
estdo descritas a seguir. O corte inicial dos tubos foi realizado na maquina de corte a
disco, marca Arotec modelo COR 40, utilizando 6leo de corte na refrigeragdo. Os
tubos como recebido e soldado foram cortados na diregédo longitudinal.

Ap6s o corte, as amostras foram embutidas a quente em baquelite condutora.
Em sequéncia, as amostras foram lixadas em lixas de SiC com granulometria 100 até
2500. Em seguida, foi realizado o polimento com pasta de diamante na sequéncia 6, 3
e1um.

A caracterizagdo seguiu o procedimento padrdo, sendo as amostras
posteriormente atacadas com reagentes quimicos para observacdo da microestrutura

do material. Os seguintes ataques eletroliticos foram utilizados:
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e Solucéo de Acido Oxalico 10% ,com potencial de 3 V durante o tempo de 5 s;
e Solucdo de NaOH 40%, com potencial de 3 V durante o tempo de 6 s.

Na avaliagdo microestrutural dos tubos, foi utilizado o microscopio 6tico, da
marca Olypums modelo GX71, e o microscopio eletrénico de varredura (MEV), da
marca JEOL modelo JSM 6460LV com EDS acoplado Thermo/Noran System SIX —
Model 200. A caracterizagdo no MEV foi conduzida tanto com o feixe de elétrons
secundarios quanto por elétrons retroespalhados (backscattered).

3.2.2 Fragdo Volumétrica de Ferrita

Para o célculo da fracdo volumétrica ferritica foi utilizado o procedimento de
contagem manual, estabelecido pela norma ASTM E562-08 [92]. O método consiste
em sobrepor uma grade a micrografia e contar todos os pontos inclusos dentro de um
gréo de ferrita como 1, e todos aqueles sobre os contornos ferrita/austenita com 0,5.

Foi utilizada uma grade com 100 pontos, com dimensdes de 22 um X 22 um,
conforme figura 53, em 10 micrografias com aumento de 500x. A contagem foi
executada nos tubos como recebido (metal base) e soldado (nhas regifes da ZAC e
ZF).

Figura 53 — Grade de dimensdes 22 um x 22 um sobreposta em micrografia do tubo
como recebido.
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3.2.3 Difragdo de Raios-X

A difracdo de raios-X foi empregada para andlise qualitativa das fases
presentes nos tubos como recebido e soldado. Um difratbmetro, modelo MINIFLEX da
marca Higaku com radiacdo de CuK, (. =1,5418 A), foi utilizado com as condicées de
20 no intervalo de 20 a 90°, passo de 0,05° e tempo de contagem de 2 segundos.

A identificacdo das fases, presente nos padrdes de raios-X, foi feita a partir das
informac0es cristalograficas contidas no livro Pearson’s Handbook [93]. Na analise do
tubo soldado foi retirada uma amostra do cordao de solda, com intuito de verificar as

fases existentes na ZF.

3.2.4 Ensaio de Polarizagao

O ensaio de polarizacéo foi realizado segundo a norma ASTM G5-94 [94]. Uma
amostra retangular, contendo 66,93 cm? de area, foi utilizada para tracar a curva do
material como recebido. Uma secéo do tubo foi cortada na direcdo longitudinal, lixada
e polida conforme o item 3.2.1. Antes do ensaio, a amostra foi limpa com acetona.

O equipamento utilizado foi um potenciostato, da marca AUTOLAB modelo
PGSTAT 100, com interface eletroquimica conectada a trés eletrodos na célula
eletrolitica. O eletrodo de calomelano saturado (ECS) foi utilizado como referéncia
para medir o potencial do eletrodo de trabalho. Como contra eletrodo foi utilizado um
fio de platina. O ensaio foi realizado em solucdo aquosa de 3,5% NaCl, na temperatura
ambiente. Apdés a montagem da célula eletrolitica, foi aguardado o sistema entrar em
equilibrio e alcangar o potencial de circuito aberto (Eo).

Durante o ensaio, foi tracado tanto a curva catodica quanto a anddica aplicando
uma taxa de variagcdo de potencial de 1 mV/s. Primeiramente, a amostra foi ensaiada a
sobrepotenciais catodicos, no intervalo de Eq a -2 V. Ap6s a concluséo desta etapa, a
amostra foi submetida a sobrepotenciais anddicos na faixa de Ey a 2 V. Esta ordem é

fundamental, pois, ndo altera os resultados do material em sobrepotenciais catédicos.

3.2.5. Ensaio de Hidrogenacéo

Um teste padronizado, com critério de aprovacdo ou reprovagdo claramente
definido (ou seja, um teste de qualificac@o), para avaliar susceptibilidade a fragilizacdo
dos AID expostos a protecdo catddica ainda ndo foi estabelecido. Um dos principais
objetivos das pesquisas relacionadas a este assunto € investigar os varios tipos de

ensaios propostos.
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Diante disto, o ensaio de hidrogenacdo utilizado, neste estudo, busca
reproduzir as condicGes de trabalho offshore imposta ao material sujeito a protecao
catédica. Conforme ilustrado na figura 54, seis tubos de AISD (tabela 9) foram
posicionados em uma célula eletrolitica, onde estavam imersos em solugédo aquosa de
3,5 % de NaCl, a temperatura ambiente, com protecéo catodica por corrente impressa
e sob tensdo mecénica. Tanto a célula eletrolitica quanto o conjunto de garras, para a
conexdo dos corpos de prova a maquina universal de ensaios, foram desenvolvidos
pelo Laboratério de Propriedades Mecanicas e Degradacdo de Materiais
COPPE/UFRJ.

Figura 54 - Célula eletrolitica usada para hidrogenacao dos tubos.

Sob protecéo catddica, a superficie do tubo torna-se redutora, ou seja, impede
a oxidacao do material. A imposicao de sobrepotenciais catddicos no material permite
que os fons H*, formados durante a eletrélise da solucéo, se reduzam na superficie
externa do tubo, formando gas H, e precipitando na forma de bolhas. Entretanto, nem
todos os ions H* se transformardo em gas, permitindo que o hidrogénio na forma
atdbmica consiga se difundir para a microestrutura do material.

A protecdo catddica foi realizada através de uma fonte elétrica, de marca ICEL
modelo PS-5100, onde foi aplicado uma corrente de 0,05 A. Na montagem da pilha
galvanica, o tubo ficava conectado ao polo negativo, atuando como catodo do sistema,
e o eletrodo de platina era ligado ao polo positivo. O tempo de duragéo de cada ensaio
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foi de 160 horas, onde a cada 24 horas era realizada a troca da solu¢do aquosa de
3,5% de NacCl, devido ao seu esgotamento.

Com o intuito de avaliar o efeito da carga mecénica na concentracdo de
hidrogénio nos tubos de AISD, os ensaios de hidrogenacéo foram conduzidos sem ou
sob tensdo mecanica (tabela 9). A maquina universal de ensaios, de marca EMIC
modelo DL 10000, com capacidade maxima de 100 KN, foi utilizado para tensionar os
tubos. Uma carga constante de 2.400 kgf foi aplicada nos corpos de prova, gerando
uma tensdo de aproximadamente 545 MPa, que representa cerca de 75% da tensdo
limite de escoamento do material. E vélido ressaltar que o conjunto de garras era
isolado eletricamente da maquina universal de ensaios, garantindo a aplicagdo correta

da densidade de corrente desejada.

Tabela 9 - Matriz dos ensaios de hidrogenacéo realizados no estudo presente.

Amostras Hidrogenacéo QUEGIIEEGLE 35 EOrpes
de prova

. Sem tensdao mecanica 1

Tubo como recebido — —
Sob tensdo mecanica 1
Tubo 5% deformado | Sem tenséo mecanica 1
Tubo 2% deformado Sob tensdo mecanica 1
Sem tensdo mecanica 1

Tubo soldado - .
Sob tensdo mecéanica 1

3.2.6. Ensaio de Tracéo

Apo6s a hidrogenacdo, os tubos foram ensaiados em tragdo uniaxial até a
ruptura, segundo a norma ASTM E8 / EBM-09 [95]. Tubos nado hidrogenados, de cada
tipo de amostra, também foram ensaiados em tracdo. Desta forma, é possivel avaliar a
influéncia do hidrogénio nas propriedades mecéanicas do material. A tabela 10 disp6e a
matriz de ensaios de tragdo, intercalando as diversas amostras com as respectivas

condi¢des avaliadas.
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Tabela 10 - Matriz dos ensaios de hidrogenacéo realizados no estudo presente.

NAEEIES Condic&o Quantidade de corpos
de prova
Sem Hidrogénio 1
Tubo como recebido Hidrogenado 1
Hidrogenado sob tenséo 1
Sem Hidrogénio 1
Tubo 5% deformado :
Hidrogenado 1
Tubo 2% deformado Hidrogenado sob tensédo 1
Sem Hidrogénio 1
Tubo soldado Hidrogenado 1
Hidrogenado sob tenséo 1

Os ensaios foram realizados na maquina universal de ensaios, de marca EMIC
modelo DL 10000, com capacidade maxima de 100 KN, utilizando uma taxa de
deformac&o de 1 mm/min (¢ = 2,77x10™* s™). Foram utilizadas garras especificas para
tubos. Para evitar a deformacéo dos tubos pelas garras, foi introduzido um batoque
nas extremidades dos tubos, de forma a aumentar a segéo resistente do mesmo.

A medida de deformagé&o do ensaio de tracao foi feita através de marcagdes ao
longo da superficie externa dos tubos. Os tubos ensaiados possuiam comprimento
total de 200 mm e marcacdes de comprimento Util (L) equivalente a 60 mm, de acordo
com a figura 55. ApGs 0 ensaio, 0 espagamento entre as marcacdes é medido,

determinado o valor de comprimento final (Ly).

Lo = 60 mm

60 mm

(b)

Figura 55 - Tubo utilizado como corpo de prova de ensaio de tracdo; (a) tubo integro
com marcacoes de Lo = 60 mm; (b) Tubo ensaiado, onde as medidas de L;séo
realizadas.
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3.2.7. Fractografia

As fraturas dos corpos de prova tracionados foram primeiramente
documentadas com o auxilio de uma maquina fotografica digital, de marca Canon
modelo SX510 HS, gerando um registro macrogréafico da fratura. Posteriormente, as
superficies das fraturas foram levadas ao MEV, da marca JEOL modelo JSM 6460LV,
para andlise dos micromecanismos de fratura, conforme figura 56. Além disso, a
extensdo da camada fragilizada pelo hidrogénio foi medida eletronicamente, de acordo
com a figura 57.

..—_ inptay]

Figura 56 - Amostra de tubo para fractografia no MEV.
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3.3 RESULTADOS ANTERIORES

Para auxiliar na discusséo do trabalho, resultados anteriores, apresentados em

SILVA [71], serdo utilizados. Desta forma, € possivel tracar um paralelo entre os

trabalhos e construir uma analise detalhada dos resultados presentes. Os resultados

do estudo prévio, segundo a matriz de ensaios da Tabela 11, estdo dispostos na

secao de 4.6. Resultados Anteriores.

Tabela 11 - Matriz das condi¢des de ensaios hidrogenacao/tracao realizadas no

estudo anterior.

Amostras Condicdes
Sem Hidrogénio
Hidrogenado sob tensédo com corrente elétrica de 0,05 A
Tubo como Hidrogenado sob tenséo com corrente elétrica de 0,1 A
recebido

Hidrogenado sob tens&o com corrente elétrica de 1 A

Hidrogenado sob tensdo com corrente elétrica de 2 A

Tubo soldado

Sem Hidrogénio

Hidrogenado sob tensédo com corrente elétrica de 0,05 A (1)

Hidrogenado sob tens&@o com corrente elétrica de 0,05 A (2)

Hidrogenado sob tenséo com corrente elétrica de 2 A
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4 RESULTADOS

4.1 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

4.1.1 Material como recebido

A figura 58 exibe a micrografia, do tubo como recebido, na direcdo longitudinal,
observada em MEV. Note que € uma microestrutura tipica de AISD laminado, com
uma matriz ferritica, de &area escura, e grdos de austenita, em tons claros, como
segunda fase. Devido ao grau de deformag&o do tubo durante a laminagéo, os gréos
austeniticos séo alongados e com lamelas refinadas. Conforme tabela 12, a fragéo
volumétrica de ferrita (41,15 + 4,06%) é menor que o teor de austenita ho material

como recebido.

s S S

Figura 58 - Microgfia do metal base (tubo como recebido), realizado no MEV,
utilizando feixe elétrons retroespalhados. Ataque eletrolitico com NaOH 40%.

4.1.2 Material soldado

A secdao longitudinal do tubo soldado esta disposto na figura 59. Através de
analise macrografica da junta soldada, verifica-se as dimensdes de enchimento (e) e
raiz (r) do corddo de solda:
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Figura 59 — Dimensdes de enchimento e raiz da juna soldada.

As figuras 60, 61, 62 e 63 reproduzem as alteracbes microestruturais do
material devido ao processo de soldagem. As figuras 60 e 61 mostram,
respectivamente, os resultados da analise microestrutural em microscopio otico da ZF
e da ZAC. J4 as figuras 62 e 63 apresentam as micrografias da ZF e da ZAC,
respectivamente, realizadas no MEV.

Ao observar as micrografias da ZF (figuras 60 e 62), nota-se uma
microestrutura bruta de fusdo, onde a austenita laminada é desfeita. Devido ao
resfriamento rapido, a microestrutura possui uma matriz ferritica de gréos grosseiros
com austenita alotriomérfica (forma que nao reflete com a simetria cristalina interna)
ao longo dos contornos de gréos ferriticos e placas de austenita Widmanstaten [35,
36].

Adicionalmente, pequenas particulas intragranulares formam-se na ferrita no
final da solidificacdo. Possivelmente, estas particulas séo fases secundarias de Cr,N
e/ou austenita secundaria [35, 36]. Como nédo foi executado um ataque especifico para
identificacao de tais fases, a real natureza destas particulas nao foi confirmada.

Entretanto, na ZAC, figuras 61 e 63, observa-se que as mudancas
microestruturais ocorrem somente no estado solido. O crescimento do gréo ferritico e
a dissolugdo da austenita se destacam, devido ao aguecimento acima da temperatura
solvus da ferrita nessa regido. O metal base, que se encontra a alguns milimetros da
ZAC, ndo é afetado pelo calor durante a soldagem. Nesta regido, a microestrutura ndo
se difere da condicdo como recebido (figura 58).

De acordo com a tabela 12, a fragdo volumétrica de ferrita € maior que a de
austenita nas regifes do metal de solda (ZF - 66,90 + 2,19%; ZAC - 54,90 * 3,86%).
Isto € devido as altas velocidades de resfriamento a que estdo sujeitas essas regides,

inibindo a transformacéo & — .
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Tabela 12 - FragBes volumétricas de ferrita nos tubos de AISD como recebido e

soldado.
Regiéo Fracdo volumétrica de ferrita [%]
Metal de base 41,15 + 4,06
ZAC 54,90 + 3,86
ZF 66,90 + 2,19

Figura 60 - Micrografias da ZF realizado no microscépio 6tico; (a) Aumento de 200x;
(b) Aumento de 500x. Ataque eletrolitico com NaOH 40%.
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Figura 61 - Micrografias da ZAC realizado no microscopio 6tico; (a) Aumento de 200x;
(b) Aumento de 500x. Ataque eletrolitico com NaOH 40%.
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retroespalhado. Ataque eletrolitico com NaOH 40%.
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4.2 DIFRACAO DE RAIOS-X

A figura 64 mostra os difratogramas das amostras. Os resultados somente
exibem picos correspondentes a reflexdo de planos atdmicos ferriticos e austeniticos.
Ou seja, ndo foram detectadas reflexdes de planos cristalogréficos referente as fases

intermetdlicas.

Tubo soldado
Tubo como recebido

d (110)

Y (111)

¥ (200)

(200)
0 (221)

Intensidade (u.a)
3
i
Eﬁ

Y (220)

-

T T T T T

40 ' 50 60 70 ' 80

20

Figura 64 - Difratograma das amostras do tubo como recebido e da junta soldada.

Note que a principal diferenca entre as amostras foram o0s planos
cristalograficos com maior intensidade de difracdo. Enquanto os principais picos de
energia no tubo como recebido foram os planos y (220) e §(221), na forma soldada s&o
os planos y (111) e §(110). Este resultado indica que a fuséo localizada, causada pela

soldagem, altera a textura preferencial do material [96].
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4.3 ENSAIO DE POLARIZACAO

A partir das medidas potenciodindmicas, o grafico potencial versus log da
densidade de corrente foi produzido. A figura 65 exibe a curva de polarizacdo catodica
e anddica resultantes do tubo como recebido em solug¢éo 3,5% de NaCl. O potencial
de circuito aberto (E,), obtido apés estabilizacéo do sistema, foi -246 mV (Ag/AgCl).

Na porgcdo anddica, observa-se descontinuidades na curva a medida que a
densidade de corrente aumenta. E possivel que estas mudancas repentinas estejam
relacionadas a iniciacdo de pites na superficie da amostra, onde ocorre uma quebra
localizada do filme protetor passivo [76]. No entanto, como a amostra ensaiada nao foi
analisada micro graficamente para determinar a presenca de pites, ndo € possivel
afirmar a presenca dos mesmos e em qual fase ocorreu a corrosdo localizada.
Diferentemente do comportamento descontinuo da parte anddica, a curva de
polarizacdo catddica apresentou comportamento linear, caracteristico de uma
passividade estavel.

A partir da curva de polarizagdo catddica pode-se averiguar qual é o
sobrepotencial resultante da corrente de protecdo catddica utilizada no ensaio de
hidrogenag&o. Ao analisar a curva catddica em detalhe (figura 66), nota-se que a
corrente catédica de 0,05 A gera um sobrepotencial na ordem de -1054 mV (Ag/AgCl)
no material como recebido. Ou seja, o potencial aplicado na hidrogenacdo das
amostras de tubo como recebido € menor que o potencial de protecao catddica
recomendado para os AISD, ou seja, -850 mV (Ag/AgCl).

Portanto, durante o ensaio de hidrogenacdo o material estava superprotegido
catodicamente, indicando que a quantidade de hidrogénio gerado durante o ensaio é
maior do que em condi¢bes reais. Em contra partida, o tempo de dura¢cédo do ensaio €
curto. Assim, com estas condicfes sdo aceleradas, é possivel investigar o efeito do
hidrogénio nas propriedades das estruturas de AISD em prote¢do catddica ao longo

dos anos.
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Figura 65 - Curvas de polarizacao catddica e anddica para o tubo como recebido em

solucéo de 3,5% de NacCl.
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Figura 66 - Detalhe da curva catddica, indicando o potencial aplicado no ensaio de

hidrogenacéo (Ey).
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4.4 ENSAIO DE TRACAO

A vista dos resultados do ensaio de tracdo é possivel comparar como a
combinacdo entre as diferentes amostras e condicbes de hidrogenacdo afetam as
propriedades mecéanicas do material em tragéo uniaxial. As figuras 67 e 68 exibem os
graficos de tenséo versus deformacéo dos tubos como recebido, deformado e soldado,
respectivamente, tanto na condicdo sem hidrogénio e hidrogenado.

Os valores das propriedades mecanicas do ensaio de tracdo uniaxial, das
amostras como recebido, deformado e soldado, respectivamente, estdo dispostos nas
tabelas 13 e 14, para as diversas condi¢cbes de hidrogenacdo. A coluna reducdo de
ductilidade (RD), das tabelas citadas acima, foi calculada através da razéo entre a
deformacédo dos tubos ensaiados (¢;) e a deformacédo do tubo livre de hidrogénio (&),
conforme equacéao (29):

RD = (1- j—o) x 100% (Eq. 29)

Adicionalmente, os valores listados nas tabelas, foram compilados em forma
gréfica, nas figuras 69, 70 e 71, para comparacao dos resultados entre os trés tipos de
amostras.

Os tubos como recebido e hidrogenado apresentaram um decréscimo na
ductilidade. O efeito deletério do hidrogénio foi mais acentuado no tubo hidrogenado
sob tenséo, onde sofreu uma RD de 23,82%. Ao comparar este resultado com o tubo
hidrogenado, observa-se que o material experimentou o dobro de perda de ductilidade
na condicdo de hidrogenacéo sob tenséo.

Devido a deformacdo longitudinal prévia, o tubo 5% deformado, livre de
hidrogénio, sofreu um acréscimo no limite de escoamento de 29,7% e uma RD de
30,96%, em comparacado ao tubo como recebido.

A deformacéao plastica do tubo 5% deformado hidrogenado (¢ = 19,33%) e tubo
2% deformado hidrogenado sob tensdo (e = 19,40%) foi levemente reduzida, em
comparacao ao tubo 5% deformado (g = 20,49%). Ou seja, o efeito do hidrogénio ndo
foi tdo nocivo quanto nos tubos como recebido (figura 71). Com respeito a
hidrogenacgdo sob tenséo, verifica-se novamente o efeito marcante desta condigéo.
Pois, apesar da menor deformacao plastica prévia do tubo (2%), a ductilidade da
amostra foi reduzida, praticamente, ao mesmo valor do tubo 5% deformado e

hidrogenado sem tenséo.
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Figura 67 - Gréfico tenséo versus deformacéo de tubos como recebido e deformado,

sem hidrogénio e hidrogenados.

Tabela 13 - Propriedades mecéanicas em tracdo uniaxial de tubos como recebido e
deformado, sem hidrogénio e hidrogenados.

Limite de Limite de Deformacso *Reducdo de
Amostra Escoamento | Resisténcia [%] ¢ ductilidade
[MPa] [MPa] [%0]
Tubo como recebido 665,37 911,16 29,68 -
Tubo como recebido
hidrogenado 792,36 991,18 26,66 10,18
_Tubo como recebido 717,74 934,79 22,61 23,82
hidrogenado sob tenséo
Tubo 5% deformado 863,19 976,20 20,49 30,96
0,
Tubo 5% deformado 840,89 999,61 19,33 34,87
hidrogenado
Tubo 2% deformado
hidrogenado sob tenséo 816,49 976,88 19,40 34,63

Nota: (*) Em relacdo ao tubo como recebido, ver equacéao (29).
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Ao comparar o tubo soldado com o tubo como recebido, ambos sem hidrogénio,

verifica-se que os limites de escoamento e resisténcia sdo pouco alterados. No

entanto, devido as transformacgfes microestruturais ha ZAC e ZF, a ductilidade sofreu

uma acentuada reducéo (¢ = 11,01%).

De forma semelhante aos tubos deformados, a fragilizagdo por hidrogénio nos

tubos soldados n&o foi tho marcante quanto nos tubos como recebido (figura 71). Em

relacdo ao tubo soldado sem hidrogénio, a RD do tubo soldado hidrogenado foi de

6,81%, enquanto do tubo soldado hidrogenado sob tenséo foi 13,53%.
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Figura 68 - Gréfico tensao versus deformacao de tubos soldados, sem hidrogénio e
hidrogenado.

Tabela 14 - Propriedades mecéanicas em tragéo uniaxial de tubos soldados, sem
hidrogénio e hidrogenado.

Limite de

Limite de

*Reducdo de

Amostra Escoamento | Resisténcia Defo[ror;]agao ductilidade
[MPa] [MPa] [%]
Tubo soldado 696,74 896,46 11,01 -
Tubo soldado
hidrogenado 658,58 862,94 10,26 6,81
Tubo soldado 734,83 925,70 9,52 13,53

hidrogenado sob tenséo

Nota: (*) Em relac&o ao tubo soldado, ver equacgéo (29).

96




1000

900

800

700

600

500

400

300

Limite de Escoamento [MPa]

200

100

= Sem hidrogénio = Hidrogenado m Hidrogenado sob tensédo

5% deformado
5% deformado
2% deformado

Tubo como recebido Tubo deformado Tubo soldado
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Figura 70 - Variacdo da tensdo de escoamento, no ensaio de tracdo, para todas as

amostras.

97



35
= Sem hidrogénio = Hidrogenado m Hidrogenado sob tensédo

30

25
=
=
:§ 20 3

(=]

@ £ B kS
£ 5 £ £
— ‘S = o
o 15 o =] =
— -0 L7} o
2 o 2 2
= = EE

10

0

Tubo como recebido Tubo deformado Tubo soldado
Figura 71 - Variacdo da deformacéo, no ensaio de tracdo, para todas as amostras.
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45 FRACTOGRAFIA

O tubo como recebido, sem hidrogénio, exibe um comportamento tipico de fratura
dactil. No processo de deformacado plastica, apés a formagdo do empescogcamento,
induzido por um estado triaxial de tensdes, ocorre a nucleacao de microcavidades, que
em seguida crescem e coalescem, por cisalhamento, até formar a trinca principal que
rompera o corpo de prova instantaneamente [97]. Na figura 72, é visivel que o tubo
sofreu consideravel deformacao plastica, com formagédo de empescogamento e fratura
do tipo taca-cone. Na superficie de fratura do tubo como recebido, figura 73, fica

evidente a formacg&o de microcavidades (dimples), caracteristico de fratura ductil.

Figura 72 — Vista lateral da fratura do tubo como recebido sem hidrogénio.
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Figura 73 - Superficie de fratura tipica do tubo como recebido; () aumento de 1000x;

(b) aumento de 3000x.
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A fratura do tubo soldado, sem hidrogénio, ocorreu na ZAC (figura 74), onde
sofreu uma deformacao localizada. Apesar da baixa ductilidade, a superficie de fratura
do tubo soldado (figura 75) é composta por microcavidades coalescidas. Mas, se
comparado ao material sem solda, nota-se que os dimples sdo mais rasos, ou seja,
sofreram menor cisalhamento até sua ruptura.

Na borda externa do tubo soldado, a superficie de fratura sofreu um
rasgamento plastico. Este aspecto é produzido por uma combinacado de tensdes, onde
o plano orientado a 45° em relacdo ao eixo de tracdo é a ultima secao a fraturar. Note
gue os dimples distorcidos sdo comuns nesta forma de fratura.

Como o tubo rompeu na regido da ZAC, provavelmente, a microestrutura da
junta soldada possui menor resisténcia mecéanica, em comparacédo ao metal base (ver

tabela 13). Contudo, é valido acrescentar o efeito de concentrador de tensdes,
resultantes do refor¢o da solda, na interface ZF/metal de base.

Figura 74 — Vista lateral da fratura do tubo soldado sem hidrogénio.
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Figura 75 Superficie de fratura do tubo soldado; (a) amn o de 300x; (b) regido de
rasgamento plastico com aumento de 500x; (c) regido de fratura dudctil com aumento
de 1000x.
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A superficie de fratura tipica dos tubos hidrogenados, independente da
condi¢do de carregamento (sem ou sob tenséo), é conforme as figuras 76 e 77. Na
regido do didametro externo, por onde o hidrogénio foi absorvido, é visivel que uma
pequena espessura da parede do tubo, na ordem de um, possui um aspecto de fratura
fragil. A medida que se desloca para o centro, a configuracdo da fratura se modifica

para ductil, com aparéncia similar a condicdo como recebido.

» "rRegiéb interna

de fratura ductil

Figura 76 — Superficie de fratura tipica de tubo hidrogenado, destacando a borda
externa com fratura fragil e a regido interna com fratura ductil. Tubo como recebido,
hidrogenado sem tens&o, com aumento de 150x.
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Rasagamento
plastico

Flgura 77— (a) Superf|0|e de fratura tlplca de tubo hldrogendo destacando as
regides: (b) Transicao; (c) Quasilivagem; (d) Dimples. Tubo deformado 2%
hidrogenado sob tenséao.

A porcéo fragilizada possui um aspecto de quasiclivagem, onde os verdadeiros
planos de clivagem sdo substituidos por facetas de clivagem pequenas e mal
definidas. Apesar de possuirem um aspecto de clivagem como as “marcas de rio”
(river patterns), irradiando do local de origem da fratura do gréo, os planos de fratura
ndo séo os planos cristalograficos de clivagem. No caso da ferrita, a familia dos planos
de clivagem é {100}. Ja os cristais CFC n&o fraturam por clivagem [97].

Ao analisar a figura 77.c em maior aumento (figura 78), € possivel identificar
caracteristicas da fratura por quasiclivagem. As pequenas facetas de clivagem contém
marcas de rio (setas vermelha) e sdo separadas por picos de deslizamento (setas
azuis).

Em dire¢@o ao interior do tubo, os mecanismos de fratura por cisalhamento
comecam a atuar. A regido de transi¢do, entre o modo de fratura fragil para ductil
(80.b), é caracterizada por um rasgamento plastico, onde forma-se um plano obliquo
na configuracdo de degrau ou rampa. Provavelmente, esta regido é a ultima porcéo
resistente do tubo hidrogenado antes de fraturar.
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Figura 78 - Destaque da figura 77.c identificando as pequenas facetas de clivagem

com linhas de rio, contornadas por picos de deslizamento; (a) Aumento de 5000x; (b)
Aumento de 7000x.
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As fraturas, e suas respectivas superficies, para cada condicdo de
hidrogenacéao realizada estdo dispostas abaixo. Nas figuras 79, 82, 84, 86, 89 e 91
estdo dispostas as fraturas dos tubos hidrogenados. As fraturas dos tubos na condicdo
como recebido e deformado (figuras 79, 82, 84 e 86) sdo tipicamente frageis, onde é
evidente a auséncia de empescocamento, superficie de fratura irregular e presenca de
trincas secundarias superficiais perpendiculares a direcdo de carregamento. As
fraturas dos tubos soldados (figuras 89 e 91) foram similares ao tubo soldado, livre de
hidrogénio. Diferentemente dos tubos como recebido e deformado, ndo é possivel
apontar a presenca de trincas secundarias ao longo dos tubos soldados e
hidrogenados.

Dentre o conjunto de tubos como recebido/deformado hidrogenados, as
amostras que exibiram uma superficie de fratura tipica de fragilizagdo por hidrogénio
foram: tubo como recebido hidrogenado (figuras 80 e 81), tubo como recebido
hidrogenado sob tenséo (figura 83) e tubo deformado 2% hidrogenado sob tensdo
(figuras 87 e 88). Apesar da amostra de tubo deformado 5% hidrogenado sofrer uma
gueda de ductilidade no ensaio de tragédo, durante a analise fractografica, somente em
uma pequena por¢do da borda externa foi encontrado um aspecto de quasiclivagem
(figura 85.a), caracteristico de tubos hidrogenados. Na maior parte da superficie de

fratura foi encontrada uma borda externa com rasgamento plastico (figura 85.b).

Figura 79 — Vista lateral da fratura do tubo como recebido hidrogenado.
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Figura 80 - Superficie de fratura do tubo como recebido hidrogenado; (a) transi¢éo

fratura fragil-ductil; (b) regido externa de fratura fragil.
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Figura 81 - Superficie de fratura do tubo como reebido hidrogenado; (a) regiao de

transicao; (b) regido interna de fatura ductil.
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Figura 82 — Vista lateral da fratura do tubo como recebido hidrogenado sob tenséo
mecanica.
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Figura 83 — Superficie de fratura do tubo como recebido hidrogenado sob tensdo
mecanica,; (a) transicao fratura fragil-ductil; (b) regido externa de fratura fragil; (c)
regido ductil.
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Figura 84 — Vista lateral da fratura do tubo deformado 5% hidrogenado.
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Figura 5 — Superficie de fratura do tubo deformado 5%hidrogendo. Borda externa

com rasgamento plastico; (a) 500x; (b) 1000x.

112



Figura 86 — Vista lateral da fratura do tubo deformado 2% hidrogenado sob tenséo
mecanica.

113



Figura 87 — Superficie de fratura do tubo deformado 2% hidrogenado sob tensé&o
mecanica,; (a) transicao fratura fragil-ductil; (b) regido externa de fratura fragil.
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Figura 88 — Superficie de fratura do tubo deformado 2% hidrogenado sob tensao
mecanica; (a) regido de transicao; (b) regido interna de fatura ductil.
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De forma bem similar ao tubo deformado 5% hidrogenado, a amostra soldada
hidrogenada também n&o apresentou evidéncias tipicas de borda externa fragilizada
pelo hidrogénio em sua superficie de fratura. De acordo com a figura 90, somente

evidéncias de rasgamento plastico foram encontradas no a borda externa da fratura.

Figura 89 — Vista lateral da fratura do tubo soldado hidrogenado.

Figura 90 - Superficie de fratura do tubo soldado hidrogenado. Superficie fora do
padrdo de amostra hidrogenada.
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Embora a formacdo de trincas secundarias a olho nu ndo tenham sido
evidenciada na fratura do tubo soldado hidrogenado sob tensdo (figura 91), no
decorrer da fractografia foram encontradas trincas superficiais microscoépicas,
conforme figura 92. Com respeito a superficie de fratura, dentre todas as amostras
hidrogenadas, o tubo soldado hidrogenado sob tensdo apresentou um aspecto de
fratura fragil distinto. Além da quasiclivagem usual na borda externa (figura 93), foram
identificadas &reas com aspecto de fratura diferente.

Conforme as figuras 94, 95, 96 e 97 estas regides exibiram micromecanismos
de fratura por clivagem em quase sua totalidade. As facetas de clivagem aumentaram
de tamanho, consideravelmente, e as marcas de rios tornaram-se bem definidas
(setas vermelhas). Contudo, ainda é possivel visualizar vestigios de picos de

deslizamento (setas azuis).

Figura 91 — Vista lateral da fratura do tubo soldado hidrogenado sob tenséo mecénica.
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Figura 92 - Trincas secundarias microscopicas, ao longo do tubo soldado hidrogenado
sob tenséo mecanica.
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Figura 93 — Superficie de fratura do tubo soldado hidrogenado sob tensdo mecénica.

Superficie tipica de amostra hidrogenada; (a) transicao fratura fragil-ductil; (b) regido
externa de fratura fragil; (c) regido interna de fratura ductil.
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Figura 94 - Superficie de fratura do tubo soldado hidrogenado sob tens&o mecéanica.
Borda externa com fratura por clivagem; (a) transicao fratura fragil-dactil; (b) regido
fragil.
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Figura 95 - Superficie de fratura do tubo soldado hidrogenado sob tensdo mecénica.
Borda externa com fratura por clivagem; (a) regiao fragil 2000x; (b) Regiao fragil
5000x.
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Figura 96 - Superficie de fratura do tubo soldado hidrogenado sob tensdo mecanica.
Borda externa com facetas de clivagem bem definidas; (a) regido de transigéo fragil-
dactil 250x; (b) regido de transigao fragil-ddctil 500x.
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Figura 97 - Superficie de fratura do tubo soldado hidrogenado sob tensdo mecanica.
Borda externa com facetas de clivagem bem definidas; (a) regido de transicédo fragil-
dactil; (b) regido fragil.
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Na regido externa dos tubos hidrogenados, fica evidente que a concentracdo

threshold de hidrogénio para fragilizar o material foi atingida. A restricdo da regido

fragilizada, a uma pequena faixa da espessura da parede do tubo, se deve ao baixo

coeficiente de difusdo (~10™*°* m?s) de hidrogénio nos AISD. Contudo, é possivel que

0s atomos de hidrogénio tenham penetrado até porcbes mais internas do tubo, no

entanto, a concentracao foi abaixo da threshold de fragilizacéo [98].

Com o intuito de verificar como a difusdo de hidrogénio varia entre as amostras

e sua respectiva condicdo de ensaio, o comprimento da camada hidrogenada foi

medida usando como base a extensdo da regido fragilizada. As afericbes estdo

dispostas na Tabela 15. Devido as poucas evidéncias de superficies fragilizadas por

hidrogénio, ndo foram efetuadas medicdes para as amostras de tubo deformado 5%

hidrogenado e tubo soldado hidrogenado.

Tabela 15 - Comprimento da camada fragilizada para as amostras hidrogenadas.

Amostra Condicéao Camada hidrogenada [um]
Hidrogenado 43,67 + 8,51
Tubo como recebido .
Hidrogenado sob tenséo 86.74 + 9,62
Tubo deformado 5% Hidrogenado -
Tubo deformado 2% Hidrogenado sob tenséo 80,70 + 15,17

Tubo soldado

Hidrogenado

Hidrogenado sob tenséo

112,14 + 18,21
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4.6 RESULTADOS ANTERIORES

Em estudo anterior, SILVA [71] verificou o efeito da corrente de protecdo
catodica sobre os mesmos tubos de AISD. Neste trabalho foi realizado uma série de
ensaios de hidrogenacéo sob tensdo, em tubos como recebido e soldados, onde cada
amostra foi submetida uma corrente elétrica distinta, conforme listado na se¢éo 3.3.

Os resultados evidenciaram que a medida que a corrente de protecdo catddica
aumentava, maior era a fragilizacdo pelo hidrogénio nos tubos como recebido. Ou
seja, quanto maior a corrente elétrica, aplicada durante o ensaio de hidrogenacéo sob
tensdo, menor a deformacédo do tubo ensaiado em tracao uniaxial.

Nos tubos como recebido, a relacdo entre a deformacgédo versus corrente
catddica se aproximou de uma funcdo exponencial decrescente, conforme figura 98.
Ja nos tubos soldados, a variagdo da corrente pouco influenciou na fragilizagao.
Devido as alteracdes microestruturais, as propriedades mecanicas dos tubos soldados
estdo aquém dos tubos como recebido, ndo importando se houve hidrogenacao ou
nao. Segundo a figura 99, a deformacéo dos tubos soldados varia linearmente com a
corrente. De fato, ndo foi possivel calcular uma funcdo exponencial que convergisse

com os valores de deformagé&o dos tubos soldados.

| | | ' | , , ; .
30 (e €,,= 15,60 + 12,35 exp (-6,39i) ]
28 |- |
26 | | _
24| |\m _
22 | _-

20 .

Deformacao [%]
|

18 | -

16 =

14 | -

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0
Corrente [A]

Figura 98 - Variagdo da deformacéo, no ensaio de tracdo, para os tubos como
recebido hidrogenados (ey) com diferentes correntes catddicas (i). Note que a
corrente igual a zero representa tubo como recebido sem hidrogénio (g;).
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Figura 99 - Variagédo da deformagéo, no ensaio de tracdo, para os tubos soldados
hidrogenados (gy) com diferentes correntes catddicas (i). Note que a corrente igual a
zero representa tubo soldado sem hidrogénio (gg).

No trabalho anterior, além da andlise da superficie de fratura, segundo secéo
3.2.7, também foram executadas micrografias da secdo longitudinal da regido de
fratura. Desta forma, é possivel verificar a morfologia e a forma de propagacdo das
trincas secundarias em cada tipo de microestrutura. As micrografias foram preparadas,
conforme a se¢do 3.2.1 e atacadas com solucao de acido oxalico 10%.

As fractografias dos tubos como recebido hidrogenados sob tenséo
apresentaram o mesmo aspecto de fratura fragil, na borda externa, evidenciando no
estudo presente. Conforme a figura 100, apenas uma pequena parcela da espessura
do tubo sofreu fratura por quasiclivagem. Ao deslocar-se para o interior do tubo, a
aparéncia da fratura se modifica para ddctil.

As trincas secundéarias nos tubos como recebido se concentram em regifes
proximas a fratura, tendo tamanho tanto macroscopico quanto microscopico (figura
101). As trincas macroscopicas (figura 102) exibem deformacao plastica em sua ponta,
com propagacao por ambas as fases e, subsequente, imobilizagdo na austenita ou na
interface ferrita/austenita. Conforme a figura 103, que representa uma trinca
secundaria microscopica, fica evidente que a austenita ndo ofereceu resisténcia a

propagacao da trinca nos estagios iniciais.
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Figura 100 - Fractografia do tubo como recebido hidrogenado sob tensdo, em corrente
elétrica de 1A. (a) transicao de fratura fragil-dactil; (b) regido fragil 1000x; (c) regido
fragil 3000x.
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Figura 101 - Trincas secundarias no tubo como recebido irogénado sob tenséo, com
corrente elétrica de 1A; (a) vista lateral da fratura da amostra; (b) perfil longitudinal da
fratura.
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Figura 102 - Trinca secundaria macroscépica da fratura do tubo como recebido
hidrogenado sob tenséo, com corrente elétrica de 1A. Esquema exibindo a ponta da
trinca plastificada.
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Figura 103 - Trinca secundéria microscoépica da fratura do tubo como recebido
hidrogenado sob tenséo, com corrente de elétrica 1A.
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As superficies de fratura dos tubos soldados hidrogenado sob tensdo, do
estudo prévio, demonstrou uma borda externa de fratura fragil, predominantemente,
constituida por clivagem. Tal resultado, que é similar ao presente trabalho, esta
disposto na figura 104.

No tubo soldado, as trincas secundarias se acumularam preferencialmente na
ZF (figura 105). Isto se deve ao elevado teor de ferrita e a morfologia desfavoravel da
austenita, que favorece a difusdo do hidrogénio nesta regido da junta soldada. Ao
contrario do tubo como recebido, a trinca propagou-se preferencialmente pela ferrita.
Quando a trinca néo transpds totalmente a austenita acicular, formada no resfriamento
da ZF, a mesma propagou-se através da ferrita contornando os graos de austenita

(figura 106).
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Figura 104 - Fractografia do tubo soldado hidrogenado sob tensé@o, com corrente

elétrica de 0,05A. (a) transicdo de fratura fragil-ductil; (b) regido fragil.
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Figura 105 - Trincas secundarias no tubo soldado hidrogenado sob tensao, com
corrente elétrica de 0,05A; (a) Vista lateral da fratura do tubo na ZF; (b) Perfil
longitudinal da fratura.
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Figura 106 - Trinca secundarias microscépicas da fratura do tubo soldado hidrogenado
sob tensdo, com corrente elétrica de 0,05A; (a) aumento de 900x; (b) aumento 2000x.
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5 DISCUSSAO DOS RESULTADOS

5.1 TuBO COMO RECEBIDO

Ao analisar os resultados do ensaio de tracdo, verifica-se que a presenca de
carga mecanica na hidrogenacéo do tubo como recebido intensificou a fragilizacao por
hidrogénio. Enquanto a amostra hidrogenada sem tensao sofreu uma RD de 10,18%,
0 corpo de prova hidrogenado com tensdo obteve uma RD de 23,82%, em relacdo ao
tubo como recebido e sem hidrogénio.

A aplicacdo da tenséo elastica, durante a hidrogenac¢do, induz um aumento na
concentracdo de hidrogénio no material (Eq. 13). Como a solucédo de hidrogénio na
estrutura cristalina € endotérmica, ao aplicar uma tensao a rede cristalina, a mesma
acumulard mais energia interna, aumentando a capacidade de solubilizacdo de
hidrogénio atdbmico [41]. O aumento na concentracdo de hidrogénio tende a gerar uma
maior fragilizagdo da amostra [38, 42].

Na hidrogenagao sob carga mecanica, a difuséo e a fugacidade n&o variam. Por
outro lado, a permeabilidade de hidrogénio aumentara. A evidéncia desta observacéo
€ que a camada fragilizada do tubo como recebido e hidrogenado com tenséo (86,74 +
8,51 um) foi praticamente o dobro do tubo como recebido e hidrogenado sem tenséo
(43,67 £ 8,51 um). Como a permeabilidade é o produto @= DK, e a difusado invariante,
significa que a aplicacdo de tenséo elastica na hidrogena¢do aumenta a solubilidade
aparente de hidrogénio no AISD.

A maior perda de ductilidade da amostra hidrogenada com tensdo pode estar
relacionado a fluéncia a frio. Devido as diferentes propriedades mecanicas de cada
fase (figura 8), a carga mecanica constante, imposta no ensaio de hidrogenacao, pode
induzir a deformagéo plastica ao tubo em tensdo abaixo do limite do escoamento. Este
fendbmeno reduz a deformacdo necessaria para a propagacdo de trincas de HISC.
Alguns autores [77, 83, 99] comentam que para o AISD sofrer HISC é necessario estar
sob fluéncia a frio.

Durante a fluéncia a frio, a presenca de plasticidade na austenita, induzido por
deformacéo ou por zona plastica na ponta de trinca, pode aumentar a concentracdo de
hidrogénio na fase e, consequentemente, promover o efeito de HELP, causando o
trincamento ao longo de planos {111}. Segundo CASSAGNE e BUSSCHAERT [31], é
provavel que a fragilizacdo por hidrogénio da austenita somente ocorra com a

deformacao dindmica, induzida por fluéncia a frio.
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Na superficie de fratura dos tubos hidrogenados, a borda externa, regido que
alcancou a concentracdo threshold de fragilizacdo, modifica 0 seu micromecanismo de
fratura de coalescéncia de microcavaidades para quasiclivagem. De forma
complementar, a propagacdo da trinca, conforme figura 103, se deu por ambas as
fases. Portanto, a por¢cdo de hidrogénio presente na regido externa do tubo interage
com ambas as fases, resultando na sua fragilizacdo. Note que a associacado entre 0s
resultados é aplicavel, uma vez que os micromecanismos de fratura, de ambos os
estudos, foram equivalentes.

Como exposto na secdo de resultados, as pequenas facetas de clivagem estdo
associadas a falha da ferrita saturada de hidrogénio. As facetas exibem marcas de rio
(indicado por setas vermelha na figura 78), que sdo evidéncias de deformacao plastica
prévia. Ou seja, a fase ferritica com hidrogénio pode se deformar plasticamente antes
de sofrer clivagem.

Ja na austenita, o hidrogénio promove um efeito de plasticidade localizada
(HELP), conforme [100, 101, 102]. Apesar da fragilizagdo macroscopica, a fratura
induzida por hidrogénio na austenita € governado por deformagéo plastica. A presenca
do hidrogénio diminui a barreira energética para a movimentagdo de discordancias,
promovendo o deslizamento de planos cristalinos a menores tensées. Nos AlAs, a
deformacdao localizada é ao longo dos planos de elevada tenséo de cisalhamento, que
séo inclinados em relagdo ao plano de fratura macroscopica.

Apesar das fases serem afetadas pelo hidrogénio de maneira distinta, quando
solicitadas mecanicamente existe uma interacao estre os micromecanismos de fratura.
Segundo SAN MARCHI et al. [68], frequentemente, a clivagem na ferrita pode ser
promovida pelos concentradores de tensdes induzidos pela plasticidade localizada na
austenita. A deformacao plastica, induzida pelo hidrogénio, na austenita gera um
acumulo de tensd@o nos contornos de gréo ferrita/austenita, catalisando a clivagem na
ferrita.

Assim como outros mecanismos de fragilizacdo, este processo sera auto
catalitico. Pois, o hidrogénio atbmico ira se redistribuir em torno dos concentradores de
tensdes, gerando uma saturacdo local de hidrogénio que, por consequéncia,
contribuird para a plasticidade localizada da austenita e a fratura por clivagem da
ferrita. Dessa maneira, o0 hidrogénio na ferrita pode nédo ser, exclusivamente, a causa
da clivagem. Porém, de qualquer forma, o atomo de hidrogénio dissolvido na
microestrutura € o responséavel por este tipo de fratura.

Ao analisar a superficie de fratura dos tubos como recebido, observa-se que os
planos de fratura que conectam as pequenas facetas de clivagem sdo obliquos, em

relacéo ao plano de fratura nominal, conforme as &reas inclinadas indicadas por setas

135



azuis na figura 78. Estes planos obliquos refletem uma predominéncia de deformacéo
plastica localizada, por isso, estes sdo associados a falha da austenita, seja através do
grao ou ao longo de contornos de graos.

Outra provavel evidéncia da plasticidade localizada, induzida pelo hidrogénio
na fase austenitica, € a formacéo de zona plastica na ponta das trincas secundarias
macroscopicas, como exposto na figura 102.

A fratura do tipo quasiclivagem é tipica de acos martensiticos revenidos [97].
Diante disto, outra possibilidade que explicaria a formacdo da fratura por
guasiclivagem é a transformag¢do martensitica da austenita (y — ¢ ou y— & —a)
induzida pelo hidrogénio. A distor¢éo do reticulo cristalino, induzido pelo hidrogénio,
altera a estrutura cristalina da austenita para hexagonal compacta ou CCC, que sofre
fratura por clivagem.

E valido ressaltar que a taxa de deformac&o aplicada durante o ensaio de trag&o
(2,77x10* s') é certamente lenta o suficiente para permitir a interacdo entre a
microestrutura do AISD e o hidrogénio, nas regides com concentragdo de threshold [7,
68].

Conforme exposto, a interag@o entre o hidrogénio e a microestrutura dos AISD
€ o principal fator que definira a susceptibilidade da liga a fragilizagdo por hidrogénio.
Segundo AN e DOBSON [72], tubings de AISD UNS S32750 (que foram exatamente o
alvo deste estudo) ao respeitar todos 0s requisitos microestruturais (por exemplo,
percentual ferritico, espago inter-austenitico e percentual de fases intermetélicas)
podem ser submetidos até 130% da tensao de escoamento a potenciais de protecdo
catodica da ordem de -1050 mV (Ag/AgCl) sem falhas.

Dentre as falhas reportadas para os AID sobre protecdo catédica em aplicacao
submarina [74], elas podem ser dividas em 2 grupos [99]:

e Forjados com carga excessiva, algumas vezes com espacamento inter-
austenitico grosseiro
e Soldas de filete subprojetadas e/ou com alto teor de ferrita.

Nestes casos, ndo foi somente a sobre carga mecénica responsavel por
catalisar a falha por HISC. O efeito combinado com a microestrutura fora dos
requisitos normativos contribuiu de maneira significativa. Estas falhas somente podem
ser mitigadas quando o0s requisitos normativos, em relacdo a microestrutura,

tensdo/deformacéo e fabricagéo, forem atendidos.
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5.2 TUBO DEFORMADO

Apesar da pouca deformacado plastica induzida aos tubos (5%), a amostra
deformada sem hidrogénio sofreu uma RD consideravel (30,96%), em relacdo ao tubo
com recebido. Ao acrescentar o efeito do hidrogénio aos tubos deformados, verifica-se
uma queda na ductilidade das amostras, apesar da reducédo do coeficiente de difuséao.

Os aprisionadores formados na deformacdo plastica, de fato, reduzem o
coeficiente efetivo de difusdo (Des), pois antes de permear pela rede cristalina, o
hidrogénio preencherd os sitios aprisionadores criados. No entanto, a aplicacdo de
trabalho a frio cria aprisionadores de maior energia para adsorgcdo, dissociacdo e
absorcao de hidrogénio atdmico na superficie metalica. Além disso, destr6i a camada
de Oxido passivo que previne absorcdo de hidrogénio. Assim, a presenca de
deformacdo plastica aumenta a taxa de absorcdo de hidrogénio, ou seja, a
permeabilidade no material [70, 74].

Em paralelo, conforme exposto na equagdo (23), a presenca dos
aprisionadores aumenta a solubilidade aparente do material. Ou seja, além da
concentracdo de hidrogénio solubilizado nos intersticios da rede cristalina, haverd uma
concentracdo adicional solubilizada nos aprisionadores. Portanto, existira uma maior
qguantidade de hidrogénio disponivel para a fragilizagdo do material.

A camada fragilizada do tubo deformado 2% e hidrogenado sob tensao
apresentou um comprimento de 80,70 = 15,17 um, condizente com o esperado
aumento da permeabilidade, seja pela deformacdo prévia ou tensdo aplicada na
hidrogenacgdo. Este resultado pode ser um indicio da redugcdo do coeficiente de
difusdo. Entretanto, a quantidade de hidrogénio no material deve ser maior do que o
tubo como recebido.

Adicionalmente, o aumento da resisténcia mecanica por deformacao
longitudinal implica em uma maior solubilizacdo de hidrogénio. Materiais mais
resistentes sustentam maiores tensGes aplicadas, que aumenta a dissolucdo de
hidrogénio em regifes de concentradores de tensées, como ponta de trincas. Desta
forma, a probabilidade de fragilizacdo do material se eleva [39, 61, 68].

O aspecto da superficie de fratura do tubo 2% deformado hidrogenado sob
tensao foi similar aos tubo como recebido hidrogenados. Por isso, a andlise feita sobre
0s micromecanismos de fratura do tubo como recebido também s&o vélidas ao tubo
como deformado.

Para complementar o exame das trincas secundarias, a se¢ao longitudinal da
fratura do tubo deformado 2%, hidrogenado sob tensé&o, foi analisada no presente

estudo (figura 107). Similar ao observado no tubo como recebido, as trincas
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secundarias se propagaram através de ambas as fases, até se imobilizarem em um
grao austenitico ou contorno de grao ferrita/austenita (figura 108). Ou seja, a austenita

também n&o atuou como uma barreira efetiva contra a propagagéo das trincas.

Figura 107 - Trincas secundarias no tubo deformado 2%, hidrogenado com tenséo.
Perfil longitudinal respectivo a fratura da figura 87.

138



Figura 108 - Trinca secundaria microscopica da fratura do tubo deformado 2%,
hidrogenado com tenséo.

Além disso, é visivel que a plasticidade na ponta da trinca macroscopica foi
intensificada (figura 109), em comparacdo ao tubo como recebido. Provavelmente, a
maior zona plastica na ponta da trinca esta ligada ao aumento da concentracao de
hidrogénio, que induz uma plasticidade localizada na fase austenitica.

Segundo KIVISAKK e HOLMQUIST [103], o AISD UNS S32750 sem
deformacdo plastica é imune ao HISC, desde que sejam atendidos o0s requisitos
microestruturais. Como os tubings de AISD, componentes de umbilicais, operam com
deformacéo residual, € extremamente importante avaliar a susceptibilidade ao HISC

dos mesmos.
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Trinca
macroscopica

Figura 109 - Trinca secundéria macroscopica da fratura do tubo deformado 2%,
hidrogenado sob tensédo. Esquema exibindo a ponta da trinca plastificada.

5.3 TUuBO SOLDADO

Como evidenciado nos resultados de ensaio de tracdo, a queda brusca na
tenacidade do tubo soldado, em relagdo ao tubo como recebido, estd diretamente
vinculada as transformacdes microestruturais, provocadas pela soldagem. Ao
adicionar, o provavel, efeito de tensdes residuais sobre a junta soldada, demonstra-se
gue a unido de tubos de AISD por processos de soldagem é uma etapa critica, pois a
presenca de um corddo de solda prejudica significativamente a resisténcia mecéanica
da estrutura.

Em relacdo ao mecanismo de HISC, o metal de solda também ter4d uma
influéncia determinante. Visto que o tubo soldado hidrogenado sob tensédo apresentou
0 maior comprimento de camada fragilizada (112,14 + 18,21um), € intuitivo que a
difusdo de hidrogénio através da solda é acentuada. De acordo com as micrografias
do tubo soldado, é nitido que as seguintes altera¢cdes microestruturais foram cruciais
para acelerar a difusdo do hidrogénio:

1) Fragdo volumétrica de ferrita: o equilibrio entre os volumes de fases é desfeito,

e a ferrita, tanto na ZF quanto na ZAC, torna-se a fase predominante. O maior

percentual de ferrita (fase com maior coeficiente de difusdo de hidrogénio),

consequentemente, acelara a difusdo de hidrogénio pelo AISD. Com o menor

percentual de austenita, a quantidade de aprisionadores de hidrogénio é

reduzida, aumentando a quantidade de hidrogénio difusivel no material.
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2) Morfologia da austenita: especificamente na ZF, a rede continua de ilhas
austeniticas, extremamente alongada, € desfeita. A microestrutura bruta de
fusdo forma uma austenita acicular e dispersa, decrescendo o fator de
tortuosidade para a difusdo de hidrogénio no AISD. De fato, a ausénica da
austenita alongada cria um “cuto-circuito” de difusdo na ferrita.

3) Crescimento do grdo ferritico: induzido na ZAC, promove um aumento do
espacamento inter-austenitico. Desta forma, o fator de tortuosidade diminui, e
difus&@o de hidrogénio no AISD sera menos sinuosa.

Devido a diferenca de difusividade entre a ZF e o metal de base, um acumulo
de hidrogénio podera ocorrer na interse¢édo dessas regides. Ou seja, a ZAC torna-se a
regido preferencial a propagacéo de trincas por HISC [71, 77].

Os comentarios acima consideram somente o efeito das transformacdes
microestruturais sobre a difusdo de hidrogénio. No entanto, é valido ressaltar, que
todas as alteracBes citadas também afetam o comportamento mecanico do material.
Como a austenita confere resisténcia a propagacdo de trincas no AISD, quaisquer
alteracdes na sua morfologia, espacamento intergranular e percentual podera diminuir
capacidade de imobilizagdo das trincas [3, 13, 31, 68, 74, 75, 76].

O efeito dos concentradores de tensdes e/ou tensdes residuais no cordao de
solda também influenciam no fendbmeno de HISC, pois a presenca de campos
localizados de tensd@o hidrostatica aumentam a concentragdo de hidrogénio nesta
regido. Como a fratura do tubo soldado sem hidrogénio também ocorreu na ZAC,
existe uma evidéncia de que o acumulo de tensdes contribua diretamente na
tenacidade desta regido Por isso, é importante avaliar o quanto estes fatores catalisam
a fragilizag&o por HISC do material soldado.

Como as trincas secundarias no tubo soldado se propagaram,
preferencialmente, pela ferrita, contornado os graos austeniticos, € provavel que a
porcao fragilizada, da borda externa, realmente sofreu uma fratura totalmente por
clivagem. O maior percentual de ferrita na microestrutura e, consequentemente, a
maior concentracao de hidrogénio na microestrutura podera contribuir diretamente na
modificacdo da forma de fratura de quasiclivagem para clivagem. Este paralelo com
presente trabalho € valido, uma vez que 0s micromecanismos de fratura, de ambos os

estudos, foram similares.
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6 CONCLUSOES

De acordo com as observacoes, realizadas tanto no estudo prévio como no

presente, as principais conclusdes do trabalho geral sado:

O tubo de AISD UNS S32750, como recebido, possui elevada tenacidade,
onde o limite de escoamento e deformagéo plastica sdo da ordem de 700 MPa
e 30%, respectivamente. Entretanto, apds sofrerem hidrogenagdo em solugéo
de 3,5% NacCl, os tubos apresentaram uma reducédo de ductilidade significativa,
sendo 10,18% para amostra hidrogenada e 23,82% para a amostra
hidrogenada sob tenséo.

A concentragéo de hidrogénio nos tubos deformados tende a ser mais elevada,
devido a maior densidade de aprisionadores. No entanto, a interacdo com o
hidrogénio néo foi tdo deletéria quanto na condigcdo com recebido. Enquanto o
tubo deformado apresentou reducdo de ductilidade de 30,96%, em relagéo o
tubo como recebido, as amostras hidrogenadas sofreram uma queda de
34,87% e 34,63%, respectivamente, para o tubo deformado 5% hidrogenado e
tubo deformado 2% hidrogenado sob tenséo.

As transformacdes microestruturais nas regides da ZAC e da ZF, induzidas
pelo processo de soldagem, sdo extremamente prejudiciais as propriedades
mecénicas do material. Dentre todos os tipos de amostras, os tubos soldados
possuem a menor capacidade de deformacado plastica, mesmo na condi¢ao
livre de hidrogénio (¢ = 11,01%). Com a tenacidade ja deteriorada, o efeito do
hidrogénio ndo é tdo marcante quanto nos tubos como recebido. A reducao de
ductilidade das amostras hidrogenadas, em relacdo ao tubo soldado, foi de
6,81% e 13,53% respectivamente, para o tubo hidrogenado e tubo hidrogenado
sob tenséo.

A aplicagdo de carga mecéanica durante a hidrogenacdo dos tubos de AISD
UNS S32750, independente da amostra, eleva a concentragdo de hidrogénio
absorvida pelo material. A maior espessura de camada fragilizada, nas
amostras hidrogenadas sob tensdo, é um indicativo do aumento da
permeabilidade e, conseguinte, da concentracdo de hidrogénio. A maior
guantidade de hidrogénio disponivel no material, consequentemente, diminui a
resisténcia ao trincamento por HISC.

A superficie de fratura das amostras como recebido e deformada, na condigao
hidrogenada, somente indicam fratura do tipo fragil nas por¢cdes mais externas
do tubo. Nesta regido foram encontradas evidéncias de fratura por

quasiclivagem. No interior do tubo, o tipo de fratura se modifica para ddctil,
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indicando que a concentracdo threshold para a fragilizacdo por hidrogénio
somente é atingida na camada subsuperficial do tubo.

A superficie de fratura da amostra soldada hidrogenada sob tensdo indica
fratura do tipo fragil nas porcées mais externas do tubo. Nesta regido foram
encontradas evidéncias de fratura por quasiclivagem e clivagem. No interior do
tubo, o tipo de fratura se modifica para ductil. A modificacdo do mecanismo de
fratura fragil ocorre devido ao elevado percentual de ferrita na regido do cordao
de solda.

As trincas secundéarias nas amostras como recebida e deformada 2%, na
condicdo hidrogenada sob tens&o, se concentram na regido proxima a fratura
dos tubos ensaiados em tracdo. Nos dois casos, a propagacao da trinca foi
através de ambas as fases, com imobilizacao subsequente na fase austenitica
ou na interface ferrita/austenita. Nos estagios iniciais, a austenita ndo ofereceu
resisténcia a propagacéo das trincas.

A propagacgédo de trincas secundarias na amostra soldada, diferentemente das
condigcbes como recebido e deformado, ocorreu preferencialmente pela ferrita.
A predilacdo de propagacdo na ferrita corrobora com a modificacdo do
micromecanismo de fratura de quasiclivagem para clivagem, conforme
observado na superficie de fratura dos tubo soldado hidrogenado sob tenséo.

A susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio €é dependente da
microestrutura, do nivel de tensdo/deformacdo e das condicdes de
carregamento por hidrogénio. A medida que 0s requesitos normativos nio séo
respeitados, a probabilidade de fragilizacdo do material aumenta.

As aplicagbes de ligas AISD sob carga mecanica, deformadas plasticamente
e/ou com juntas soldadas devem ser criteriosamente analisadas quando
sujeitas a protecdo catodica. Pois, caso estejam fora dos padrdes normativos,
como teor de ferrita, espagamento inter-austenitico, nivel de
tensdo/deformacédo e potencial de protegdo catddica, a operacdo em solucao
aquosa com 3,5% NaCl sujeita a prote¢do catddica, em torno de -1050mV
(Ag/AgCl) ndo é indicada.
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7 SUGESTOES DE TRABALHOS FUTUROS

Avaliar o efeito da fluéncia a frio em corpos de prova de AISD sob tensao
constante. Quantificar influéncia deste fenbmeno no mecanismo de fragilizacédo
por HISC;

Mensurar as cargas resultantes de tensfes resudiais e concentradores de
tensdes nos corddes de solda de AISD. Avaliar o efeito destas variaveis na
resisténcia ao HISC;

Realizar ensaios de dessor¢do térmica (Temperature Programmed Desorption -
TPD) para estimar a concentracdo de hidrogénio presente em cada condicdo
de carregamento por hidrogénio (tipo de microestrutura em AISD vs. tipo de
hidrogenag&o);

Ensaios de permeacdo eletroquimica e/ou gasosa para determinar o
coeficiente de difusdo para cada tipo de microestrutura (como recebido,
deformado e soldado) de AISD;

Medir o espaco inter-austenitico em juntas soldadas (MB, ZAC e ZF) de AISD;
Investigar a transformagéo martensitica da austenita induzida pelo hidrogénio
em AISD.
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