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CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL DA ZONA DE TRANSICAO DE
TUBOS DE ACO 9%Ni REVESTIDOS COM SUPERLIGA DE NIQUEL 625 COM
PROCESSO DE SOLDAGEM GTAW-HW

Francisco Werley Cipriano Farias
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Orientador: Jodo da Cruz Payéo Filho
Programa: Engenharia MetalUrgica e de Materiais

O aco 9%Ni foi usado recentemente pela primeira vez no mundo em unidades de
injecdo (UI) de CO2 em pogo de petroleo. Por operarem em meio com H>S e serem
susceptiveis a corrosdo em presenca de sulfeto, tubos de aco 9%Ni destes Uls foram
revestidos com superliga de niquel 625 com gas tungsten arc welding with hot wire. A
zona de transicao substrato/revestimento pode ter baixas ductilidade e tenacidade. Neste
trabalho, esta zona de revestimentos de uma e duas camadas foi analisada com
microscopias Optica e eletrbnica de varredura com espectroscopia de raios X por
dispersdo em energia e difracdo de elétrons retroespalhados, bem como com ensaios de
microdureza Vickers, cisalhamento e dobramento. Foram identificados na analise
metalografica grdos com contornos tipo | e 1l com varia¢Bes quimicas distintas, carbetos
tipo MC, eutéticos tipo Laves/y, macrossegregacOes tipo peninsula, textura
cristalogréfica, deformacéo residual e variagdo de dureza do aco 9%Ni até o revestimento.
Os revestimentos foram aprovados nos ensaios de cisalhamento e dobramento lateral, e a
integridade do tubo revestido foi considerada boa. Este trabalho propés um novo modo
de formacdo dos contornos de gréo tipo Il nas juntas dissimilares para acos que nédo
apresentam transformacao alotropica 6 — vy durante o ciclo térmico de soldagem e

alteracdo no modo de solidificagéo.
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MICROSTRUCTURAL CHARACTERIZATION OF THE TRANSITION ZONE OF
9%NI STEEL PIPES CLADDED WITH NI-BASED SUPERALLOY 625 WITH
GTAW-HW

Francisco Werley Cipriano Farias

March/2019
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Department: Metallurgical and Materials Engineering

The 9%Ni steel was recently used for the first time on the field in the injection
unit (IU) for the injection of CO: into oil wells. Because such steels are operated in H.S
medium and are susceptible to sulfide stress cracking, their pipes are cladded with Ni-
based superalloy 625 by using gas tungsten arc welding with a hot wire to prevent this
phenomenon from occurring. The transition zone of substrate/clad can have high hardness
and low toughness. In this work, this transition zone was analyzed through optical and
scanning electron microscopy with energy dispersive X-ray spectrometry and electron
backscatter diffraction, as well as Vickers microhardness, shear and bend tests.
Metallographic analysis identified type | and Il boundaries with distinct chemical
gradients, MC-type carbides, Laves/y eutectics, peninsulas macrosegregation,
crystallographic texture close to <100> in the clads, residual strain, and drop of
microhardness across the transition zone. The clads were approved in the shear and bend
tests. This work proposes a new type Il boundary formation mechanism in dissimilar
welds of steels that do not exhibit the allotropic transformation & — y during the welding

thermal cycle and changes in the solidification mode.
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1 Introducéo

A exploragdo de petroleo e gas no pre-sal brasileiro representa um grande desafio
tecnoldgico devido as condigdes operacionais Unicas no mundo, sendo realizada em &guas
ultraprofundas (com lamina d’agua entre 1.000 m e 2.000 m), com grandes distancias dos
reservatorios abaixo do leito do mar (de 4.000 m a 6.000 m) e por operarem em pressoes
elevadissimas (cerca de 550 bar). Além disso, o0 6leo bruto contém alto teor de agua,
elevada razdo 6leo/gas (acima de 200 m3/m?®), grande volume de gas carbonico (CO,
entre 8-12%) e contaminantes (sulfeto de hidrogénio, H»S) dissolvidos [1].

O CO: dissolvido é separado dos demais fluidos e injetado no reservatorio,
proporcionado uma reducdo da viscosidade do 6éleo, manutencdo da pressao elevada
(aumento da rentabilidade) [2], bem como por mitigar sua emissdo para a atmosfera (gas
causador do efeito estufa) [3]. No entanto, devido a possibilidade de despressurizacdo nos
sistemas de injecdo de COy, e a consequente variacao abrupta de temperatura (expanséo
adiabética, efeito Joule-Thomson), os tubos utilizados devem ser confeccionados de
materiais que possuam elevada resisténcia mecénica (alta pressao) com manutencao da
tenacidade a fratura em temperaturas criogénicas (despressurizacao), além de elevada
resisténcia a corrosdo (meio de exploracdo maritimo e elevado teor de H2S dissolvido no
6leo).

Em consequéncia do exposto acima, o aco 9%Ni (ASTM A333 Gr. 8) foi
selecionado por atender aos requisitos mecanicos do projeto. Contudo, este aco foi
utilizado apenas uma vez na industria de 6leo e gas, falhando em servigo apds 6 dias, por
ser propenso a fratura sob tensdo na presenca de sulfeto (sulfide stress cracking — SSC)
decorrente de sua microestrutura suscetivel (ferrita com carbetos e austenita retida) [4,5].
Além disso, EMYGDIO et al. [6] indicam que acdo conjunta da presenca de CO> e H2S
pode intensificar a suscetibilidade ao meio do ago 9%Ni. Para solucionar esta dificuldade
e fomentar viabilidade econdmica aos componentes do sistema de injecdo de CO2, 0s
tubos foram revestidos internamente pelo processo de soldagem gas tungsten arc welding
com alimentacdo por arame quente (GTAW-HW) utilizado como metal de adi¢do a
superliga de niquel 625. Este componente bimetalico garante uma agao sinérgica entre 0s
materiais unidos, agregando rigidez, resisténcia mecanica e tenacidade a fratura do
substrato (aco 9%Ni) as propriedades especificas desenvolvidas em suas superficies pelo

revestimento (superliga de niquel 625).



O substrato e o0 revestimento comumente possuem composi¢do quimica, estrutura
cristalogréafica, microestrutura e propriedades (quimicas, fisicas e mecénicas) bem
distintas [7-10]. Isto origina uma zona de transicdo substrato/revestimento (TZ-S/C)
localizada entre a zona de mistura completa (CMZ), ou seja, a solda de revestimento, e a
zona termicamente afetada (ZTA) do metal de base (BM). Esta zona é caracterizada pelo
gradiente de composi¢do quimica entre os metais unidos [9,10]. A TZ-S/C pode ter
espessura, morfologia e gradiente de composi¢do quimica diferentes ao longo da linha de
fusdo [8], bem como elevados niveis de tensdo e deformacéo residual [11]. Além disso,
estd regido pode apresentar elevada dureza (acima de 350 HV) pela presenca de
martensita [12], precipitacdo de carbetos [7,13] e presenca de macrossegregacgdes [14].
Ademais, na TZ-S/C podem surgir grdos com contornos de alto angulo que crescem
paralelos a zona de transicdo [15], que atuam como locais favoraveis a nucleacdo e
propagacdo de trincas. Este conjunto de caracteristicas possibilita a separacdo entre o
revestimento e o substrato em servico [16], expondo o material suscetivel (zona afetada
pelo calor com gréos grosseiros) ao meio de producéo, o que catalisa a agdo do mesmo e
pde em risco a integridade dos componentes presentes nos sistemas de injecao de CO..

Tendo em vista as caracteristicas microestruturais e 0 comportamento mecanico
ainda desconhecidos que podem ocorrer na TZ-S/C desenvolvida na soldagem de
revestimento entre o aco 9%Ni e a superliga de niquel 625 pelo processo GTAW-HW, e
da importancia técnica e econémica de sua compreensao, o presente trabalho realizou um
estudo acurado da TZ-S/C. Para isso foi utilizado microscopia éptica (MO), microscopia
eletronica de varredura (MEV) com espectroscopia de raios X por dispersao em energia
(energy-dispersive X-ray spectroscopy, EDS) e difracdo de elétrons retroespalhados
(electron backscatter diffraction, EBSD), assim como foram realizados ensaios
mecanicos de microdureza Vickers, dobramento lateral e cisalhamento. Os revestimentos
apresentaram carbetos tipo MC e eutéticos Laves/y nas regides interdendriticas,
microestrutura parcialmente orientada proximo a direcdo de crescimento facilitado
(<100>), contornos de gréo tipo Il juntaa TZ-S/C, uma zona termicamente afetada (ZTA)
composta de quase que exclusivamente de martensita (para uma camada) e de ferrita com
carbetos e austenita reversa (duas camadas). Quanto ao comportamento mecanica, a TZ-
S/C apresentou uma queda continua de dureza, com niveis mais elevados na ZTA, onde

a TZ-S/C também foi aprovada nos ensaios de cisalhamento e dobramento.



2 Revisdo Bibliografica
2.1 Soldagem de Revestimento

A soldagem de revestimento € caracterizada pela deposi¢do de camadas de um
metal de solda com propriedades desejadas ndo intrinsecas ao substrato, comumente
aplicado em substratos de ago baixo liga ou acos inoxidaveis. A soldagem de revestimento
difere da soldagem de unido nao apenas pelo objetivo ao se realizar a operacdo de
soldagem, proporcionar propriedades especificas e continuidade mecénica entre as pecas
unidas, respectivamente, como também pelas condi¢cdes de soldagem, parametros de
processo e materiais adotados serem comumente distintos, mesmo usando processos de
soldagem equivalentes. A Figura 1 representa de maneira esquematica esta diferenca. O
substrato proporciona na maioria das aplicagdes 0 comportamento mecanico necessario
ao componente, enquanto o revestimento confere a peca caracteristicas especiais para a
necessidade de projeto, como resisténcia a corrosao e ao desgaste, garantindo, assim, um
consenso entre propriedades desejadas e o custo de projeto, visto que o metal mais caro

(revestimento) corresponde a cerca de 10 % do componente revestido.

)

(©) (d)

Figura 1: Representacdo esquematica de soldagem de unido (a) e de soldagem de

revestimento (b), exemplo real da soldagem de uniéo (c) e aplicacdo do revestimento a

regido internar de tubos na industria de 6leo e gas (d).



DAVIS [17] definiu quatro tipos de revestimento em funcdo de suas caracteristicas
e funcionalidades, dividindo-os em hardfacing, soldagem de reparo, cladeamento e
amanteigamento. Onde hardfacing refere-se a aplicagéo de revestimento com o propdésito
de reduzir a perda de material por desgaste, abrasao, impacto, erosdo ou cavitacéo sofrida
pelo componente. A soldagem de reparo dissimilar se refere aos processos que visao
restaurar a funcionalidade e integridade de uma peca que foi deteriorada. O cladeamento
é utilizado quando o revestimento aplicado aumento a resisténcia a corrosdo do
componente, e amanteigamento quando se aplica uma ou mais camadas de metal de
adicdo na parede do chanfro de uma junta a ser soldada, objetivando reduzir as
complicagdes metallrgicas dos ciclos térmicos posteriores (proporcionando soldabilidade
a junta). Os principais materiais utilizados como metais de adicdo para o hardfacing
incluem as ligas a base de cobalto e a base de niquel, além dessas, particulas duras como
carbetos de tungsténio (WC) e éxido de aluminio (Al2O3) sdo usados. Para os demais
tipos de revestimentos destacam-se como metal de adigdo ligas com boa soldabilidade e
formadoras de filme de passivagdo, como o0s acos inoxidaveis austeniticos e as superligas
a base de niquel 625, 600 e 182. Quanto ao metal de base, estes sdo tipicamente acos
baixa e média liga e acos inoxidaveis [17].
2.1.1 Processos de Soldagem

A selecdo do processo de soldagem € um passo importante em operacdes de
aplicacdo de revestimentos e deve ser baseada nos fatores estabelecidos durante o projeto,
como o tipo e a composicdo do metal de adicdo, as propriedades necesséarias ao
revestimento, requisitos de qualidade da camada depositada, aspectos metallrgicos do
substrato, compatibilidade metalGrgica entre revestimento e o substrato, geometria,
tamanho e peso da peca de trabalho a ser revestida, custo operacional, mao de obra
oferecida, dentre outros [18].

Varios processos de soldagem foram utilizados em aplicacGes de revestimento, para
qual apresentam suas proprias vantagens e particularidades, dentre eles destacam-se o
eletrodo revestido (shielded metal arc welding — SMAW) [7], MIG/MAG (gas metal arc
welding — GMAW) [19], gas tungsten arc welding (GTAW) [20], arco submerso
(submerged arc welding — SAW) [21], arame tubular (flux core arc welding — FCAW)
[22], eletro escoria (electroslag welding — ESW) [23], plasma arc welding (PAW) [24],
dentre outros. Contudo, ndo somente processos a arco elétrico sdo utilizados para esta
aplicacdo, como no caso da soldagem por explosao (explosion welding — EXW), que se

baseia na unido atraves do impacto entre duas superficies com movimentos relativos,
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aspersdo térmica (sopro de particulas semifundidas sem fusdo do metal de base),
laminacdo (rolling cladding) e processos de pintura. No Brasil o processo GTAW-HW
ganha destaque pela sua popularidade e qualidade dos revestimentos, sendo requisitado
por empresas do setor de 6leo e gas, como a Petrobras, por conseguir os requisitos da
norma Petrobras N-133. A Figura 2 apresenta os principais processos de soldagem e sua
respectiva taxa de deposicao.

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 32 34
GTAW arame frio
GTAW arame quente

V A SAW um arame

% SAW arame duplo

X H X
44555
letetelely
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spr% % SAW fita — 60 mm
V A SAW fita — 90 mim
2

SAW fita — 120 mm

Eletroescoria fita — 60 mm

Eletroescoria fita —90 mm

Eletroescoria fita — 120 mm

oy
a

Figura 2. Comparacdo das taxas de deposicdo para diferentes processos de soldagem
(adaptado de [25]).

2.1.1.1 Gas Tungsten Arc Welding (GTAW)

O processo de soldagem gas tungsten arc welding (GTAW) caracteriza-se como
um processo a arco elétrico, o qual é estabelecido entre um eletrodo ndo consumivel (em
sua maioria ligas a base de tungsténio) e a peca de trabalho. O GTAW utiliza um gés de
protecdo inerte (argdnio, hélio ou mistura destes), onde é realizado sem a aplicagdo de
pressdo e comumente com eletrodo com polaridade negativa (exceto para ligas que
formam filmes refratarios, como as ligas de aluminio), o mesmo também pode ser
executado com ou sem (autdgeno) a presenca de metal de adi¢do [26]. Este processo esta
representado de forma esquematica na Figura 3.

Uma caracteristica importante no GTAW € a independéncia entre a fonte de calor
(arco elétrico) e o metal de adicdo, possibilitando ao operador um amplo controle sobre
as caracteristicas da junta, sendo muito empregado na realizacdo de passes de raiz

decorrente da qualidade das soldas produzidas. Estas sdo limpas (isentas de respingos),
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livres de residuos ou escoria, além de utilizar um baixo aporte térmico, que permite a
soldagem de chapas fina, e proporciona baixos niveis de tensdes residuais e ZTA estreita.
Em fungdo disso, 0 mesmo ¢ aplicado nos mais variados setores inddstrias, incluindo o
aeroespacial, nuclear, marinho e petroquimico [26, 27]. Suas principais desvantagens sdo
a baixa taxa de deposicao e a dificuldade de soldagem em ambientes abertos (dificuldade
de protecédo gasosa).

Diregao de Soldagem

Condutor de
Corrente

—

Injetor de Gas
de Protegao

Eletrodo Nao

Consumivel
‘|8 -
|| vbw— Gas de Proteca
Metal de Adigao &'ARES SRS Metal
Metal — e V12
Bcfa de o Depositado
ase
\
Figura 3: Representacdo esquematica dos componentes presentes no processo GTAW
(adaptado de [26]).

Uma variagdo do processo GTAW é o GTAW arame quente (GTAW-HW), onde o
metal de adicdo (arame) é preaquecido por meio da passagem de uma corrente elétrica
(efeito Joule) préximo a sua temperatura de fusdo, para isso, 0 arame toca a possa de
fusdo, ainda solido, fechando o circuito elétrico, permitindo seu aquecimento. O metal de
adicao deve ser protegido por um sistema de gas de protecdo auxiliar, evitando assim, sua
contaminac&o antes de ficar sobre a protecdo do arco elétrico ao entrar na poca de fusao.
A configuracdo deste sistema esta mostrada na Figura 4.

O processo com arame quente aumenta a energia do arco disponivel para fundir o
metal de base, uma vez que o metal de adi¢do necessita de pouca energia para atingir sua
temperatura de fusdo, possibilitando um aumento na taxa de deposicdo e sendo
geralmente executado em maiores velocidades que o processo GTAW convencional [27].
O GTAW-HW vem sendo utilizado com grande sucesso em aplicagdes de revestimento
para uma vasta gama de materiais, tais como acos ARBL, acos inoxidaveis, superligas de
niquel, ligas de cobre e metais reativos como o titanio [18]. O sucesso da camada de solda

depositada por este processo depende de varios parametros, além da corrente de arco



elétrico e do aporte térmico que controlam o processo GTAW convencional, como o
comprimento do arco elétrico, a geometria do eletrodo de tungsténio, geometria do arame,

comprimento do arame, taxa de alimentacdo, temperatura e corrente no arame [26,27].

Tocha

Metal de Adicad
Aquecido

/.dm:c Elétrico

_ Poga de Fusio

Figura 4: Representacdo esquematica do processo de soldagem GTAW arame quente
(adaptado de [18]).

O ajuste da corrente no arame (Inot) € feito com base na temperatura que o arame
deve encontrar a poca de fusdo, devendo esta ser a mais proxima possivel de usa
temperatura de fusdo. Contudo, o arame ainda deve ter estabilidade dimensional, sendo
possivel seu manuseio e contato no fundo da poca de fusdo sem ocorréncia de flambagem.
O comprimento do arame () esta relacionado a resisténcia a passagem de corrente, e
também influi diretamente na temperatura que o arame encontra a poga, assim esses dois
parametros, lhot € |, estdo interligados, sendo expressos matematicamente da seguinte

maneira;

IoePl
p = 1ot €y
nr

Onde P, p e r representam, respectivamente, a poténcia transferida ao arame, sua

resistividade e o raio do arame, respectivamente.

No processo GTAW convencional, 0 MA ¢ fundido dentro da poca de fusdo,
absorvendo energia desta para encontrar a temperatura de fusdo, assim, passando um
maior periodo sélido em contato com a pocga. Desta forma, a taxa de deposicao do arame
frio é limitada pelo aporte térmico (HI) [28]. Em consequéncia disso, para se aumentar
taxa de deposicdo seria necessario aumentar HI, o que pode trazer consigo
inconvenientes, como maior diluicdo, ZTA mais larga e tensdes e deformacdes residuais

elevadas. O processo GTAW-HW possui uma vantagem quanto assim, uma vez que €
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possivel alterar a energia fornecida ao arame sem interferir no comportamento elétrico do
arco (variando a corrente e/ou a tensdo do arco elétrico). Além disso, o arame quente
solido passa menos tempo em contato com poca de fusdo, o que possibilita 0 aumento na
velocidade de alimentacao, velocidade de processo, além de uma microestrutura refinada.

PADMANABAN et al. [29] ao estudarem a relacdo entre a tensao e a corrente de
arco elétrico com a Inot € a taxa de alimentagdo do arame, indicam que 0s mesmos tem
baixissima correlagdo, ou seja, 0 aporte térmico no processo GTAW arame quente é
funcdo, quase que exclusiva, da tensdo, da corrente de arco elétrico e da velocidade de
soldagem. Assim, ap0s ser estabelecidos parametros étimos para o arco elétrico, evitando
problemas como falta de fuséo e falta de penetracéo, os demais parametros usados para o
arame podem ser alteras independente, sem comprometer a qualidade da
unido/revestimento. No entanto, HORI et al. [30] destacam que a presenca de uma
segunda correte (corrente para aguecer o arame) gera um campo magnetico proprio, que
poderd interferir no campo magnético presente no arco elétrico, causando sua deflexao,
sendo este outro fator limitante para Inot.

H& uma dificuldade no uso do processo GTAW arame quente para soldagem de
materiais com baixa resistividade elétrica (aluminio e cobre) que necessitam de grande
Ihot para encontrarem a poca de fusdo proxima temperatura de fusdo, o que produz
excessiva deflexdo do arco. Na tentativa de contornar essa dificuldade, se tornou préatica
cada vez mais comum no meio industrial o uso de Inet alternada. Além disso, também se
popularizou o uso de corrente de arco elétrico pulsante, o que torna possivel o uso de
elevadas correntes de pico com baixas correntes de base, obtendo assim, para um mesmo
aporte térmico, baixos niveis de dilui¢éo [30].

MIDAWI et al. [31] realizaram um estudo comparativo entre as caracteristicas
microestruturais de juntas soldadas com GTAW-HW e gas metal arc weld (GMAW) para
a mesma taxa de alimentacdo, onde indicaram que no processo GMAW ocorria maior
diluicdo, zona fundida com gréos colunares, menor razéo de aspecto (grédos mais largos e
compridos) e maiores angulos de contato (geometria do cordao), além de ZTA mais larga
e microestrutura grosseira quando comparado ao processo GTAW-HW. Posteriormente,
ARUNKUMAR et al. [32] verificaram que as juntas soldadas por GTAW-HW possuem
menor contracdo de soldagem (e menores niveis de tensdo e deformacdo residual),
dendritas refinadas na poga de fuséo, maior limite de escoamento e tenacidade a fratura
que juntas produzidas por GMAW. Esses dois trabalhos trazem em comum os beneficio
metalUrgicas e operacionais da independéncia da fonte de alimentacéo (arame aquecido)
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e do arco elétrico para o processo GTAW-HW, fato que ndo se verifica para 0 GMAW,
onde estes sdo interligados. Desta forma, para uma mesma taxa de alimentacdo (como
usado pelos autores) o aporte térmico é distinto entre 0s processos, 0 que d& origem a
juntas com caracteristicas microestruturais distintas entre esses processos, onde as juntas
produzidas por GTAW-HW tendem a apresentar microestrutura mais refinada e melhores
propriedades mecanicas. Esta avaliagdo pode ser estendida aos demais processos de
alimentacdo continua, o que justifica a popularidade do processo GTAW-HW na
soldagem de revestimento.
2.1.2 Diluicdo

A diluicdo é definida como a quantidade de metal de base presente na composicao
final da poca de fusdo de juntas dissimilares. Ela pode ser determinada através de duas
metodologias: por analise quimica da distribui¢do dos elementos de liga que compdem o
metal de adicdo (MA) e o metal de base (MB) ou por estudos metalograficos, medindo-
se as dimensodes individuais da regido fundida de MB e quantidade de reforco (MA
fundido), como mostrado na Figura 5. Onde verifica-se convergéncia entre as
metodologias com correlacdo de 1:1 [7,18,33,34]. As relacbes para determinacdo da
diluicho estdo expressas a seguir, onde Ams e Awma representam as areas das secdes
transversais do cordao de solda composto por MB e MA, respectivamente. A partir das
Equacdes (2) ou (3) é possivel determinar a quantidade de cada elemento em solucéo
utilizando a Equacdo (4). Esta expressa uma regra das misturas direta que é funcédo da
composicao de cada fonte de metal fundido e do grau de participacdo desses.

Cup — Cyma Ama
D=———7— 2 D=———— 3
(@) A+ A 3)

CMB - CMA
Cyp = Cya (1 —D) + CypD 4)
Cwmp, Cma, Cumee D, representam a composi¢do quimica da poca de fuséo, do MA, do MB
e a diluicdo do processo adotado, respectivamente.
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/
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Figura 5: Representacdo esquematica para diluicdo em um dnico passe.
Além dos métodos experimentais, DUPONT e MARDER [19] desenvolveram uma
relacdo analitica entre os pardmetros de processo, as caracteristicas dos materiais
utilizados e a diluigdo final do processo, a qual é expressa por:

LAysEus ]_1 )
NamVI — LAyaEya
onde ma € m representam a eficiéncia térmica e do arco elétrico, respectivamente, V a

D=1+

tensdo do arco elétrico, | a corrente de arco elétrico, L o comprimento da junta, e Emg €
Ewma as energias necessarias para fundir 1 mm?®de MB e MA, respectivamente.

Conforme a Equacdo (5), qualquer pardmetro de processo que aumente tanto a
eficiéncia como a quantidade de energia do arco elétrico ird aumentar a diluicdo. Dentre
estes parametros destacam-se: I, que tornara o arco mais quente, fundindo mais MB;
velocidade de soldagem (v), onde pela sua reducdo, menos MB sera fundido; taxa de
alimentacéo, cujo aumento eleva a quantidade de MA presente na junta.

Apesar de | e v serem tratadas separadamente, elas podem vir compiladas no aporte
térmico (HI), induzindo conclusbes errdneas sobre o nivel de diluicdo, uma vez que é
possivel obter o mesmo HI para diferentes valores de | e v, permanecendo constante sua
razdo. Assim, para um mesmo HI, valores maiores de | resultaram maiores niveis de
diluicdo, como também para HI com baixos v induziram menores niveis de diluicéo,
conforme indicado na Figura 6.

O controle da diluicdo ¢é algo de grande importancia, pois a mesma influencia
diretamente nas propriedades do revestimento, tais como resisténcia a corrosao,
resisténcia ao desgaste mecanico, presenca de fases deletérias (eutéticos), morfologia dos
gréos da poca de fusdo, dureza e soldabilidade do processo [34]. KUMAR et al. [35]
realizam varias medidas a respeito da influéncia dos parametros de processo sobre as
caracteristicas dos revestimentos de superliga de niquel 625 adotando os processos de
soldagem convencionais usado na soldagem de revestimento, onde demonstraram que
apesar de cada processo apresentar suas caracteristicas operacionais proprias, eles podem
se sobrepor quanto ao grau de diluigéo e de produtividade ( Figura 7).
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Figura 6: Variacdo da diluicdo com o aporte térmico adotado. O aporte térmico foi obtido

variando-se a corrente de arco elétrico e a velocidade de soldagem (adaptado de [35]).
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Figura 7: Diluicdo em funcdo do aporte térmico para diferentes processos de soldagem
(adaptado de [35]). CMT (cold metal transfer), refere-se ao processo GMAW com

transferéncia por curto-circuito.

2.2 Regibes e Microestruturas na Soldagem de Revestimento

A soldagem de revestimento é classificada como um procedimento de soldagem

dissimilar. Estas séo caracterizadas pela unido de componentes que apesentam diferentes

composic¢des quimicas, como por exemplo, na soldagem de revestimento entre aco 9%Ni

e a superliga de niquel 625. Entretanto, este conceito pode ser ampliando aos materiais
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que apresentem diferentes microestruturas (aco inoxidaveis matensitcos soldados com
acos inoxidaveis auténticos), propriedades fisico-mecanicas, resisténcia a corrosao e
trabalhabilidade (ligas a base de aluminio ou niquel com diferentes mecanismos de
endurecimento) em relacdo aos processos de soldagem adotados. Decorrente dessas
diferencas de caracteristicas, podem surgir regiées na solda com composic¢des quimicas,
microestrutura e propriedades fisico-mecanicas que diferem fortemente de MB e MA.

LIPPOLD et al. [36] definem cinco regides na soldagem de juntas dissimilares em
funcdo das temperaturas alcancadas e do grau de homogeneidade quimica encontrado,
sendo elas: Zona de Mistura Completa (ZMC), Zona de Transi¢do entre os Substrato e o
Revestimento (TZ-S/C), Zona N&o Misturada (ZNM), Zona Parcialmente Fundida (ZPF)
e Zona Termicamente Afetada (ZTA), como mostrado na Figura 8.

“™ Zona termicamente afetada

# Zona parcialmente fundida

&% 7Zona ndo misturada

#z= Zona de transi¢ao substrato/clad
[ 1Metal de base

Figura 8: Representacdo esquematica das regides de uma junta soldada dissimilar
(adaptado de [36]).

Os processos de soldagem que possuem como fonte de energia um arco elétrico
geram junto a poca de fusdo um fluxo magnético (forcas de Lorentz) que, em conjunto
com as forgas convectivas de arraste (conveccao de Marangoni), gradientes térmicos e de
densidade (forcas de Buoyancy), diferenca de tensdes superficial (forcas cisalhantes
superficiais) e de potencial quimico, criam um poderoso mecanismo de mistura,
garantindo a formacdo de uma regido de mistura total (ZMC) com distribuicéo
macroscopicamente homogénea dos elementos quimicos na poca de fusdo, mesma que 0s
metais unidos apresentem diferencas marcantes de composicdo quimica [36,37]. A
Figura 9, faz uma representacdo esquematica dos mecanismos de mistura apresentados

acima, e que sao encontrados na ZMC.
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Figura 9: Representacdo esquematica das principais forcas que agem na poca de fusao
(adaptado de [38]).

A Zona Parcialmente Fundida (ZPF) forma-se nas regides que alcancam durante
0 ciclo térmico temperaturas compreendidas entre a temperatura liquidus e solidus,
conhecida como regido bifasica (mushy region). Esta regido é comumente formada pela
fusdo dos contornos de grao que crescem durante o ciclo térmico de soldagem e segregam
elementos quimicos em seus contornos, como o enxofre, fosforo e carbono, que reduzem
sua temperatura de fusdo em relacdo ao nucleo do grdo, ou pela fusdo de eutéticos de
baixo ponto de fusdo oriundos dos instante finais de solidificacdo, como carbetos tipo MC
e fases topologicamente compactas [36].

A Zona Nao Misturada (ZNM) € caracteriza como uma pequena regido do MB
que fundiu durante o processo de soldagem e ndo sofreu alteracdo composicional. Esse
fato é explicado com auxilio de uma das teorias da mecénica dos fluidos, a teoria da
camada limite. Esta teoria estabelece que, quando um fluido escoa sobre uma superficie
solida, o fluido imediatamente em contato com as paredes adere a superficie da mesma,
formando uma regido estagnada de baixa velocidade (Figura 10) [39]. Nesta camada
estreita (d), as forcas de atrito sdo dominantes sobre as forgas convectivas (citadas acima),
desacelerando o fluido de sua velocidade externa, criando um gradiente de velocidade em
relacdo a parede. Essa queda na velocidade de escoamento reduz a agdo convectiva na
poca de fusdo, impedido a mistura completa de MA e MB, criando-se assim, uma regido

com composi¢do similar ao MB que fundiu e ndo sofreu alteracdo composicional.
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Figura 10: Representacdo do perfil de velocidade de um fluido. & — espessura da camada

limite (adaptado de [38]).

A Zona de Transic¢do Substrato/Clad (TZ-S/C) esta compreendida entre a ZNM e
ZMC, sendo formada a partir da regido estagnada de MB fundido que sofreu difuséo e
conveccao durante o ciclo térmico [40]. Esta zona é caracterizada por ser uma regido que
contém um gradiente quimico entre 0 MB e a composic¢édo da poca de fusdo, onde a mesma
pode também apresentar varia¢cfes microestruturais e diferentes modos de solidificacao
ao longo da linha de fusdo [9]. A ZTA consiste na regido onde a temperatura alcangada
esta abaixo da temperatura solidus, ou seja, ndo apresenta componentes liquidos, sofrendo
apenas alteracdes metallrgicas no estado sélido, como as transformacdes alotropicas que
ocorrem nos agos baixa liga durante o ciclo térmico de soldagem. As demais regies da
peca compdem o metal de base que ndo sofreu alteracBes metaltrgicas durante o ciclo

térmico de soldagem.

A literatura cientifica indica que entre metais que apresentam diferentes estruturas
cristalinas durante o resfriamento, a partir do liquido, possa surgir dois tipos de TZ-C/S,
uma caracterizada pela correlagéo cristalografica entre MB e MA e outra onde isso ndo
se apresenta, sendo identificados como regifes que ocorrem nucleacdo heterogénea por
epitaxia e nucleacdo heterogénea independente, respectivamente [41]. Alem disso, existe
grdos que crescem de forma perpendicular e paralela a TZ-S/C, com contornos de alto
angulo, sendo denominados tipo | e Il (Figura 11), respectivamente. O contorno de grédo
tipo | surge da nucleacdo epitaxial e do crescimento competitivo na regido fundida,
ocorrendo tanto em soldagem dissimilar como similares. Existem dois principais
mecanismos que tentam explicar o surgimento do contorno de grao tipo 1l em soldagens
dissimilares, propostos por WU [42] e 0 de NELSON et al. [15].
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Figura 11: Aspectos da linha de fusdo a soldagem dissimilar. a) contorno de gréo tipo |
[10] e b) contorno de gréo tipo 11 [15].

WU [42] relata que na poca de fusdo podem ocorrer variagdes no modo de
solidificacdo decorrente do gradiente composicional existente na regido da TZ-S/C. Isto
resultara na formacao de uma incoeréncia (mismatch) entre a estrutura cristalina anterior
e posterior a mudanca no modo de solidificacdo, gerando um contorno de grdo de alto
angulo. Exemplo desse fendmeno ocorre na soldagem dos agos inoxidaveis ferriticos com
ligas & base niquel. O aco, solidifica-se inicialmente como ferrita-5. Contudo, com a maior
participacdo dos elementos de liga estabilizadores da austenita, 0 modo de solidificagdo
¢ alterado para vy, o que resultard na formac¢do de um contorno de grao de alto angulo no
interior da dendrita (Figura 12 (a)). Este é chamado de contorno de gréo tipo Il. O autor
também indica que para revestimentos com modo de solidificacdo y, os elementos
minoritarios (fésforo, enxofre, carbono, dentre outros) podem se concentrar na interface
solido/liquido e gerar particulas de segunda fase que impedem o crescimento da vy
primaria. A nova y nucleada nessa interface podera apresentar uma rotacdo na direcdo de
crescimento suficiente para ser considerado um contorno de grdo de alto angulo, sem

correlacdo cristalografica com a y primaria.

No entanto, segundo NELSON et al. [15] a evolugdo do contorno de grao tipo 1l
é resultante de transformacdes alotrépicas no MB que ocorrem no resfriamento e alteram
a natureza da linha de fusdo, ou seja, uma transformacéo no estado sélido, o que difere
fortemente do que foi estabelecido por WU [42]. Quando a composi¢édo da regido fundida
¢ suficiente para promover a solidificacdo com fase primdria y, os primeiros nucleos
formados crescem a partir dos gréos da ferrita-6 da ZTA com correlagdo cristalogréfica

entre as células unitarias CCC e CFC, tais como a relacdo de Bain, {011}ccc//{001}cec e
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<111>cccl/<110>crc, de Nishiyama-Wassermann, {011}ccc/{111}crc e
<111>cccl/<110>crc, e a de  Kurdjumov-Sachs  {011}ccc//[{111}crc €
<100>ccc//<110>crc. A medida que a solidificacdo prossegue e 0 MA e o MB adjacente
sdo resfriados, as isotermas que delimitam as regides de transformagdes de 8/y ¢ y/a na
ZTA movem-se em direcéo a linha de fuséo (Figura 12 (b)). Quando o limite da interface
entre 8/y ¢ atingindo, a ferrita-d ¢ completamente consumida pela transformagdo & — vy
existente na linha de fusdo. Como agora tanto MB como MA apresentam microestrutura
austenitica, formar-se-4 uma interface CFC/CFC, que sera movel, e estara livre para
migrar dentro do campo de fase completamente austenitica que existe nas proximidades
da linha de fusdo. Esta regido que se projeta no interior da poca solidificada, constituira
o0 contorno de grao tipo Il na microestrutura a temperatura ambiente [15]. Um elemento-
base na formacdo do contorno de grdo de tipo Il para essa teoria é a capacidade da
interface y/y formada durante o resfriamento de migrar. Isso pode ocorrer mesmo durante
o periodo de resfriamento relativamente rapido experimentado na maioria dos processos
de soldagem, porque apenas serd necessaria uma difusdo de curto alcance para que o

contorno migre.

Muito embora essas duas teorias apliquem-se a maioria dos casos observados, elas
ndo conseguem explicar o surgimento do contorno de grao tipo Il em juntas soldadas
dissimilares compostas por materiais com microestrutura priméaria austenitica, como
também o surgimento dos mesmos sob condic¢des de exposicdo as altas temperaturas por
periodos prolongados [9]. Além disso, existem regides preferenciais ao longo da linha de
fusdo para a ocorréncia dos contornos de grdo tipo Il, sendo estas principalmente as
regides préximas ao limite entre dois passes laterais, nos pontos onde a TZ-S/C tem

espessura minima e variag@es abruptas de composicéo quimica.

As condicOes expostas por NELSON et al. [15] e WU [42] s&o, na realidade,
condicBes necessarias, mas ndo suficientes para se observa o contorno tipo Il. Uma vez
que SILVA et al. [10] ndo observou a presenca deles na soldagem de revestimento entre
um aco baixa liga e a superliga de niquel 625, que atendem ao que foi acima citado. Os
autores propuseram que para o caso de ligas com estruturas cristalinas CFC unidas com
acos de matriz ferritica, a continuidade cristalografica (epitaxia) observada na interface
advém da diferenca de temperatura de fusdo entre eles, pois 0s acos geralmente possuem
temperatura de fusdo maior que ligas de niquel. Na ZNM, o aco fundido inicia sua

solidificacdo, onde com a reducao da temperatura a ferrita-o transforma-se em y. A partir
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desse ponto, a poca de fusdo pode solidificar-se através da nucleacdo epitaxial, garantindo
sua continuidade e a ndo formacdo do contorno de gréo tipo Il. Esses autores coletaram
dados cristalograficos por EBSD do substrato (aco) e do revestimento (superliga de niquel
625) proximo a TZ- S/C e tracaram as figuras de polo para o substrato na temperatura
ambiente e para o “substrato” que deveria ter a mesma orientacao cristalografica que o
revestimento no momento da solidificacdo, obtendo curvas bastante semelhantes, como

indicado pela Figura 13.

Figura 12: llustracdo esquematica para o surgimento do contorno de grdo tipo Il. (a)
mecanismos de WU [42] — alteracdo no modo de solidificacdo pela maior participacao
dos elementos de liga vindo do metal de adicédo e (b) mecanismo de NELSON et al. [15]
de evolucdo microestrutural junto a linha de fusdo em juntas dissimilares com projecédo

da ZTA para interior da poga de fuséo, formando o contorno de grdo tipo II.

{100) . () {100} X (b)

Figura 13: Figuras de polo obtidas de regiGes proximas a TZ-S/C para soldagem de
revestimento da superliga de niquel 625 depositada sobre aco baixa liga. (a) figura de
polo da ferrita (martensita) presente na ZTA e (b) figura de polo de ZTA simulada
(adaptado de [10]).
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ROZMUS-GORNIKOWSKA et al. [12] ao analisarem com microscopia
eletronica de transmissdo (MET) a regido adjacente a linha de fusdo da soldagem de
revestimento entre 0 aco 16Mo3 e a superliga de niquel 625 depositada pelo processo
Cold Metal Transfer (CMT), constataram a existéncia de duas regides, dentro da TZ-S/C,
que ndo tinham sido reportadas por analise de MEV em pesquisas anteriores. Essas
regides apresentam uma variacdo de composicdo abrupta, formadas por uma pequena
faixa de martensita e outra de austenita, indicando que dentro da regido de transigédo
ocorrem variag@es quimicas e microestruturais. Os resultados observados condizem com
a microestrutura prevista pelo diagrama de Schaeffler para grandes niveis de diluicdo
encontrados préximo na TZ - S/C (Figura 14) para revestimentos de ligas a base de niquel
sobre acos média liga.

CHEN et al. [43], também utilizando MET, observaram gue a martensita presente
na TZ-S/C pode se formar em regides que apresentem temperatura de inicio da
transformacdo martensitica abaixo da temperatura ambiente, ou seja, onde austenita
deveria esta estavel. A partir disso, CHEN et al. [43] indicaram que a formacdo de
martensita na TZ-C/S pode se originar ndo so pela varia¢do de composi¢cdo quimica, mas
também desestabilizacdo da austenita pelas deformacdes e tensdes residuais intrinsecas
aos processos de soldagem, fendmeno conhecido como transformacdo martensitica
induzida por deformacéo. Posteriormente, DONG et al. [44] obtiveram resultados que
corroboram com CHEN et al. [43], onde observaram que nas regides da TZ-S/C com
maior intensidade de kernel average neighbor misorientation (KANM) continham
martensita. DONG et al. [44] relatam ainda que devido as deformagfes proximas a TZ-
S/C e ao aquecimento dos passes laterais (side by side) podem surgir contornos de gréo
de alto angulo especais, que dificultam a propagacdo intercristalina de trincas nesta
regiao.

Em consequéncia da presenca de martensita, a TZ-C/S pode apresentar
inconvenientes inerentes a formacéo de regides de alta dureza (300-425 HV) [12, 43, 44],
ocasionado falhas ao longo da fusdo linha. Tais regides duras e frageis podem tornar a
unido de metais dissimilares suscetiveis a ataques de corrosao localizados, fragilizacdo
por hidrogénio, sulfide stress cracking (SSC), e fratura por deformacéo. Este Gltimo muito
importante na conformacdo mecanica dos tubos e no processo de producéo de tubos com

costura (calandragem com posterior soldagem de uniao).
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Figura 14: Diagrama de Schaeffler indicando a formag&o de martensita com austenita
retida (regido em amarelo) em soldagem de revestimento de agos baixa e média liga com
ligas a base de niquel para os niveis de diluicdo encontrados na TZ-S/C. As linhas em
vermelho e azul delimitam a faixa de composicdo quimica dos agos comumente

revestidos com superligas a base de niquel e acos inoxidaveis austenicos.

YANG e KOU [45-48] relatam que, ndo somente microssegregacdes ocorrem
junto a linha de fusdo de soldagem dissimilar, mas também macrossegregacdes. Eles
distinguiram a macrossegregacdo e microssegregacdo em funcao da escala que ocorre a
variacdo composicional. Para a escala da ordem de 10! um, equivalente aos espacamentos
interdendriticos, atribui-se como microssegregacdo. Ja para escalas da ordem de 102 pum,
sdo designadas macrossegregacdo. Essas macrossegregacoes (Figura 15) séo subdividas
em fungdo da morfologia apresentada em estruturas tipo praia (pequenas faixas finas e
estreitas ao longo da linha de fusdo ou em regides dispersas na linha de fusdo), peninsula
(&reas parcialmente circundadas pelo metal de adicéo ressolidificado, a qual usualmente
apresentam dureza elevada) e ilha (regides inteiramente envolvidas pelo metal de adicéo,

desprendidas do metal de base).
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Figura 15: Morfologia das macrossegregacOes encontradas em soldagem dissimilar. (a)

praia, (b) peninsula e (c) ilha [49].

No passado havia certa divergéncia sobre a origem das macrossegregagdes que
ocorrem em soldagem de materiais dissimilares, onde acreditava-se que elas poderiam ser
formadas pelo desprendimento do metal de base parcialmente fundido (grdo com
contorno fundido ou pela mushy zone), que € levado pelas forcas convectivas que atuam
na poca de fusdo [49]. Contudo, ndo havia uma explicagdo plausivel para a microestrutura
fundida das macrossegregacdes. YANG e KOU [45-48] publicaram um conjunto de
artigos que sanam essa dificuldade, apresentando quatro mecanismos de formagéo para
as macrossegregacoes em funcao da diferenca de temperatura de fusdo e composicéo do
MA e MB, onde estes sdo apresentados a seguir:

o Tipo I: Temperatura de solidificacdo do MB (Twmg) > Temperatura de solidificagdo
da poca de fusdo (Tcr) — Esse mecanismo baseia-se no rapido resfriamento do MB
que ¢ arrastado para o interior da poca de fusao pelas forcas convectivas e o impacto
turbulento do arco elétrico junto ao MB fundido e estagnado (camada limite). Como
Tme > Tcr, 0 MB ird perder energia rapidamente, baixando sua temperatura,

solidificando-se sem muita alteragdo na sua composicéo, uma vez que 0 tempo para
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difusdo é minimo, formando uma morfologia tipo praia ou peninsula deficiente em

metal de adicdo;

o Tipo Il: Tme < Tcr — observa a formacao de intrusdes decorrente da perturbagéo da
camada de MB fundida pela MA, onde o metal MB solidifica-se no interior da poga
sem a ocorréncia de alteracdo composicional, formando uma morfologia de praia
pobre em metal de adicéo;

o Tipo Ill: semelhante ao tipo I, no entanto, adicionado da agdo do rapido
resfriamento préximo a linha de fusdo, onde o MA consegue alcancar a camada
estagnada fundida do MB, formando uma camada rica de MA préxima a linha de
fusdo. Novamente decorrente das forgas convectivas, essa camada de MA pode
penetrar na camada de MB estagnada, causando um contanto direto do MB
aquecido com o MA resfriado, gerando um grande namero de ilhas deficiente em
MA préximas a linhas de fuséo;

o Tipo IV: semelhante ao tipo Il, com resfriamento do MA proximo da linha de fuséo
com minima mistura com o MB, formando uma camada rica de MA, que resfria
rapidamente quando entra em contato com a camada estagnada de MB fundido, pois
Twme < Tcr, conjunto a isso ocorre turbuléncia nessa regido decorrente do fluxo
convectivo, causando a geracdo de muitas intrusées de MB e ilhas com composi¢ao
préximas ao metal de base.

Uma representacdo esquematica desses mecanismos de formacdo das
macrossegregacdes esta desmontada na Figura 16. YANG e KOU [45-48] ainda relatam
que podem ocorrer alteracdes entre os mecanismos | e Il e 11 e IV, depende da diferenca
de temperatura de solidificagio entre MA e MB (AT) e da composi¢do do MA
utilizado. Essas mudancgas acontecem quando ocorre um aumento em AT (por exemplo
em camadas subsequentes de revestimento, onde o nivel de dilui¢do € reduzido entre cada
camada), alterando o mecanismo | para Il e Il para IV, respectivamente.
SOYSAL et al. [14] acrescentam aos mecanismos descritos acima, que para 0 mecanismo
I, a direcdo de arraste da camada de MB fundido deve ser contraria a de soldagem, uma
Vez que caso 0 mesmo encontrasse a fonte de calor seria superaquecimento, impedido o
resfriamento rapido e misturando-se completamente com a poga. Além disso,
SOYSAL et al. [14] indicam que para 0s mecanismos Il e IV poderé ocorrer difusdo entre
0 MA e MB em funcéo da diferenca de temperatura, que permite grandes tempos até a

solidificacdo, formando estruturas tipo praias e ilhas “parcialmente misturadas™.
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Figura 16: Mecanismos | de formacao de macrossegregacédo (adaptado de [48]).

BEAUGRAND et al. [50], analisaram as caracteristicas metalurgicas nas regides
préximas a linha de fusdo, para uma junta dissimilar entre aco baixa liga 8630M e a
superliga de niquel 625. Eles indicaram a formacao de seis zonas distintas, sendo estas
ndo necessariamente presentes em todo a extensdo da linha de fusdo, mas quando
presentes, possuem uma ordem de ocorréncia, onde suas caracteristicas estéo

demonstradas na Figura 17. As mesmas sdo descritas da seguinte forma:

o Metal base que apresenta uma microestrutura ferritica fina, com formacdo de
“infiltragdes” ocasionadas pelo metal de adicao altamente diluido que penetra entre
0s contos de grao parcialmente fundidos;

o Zona A - Estreita zona descarbonetada, imediatamente adjacente a linha de fusao,
gue contém carbetos precipitados tipo MC e M7Cs;

o Zona M - Imediatamente posterior a linha de fusdo, na TZ-S/C, caracterizada pela
presenca de ripas de martensita com alta concentracdo de Fe que se estendem em
uma pequena faixa;

o Zona ® — Regido com auséncia de caracteristica (featureless zone), imediatamente
adjacente a linha de fusdo, exibindo microestrutura aparentemente monofésica e
homogeneidade quimica em escala microscopica, comumente atribuida a

solidificacdo planar experimentada pelo revestimento;
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o Zona II - Uma regido que contém um numero elevado precipitadas, com
composicao formada majoritariamente por &tomos de nimero atémico elevado (Ni,
Cr e Mo). Possui uma distribuicdo interdendritica que advém da segregacdo de
soluto durante o processo de solidificacdo., que consiste principalmente em Mo e
NDb.

o Regido constituida pelo metal de adicdo solidificado, com composicdo muito
proxima a original, sendo influida pela diluicdo durante o processo de deposicao.
Apresentando menores quantidade de solutos na regido interdendriticas.

SILVA et al. [10] adicionaram uma outra microestrutura (Zona Q) que pode ocorrer
na interface de juntas dissimilares caracterizada pelo crescimento planar e baixa
quantidade de elementos quimico do metal de adicdo, onde essa regido planar
posteriormente transforma-se em martensita durante o ciclo térmico, diferindo da Zona ®

por apresentar composic¢ao quimica muito proxima ao metal de base.
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Figura 17: Micrografias da interface de corddes de solda entre metias dissimilares. a) para
0 primeiro passe e b) em uma posicao interpasse (adaptado de [50]).

WU et al. [51] realizaram soldagem de unido dissimilar entre 0 aco inoxidavel
18- 8 e 0 aco 9%Ni pelo processo laser, onde relataram a formagéo de uma camada de
alta dureza préxima a linha de fusdo, caracterizada pela presenca da TZ-S/C e,
consequentemente, martensita (dureza de 360 HV). Decorrente da rapida velocidade de
solidificacdo conferida pelo baixo aporte térmico do processo a laser, essa regido
apresenta composicao quimica bem préxima a do ago 9%Ni, com grdos de austenita
retidos entre as ripas de martensita. Em trabalho posterior, WU et al. [52] observaram

que, durante a realizacdo de ensaios Charpy, a fratura tenderia a ocorrer nas regioes da
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junta proximas a TZ-S/C do a¢co 9%Ni. Essa regido possui menor tenacidade a fratura em
relacdo ao metal de adi¢do pois é constituida de martensita ndo revenida com grande
concentracéo de soluto.

A tenacidade a fratura da TZ-S/C mostra-se inferior a do metal de adicdo pela
possivel caracteristicas metalUrgicas presentes nessa regido, como macrossegregacoes
[14], bandas de martensita de elevada dureza [43,44] e precipitagdo de carbetos [8], além
de ser uma regido com variacdo abrupta de comportamento mecénica, que possibilita a
geracdo de estado triaxial de tensdes. Buscando elevar a tenacidade dessa regido
GITTOS e GOOCH [53] realizaram tratamentos téermico pds-soldagem (TTPS) e notaram
um aumento consideravel do CTOD da regido de transi¢do de 0,186 mm para 0,423 mm
ocorrida pela mudanca da microestrutura e alivio das deformacdes residuais.

ARAUJO e CASTRODEZA [54] quantificaram o CTOD da interface de
revestimentos, para isso depositaram varias camadas da superliga de niquel 625 na
superficie interna de um tubo, com o intuito de conseguir volume de material suficiente
para retirada dos corpos de prova (CPs) do ensaio. Os autores obtiveram resultados que
indicam que a TZ-S/C apresenta a maior tenacidade a fratura na temperatura ambiente
em relacdo ao MB e a regido da poca de fusdo. Entretanto, para esse estudo, o
revestimento realizado foi muito espesso, 0 que ndo condiz com o observado em
condicBes operacionais devido aos multiplos ciclos térmicos sofridos para se alcancar a
espessura necessaria para confeccdo dos CPs.

Apesar de GITTOS e GOOCH [53] terem obtido bons resultados pela aplicacéo
do TTPS, este pode acarretar o desenvolvimento de microestruturas suscetiveis a outros
problemas de origem metallrgica na regido de interface. ALEXANDROV et al. [55]
conduziram experimentos e simulagdes termodinamicas sobre a influéncia do TTPS nas
caracteristicas da TZ-S/C em amanteigamento de juntas entre o aco AISI 8630 e a
superliga de niquel 625. Os autores observaram que durante o TTPS ocorria a formagéo
de uma regido proxima a linha de fusdo empobrecida em carbono, com baixa dureza, pela
sua difusdo do substrato para o revestimento. Isto advém do gradiente de potencial
quimico gerado em funcéo da diferenca de concentracdo e solubilidade do carbono entre
as partes unidas. O carbono tenderia a combinar-se junto ao Nb e Cr, ocasionando um
ganho de dureza (acima de 500 HV) consideravel dessa regido pela precipitacdo de
carbetos tipo MC e M7Cs. Aléem disso, FREI et al. [56] observaram que devido a grande
temperabilidade da TZ-S/C a martensita presente na mesma permanece mesmo apés o
TTPS. Assim, apesar do TTPS ser pratica comum em juntas que formam, apds o processo
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de soldagem, zonas muito duras ou para aliviar as tensdes residuais, 0 mesmo pode
acarretar o desenvolvimento de microestruturas indesejveis na soldagem de
revestimento, aumentado a susceptibilidade & ocorréncia de trincas assistidas pelo

hidrogénio e comprometer a funcionalidade do componente revestido.

2.3 Solidificacao

O processo de solidificacdo caracteriza-se por ser uma transformacéao de fase com
mudanca de estado fisico. Esta ocorre quando uma parcela de liquido, um estado de ordem
estrutural de curto alcance, se organiza em arranjos de ordem estrutural de grande alcance
(cristalinidade). Para isso, o liquido deve experimentar um super-resfriamento (AT)
necessario para encontrar condi¢@es termodinamicas favoraveis a formacao dos primeiros
embrides (clusters), que, caso vencam a barreira energética gerada pela criacdo de uma
nova interface (solido/liquido), poderéo crescer e transforma-se em ndcleos estaveis (raio
maior que 0 que raio critico). A partir desse ponto, o avanco da transformacao
liquido — so6lido é energeticamente favoravel, reduzindo a energia livre de Gibbs total do
sistema conforme a transformagéo se processa [57].

Essa transformacdo é acompanhada da queda na solubilidade na regido cristalina
(solidificada) em relacdo ao liquido remanescente. Isto resulta em um continuo
enriquecimento do liquido com soluto conforme a interface solido/liquido avanca. Assim,
como a solubilidade, a difusdo de soluto no sélido € menor que no liquido. Isto resulta do
pequeno volume livre (quando comparado ao tamanho do raio atdmico) dos sitios na
estrutura cristalina e ao menor nimero de defeitos cristalinos (vacancias em especial)
presente no solido. Em funcdo disso, o soluto tende a se acumular proximo a interface
solido/liquido no transcorrer da transformacéo [38,57], conforme mostrado na Figura 18.

Os primeiros cristais sélidos gerados apresentam composicao kCo, sendo k o
coeficiente de redistribuicdo de soluto, dado pela relagéo entre a composic¢éo do liquido
para essa condicao de solidificagcdo e a composicao do cristal solido. A partir disso, tem-
se que a composicao do cristal gerado possui menor quantidade de soluto, o que tendera
a enriquecer o liquido concomitante ao processo de solidificagdo. Desta forma, existira
um gradiente de composi¢do entre o nicleo da dendrita e sua regido mais externa, uma
vez que a composicao do liquido é continuamente alterada, originando uma estrutura tipo
“zonada”. O ultimo liquido apresentara composi¢do bastante diferente da inicial [38], o
que possibilita a origem de fases que ndo constam para as condi¢6es de equilibrio durante

o0 processo de solidificacdo, como ocorre em processos de fundicéo e de soldagem de ligas
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com elevada concentracdo de elementos de liga, por exemplo, as liga endurecidas por

solugdo sdlida a base de niquel.

composic¢éo inicial
T do liquido, Co

m
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S L
0 T L2
S | (a)
! : .
/: /: /: Concentracéo, C -
kCO:Co: Co"{k : A taxa de crescimento, R
Lo | C ——
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: : \7_________&"_ I\ camada
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distancia, d -

Figura 18: Solidificacdo de liga com difusdo negligenciada no solido: (a) diagrama de
equilibrio e (b) distribuicdo de soluto (adaptado de [38]).

Como resultado da concentracdo de soluto na frente de solidificacdo, hd uma
variacdo correspondente da temperatura de solidificacdo de equilibrio, isto €, da
temperatura liquidus, conforme dado pela linha Te na Figura 19 (a). Todavia, além da
temperatura da interface, que é preenchida pelos requisitos de equilibrio local, a
temperatura real do liquido pode seguir qualquer linha, como Ty, possibilitando niveis de

gradientes térmicos variaveis. Se o gradiente de temperatura do liquido for inferior ao

valor critico mostrado na Figura 19 (b), ou seja, o1 2%

25 O liquido na frente de

solidificagdo existira abaixo de sua temperatura de solidificagdo de equilibrio, na
condicdo super-resfriado. Dado que esse super-resfriamento surge de efeitos
composicionais, 0 mesmo é denominado super-resfriamento constitucional, sendo

indicado pela coloracéo laranja na Figura 19 (b) [57].
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Figura 19: Solidificacdo em regime fora do equilibrio. (a) distribuicdo de soluto (b)

variagdo de Te com a composicéo (adaptado de [57]).

Decorrente do exposto acima, poderdo ocorrer perturbacées na morfologia da
interface  de crescimento, desestabilizando a interface  solido/liquido e,
consequentemente, alterar o modo de solidificacdo. Quando algum ponto da interface
apresenta a situacdo de Te > Ty, possibilita o crescimento do s6lido em uma regido de
menor temperatura, sendo favoravel energeticamente e com maior cinética em relacéo as
demais posicOes adjacentes na interface sélido/liquido, iniciando o processo de formagéao
das primeiras protuberancias no interior do liquido. Esta modificacdo da interface altera
o crescimento de formar planar para: celular, celular dendritico, colunar dendritico ou
equiaxial dendritico. Onde esta mudanca é funcdo dos parametros de solidificacdo, como
o gradiente térmico no liquido (G), velocidade de avango da interface (R) e velocidade de
difusdo do soluto no liquido (Dv.) [36,57], para qual estdo correlacionados pela
Equacdo (6).

o2 f)—T ®)
De acordo com a Equacgéo (6), quanto maior o gradiente de temperatura e menor a taxa

de crescimento, mais facil serd para a interface se manter estavel na forma plana. Isto é
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observado proximo a regido de transicdo em revestimentos em funcdo da forte extracédo
de calor promovida pelo MB e pela abrupta variacdo de composicdo [9]. A Figura 20
representa todas as possibilidades de crescimento em funcdo das condi¢Ges supracitadas

e suas influéncias na microestrutura final.
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Figura 20: Influéncia dos parametros de solidificacdo no modo de solidificacdo (adaptado
de [58]).

Os aspectos acima discutidos podem ser estendidos para a compreensdo da
solidificacdo na poca de fusdo de processos de soldagem, uma vez que esta é considerada
como uma fundicdo em pequena escala. No entanto, o processo de soldagem apresenta
caracteristicas que o distingue de uma fundicdo propriamente dita, como maiores
velocidades de resfriamento, mecanismo de nucleacdo distinto e alteracdo dinamica da
interface solido/liquido. A partir disso, faz-se necessario um estudo particular para a
solidificacdo da poca de fusdo, baseando-se nos principios metaltrgicos supracitados.

Em funcdo dos tipos de materiais que estdo sendo soldados, bem como de suas
espessuras e propriedades fisicas, 0 MB comumente se comporta como um dissipador de
calor muito eficiente. Devido a isso, 0s primeiros nucleos de solidificagdo surgem em sua
superficie. Para juntas similares e/ou autogenas, 0 MA (caso exista) e MB apresentam
aproximadamente a mesma composi¢do, possibilitando o molhamento do MB pelo
liquido em angulos (8) pequenos (Equacgdo 7), o que tende a reduzir drasticamente a

barreira enérgica necessaria a ser vencida para iniciar a nucleagéo da solidificacao, sendo
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esta proxima a zero (Figura 21). Este fendbmeno proporciona que a transformacéo ocorra
com o minimo de super-resfriamento, uma vez que AGy é inversamente proporcional a
ele [37, 57,58]. Nesta equagdo ysi representa a tensdo superficial ¢ AGy a variacdo de

energia livre pela variacdo de volume entre o sélido e o liquido.
1
AGygr = [—§T37TAGV + mygr?| £(0) (7)

f(8) = (2 + cosh)(1 — cosh)? (8)

f(0) [u.a]

Angulo de molhamento [rad]

Figura 21: Variacdo da energia necessaria a ser vencida para iniciar o processo de

solidificacdo em junta soldada similar/autégena.

Este modo de solidificacdo € classificado como epitaxial, ou seja, 0s nucleos terdo
a mesma estrutura e orientacdo cristalografica do metal de base, crescendo quase que
perpendicularmente a linha de fusdo, como mostrada na Figura 22 (a). Quando a
composicdo quimica da solda é sensivelmente diferente (soldagem dissimilar) da
composicdo do MB, ou quando eles apresentam estruturas cristalinas diferentes nas
temperaturas de solidificacdo (por exemplo, agos carbonos com diferentes teores de
carbono), a nucleacdo por epitaxial pode ser inibida e a solidificacdo, neste caso, pode se
iniciar pela nucleacdo de novos graos (independentemente), utilizando o MB como sitios

de nucleacédo heterogénea, contudo, sem correlacdo cristalografica [37,41].
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Figura 22: Esquema da nucleacdo e crescimento da poca de fusdo (a) correlacdo
cristalogréfica entre 0 MA e MB e (b) crescimento competitivo, privilegiando os grdos

com orientacGes proximas a direcdo <100> (adaptado de [37]).

NELSON et al. [41] destacam que podem existir duas formas de nucleacdo para
soldagens dissimilares, que resultam principalmente da estrutura cristalina que os graos
da ZTA e os primeiros nucleos gerados apresentam. Estes autores estudaram o processo
de nucleacdo e as caracteristicas cristalograficas da zona de transicdo de materiais
dissimilares que ndo variam sua estrutura cristalina com a temperatura (aco inoxidavel
ferritico e liga Ni-Cu). Eles indicaram que, diferentemente do que ocorre em soldagens
similares, ndo existia correlacdo cristalografica entre os grdos da ZTA e os da regido
fundida. Além disso, os grdos proximos a interface apresentaram morfologia muito
proxima aos grdos observados em processos de fundicdo na regido de coquilha
(Figura 23), onde concluiram que o MB agiu como dissipador de calor e sitio de
nucleacdo heterogénea para 0 MA. Diferentemente do exposto acima, para 0s materiais
que possuem mesma estrutura cristalina nas temperaturas de solidificacdo e marcante
diferenca de composigéo, como o a¢o AISI 1080 e liga Ni-Cu, o processo de solidificagdo
inicia-se pela extensdo dos grdos da ZTA, que sdo molhados pelo liquido. Nestas
condigcdes, ambos 0s materiais apresentaram estrutura CFC na temperatura de
solidificagdo, permitindo que o liquido se rearranje e inicie 0 processo de crescimento,
caracterizando a epitaxia (Figura 23) [41]. A partir disso, indica-se que 0 modo de
nucleacdo em juntas dissimilares é fortemente influenciado pela estrutura cristalina dos

metais do que pela sua composicdo quimica propriamente dita.
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Figura 23: Mudanca do mecanismo de nucleacdo em fungdo da composi¢do quimica e
estrutura cristalina do substrato. Metais com estrutura cristalina diferente em altas

temperatura (esquerda) e metais com mesma estrutura cristalina, direita (adaptado de

[15]).

De maneira geral, o crescimento dos gréos na poga de fusdo ocorre de forma
competitiva, ou seja, 0s grédos que apresentam maiores velocidades de crescimento
impedem o crescimento dos demais. O movimento dos atomos do liquido para o sélido
relaciona-se com o indice do plano cristalino que esta em contato com o liquido. Planos
cristalinos com menor densidade planar apresentam maiores probabilidades de um atomo
do liquido se acoplar a eles, uma vez que possuem menores fatores de empacotamento
planar, e consequentemente, menor nimero de sitios ocupados. Assim, para as ligas com
estrutura cristalina CFC, a familia de planos {100} demonstra-se favoravel ao
crescimento [59]. Comportamento semelhante se observa quanto a direcdo de
crescimento, que tende a ocorrer nas dire¢cdes de menor densidade linear, ao longo da
familia de direcdes <100> para o sistema cubico. Desta forma, 0s grdos que apresentarem
menores angulos entre o vetor gradiente térmico e o sistema de crescimento facil
({100}<100>), crescerdo com maiores velocidades, impedido seus vizinhos, como
mostrado na Figura 22 (b). Esse fato possibilita o aparecimento de textura em pecas
fundidas ou soldadas [23]. Além disso, como 0s processos de soldagem apresentam
comumente grandes velocidades de solidificagdo, a transicdo para formagdo de uma
regido equiaxial é desfavorecida [37,57,58,59], sendo observado em quase toda a poga de
fusdo graos alongados e inclinados na direcao de soldagem.

KIM e LEE [23] estudaram a influéncia dos parametros de processo de soldagem
na taxa de nucleacédo e crescimento na poca de fusdo de revestimentos da superliga de
niquel 625 depositados por eletroescoria, para isso, 0s autores variaram o aporte térmico
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adotado através do aumento da corrente de arco elétrico. Eles observaram que, com o
aumento do aporte térmico tem-se uma reducdo da velocidade de resfriamento e,
consequentemente, redugdo da cinética de nucleacdo e aumento no tamanho de gréo
médio da poca de fusdo, como mostrada na Figura 24. Além disso, foi verificado uma
maior tendéncia dos graos se alinharem préximos a direcdo de crescimento facilitado,
contribuindo para formacdo de acentuada textura com fibra <100>, tipica de pecas
fundidas. Os autores ainda destacam que ocorreu alteracdo na direcdo de crescimento
proximo a superficie resultante da acdo de outros mecanismos de extracao de calor mais
eficientes que o substrato aquecido, como perda de calor para o fluxo e para 0 meio

externo.

600 pm
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Figura 24: Figura de polo inversa da regido da poga de fuséo para correntes de soldagem
de 500 A (a), 570 A (b) e 620 A (c) indicando a forte tendéncia de formacéo de textura
com o aumento do aporte térmico (adaptado de [23]). ND, RD e WD significam,

respectivamente, a dire¢do normal, radial e paralela a direcao de soldagem.

2.4 Aco 9%Ni

O aco 9%Ni apresenta microestrutura ferritica com carbetos dispersos e austenita
retida (entre 3-9%), sendo comumente aplicado em fungdes estruturais sob condicbes
criogénicas. Ele é comumente selecionado para projetos de construgdo de tanques de
armazenamento de gas natural liquefeito (GNL) e tubulagdes para transporte de gases
devido a sua excelente tenacidade a fratura em temperaturas préximas a -196 °C, mesmo
com microestrutura ferritica, e elevada resisténcia mecanica [60]. O encontro de

tenacidade a fratura e resisténcia mecénica em um unico material possibilitou a reducéo
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da espessura e pesos dos componentes, antes constituidos de acos inoxidaveis austeniticos
que, apesar da manutencdo de tenacidade, tem resisténcia mecénica inferior, sendo
necessario paredes espessas para suportar 0s carregamentos impostos em operagao.
Apesar de ter sido desenvolvido na década de 1940 [61], o uso do aco 9%Ni é
constantemente ampliado, sendo recentemente selecionado para confecgédo de tubos sem
costura para aplicagdes em sistema de injecdo de CO- pela industria éleo e gas.
Conforme indica a Figura 25, para concentragdes acima de 13% Ni, 0s a¢os néo
apresentam temperatura de transicdo ductil-fragil, isto surge da estabilizacdo da fase
austenita (y) nos agos pelo niquel (gamagénico), que apresenta estrutura cristalina CFC,
possibilitando a esse material acomodar as tensdes impostas através da deformacéo
localizada de vy, quando solicitada [62,63]. Além disso, a microestrutura refinada (ferrita
fina) e o baixo teor de carbono tendem a elevar a tenacidade e baixar a temperatura de
transicdo ductil-fragil. Essas caracteristicas microestruturais conforem ao aco 9%Ni o

comportamente mecacnio suprecitado.
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Figura 25: Variagdo da energia de impacto em funcdo do teor de niquel (adaptado
de [36]).

Em virtude do alto teor de elementos de liga, 0 aco 9%Ni ndo apresenta
transformac&o peritética durante a solidificacdo, ou seja, uma reacédo liquido + ferrita-6
originado austenita, diferindo fortemente dos acos baixa liga. O aco 9%Ni inicia sua
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solidificacdo pelo modo austenitico e a preserva até todo o liquido ser consumido
(Figura 26). Apds o térmico na solidificacdo (~1509 °C) existe uma grande faixa onde a
austenita permanece estavel, possibilitando o crescimento de grdo até atingir a
temperatura de 687 °C, quando se inicia a transformacéo para a ferrita primaria (ferrita
alotriomorfa), posteriormente, em consequéncia da baixa solubilidade de carbono da
ferrita, inicia-se a nucledo dos primeiros carbetos (568 °C). Ademais, esses a¢os possuem
grande temperabilidade, pois os elementos em solucdo solida tendem a deslocar o
cotovelo da curva TTT (tempo, temperatura, transformacao) para a direita e para baixo,
reduzindo a taxa de resfriamento critica necessaria para suprimir as transformacoes de
fases difusionais. Isto desfavorece a ocorréncia de transformacdes de fases reconstrutivas,
com reducdo da cinética de formacdo de ferrita pro-eutetéide em sua forma livre e
favorece a ocorréncia de transformac@es displacivas, como a formacdo de estruturas

martensiticas e bainiticas [64].
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Figura 26: Diagrama de equilibrio do sistema Fe-Ni obtido pelo software Thermo-calc.
A linha tracejada em vermelho representa a composi¢do quimica do aco 9%Ni e suas

respectivas transformacdes de fase, desde o liquido até a temperatura ambiente.

As propriedades e métodos de producdo do aco 9%Ni sdo padronizadas pela

ASTM A 353, como tratamento térmico de dupla normalizacao e revenido (DRN), e pela
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ASTM A 553, como tratamento térmico de témpera e revenido (TR). O aco 9%Ni também
é classificado quanto a forma que se apresenta: em tubos (ASTM A 333 Gr. 8), acessorios
de tubulagdo (ASTM A 420 Gr. 8), e forjados (ASTM A 522 tipo 1). Um outro tratamento
térmico comumente aplicado aos acos 9%Ni consiste em témpera, lamerizacao (témpera
intercritica) e revenido, chamado de TLM [65]. Um resumo das rotas de aquecimento e

resfriamento estd mostrado na Figura 27.
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Figura 27: Tratamentos térmicos aplicados ao aco 9%Ni [65].

A principal caracteristica microestrutural dos acos 9%Ni é presenca de alguma
austenita retida na temperatura ambiente apds o tratamento térmico de témpera. Uma vez
que a transformacdo martensitica traz consigo uma deformacdo plastica intrinseca, a
austenita presente entre suas ripas fica tensionada, estabilizando-a. Posterior a témpera,
comumente € realizado o tratamento térmico de revenido intercritico, que possibilita a
formacgédo de austenita reversa, ou seja, oriunda das antigas ripas de martensita que
atingiram a temperatura A:. Neste processo é gerado um gradiente de potencial quimico
entre a martensita e a austenita recém gerada, o que proporciona a difusdo do carbono que
estava em solucdo sélida para a austenita. O carbono atua com forte estabilizador da
austenita, garantindo sua estabilidade, apds o revenido, na temperatura ambiente.

ZHAO et al. [66] realizam estudos sobre a influéncia da temperatura de témpera
intercritica nas propriedades mecénicas do aco 9%Ni, constatando que o limite de
resisténcia a tragdo (oLrT) € o limite de escoamento (oLe) aumenta com 0 aumento da
temperatura intercritica. No entanto, sua tenacidade em temperaturas criogénicas aumenta
apenas na faixa de temperatura entre 620°C e 660°C, sendo reduzida para maiores
temperaturas. Os autores relatam que a morfologia da austenita reversa gerada pode

mudar em funcdo da temperatura adotada, apresentando duas morfologias distintas,
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quando tratado em temperaturas intercriticas de 680°C e 580°C. Para essas temperaturas,
a austenita reversa com morfologia granular, com tamanho compreendido entre
100 - 400 nm, forma-se nos contornos de gréos das ripas de martensita, enquanto a
austenita reversa semelhante a um filme, com espessura de 100-150 nm, forma-se entre
placas de martensita adjacentes. Além disso, a nucleacdo da austenita granular ocorre de
forma homogénea durante o aquecimento continuo das regides que se transformaram em
martensita apds a témpera. No entanto, austenita na forma de filme cresce da austenita
retida anteriormente, de forma semelhante a que ocorre na nucleacao por epitaxia [37].

Ao analisar a influéncia da temperatura de revenido na microestrutura dos acos
9%Ni, ZHAO et al. [67] demonstram que, para baixas temperaturas de revenido (540°C),
a austenita reversa e os carbetos absorvem o carbono e os demais elementos de liga em
solucdo da matriz ferritica, influenciando a efetividade do mecanismo de endurecimento
por solucdo solida na resisténcia final, o que resulta na queda do limite de escoamento e,
consequentemente, na razao de tensdo (oLe / oLrT). NO entanto, o revenido realizado a
600°C ocorre 0 crescimento de grdo da austenita reversa, aumentando sua
temperabilidade (reducdo da area total de contorno de gréo). Isto resulta na reducdo da
quantidade de austenita estavel a temperatura ambiente, elevando o limite de resisténcia
a tracdo e reduzindo a tenacidade a fratura nas condicOes criogénicas (77 K) pela
formacdo de martensita ndo revenida mesmo apds o tratamento térmico. Porém,
WOJICIESZYNSKI et al. [68] indicaram que a queda na tenacidade para maiores
temperaturas de revenido advém da espessura das placas de martensita e do tamanho dos
pacotes que sdo formadas em temperaturas maiores de revenido e ndo da quantidade de
austenita retida.

STRIFE E PASSOJA [69] investigarem a influéncia da temperatura e do tempo
de revenido na quantidade de austenita retida final da microestrutura, constatando que
para maiores temperaturas o tempo necessario para se obter a concentracdo maxima de
austenita retida era reduzido (Figura 28 (a)). Além disso, para grandes tempos de
revenido, a concentragdo de austenita tende a reduzir pela sua desestabilizacdo gerada
pelo crescimento de grdo, como indicado anteriormente. ZHANG et al. [70] destacam
ainda que a quantidade de austenita retida/revertida é influenciada pela taxa de
aguecimento durante o revenido (Figura 28 (b)), onde observa-se o aumento e posterior
decréscimo da quantidade de austenita com o aumento da taxa de aquecimento. Os autores

atrelam esse comportamento a difusdo de carbono para o contorno de gréo da ferrita e
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pela precipitacdo de carbetos que o consome (Figura 28 (c)), desta forma, a austenita

gerada quando se alcanca a temperatura de revenido desejada apresenta baixo
carbono (instavel).
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Figura 28: Fatores que afetam a quantidade de austenita ap6s o revenido. (a) tempo de
revenido (a escala das abscissas € logaritmica) [69], (b) taxa de aquecimento [70] e (c)

representacdo esquematica do acumulo de carbono na interface entre a/y durante o

aquecimento.

O aco 9%Ni pode apresentar microestrutura bandeada, ou seja, regibes com
diferenca de composi¢do quimica, microestrutura e comportamento mecanico, gerando
um material heterogéneo. O bandeamento pode originar-se ap0s 0s processamentos
termomecénicos de laminagdo ou forjamento, como ocorrem na confeccdo de tubos sem
costura pelo processo Mannesmann ou durante a solidificacdo pela queda na solubilidade
do sdlido e continuo enriquecimento do liquido remanescente em soluto, criando um
gradiente de composicdo entre as regides dendriticas e interdendriticas. Este Gltimo
mecanismo € bastante pronunciado em ligas ferrosas que ndo apresentam a transformacao
peritética, desta forma, o bandeamento de origem mecanica e de solidificacdo podem
atuar juntos nos tubos de aco 9%Ni [71]. Isto gera uma microestrutura “periodica” com
composigdo quimica e comportamento mecanico oscilando entre os valores

macroscépicos [72]. EMYGDIO et al. [6] ao analisarem o surgimento do bandeamento
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nos acos 9%Ni indicaram que nas regides dentro da banda segregada apresentava
distribuicdo e morfologia da austenita reversa diferente da regido externa (Figura 29).
Além disso, regides dentre e fora da banda de segregacdo tiveram dureza
de 263,7 + 1,5 HVo.05 € 243,7 + 1,5 HVo.05, respectivamente. Os mesmos autores ainda
sugerem que as bandas de segregacdo podem atuar como regides favoraveis para a
nucleacdo e propagacdo de trincas em meio contendo H2S. Além disso,
ZEEMANN et al [73] destacam que a selecdo do aco 9%Ni para aplicacbes em meios
contendo H»S apresenta riscos iminentes, visto que 0 mesmo néo é pré-qualificado pela

NACE MR 0175 e apresenta microestrutura suscetivel.

Figura 29: micrografias obtidas por microscopia eletrdnica de varredura das regides

externas (a) e internas (b) as bandas de segregacéo (adaptado de [6]).

Apesar do ago 9%Ni ser considerado de boa soldabilidade, por ndo ser exigido
tratamento térmico posterior as soldagens em juntas de espessuras menores que 50 mm
pela norma Petrobras N-133, sua elevada temperabilidade podera gerar durante os ciclos
térmicos de soldagem uma ZTA composta de martensita ndo revenida de levada dureza
(acima de 350 HV), tornando essa regido fragil e suscetivel a fragilizacdo na presenca de
sulfeto [73]. NIPPES e BALAGUER [74] investigaram o efeito dos ciclos térmicos de
soldagem na absorcdo de energia de impacto da ZTA do aco 9%Ni em temperaturas
criogénicas, constatando que as regies que alcangcaram temperaturas de pico inferiores a
500°C néo apresentaram crescimento de grdo em relagdo ao material de base. No entanto,
estas regides apresentam uma queda na quantidade de austenita retida de 9,4% para 3,9%
e consequentemente reducdo da energia de impacto. Para temperaturas de pico de 1000°C,
ocorre refino de grdo, reaustenitizacdo e resfriamento rapido, formando uma
microestrutura com pacotes pequenos de martensita e reducgdo do teor de austenita retida.

Muito embora, tenha ocorrido o refino de gréo, a queda na tenacidade foi atribuida a
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formacéo de martensita ndo revenida. Ja as regides que alcancaram temperaturas iguais
ou superiores a 1300°C, ocorreu um intenso crescimento do grdo austenitico e
consequente geracdo de grandes pacotes de martensita, obtendo-se os menores valores de
energia de impacto [73].

JANG et al. [75] ao estudarem processos de soldagem multipasses em soldagem
de unido para o0 aco 9%Ni, observaram a existéncia de uma regido no interior da ZTA
com maior susceptibilidade a propagacdo de trincas, a qual chamaram de LBZ (Local
Brittle Zone). Esta regido surge do aquecimento no passe posterior a temperaturas
intercriticas, ocorrendo a nucleacdo da austenita. Contudo, como o ciclo térmico é rapido,
dificulta a ocorréncia de difuséo de longo alcance, gerando uma austenita saturada em
carbono e elementos substitucionais, como o Ni e Mn. Esses elementos em solugéo
tendem a estabilizar a austenita, produzindo, no posterior resfriamento, a formacao do
constituinte M-A (martensita e austenita em lamelas). Esse microconstituinte possui
elevada dureza e atua como caminho de propagacdo de trincas pela interface formada
entre a martensita e a austenita. Sua morfologia e mecanismo de formacéo sdo mostrados
na Figura 30. YOON et al. [76] aos realizarem soldagem de unido entre 0 aco 9%Ni
usando como metal de adicdo a superliga de niquel 625, onde obtiveram ZTA composta
exclusivamente de martensita, com dureza maxima de 373 HV superior a regido fundida
280 HV (Figura 31b), resultados também  encontrados posteriormente  por
BARRICK et al. [64] utilizando simuladores termomecanicos (simulador termomecénico
Gleeble) para diferentes taxas de aquecimento e temperaturas de pico. Além disso,
YOON et al. [76] destacam que as tensdes residuais oriundas do processo de soldagem
tiveram grande influéncia no comportamento a fadiga da ZTA, sendo essa inferior ao

metal de base ndo afetado pelo calor.
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Figura 30: Representacdo esquematica para 0 mecanismo de variacdo da concentracao de

carbono durante o ciclo de reaquecimento no constituinte M-A (esquerda) e micrografia
do constituinte M-A, direita (adaptado de [75]).

Apesar de sua versatilidade e conjunto de propriedades mecanica excepcionais, as

consequéncias de rapidos ciclos térmicos na microestrutura dos acos 9%Ni

impossibilitam a sua utilizacdo em meios agressivos, como 0s que sdo encontrados no

pré-sal brasileiro. Assim, na busca de contornar essa dificuldade, o uso de revestimentos

metalico de ligas resistentes a corrosdo depositados por processos de soldagem

demonstra-se uma alternativa viavel, por atrelar o comportamento mecanico do aco 9%Ni

as propriedades especificas requeridas para resistir as condi¢cdes do meio de producéo.
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Figura 31: Microestrutura encontrada na zona termicamente afetada pelo calor com graos

grosseiros (a) [64] e perfil de microdureza dessa regido e da poca de fuséo (b) [77].
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2.4 Superliga de Niquel 625
A superliga de niquel 625 (UNS N06625) foi desenvolvida por Herbert Eiselstein

em 1964. Esta liga faz parte da primeira geracdo das ligas de niquel que utiliza o
mecanismo de aumento de resisténcia por solucdo solida, por meio da adicdo dos
elementos de liga cromo, molibdénio e nidbio. Ela é frequentemente utilizada em
temperaturas abaixo de 700 °C. Uma de suas caracteristicas € conciliar alta resisténcia ao
envelhecimento com boa soldabilidade e trabalhabilidade [78], sendo comumente
utilizada como metal de adicdo na soldagem dissimular entre agos baixa ligas e agos
inoxidaveis e em soldagem de revestimento. SHANKAR et al. [79] destacam o emprego
da superliga de niquel 625 em uma vasta gama de aplicacdes, tais como: aeronautica,
espacial, marinha, quimica e petroquimica.

O endurecimento por solucgdo sélida é conceituado como a interagdo mdtua entre 0s
campos de distor¢bes elasticas produzidas pelos atomos de soluto e os campos de
distor¢des elésticas geradas pelas discordancias. Como geralmente os &tomos de soluto
possuem raios atdbmicos e configuracao eletronica diferentes daqueles da matriz, ocorrem
alteracdes no tamanho médio das ligacbes na rede cristalina, o que gera distorcdes
elasticas na mesma. Em decorréncia disto, os atomos de soluto tendem a se localizar em
regides com presenca de campos de tensdes de sinais contrarios aos que produzem,
tendendo a neutraliza-los. Desta forma, ocorre reducdo da energia de distorcdo elastica
total do sistema. Essa interacdo interfere no movimento das discordancias, restringindo o
movimento delas e ocasionando ganho de resisténcia mecénica. A magnitude desse ganho
sera funcdo da concentracdo do soluto e da interacdo destes com o movimento das
discordancias [80]. A presenca de elementos de liga em solugdo sélida também se
relaciona com a queda da energia de falha de empilhamento. Isto dificulta a mudanca de
plano de deslizamento (deslizamento cruzado) para as discordancias em hélice que se
movimentam, decorrente do aumento da distancia entre suas discordancias parciais,
dificultando a constricdo das mesmas [62].

Segundo a norma ASTM 446-03, a superliga de niquel 625 pode ser fornecida de
duas formas: grau | (recozido) e grau Il (solubilizado). A de grau | é empregada em
temperaturas de servico de até 593°C, enquanto a de grau Il, em temperaturas de servico
superiores, quando houver necessidade de resisténcia a ruptura por fluéncia. Sua faixa de
composi¢do quimica estd apresentada na Tabela 1. A Tabela 2 mostra um resumo das

principais propriedades mecanicas da superliga de niquel 625.
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Tabela 1: Faixa de composicdo quimica especificada para a superliga de niquel 625 a
temperatura ambiente (ASTM 446-03).

Elemento = Composicio [% massa] Elemento = Composic¢ao [% massa]

C 0,10 max. Nb+Ta 3,15-4,15
Mn 0,50 max. Mo 8,0-10,0
Si 0,50 max. Fe 5,0 max.
P 0,015 max. Al 0,40 max.
S 0,015 max. Ti 0,40 max.
Cr 20,0-30,0 Ni 58,0 min.

Tabela 2: Propriedades mecanicas da superliga de niquel 625 (ASTM 446-03).

Propriedades mecanicas Valor Minimo
Limite de resisténcia a tracao 824 [MPa)]
Limite de escoamento 412 [Mpa]
Alongamento percentual apos ruptura em 50 mm 30 (%)

As ligas a base de niquel podem desenvolver um tipo especial de fase, denominada
fases topologicamente compactas (topologically close-packed phase, TCP). As fases
TCPs comumente encontradas nas ligas de niquel sdo: o (FeCr, FeCrMo, CrFeMoNi)
com estrutura tetragonal; Laves ((Ni,Cr,Fe)2(Nb,Mo,Ti)) com estrutura hexagonal; e fase
K ((Fe,Co)7(Mo,W)s) com estrutura romboedrica. Estas fases apresentam como
caracteristica marcante sua correlagdo cristalogréfica com a matriz (fase y). Sendo
formadas por camadas compactas de dtomos paralelas aos planos {111} da matriz y
[81- 83]. As fases TCPs apresentam morfologias que decorrem de sua origem. Quando
elas advém do processo de solidificacdo, geralmente apresentam morfologia eutética, com
lamelas alternadas entre a fase TCP e a y. Elas também podem evoluir diretamente de vy,
como uma reacdo no estado sélido que geralmente ocorre por exposicdo do material a
temperaturas elevadas por tempos prolongados, apresentando a morfologia de
plaquetas [82,83].

A presenca dessas fases contribui de forma negativa nas propriedades mecénicas,
resisténcia a corrosdo e na soldabilidade das ligas de niquel. Além dessas fases deletérias,
a superliga de niquel 625 pode precipitar a y” (NizNb), uma fase metaestavel de estrutura
cristalina tetragonal de corpo centrado (TCC), a fase & (Ni3Nb), que se origina a partir de
y” ou de forma direta de y com estrutura cristalina ortorrémbica, incoerente com a matriz

y e normalmente observada em condigdes de superenvelhecimento, e carbetos tipo
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MC[(Nb,Ti)C] com estrutura cubica, com morfologia globular/cuboidal, concentrando-
se principalmente nos contornos de grao [81].

Originalmente, esta liga foi designada como endurecida por solucdo sélida. Porém,
suas propriedades mecénicas podem mudar devido a precipitacdo de compostos
intermetalicos acima citados. Quando exposta a temperaturas na faixa de 823 — 1023 K,
ela torna-se susceptivel a precipitagdo da fase y*’. Caso seja submetida a exposicao nessa
faixa de temperatura por tempos excessivos, podera ocorrer a evolucdo de y’” em fase 6.
Em temperaturas compreendidas entre 1033 — 1253 K, esta superliga € propensa a
precipitagdo de carbetos dos tipos MC, MeC e M23Cs, que também podem surgir de
processos envolvendo rapido ciclo térmico, como ocorre na soldagem [80].

SILVA et al. [84] ap6s a realizacdo de tratamentos térmicos em revestimento
depositados pelo processo GTAW da superliga de niquel 625 indicaram que a presenca
de acentua quantidade de ferro (efeito o nivel diluicdo) aumenta a cinética de precipitacdo
das fases y’” e 9, a expensas da dissolucdo da fase Laves, como indicada pela Figura 32.
Desta forma, os componentes revestidos podem sofrer alteragbes microestruturas em
servico, com queda de tenacidade e ganho de dureza. Contudo, a morfologia dos gréos
colunarem resultante do processo de solidificacdo permanece inalterada, mesmo ap6s o

tratamento térmico.
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Figura 32: Diagrama de tempo-temperatura-transformacdo para os revestimentos de da
superliga de niquel 625 depositados sobre ago baixa liga (adaptado de [84]).

A solidificacdo da superliga de niquel 625 é complexa, devido a grande proporcéao
de elementos de ligas dissolvido e ao grande numero de fases possiveis de ocorrer. Desta
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forma, a literatura cientifica apresenta inUmeros mecanismo de solidificacdo para a
mesma, que variam em funcdo de alterages na composicdo e modos de obtencéo da liga.
CIESLAK et al. [85] analisaram a influéncia dos elementos de liga no modo de
solidificacdo da superliga de niquel 625 através do uso da técnica de calorimetria
diferencial de varredura (DSC). Eles observaram que a concentracdo de Nb tem papel
primordial no modo de solidificagdo, onde verificaram que para ligas com concentragao
de Nb proximo a zero a morfologia final seria inteiramente graos colunares da fase y, sem
precipitados interdendriticos. Contudo, com o0 aumento de sua concentracdo, o Nb
tenderia a se segregar continuamente para o liquido interdendritico, induzindo a formacéo
de carbonetos e de fases TCPs. A solubilidade de Nb na matriz y é reduzida fortemente
pela presenca de Cr, Mo, C e Si, com uma reducédo de k de 0,75 para 0,54. Decorrente
disto, 0 aumento na concentracdo de carbono tende a aumentar a concentracdo de Nb no
liquido interdendritico, favorecendo a formacdo de carbonetos tipo MC (NbC). Apesar
do Si estar presente como elemento minoritario, ele comporta-se como um forte formador
da fase de Laves com estequiometria NisSiNb2, além de proporcionar a formacdo de
carbonetos tipo MsC [85,86]. Um resumo dos principais mecanismos de solidificagéo

proposto por [85,86] esta apresentado na Tabela 3.

Tabela 3: Sequéncia de solidificacdo em fung@o da composicao para a liga 625 [85,86].

Composicéo [% em peso] Modo de Solidificagdo
. L—-L+y—-L+y+MC—L+y+MC+Laves —
C [0,009], Si [0,03] e Nb [3,61] v+ MC+ Laves

C [0,038], Si[0,03]eNb[3,60] L—>L+y—L+y+MC—y+MC

. L-L+y—>L+y+MC—->L+y+MC+MeC — L
C [0,008], Si [0,38] e Nb [3,57] +v+ MC + MgC + Laves — y + MC + MgC + Laves
L—-L+y—-L+y+MC—L+y+MC+Laves —

C [0,035], Si [0,46] e Nb [3,53] vy +MC + Laves

DUPONT et al. [87] analisaram a influéncia dos mesmos elementos de liga que
CIESLAK et al. [85] acrescido da presenca do Fe. Os autores indicaram que esse
elemento aumenta a tendéncia de formacdao da fase de Laves durante a solidificacdo. Além
disso, estabelecem uma sequéncia formada por trés passos para a solidificagdo da

superliga de niquel 625, dada por:

o L — v, liquido interdendritico se torna enriquecido em Nb e C;
o Reagdo eutética L — y + NbC, que reduz a concentracdo de C no liquido

interdendritico;
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. Reagdo eutética final da solidificagdo, L — y + Laves, que consome o restante do

Nb no liquido remanescente.

Nesta sequéncia de rea¢des ndo se verifica a formagéo de carbonetos tipo MeC,
como citado anteriormente. DUPONT et al. [87] também relatam que a influéncia de Nb
depende da concentracdo de carbono da liga. Quando esta for baixa, a adicdo de Nb
promovera a formagdo de y/Laves. Para o caso contrario, Nb promovera a formacéo do
componente y/NbC [87]. Porém, DUPONT [88], em trabalhos anteriores, ao analisar a
solidificacdo de revestimentos produzidos com a superliga de niquel 625 depositada pelo
processo GTAW, relatou que o nivel de diluicdo apresenta grande influéncia na sequéncia
de solidificacdo, pois uma maior concentracdo de Fe estara presente no liquido. Este
elemento quimico tende a reduzir o coeficiente de particdo do Nb, resultando no aumento
de sua segregacdo. Isto favorecera a formagdo do eutético tipo y/Laves nos ultimos
instantes da solidificagdo com estequiometria rica em ferro, Fe2Nb. A partir disso, o autor
sugere a seguinte sequéncia de reacao para a solidificacdo de revestimentos:

. L—-L+y—L+y+Laves — y+ Laves.
Né&o ocorrendo a formacéo de carbonetos para os revestimentos analisados.

SILVA et al. [89] realizaram analise quimica em precipitados com morfologia
cuboidal encontrados em revestimentos da superliga de niquel 625 e indicaram que esses
apresentam concentracoes elevadas de Ti e Nb, anterior a eles, este tipo de precipitado
era identificado como carbonetos tipo MC - (Nb, Ti)(C,N). Contudo, quando efetuaram
um mapeamento composicional, observaram uma distribuicdo heterogénea entre Ti e Nb.
Os autores verificaram que esses precipitados seriam complexos, formados inicialmente
de nitreto de titénio (TiN). Durante a solidificagdo, o TiN atuou como inoculante, pois se
encontrava no estado sélido durante o processo de deposicéo, propiciando a formacéo de
carbetos tipo (Nb,Ti)C em sua superficie. Os autores também relatam a formacéo de
bracos de carbeto tipo MC que se ligam aos eutéticos tipo y/Laves. Por se tratar de
revestimentos em substratos de agos, a presenca de Fe seria inevitavel, induzindo a
formacéo de fase Laves com morfologia eutética nos ultimos instantes da solidificacao.
A partir disso, 0s autores propuseram o seguinte mecanismo de solidificacao:

o L + (TiN) —» L + y + (TiN) — L + y + (TiN) + (Nb,Ti)C[superficie] —» L +y +

(TiN) + (Nb, Ti)C[superficie] + Laves — y + inoculante]/(Nb, Ti)C + Laves

Ao realizar simulages computacionais pelo software Thermo-Calc® sobre as fases
geradas durante a solidificacdo de revestimentos da superliga de niquel 625,

SANDES et al. [90] indicaram a formagdo das fases o, 6 ¢ do carboneto MeC (aparece
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novamente assim com indicado por [86,87]) nos Ultimos instantes de solidificacdo, como
indicado a seguir:
o L-L+y—>L+y+NbC+—L+7vy+NbC+ Laves— L +y + NbC + Laves +

o— L+vy+NbC + Laves +8— L+ v+ Laves + 6+ MsC + o

Por dltimo, mas ndo menos importante, SOLECKA et al. [91] indicaram outros
tipos de precipitados complexos possam existir, além do (TiN)/(Nb,Ti)C proposto por
SILVA et al. [89]. Onde SOLECKA etal.[91] verificaram presenca de Oxido de
aluminio e silicio (Al203 e SiO2, respectivamente). Como demonstrado nesta revisao, a
solidificacdo da liga 625 é um processo complexo de ser previsto, apresentando
divergéncia entre as pesquisas aqui referenciadas. No entanto, ambos 0s mecanismos
indicados sdo muito influenciados pela composicdo quimica da liga, condicbes de
solidificacéo e diluigéo sofrida.

Em funcdo da complexibilidade, grande faixa de solidificacdo e presenca de
eutéticos de baixo ponto de fusao, a superliga de niquel 625 é susceptivel a trinca a quente
quando submetida aos ciclos térmicos de processos termomecanicos, soldagem e
fundicdo. DUPONT [87] relatou que alguns elementos tendem a se segregar nas regioes
interdendriticas (Nb e Mo) e formar precipitados de baixo ponto de fusdo, como a fase
Laves e carbetos tipo MC. YOON et al. [76] observaram o aumento da susceptibilidade
a trinca de liquefacdo da ZTA com a reducdo da razdo C/Nb (proporcdo em massa). Essa
reducdo amplifica a quantidade de Nb que estaria presente nos Gltimos instantes da
solidificacéo, favorecendo a formagao de eutéticos do tipo y/Laves. Além disso, o0 excesso
de Nb amplia a faixa de solidificacdo para as ligas de niquel.

GUO et al. [92] relatam que devido a difusdo do Nb presente nos carbetos tipo MC
para os contornos de grdo durante o aquecimento do ciclo térmico de soldagem, estes
apresentariam baixo ponto de fusdo em relagédo ao centro do grao, assim, seria formado
um filme liquido no contorno de grdo. Devido a este fato, no resfriamento, esta regido
liquida inicia sua contragdo, solidificando-se inicialmente como vy, antes de atingir a
temperatura eutética que dard inicio a formacgdo de carbeto tipo MC (sequéncia de
transformacéo supracitadas). Isto provoca uma diferenca de volume, que atrelado as
tensdes residuais geradas nos processos de soldagem, induzem a formacéo de trincas
junto a ZTA que se propagam de forma intergranular (Figura 33). Esse mecanismo de
ocorréncia de trincas a quente de liquefacdo na ZTA é observado em soldagem

multipasse, uma vez que 0 proximo passe usa o anterior como ZTA [93]. Além disso, em
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processos de baixo aporte térmico, como a soldagem a laser, esse risco de trincas pode

aumentar, visto que as tensdes residuais podem ser ampliadas.

(b) Region |

Trinca de liguacéo Trinca de liquacdo

\ Laves

(c) Region 2

Trinca de solidificacio

w5

Figura 33: Micrografias da ocorréncia de trincas a quentes em soldagem de ligas a base
de niquel. (a) trinca de liquefacdo nucleada em eutético, (b) propagacao intergranular e
(c) trincas de solidificacdo (adaptado de [93]).
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3 Materiais e Métodos

3.1 Materiais e Soldagem

Neste trabalho foram revestidos dois tubos de aco 9%Ni (ASTM A333 Gr 8),
temperados e revenidos, com uma e duas camadas de superliga de Ni 625, denominados
clad I e 1, respectivamente, com gas tungsten arc welding arame quente (GTAW- HW).
A Figura 34 mostra esquematicamente a disposic¢ao desses revestimentos no interior dos
tubos. A Tabela 4 apresenta as composi¢des quimicas especificadas e analisadas do
substrato, do metal de adicdo, assim como as analisadas dos revestimentos. As
composicdes quimicas foram determinadas com espectroscopia de emissdo Optica em um
equipamento Foundry Master Pro-Oxford Instruments localizado no Instituto SENAI de
Tecnologia Solda. A Tabela 5 mostra as caracteristicas dos tubos adotados e dos
revestimentos e as condicOes de soldagem. A Tabela 6 apresenta os parametros de
soldagem usados no revestimento dos tubos. O calculo do aporte térmico de soldagem foi
realizado conforme a Equacao (9).

2

— ©
Onde HI, I, R, Wer, 1, V, Iw € WS representam, respectivamente, o aporte térmico, a

HI

intensidade de corrente do arame, a resisténcia elétrica do arame, a velocidade de
alimentacdo do arame, a eficiéncia térmica do processo (0.7), a tensdo de arco elétrico, a
intensidade de corrente média (média aritmética das intensidades de correntes de pulso e
de base) do arco elétrico e a velocidade de soldagem. O R foi calculado com base na
resistividade (p) da superliga de niquel 625 (3,2158x10°Qm), bem como no
comprimento (15 mm, Lnw) € 4rea da seco reta transversal (1,0028 mm?, Anw) do arame,
conforme mostra a Equacéo (10).
_ PLnw
Ay

Os tubos sem costura de aco 9%Ni tinham microestrutura composta de ferrita fina e

R

(10)

carbetos finamente dispersos, com cerca de 3% de austenita reversa (dados do
fornecedor), como indicado na Figura34b. O metal de adicdo utilizado foi o
AWS ER NiCrMo-3, com composic¢do quimica semelhante a da superliga de niquel 625.

A Figura 34c mostra esquematicamente a regido de estudo desse trabalho.
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Figura 34: Representacdo esquematica do tubos sem costura de aco 9%Ni (ASTM
A333 Gr. 8)revestidos com uma e duas camadas de superliga de niquel 625 (AWS ER
NiMoCr-3) (a); microestrutura dos tubos como recebidos (temperados e revenidos) (b);
Regido de interesse do trabalho com local on foram realizadas as indentacdes de
microdureza Vickers (HV0.01) (c); Configuracdo dos corpos de prova para ensaio de
cisalhamento (d) e dobramento lateral (e), onde a =3.1 mm (clad I) e 4.7 mm (clad I1),
t =25.4 mm, seguindo as especificacbes da ASTM A265 — 12 (d) e da secdo IX do
codigo da ASME (e).
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Tabela 4: Composicdo quimica analisada e especificada para o metal de base, metal de
adicéo e das camadas do revestimento.

Composicédo quimica (prop. em peso %)

Substrato Metal de adi¢do

ASTM A333 Gr. 8 AWS ER NiCrMo-3 Clad*

Elemento Aco 9%Ni Superliga de niquel 625
Especi,ficado Analisado Especi,ficado Analisado Analisado

(max.) (max.) 1°camda 2° camada
C 0,13 0,067 0,1 0,028 0,038 0,031
Mn 0,90 0,614 0,5 0,234 0,326 0,26
Si 0,13-0,32 0,271 0,5 0,242 0,249 0,244
P 0,025 0,007 0,02 0,001 0,002 0,001
S 0,025 0,004 0,015 0,003 0,003 0,003
Ni 8,4-9,6 9,231 > 58 63,414 51,9 61,6
Cu N. A. 0,004 0,5 0,024 0,019 0,023
Ti N. A. 0,013 0,4 0,212 0,164 0,198
Cr N. A. 0,032 20-23 20,1 13,5 16,8
Mo N. A. 0,012 8-10 9,111 7,43 9,09
Fe Balanco 89,671 5 2,619 23,7 8,56
Pb N. A. 0,004 0,5 0,041 0,032 0,038
Al N. A. 0,025 0,4 0,097 0,080 0,092
Nb+Ta N. A 0,004 3,15-4,14 3,375 2,13 2,75

Onde: N. A. significa que os valores encontrados néo se aplicam
*A composicao quimica do Clad | é a mesma que a da primeira camada do Clad II.

Tabela 5: Caracteristicas dos tubos sem costura de aco 9%Ni revestidos com superliga de
niquel 625 pelo processo GTAW-HW.

Substrato Clad | Clad 11
Diametro externo [mm] 219,1 - -
Espessura [mm] 31,7 1,64 4,57
Tipo de tubo Tubo sem costura - -
Classificagao ASTM A333 Gr. 8 AWS ER NiCrMo-3
Nome comercial Aco 9%Ni Superliga de niquel 625
Microestrutura Temperado e revenido Estrutura bruta de fuséo
Tratamento térmico Témpera e revenido - -
Diluicéo [%] - 24,2 6,3
Especificacdo para Soldagem ISO 8501-1
Inspecgdo pos-soldagem Aprovado de acordo com a secdo 1X do cddigo ASME
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Tabela 6: Parametros de soldagem adotados na soldagem de revestimento dos tubos de

aco 9%Ni com superliga de niquel 625 pelo processo GTAW-HW.

Parametros T Clad”*
Tipo de corrente de arco elétrico/polaridade DC / direta
Base 178
Corrente de soldagem [A] Pulse 260
Base 0,3
Tempo de corrente de soldagem [s] Pulse 0.3
Frequéncia do pulso de corrente de soldagem [Hz] 3
Tensdo de arco elétrico [V] 13
Distancia peca eletrodo [mm] 15
Velocidade de soldagem** [mm/min] 300 320
Diametro [mm] 1,113
Tipo de corrente/polaridade DC/+
- Intensidade da corrente [A] 40
Metal de adicao (arame) Tensio [V] 12,5
Velocidade de alimentagdo [m/min] 15 2,5
Comprimento do arame [mm] 15
Aporte térmico [kJ/mm] 0,654 0,611
distancia entre dois corddes consecutivos [mm] 3,5
sobreposicao [%] 33
Tipo EW-La2
Eletrodo Diametro [mm] 3.2
. « Tipo Ar (99,98%)
Gas de protecao Fluxo [m%s] 3.2 x 10
De pré-aquecimento [°C] 25
Temperatura Entre camadas [°C] - 100
Posicgdo de soldagem 1G

*Todos os parametros de processo usados para o Clad | foram adotados para a primeira
camada do Clad I.
**A velocidade de soldagem foi medida pela velocidade angular do tubo.

3.2 Caracterizacdo Microestrutural

A microestrutura da TZ-S/C foi analisada com MO e MEV em secdo
perpendicular a direcdo de soldagem (paralela a direcdo de laminacdo do tubo). As
amostras metalograficas foram lixadas (sequéncia lixas de 100#, 200#, 400#, 600#, 1200#
e 2200#) e polidas com pasta de diamante (sequéncia de pastas de diamante de 6 um,
3 um, 1 um). A microestrutura foi revelada com dois ataques quimicos consecutivos,
conforme mostrado na Tabela 7. A MO foi feita com um microscopio Zeiss modelo Axios
Imager M2m localizado no Laboratério Nacional de Tecnologia da Soldagem (LNTSold-

UFRJ); a SEM, com dois microscopios, sendo um FEI™ modelo Quanta 450 e outro
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Tescan modelo Vega3, no modo elétron secundario localizados no Instituto Nacional de
Tecnologia e na Universidade Federal do Rio de Janeiro/COPPE, respectivamente. A
andlise semiquantitativa dos principais elementos quimicos foi feita com um
espectrometro de dispersdo em energia Bruker modelo XFlash Detector 5010 acoplado
ao MEV FEI™ modelo Quanta 450.

Tabela 7: Sequéncia de preparacdo metalografica para revelagcdo microestrutural dos

tubos sem costura de aco 9%Ni revestido com superliga de niquel 625.

Ataque Método Solucéo Condicéo Objetivo

5 —
10% em peso de acido 6V 15se Revelar a

oxalico ) .
substrato pintado microestrutura

(HOZ,C COZH'Z.HZO) com esmalte do revestimento
em agua destilada

Primeiro  Eletroquimico

2% de &cido nitrico Revelar a
Segundo Imersao (HNO3) em 98% de 255s microestrutura
etanol (CH3CH>0OH) da ZTA

O preparo das amostras para analise com EBSD foi 0 mesmo daquelas para OM e
SEM acrescido de uma etapa adicional de polimento mecanizado com silica coloidal de
0,04 um por 2 horas, considerada muito importante por reduzir as deformacgoes
superficiais inseridas no polimento manual prévio, que influencia bastante a qualidade
dos resultados. Para maximizar a difracdo dos elétrons retroespalhados, as amostras foram
posicionadas na camara do MEV com angulo de 70° em relacdo ao feixe de elétrons. A
EBSD foi feita com um equipamento Bruker modelo ¢~ Flash com 20 kV, com matriz de
dados quadrada, step size entre 0.6 um e 1 um e work distance de 17.7 mm. O pds-
processamento dos dados foi realizado com a extensdo MTEX — Free and Open Source
Software Toolbox [94] versdo 5.0.1 acoplada ao software MATLAB®. Grdos menores

que 5 pixels foram desconsiderados.

A reconstrucdo da austenita prévia foi automatizada com algoritmico desenvolvido
por Nyyssonen [95] utilizando 1.6 como inflation operator e desorientacdo (mismatch)
minima de 3° entre as ripas de martensita como critério para um contorno de grao. Vale
ressaltar que esse algoritmo nédo necessita de austenita retida para reverter a martensita
para austenita previa. As figuras de pole (PF) com os variantes da transformacao
austenita/martensita foram geradas com o software PTCLab [96].
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3.3 Simulagédo Termodinamica

As simulagfes termodindmicas foram feitas com o software Thermo-Calc® verséo
2018.b usando o0 modelo de solidificacdo de Scheil-Gulliver com répida difusdo para o
carbono [97]. Os bancos de dados termodinamicos utilizados foram o TCFE9 e 0o TTNIS.

As composicBes quimicas para os niveis de diluicdo de 95%, 90%, 70% e 50% foram
estimadas a partir da composicdo quimica do aco 9%Ni e da superliga de Ni 625 indicadas
na Tabela 1 através do uso da regra das misturas direta (Equacéo (11)), como sugerido
pode BANOVIC et al. [33].

Cclad = Carame- (1 - D) + Csubstrato- D (ll)
Onde Ceclad, Carame € Csubstrato S80 @5 composi¢des quimicas do revestimento, do arame e do

substrato, respectivamente, e D representa 0s possiveis niveis de dilui¢do encontrado.

3.4 Caracterizacdo Mecanica

As propriedades mecénicas da TZ-S/C e suas adjacéncias foram avaliadas através de
ensaios de microdureza Vickers, cisalhamento e dobramento lateral. Os mapas de
microdureza Vickers foram realizados com um equipamento Digimes HV-
1000 (LNTSold) no entorno da TZ-S/C, como indicado na Figura 34c. As distancias
médias entre as indentacdes nas dire¢des Y e X (perpendicular e paralelaa TZ-S/C) foram
de 20 um e 40 um, respectivamente, compondo uma area 570 pum x 240 um. As
indentacBes foram feitas com carga de 0.01 kgf e tempo de permanéncia de 20 s. Os
ensaios de cisalhamento (DMCJ Inspec¢es e Ensaios de Materiais), cuja configuracdo do
corpo de prova estd mostrada na Figura 34d, foram feitos em dois corpos de prova
seguindo as especificagdes da norma ASTM A265 — 12, sendo um corpo de prova para o
clad I e outro para o clad Il. Foram feitos 8 ensaios de dobramento lateral (DMCJ
InspecOes e Ensaios de Materiais), quatro para cada revestimento, com raio de curvatura
de 180° em corpos de prova transversais a direcdo de soldagem e seguindo as
especificacbes do codigo ASME secdo IX. Ademais, todos 0s ensaios mecanicos foram

realizados a temperatura ambiente (~ 25°C).
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4 Resultados

4.1 Caracterizacdo Microestrutural

Foram realizadas microscopias Opticas na TZ-S/C e suas adjacéncias para 0S
clads I e Il (Figura 35). A Figura 35a mostra uma nucleacéo heterogénea por epitaxia com
contorno de gréo tipo | (BT 1) crescendo aproximadamente perpendicular a interface da
TZ-S/C, bem como uma regido de solidificacdo com crescimento planar (PGS) devida a
intensa extracdo de calor pelo substrato no inicio da solidificacdo, o que estabiliza a
interface liquido/sélido. Visto que a composicdo quimica da regido de PGS varia
gradativamente, como indicado por SILVA et al. [10], somente uma parcela desta regido

é revelada pelo ataque quimico.

O substrato, imediatamente adjacente a TZ-S/C (zona afetada pelo calor de gréo
grosseiro, ZTAGG), é constituido principalmente de ripas de martensita com pequena
quantidade de austenita retida [64]. A Figura 35b mostra grdos com contornos tipo Il
(BT 1) [15] paralelos a TZ-S/C. Adentrando no revestimento, verifica-se o crescimento
celular-dendritico, que surge da desestabilizacao da interface sélido/liquido causada pelo
super-resfriamento constitucional e pela reducdo da velocidade de resfriamento,
comprovado pelos grdos com contorno gréo tipo I. As Figuras 35c e 35d mostram
macrossegregacdes do tipo peninsula proximas & TZ-S/C e a interface entre as camadas
do revestimento no clad I, respectivamente. Para que ocorra macrossegregacao entre dois
materiais, eles precisam ter temperaturas de fusdo diferentes [45], como no caso do
presente trabalho. Com relacdo a peninsula que se formou na TZ-S/C, o revestimento e 0
substrato tém temperaturas de fusdo diferentes (1.501°C e 1.363°C, respectivamente,

ambas determinadas com simulacdo computacional — Thermo-Calc®).

O metal liquido oriundo da ponta do arame, devido a turbuléncia do arco elétrico,
se choca com alta velocidade contra o substrato fundido e parcialmente estagnado,
deslocando-o para o interior da poca de fuséo sem que haja grande mistura entre eles
(mecanismo tipo | de formacdo de macrossegregacdes sugerido por Yang e Kou [45]).
Como o substrato liquido deslocado esta a temperatura mais elevada que o metal liquido
gue o envolve, ele resfria e solidifica bruscamente, formando regides de crescimento
planar e celular mais espessas que aquelas formadas onde ndo ha macrossegregacao.

A nucleacdo heterogénea por epitaxia também ocorre entre as camadas de

revestimento (Figura 35d). Na interface entre as duas camadas do revestimento, as
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dendritas da segunda camada séo mais finas que as da primeira, visto que a velocidade de
resfriamento no final da solidificacdo das dendritas desta € muito menor que a do inicio
de solidificacdo das dendritas daquela. Também foi verificado que podem ocorrer
macrossegregacdes entre as camadas de revestimento, uma vez que o aumento do teor de
Fe em funcéo da diluicdo, cerca de 24,8% para primeira camada, influéncia diretamente
sua temperatura de fusdo [98], possibilitando a ocorréncia dos mecanismos de formacéo
de macrossegregacao propostos por SOYSAL et al. [14] e YANG E KOU [45-48].

(c) (d)

Figura 35: Micrografias obtidas por MO da regido de transicdo da soldagem de

revestimento. a) regido que apresenta contorno de grao tipo | (BT 1), ZTA composta de
martensita e regido de crescimento planar (planar growth solidification - PSG). b) regido
que apresenta contorno de grdo tipo Il (BT II), ¢) macrossegregacdo com morfologia de
peninsula (Pe) presente na transicdo substrato/revestimento e com grande regido de
crescimento celular (cellular growth solidification - CGS). d) macrossegregacdo com

morfologia de peninsula entre a primeira e a segunda camada de revestimento.

As Figuras 36a e 36b mostram nucleacao epitaxial e crescimento competitivo de
graos imediatamente adjacentes ao substrato. A medida que a temperatura diminui e o
revestimento liquido se solidifica, a queda de solubilidade dos elementos de liga nos
cristais formados enriquece o liquido remanescente com Mo e Nb, o que possibilita a

55



formacéo de precipitados (Pr) nas regides interdendriticas [88]. A Figura 36¢ mostra esses
precipitados nos contornos de gréo tipo I, bem como martensita na forma de ripas na
ZTA. A Figura 36d comprova que as macrossegregacdes realmente advém do substrato
fundido, visto que elas tém morfologia celular e extremidades parcialmente diluidas
(partial mixed zones - PMZ), resultante do rapido resfriamento pelo liquido
circunvizinho, assim como indicado por SOYSAL et al. [14]. N&o foram observadas, na
TZ-S/C de ago 9%Ni revestido com superliga de Ni 625, outros tipos macrossegregacgoes.

As Figuras 36e e 36f mostram a presenca de PMZ com ripas de martensita e regiao
mista com austenita e martensita, cuja formacdo pode ser prevista pelo diagrama de
Schaeffler (Figura 37) para os altos niveis de dilui¢do (acima de 84.6%) encontrados na
PMZ [12]. A Figura 36f mostra que a martensita permanece apos a soldagem da segunda
camada devido ao seu alto teor de elementos de liga resultante da participacdo continua
dos elementos quimicos do metal de adicdo, como Ni, Cr e Mo, e consequentemente sua

elevada temperabilidade que tende a estabilizar parcialmente a austenita, fato também

observado por FREI et al. [56], mesmo apds tratamento térmico pos-soldagem.

IR R TIRTE RN

MEV MAG: 1000x MEV MAG: 1000x
SE  WD:10.97 mm 50 pm SE  WD: 14.83 mm 50 pm

(a) (b)
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MEV MAG: 2000x MEV MAG: 3000x
SE  WD: 14.87 mm _20um SE  WD: 14.87 mm 20 pm

MEV MAG: 3000x MEV MAG: 2000x
SE  WD: 1483 mm _ 0pm SE  WD:10.11 mm _20pm

(e) ()

Figura 36: Microscopia eletronica de varredura da zona de transigéo
revestimento/substrato: a) solidificacdo da solda no metal de base (BM) passando de
crescimento planar (PGS) para celular (CGS), e deste para dendritico (DGS), no
revestimento de uma camada; b) martensita (M) na ZTA, precipitados (Pr), e
solidificacBes de crescimento planar, celular e dendritica (PGS, CGS e DGS,
respectivamente); c) grdo com contorno tipo Il (BT 1) com precipitados (Pr), ZTA de
grdos grosseiros com ripas de martensita (M), e solidificacdes de crescimento planar e
dendritico (PGS e DGS, respectivamente); d) macrossegregacdo na forma de peninsula
(Pe) com solidificacdo de crescimento celular (CGS) e zona parcialmente diluida
(PMZ); e) zona de mistura parcial (PMZ) e ripas de martensita (M); f) zona de mistura
parcial com martensita e austenita retida (M+yret) € ripas de martensita (M) na solda,
ferrita com carbonetos (a+C) e pequenas ilhas de austenita reversa (yver). As figuras (a)
a (e) sdo do Clad I; a (f), do Clad I1.
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A presenca de deformacdo residual intrinseca ao processo de soldagem pode
desestabilizar a austenita prévia e favorecer a transformacdo martensitica nesta regido,
sendo possivel observar a martensita adentrando o revestimento, como sugerido por
CHEN et al. [43]. Apesar da pouca influéncia na PMZ, o calor da segunda camada altera
a microestrutura da ZTA do substrato, constituida de aproximadamente 100% de
martensita (NIPPES e BALAGUER [73] sugerem que ainda persistem pequena
quantidade de austenita retida apds o ciclo térmico), para ferrita com carbetos finamente
dispersos e pequenas ilhas de austenita reversa, como indicado por BARRICK et al. [64].
Conforme se vé na Figura 36f, a concentracdo e o tamanho médio dos precipitados
interdendriticos no revestimento préximo ao substrato aumentou durante a soldagem da
segunda camada. Isto indica que por mais que o ciclo térmico de soldagem seja rapido, o
mesmo pode proporcionar o coalescimento dos precipitados interdendriticos devido as

elevadas temperatura alcancadas (acima de 1000°C [74]).

AWS ER NiCrMo-3
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Figura 37: Diagrama de Schaeffler mostrando as regides de formacéo de martensita e de
martensita e austenita na zona de transi¢do substrato/revestimento (TZ-S/C) quando se

tem elevadas diluigdes.

58



A microscopia eletrénica de varredura e a analise de EDS dos precipitados
interdendriticos (Figura 38) mostraram, com base na geometria e nos espectros deles,
respectivamente, que eles sdo carbetos tipo MC com alta concentracdo de Nb (carbeto de
Nb). Em seu entorno foram identificados eutéticos Laves/y [89] com elevado teor de Nb,
Mo, Ni, Cr e Fe (Figura 38b). Os carbetos tipo MC ¢ os eutéticos Laves/y formaram-se
seguindo a sequéncia de solidificacdo descrita por SOLECKA et al. [91]: formacdo inicial
de y (eixo da dendrita) e, em seguida, de carbeto do tipo MC devido ao aumento da
quantidade de Nb e Mo no liquido remanescente; nos instantes finais da solidificacéo,

formacgéo do eutético Laves/y na vizinhanga do carbeto MC preexistente.

A Figura 39 mostra 0 mapeamento da composicdo quimica em locais da TZ-S/C
com grdos com BTI e Il. A composicdo quimica dos grdos que crescem
perpendicularmente a TZ-S/C (BT 1) varia gradualmente (Figuras 39b, 39c e 39d); a dos
gréos paralelos a ela (BT II), abruptamente (Figuras 39f, 39g e 39h), sugerindo que a
nucleacdo deles foi independente. Além disso, 0 Mo e o Nb se concentram mais nas
regides interdendriticas (Figura 39c e 39d, respectivamente), enquanto o Fe tende a se
concentrar no eixo da dendrita (Figura 39b). Esta diferenca de gradiente de composi¢édo
quimica também foi constatada com o “line scan” EDS de graos com BT | e Il (Figura 40,
onde se V€ variacao abrupta de composic¢ao quimica no grdo com BT II). Mais ainda, ha
trés pontos de inflexdo da composicdo quimica no BT | (Figura 40a), relacionados as
mudancas do modo de solidificacdo planar para celular e, posteriormente, deste para
dendritico (PGS, CGS e DGS, respectivamente), como indicado por SILVA et al. [10].
No caso do BT Il, ndo foi observado ponto de inflexdo da composi¢do quimica para a
regido de crescimento celular, indicando este tipo de contorno s6 é encontrado na regido

de crescimento planar, como relatado por NELSON et al. [15].

A energia liberada (intensidade, em unidade arbitraria) por elementos quimicos na
espectroscopia de raios X por dispersdao em energia de varredura em linha na regido com
crescimento dendritico é ondular, comportamento este que € atribuido a passagem do
feixe de elétrons por varias dendritas do revestimento, uma vez que na solidificacdo delas
h& continua segregacdo de elementos quimicos. Segundo SOLECKA et al. [91], na
solidificacdo da superliga de Ni 625, 0 Mo, o Nb, o Al, 0 Si e o C tém coeficientes de
particdo (k) menores que um, de modo que o Mo e o Nb sdo continuamente segregados
para o liquido, resultando grande concentracdo deles na regido interdendritica apos a

solidificacdo, 0 que pode ser constatado pela maior intensidade destes elementos nestas
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regides (Figura 40). Além disso, 0 aumento do teor de Fe em solugdo solida reduz o
coeficiente de particdo do Mo e do Nb, intensificando a segregagéo deles no liquido. O
contrario ocorre com o Fe e o Ni, que tém k > 1 e se concentram no eixo dendritico. O Cr
tem k = 1, porém maior gque a unidade, de modo que sua distribuicdo é aproximadamente
homogénea na solidificacdo. Isto explica a defasagem entre as intensidades dos elementos
quimicos com k > 1 e k < 1, onde para um pico dos elementos com k > 1 ha um vale para

0s elementos com k < 1, e vice-versa.

Os precipitados encontrados nos BT Il (Figura 36¢) foram indicados como
carbetos tipo MC, pois a intensidade de Mo e Nb neles é elevada (Figuras 39g e 39h), o
teor de Fe préximo a regido de crescimento planar é pequeno quando comparado com o
deste elemento proximo ao BT I, e, além disso, estes precipitados aparecem no inicio da

transicdo do modo de solidificacdo planar para celular-dendritico [88].

Apesar da presenca de carbetos tipo MC e de eutéticos Laves/y, promotores da
trinca a quente [99], ndo houve nem trinca de solidificacdo nos clads | e Il nem de
liquefacdo na primeira camada do clad 11, sugerindo que a soldabilidade de revestimento
de superliga de Ni 625 sobre aco 9%Ni usando o processo GTAW-HW é boa.

Laves / ¥
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Figura 38: Microscopia eletronica de varredura mostrando precipitados (carbetos do
tipo MC e eutético Laves/y) na regido interdendritica do revestimento (a),
espectroscopia de raios-X por dispersdo em energia (EDS) do ponto 4 e mapeamento
da composicao quimica destes precipitados (c).
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Figura 39: Microscopia eletronica de varredura (modo de elétrons secundarios) da zona de
transicéo revestimento/substrato (ZT-R/S) mostrando grdos com contorno tipo | (a) e tipo
Il (e), variagdes das quantidades de Fe, Mo e Nb nestes grdos com CT | ((b), (c) e (d),
respectivamente) e CT 11 ((), (g) e (h), respectivamente).
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Figura 40: Espectroscopia de raios-X por dispersdo em energia de varredura de linha da
zona de fusdo revestimento/substrato (ZF-R/S) com grdos com contornos tipo | (superior)
e Il (inferior) — BT | e BT Il — identificando os pontos de inflexdo com as respectivas

mudancas no modo de solidificag&o.

4.2 Relacéo Cristalogréafica entre o Substrato e 0 Revestimento

Como visto na Figura 36, houve continuidade metalrgica entre o substrato e o
revestimento, bem como gréos com dois tipos de contornos na TZ-S/C: o tipo | e o tipo
Il. Foi realizado um mapeamento com EBSD nesta zona e suas adjacéncias para
correlacionar cristalograficamente os grdos do substrato (ZTAGG) com o0s gréos do
revestimento que apresentavam contornos tipo I e 1l. Neste mapeamento, todavia, ndo foi
possivel detectar austenita retida na ZTAGG, visto que ela era bem menor que o step size
adotado [52], de modo que ela ndo foi correlacionada diretamente com os grdos do
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revestimento. A microestrutura do substrato imediatamente adjacente ao revestimento é
constituida de aproximadamente 100% de martensita com estrutura cristalina tetragonal
de corpo centrado (TCC), indexada na EBSD com a estrutura cristalina cubica de corpo
centrado (CCC) devido a pequena diferenca entre os parametros de rede destas duas
estruturas cristalinas para agos com baixo carbono, como para 0 ago 9%Ni (0,067%C,
conforme a Tabela 4).

As transformacdes bainiticas e martensiticas sdo displacivas, de modo que as
relacGes cristalograficas entre fases mée e filha sdo bem estabelecidas. Ha, nestas
transformacdes, deformacdo e plano de habito associados, conforme estabelecido pela
teoria fenomenolo6gica da martensita. Além disso, elas sdo governadas pela energia
associada a deformacdo, o que impede a variacao de orientacdo cristalogréfica independe
entre fases mae e filha [100,101]. Dentre as possiveis relacdes cristalograficas existentes
entre martensita e austenita prévia, destacam-se a de Kurdjumov-Sachs (KS),
{011}ccc/{111}crc e <100>ccc//<110>crc, e a de Nishiyama-Wassermann (NW),
{011}ccc/l{111}crc e <111>ccc//<110>cre. No caso do ago com 9%Ni, como indicado
por KINNEY et al. [102], a relacdo KS € a que prevalece.

A parti do exposto acima, omo as austenitas na ZTA de grdos grosseiros do
substrato e da superliga de Ni 625 tém estrutura cristalina CFC, espera-se que 0
revestimento mantenha a mesma orientacdo cristalografica do substrato no inicio da
solidificacdo, o que caracterizaria sua nucleacdo por epitaxia, assim como ocorre na
solidificacdo de poca de fusdo de juntas soldadas similares e autdgenas. Desta maneira,
ao se correlacionar a orientacao cristalografica do revestimento com a de um conjunto de
ripas de martensita na ZTA do substrato que pertenciam ao mesmo grdo austenitico
prévio, verifica-se a nucleacdo epitaxial. Com este objetivo, foram obtidas as figuras de
polos (FP) nas direcbes <100> e <110> tanto do revestimento como da martensita do
substrato (Figuras 41a e 41b). Como a regido analisada ndo apresentou as 24 possiveis
variantes da transformacdo martensitica [103], ndo houve encaixe perfeito entre as FPs.
No entanto, foi possivel constatar, com base na semelhanga entre elas, que o revestimento
a altas temperaturas (inicio da solidificacdo) usa o substrato como sitio de nucleacéo
epitaxial, crescendo a partir deste com a mesma orientagdo cristalogréfica, o que também
foi constatado por MAS et al. [104] utilizando metodologia semelhante. Como ja
constatado, 0 revestimento tambem tem gréos que crescem paralelamente a TZ-S/C. A

analise destes graos com contorno tipo Il com o procedimento descrito acima (Figura 43c)
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mostrou que nao ha compatibilidade entre as FPs obtidas, diferentemente do que ocorre

no caso dos grdos com contorno tipo I.

Substrato KS Clad

Figura 41: Figuras de polo (FPs) dos grdos proximos a linha de fusdo da martensita
(esquerda) e da matriz CFC do revestimento (direita), bem como os variantes da
transformacdo martensitica rotacionados em relacdo a direcdo apresentada pelo
revestimento; onde a) e b) sdo FPs de uma regido contendo contorno de gréo tipo |, e ¢)

de uma regido contorno de gréo tipo I1.

65



A austenita prévia na ZTA do substrato durante a soldagem de revestimento nas
regides com e sem correlacdo cristalografica (contornos de grdo dos tipos | e |II,
respectivamente) foi determinada por reversdo da transformacdo martensitica
empregando o algoritmo desenvolvido por NYYSSONEN [95]. Os resultados obtidos
(Figura 42) corroboram o exposto na Figura 41, isto €, que ha continuidade cristalogréafica
dos grdos na TZ-S/C com contorno tipo | a partir daqueles do substrato (Figuras 42a e
42c); os grdos com contorno tipo I, ndo, pois cada um deles faz limite com mais de um
grdo de austenita prévia do substrato sem continuidade cristalografica (Figuras 42b
e 42d).

(d) 40 pm

60 um
(c) L LU

Figura 42: Mapas de difracdo de elétrons retroespalhados da zona de transicdo
substrato/revestimento com contornos de gréo tipo | (a) e tipo 11 (b). Reconstrucdo da
austenita presente no momento da solidificacdo (austenita prévia) da zona termicamente
afetada pelo calor de gréos grosseiros para as regides com contornos de grao tipo | (c) e
tipo Il (d) pelo algoritmo desenvolvido por Nyyssonen [96]. Magnificacdo: (a, ¢) 1000%
e (b, d) 1500x. Work distance: (a) 17,7 mm e (b) 17,5 mm.
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4.3 Textura Cristalografica nos Revestimentos

A Figura 43 mostra que 0s grdos do revestimento sdo alongados e inclinados em
relacdo a linha de fuséo, seguindo a direcdo de movimento da poca de fusao (i. e., direcdo
de soldagem), havendo intensa nucleagdo heterogénea de grdos a partir do substrato
devido a elevada velocidade de resfriamento nesta regido. Alguns grdos mudam suas
direcdes de crescimento proximo a superficie (face) do revestimento por causa de outras
fontes de extracdo de calor mais eficientes que o substrato aquecido, como ocorre nos

altimos instantes da solidificacéo deles, conforme observado por KIM et al. [23].

As figuras de polo (FP, Figura 44) mostram a presenca de textura cristalografica,
com grdos orientadas na direcdo <100>, comumente encontrada em pecas fundidas e
juntas soldadas, tanto no clad |1 como nas duas camadas do clad 11, que se relaciona com
a direcdo de crescimento facilitado para metais com estrutura cristalina cibica. O desvio
da textura cristalografica do revestimento em relacdo aos eixos x e y (perpendicular a
direcdo de soldagem e radial do tubo, respectivamente) se deve ao posicionamento da

amostra metalografica no MEV, fato este também constatado por OCELIK et al. [105].

[100] [101]
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Figura 43: Figuras de polo inversa para os revestimentos com uma e duas camadas, (a)
e (b), respectivamente. Onde DR, DN e DS representam as direcoes radial, normal e de

soldagem, respectivamente.

100
Max: 7 (100)
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Figura 44: Figuras de polo (FP) para as camadas de revestimentos. a) uma camada, b)

duas camadas regiéo inferior e c) duas camadas regido superior.

Ao se solidificar, a regido do revestimento liquido que estd em contato com o
substrato apresenta uma intensa nucleacdo heterogénea, de modo que, a temperatura
ambiente, o revestimento tem grdos menores nela que nas suas regides mais afastadas. Na
TZ-SIC, os grdos com menores angulos entre a dire¢éo de crescimento facilitado (<100>)
e 0 maximo gradiente de temperatura na poca de fusdo crescem mais rapidamente que
aqueles com maiores angulos, fenébmeno denominado crescimento competitivo de graos
[38]. Em vista disso, os grdos do revestimento em contato com o substrato tém
distribuicdo aleatéria de orientacdo; os do revestimento mais afastado, desenvolvem
textura cristalografica acentuada. Todavia, alguns grdos do revestimento em contato com
0 substrato, por nuclearem com orientacdo cristalografica de crescimento facilitado,
crescem initerruptamente da TZ-S/C a superficie do revestimento.

Com relacéo ao clad Il, a segunda camada tem tamanho grdo médio maior que a
primeira (Figura 45). Enquanto esta nucleia em substrato (ago 9%Ni) com tamanho de
grdo meédio de 7,8 um e distribuigdo aleatoria de orientagdo cristalografica, aquela nucleia
sobre a primeira camada, cujo tamanho de grdo medio é 52,8 um e cujos graos sdo
parcialmente orientados em relagdo ao maximo gradiente de temperatura. Assim, 0
numero de gréos que crescem de forma facilitada na solidificagdo da segunda camada é
maior que o da primeira, o que conduz a um tamanho de grdo médio daquela seja maior
que o desta. Além disso, a taxa de nucleacdo dos gréos e a velocidade de crescimento
deles na segunda camada s&o, respectivamente, menor e maior que as da primeira, visto

que ligas de niquel endurecidas por solucdo solida (no caso, o revestimento em questéo)
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tém baixa condutividade térmica e, consequentemente, menor velocidade de resfriamento
que 0 aco 9%Ni (substrato da primeira camada).

Os fatos supracitados indicam que o tamanho dos grdos do revestimento e a
distribuicéo de orientacdo cristalografica deles dependem fortemente do tamanho de gréo,
da orientacdo cristalografica e das propriedades fisicas do substrato [105], além dos
parametros de soldagem. Vale ressaltar que a presenca de textura cristalogréafica confere
propriedades anisotropicas ao revestimento, e pode, dependendo da finalidade do
componente revestido, comprometer seu desempenho, principalmente em situacdes que

requerem resisténcia a fadiga [106], como em tubos revestidos localizados proximo ao

leito do mar.
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Figura 45: Distribuicdo do tamanho de grdo dos revestimentos de uma e duas camadas
pelo método do raio equivalente. C I — Cald I, 1° C C Il — primeira camada do Clad Il e

2° C C Il —segunda camada do Clad Il, respectivamente.

4.4 Contorno de Gréo Tipo Il em Soldagem Dissimilar

Como mencionado, o revestimento do agco 9%Ni com uma superliga de niquel 625
apresentou contorno de grdo Tipoll. No entanto, segundo WU [42] e
NELSON etal. [15], o BT Il se forma ou quando a solidificacdo primaria muda
abruptamente, como, por exemplo, de ¢ para y em certos agos inoxidaveis, ou quando no

inicio da solidificacdo de um revestimento austenitico sobre um agco C-Mn ou baixa liga,

70



a ZTA do substrato é composta de ferrita 6; com o resfriamento, ocorre a transformacéo
d — v, gerando uma interface CFC/CFC, que pode se mover para o interior da regido
fundida, criando um contorno de grdo de alto &ngulo paralelo a linha de fuséo (BT-II).
Com base somente nestes dois casos apresentados por estes pesquisadores, é impossivel
explicar a formacdo de BT Il na TZ-S/C de revestimento de superliga de niquel 625
soldado sobre ago 9%Ni, ndo s6 porque a superliga de niquel 625 se solidifica sempre
como y e ndo altera sua microestrutura durante o ciclo térmico de soldagem [91], como
também porque o aco 9%Ni tem comportamento semelhante, ndo sofrendo transformacéo
alotropica & — y (Figura 46a) e alteracdo no modo de solidificacdo para as dilui¢bes
encontradas na TZ-S/C (Figura 47b).

O presente trabalho contesta o mecanismo de Wu [42] e expande o de
NELSON et al. [15], indicando que a condi¢do necessaria para haver grdo com contorno
tipo Il em soldagem dissimilar é a existéncia de interface mével CFC/CFC, ndo sendo
necessario ocorrer transformag¢ao 6 — y ou alteragdo do modo de solidificagdo. Além
disso, quando se tem BT Il, a composi¢do quimica varia abruptamente do substrato para
o revestimento (Figura 39), podendo facilitar o movimento da interface CFC/CFC e,
consequentemente, a formacao de BT I, pois os diversos elementos quimicos (Cr, Mo,
Nb e Fe) em solucdo sélida no niquel distorcem muito a rede cristalina neste local [107],
0 que, junto com a alta densidade de discordancias geradas pela deformacéo de soldagem
e pela incoeréncia (mismatch) entre os parametros de rede das estruturas CFCs [9],
dificultaria o movimento efetivo da interface CFC/CFC durante o rapido ciclo térmico de
soldagem. Além disso, acredita-se que os precipitados (Figura 36¢) presentes no
momento de alteracdo do modo de solidificacdo de planar para celular-dendritico
bloqueiem (Zenner pinning effect) o movimento dessa interface movel, impedido que o

BT Il avance para o interior da CMZ.
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Figura 46: Simulacdo termodindmica das fases presentes no aco 9%Ni em funcdo da
temperatura (a) e simulacdo termodindmica da solidificagcdo (modelo de Scheil-Gulliver
com difusdo rapida para o C) na zona de transigdo substrato/revestimento para 0s niveis

de diluicdo encontrados nesta regido (b), onde NbNis representa a fase o.
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4.5 Kernel Average Neighbor Misorientation

A kernel average neighbor misorientation (KANM), indicada na Figura 47, mais
frequente do substrato ndo afetado pelo calor de soldagem foi de aproximadamente 0.6°;
as das ZTAs nos substratos dos clads | e Il, cerca de 0.8° e 0.9°, respectivamente
(Figura 47). A KANM das ZTAs dos substratos, ou a quantidade de deformacéo local
gerada, que € proporcional ao numero de discordancias geometricamente necessarias, se
acumulam durante a soldagem, ou seja, aumenta com o numero de camadas de
revestimento, independente das mudancas microestruturais da ZTA durante os ciclos
térmicos de soldagem (se austenitizando e transformando em martensita no resfriamento,
durante a soldagem da primeira camada, e posteriormente em ferrita com carbetos
dispersos e austenita retida, durante a soldagem da segunda camada). A deformacao em
soldagem de revestimento é atribuida a diferenca de comportamento fisico-mecéanico dos
materiais dissimilares (substrato e revestimento) e a rapida velocidade de resfriamento
que ocorre durante o ciclo térmico de soldagem. EGHLIMI et al. [108], ao revestirem
tubo API 5L X65M com aco inoxidavel (AWS ER 2594), também observaram acimulo
de deformacdo durante a soldagem das camadas de revestimento com GTAW-CW (gas
tungsten arc welding with cold wire). Mais ainda, SHAMANIAN et al. [109] constataram
que a deformacéo residual diminui quando se amanteiga o substrato com ago inoxidavel
309L,, cujas propriedades fisicas estdo entre as dos acos API 5L X65 e inoxidavel duplex
(AWS ER 2594) estudados por EGHLIMI et al. [108]. Estes fatos juntos indicam que a
quantidade de deformacdo residual é fortemente influenciada pelos materiais utilizados.

Assim como no substrato, a KANM do revestimento também se acumula com o
namero de ciclos térmicos de soldagem. A 2°C C Il tem a menor KANM por ter
experimentado s6 um ciclo térmico de soldagem. Além disso, as propriedades do seu
substrato (1° C C Il) sdo proximas as suas, visto que a 1°CCll e a 2°CC Il tém
composicdes quimicas (Tabela 4) e microestruturas (Figura 36) semelhantes, acarretando
baixos niveis de deformacdo e, consequentemente, KANMs com picos em baixos
angulos, como indicado anteriormente [108, 109]. O clad I, por ter como substrato 0 ago
9%Ni, mesmo tendo experimentado s6 um ciclo térmico de soldagem, tem KANM
deslocada para maiores angulos que 0 2° C C I1. O 1° C C 11, por experimentar dois ciclos
térmicos de soldagem e 0 mesmo substrato que o clad I, tem a maior deformacéo residual
entre os revestimentos analisados. A KANM do substrato é sempre maior que as dos

revestimentos, mesmo sendo submetidos aos mesmos ciclos térmicos de soldagem. Este
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fato € atribuido as transformacdes alotrépicas do aco 9%Ni que mudam abruptamente seu

volume e comportamento mecanico [11], fato este que ndo se observa em ligas a base de

niquel.
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Figura 47: Kernel average neighbor misorientation (KANM) distribuicdo para o
substrato, zona termicamente afetada para os clad | e Il (ZTA C 1 e ZTA C 1,
respectivamente), clad | e para a primeira e a segunda camada do clad 1l (1°C C Il e
2°C C1I).

Por mais que o tubo de ago 9%Ni revestido com superliga de niquel 625 tenha
deformacdo residual, suas KANMSs tém angulos de maior frequéncia pequenos, o que
demonstra que a densidade de discordancias geometricamente necessarias, a deformacéo
local e as tensdes residuais sdo baixas [108, 109]. Apesar disso, a ZTA do ago 9%Ni é
mais propensa a stress corrosion cracking (SCC) e queda da tenacidade a fratura que o
metal de base ndo afetado pelo calor, visto que seus maiores niveis de deformacé&o residual
e sua microestrutura susceptivel favorecem a ocorréncia deste tipo falha [110]. Isto ndo
pode ser desconsiderado no projeto e uso de tubos de ago 9%Ni revestido com superliga
de niquel 625 para a industria de 6leo e gas, visto que eles operam em ambiente com H»S.
Desta foram, qualquer tipo de falha no revestimento de origem operacional (desgaste)
podera expor diretamente a ZTA do substrato susceptivel ao meio, catalisando a a¢do da
SSC [6,73].
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4.6 Distribuicdo Caracteristica de Contornos de Grdo (DCCG)

Neste trabalho, os contornos de grdo foram divididos em funcdo de suas
desorientacdes (Af): baixo angulo (LAB), quando A6 <5° meédio angulo (MAB),
quando 5° < Af < 15°; alto angulo (HAB), quando A6 > 15°. Ao se comparar DCCG do
aco 9%Ni com as das ZTAGG s dos clads | e Il (Figura 48), percebe-se que o primeiro
ciclo térmico de soldagem aumenta o nimero de LAB e MAB, e reduz o de HAB; 0
segundo, por outro lado, reduz o LAB e 0 MAB, mas aumenta a quantidade de HAB. Os
maiores valores de LAB e MAB (ZTAGG clad 1) se devem a formacdo de pares de
variantes (V) especificos decorrentes da auto-acomodacao das deformacGes oriundas da
transformacdo martensitica, tais como o V1 e Vi, V2 e Vs e Vz e Vg, com AO de 10.5°, ¢
aos pares de variantes equivalentes dentro do mesmo bloco com A6 ~ 5°[102,103]. O
aumento de HAB (ZTAGG do clad 1) foi atribuido a austenitizacdo durante a soldagem
da segunda camada, e posteriormente transformacdo do tipo reconstrutiva, originando
uma microestrutura constituida de ferrita e carbetos dispersos com austenita retida
(Figura 36.), onde as relacdes entre os variantes da transformacgdo martensitica (ZTAGG
do clad I) sdo parcialmente perdidos, resultando em HAB préximo ao do substrato ndo

afetado pelos ciclos térmicos.
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As DCCGs dos clads I e Il ndo variaram muito por ndo ocorrer transformacao de fase

neles apds a solidificacdo. No entanto, o niumero de LAB na 1° C C I, que sofreu dois
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ciclos térmicos de soldagem, diminuiu e 0 de MAB aumentou. Isto foi atribuido ao
aumento da deformacdo residual (Figura 47) e rearranjo de discordancias, uma vez que
em metais de baixa energia de falha de empilhamento, como superligas de niquel, é dificil
ocorrer recristalizacao dinamica, e as discordancias, que antes se agrupavam em arranjos
de LAB, evoluem para MAB, fato também indicado por EGHLIMI et al. [108]. Além
disso, a variagdo de HAB foi minima entre 1° C C Il e o clad I. A menor frequéncia de
HAB na 2° C C Il foi atribuida & nucleagdo por epitaxia dela, o que reduz a intensa
nucleacdo de grédos aleatérios (com HAB) que ocorre na TZ-S/C. Mais ainda, o clad II,
por ter a menor deformacdo, apresentou a menor frequéncia de LAB. Como nédo foi
observada trinca a quente de liquefacdo na 1° C C Il, acredita-se que isto esteja
relacionado a presenca de HAB proximo a TZ-S/C, o que contribui para a boa

soldabilidade do revestimento, fato este ja reportado por DONG et al. [44].

4.7 Propriedades Mecéanicas

Os mapas de microdureza Vickers (HV0,01) da TZ-S/C e suas adjacéncias
(ZTAGG e zona de mistura completa— CMZ) dos clads | e Il mostram uma queda
continua desta propriedade do substrato em dire¢do ao revestimento (Figura 49). As
microdurezas médias nas trés regides do clad | sdo maiores que aquelas do clad Il
(Tabela 8). Além disso, ndo foram observados picos de microdureza na TZ-S/C, como
ocorre nesta regido para aco baixa liga revestido com ago inoxidavel austenitico [8].

A variacdo de microdureza na CMZ dos clads pode ser atribuida a
heterogeneidade decorrente da solidificacdo, como tipos (colunares e dendriticos) e
tamanhos de gréo, tipos e tamanhos de segundas fases (carbeto tipo MC e eutéticos tipo
Laves/y) interdendriticas, e tensdes e deformagdes residuais. ZHOU et al. [111] destacam
que a microdureza na CMZ pode ser influenciada pela orientacdo cristalogréfica de seus
gréos; como hé intensa nucleacdo de graos com distintas orientagdes cristalinas proximo
a TZ-S/C, cujas propriedades mecénicas dependem delas, uma indentacdo pode ocorrer
em um gréo e a seguinte em outro com orientagdo cristalografica bem distinta, o que
aumenta a dispersao de resultados na CMZ proxima a TZ-S/C. Além disso, a presenca de
multiplas fases (y, carbetos e Laves) com propriedades mecanicas distintas, pode
contribuir para essa dispersdo, visto que estas podem interferir no comportamento
mecénico de sua vizinhanga, restringindo (carbetos tipo MC e fase Laves) ou
facilitando (y) a deformacéo plastica [91, 112]. Mais ainda, como a carga do ensaio €

muito pequena (0,01 kgf), a piramide de diamante pode cair em cima de um carbeto (de
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elevada microdureza) e, na medida de microdureza subsequente, na matriz gama (que tem
baixa microdureza). Essa dispersdo da microdureza na CMZ também foi observada por

WU et al. [51, 52], CHEN e LU [43] e SOLECKA et al. [91].

250
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0 25 50 75 100 125 150 175 200
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Figura 48: Mapas de dureza da regido de transicdo dos clad I (superior) e Il (inferior).

O valor zero no eixo Y refere-se a linha de fusdo.
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Tabela 8: Microdureza Vickers média (HV0,01) da zona de mistura complete (ZMC)da
zona de transicdo substrato/clad (TZ-S/C) e da regido de grdos grosseiros da zona
termicamente afetada pelo calor (ZTAGG), como também a resisténcia ao cisalhamento

e o resultado do ensaio de dobramento lateral.

Microdureza Vickers, Resisténcia ao Dobramento
[HVO0,01] Cisalhamento, T [MPa]
ZMC TZ-SIC ZTAGG
Cladl 257+28 291+29 32619 465 Aprovado
Clad Il 237+38 247+14 30725 485 Aprovado

A zona de crescimento planar, contrariamente & ZMC, nédo tem diferentes tipos de
gréos e precipitados, de modo que a varia¢do de microdureza nela ndo pode ser explicada
com base nos mecanismos de dispersdo de dureza da ZMC. WANG et al. [9], ao
compararem o espagamento interplanar basal (dn) do ago inoxidavel 316 com o da
superliga de Ni 182, obtiveram um mismatch de 16%. Atrelado a isso, as deformacdes
residuais que ocorreram na soldagem aumentaram o nimero de discordancias na regido
de crescimento planar, consequentemente, sua dureza. A partir destas consideracoes,
acredita-se que na regido de crescimento planar do aco 9%Ni e da superliga de Ni 625
tém comportamento semelhante, pois além de deformacdo oriunda da soldagem, a
diferenca de dnk entre estes materiais é cerca de 21% [113]. Durante a soldagem da
2°C C 11, a regido de crescimento planar do clad Il é reaquecida, o que poderia recupera-
la e, consequente, amolecé-la, como observado.

Como jé citado, apds a soldagem da 1°C C Il, a ZTA de gréos grosseiros do aco
9%Ni é constituida quase que inteiramente de ripas de martensita ndo revenida [64].
NIPPES e BALAGUER [74], ao estudarem a soldagem de unido deste aco com metal de
adicéo de superliga de Ni 625, constataram a presenca de pequena quantidade de austenita
retida na ZTA. JANG et al. [75], também estudando este tipo de junta soldada, indicaram
a possivel formacdo de constituinte MA de elevada dureza neste mesmo local. No
presente trabalho, a soldagem da segunda camada (2° C C Il) refinou a ZTA de grios
grosseiros da primeira, e decompds a martensita em ferrita e carbetos finamente dispersos,
0 que fez com que sua dureza diminuisse. Além disso, outro fator que pode ter contribuido
para a queda da microdureza na ZTAGG do substrato proximo a TZ-S/C do clad 11 seria
uma possivel difusdo de carbono dela para o revestimento, como relatado por
ALEXANDROV et al. [55] e RAO et al. [8].
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Segundo CAO et al. [114], a deformacéo de uma microestrutura influencia muito sua
microdureza. Apesar de ter sido observada mais deformacéo local na ZTAGG do
substrato do clad 1l que na do clad | (Figura 47), aquela é mais macia que esta, 0 que
demonstra que o fator endurecedor preponderante na ZTAGG de um revestimento € sua
microestrutura, e ndo o seu nivel de deformacdo. Assim, a ZTAGG do substrato
constituida de martensita ndo revenida (ZTAGG do clad I) € mais dura que a ferrita com
carbetos dispersos e maior nivel de deformacéo residual (ZTA de gréos grosseiros do
clad I1) [115]. Uma dendrita da CMZ da primeira camada do clad 1l amolece quando a
segunda camada deste revestimento é soldada. Apesar do aumento da densidade de
discordancias, que contribui para o endurecimento, o amolecimento observado foi
atribuido ao coalescimento dos precipitados (MC e Laves) interdendriticos (Figura 36f)
as expensas dos elementos de liga que endureciam a matriz por solucdo sélida
(principalmente Nb e Mo). Além de diminuir a dureza média desta regido, o
coalescimento destes precipitados contribui bastante para a dispersdo da microdureza
(Figura 49).

Os revestimentos foram aprovados pelos ensaios de dobramento lateral, realizados
segundo o especificado no codigo ASME sec¢do IX. Nao foram encontradas, em inspec¢éo
realizada com lupa por inspetor qualificado, tanto nas superficies externa (convexa),
interna (cOncava) e laterais, trincas superficiais, irregularidades superficiais, separacéo do
revestimento ou qualquer outra forma de descontinuidade nos quatro CPs (Figura 50)
ensaiados de cada um dos revestimentos (Tabela 8). NAMBU et al. [116] relataram que
a resisténcia mecénica e a tenacidade da interface substrato/revestimento devem ser
elevadas para inibir a separacdo deles durante conformacgdo mecanica, como aquela que
ocorre em ensaio de dobramento lateral. ARAUJO et al. [54] quantificaram o crack tip
opening displacement (CTOD) da TZ-S/C de revestimento de superliga de Ni 625 sobre
tubo API 5L X52 indicando que a temperatura ambiente ela tem tenacidade a fratura

maior que a ZTA de graos grosseiros e a CMZ.
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(2) (b)

Figura 49: Macrografias de umas das amostras do ensaio de dobramento.

Os ensaios de cisalhamento (Tabela 8), realizados de acordo com o especificado na
norma ASTM A265 — 12 nos dois revestimentos, corroboraram o resultado dos ensaios
de dobramento lateral, visto que ndo houve nucleacéo e propagacéo de trinca na TZ-S/C.
Os dois revestimentos foram aprovados, pois a tensdo de cisalhamento minima (t) de
140 MPa especificada em norma foi atingida (465 MPa e 485 MPa para os clads I e II,
respectivamente). Os 1 obtidos sdo proximos daqueles observados por XIE et al. [117],
487 MPa, para revestimento de aco inoxidavel 304 em substrato de aco a HSLA obtido
por laminacdo em vécuo, assim como superiores aos encontrados por RAO et al. [8],
399 MPa, para revestimento de aco inoxidavel 307 depositado com shielded metal arc
welding sobre substrato de aco ARBL.

Apesar de o tubo de ago 9%Ni temperado e revenido e o revestimento de superliga
de Ni 625 terem composic¢Bes quimicas, microestruturas e propriedades fisico-mecanicas
bem distintas, a unido deles e as propriedades mecénicas da zona de transi¢do

revestimento/substrato puderam ser avaliadas de forma bastante satisfatéria.

80



5 Conclusao

O estudo da zona de transicdo substrato/revestimento (TZ-S/C) de revestimento de
superliga de niquel 625 sobre tubo sem costura de grande espessura de aco 9%Ni
temperado e revenido depositado com gas tungsten arc welding arame quente (GTAW-
HW), para ser empregado de modo inovador em sistema de injecdo de CO2 na industria
de 6leo e gas no pré-sal brasileiro, permitiu chegar as seguintes conclusdes:

e A zona de transicdo substrato/revestimento (TZ-S/C) apresentou contornos de gréo
tipol e tipoll, que crescem perpendicular e paralelamente a interface,
respectivamente, o que comprova, contrariamente ao que afirma a literatura
cientifica consultada, que grdo com contorno tipo Il pode ocorrer em aco sem
alteracdo do modo de solidificacdo ou que ndo tem transformacdo alotropica
durante o resfriamento, sendo necessario para a sua formacdo apenas haver
interface mével entre as partes soldadas.

e As propriedades mecéanicas (microdureza Vickers, cisalnamento e dobramento) da
zona de transicao substrato/revestimento estao de acordo com as normas gque regem
uso de tubos revestidos no setor de dleo e gas.

e Nao foi possivel obter os niveis de diluicdo e as dimensdes do revestimento
requeridos pela norma Petrobras N-133 para revestimento com uma camada.

e O numero de ciclos térmicos de soldagem influencia significativamente as
caracteristicas da zona termicamente afetada, onde a mesma muda de uma
microestrutura martensitica (clad 1) para composta por ferrita e carbetos dispersos
com presenca de austenita reversa.

e A TZ-SIC apresentou gradiente de composi¢do quimica em funcgdo da localizacao
na poca de fusdo e do tipo de grdo (tipo | ou IlI) presente, presenca de
macrossegregacdes tanto entre o metal de base e o revestimento quanto entre as
camadas, regides com martensita e austenita.

e O revestimento apresentou microestrutura parcialmente orientada préxima a
direcdo de crescimento facilitado, com grdos grosseiros e precipitados
interdendriticos (carbetos tipo MC e Laves).

¢ Nao foram verificadas descontinuidades de origem metalurgicas (trincas a quente e
de liquacéo) e o de processo (falta de fuséo, mordedura).

e Na TZ-S/C pode ocorrer dois tipos de nucleagéo de gréos, epitaxial e independente,

mesmo ambos 0s metais possuindo estrutura cristalina CFC durante a solidificagéo.
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e Apesar do reaquecimento e transformac6es de fase reconstrutivas que ocorrem na
ZTA para 0 a segunda camada, as tensdes e deformacdes residuais de oriundas da
soldagem se acumulam, sendo seus maiores niveis na ZTA, devido a mudanca de

comportamento mecanico durante o ciclo térmico.
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6 Sugestdes para Trabalhos Futuros

Verificar a resisténcia a corroséo dos revestimentos com uma e duas camadas;
Estudar a zona de transi¢do por microscopia eletronica de transmissao;

Avaliar as demais propriedades mecéanicas do revestimento, como a resisténcia a
fadiga e ao desgaste;

Avaliar a influéncia do aporte térmico e do tipo de processo de soldagem na
extensdo, morfologia e gradiente de composic¢do quimico na zona de transicao;
Buscar ampliar as teorias de surgimento do contorno de grdo tipo Il em juntas
dissimilares;

Analisar a influéncia da presenca do contorno de grao tipo Il na resisténcia a
sulfide stress cracking e em outros meios operacionais;

Simular as deformacdes e tensdes residuais geradas na soldagem de revestimento
de tubos de paredes espessas por elementos finitos;

Avaliar a influéncia do nimero de ciclos térmicos na selecdo de variantes de

transformacéo que ocorrem na ZTA do ago 9%Ni;
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