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Juntas soldadas do ago 2%4Cr-1Mo sofrem transformacdes microestruturais que
modificam sua resposta mecanica durante a vida operacional. Para avaliar os efeitos daquelas
transformacgdes, juntas soldadas envelhecidas em servigo foram estudadas através de ensaios
de tracdo, fluéncia acelerada e dureza que foram correlacionados a pardmetros
microestruturais obtidos por metalografia quantitativa por contagem sistemadtica de pontos e
andlise lineal. Foi observado que a distribui¢do de carbetos ao longo da junta soldada varia
entre suas diferentes regides, e que esta distribui¢do de carbetos se altera significativamente
com o tempo em servigo, além da capacidade de absorcdo da deformagdo de cada regido da
junta soldada variar com a drea livre de carbetos no contorno de grao. Também foi verificado
que hd uma boa correlagdo entre a taxa minima e o tempo de duracdo do segundo estigio de
fluéncia. Por tultimo, foi demonstrado que este ago altera de tal forma a sua microestrutura nas
condicdes do ensaio acelerado que a previsdao de vida residual pelo método da “isotensao”
deve conter um limite para a extensao das transformacdes microestruturais ocorridas para que

os resultados sejam validados.
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2% Cr-1Mo steel weldments aged in service were submitted to tension tests at room
and service temperature, and to creep tests accelerated through temperature and stress. The
mechanical tests results were correlated to microstructural parameters obtained by
quantitative metalography, using systematic countings and lineal analysis. It was observed
that the areas of the welded joints suffered significant modification in the carbide precipitation
due to time in service. The capacity to absorb deformation during the tension test is related to
the area of the weld joint wich shows the smallest area free from carbides at grain boundaries.
It was also verified in the Monkman-Grant relation that it should be used life time consumed
during creep second stage instead of time to rupture. This result would modify the approach
to determine creep life design, because the Monkman-Grant relation is assumed in the Larson-
Miller Parameter development. It was demonstrated that this steel alters in such a way its
microstructure in the conditions of the accelerated creep tests, that residual life assessment

using “isostress” method needs better methodology.
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I. INTRODUCAO

Diversos e importantes setores da industria, tais como petréleo, petroquimica, e usinas
termoelétricas, t€m em suas plantas industriais componentes que operam em
temperaturas elevadas submetidos as condic¢oes de fluéncia. Para garantir uma operagao
segura destas unidades, diversos cédigos de projeto foram desenvolvidos em vdrios
paises com o intuito de minimizar a probabilidade de falha ao longo da vida estimada
destas unidades industriais, as quais t€m em sua maioria o padrdo de projeto 100.000
(cem mil) horas de operagdo, embora existam projetos, como os da drea de geracdo de
energia elétrica, onde esta expectativa atinge a 250.000 (duzentos e cinqiienta mil)
horas. No entanto, muitas instalagdes industriais estdo se aproximando, ou até
ultrapassando, a sua vida estimada em projeto, o que fez surgir a necessidade de se
estabelecer o tempo de vida remanescente das mesmas, de forma a permitir a extensao
de sua vida util, isto é, operar além do tempo de vida determinado no seu projeto
original. Esta idéia se baseou na constatacio de que os cddigos de projeto eram
conservativos, o que permitiria uma extensao na vida operacional daquelas instalacdes

industriais. A extensdo de vida conjuga diversos interesses, tais como:
1. O grande custo em se descomissionar uma planta existente, e construir-se uma nova;

2. As dificuldades de aprovacdo para instalacdo de novas plantas com base nos cada

vez mais exigentes 6rgaos de controle ambiental;

3. O fato de que, embora a vida util estabelecida em projeto tenha sido extinguida,
existe a duvida se todos os componentes da planta tenham atingido este ponto, pois
€ sabido que os codigos de projeto sdo conservativos, € que apenas algumas areas

criticas é que poderiam sofrer danos em grande quantidade.

Como € sabido, o acimulo de danos em regime de fluéncia € funcdo do tempo e
influenciado pelo histérico de tensdes e temperaturas a que o equipamento foi
submetido durante sua vida em servico. Com a pretensdo de se estender a operacao das
plantas industriais, veio a necessidade de se quantificar o tempo "real" de vida
consumida de cada componente nos equipamentos das plantas industriais. Para tal, a

comunidade de técnicos passou a avaliar as transformacdes que o material sofre ao



longo de sua vida em servigo, de forma a determinar quando o mesmo exaure sua

capacidade de suportar as condigdes de servigo.

Esta abordagem do problema conduziu ao monitoramento de como os mecanismos de
acumulo de danos atuavam no material, e assim poder determinar uma relacdo entre a
quantidade de danos com a fracdo de vida consumida, permitindo que fossem

determinados critérios para a avaliacdo da vida residual sob fluéncia.

A avaliacdo de vida residual através da quantificacdo dos danos acumulados requer um
prévio conhecimento de como eles evoluem ao longo do tempo nos materiais. No
entanto, deve-se ter em mente que a quantificacdo exata dos danos esta limitada pelo
fato de que, em grande parte dos projetos, ndo € considerado o nimero de
partidas/paradas para manutencdo que uma unidade industrial deve sofrer, nem sdo
devidamente consideradas as situacdes anormais de emergéncias ou picos operacionais

a que as mesmas sdo submetidas ao longo do seu periodo de servigo.

O fendmeno de acimulo de danos por fluéncia tem sua cinética influenciada pela tensao
(0) e temperatura (T) aplicadas, além do tempo (t) a que o material estd submetido as
mesmas. Entdo, a partir da necessidade de se determinar a vida em servico dos materiais
que operam em regime de fluéncia, foram estabelecidas algumas técnicas para avaliacao
de vida residual, as quais assumem consideragdes sobre a cinética de acimulo de danos,
nem sempre exatos como serd visto, dando origem a critérios que se prestam para
orientar os responsdveis pela integridade das plantas industriais de qual procedimento

de manuten¢do deverd seguir para garantir uma operagao segura das mesmas.

Como um dos agos mais utilizados na fabricacdo de componentes que operam em
regime de fluéncia, o que torna importante o estudo de como este aco se comporta em
servigo. A avaliac@o da vida residual de equipamentos fabricados com o aco 2%4Cr-1Mo
vem sendo baseada na evolucdo da microestrutura do material, sendo inferido fracdes de
vida consumida conforme haja presenca de ‘“vazios de fluéncia”, formacdo de
microtrincas ou evolu¢do das mesmas a macrotrincas que conduzirdo a ruptura do
equipamento. Entretanto, a microestrutura deste ago € tipicamente formada por uma
matriz de ferrita e ou bainita com carbetos embebidos, cuja morfologia, distribuicao,
granulometria e composi¢do variam com o histérico térmico a que foram expostos,

incluindo-se neste caso todos os tratamentos térmicos de fabricacdo e montagem, mas

também, e principalmente, as condi¢cdes de servigo (temperatura e tensao) a que o aco



foi submetido durante a sua vida em servico. Como serd visto, esta liga forma carbetos
metaestaveis, os quais se transformam em outros mais estdveis durante o longo revenido

a que sao expostos em operagao.

Como a liga em questdo apresenta mudanga no tipo dos carbetos existentes, € de se
esperar também que a sua resposta mecanica seja alterada ao longo de sua vida em
servigo, pois a mesma dependerd da microestrutura presente a cada instante. J4 que a
nucleacdo e crescimento de vazios de fluéncia constituem um fendémeno interfacial, a
evolugdo dos diversos tipos de interface carbeto-matriz, ou carbeto-contorno de grio,
deve contribuir significativamente com a vida residual de equipamentos fabricados com

este aco.

A observacao de diversas trincas e fraturas analisadas mostrou uma acentuada relagao
entre as juntas soldadas e a ocorréncia de vazios de fluéncia em equipamentos
industriais, em particular na zona termicamente afetada (ZTA) pelo calor, regido esta
que, devido a sua natureza, apresenta um gradiente microestrutural, o qual é fun¢do do
ciclo térmico da soldagem aplicado. Nos equipamentos industriais, esta regido tem sido
um foco de ocorréncia de falhas por fluéncia, o que torna de suma importancia a
caracterizacdo da evolugdo das microestruturas nas juntas soldadas, pois cada regido da
ZTA deveré apresentar uma cinética particular, visto que as suas microestruturas iniciais

diferem bastante entre si.

Como se pode perceber, devido a natureza do fendmeno de fluéncia, a determinacdo do
limite resisténcia a fluéncia, pardmetro utilizado no projeto dos equipamentos, ¢ feita
por extrapolacdo de resultados provenientes de ensaios acelerados de fluéncia cuja
duracdo ndo ultrapassa a 10% do tempo de vida de projeto. Este fato mostra que desde o
projeto, hd incertezas quanto aos valores utilizados e, conseqilientemente, também ha
incertezas na vida real de projeto dos componentes. O problema que se enfrenta € como
tratar estas incertezas quando se estd avaliando uma junta soldada, onde se tem um

gradiente microestrutural para complicar ainda mais o comportamento do material.

Sabendo que os acos ao Cromo-Molibdénio tém como mecanismo principal de
endurecimento da matriz a formagao de carbetos sabidamente metaestaveis, e que por
esta razdo eles sdo os responsdveis pelas alteragcdes microestruturais durante o servico
em condi¢des de fluéncia, torna-se importante conhecer como este fendmeno influencia

as propriedades mecénicas destes acos. Indo um pouco mais além, é preciso aprofundar



o conhecimento de como a microestrutura influencia na resisténcia a fluéncia, nao
perdendo de vista como as condi¢des de ensaio podem comprometer a confiabilidade de
seus resultados, pois tanto a determinacdo dos parametros de projeto quanto a avaliagao
da vida residual de material envelhecido em servigo se baseiam em ensaios acelerados

de fluéncia.

Perante as incertezas ainda existentes, torna-se importante entender como a evolucao da
microestrutura ocorre ao longo do tempo em servico. Assim, o objetivo deste trabalho é
estudar a distribuicdo de carbetos nas regides de juntas soldadas de ago 2%4Cr-1Mo
observando a evolucdo da microestrutura com o tempo de envelhecimento em servigo,
avaliando os parametros metalograficos: fracdo volumétrica (V,) e densidade de
interfaces (Sy). Também € objetivo deste trabalho avaliar a vida residual das amostras de

juntas soldadas envelhecidas em servigo através de ensaios acelerados de fluéncia.

Para realizar este estudo, foram selecionados trés materiais envelhecidos (108.000,
130.000 e 150.000 horas em servigo) € um virgem para o estudo. Foram obtidos corpos
de prova das juntas soldadas para ensaios de fluéncia, tracdo (a quente e a frio) e
microdureza, além de corpos de prova para ensaio de impacto “Charpy” nos metais de
base. Nas diversas regides que compdem a junta soldada (metal de base, regido
intercritica, regido de graos finos, regido de graos grosseiros e metal de solda), sendo a
metalografia quantitativa realizada a partir de imagens obtidas por Microscopia
Eletronica de Varredura (MEV), e com a ajuda de um Analisador de Imagens acoplado
ao mesmo, onde parametros microestruturais foram levantados e correlacionados com
as propriedades mecanicas. Também foi apresentada a evolucdo da microestrutura ao

longo da vida em operacao deste tipo de liga.

Desta forma, obteve-se um conjunto de informacdes a respeito de como as alteragdes na
microestrutura desenvolvidas nesta liga apds longos periodos em operacdo influenciam
na vida dos equipamentos, vindo a contribuir para esclarecer porque as zonas
termicamente afetadas reagem ao fendmeno de fluéncia levando a uma fratura precoce

neste aco.



I1. REVISAO BIBLIOGRAFICA

O desenvolvimento da familia de acos ao Cromo e Molibdénio (Cr-Mo) se deu pela
necessidade de melhorar as caracteristicas de resisténcia a deformagdao a quente em

servico dos acos ao carbono, visto que diversas condi¢des de servigo assim o exigiam.

A seguir serdo explorados tdpicos sobre os acos ao Cr-Mo, destacando particularmente
o aco 2%Cr-1Mo, cuja importincia advém do fato de ser um dos mais utilizados na
fabricagdao de componentes de equipamentos para uso em regime de fluéncia, o que
significa dizer que se tem uma quantidade enorme de equipamentos com este ago,
espalhados pelos parques industriais no Brasil e no exterior, distribuidos nas mais

diversas atividades industriais.

A revisdo bibliografica que se segue concentra-se na caracterizagdo da evolucdo
microestrutural do aco 2%Cr-1Mo quando exposto as condi¢cdes de servico em regime
de fluéncia, e também nos métodos de previsao de propriedades mecanicas apos longos
periodos em servigo, bem como nas principais metodologias para determinagdo da vida

residual de materiais que ja estiveram em servico.

I1.1. Caracterizacao do Aco 2%Cr-1Mo

I1.1.1. Efeito dos Elementos de Liga

O Carbono ¢ um elemento promotor da resisténcia mecanica nos acos, cujo efeito pode

ser atribuido individualmente ou pela conjugacao das contribui¢des a seguir:

1. Combina-se com outros elementos para produzir a precipitagdao de carbetos;

2. Influencia na cinética da tranformacao da austenita, promovendo a formacao de
microconstituintes transformados a baixas temperaturas, isto ¢, influencia
diretamente na microestrutura final;

3. Interage em solugdo solida com outros elementos de liga e discordancias.

O carbono se combina com outros elementos formadores de carbetos adicionados para
promover resisténcia a fluéncia e a tragdo no ago, tais como: molibdénio, cromo,

vanadio, niobio e titanio. A morfologia dos carbetos e sua distribuicdo dependem das



concentragdes dos elementos de liga e do ciclo térmico aplicado ao material, incluindo a
fabricacdo do ago, a montagem do equipamento, e as condi¢des de servico. Um dos
problemas para se manter a resisténcia a fluéncia ¢ o coalescimento dos carbetos a
temperaturas elevadas, o que modifica a microestrutura inicial, em particular a distancia
entre particulas, tida como caracteristica importante no controle desta propriedade [1].
Woodhead e Quarrell [2] estudando ligas terndrias do tipo Fe-Cr-C, Fe-Mo-C, Fe-V-C e
Fe-Ti-C, concluiram que a concentragdo de carbono no ago que possibilita obter-se o
ponto 6timo nas propriedades mecanicas sob fluéncia ¢ de 0,1-0,2% em peso. Este
limite ¢ importante, pois estes acos precisam apresentar boa soldabilidade, ja que este ¢
o método mais utilizado na fabricacdo e montagem de equipamentos de processo para a

industria.

O efeito do carbono na tensdo de ruptura a quente dos agos 2%Cr-1Mo mostra-se
dependente da temperatura de teste [3]. Quando comparados os resultados de ensaios
realizados em agos com 0,003%C ¢ 0,035%C a 565°C, nenhum efeito foi verificado,
mas no caso de um ago com 0,12% C na mesma temperatura, houve um aumento
consideravel na tensdo de ruptura [3,4]. Em temperaturas mais baixas, 455° ¢ 510°C, os
acos com 0,12 e 0,035%C apresentaram resposta mecanica similar, enquanto que o ago
com 0,003%C, mostrou-se bem menos resistente [3,4]. O crédito pelo comportamento
do aco com 0,003%C se deve ao fato do mesmo apresentar poucos carbetos precipitados
ao longo de sua microestrutura, o que reduz o efeito de travamento das discordancias.
Ainda com relac¢do ao carbono, Campbell [5] em testes de ruptura entre 565° ¢ 650°C de
metais de solda de 2%Cr-1Mo depositados, verificou que acima de 0,04%C ndo ha
alteracdo na resisténcia a tracdo a quente, o que assumiu como um indicativo de que o

efeito do carbono é menos efetivo acima de 565°C.

Do que foi apresentado, fica evidente que a contribui¢do do carbono depende em como
ele esta distribuido pelas fases existentes ao longo da microestrutura do ago. Fica
evidente que a formacdo das fases finais na microestrutura, bem como a distribui¢do do
carbono pelas mesmas, ¢ fun¢do do ciclo térmico a que o ago foi exposto, pois este ciclo

definira a cinética de formacao ¢ transformacao das fases.

O Molibdénio ¢ o elemento de liga que em solucdo sélida contribui de maneira
decisiva, muito mais do que qualquer um outro, para a resisténcia a fluéncia dos acos

ferriticos [6]. O molibdénio ndo ¢ um forte formador de carbetos, mas em contrapartida



¢ um excelente endurecedor por solugdo sélida. E sabido que adi¢des acima de 1% de
Mo nao conduzem ao aumento da resisténcia mecanica do material [7]. O efeito de
endurecimento da matriz pela precipitagdo a posteriori de M,C intragranularmente
(endurecimento secundario), s6 ¢ significativo para teores acima de 1% de Mo (pois
nestes teores a quantidade de carbetos formada torna-se significativa), além do efeito ser

mais eficaz nos acos temperados e revenidos do que nos acos normalizados e revenidos

[8].

A precipitagdo de carbetos de molibdénio aumenta a resisténcia a fluéncia e a tragdo do
aco, mesmo com a queda na concentracdo de Mo em solucdo so6lida na matriz, pois
parte dele se combina com o carbono para dar origem aos carbetos. O carbeto mais
efetivo ¢ o Mo,C, principalmente quando precipitado na forma acicular [9]. Esta
morfologia ja foi observada tanto na bainita quanto na ferrita, verificando-se que o
carbeto ¢ mais estavel, a temperaturas elevadas, na ferrita do que na bainita [10]. Vale
lembrar que Irvine e Pickering [8] observaram em seu estudo sobre o revenido de acos
baixa liga que teores de molibdénio inferiores a 0,47% tornavam o Mj»3Cs como o
carbeto mais estavel para a estrutura, e que teores superiores a 0,90% tornavam o MgC o
mais estavel, além do fato de ndo se observar a formacdo dos carbetos intermediarios

M,Cy e M»3Cg com concentragdes de molibdénio a partir de 3,07%.
O Cromo contribui para as propriedades deste ago atuando como:

1. Endurecedor da matriz por solucdo soélida;
Formador de carbetos;

Promotor da melhoria na resisténcia a corrosdo em temperaturas elevadas;

el

Eliminador da grafitizacdo em teores superiores a 1%.

A sua energia de interacdo com as discordancias ¢ baixa, mas sua interacdo com o
carbono na ferrita ¢ alta, conduzindo a formagdo de pares cromo-carbono que interagem
com as discordancias restringindo seu movimento [7]. Os carbetos de cromo M»3Cg €
M;Cs aumentam a resisténcia a fluéncia de maneira significativa a temperaturas abaixo
de 500°C, mas este efeito benéfico é limitado acima de 600°C devido aos mesmos
coalescerem rapidamente nesta faixa de temperatura [10]. Shaw [11] constatou que o
aumento da concentragdo de cromo reduzia a resisténcia a fluéncia do ago, além de

reduzir a quantidade do carbeto M,C, rico em Mo, favorecendo a formagao do tipo



MgC. Klueh e Swindeman [12] mostraram que adi¢des acima de 2,25% de cromo nao
provocavam alteragdes significativas na resisténcia a fluéncia e a tragdo do aco. Como
efeito benéfico do aumento do teor de cromo tem-se a melhora na resisténcia a oxidagao
e a corrosao, bem como na endurecibilidade. Ainda pode-se citar a eliminagdo da
grafitizagdo com adi¢des de pelo menos 1% de Cr. Elevados teores de Cr tendem a
formar carbetos mais estaveis, o que torna atrativa a utilizacdo do material em
ambientes com hidrogénio, pois os carbetos resistem ao ataque de meios que geram este

elemento [12].

O Manganés ¢ o Silicio sdo elementos substitucionais, que no caso do manganés, por
ter tamanho atdmico semelhante ao do ferro, ndo contribui de forma significativa para o
endurecimento por solugdo solida da matriz. Shaw [11] observou que o manganés e o
silicio promovem a formac¢ao do carbeto M¢C e que por isso podem ser considerados
como deletérios as propriedades a altas temperaturas. Observou-se também que o

aumento na presenca de silicio reduz a quantidade de Mo,C formado.

O Vanadio ¢ adicionado para aumentar a dureza, tensdo de ruptura sob tragdo a frio ¢ a
resisténcia a quente do ago 2%Cr-1Mo. Sua adigdo ¢ limitada a 0,25%, devido ao seu
efeito de aumentar a susceptibilidade ao trincamento por reaquecimento. O vanadio ¢
um poderoso formador de carbetos [13,14], dando origem comumente ao V4Cs, cuja
morfologia ¢ de granulacdo fina. No entanto, ele s6 ¢ estavel até¢ 600°C, coalescendo
rapidamente acima desta temperatura [15]. Uma caracteristica bastante interessante ¢ o
fato do vanadio ser um formador de carbetos mais poderoso do que o molibdénio, o que
promove primeiro a precipitacdo do carbeto de vanddio, mantendo assim o
enrijecimento por solucdo sélida pelo molibdénio. O vanddio tem como caracteristica
promover o efeito “endurecimento secunddrio”, o qual ¢ sensivel a teores deste
elemento a partir de 0,10%, sendo mais efetivo nos agos normalizados do que nos

temperados [8].

O Titanio aumenta a resisténcia mecanica a quente pela formacao do carbeto TiC, que
se precipita finamente disperso na matriz. Pilling e colaboradores [16] observaram que
adicoes de 0,04% de Ti no ago 2%Cr-1Mo aumentavam de significativamente a
resisténcia a fluéncia, e que os carbetos de cromo e molibdénio mostraram maior
estabilidade com adi¢des de titanio, reduzindo consideravelmente a taxa minima de

fluéncia, embora o tempo de ruptura tivesse permanecido praticamente o mesmo. Estas



observagdes levam a crer que os carbetos que solubilizam o titdnio em sua estrutura
tornam-se mais estaveis, a0 que se soma a resisténcia ao coalescimento do carbeto de
titanio quando exposto a temperaturas elevadas. O titanio tem a¢ao intermedidria entre
as do vanadio e nidbio na forma¢ao de carbetos, sendo o seu efeito no endurecimento
secundario observado a partir de 0,06% mas demonstrando baixa influéncia para
concentragdes acima de 0,38%, mostrando resposta mais acentuada nas estruturas
temperadas do que nas normalizadas, valendo ainda destacar que sua efetividade nao se

compara as de vanadio e molibdénio [§].

O Niobio forma carbetos mais estaveis do que o titanio ¢ o vanadio, sendo os mesmos
mais resistentes ao coalescimento a altas temperaturas. Para se dissolver estes carbetos ¢
necessario atingir temperaturas da ordem de 1400°C [8]. A resisténcia a tracdo sao
melhoradas com adi¢des de nidbio, pois 0 mesmo precipita-se na forma de carbetos
enrijecendo a matriz. Pode-se destacar que, como os carbetos de nidbio sdo estaveis em
temperaturas elevadas, ele age como promotor do aumento da resisténcia a fluéncia e

tracdo a quente, sendo adicionado na faixa de 0,25% em alguns agos da familia Cr-Mo.

Impurezas, tais como enxofre, fosforo, estanho, antimonio e arsénio sdo responsaveis
pela “fragilizacdo ao revenido” [17], que se caracteriza pela segregacdo destas
impurezas para as vizinhangas dos contornos de grao quando aquecidos a temperaturas
na faixa entre 370 e 540°C, baixando a energia de coesdo atdmica local, e com isso
originando perda de ductilidade e tenacidade na temperatura ambiente. Para evitar a
ocorréncia deste mecanismo de deterioracdo, a quantidade total destas impurezas ¢

controlada na fabricacao do aco, de forma a que ndo ultrapasse limites seguros que sao

determinados por indices determinados empiricamente, cujos principais sio “X 7,

proposto por Bruscato [17], e “J” proposto por Watanabe [18].
I1.1.2. Microestrutura dos Acos 2%4Cr-1Mo
I1.1.2.1. Metal de Base

Os microconstituintes possiveis de serem encontrados no ago 2%Cr-1Mo sdo:
martensita, bainita, perlita, ferrita e carbetos. A curva de transformagdo da austenita
nestes agos pode ser vista na Figura II.1. Nela observa-se a forte tendéncia deste aco em

formar microestruturas com a presenca de bainita, bem como a formagao de martensita,



que pode se conjugar a formagdo da bainita em uma grande faixa de velocidades de
resfriamento. Para a formacdo de microestruturas com ferrita proeutetdide e perlita, &
necessario que se mantenha uma velocidade de resfriamento bastante lenta, ou seja,

aplicado um tratamento isotérmico.
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Figura II.1 — Aco 2%Cr-1Mo (a) curvas TTT e (b) curvas CCT [19].

A seguir estdo descritas as principais condi¢des de tratamento térmico [20] em que este

aco ¢ especificado para fornecimento:
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Recozimento Completo consiste de austenitizagdo até 925°C, resfriamento no forno
com uma taxa de 50°C/hora até 670°C, que ¢ inferior a temperatura do “nariz” da curva
de transformacao ferrita-perlita, e entdo resfriado ao ar até a temperatura ambiente, o

que da origem a uma microestrutura composta por ferrita mais carbetos dispersos;

1. Recozimento Isotérmico consiste de austenitizacdo a 925°C com resfriamento até
uma temperatura em torno de 730° C, sendo mantido nesta temperatura por 2 horas
de forma a transformar a austenita em uma mistura de ferrita e perlita;

2. Normalizado e Revenido consistindo de austenitiza¢do a 925°C e resfriamento ao ar
e posterior revenido a, no minimo, 675°C, sendo recomendado 50°C acima da
temperatura de servigo, dando origem a uma microestrutura bainitica mais
martensita revenida;

3. Temperado e Revenido consistindo de austenitizagdo a 925° C seguido de
resfriamento em o6leo, e posterior revenido a, no minimo, 675°C, sendo
recomendado 50°C acima da temperatura de servigo, cuja microestrutura final, que
em contraste com o tratamento de normalizacdo, ¢ basicamente martensita revenida

mais bainita.

I1.1.2.2. Principais Carbetos do Sistema Fe-Cr-Mo-C

O Carbeto-¢ ¢ encontrado ap6s o primeiro estagio de revenimento (temperatura inferior
a 200°C) em agos com teor de carbono em torno de 0,2% [21,22], tendo sido detectado
por Baker e Nutting [22]. Sua estrutura cristalina ¢ hexagonal compacta, ¢ a morfologia
comumente encontrada ¢ a de agulhas [23]. Pode ser representado pela féormula Fe,C,

cujo valor de “x” proposto ¢ 2,4 [24], embora ainda seja alvo de discussao.

O tipo MC tem uma estrutura cubica tipo NaCl, s6 encontrado no ago 2%Cr-1Mo
quando ha adicao de vanadio, nidbio ou titdnio, dando origem aos carbetos VC, NbC ou
TiC respectivamente. H4 uma pequena solubilidade de ferro, cromo e molibdénio no

MC [2].

O tipo M3C ¢ rico em ferro e apresenta estrutura cristalina ortorrdmbica como a do
Fe;C [25]. O molibdénio tem solubilidade limitada neste carbeto, enquanto que o cromo
substitui d&tomos de Fe na sua estrutura, e sua solubilidade aumenta com a temperatura,

vindo a enriquecer mais rapidamente as particulas menores em microestruturas
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bainiticas, observando-se que na bainita de regides com misturas de ferrita mais bainita,
este efeito ¢ significativamente menor [26,27], e também contribui para retardar o

crescimento da perlita [28].

Com relacdo a nucleacdo do M;C, foi observado que durante a sua formagdo ndo se
verifica aumento no niumero de precipitados ocorre, o que sugere a transformagao in situ
do carbeto-¢ para cementita [28]. Seal ¢ Honeycombe [29] estudaram acos contendo
cromo e vanadio, e concluiram que a cementita se nucleava dentro das agulhas de
martensita € ndo nos seus contornos. Apos a formacdo do M;C, ndo sdo observadas
novas nucleagdes na matriz nem mudanga na sua forma, exceto pelo coalescimento que
¢ retardado pela presenca de Mo na liga, sendo que em agos recristalizados eles sdo

ainda mais resistentes ao coalescimento [30].

O M;C ¢ instavel nos agos 2%Cr-1Mo, e se transforma em carbetos mais estaveis
durante o revenido. Ele se apresenta com morfologia acicular ou globular conforme
Figura I1.2. Outro ponto importante de discussao sobre este carbeto ¢ a sua influéncia na
formacdo dos demais precipitados ao longo do revenido, pois devido ao M;C se
precipitar finamente disperso em martensitas revenidas, e com dimensdes grosseiras na
ferrita da bainita, a dissolu¢do das particulas finas ocorre de forma mais rapida
antecipando assim o efeito do endurecimento secunddrio em microestruturas
martensiticas, ja que a dissolugdo do M;C forneceria o carbono para a precipitacao dos

carbetos subseqiientes [7].

O tipo M,C,, foi encontrado por Kuo [31] e estudado em detalhes por Dyson e Andrews
[32], que propuseram representa-lo pela formula Fe;MoC, que € equivalente a M;C.
Esta representacdo se deveu ao fato deste carbeto ter apresentado uma estrutura

cristalina ortorrdmbica, semelhante a da cementita, cujos pardmetros eram: a, =

16,27+0,02, by = 10,03+0,01 ¢ ¢o = 11,32+0,01 A. O Fe;MoC ou M;C, poderia formar
Mo x100

uma fase intermedidria entre o Fe;C e o MgC, visto que sua relagio ———— % fica
Mo + Fe

em torno de 30-56%, o que tornaria mais facil a sua transformacdo para MC, ja que

estaria mais proximo da relagdo atomica deste carbeto. O Cr tende a alterar a taxa de

transformagao, isto €, 1% Cr retarda a formacao de Fe,MoC.
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(a) (b)

Figura II.2 — Carbetos do tipo M;C em metal de solda de 2'4Cr-1Mo (a) como soldado e

(b) apods tratamento térmico de pds soldagem [33].

O tipo MpX [2,31] tem estrutura hexagonal, formando nos acos 2%Cr-1Mo o
carbonitreto (Cr,Mo),(C,N), que apresenta solubilidade de vanadio, precipitando-se

especialmente no metal de solda [35].

O tipo M2C (Mo;C) ¢ rico em molibdénio com estrutura hexagonal compacta [2,31],
com consideravel solubilidade de cromo e vanadio. Ele ¢ tipicamente de granulacao fina

com morfologias, Figura I1.3 [36]:

1. de agregados densos de fibras paralelas;
2. alotriomorfa de precipitados formados nos contornos a-y;

3. agulhas de Widmanstétten formadas no interior da ferrita.

O carbeto M,C foi observado na forma globular nos contornos de graos da bainita e da
ferrita [25]. Ele pode se precipitar por nucleacdo separada na ferrita [24,40,41], nas
interfaces cementita-ferrita, em discordancias na matriz ou nos contornos de agulhas de
martensita [42]. Em ambos os casos o nucleo ¢ inicialmente coerente com a matriz, mas
logo perde esta caracteristica e cresce na forma de agulhas chatas (planas) [25]. A
velocidade de crescimento do carbeto ¢ significativamente influenciada pela

temperatura [39], embora os carbetos nucleados nas interfaces cementita-ferrita crescam
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mais rapido que os demais [42]. Ainda com relagdo a sua nucleacdo, Obara e
colaboradores [41] estudando uma liga Fe-0,11C-1,95Mo, verificaram que se a estrutura
da interface austenita-ferrita apresentar &reas parcialmente coerentes, ocorrera
precipitacdo de Mo,C nas mesmas, embora geralmente a sua nucleagdo ocorra
primariamente de forma intragranular. A resisténcia a fluéncia ¢ atribuida originalmente
a estabilidade microestrutural deste carbeto que ¢ metaestavel, havendo observagdes de
seu desaparecimento da microestrutura apos revenimento a 700°C por 2.000 horas [34].

O teor de Mo na ferrita em equilibrio com os carbetos dispersos aumenta conforme

aumenta a temperatura de revenimento [39].

ﬂf‘?

bt o

Figura II.3 — Distribui¢@o de carbetos no metal de base de uma solda similar do ago

2Y4Cr-1Mo [43].

[

O M;C; [44] ¢ conhecido como carbeto de Hiagg ou “yx”. Ele apresenta uma estrutura
cristalina monoclinica, e foi encontrado em acos de alto teor de carbono (1,22%)
predominante na microestrutura resultante do revenido de estrutura martensitica na faixa
de temperatura de 250° a 300°C [44]. Foi também observada a sua formagdo em acos
1Cr-"2Mo envelhecidos entre 58.700 e 175.000 horas em operagdo entre 500° e 543°C
[45], onde apresentaram morfologia de bastdoes, Figura I1.4, que se nucleiam
heterogeneamente nos carbetos M,C e se mantém nas regides ferriticas em que o M,C
na forma de agulhas tenha desaparecido, o que sugere ser este carbeto mais estavel
termodinamicamente que o M,C. Ele ¢ rico em ferro e cromo, apresentando solubilidade
a0 manganés, cujo teor varia com a temperatura, mas praticamente nenhuma ao

molibdénio [44].
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O M;C; (CrsCs) € rico em cromo e apresenta uma estrutura com célula hexagonal de ag

=14,015+0,002 A ¢ ¢y = 4,509+0,001 A [47]. Sua morfologia é acicular na forma de
bastdes no interior dos graos [1,26] e globular, Figura I1.3, nos contornos de graos [2].

Este carbeto apresenta alta solubilidade de ferro € manganés, mas pouca de molibdénio

e vanadio [47].

A nucleagdo do M;C; nos agos cromo-molibdénio, ocorre nas vizinhangas do carbeto
M;C existente, provavelmente nas interfaces ferrita-carbeto ou no seu interior [26]. O
teor de cromo no M;C aumenta significativamente (até 20% que € o valor de saturacio)
antes da formacao do M;C; [25,34,48,49]. Devido ao empobrecimento da matriz em
cromo, a nucleagdo em separado destes carbetos seria improvavel [31,40]. Para
corroborar com a premissa da nucleacao a partir do M3C, foi observado que o M,Cs3 nos
acos normalizados nucleou apenas na bainita, embora a ferrita seja a fase rica em
cromo, sendo observada a ocorréncia do M;C; somente onde o M3C era pré-existente
[25]. No entanto, Seal e Honeycombe [29] encontraram nucleacdo em separado, com os
primeiros nucleos aparecendo nos contornos de grao, € com o passar do tempo se
espalhando pelo interior do grdo, sendo alimentada pela dissolu¢do da cementita que
fornece o carbono para a continuag¢do da reagdo. Vale destacar que, nos agos Cromo-

Molibdénio normalizados, a nucleacdo s6 ocorre nas regides bainiticas [37].

Com relacdo a estabilidade do carbeto M;Cs, o molibdénio pode repor parte do cromo
na estrutura [25], e quando submetido ao revenido, este elemento acelera a velocidade
de coalescimento do carbeto, sendo mais acentuado este efeito em temperaturas acima
de 500°C. Deve-se observar que nos acos recristalizados ha maior resisténcia ao

coalescimento [30], e que o vanadio estabiliza o M;C5 [50].

Os resultados acima indicam que a cinética de formagdo deste carbeto merece ainda

alguma discussao, sendo este ponto de vista corroborado por outros autores [48].

O M;3C¢ ¢ encontrado distribuido por toda microestrutura dos agos temperados e
revenidos, enquanto que nos que sofreram tratamento térmico de normalizagdo e
revenido, foi observado apenas na bainita [25]. E rico em cromo, e se forma com uma
estrutura cristalina ctubica de face centrada, apresentando alta solubilidade de ferro e

manganés. Ele se forma nos graos bainiticos nas regides onde se encontram o M;C e o

15



Mo,C, nucleando-se no interior do primeiro ou nas interfaces ferrita-M;C, vindo a
crescer as expensas de ambos [22]. Ele ndo ¢ encontrado nas vizinhangas de colonias de
Cr;C;, nem observa-se dissolugcdo deste carbeto com a formagdo do M;3Cs. Por este
motivo 0o Mj»3C¢ deveria ser um carbeto a base de ferro e molibdénio, do tipo
Fe;1Mo,Cs, 0 que contrapde o observado por Shaw e Quarrell [46] que estudaram agos
com diversos teores de cromo e vanadio, e observaram que o crescimento deste carbeto
se dava pela dissolugdo do Cr;Cs. Outra possibilidade de nucleagdo se daria nas
vizinhangas de particulas de cementita, o que explicaria seu répido crescimento nos
estagios iniciais de revenimento [22]. Beech e Warrington [45] demonstraram que o
M;,;C¢ ndo nucleia a partir do M;C; a 700°C, e que ambos desenvolvem um crescimento
competitivo, com o que nao concordam Seal e Honeycombe [29] que concluiram
estudando acos de alto teor de cromo que a nuclea¢ao do Cry3C¢ ocorre in situ no Cr;Cs,
0 que também foi observado por Inoue e Matsumoto [48]. O coalescimento deste
carbeto durante revenido ndo ¢ influenciado pela presenca do cromo e molibdénio na
liga [30], mas o tungsténio ¢ o molibdénio estabilizam o M;,3Cs. Sua morfologia ¢
globular tanto no interior quanto no contorno do grao, podendo ser encontrado na forma
de bastdo intergranularmente, Figura II.1.4. E digno de nota que em agos ferramenta,
enquanto a microestrutura continha uma composi¢do de precipitados “W,C+VC” era
significativo o efeito do endurecimento secundario, mas quando se aumentou a
temperatura de revenido e se formou o M;3Cg, foram constatados os menores valores de

dureza do material [46], indicando que o mesmo reduz a resisténcia mecanica do ago.

Figura I1.4 — Carbeto MsC, em forma de bastdo (seta) em ago 1Cr-2Mo apds operar

175.000 horas entre 500° e 543°C [45].

O tipo MgC ¢ um carbeto essencialmente ternario, composto de ferro, molibdénio e

mostrando apreciavel solubilidade de outros elementos de liga [2], com estrutura
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cristalina ctbica de face centrada (a, = 11,08 A) [50]. Ele se forma nos contornos de
grao, nucleando-se nas interfaces entre carbetos pré-existentes e a matriz [22], ou pela
transformagao in situ a partir do M»3Cq [48], crescendo rapidamente as expensas dos
carbetos em sua vizinhanca, dando origem a uma morfologia globular com formato
préximo a um cubo [1], ver Figura IL5. E encontrado tanto nos agos cromo-molibdénio
temperados e revenidos quanto nos normalizados e revenidos. Ele caracteriza-se como o
carbeto de equilibrio no ago 2%Cr-1Mo [22]. Leitnaker, Klueh e Laing [50] avaliaram a
microestrutura deste aco apds envelhecido 26.500 horas a 566°C, e descobriram o
carbeto M4C, que seria uma variante do carbeto M¢C, o qual poderia representar um
conjunto de carbetos com composicdes proximas da sua. Caso haja uma relagdo Mo/C
adequada ¢ possivel a transformacao in situ do M,C para o M¢C [48], 0 que ocorre com
teores de molibdénio superiores a 2%. Ao avaliar o revenido de agos ferramenta, Kuo
[49] verificou que o inicio de formacdo do MeC coincidiu com a queda da dureza
promovida pelo endureciemnto secundario, o que leva a crer ser este carbeto deletério a

resisténcia mecanica do aco.

Figura I1.5 — Distribui¢do de carbetos num tubo de reaquecimento de vapor em aco
2%4Cr-1Mo que operou 184.000 horas a 565°C submetido a uma pressdo interna de 2,8
MPa [52].

I1.1.2.3. Evolucao da Microestrutura dos Acos Cr-Mo Submetida ao Revenido

Kuo [23] subdividiu o revenido em quatro estagios:
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1. Precipitagdo do carbeto-¢ e de martensita revenida de baixo teor de carbono
(150°C);

2. Decomposi¢do da austenita retida em bainita (150-280°C);

3. Precipitacdo da cementita (acima de 200°C);

4. Formacao de carbetos de elementos de liga a partir da conversdo da cementita

(acima de 500°C).

Ao se observar os estagios acima, nota-se que o quarto estdgio ¢ 0 momento em que o
revenido atuara de forma diferenciada, pois a conjugacao da composicao quimica do
aco, com a temperatura de tratamento térmico e o tempo de exposi¢do definirdo a
cinética e os tipos de carbetos que se precipitardo. No entanto, ¢ de se esperar que o
histérico térmico do material influencie neste processo de transformagao durante o
revenido, ja que a estabilidade da microestrutura formada a cada instante parece ser o
conceito chave para o entendimento das transformacgdes que se desenvolvem durante o
revenido prolongado a que sdo submetidos os agos cromo-molibdénio nas suas

condi¢des de servigo.

Senior [53] apresentou uma revisao sobre a formagao de carbetos no aco 1Cr-Mo-V a
partir de resultados de diversos autores, mas que ndo compunha um estudo sistematico
sobre o tema. Como primeiro trabalho sobre a cinética e evolugdo microestrutural dos
acos 2%Cr-1Mo apds revenido, foi realizado por Baker e Nutting [22] cujo estudo
partiu de duas microestruturas basicas originadas pelos tratamentos de témpera e
normaliza¢do. O trabalho trouxe esclarecimentos importantes quanto a evolucdo da
precipitacao de carbetos durante revenimento até 1000 horas em temperaturas entre 400

e 750°C. As principais observagdes feitas por Baker e Nutting foram:

* Aco Revenido apds Témpera

1. A microestrutura antes do revenido ¢ constituida de graos contendo martensita,
precipitados em forma de placas de Widmanstitten, cuja difragdo de raios-X
mostrou serem de carbeto-¢, enquanto que precipitados lenticulares maiores foram
identificados como cementita;

2. temperaturas na faixa de 400°C em tempos curtos originaram carbetos lenticulados e
placas nos contornos de graos, cujo paralelismo dos carbetos lenticulares na matriz

ferritica indica uma aparente relacdo entre a orientagdo de ambos. A continuagao do
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tempo de revenido promove o crescimento mais rapido dos carbetos localizados nos
contornos de grao;

apo6s tempos curtos de revenido a 500°C formam-se carbetos ramificados em regides
isoladas, identificados como cementita originada de regides onde havia austenita
retida e que se transformam em ferrita mais carbetos nesta temperatura;

a precipitacio do Mo,C a 500°C ¢ precedida pela formagdo de pequenas zonas
difusas na matriz ferritica que, com a continuacdo do revenido, dao origem a
pequenas agulhas do carbeto, as quais ndo crescem significativamente com o tempo
de revenido nesta temperatura;

o carbeto Cr;Cs se forma no interior da cementita ou na sua interface com a ferrita,
nao tendo sido observada sua nucleagdo em separado neste aco;

a precipitacdo do M»3;Cs ocorre a partir de 650°C, na forma de carbetos esferoidais
grandes, inicialmente encontrados nos contornos austeniticos, cujo crescimento
ocorre as expensas da cementita e do Mo,C, conduzindo a uma reducao substancial
no numero de particulas existentes;

a nucleacdo do M¢C ocorre nos carbetos pré-existentes nos contornos de grao tanto
da ferrita pro-eutetdide quanto na ferrita da bainita nos agos normalizados, e cresce
rapidamente as custas dos demais carbetos vizinhos. Foi observado substancial
crescimento de grao conforme carbetos localizados nos contornos de graos eram
dissolvidos;

ndo ha queda no teor de Mo encontrado nos precipitados quando o Mo,C se

dissolve, o que indica ter o mesmo se transferido para o M,3C¢ formado.

Aco Revenido apés Normalizacio

A microestrutura ¢ constituida antes da normalizagdo por ferrita pro-eutetoide e
bainita numa propor¢do da ordem de 55:45. Nenhum carbeto esta presente na ferrita,
mas sdo encontrados na bainita sob a forma de placas e ripas, sendo indentificados
como parte carbeto-¢ e parte cementita. Algumas indica¢des de presenga de Mo,C
sdo observadas nas interfaces ferrita-bainita no lado da ferrita;

como diferenga em relagdo ao revenido apos témpera, tem-se a precipitacdo mais

cedo do carbeto Mo,C e sua permanéncia na ferrita até a formagao do MeC;
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durante o revenido a 400°C verificou-se que os carbetos nas regides bainiticas
tornam-se mais espessos, enquanto que na ferrita a quantidade de cementita
aumentou;

a 500°C os carbetos na bainita espessam-se mais rapidamente do que a 400°C, e
surge também o carbeto Mo,C sob a forma acicular em sua maioria nas interfaces
ferrita-bainita. A precipitacdo deste carbeto ocorre com a formagdo de pequenas
particulas equiaxiais proximas aos contornos de grao, com o posterior crescimento
do carbeto na forma de ripas em dire¢ao ao interior da ferrita;

a 600°C, com meia hora de revenido, aparecem zonas difusas na matriz ferritica nas
quais com o tempo precipita o Mo,C, inicialmente na forma de fios, e que
rapidamente se desenvolvem na morfologia de agulhas. Os carbetos localizados na
bainita esferoidizam significativamente nesta temperatura;

a 650°C a precipitagdo do Mo,C se completa mais cedo do que a 600°C, e a
cementita se esferoidiza mais rapidamente. O Mo,C precipita na forma de agulhas
nas interfaces bainita-ferrita. Apds cerca de 50 horas o Cr;C; se forma do lado
bainitico das interfaces bainita-ferrita com morfologia de bastdes. Aumentando o
tempo de revenimento, o carbeto M,3C¢ se forma na bainita onde a vizinhanca nao
tem presen¢a do carbeto Cr;Cs, sendo observado somente nestas regides. Enquanto
que a precipitacdo do M;3Cg na bainita ¢ acompanhada da dissolucao das agulhas de
Mo,C adjacentes, dentro da ferrita o Mo,C ¢ estavel, ndao sendo dissolvido pela
formagao do M»;Cg;

a 700°C as mesmas alteragdes verificadas a 650°C ocorrem em maior velocidade.
Ap0s 10 horas, alguns carbetos do tipo Cr;C; podem ser vistos nas interfaces ferrita-
bainita, enquanto que a cementita se encontra em adiantado estado de
esferoidizacdo. Vale ressaltar que a velocidade de coalescimento aumenta na ordem
M;C3<M»;C¢<M;3C<Fe;C  (cementita), e que no ago recristalizado ¢
significativamente inferior ao temperado e revenido, destacando-se o fato de que os
carbetos localizados nos contornos de grao coalescem mais rapidamente do que os
localizados no interior do grao, definindo como fator determinante na velocidade de
coalescimanto a subestrutura no interior dos grios para os precipitados
intragranulares e o tamanho de grdo para os precipitados intergranulares [22]. A
precipitacdo do Mj,3C¢ ¢ acompanhada da recristalizagdo da bainita com novos

carbetos aparecendo nos contornos de grao de ferritas equiaxiais. Eventualmente o
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carbeto M¢C forma-se tanto na ferrita quanto na bainita, e 0 Mo,C na ferrita comeca
finalmente a se dissolver;

8. a 750°C a seqiiéncia de alteragdes ¢ a mesma observada a 700°C. Apods 100 horas
ocorre substancial crescimento de grao na bainita e a maior parte dos carbetos tipo

Cr;C3, M»3C¢ € Mo,C foram dissolvidos.

Como resultado de suas avaliacdes, Baker e Nutting [22] propuseram duas seqiiéncias,
mostradas na Figura I1.6, de precipitacdo para os carbetos nos agos 2%Cr-1Mo nas duas

condigdes de tratamento térmico estudadas.
oM

Oc O c ©° ° 3 C
750l \ Sty
[} MO o
®

23 C *Cr, G

TEMPERING TEMPERATURE, °C
TEMPERING TEMPERATURE,°C

4OGT>— o e © o ®©
t LI [ ug L1 L L |
o5 10O 50 100 500100 1000 05 10 50 100 500 1000 10000
TEMPERING TIME h (Log Scale) TEMPERING TIME h (Log Scale)
(a) (b)

Figura II.6 — Diagrama isotérmico mostrando a seqiiéncia de formagao de carbetos

durante o revenido (a) de um ago temperado, (b) de um aco normalizado [22].

Da observacdo dos graficos pode-se notar que a tendéncia dos carbetos ¢ a de se
transformarem ao longo do tempo em outros mais estaveis, promovendo a alteragao de
pardmetros importantes para o estabelecimento da resisténcia mecénica do ago aos
esfor¢os no regime de fluéncia. Como primeiro ponto a se destacar, pode-se citar o fato
de que o carbeto M,C acicular ¢ distribuido finamente no interior do grao, e tende ao
longo do tempo a coalescer, o que promove a diminui¢do do numero total de
precipitados e conseqlientemente um aumento na distdncia entre 0s mesmos,
provocando assim queda na resisténcia a deformagao por fluéncia a altas temperaturas.
Como caracteristica do processo, tem-se o fato de que os carbetos mais estaveis, tais

como o0 M33Cs e 0 M¢C, se localizam preferencialmente nos contornos de graos.
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A influéncia de outros elementos de liga foi avaliada por Yu [54], que estudou o
fosforo, manganés e o silicio no ago 2%Cr-1Mo temperado e revenido, submetido a
revenimento por até 100 horas. Ele verificou que na presenca de silicio, a seqiiéncia de
precipitacdo que ocorreu foi - carbeto-e¢ = M;C = M,C = MgC = M;C; = M:Cq; €
no caso do ago sem silicio foi - carbeto-¢ = M;C = M,C = M;C; = M»Cq. Este
resultado mostra o efeito estabilizante do silicio com relagdo ao carbeto M¢C, sendo que
este carbeto s6 foi encontrado nos agos que continham o silicio como elemento de
adi¢do. Yu [54] concluiu que o campo de coexisténcia do M,C com relagdo ao
apresentado nas Figura I1.6 ¢ maior, e que a nucleagdo do M;Cs ocorre em temperaturas

mais baixas do que as anunciadas por Baker e Nutting [22].

Como ¢ evidente, a precipitagdo destes carbetos ¢ fung¢do da concentragdo dos
elementos de liga que se encontram distribuidos pelo volume do material, sendo que
flutuagdes nas concentracdes localmente influenciam  decisivamente nos
microconstituintes que se formam. Por exemplo, a microestrutura prevista por Thomson
e Miller [55], utilizando um modelo termodindmico para calcular os carbetos em
equilibrio com a microestrutura nos agos 2%Cr-1Mo, foi 0 M23Cs € 0 MeC, mas se o
teor de carbono passasse para 0,4%, os carbetos estdveis passariam a ser o M;Cs e o

M,5Cs.

Devido a complexidade de se analisar a seqiiéncia de precipitagdo dos carbetos no
sistema Fe-Cr-Mo-C, diversos autores [56-66] vém apresentando contribuigdes para
esclarecer termodinamicamente a evolugdo da microestrutura em fungao do tempo e da
temperatura de revenido. Um dos caminhos trilhados provem de pesquisas cujo objetivo
¢ o de avaliar o fendmeno de degradacdo conhecido por “ataque pelo hidrogénio”, que
se caracteriza pela combinacao do hidrogénio com o carbono do aco no interior de sua
microestrutura, vindo a produzir em conseqiiéncia desta interacao bolhas de metano que
provocam sérios danos ao aco. Como o desenvolvimento destas bolhas estd intimamente
relacionado com a remog¢do do carbono da microestrutura pelo hidrogénio, a atividade

deste elemento na matriz € nos carbetos se torna o ponto chave no fendomeno.

Neste sentido, um dos trabalhos mais elucidativos foi realizado por Wada [56], que
avaliou termodinamicamente os carbetos no aco 2%Cr-1Mo. Para tal, ele tratou
primeiramente os carbetos formados nos sistemas Fe-Cr-C [54] e Fe-Mo-C [55]

separadamente, onde utilizou a teoria das solugdes para desenvolver as equacdes para a
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energia livre de formacao dos carbetos nos sistemas. O conceito basico do tratamento
termodinamico utilizado foi o de que a ferrita pode ser vista como uma solugao diluida
de cromo, molibdénio e carbono em ferro-a, o que permite tratar a ferrita se
comportando como uma solucao ideal (Lei de Raoult), enquanto os demais elementos se
comportariam como uma solugdo regular (Lei de Henry). Sendo assim, Wada [56]
concluiu que o M»;C¢ se torna o carbeto predominante com o aumento da atividade do
carbono e que os carbetos MgC e M,3C¢ sdo mais estaveis no aco 2%4Cr-1Mo do que nas

ligas Fe-Mo-C e Fe-Cr-C, respectivamente.

Estes resultados chamam a atengdo para um fato interessante, que € o da solubilidade de
mais de um elemento de liga nos diversos tipos de carbetos transforma-los em mais
estaveis do que seus semelhantes monotonicos, isto ¢, com apenas um elemento de liga

metalico na formula.

Em recentes trabalhos, Gope e colaboradores [67-69] pesquisaram nos agos 2Cr-/2Mo-
¥4V, 1V4Cr-2Mo e 2%Cr-1Mo o efeito do revenido prolongado (6.500 a 34.500 horas)
nas transformagdes microestruturais entre 500° e 580°C. Foi verificado no aco Y2Cr-
¥2Mo-%V [67] que 7.551 horas a 500°C provocou o coalescimento do VC (V4Cs), € que
a 540°C apos 13.066 e 34.327 horas o carbeto M,C nucleou e cresceu na forma de
placas na interface de carbetos do tipo VC, originando uma figura na forma de asas, ¢
verificando-se também o coalescimento do M3;C presente na bainita ap6s 34.327 horas.
No ago 174Cr-2Mo [68] o revenido a 520°C por 5.442 horas deu origem a precipitados
fibrosos do tipo Cr;N que com a extensdo até 13.928 horas mudou a sua composi¢ao
para Mo,C cuja morfologia era de agulhas e coalescimento do M3C, e com a elevagao
da temperatura para 560°C a formagao das agulhas de Mo,C foi acompanhada da
precipitagdo do M»3C6 na forma elipsoidal acompanhado também do coalescimento da
cementita presente na bainita. O ago 2%Cr-1Mo [69] mostrou que a 540°C entre 7.022 e
17.946 horas de revenido, o M,C se coalesce e ocorre precipitacio do M¢C, mas a
580°C apods 14.836 horas o M,C s6 era observado em poucas regioes, enquanto que o
M;;C¢ manteve-se presente ao longo de todos os tempos de revenido aplicados em
ambas temperaturas de 540 e 580°C, e por fim, o M¢C mostrou-se o carbeto

predominante apos longos periodos a 580°C.
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I1.1.2.4. Resumo das Seqiiéncias de Precipitacao de Carbetos na Literatura

As propriedades mecanicas a temperaturas elevadas do aco, tais como limite de
escoamento, resisténcia a tragdo e resisténcia a fluéncia, dependem basicamente do tipo,
tamanho, morfologia e distribuicdo dos carbetos precipitados ao longo de sua
microestrutura. Como foi visto anteriormente, a observacdo da seqiiéncia de
precipitagdo e posterior evolucao de carbetos durante o revenido de agos 2%Cr-1Mo em
condi¢des de fluéncia, levou a descoberta de coexisténcia de varios tipos de carbetos
(MC, carbeto-g, M3C, M,Cp, MpX, M;C, Ms5C,, M;Cs, M»3Cs € M¢C), que se
transformavam com o revenido prolongado. A seguir, estd um breve resumo das
principais seqiiéncias de transformacdo que foram identificadas na literatura

anteriormente citada.

* Baker e Nutting [22] determinaram a seqiiéncia de precipitagdo para os carbetos no

aco 2%Cr-1Mo como sendo:

Apos normalizacao e revenido:

- Na bainita:

Cr 7C3 = M6C

Carbeto-¢ + Cementita = Cementita = Cementita + M0o,C = M»Cs

- Na ferrita:

MQC = MGC

Apoés Témpera e Revenido:

CI'7C3 = M6C

Carbeto-¢ = Cementita = Cementita + M0o,C = M»3C
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Yu [54], trabalhando com um ago 2,25Cr-1Mo contendo silicio na faixa de 0,5%,
observou a seguinte seqiiéncia de precipitacdo: carbeto-¢ = M3;C = M,C = M(C
= M,;C; = M,3C¢ . Enquanto que para agos sem silicio, a seqiiéncia foi: carbeto-¢
= M;C = M,;C = M;C; = M»;C . Pode-se observar que nestes casos nao fica
evidente se o carbeto mais estavel € 0 MgC, mas que a presenga de elementos de liga

poderia influenciar na cinética de precipitacao.

Kuo [23] propds para acos com teores de 2,14 e 5,6% de Mo: Fe;C = Mo,C =

M,Cy , embora sejam necessarias milhares de horas para o M,Cy, aparecer [31].

Dyson e Andrews [35] estabeleceram;

Para os acos ao Cr entre 0 e 1,5% com 0,12%C: Fe;C = (Fe,Cr);C = (Cr,Fe);C;

Para os acos ao Mo entre 0,4 ¢ 1,9% com 0,12%C:

Fe;C + Mo,C = (Fe,Mo0);C = Fe;MoC = M, Gy,

J J

+ Fe = = = McC

Andrews e Hughes [34], apds analisarem o conjunto de resultados encontrados na
literatura sobre formagdo de carbetos, propuseram como sequéncia de precipitacao

as opgoes:

Matriz = carbeto-¢ + MX = Fe;C = M,C3; = M»3Ce + M,C, = MgC

Matriz = Fe;C = M7C3; = M3C6 + M,Cp, = MgC

Matriz = My X = M»3Cg + M,Cy, = MeC

Pigrova [70] avaliou o revenido de estruturas martensiticas entre 450 e 700°C por
periodos até 3.000 e 5.000 horas, em um conjunto de acos com variados teores de
cromo e molibdénio conforme a Tabela II.1, vindo a sugerir a sequéncia de

precipitagdo a seguir:

De forma geral: M;C = MC + M;C + M;C; = M»3C = M(C
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Tabela II.1 — Composi¢ao quimica dos acos estudados por Pigrova [70].

Aco C Cr Mo | V Ni Mn Si T austenitizagao, °C
R2MA 0251 16 | 1,O |03 04 | 0,5 | 03 980
12Crl1MoV | 0,12 | 1,0 | 0,3 [0,25| 0,2 | 0,4 | 03 980
R2 025 16 | 0,6 |03 0,3 | 0,1 0,4 980
20CrMo 020 06 | 0,5 | - | -- 0,6 | 03 900

* Varin e Haftek [71] propuseram a seguinte seqiliéncia de precipitagdes para o aco
1Cr-"2Mo apds 105.000 e 122.000 operando na faixa de 520°C, a 4 MPa de pressao

interna:

Fe;C = M;C; + M»3C¢ (105.000 horas) = M7Cs + M»3Cs + MgC (122.000 horas)

I1.1.2.5. Efeito da Deformacao sob Fluéncia na Precipitacio de Carbetos

Durante o ensaio de fluéncia o corpo de prova ¢ exposto a um revenido de longa
duracdo, ao qual se conjuga outra varidvel, que ¢ a tensdo aplicada, trazendo

imediatamente a tona a questao de como esta podera influenciar no revenido.

Nileshwar e Quarrell [72] avaliaram a transformacao Cr;C;=>Cr3C¢ em um ago com
9%Cr com ¢ sem adicao de vanadio, e a transforma¢ao Mo,C=MC em um ago com
3%Mo. Este estudo foi realizado através da aplicacdo de revenidos a 600°C, com tensdo
aplicada através de taxa de deformagdo constante ao longo do ensaio ou apenas
aquecida em forno. Eles verificaram que no ago Cr-V sem tensdo aplicada a
transformagdo Cr;C;=Cr,3C¢ se completava com 50 horas, enquanto que a presenga da
tensdo retardou esta transformagao até¢ 100 horas. No caso do aco com 9% de cromo, o
mesmo efeito foi verificado, a tensdo retardou a transformacao até 50 horas, enquanto
que o sem tensdo aplicada completou a transformac¢ao com 10 horas. No caso do aco
com 3%Mo, a transforma¢do Mo,C=M;C mostrou comportamento semelhante, isto &,
a tensdo retardou o fim da transformacao, levando-a até¢ 100 horas, enquanto na amostra
ndo tensionada ela se completou com 50 horas. Na faixa de taxa de deformacdo

aplicada, 0,01 a 0,5 % por hora, ndo se observou influéncia da mesma nas
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transformagoes avaliadas. Um resultado importante ¢ o de que a quantidade de carbetos
precipitados nas amostras tensionadas apresenta um nimero maior de precipitados, os
quais tém uma granulometria mais fina do que no caso das amostras ndo tensionadas, e
a granulometria ¢ cada vez mais fina conforme a taxa de deformacgao aplicada tenha sido

maior, como pode ser visto na Figura I1.7.

Ridal e Quarrell [73] avaliaram o comportamento dois tipos de agos, um ao molibdénio
e outro ao cromo, cujas amostras foram ensaiados entre 550° ¢ 700°C variando a taxa de
deformacao entre 0,013% a 0,15% por hora. A reacdo Mo,C=M(C nos agos ao
molibdénio fundidos ao ar foi acelerada na temperatura de 700°C, com aumento deste
efeito com o decréscimo da temperatura para 650° e 600°C para mesmas taxas de
deformacao, embora a resposta a variagdo desta taxa de deformacao nao apresentou um

comportamento Unico, ndo permitindo concluir-se sobre seu efeito.

(a) (b) ()

Figura I1.7 — Carbetos precipitados em ago 9%Cr revenido a 600°C durante 50 horas (a)
sem tensdo aplicada; (b) com 0,045% por hora de taxa de deformacgdo; e (c) com 0,5%

por hora de taxa de deformacao [72].

No mesmo tipo de ago, mas fundido a vacuo, a taxa de transformagdo foi muito inferior
aos acos fundidos ao ar. No caso dos agos ao cromo, a reacao Cr;C;=Cry3Cs nas
amostras ensaiadas entre 550° e 700°C foi levemente retardada, mas em uma magnitude
muito inferior a esperada com base em resultados anteriores [72]. Estes resultados ndo

permitiram acrescentar conclusdes aos trabalhos anteriores.
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Gupta e Dhar [74] observaram que, numa amostra de ago 14Cr-0,4C revenida a 610°C
durante 3 horas sem tensionamento e entdo aplicado um carregamento, neste momento a
reacdo Fe;C=Cr;C; j& se completou, e a reacdo Cr;C;=Cr,3C¢ estd iniciando para as
condigdes sem tensdo, mas no instante em que a tensdo ¢ aplicada ao ago, uma
quantidade de Cr;C; se precipita devido ao efeito da tensdo, e esta quantidade a mais de
carbeto precipitado empobrece sobremaneira a matriz e conseqlientemente acaba por

retardar a formagao do Cr3Cs.

Murphy e Branch [75] estudaram as alteragdes metalirgicas que ocorreram no
comprimento Util de corpos de prova de fluéncia de ago 2%4Cr-1Mo ensaiados a 566° ou
593°C, nas condi¢des de pré-tratamento de temperado, normalizado e recozido. As

principais conclusdes que os autores chegaram foram:

1. As diferengas iniciais na resisténcia a fluéncia, nos materiais no estado como
recebido, foram progressivamente mais significativas conforme o tempo e ou a
temperatura de ensaio era reduzida;

2. O material recozido, com maior presenga de ferrita poligonal, mostrou-se menos
resistente em ensaios de curta duracdo do que os materiais com microestruturas
compostas por misturas de ferrita mais bainita;

3. O material completamente bainitico mostrou-se inicialmente o mais resistente. No
entanto, esta situacdo se inverte com o aumento do tempo e ou da temperatura,
voltando a convergir para o resultado das demais microestruturas quando submetido
a condigdes mais severas de ensaio (temperatura mais elevada);

4. A dureza do material mostrou-se fun¢do direta da quantidade de ferrita presente na
microestrutura, cuja origem baseia-se no fato de na bainita ocorrer a dissolu¢ao do
M,X pré-existente durante o ensaio, dando origem ao M¢C globular grosseiro no
contorno de grdo, enquanto que na ferrita ha pouca presenca de precipitados antes
do ensaio, com os mesmos se formando apds seu inicio;

5. A quantidade de bainita e ferrita influencia significativamente a resisténcia a

fluéncia.

O que se pode observar das conclusdes acima ¢ que tanto o desaparecimento quanto a
nucleacao de carbetos durante o ensaio de fluéncia promove significativas alteragdes

nas propriedades a fluéncia, e que o tempo e temperatura dos ensaios provocam
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diferencas marcantes nas microestruturas desenvolvidas, o que determina o nivel de

resposta mecanica.

Kihara e colaboradores [76] avaliaram as alteracdes morfologicas nos carbetos em uma
liga Inconel 617 ensaiado em regime de fluéncia a 1000°C, e observaram que os
carbetos precipitados intergranularmente em contornos de grdo submetidos a
compressao, paralelos a direcdo de tragdo, se dissolveram durante o segundo estagio de
fluéncia, seguindo-se a difusdo dos elementos formadores do carbeto para os contornos
de grao sob tensdes trativas e ali precipitando novos carbetos. Também constataram que
os carbetos intragranulares contribuiam para reduzir a taxa de deformagdo no segundo
estagio de fluéncia embora perdessem a sua efetividade ao longo do ensaio. Foi ainda
observado que os carbetos nos contornos de grao contribuem para a redugdo da
deformacdo sob fluéncia devido a impedirem a migracdo dos mesmos, visto que 0s
contornos de grdo nos quais os carbetos se dissolveram comegaram a migrar
aumentando a taxa de deformacao. Por tltimo, detectaram que os vazios de fluéncia se

nuclearam nas interfaces dos carbetos localizados nos contornos de grao.

Gope e colaboradores [67-69] realizaram pesquisas nos agos "2Cr-/2Mo-%4V, 1ViCr-
2Mo e 2%Cr-1Mo com o intuito de avaliar o efeito da sobreposicdo da tensdo de
fluéncia nas transformagdes microestruturais durante revenido entre 500° e 580°C em
periodos que variaram de 6.500 a 34.500 horas. Foi verificado que a presenca da tensao
no aco '2Cr-2Mo-%V acelerou o coalescimento dos carbetos do tipo VC (ou V4Cj),
enquanto no aco 1%Cr-2Mo nas temperaturas de 520°C e 560°C, ela contribuiu para
aumentar a nucleagdo de agulhas do M,C, e na faixa mais baixa de aquecimento
promoveu a nucleagdo do M»;Cs na forma globular apds 13.928 horas, efeito esse
também observado no aco 2%Cr-1Mo além do fato de que uma tensdo de 78 MPa

provocou o desaparecimento por completo deste carbeto apos 14.836 horas a 580°C.

Os resultados apresentados mostram que o progresso da precipitagdo dos carbetos
empobrece a matriz tanto em carbono quanto em elementos de liga. Com base nesta
premissa, a continuagdo da precipitacdo de novos carbetos necessitara de uma nucleagao
in situ, da dissolu¢do de carbetos existentes ou da nucleacdo de carbetos em areas
preferencialmente ainda nao empobrecidas. Como os carbetos &, M3C e M,C sdo

metaestdveis, a continuacdo do revenido nas condi¢cdes de fluéncia promove
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transformagdes na microestrutura, € conseqiientemente na resposta sob fluéncia, cujos

efeitos serdo fungdo da temperatura, nivel de tensdo aplicado e tempo de exposicao.

I1.1.2.6. Carbetos em Acos Cromo-Molibdénio apés Longos Periodos em Servico

Pelo até aqui exposto, fica evidente que alguns dos carbetos formados nos acos ao Cr-
Mo apresentam caracteristicas metaestaveis, pois, como descrito, eles sofrem alteragdes
morfoldgicas além de se transformarem em outros carbetos quando expostos a
temperaturas elevadas. Foi visto também que a cinética de transformacdo daqueles
carbetos ¢ alterada quando se observa a sua evolucdo durante ensaio de fluéncia. No
entanto, como o nivel de tensionamento durante a vida operacional de um equipamento
fabricado com estes acos ¢ inferior comparado ao reinante nos ensaios de fluéncia,

torna-se importante saber como este ago reage as condi¢des de servigo.

Wada e Biss [77] avaliaram os efeitos na resisténcia do aco 2%Cr-1Mo apos longos
periodos em operagdo a temperaturas elevadas. O ago que operou por cerca de 100.000
horas entre 500 e 570°C foi submetido, antes de entrar em servigo, a uma austenitizacao
a 920°C por 10 minutos de patamar, resfriado no forno at¢ 730°C permanecendo nela
por 45 minutos e posteriormente resfriado no forno até a temperatura ambiente. Sua
microestrutura, apos envelhecimento em servigo, era composta de graos ferriticos com
finos carbetos dispersos inter e intragranularmente, com suas densidades variando de
grao para grao, tendo sido encontrados carbetos do tipo M¢C, M»3Cs € M, X, ver Figura
I1.8, mas sem indicagdes do M,C, embora algumas anélises tenham suscitado davidas
quanto a origem do precipitado, principalmente alguns na forma esferoidal que

poderiam ser do tipo M,C mas que foram considerados como MgC ou M73Cg.

O aco envelhecido em servico por 80.000 horas entre 600 e 650°C foi submetido desde
a usina até o término da montagem do vaso de pressdo do qual foi removido ao seguinte

ciclo térmico:

1. austenitizagdo a 930°C com patamar de uma hora, sendo em seguida resfriado ao ar
até a temperatura ambiente;
2. revenido a 730°C por meia hora, e resfriado ao ar novamente até a temperatura

ambiente;
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3. e finalmente submetido a um tratamento térmico de alivio de tensdo a 690°C por

trés horas e resfriado no forno.

Figura I1.8 — Microestrutura a partir de uma réplica por extragao do aco envelhecido em
servigo por 100.000 horas entre 500 e 570°C, mostrando a morfologia dos precipitados

(a) como recebido e (b) apds revenimento com patamar de uma hora a 730°C [77].

A microestrutura do aco, apos ser envelhecido em servigo, consistia de graos ferriticos
com finos precipitados que eram formados por misturas de MgC, como carbeto
dominante, M»3C¢ € uma pequena quantidade de M,C, como pode ser visto na Figura

I1.9.

Para avaliar a estabilidade das microestruturas, foram realizados tratamentos de
revenido a 730 e 700°C por com patamares de uma hora e 15 minutos nos agos
envelhecidos por 100.000 e 80.000 horas, respectivamente. O resultado foi a ndo
observancia de alteragdes microestruturais significativas, embora tenha havido
recuperacao de parte das propriedades mecanicas sob tracdo perdidas ao longo do tempo

em Servigo.
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(a) (b)

Figura I1.9 — Micrografia obtida a partir de extrag@o por réplica dos precipitados
presentes no ago envelhecido por 80.000 horas entre 600 e 650°C, mostrando a
morfologia dos carbetos (a) como recebido e (b) apds revenimento com patamar de 0,25

horas a 700°C [77].

Para melhor se visualizar este efeito, Wada e Biss [77] ainda utilizaram um material
virgem para comparar com as microestruturas dos envelhecidos em servigo. A
recuperacdo das propriedades mecanicas foi explicada com base nos resultados obtidos
nas analises do particionamento dos elementos de liga entre a matriz e os carbetos, os
quais estao transcritos na Tabela I1.2. Nela pode-se verificar que, nos agos envelhecidos,
0 cromo pouco varia a sua presenca, tanto nos carbetos quanto na ferrita (solugdo
solida), enquanto que o molibdénio retorna a solucdo so6lida quando submetido ao
revenido, valendo ressaltar que nao foi observada mudanca na morfologia dos carbetos

apo6s o revenimento (ver Figuras 11.8.b e 11.9.b).

Como o molibdénio apresenta forte contribuicdo para o aumento da resisténcia a quente
quando em solugdo soélida [10], este retorno a matriz seria entdo o responsavel pela
recuperagdo das propriedades mecanicas do material. Para avaliar o efeito do
revenimento na microestrutura, Wada e Biss [74] utilizaram um ago virgem, recebido

com tratamento térmico de austenitizacdo a 950°C com patamar de seis horas e
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resfriado ao ar com posterior revenimento a 760°C por seis horas e resfriado ao ar, cuja
microestrutura final ¢ a de ferrita contendo finos precipitados, como mostra a Figura

I1.10.

Tabela II. 2 — Efeito do tratamento térmico aplicado na quantidade de precipitados e na

quantidade de cromo e molibdénio em solucdo solida na ferrita [77].

CROMO MOLIBDENIO
% de %Total | Fracao %Total | Fracao
Condicgio do Material precipita- | %Total | em peso na %'Total | em peso na
dos em | em peso em solucio | em peso em solucdo
peso no aco | solucdo | sélida, | no aco | solucdo | sdlida,
solida Yo solida Yo
Aco env. 100.000 horas
-Como recebido 1,54 2,23 1,86 83,4 0,97 0,28 28,9
-1h, 730°C, Resfriado ao ar 1,52 2,23 1,78 79,8 0,97 0,44 45,4
Aco Virgem
-1h, 730°C, Resfriado ao ar 1,20 2,15 1,93 89,8 0,95 0,77 81,1
-1h, 730°C, “step-cooled” 0,98 2,15 1,90 88,4 0,95 0,71 74,7
-100hs., 730°C, Resf. ao ar 1,19 2,15 1,91 88,8 0,95 0,57 60,0
-100hs., 730°C, “step-cooled” 1,04 2,15 1,79 83,3 0,95 0,54 56,8
Aco env. 80.000 horas
-Como recebido 2,12 2,00 1,68 84,0 0,90 0,16 17,8
-0,25h, 700°C, Resf. ao ar 2,08 2,00 1,54 77,0 0,90 0,17 18,9

O ago revenido a 730°C foi submetido a dois tempos de patamar diferentes, 1 ¢ 100
horas, sendo o seu resfriamento realizado de duas formas, ao ar e por patamares. O
resfriamento em patamares consistiu em resfriar o aco a partir de sua temperatura de
austenitiza¢do parando em varias temperaturas de revenimento [78], ver Figura II.11,
com o objetivo de simular a perda de propriedades devido longo revenimento a que o
material ¢ submetido em operagdo. No entanto, ¢ bom frisar que este tratamento foi
idealizado para avaliar a “Fragilizacdo ao Revenido” Cr-Mo-Ni para turbinas pela GE,
sendo posteriormente introduzida uma modificagao para ser aplicado exclusivamente

nos acos 27Cr-1Mo.
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(a) (b)

Figura I1.10 — Acgo virgem apo6s austenitizagdo a 950°C com resfriamento no forno e

revenimento a 760°C por seis horas. (a) microscopia o6tica; (b) extragao por réplica [77].

A microestrutura proveniente destes tratamentos ndo mostrou diferenca significativa
entre o resfriamento por patamares € o ao ar, como pode ser visto na Figura I1.12. Pode-
se verificar que o revenimento por uma hora a 730°C, aglomerou carbetos existentes e
causou a precipitagdo de outros, tanto com resfriamento ao ar quanto por patamares. No
caso de 100 horas de patamar, tanto no resfriamento ao ar quanto no resfriamento por
patamares, ocorreu a dissolugcdo dos carbetos fibrosos, e posterior coalescimento dos
demais. Este fato mostra que o dano causado no material pelo tratamento de
resfriamento por patamares ndo ¢ capaz de simular de maneira equivalente as alteragdes

microestruturais experimentadas durante longos periodos em servigo.

Varin e Haftek [71] avaliaram um aco 1Cr-2Mo que operou em um reformador de o6leo
por 105.000 e 122.000 horas a 530°C. No primeiro aco, envelhecido a 105.000 horas,
nos graos de ferrita os microconstituintes intragranulares encontrados foram agulhas de
Mo,C e pequenos carbetos esféricos do tipo M,3Cq, enquanto nos mesmos graos
ferriticos observou-se intergranularmente o M,C; lamelar, acompanhado do M;,;C¢ na
forma alotriomorfa e do Fe;C na forma triangular; nos graos “pés-perliticos” foram

apenas observados carbetos do tipo Fe;C esferoidizado.
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Figura I1.11 — Diagrama esquematico do tratamento térmico de “step cooling”

modificado para o ago 2%Cr-1Mo [19].

No segundo aco, envelhecido por 122.000 horas, Varin e Haftek [71] encontraram no
interior dos graos ferriticos precipitados do tipo M»3Cs esferoidizados com dimensodes
maiores do que no primeiro ago, tendo sido pouco observada a presenga do Mo,C,
enquanto que nos contornos de graos ferriticos encontrou-se carbetos mais grosseiros do
que no outro aco, tendo como destaque a ocorréncia do M¢C até entdo ndo encontrado; e
por fim, nos graos “pos-perliticos” havia baixa densidade de carbetos, embora tenha
sido observada a presenca do M,Cs;, fato novo pois no aco menos envelhecido este
carbeto ndo tinha sido encontrado. O fato de se encontrar este tipo de carbeto deve ser
considerado como um fator importante na avaliacdo da vida residual do ago, ja que a
nucleacao e o crescimento deste carbeto promove a dissolu¢do do Mo,C na matriz
ferritica, o que provocaria redugdo na resisténcia a fluéncia do aco. O que se pode
concluir € que este aco ndo alcancou a estabilidade dos seus carbetos em nenhuma das
condi¢des de envelhecimento, tomando-se como referéncia o fato de que pouco MeC foi
encontrado, e por este aco apresentar menor concentragao de molibdénio na liga quando
comparado com o 2%Cr-1Mo, ¢ de se espear uma menor tendéncia a formacao do MC
que ¢ um carbeto rico em Mo, o que explicaria o retardo na formagao deste carbeto. Em
contrapartida aos resultados de Varin e Haftek [71], Biss e Wada [79] avaliaram um ago
com 1Cr-%2Cr que operou a 524°C por cerca de 180.000 horas e ndo encontraram
vestigios de M»3C¢ nem do M4C, apenas M,C na forma de agulhas no interior dos graos
e 0 M;C; em contato com particulas de cementita, sendo ainda verificado que do cromo
e molibdénio existente no aco, apenas 72% e 32%, respectivamente, de cada um deles

permaneceu em solucao sélida apos 180.000 horas.
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(©) (d)

Figura II.12 — Morfologia dos precipitados existentes no aco virgem austenitizado a
950°C e temperado a 730°C. Extragdo de precipitados por réplica (a) temperado 1 hora
e resfriado ao ar, (b) temperado 1 hora e resfriado por patamares, (¢) temperado 100

horas e resfriado ao ar, (d) temperado 100 horas e resfriado por patamares [77].

Dos resultados discutidos no paragrafo anterior, confirma-se que o historico térmico do
material, nivel de tensdao experimentado, microestrutura inicial, composi¢ao quimica sao
fatores determinantes na cinética de precipitacio dos carbetos. E como as
microestruturas sofrem “mutagdes” continuas ao longo de sua vida em operagdo, o que
certamente promove alteragdes na resposta mecanica, o que foi confirmado por
Nishizaka e colaboradores [80] que estudaram o mesmo ago que Biss ¢ Wada [79],

verificando acentuada perda na resposta mecanica sob tragdo (escoamento), sob impacto
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e sob fluéncia, tendo correlacionado este efeito as alteragdes na morfologia e

distribui¢do dos carbetos durante o servico a alta temperatura.

Indo mais adiante na avaliagdo das transformag¢des microestruturais a envelhecimento
por revenido prolongado, Senior e colaboradores [81] utilizaram um ago 9Cr-1Mo, com
tratamento térmico de austenitizagdo a 1.100°C com patamar de 1 hora e resfriamento
ao ar seguido de revenido a 750°C por 1 hora, sendo duas amostras suas submetidas a
envelhecimento a 550°C durante 1.000 horas a primeira, ¢ 5.000 horas a segunda. Apos
ensaios de tracdo na temperatura ambiente foi observado que o processo de fratura se
relacionava com a decoesdo da interface matriz-precipitado, onde as interfaces matriz-
carbetos apresentavam maior resisténcia do que as entre inclusdes e a matriz. Foi
calculada a resisténcia das interfaces matriz-M,3Cq, onde se pode verificar que o
envelhecimento até 1.000 horas promoveu uma queda na resisténcia, enquanto que o
envelhecimento até 5.000 horas promoveu uma recuperagdo na resisténcia deste tipo de
interfaces. Sanderson [82] avaliou a instabilidade microestrutural do ago 9Cr-1Mo apos
ensaio de fluéncia, utilizando uma primeira sériec de corpos de prova com
microestruturas provenientes de diferentes tratamentos de normalizagdo, ¢ de uma
segunda série com tratamento adicional de revenido a 750°C por 1 hora. Da observagao
dos precipitados extraidos do comprimento 1til dos corpos de prova da primeira série
apo6s ensaio de 1.500 horas a 525°C e tensao inicial de fluéncia de 240 MPa, verificou-
se que a estrutura inicial de ferrita+tmartensita+M;C se transformou em M;C, MX e
M;;C6 nos nas regides com martensita originalmente, ¢ M;C; nos graos ferriticos
originais. Da série que sofreu o revenido adicional, a microestrutura antes do ensaio
consistia em carbetos tipo M;3;Cg intragranulares e martensita revenida com os contornos
apresentando agulhas de M,X ao longo da microestrutura. Durante o teste, 0 M>X deu
origem em sua interface com a matriz a formagao do M;3Cs. Os precipitados observados
a partir de amostras removidas das cabecas dos corpos de prova ap6s ensaio, lembrando
que as mesmas ndo se deformaram durante o ensaio, mostraram que nas condigdes
ensaiadas ndo se observou diferenga significativa nas microestruturas. Vale destacar que
estes resultados mostram que as alteragdes microestruturais que este aco sofre durante
exposicao as condicdes de fluéncia, conjugadas com os resultados obtidos por Senior e
colaboradores [78], implicam em s se saber a resposta mecanica do ago, de posse da

microestrutura reinante a cada instante no material.
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Estes resultados sdo importantes porque mostram haver mais do que uma contribui¢ao
dos carbetos no mecanismo de fratura do aco sob tragdo, pois identificam uma outra
variavel no processo, que ¢ a resisténcia das interfaces precipitado-matriz, as quais
devem promover um efeito mais acentuado conforme torna-se mais criticas as
condi¢des a que estdo sendo expostas. Nao se pode deixar de lembrar que outros
parametros microestruturais devem estar contribuindo para a resposta mecanica do aco,
entre os quais pode-se citar a distdncia média entre particulas, razdo de aspecto e
dimensdes dos precipitados como citado por Cheruvu [83] que correlacionou a perda de
ductilidade e tenacidade dos agos Cr-Mo-V e 2%Cr-1Mo removidos de partes de uma
turbina, que operou por cerca de 200.000 horas em regime de fluéncia, com as
alteragdes nos tipos de carbetos e de suas morfologias, e Williams e Wilshire [84] que
mostraram a a redu¢ao na dureza do material conforme aumentava a distancia entre os

precipitados ao longo do tempo em servigo.

Nao menos importante, foi a observancia de que juntas soldadas envelhecidas
apresentam, com relacao a propagacao de trincas, o metal base com maior resisténcia do
que a zona termicamente afetada, sendo esta diferenca creditada a presenca massiva de
carbetos preenchendo os contornos de griao nas diversas regides da ZTA [85]. Esta
constatacdo evidencia o caminho preferencial para a propagagdo de trincas nesta regido
da junta soldada, mas ainda fica uma lacuna a ser explicada que ¢ relativa a fase de
nucleagdo destas trincas, pois ¢ de fundamental importancia se saber que local oferece
menor tempo para incubagdo e formacdo das microtrincas, pois se estaria falando de

consideravel parcela do tempo de vida de um material que falha por fluéncia.

I1.1.2.7. Configuracao de uma Junta Soldada

Ao se considerar uma junta soldada, torna-se evidente que as diversas regides que
sofrem transformagao integral ou parcial para a austenita apresentarao variadas misturas
de microconstituintes em funcao do pico de temperatura de austenitizacdo atingidos e da
velocidade de resfriamento experimentada. Nao se pode deixar de considerar a
aplicacdo do tratamento térmico pos-soldagem (também denominado tratamento
térmico de alivio de tensdo), cuja finalidade ¢ a de aliviar tensdes residuais de soldagem

e revenir a microestrutura, adequando assim as propriedades mecéanicas do material.
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No caso de uma junta soldada, deve-se ter em mente que, devido a aplicagdo do ciclo
térmico de soldagem, da-se origem a um gradiente microestrutural, cuja distribui¢do de
fases ao longo da junta ¢ funcdo do aporte térmico e velocidade de resfriamento
utilizados. As regides que compdem uma junta soldada, ver Figura II.13, sdo
denominadas: metal de base (MB), zona revenida (ZR), zona intercritica (IC), zona de
graos finos (GF), zona de graos grosseiros (GG), zona de transicdo (ZT), e metal de
solda (MS). O metal de base ¢ assim denominado porque nao sofre transformacoes
microestruturais, pois a temperatura a que € submetido ndo promove nenhum tipo de
revenimento se quer; a zona revenida sofre um aquecimento abaixo da temperatura de
inicio da transformacdo para austenita, o0 que se caracteriza como um revenimento; a
zona intercritica ¢ parcialmente transformada para austenita, submetendo o restante da
mesma a um revenimento mais intenso do que na zona revenida, ja que as temperaturas
sdo superiores; as zonas de grdos finos e de grdos grosseiros sdo totalmente
recristalizadas, com a tultima sofrendo os efeitos do crescimento de grao; a zona de
transi¢do torna-se importante na medida que varias falhas de equipamentos estdo
relacionadas a esta regido; e o metal de solda que ¢ uma estrutura que pode oscilar desde
bruta de fusdo, quando for uma solda de um tnico passe, até uma estrutura tratada pelo
ciclo térmico imposto pelos passes subseqiientes, no caso de solda multipasse. Nao se
pode deixar de considerar a aplicacdo do tratamento térmico pds-soldagem (também
denominado tratamento térmico de alivio de tensdao, TTAT), cuja finalidade ¢ aliviar as
tensdes residuais de soldagem e revenir a microestrutura, adequando as propriedades

mecanicas do ago para a sua aplicagdo em servigo.

Para o entendimento da evolugdo microestrutural do ago 2%Cr-1Mo quando submetido
a um procedimento de soldagem, deve ser observado o diagrama CCT da Figura IL1, e
aplicado no mesmo o ciclo térmico experimentado por cada regido, isto €, temperatura
de pico, tempo de permanéncia nas faixas criticas de temperatura e velocidade de
resfriamento, pois estes diversos “tratamentos térmicos” ¢ que definirdo as
microestruturas que caracterizam a junta soldada. Sendo assim, torna-se fundamental
caracterizar o gradiente microestrutural produzido, pois, como a resposta mecanica ¢
funcdo direta da microestrutura do material, cada regido originada pelos ciclos térmicos
a ela impostos definird uma resposta mecanica diferenciada ao esfor¢o a que esta sendo
submetida, e por isso ¢ importante que se saiba qual a regido da junta soldada que sera

menos resistente aquelas solicitacdes em servigo.
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Figura II.13 — Efeito do aquecimento por soldagem na microestrutura de uma junta

soldada [86].

A microestrutura que estard presente em cada uma destas regides tem por tendéncia
formar estruturas bainiticas entre a zona de graos finos e o metal de solda, pois as
temperaturas de patamar de aquecimento e as velocidades de resfriamento durante a
soldagem favorecem a formacdo destes microconstituintes estruturas. J4 a zona
intercritica/precipitacdo, mostra uma mistura de ferrita mais bainita, e antes do TTAT

uma quantidade maior de precipitados do que o metal de base e a zona de graos finos

[33].

Roy e Laurintzen [87] estudaram as diferengas existentes entre as microestruturas do
metal de base e da zona termicamente afetada de soldas do ago 2%Cr-1Mo que seriam
responsaveis pela resposta mecanica da junta soldada em regime de fluéncia. Eles
utilizaram duas juntas soldadas, uma similar e outra dissimilar com metal depositado em
Inconel, e levantaram os precipitados existentes na ZTA e no metal de base de ambas as

juntas, que estdo listados na Tabela I1.3 e identificados nas microestruturas da Figura

I1.14.
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Tabela I1.3 — Particulas de segunda fase observadas em soldas do ago 2%Cr-1Mo [87].

2%Cr-1Mo / 2%Cr-1Mo / 2V4Cr-
ERNiCr-3 1Mo
Morfologia Estrutura
Metal Metal
ZTA ZTA
Base base
#1 Acicular (matriz) M,C (hcp) X Tracos X Nao
#2 Pequena,
) M-C5 X Pouco X Pouco
arredondada (matriz)
#3 Massiva (cont. de Fase Laves (alto
Nao X Nao X
grﬁo) CI'+M0)
#4 Globular (matriz) M;sC ou M»3Cs X X X X
Inclusdo de
#5 Massiva (matriz) oxidos (Si, Al, Nao X Nao X
Mn, Fe)
#6 Massiva (cont. de
MgC ou M»3Cs X X X X
grao)

Nota: 0 “X” indica a presenca do precipitado.

Da Tabela I1.1.2 Roy e Lauritzen [87] tiraram algumas conclusdes importantes:

1. a matriz ferritica da ZTA em ambas as soldas diferenciava-se muito da morfologia
da ferrita do metal de base;

2. Os carbetos McC e M»3;C6 na ZTA eram maiores do que os do metal de base, e
pouco ou nenhum M,C foi nela encontrado em contraste com o metal de base;

3. carbetos do tipo M,C se transformam em outros mais complexos, M»3C¢s ou MgC, e
com posterior coalescimento destes carbetos as propriedades de resisténcia a
fluéncia diminuem;

4. fato de nenhum M;C e M,C ser encontrado na ZTA, indica que os carbetos do tipo
M;Cs, M23Cs € MgC nela encontrados sdo provenientes do metal de base, o que
permite concluir que embora tenha sido austenitizada, a temperatura atingida ndo foi

suficiente para dissolver estes carbetos;
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5. devido ao M;C; ser menos abundante na ZTA do que no metal de base, indica que
ele se transformou nos carbetos mais estaveis M,3C¢ ou M¢C durante a soldagem ou

o tratamento térmico pos-soldagem;

(c) (d)

Figura II.14 — Carbetos precipitados em soldas de ago 2'4Cr-1Mo. (a) na ZTA de solda
similar; (b) no metal de base de solda similar; (c) na ZTA de solda dissimilar; e (d) no

metal de base de solda dissimilar [87].

Por ultimo, Roy e Lauritzen [87] observaram que os corpos de prova em ensaios de
fluéncia de curta duragdo rompem no metal de base, tanto para soldas similares quanto
para dissimilares, mas que quando o tempo de ensaio aumenta para a casa das 2.000
horas, a falha se desloca para a ZTA, como pode ser visto na Figura I.15. Uma

explicagdo para esta mudanca de comportamento seria a auséncia do carbeto M,C na
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ZTA de ambas as soldas, ja que a sua presenga no metal base naquelas soldas, tornam a

junta soldada mais resistente a fluéncia.
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Figura II.15 — Curvas de vida sob fluéncia de corpos de prova de soldas fabricadas por

tipos diferentes de processo de soldagem [87].

Um efeito muito importante na definicdo da microestrutura final de uma junta soldada ¢
a possibilidade de se ter a difusdo de elementos de liga entre o metal de base e o metal
depositado através da zona de fusdo. O mecanismo verificado foi a migra¢ao de carbono
durante o tratamento térmico de alivio de tensdes e ou ao longo de regimes de fluéncia
em temperaturas elevadas [88,89]. Darken [90] mostrou que quem comandava o sentido
da difusdo do carbono era a concentracdo dos elementos de liga, isto ¢, ele migra de
uma regido de menor para uma de maior concentragdo dos mesmos, mesmo que o
gradiente de sua concentragdo seja desfavoravel. Christoffel e Curran [91] avaliaram
varias juntas de metais dissimilares e concluiram que a extensdo deste efeito ¢ funcao
dos elementos de liga envolvidos e de suas concentragdes, ja4 que o fendmeno ¢
controlado pelo coeficiente de difusdo dos elementos de liga que apresentam um
gradiente de concentracao entre regides vizinhas. No caso de soldas homogéneas, o
fator principal ¢ a concentracdo do elemento de liga e do carbono nas vizinhangas da
linha de fusdo, e como nas juntas soldas do aco 2%Cr-1Mo o teor de cromo no metal de

base e no metal de solda ndo sdo idénticos, pois hd normalmente um excesso de cromo
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no metal de solda, o efeito da formacdo de uma “zona macia”, empobrecida em

carbono, pode ser observado.

(3

A ocorréncia desta “zona macia” se deve ao aquecimento durante o TTAT, que
promove a migragdo do carbono do lado com menor teor de cromo (alta atividade de
carbono) para o de maior teor de cromo (baixa atividade de carbono) [10,91]. Foi
verificado que em soldas por arco submerso, agos submetidos a recozimento e revenido
apresentam as maiores larguras destas “zonas”, enquanto que nos acos normalizados e
revenidos esta zona mostrou-se composta por uns poucos graos de largura. A Figura
I1.16 mostra a “zona macia” desenvolvida em agos nas condi¢des de recozido e revenido
e normalizado e revenido. A diferenca que se observa provem da velocidade de
resfriamento mais lenta experimentada pelo aco durante o tratamento térmico de
recozimento e revenido quando comparado com o normalizado e revenido. E digno de

nota que o aquecimento prolongado em servigco pode fazer com que estas zonas se

desenvolvam e cresgam.

(a) (b)

Figura I1.16 — “Zona macia” em solda a arco submerso onde o metal de base tem
2,07%Cr e metal de solda tem 2,69%Cer. (a) metal base recozido e revenido; (b) metal

base normalizado e revenido [10].

O efeito do tratamento térmico pos-soldagem (TTAT) foi estudado por Shiga e
colaboradores [92] que elaboraram uma revisdo sobre o tema e resumiram suas
conclusdes em uma tabela, cuja transcrigdo esta na Tabela I1.4, na qual estdo listados os

carbetos formados em fun¢do do teor de carbono e do TTAT aplicado na solda.
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Como pode ser observado da Tabela II.1.4 [92], no metal como soldado foram
encontrados somente o0 M;C e o M,C, visto que as velocidades de resfriamento nao
permitem tempo suficiente de permanéncia para a formagdo dos demais tipos de
carbeto. E interessante notar que a coexisténcia dos carbetos M»;Cs+M¢C s6 foi
verificada com TTAT na temperatura de 704°C e teor de carbono na faixa de 0,12-
0,13%C, que representa a faixa dos agos comerciais, o que esta de acordo com Baker e

Nutting [22].

Tabela I1.4 — Carbetos encontrados em metais de solda de material 2%4Cr-1Mo
depositados pelo processo do Eletrodo Revestido, em fun¢ao do teor de carbono e do

tratamento térmico pds-soldagem aplicado [92].

METAL DE SOLDA
TTAT
TTAT 704°C por 25 horas 635°C Como soldado
Carbeto 25,5horas
0,02-0,03C | 0,04-0,05C | 0,08-0,09C | 0,12-0,13C | 0,08-0,09C | 0,08-0,09C | 0,12-0,13 C

M;C NE NE NE NE NE C,m C,m
M,C M NE NE NE M M M
M,C; M,c M,c M,c M,c M,c NE NE
M,;C¢ C,m C,m C,m C,m C,m NE NE
MxuCet+MC® | NE NE NE C,m NE NE NE
M,C NF M M M M NE NE
MC+M,C M NE NE NE NE NE NE

Nota: NE — carbeto Nao Encontrado; M — carbeto encontrado na Matriz; M,c — carbeto
encontrado principalmente na Matriz, mas também nos contornos dos
microconstituintes; C,m - — carbeto encontrado principalmente nos Contornos dos

microconstituintes, mas também na matriz; § - carbetos coexistinto no material.

Outro fato relevante ¢ o de ndo ter sido encontrado a coexisténcia dos carbetos
M,;C+MC quando o primeiro ndo era encontrado separadamente, isto €, eles s6 foram
encontrados porque a velocidade de transformacao M,C = M4C no metal de solda com
0,02-0,03%C nao ¢ tdo rapida quanto nos metais de solda com teores de carbono
superiores, provavelmente devido a atividade do carbono ser maior nestes acos. Com

relacdo a morfologia dos carbetos, também existe uma diferenga entre o metal
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depositado com 0,02-0,03%C em relacdo aos demais. No caso do metal depositado com
baixo carbono, predominam franjas e as agulhas de M,C dentro da ferrita poligonal, e
estruturas massivas de M;Cs, M»3C¢ ou MgC, os dois primeiros na bainita e o ultimo
tanto na bainita quanto na ferrita. Nos metais depositados de mais alto teor de carbono,
os carbetos M;C; e M¢C predominam na matriz enquanto o M,3C¢ precipitam nos
contornos de grdo e das placas de bainita. Independentemente na localizagdo dos

carbeto, a grande maioria tem morfologia esferoidal.
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I1.2. Comportamento Mecanico e Danos por Fluéncia

Quando componentes estruturais sao unidos por soldagem o metal base tem que ser
aquecido até o seu ponto de fusdo e entdo resfriado rapidamente sob condi¢des de
restricdo impostas pela geometria da junta. O resultado deste ciclo térmico extremo € a
formagdo de uma regido proxima ao metal de solda a qual tem as propriedades do
material alteradas com relacdao as do metal de base, cuja denominagao recebida € zona
termicamente afetada (ZTA). A ZTA pode ser subdividida em outras regides,
dependendo do material que estd sendo soldado. O exemplo tipico desta estrutura esta
representado na Figura I1.13, onde cada regido se refere a uma microestrutura diferente
e, conseqlientemente, reflete propriedades mecanicas diferentes. Em termos de
resisténcia a fluéncia a regido mais sensivel da ZTA tem sido determinada pela
nomenclatura de "regido Tipo IV", que equivale a IC, cujos problemas de acumulo de
danos ficaram mais aparentes devido as atividades de extensdo de vida, que foram
implementadas por necessidades técnicas e econdmicas, levando os equipamentos a
operar acima dos seus limites de vida de projeto. As trincas Tipo IV se tornaram a causa
principal para a limitacdo da vida em servigo destas juntas soldadas. No entanto, ndo se
deve menosprezar os problemas que ocorrem devido ao actimulo de danos por fluéncia
em outras regides das juntas soldadas, pois eles também tém contribuido para a

limitacdo da vida de componentes soldados fabricados com acos Cr-Mo.

A classificacdo descrita por Schiiller [93] define a regido Tipo IV como sendo a regido
intercritica, localizada na ZTA entre o metal base e a regido de graos finos, cujo
tamanho de grdo tipico é de 5 a 7 um [94]. Esta regido é considerada o elo fraco com
relacdo a resisténcia a fluéncia de juntas soldadas. Como ja comentado, durante a
soldagem, esta regido € submetida a temperaturas acima de Ac; resultando num grau de
revenimento e alguma recristalizacdo, mas nao permitindo a completa dissolucdo dos
carbetos existentes no metal base. Conseqiientemente, alguns carbetos tendem a se
precipitar nos graos nao transformados nesta regido, cuja forca motriz € o revenido que
ao qual estes grdos sdo submetidos. A recristalizacio é provocada pelos passes
subseqiientes nas soldagens multipasse, enquanto o revenido € promovido ocorre
primeiro pelos passes subseqiientes durante a soldagem, em seguida pelo tratamento

térmico pds-soldagem, pelo tratamento térmico de alivio de tensdo e, por ultimo, pelo
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revenido causado pelas elevadas temperaturas de servico, tipicamente superiores a

450°C.

Atualmente, o procedimento para prevenir trincas e demais danos por fluéncia, tem sido
uma inspecao freqiiente do componente em risco, a qual € realizada durante as paradas
de manuten¢do quando as unidades tém sua operacdo interrompida. H4 intimeros
relatos de danos acumulados em juntas soldadas [95-104] que geraram reparos em
componentes importantes de unidades industriais, resultando em custos elevados e

perda de producao.

A seguir serd apresentada uma revisdo sobre o acimulo de danos nos acos Cromo-
Molibdénio que procura discutir e esclarecer os varios tipos e as causas de falhas em

soldas que operam em altas temperaturas.
I1.2.1. Caracterizacao dos Danos em Soldas

A avaliacdo dos mecanismos de trincamento de soldas discutidos em vérios estudos
[105-107], revelam que ao contrdrio do metal base, que apresenta tempo de servico
razodavel, quatro tipos distintos de trincas sdo encontrados nas soldas dos acos Cromo-
Molibdénio. Esses tipos de trincas sdo descritos a seguir com base na classificagdo

mostrada na Figura I1.17.
(i) Trinca no interior do metal de solda — Tipo I e Tipo II.

Sdo trincas intergranulares que se desenvolvem no metal depositado, durante a
solidificacdo, durante o tratamento térmico de alivio de tensdes subseqiiente, ou depois
de longa exposi¢cdo as condi¢des de servico como resultado de danos por fluéncia. Elas
podem ser orientadas longitudinalmente ou transversalmente ao cordao de solda. O Tipo
I para no interior do metal de solda, enquanto o Tipo II cresce, penetrando na ZTA, ou

até mesmo no metal de base.

Trincas que come¢am no metal de solda, exibindo oxidagdo interna, podem somente
ocorrer durante a fabricacdo, desde que a oxidag@o interna s6 € possivel acima das
temperaturas de servico. Este tipo de trinca pode se estender pela formagdo de
microporos como resultado de dano por fluéncia, entdo propagando e crescendo para
dentro do metal de base. Pode ser assumido que este tipo de trinca se nucleia durante o

alivio de tensdes. Os Tipos I e II de trincas também podem se formar por causa da
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contracdo do metal de solda. Isso ocorre durante a solidificacdo, como resultado das
tensOes residuais que atuam sobre o metal recém solidificado onde o metal liquido

preenche os vazios, entdo resultando na formag¢ao de vazios dentro da solda.

Metal de Solda

ZTA GG
> /
2
1
GF 4
3
Metal Base IC

1 - Trinca Tipo I 3 = Trinca Tipo IIT
2 — Trinca Tipo IT 4 — Trinca Tipo IV
|
3| b
|
™ —

Figura II.17 — Defini¢do de trincamento em soldas de acos ferriticos [93].
(ii) Trincas na regido de graos grosseiros dentro da ZTA — Tipo III.

Este tipo de trinca normalmente se desenvolve apds o tratamento térmico de alivio de
tensoes e € induzida por elementos de liga presentes no ago que promovem O aumento
da resisténcia a fluéncia pelo endurecimento da matriz [94]. Estes elementos de liga, tais
como Cr, Mo e V, precipitam carbetos que aumentam significativamente a resisténcia a
fluéncia da matriz, mas deixam a drea vizinha ao contorno de grao relativamente fraca.
A fragilizacdo desta regido, pela segregacdo de elementos residuais para os contornos de
grao, é responsavel pela reducdo da sua ductilidade, resultando numa deformagdo na
ruptura €g = 0,1% a 0,2%. Em adicdo aos carbetos precipitados, a segregacdo de
impurezas tais como S, P, Sb, Cu e As provocam o efeito da fragilizagao ao revenido

[108,109]. A formacdo de graos grosseiros, dentro da ZTA durante a soldagem, aumenta
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a susceptibilidade destes contornos de graos a trincarem durante o tratamento térmico de
alivio de tensdo, porque se os contornos de grao ndo podem acomodar a deformacao, o
contorno de grao da austenita trinca resultando em uma fratura intercristalina
caracteristica com baixa deformacgdo total, como observado por Gooch and Kimmins
[110]. Trincas se formam na regido de grao grosseiro da ZTA e propagam

principalmente nesta regido paralelamente ao cordao de solda.

Microcavidades nos contornos de grao podem ser observadas em microscopia eletronica
de varredura nas superficies de fratura, que é caracteristico de fraturas ducteis,
indicando a grande variacdo na resisténcia mecanica entre as dreas préximas ao
contorno de grao quando comparadas com o interior do grdo. Medicdo de dureza
realizada ao longo da junta soldada mostra aumento na dureza entre a regido de grao
grosseiro e a de grio fino, indicando um processo de fragilizacdo [94]. E comum que
este tipo de trinca seja nucleada no inicio do servico do componente e pode ndo

propagar durante sua operagao.
(iii) Trinca na regido Intercritica — Tipo IV.

Estas trincas s6 ocorrem na zona de transic@o entre o metal de base e a ZTA. Esta regido
intercritica € submetida a temperaturas acima de A1 pelo processo de soldagem e causa
um revenimento no metal de base. Schiiller e colaboradores [93] verificaram que todas
as trincas Tipo IV comegavam na superficie externa do componente e seguia 0 contorno
entre a ZTA e o metal base. As faces das trincas Tipo IV s@o escamadas e os danos nos
contornos de graos sdo caracteristicos de danos por fluéncia. Estes danos foram
encontrados por Schiiller [94] na zona de transi¢do entre a regido de grdo fino e a drea
revenida do metal de base. A trinca divide as dreas que tenham sido aquecidas acima de
A3 durante a soldagem, e aquelas dreas que permaneceram abaixo de A 3 e foram
revenidas, mas ndo foram totalmente recristalizadas. Esta zona de transicdo ¢
caracterizada pela regido de relativo grdo grosseiro do metal base, entremeada com
graos mais finos devido a recristalizacdo parcial a que foi submetida, e conhecida como

regido Tipo IV.

As caracteristicas dos danos por fluéncia do Tipo IV indicam uma quantidade excessiva
de deformacao por fluéncia ocorrendo dentro de uma regido muito fina da junta soldada.
Na zona intercritica o aporte térmico de soldagem aplicado € suficiente para causar

alguma recristalizacdo, ndo atingindo uma temperatura suficientemente alta para
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provocar a dissolug@o dos carbetos, mas que submete a maior parte da regidao Tipo IV a
um revenimento que acelera o crescimento dos carbetos, e por esta razdo os carbetos
tendem a se posicionar na fronteira das regides de graos finos da ZTA e da regido

revenida do metal de base [94].

Este grau de degeneragdo é aumentado com o tratamento térmico de alivio de tensdes e
durante o revenido que ocorre em servico, sendo que todos estes efeitos causam a perda

da resisténcia a fluéncia.

O trincamento por fluéncia € uma forma severa de dano, pois pode resultar numa falha

catastrofica. As principais razdes para ocorréncia de trincas Tipo IV sdo [94]:

1. Concentracdo de tensodes resultantes da variacdo das propriedades de resisténcia a
fluéncia ao longo da junta soldada, por exemplo, devido a escolha de metais de adi¢do

menos resistentes;

2. H4 regides que exibem baixa resisténcia a fluéncia onde o tempo de ruptura € curto
comparado com a resisténcia do metal de solda para uma determinada tensdo aplicada,

isto €, Tipo IV;

3. Ha regides com baixa ductilidade em regime de fluéncia, ¢, localizadas na ZTA e em

torno da linha de fusdo, isto €, Tipo III;

4. Tensoes residuais resultantes de tratamento térmico de alivio de tensdes inadequado,

que levam a formacao de trincas na solda e na ZTA, isto €, Tipos LII e III;

5. Trincas nucleadas durante a soldagem, isto é, trincas de solidificacdo ou de alivio de

tensoes, isto &, Tipos I e II.
I1.2.2. Ensaios em Soldas de aco 2%Cr-1Mo

Os primeiros trabalhos referindo-se a baixa resisténcia a ruptura por fluéncia em teste de
junta soldada de acos 2%4Cr-1Mo, foram reportados por Lister [111]. A regido de falha
nos corpos de prova soldados com metal de solda em 2% Cr-1Mo moveu-se do metal de
base para a ZTA conforme o tempo de ensaio aumentava. Como ndo houve avaliagio
metalografica, foi assumido que a reducdo na resisténcia a ruptura foi devida a falha do

Tipo IV.
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Burke [112] também relatou falhas do Tipo IV nos acos 2/4Cr-1Mo modificados com
tithnio. Predominantemente falhas do Tipo IV transgranulares na zona intercritica com
graos mais finos foi relatada por Laha e colaboradores [113], cujos testes foram
realizados entre 500°C e 550°C em niveis de tensdo superiores aqueles utilizados por
Burke [112]. Uma perda de resisténcia entre 20 e 30% com relagdo ao metal base foi

verificada.
I1.2.3. Nucleacao e Crescimento de Cavidades

Ha um numero variado de tipos de danos que ocorrem em agos utilizados na engenharia,
tal como, degradagdo térmica, amolecimento por deformagdo e cavitagdo [114]. Todos
estes tipos de danos contribuem para a falha de acos que operam em regime de fluéncia.
Entretanto, € possivel somente quantificar diretamente certos tipos de dano, tais como,
cavitacdo em fluéncia e o grau de degradagdo térmica. A seguir serd apresentada uma

breve revisdo da teoria de cavitagdo em acos.
I1.2.3.1. Nucleacido de Cavidades

A nucleagao de cavidades em contornos de grao de metais policristalinos ocorre devido
ao acumulo de deformacdo resultante da relaxagdo das tensdes de cisalhamento nas
vizinhancas de obsticulos, sendo estas dreas as mais susceptiveis para a ocorréncia da
nucleacdo de cavidades. Em altas temperaturas hd uma transicdo da formacgdo de
microcavidades no interior dos graos para a cavitagcdo nos contornos de grdo, como
resultado das lacunas se tornarem mais moéveis. Os contornos de grdo atuam como
fontes efetivas de lacunas e a mobilidade aumentada dos dtomos conduz a possibilidade
de ocorréncia de escorregamento dos contornos de grao. Associado a esta mobilidade
estd a probabilidade de obstaculos no caminho da discordancia gerar concentracdo de

tensoes, as quais agem como amplificadores da nucleacdo de cavidades [94].

Virios autores [94,115,116] t€ém enumerado diversos tipos de obstaculos que atuariam
como concentradores de tensdes. Em metais puros as cavidades iniciam-se
freqiientemente na intersecdo de bandas de deslizamento com contornos de grao ou na
borda de um contorno de grao. Enquanto que em acos comerciais para alta temperatura
a nucleacdo de cavidade € freqiientemente dominada por interfaces de segunda fase

existentes no caminho da lacuna causando uma obstrucao.
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Na literatura [94] quatro sitios para nucleagdo de cavidades foram sugeridos, como

mostrado na Figura II.18, que sdo:

1) Bandas de deslizamento;

ii) Bordas de contorno de grao;

iii) Fratura de particulas de segunda fase frageis;

iv) Escalagem ocorrendo sobre particulas de segunda fase.

(i) Bandas de Deslizamento

z

A movimentagdo de discordancias durante a deformacdo plastica é concentrada nas
bandas de deslizamento dentro dos grdos. Se uma banda de deslizamento cruza um
contorno de grdo resulta no aparecimento de uma concentracdo de tensdes, que pode
conduzir a nucleacdo de uma cavidade. Alternativamente uma banda de deslizamento
pode iniciar o movimento de discordancias em um grao vizinho, que, por sua vez, pode
levar a formagdo de um degrau no contorno de grao. Subseqiientemente o deslizamento
do contorno de grao resultard em uma concentragdo de tensdes naquele degrau, que

poderd iniciar a nucleacdo de uma cavidade.
(ii) Degraus em Contorno de Grao

Chen e Machlin [115] e Gifkins [116] formaram a idéia de que os degraus eram lugares
preferenciais para nucleagdo de cavidades em metais puros. Os degraus podem se
formar nos contornos de grao ou serem resultantes do escorregamento em graos

vizinhos que interceptam o contorno.

Os degraus sdo submetidos a tensdes de tracdo ou compressdo, mas somente as de
tracdo nucleiam cavidades. Devido as razdes geométricas € comum que os degraus
tenham uma natureza compressiva. Entretanto, a aplicacdo de uma carga compressiva
externa leva a degraus que sdo submetidos as tensdes de tragao. Como resultado, os

degraus podem nuclear cavidades em situagdes caracteristicas.
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Linhas de
desllzamento

Contorno de Grao

Contorno de Grao

Figura II.18 — Diagrama esquematico para os quatro mecanismos de nucleacio de

cavidades [94].
(iii/iv) Nucleagdo de Cavidades em Torno de Particulas

A nucleacdo de cavidade em degraus € o mecanismo de nucleacdo predominante nos
metais puros. Em materiais comerciais este mecanismo € bem menos importante devido
a estes metais conterem particulas de segunda fase no contorno de grdo para prevenir ou

minimizar o deslizamento entre graos vizinhos.

Ha varias razdes para que as particulas em contorno de grao funcionem como pontos
preferenciais de nucleacdo. Primeiro, porque elas resistem ao deslizamento do contorno
de grdo, e por isto sdo submetidas a concentracdo de tensdes. Em segundo, elas podem
ser fracamente aderidas a matriz, o que é compreensivel no caso de particulas de 6xidos
e sulfetos. Entretanto, no caso de carbetos, € aceito que [94], de forma geral, a adesdo
dos carbetos a matriz € forte, pois esta interface ndo sofre decoesao assim que comeca a
ser deformada na temperatura ambiente. Em terceiro, pode ser possivel que a nucleacdo
das cavidades nas interfaces particula/matriz seja relativamente facil pela condensacdo

de lacunas, mesmo que a interface tenha elevada resisténcia.
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Virios trabalhos tém mostrado que nos agos baixa liga as cavidades sao freqiientemente
associadas com particulas de carbetos [117,118]. Needham [119] observou que as
cavidades nucleiam preferencialmente em carbetos do tipo Mo,C, que se situam nos
contornos de grao, em dois acos baixa liga Cr-Mo bainiticos. Também € sabido que nos
acos reforcados com vanadio o carbeto deste elemento € propenso a nuclear cavidades.
Além dos carbetos hd outras inclusdes que ddao origem a cavidade. Gooch [120]
reportou que a nucleacdo de cavidade em sulfetos e inclusdes de 6xidos em aco

12CrMo, e que os carbetos agiriam como pontos secundérios para nucleacao.

Outras fontes para nucleagdo sdo as particulas de manganés, como apresentado por
Cane [117], Middleton [121], e Cane e Middleton [122]. Particulas de manganés sdao
encontradas precipitadas ao longo dos contornos de grao e sdo freqiientemente
associadas com a zona termicamente afetada de soldas. No pior caso estas particulas
podem resultar em trincas apds alivio de tensdo e certamente resultardo em propriedades

ruins com relacdo a resisténcia a fluéncia.
I1.2.3.1.1. Cinética da Nucleacao

Em temperaturas elevadas, processos termicamente ativados de nucleacdo de cavidade
tornam-se ativos em tensoes inferiores aquelas que seriam requeridas para a ruptura das
ligacOes atomicas. Greenwood [123] propds que vazios poderiam ser nucleados pela
condensacdo de lacunas. Esta teoria foi revista com sucesso por Raj e Ashby [124] que
sugeriram que a forca motriz para difusdo de lacunas era a tensdo aplicada, enquanto
que nos trabalhos anteriores era considerado que a supersaturacdo de lacunas causada

pelas reagdes entre discordancias era a for¢a motriz para sua precipitacdo [125].

Na teoria cldssica de nucleacdo de cavidades apresentada por Riedel [794] a energia
livre de uma cavidade € tida como a soma da energia de superficie e da energia
volumétrica. Quando a cavidade é formada, as superficies criadas precisam dissipar a
energia a ela relacionada, enquanto a energia do contorno de grdo e da interface
particula-matriz € aumentada. Estes modelos sdo desenvolvidos para prever e explicar a
taxa de nucleagdo das cavidades durante o acumulo de danos por fluéncia, e se baseiam
em mecanismos de geragdo, difusdo e absorcdo de lacunas em regides especificas na

estrutura do material.
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No entanto, ha duas discrepancias entre as taxas de nucleagcdo observadas nos agos € as
teorias de nucleacdo de cavidades [94]. Primeiro a tensdo de nucleacido calculada é
significativamente mais alta do que as observadas. Em segundo, a teoria prevé que a
nucleacdo ocorre de forma mais ou menos instantinea uma vez que a tensdo de
nucleacdo € aplicada (fora um pequeno periodo de incubagdo), enquanto que a
nucleacdo ocorre realmente de forma continua ao longo da vida sob fluéncia, e a taxa de

nucleagdo € controlada pela taxa de deformagao em vez de ser pela tensio.

Modelos mais avancados tém sido propostos por Feder e outros [126] e Binder e
Stauffer [127] sem obten¢do de resultados esclarecedores. Com base no exposto, a
conclusdo € de que a teoria de nucleagdo classica ndo consegue prever as taxas de
nucleacdo absolutas corretamente, € nem o inicio da nucleagdo em fun¢do da forca

motriz para cavitacdo sob fluéncia pode ser prevista com razodvel certeza.
I1.2.3.2. Mecanismos de Crescimento de Cavidades

Os dois principais modelos sugeridos para o crescimento de cavidades intergranulares
durante o regime de fluéncia consideram que o volume da cavidade aumenta por
acumulagdo de lacunas nas superficies da cavidade ou por crescimento por deformagao

plastica do vazio, devido a deformagdo do material nas vizinhangas da cavidade.
(i) Crescimento por Difusao Pura dos Contornos de Grao (sem restricao);
(i1) Conjugacdo de difusdo e da lei de poténcia de fluéncia (com restri¢ao).

Esses dois processos bdsicos também podem ser combinados de vdrias maneiras, tanto
que em alguns modelos a taxa de crescimento por condensacdo de lacunas é
incrementada pela deformacdo por fluéncia das vizinhangas da cavidade, enquanto em
outros modelos o crescimento das lacunas € restringido ou limitado pela taxa de
deformacdo por fluéncia. Estes mecanismos podem ser considerados como os mais

provaveis para todos os acos estruturais usados na fabricacdo de componentes para alta

temperatura [128,129].

O crescimento de cavidades sem restricdo acontece se cavidades estdo presentes em
todos os contornos de grdo, enquanto que o crescimento de cavidades com restri¢do,
ocorre se as cavidades estdo presentes somente em contornos de graos isolados.

Condigdes para o crescimento por difusdo pura em agos estruturais € provavelmente
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menos freqiiente devido as restrigdes serem provenientes da inabilidade dos agos em
acomodar os mecanismos de crescimento de cavidades ou, em termos da deformacgdo
necessdria para formagdo da cavidade, ou devido ao baixo suprimento de lacunas [94].
E sabido [130,131] que o crescimento de cavidades controlado por difusio pode ser
afetado por mecanismos baseados na lei exponencial de fluéncia que ocorrem no
material nas vizinhancas da cavidade. A lei exponencial de fluéncia reduz a distancia
necessdria para difusdo em contornos de grido e aumenta a taxa de crescimento da

cavidade. Este modo de crescimento € comumente conhecido como crescimento de

cavidade por difusdo e lei exponencial de fluéncia conjugado.

Como resultado destas interagdes, qualquer previsao realista do tempo e deformagdo até
a fratura deve ser baseada no entendimento da cinética de nucleagdo e no mecanismo
que controla o crescimento da cavidade. As leis de cavitagcdo podem ser formuladas na
premissa de que todas as cavidades nucleiam no mesmo instante. O tempo para a falha é
entdo a soma do tempo de encubagdo e o tempo para que o nicleo da cavidade cresca

até o estado critico de cavitagdo, e neste ponto a falha ocorre.

Entdo, pode ser esperado que o estagio final de vida do corpo de prova € associado com
a ruptura da integridade do contorno de grdo causada pela acumulacdo de danos na
forma de cavidades. Este estado critico no momento da fratura é denominado "Estado
de Fratura" e pode ser definido como a quantidade de dano na qual a sua probabilidade

de ocorréncia excede a drea critica da secao transversal [94].
I1.2.3.2.1. Crescimento por Difusio de Lacunas Sem Restricao

Balluffi e Seigle [131], mostraram que € termodinamicamente possivel para um vazio
no contorno de grao, o qual estd sujeito a tensdes de tragdo, crescer pela migragao de
lacunas para o seu interior. Isto ocorre por causa da diferenca no potencial quimico
entre as lacunas localizadas num contorno de grdo tensionado comparado com as

lacunas localizadas na superficie da cavidade.
(i) Crescimento por Difusdo Nao Equilibrado Sem Restri¢ao

No caso dos modelos de difusao simples € assumido que a taxa de transporte de material
em torno da superficie das cavidades é muito maior que ao longo dos contornos de grio,

o que resulta numa forma de equilibrio lenticular [94,125]. Entretanto, quando a difusdo
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na superficie é mais lenta que a difus@o no contorno de grdo a cavidade pode mudar sua

forma durante o crescimento e entdo evoluir para uma forma de trinca ndo equilibrada.
(ii) Crescimento por Difusdo Promovido Por Deformacao Sem Restri¢ao

Na difusdo de lacunas uma simplificacdo € feita, assumindo que os graos nao deformam
plasticamente, isto €, eles se comportam como blocos elésticos e o fluxo de material por
difusdo para longe das cavidades € depositado sempre uniformemente sobre toda a drea
do contorno de grdo sem cavitacdo [94]. Na prética os graos usualmente se deformam
devido a fluéncia por discordancias e pode ser esperado que as lacunas sdo
predominantemente criadas proximas as cavidades ao invés de uniformemente por toda

a superficie do contorno de grao.
11.2.3.2.2. Crescimento por Difusao com Restricao

Dyson [132,133] considerou um certo nimero de situagdes onde a taxa de crescimento
por difusdo pode ser restringida pela taxa de deformagdo do material nas vizinhangas ou
pela taxa de suprimento de lacunas nos contornos adjacentes. Trés situacdes possiveis
conduzem para o crescimento restringido, que sdo: (1) restricdo geométrica; (ii) controle

da fonte de lacunas; (iii) inibi¢do por particulas.
(i) Restricao Geométrica

Em policristais sob fluéncia as cavidades sdo razoavelmente distribuidas de forma
homogénea em cada face de contorno de grao perpendicular a tensdao aplicada, mas a
densidade das cavidades pode variar significativamente de face para face. De fato varias
faces de graos podem ser totalmente livres de cavidades, enquanto outras vizinhas
apresentam extensa cavitacdo, Figura I1.19. Se a taxa de deformacdo prevista devido ao
crescimento da cavidade no contorno de grao entre os graos I e II € maior que a taxa de
deformacao do material na vizinhanca, entdo a taxa de crescimento real da cavidade serd

determinada pela taxa de fluéncia global e ndo pelas leis de crescimento por difusao.
(ii) Controle da Fonte de Lacunas

Os modelos de crescimento de difusdo apresentados previamente assumem que OS
contornos de grdo podem comportar-se como fontes perfeitas de lacunas.
Provavelmente fontes de lacunas sdo a escalagem de discordancias no contorno de grao,

mas € possivel que a densidade e a taxa de escalagem destas discordancias seja
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insuficiente para prover as lacunas necessdrias pelas leis de crescimento por difusdo. Foi
sugerido por Ishida e McClean [134] que, discordancias que chegam nos contornos de
grao vindas do seu interior, fornecem as fontes necessdrias de lacunas via seus
movimentos subseqiientes de deslizamento e escalagem no plano do contorno de grao.
A proporcionalidade freqiientemente observada entre a deformagdo de um grdo e a
deformacao resultante do deslizamento do contorno de grao sugere que as discordancias
do contorno de grao formadas pelo desmembramento das discordancias da matriz sdo os
maiores contribuintes para o deslizamento do contorno de grao. Embora isto possa ser
esperado, isto €, que estas discordancias que deslizam e sofrem escalagem no plano do
contorno sdo também as primeiras fontes de lacunas para o crescimento da cavidade.
Entdo, a taxa de crescimento da cavidade estd ligada diretamente a taxa de deslizamento

do contorno de grao, que € proporcional a taxa de deformacao total do material.

Yo

Figura II.19 — Restricdo geométrica de crescimento de cavidades. A taxa de crescimento
¢ restringida se a taxa de fluéncia prevista devido ao material que difunde para fora dos

contornos de grao I/II é maior que a taxa de fluéncia dos graos vizinhos [94].
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(iii) Inibicao por Particulas

Foi mostrado em experimentos envolvendo fluéncia por difusdo que particulas de
precipitados intergranulares reduzem a taxa de fluéncia e criam uma tensdo minima para
deformacdo por fluéncia [94]. Isto € aceito de forma geral como sendo devido a ac@o
das interfaces particula/matriz como fontes e sumidouros ruins para lacunas. Harris
[135] sugeriu que situacdo semelhante ocorre com o crescimento difusional de
cavidades. Dyson [133] analisou posteriormente este modelo para mostrar uma

proporcionalidade razodvel com a taxa de deformacao.
11.2.3.2.3. Modelo para o Crescimento por Difusao de Cavidades com Restricao

Assumindo um comportamento segundo a lei exponencial de fluéncia, usando a equagao

I1.1, da Lei Exponencial de Fluéncia,
€= A(—) (II.1)

Dyson [133] mostrou que os trés modelos de crescimento restringido levam a uma taxa

de crescimento representada como:

n

‘Z—V - KAAZ(%) (I1.2)
t

Onde “K” é um fator que varia com os diferentes tipos de restri¢ao.

z

a) Para a restri¢do geométrica — K =d , onde “d” é o tamanho de grao;

f'd

b) Para o controle de fontes de lacunas — K = Ak onde “f” € a fracdo de lacunas

geradas que sdo capturadas pelas cavidades, “L” € a distincia de deslizamento das
discordancias antes de encontrarem um contorno, € “I’” € a distdncia média de

escalagem das discordancias no contorno de grao.

c) Para a Inibi¢do por Particulas — K =1-y, onde “y” € a fracdo de area de contornos

de grao ocupados por particulas.

Concluindo, o crescimento de cavidades restringido pode ter sua taxa controlada a

tensOes baixas, mas outros mecanismos sdao provavelmente dominantes em tensdes
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elevadas. Resumindo, os dois mecanismos de crescimento de cavidade, em termos de
taxa e tensdo, sdo apresentados esquematicamente em um mapa por Riedel [125],
reproduzido na Figura I1.20. Nela estao indicados dois mecanismos de crescimento de
cavidades que sdo considerados como dominantes na regidao Tipo IV na faixa das
tensOes aplicadas nos ensaios de fluéncia e também nas condi¢des de servico. A
inclinagdo da reta € relacionada ao expoente de tensdo "n" encontrado na lei
exponencial de fluéncia. Pode ser visto claramente que em tensdes baixas o crescimento

de cavidades restringido domina enquanto que em altas tensdes a taxa de crescimento

das cavidades ndo € restringida.

Equilibrio por difusao

N - Restringida ou inibida com
: ' acomodacdo por fluéncia

Log (Taxa de Crescimento da Cavidade, R)

Log (Tensao), MPa

Figura I1.20 — Mapa esquematico dos mecanismos de crescimento de cavidades,

mostrando as taxas de crescimento de cavidades por difusdo com e sem restrigao.
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I1.3. Métodos de Avaliacao de Vida Residual em Regime de Fluéncia

Um dos grandes problemas para o projeto de equipamentos que operam em regime de
fluéncia € a necessidade de se prever o comportamento mecanico dos materiais de
constru¢do mecanica apds operarem periodos muito longos, na ordem de 100.000 a
250.000 horas. Para estabelecer as propriedades mecanicas sob condicdes de fluéncia,
lancou-se mao dos ensaios acelerados de fluéncia de curta duragdo, e assim, por
extrapolacdo dos resultados, foram obtidos os parametros de resisténcia mecanica para
uso nos procedimentos de calculo dimensional dos equipamentos industriais. O uso dos
ensaios acelerados foi a resposta as dificuldades técnicas para execugdo dos ensaios de

longa duracéo.

Conjugado a este fato, também hd a exigé€ncia tecnoldgica de se desenvolver uma
metodologia que permita estabelecer o nivel de danos acumulados por fluéncia ao longo
da vida em servico do material, e com base neste resultado definir a vida residual do
equipamento, ja que esta ¢ uma atividade fundamental para os custos de uma instalacao
industrial, pois ela permite que se pratique uma manutencio preditiva, evitando assim

falhas cujas conseqii€ncias podem ser catastréficas.

O texto a seguir ndo pretende esgotar o assunto, mas apresentar alguns dos véarios
recursos que a engenharia tem desenvolvido para avaliar a resposta mecanica dos
materiais que sdo submetidos as condicdes de fluéncia. Todos os métodos procuram
determinar a relagdo entre o dano acumulado e a vida remanescente, mas o0s
pesquisadores criaram vertentes para o estabelecimento desta correlacdo, as quais
podem ser agrupadas em trés familias de métodos para avaliacio de materiais

submetidos a regime de fluéncia:
1. Regras Simplificadas de Actimulo de Danos;
2. Avaliacdo Através da Evolu¢do Microestrutural;

3. Meétodos Paramétricos.
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I1.3.1. Regras Simplificadas de Actimulo de Danos
I1.3.1.1. Regra de Robinson

O método mais simples de previsdo dos danos acumulados sob fluéncia € a aplicacio da
Regra de Robinson [136], que considera as fracOes de vida consumida por um
componente nas diversas condi¢cdes de operacdo a que o mesmo foi submetido, estando

sua vida 1til extinta quando o somatdrio das fracdes de vida atinge a unidade,

S (IL3)

(Sl
l

onde ¢; € o tempo em que o componente operou na condi¢ao de tensdo e temperatura
(0i,T}), e t,; € o tempo de ruptura do material naquelas condi¢des. Assim sendo, para um
equipamento que operou na sua condi¢ao de projeto “p” (op,Tp) por um tempo “z,”, a
sua vida residual “#,” numa nova condicao operacional “n” (o,,T,) serd, de acordo com

a equacao I1.3.1:

! t !
—- 4+ - =1, que rearranjada fornece: ¢, =|1-— x?_
trp tm p
. . oy s
que generalizada fica, 7, =1, X 1- E — (1.4)
‘ ' T 1

ri

onde f; e t,; sdo, respectivamente, a vida residual do equipamento e o tempo de ruptura

n
i

na condi¢do “j” de operagdo, e E— € o somatorio das fracOes de vida consumidas

1 .
r

nas diversas condicdes operacionais, de “l1 a n”, a que o material foi submetido.
Realizando-se uma breve andlise da equacdo I1.3.2, pode-se notar que esta regra assume

muitas simplificagdes, tais como:

1. Os valores de t; sdo baseados em dados tabelados, isto €, que trazem, naturalmente,
incertezas, ja que pode ndo representar de forma fidedigna o material que esta sendo

avaliado;

2. Que a cinética de acimulo de danos que uma nova condi¢do operacional ird

promover, ndo sofre efeito das condi¢cdes de danos até entdo acumulados pelo
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material, isto €, considera-se que o resultado final independa da seqiiéncia em que

foram aplicadas as diversas condi¢Ges operacionais;

3. Que a histdria operacional é bem conhecida, o que na pratica ndo é verdade, pois as
unidades industriais apds entrarem em servi¢o sofrem alteragdes nas suas condigdes
operacionais padrdo (temperatura, pressdo, vazao, etc.), seja por necessidades de
enquadramento de um produto em nova especificacdo, pela incorporacdo ao
processo de novos equipamentos, ou até mesmo devido as oscilacdes nas varidveis
de processo provenientes das diferentes corridas de producdo a que a planta
industrial estd submetida. Com isso, o nimero “n” de condicdes operacionais a que
o material foi submetido durante a sua vida em servigo torna-se, na maioria das

vezes, impossivel de ser reproduzido fielmente em uma avaliacdo prética.
I1.3.1.2. Regra de Lieberman

Lieberman [137] propds uma variacdo da idéia da fragdo de vida consumida introduzida
por Robinson [136], sendo que para isso levou em consideracdo a capacidade do
material de acumular deformag¢do em regime de fluéncia. Ele entdo propds que o
material atingiria a extingao de sua vida ttil quando o somatdrio das fracdes parciais de
deformacdo consumidas em cada condicdo operacional atingisse a unidade, conforme a

equacao IL.5,
N €.
Y= (IL5)

onde, & e &, sdo, respectivamente, a deformacgado sofrida e a deformacgao na ruptura na
condi¢do operacional (0j,Tj). Sendo assim, a vida residual “#,” na condi¢do operacional
“n” (on,Th), para um equipamento que operou nas condi¢des de projeto (gp,Tp) durante

o tempo “t,” seria:
-y 6
g, =g, x| 1=y~ (IL.6)

onde, ¢, € a deformacdo na ruptura na condi¢do “j” (0;,T;).

Com relacdo a Regra de Lieberman, pode-se observar que ela também assume

simplificacdes tal como a Regra de Robinson, trazendo ainda uma complicagcdo
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adicional, que € a necessidade de se determinar no campo as deformacdes acumuladas
ao longo do tempo em servigo, 0 que exige uma monitoragdo do equipamento nos
pontos de interesse desde o inicio da sua partida operacional. Este fato conduz,
naturalmente, para a utilizacdo da Regra de Robinson, pois € muito mais simples se

trabalhar com a varidvel “tempo”.
I1.3.1.3. Regras Mistas

Com o intuito de se aproximar um pouco mais da realidade do que acontece no material
submetido as condi¢des de fluéncia, alguns autores [138-140] propuseram modelos que
conjugavam o efeito da fracdo de vida consumida pelo tempo em servico e pela
deformacdo acumulada durante a sua vida em servico. Com este objetivo em mente,
cada autor ponderou de uma maneira diferente os efeitos destas duas contribui¢des,

resultando nos modelos abaixo:

P
* Freeman e Voorhees [138]: E — >< — =1 (IL.7)
1
€,
* Abo el Ata e Finnie [139]: K E +(1-K E =1 (11.8)
rl 1 8
| ()
* (Oding e Burdusky [140]: E — | =1 (I1.9)
T\7

Onde “K=<1" e “m” sdo constantes. A equagdo I1.7 propde uma média quadratica para a
conjugacdo das fracdes de vida consumida por tempo em servico e pelo acumulo de
deformacdo, enquanto a equacdo II.8 propde uma ponderacdo entre aqueles efeitos
através da constante de ajuste “K”. Por ultimo, a equacdo II.9 procura corrigir os
desvios na relagdo das fracdes de vida consumida por tempo em servico através da

aplicacdo de um expoente “m”. elas apenas procuram uma maneira de aproximar cada

modelo aos resultados experimentais.

Como pode ser visto nas equacdes (I[.7), (I.8) e (II.9), em suas concepgdes estao
embutidas as mesmas incertezas das Regras de Robinson e Lieberman. Elas ndo
consideram os fundamentos dos mecanismos de acimulo de danos que operam durante

o regime de fluéncia, havendo apenas a introducdo de artificios matematicos numa
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tentativa de ponderar as contribuicoes das fracoes de tempo e de deformacgdo
acumuladas durante a vida em servi¢o, procurando aproximar os resultados tedricos

com os obtidos experimentalmente.
I1.3.1.4. Regras de Acimulo de Dano Continuo

Estas regras tétm como ponto fundamental considerar que o dano fisico que o material
acumula com o tempo pode ser medido de forma continua, e que o mesmo pode ser
expresso matematicamente em funcdo do tempo. Com base nesta premissa, alguns
modelos para o comportamento de materiais em regime de fluéncia foram propostos,

estando alguns destes modelos apresentados a seguir.
I1.3.1.4.1. Kachanov/Rabotinov

Kachanov [141] propds uma teoria que se baseava no conceito de que a continuidade
fisica do material é fun¢cdo do dano acumulado com o tempo, @ = f(t ) Ele considerou
para danos acumulados por fluéncia que, sob carga constante, 0s mecanismos atuantes
durante o segundo estdgio de fluéncia, conduziriam a se¢do reta do material a uma perda
progressiva de continuidade, até que o limite de resisténcia do material fosse atingido,

precipitando assim o processo de fratura [142].

Se um corpo de prova com secdo transversal “A,” € submetido a uma carga “P”, a sua

tensdo inicial € representada por,

o

s =L (I1.10)
A '

“«

Apés o tempo “t”, durante o qual o corpo de prova acumulou dano, a sua secdo

transversal seria reduzida de acordo com,
A=A(-w) (IL.11)
assim, a tensdao em funcdo do tempo “t” passa a ser calculada por,

o-L__9% (IL.12)
A (-

t

Para possibilitar o calculo do dano em func¢@o do tempo, foi assumido que,
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— =Ko, (I.13)
dt
onde “K” e “v” sdo constantes. Por substitui¢do de (I[.12) em (II.13) obtém-se,
dw
d_ = KO‘IU(l—CU)_U (I1.14)
t

Considerando que o material estd inicialmente livre de danos, a equagao (I1.14) pode ser
integrada nas condi¢des w =0 em r=0,e w =1 em ¢ = g, desde que haja completa
continuidade no tempo “zero” e completa falta de continuidade na ruptura. Assim, pode-

se concluir que,

1

= (IL.15)
K(+v)o’

relacdo esta que segue um grafico do tipo “log o/log t”.

Rabotnov [143] generalizou mais tarde este conceito para prever a acumulagdo de
deformacdo e o tempo de ruptura em regime de fluéncia, assumindo que a deformacao
no primeiro estagio de fluéncia era desprezivel. As premissas sdo semelhantes as de
Kachanov, isto é, w = 0 corresponde a condi¢do sem danos, e w = 1 a formacdo de
trincas macroscopicas. Como “w” € o unico parametro estrutural que define o estado de
acumulo de danos, e desprezando-se as deformacdes eldstica e plastica iniciais, as taxas

de deformagdo e de acimulo de danos sob fluéncia podem ser definidas como,

‘ii_‘;’ = £.(0,0) (I1.17)

Se o nivel de tensdo for baixo, “o” € assumida como a tensdo inicial “o,”, mas se for
um nivel elevado de carregamento, “0” € assumida como a tensdo verdadeira “o, exp

€”. As funcodes f; e f> sdo assumidas como exponenciais da forma,

de =Aoc"(1-w)™ ou 8 = f:‘o[g]m[#]v (11.18)
dt o, 1-
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do _ Bo‘(1-w)” (I.19)
dt

Onde 0, e 0 s@o0 a tensdo inicial e tensdo instantanea respectivamente, €, € € sao as
taxas de deformacao inicial e instantanea respectivamente, e as constantes A, B, m, k, q,
r, v podem ser dependentes da temperatura. Para as condi¢cdes normais de servico dentro
de limites de baixa tensdo aplicada, onde se pode considerar as deformacdes na fratura
como pequenas, nestas condicdes o = 0,, com a integragdao das equagdes 11.18 e 11.19

entre os limites w =0emt=0,e w = [ em t = tg, dando origem a,

|
f = (11.20)
" B(A+r)o}
€, = A -A-o’”"‘ (I1.21)
* 1+r B ° '
1+r . . . ~
onde A = 1— , € &r € a deformagdo na ruptura. Denominando a deformagdo na
+r—q

ruptura na auséncia de dano de &*, ver Figura I1.21, e reescrevendo as equacdes em

. t
termos da fracdo de vida, — , o dano local e deformagdo tornam-se,
R

1-w)" =1 —ti (I1.22)
r L
e=¢.{1-[1-—1"} (11.23)
tR
Ao g
onde £, =—— *—f, =——— (11.24)
1+r 1+r

Com base nas premissas utilizadas por Kachanov, pode-se verificar que um dos pontos
frageis do modelo é o fato de se considerar o acimulo de dano, caracterizado pela
nucleagdo e evolugdo de microtrincas, como sendo continuo, o que ndo se confirma na

pritica, j4 que o dano acumulado inicialmente nos acos ao Cromo-Molibdénio
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caracteriza-se pela perda de resisténcia devido ao revenido a que estes acos sao
submetidos nas condigdes de fluéncia. Este revenido provoca mutagdes na
microestrutura do aco, o que altera as suas propriedades mecanicas, sem que haja perda

de continuidade do material, seja pela formacao de vazios ou de microtrincas.

1oy -
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=
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R

~n

strain fraction

| ' :
o "/#"tup Curvel in the absence of damage c
G 2

(] 02 0.3 04 05 046 0-7 08 09 10 ?
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R .

Figura I1.21 — Acimulo de deformacao em regime de fluéncia incluindo-se o efeito do

dano [142].
11.3.1.4.2. Conceito da Projecao “6”

Este modelo foi desenvolvido a partir da equacdo constitutiva de fluéncia proposta por

Garofalo [144],

e=¢ +0{l—exp(—0,)} +¢.1 (11.25)

onde €, € a deformacdo inicial devido a aplicagdo da carga, e os segundo e terceiro

termos descrevem o primeiro e segundo estdgios de fluéncia, respectivamente, sendo € s
a taxa de deformacdo no segundo estdgio (taxa minima), e os pardmetros 0, e 6,

determinados a partir do ajuste de curvas de ensaio de fluéncia uniaxial. Os autores
partiram da premissa de que o terceiro estagio de fluéncia se deve a uma instabilidade

mecanica e ndo se caracteriza como uma propriedade do material. Por este motivo, o
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terceiro estdgio € desconsiderado na equagao I1.3.23. Esta premissa € bastante razoavel,
pois, ao término do segundo estdgio de fluéncia, o material inicia um processo de
deformacao localizada nas vizinhangas das trincas que estdo sendo desenvolvidas, o que

descaracteriza a deformacgdo “uniforme” do material.

No entanto, € sabido que os materiais projetados para operar em regime de fluéncia,
apresentam endurecimento da sua matriz por precipitados, os quais sdo instaveis e
coalescem durante o regime de fluéncia, além do fato de microcavidades se
desenvolverem durante a sua deformacdo. Estas transformag¢des causam um
enfraquecimento da microestrutura, podendo conduzir ao terceiro estigio de fluéncia
[145]. Mas como mesmo sob torcao [146] e compressdo [147] o terceiro estagio ocorre,
pode-se esperar que o mesmo seja uma propriedade dos materiais, € por este motivo

deve ser levado em consideracao.

Cane [148] mostrou que a formagdo e crescimento de microcavidades pode ocorrer
desde o inicio da deformagdo por fluéncia, o que implica em se dizer que o
enfraquecimento do material ocorre durante os trés estdgios de fluéncia. Com base
nestas observacdes, Evans e Wilshire [149,150] propuseram um modelo para a
deformacdo sob regime de fluéncia, denominado de “Projecdo 0, cujo objetivo era

representar a curva de fluéncia 7 xe. Sua expressao matematica é:
€=¢ +0{l-exp(-0,1)}+0.{exp(0,r) -1} (11.26)

Onde os segundo e terceiro termos descrevem o endurecimento e o enfraquecimento do

material, respectivamente, durante a sua deformagdo em regime de fluéncia.

Foi observado que para uma melhor representacdo do primeiro estdgio de fluéncia era
necessdario que algumas adaptacdes fossem feitas, as quais foram introduzidas
inicialmente por Pugh [151], cujo trabalho foi complementado por Maruyama e

colaboradores [152], que propuseram a expressao final a seguir
€ =¢, + A{l —exp(-ar)} + B{exp(at) - 1} (11.27)

onde “o” passou a ser a unica constante.

A constante “gy” foi avaliada a partir de ensaios com diversos acos ao Cr-Mo-V-Nb

[142], e mostrou-se independente da temperatura e proporcional a tensdo aplicada
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normalizada pelo médulo de elasticidade, E, do aco. O pardmetro “A” mostrou-se

também independente da temperatura, e fun¢do apenas de “o/E”. J4 o parametro “B”,
revelou uma dependéncia do tipo de Arrhenius: B = f,(0/E)exp(-Q,/RT).

Maruyama e Oikawa [153,154] correlacionaram a energia aparente, Op, com as energias

de ativagdo da taxa minima de fluéncia, Q¢, e de auto difusdo, Qp, como sendo:

0, =2(0.-0,). 0 parametro “o” ¢é funcio de “o/E” multiplicado pelo coeficiente

de auto difusio: a = f, (0/E)xD, onde D= D,exp(-Q,/RT). Todos os

parametros que sao dependentes da tensdo podem ser obtidos a partir de ensaios de curta
duracdo a temperaturas elevadas, enquanto “B” e “o” sdo expressos a partir de produtos

entre um termo dependente da tensdo e outro dependente da temperatura.

Este modelo seria vélido até “0,93 t,”, visto que a partir deste nivel de deformacgdo
torna-se necessario introduzir um novo termo que representasse a perda de resisténcia
acentuada que ocorre no material no terceiro estdgio de fluéncia, de forma a permitir

que este modelo continue representando o comportamento do material.

Para prever a vida do material, expressa pelo seu tempo de ruptura “#.”, Maruyama e
Oikawa [155] desenvolveram, a partir da equacdo I1.27, o parametro “P” de ruptura,

cuja expressao €:
P =(l/a)In[(e, —¢, - A)/B] (11.28)

onde “g.“ é a deformagdo na ruptura. Na Figura I1.22 pode-se ver a relacdo obtida a
partir da colocacao em um grafico “t, X P” dos valores levantados experimentalmente,
contra os previstos pela equagdo 11.28. Observa-se uma relacdo linear, que permitiu ser

entao escrito:

t =CP=(C/a)n[(e, —¢, — A)/B] (11.29)

7z

onde “C” € uma constante de proporcionalidade.

Hayhurst e colaboradores [156] aplicaram este método em um aco Cr-Mo-V e notaram
que a utilizacdo do mesmo a partir de dados obtidos em ensaios a “carga” constante, ao
invés de “tensdo” constante, produz resultados com pouca concordancia entre as curvas

previstas e as experimentais. Como este método objetiva extrapolar tensdes de ruptura
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para materiais a partir de ensaios de curta duragdo, € de se esperar que os resultados

sejam mais precisos quando utilizados os ensaios a tensao constante.

, h
8 10 10° 10°
10 R B *
L 1Cr t1M0 0.3V ‘
a 713K 1o
0O 823K
10’ +—o 873K .
| hod €
[N [N
Tt 4 7
102
5 L L X ’
10
10° 10° 107 108
p- nl€,-A-€,)/B}
Q I

Figura I1.22 - Tempo de vida até a ruptura “t,” plotado contra o parametro de ruptura

“P” definido pela Equacdo 11.3.26 [142].
11.3.1.4.3. Método Parametro Omega

O principal objetivo deste método € identificar rapidamente durante um teste as
caracteristicas das curvas de fluéncia que permitiriam estimar o comportamento passado
e ou futuro do material em condi¢des de fluéncia, com ou sem conhecimento explicito
do histérico das condi¢des operacionais que o equipamento vivenciou. O interesse no
método reside na possibilidade de se determinar através de um conjunto de ensaios de
curta duracdo a deformacdo acumulada, as taxas de deformacao futuras, a fracdo de vida

consumida, a taxa de acimulo de danos e a vida residual do material ensaiado.

O método se baseia em duas caracteristicas do material, que sdo a taxa de deformagao a
que € submetido e a um coeficiente de forma da curva de fluéncia, tendo sido verificado
que ambas as quantidades variam sistematicamente com a tensdo e a temperatura, o que
tornaria possivel representd-las parametricamente [157]. O desenvolvimento
matemdtico do parametro Omega partiu da equagdo II.18 de Kachanov para taxas de
deformacdo uniaxial, com a proposta de que a experiéncia mostrou que apenas a
modelagem do terceiro estagio de fluéncia € razodvel. Assim, utilizando transformagdes

adequadas, fica-se com,
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v

&.‘ = «‘:‘0 e (L) (I1.30)
l-w

z

onde “m” é o expoente da Lei de Norton, “¢” € a deformacgado verdadeira experimentada

€« »

pelo material e “w” € o parametro que representa o dano acumulado durante a
deformacdo em regime de fluéncia. Foi entdo proposto que a aceleragdo da taxa de
deformacao durante o servico ou durante um teste de ruptura por tensdo poderia ser
representado pelo resultado da interacdo de fatores diferentes. Os trés fatores sdo o
aumento da tensdo, o aumento do dano e um terceiro para alteragdes microestruturais
ndo associadas com o actimulo de dano, sendo estes fatores obtidos por experimentos
adequados. Como simplificacdo, foi assumido que os materiais sdo termicamente

estabilizados em servigco, e que nao ocorre corrosdo a uma taxa significativa, dando

origem a expressao,

. . me 1 1
E=E,e X X (I1.31)
-pe —ce
e e
onde “m” € o expoente de Norton que leva em consideracdo a reducdo da se¢do do

[T

material (aumento da tensdo), “p” corresponde ao dano microestrutural, e “c” é
utilizado para compensar deficiéncias no expoente de Norton e outros fatores
microestruturais associados com alteracdo na tensao aplicada. Rearranjando a equacao

I1.31 fica,

g =g (I1.32)
integrando a equagdo acima, obtém-se,

1 1
— X

£

o

——x (1= Py =y (I1.33)
(m+p+c)

Observando-se que para produtos “(m+p+c) x €’ superiores a 2 ou 3, o termo

exponencial da equacdo anterior torna-se insignificante, tornando-se na fratura:

1 1
— =t = (11.34)

. r )

(m+p+c)e Q ¢
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onde Q =m+p+c (I1.35)

O autor [157] reconhece que num primeiro momento o Parametro Omega pode ser
determinado, com boa aproximacdo em alguns casos, como o valor reciproco da

constante de Monkman-Grant, mas destacam que em outros casos nio se revela como

razoavel. Isto se deve porque “&,

2

na equacdo II.34 é a taxa de fluéncia inicial,

enquanto que Monkman e Grant usaram a taxa minima de fluéncia, caracteristica do

segundo estagio de fluéncia.

O Pardmetro “€,” descreve a capacidade do material em suportar deformacdo, pois o
dano por fluéncia € considerado como sendo a redu¢@o na habilidade que a estrutura
apresenta para resistir a tensdo, como medida do aumento da taxa de deformagdo. Desta

forma, a defini¢do matematica de “Q,” fica,

dlné
de

=m+p+c=§2p (11.36)

Integrando a equagdo I1.32 entre um tempo “¢” qualquer e o tempo na fratura “¢,”, tem-

se,

L e (11.37)
Q xe¢

P

stf .

Quando o termo “e pode ser desprezado, fica-se com

In(z, —7)=1In -Q ¢ (I138a)

Q ¢

p

p P Q ¢

14 o

1 1
e=——xInlt. —¢t)+ In 11.38b
ou 5 (r. 1) S (I1.38b)

2

Para se testar a adequacdo do modelo, basta plotar “ln(tr —t)xs , € caso nao se

obtenha uma linha reta, ver Figura I1.23, 0 modelo proposto nao ¢ aplicavel.
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Figura I1.23 — Gréfico deformacdo verdadeira contra log (t.-t) [157].

Para o cdlculo da Fracdo de Vida Consumida (FVC) [158,159] chega-se, apds

manipulagdes matematicas, a expressao
gp
FVC="=——"—1=1Q ¢, (I1.39)

onde “t,” € o tempo em servigo, “t,” € o tempo de ruptura nas condi¢des de servico, e

“g,, 7 € a taxa de deformacdo original em servigo, tendo sido os demais pardmetros
definidos anteriormente. Deve-se observar que a equacdo II.39 define uma variagdo
linear do acimulo de dano em fun¢do do tempo, cuja taxa de acimulo € “ 1/ t 7. Esta

metodologia permite calcular acimulo de dano passado e futuro para qualquer

geometria de interesse.

Para o uso da Regra de Robinson, deve-se calcular os danos acumulados nas diversas

condic¢des de tensdo e temperatura, tal como

g, = _—11n(1—§2itl. g.m.) (IL.40)
Q.

4
sendo que a aceleracdo da taxa de deformacdo em cada condicdo operacional é
1/(1 -Q1, Em.) , obtendo como resultado do produto destes termos a aceleragéo total.

Assim, o dano € relacionado a taxa de deformacdo, obtendo-se a Vida Remanescente

(VR) por:
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VR = 1 (1.41)

n 1- Qiti g.oi

I1.3.2. Avaliacao Através da Evolucio Microestrutural

Como os danos por fluéncia provocam a apari¢ao de “cavidades”, microtrincas e trincas,
tornou-se de interesse o desenvolvimento de métodos que permitissem a avaliacdo in
situ da vida residual dos acos apds sua exposicao as mais variadas condicdes de servico.
Estes métodos baseiam-se na tentativa de correlacionar as alteragcdes microestruturais
observadas por metalografia (de campo ou de bancada) com o tempo de vida do
material, dando origem a proposicdo de diversos modelos, cujos principais serdo

apresentados a seguir.
I1.3.2.1. Desenvolvimento de Vazios

Neubauer e colaboradores [160-162] ao analisarem por microscopia eletronica de
varredura acos ao Cr-Mo envelhecidos em centrais termoelétricas, constataram que o
dano causado por fluéncia se apresentava com morfologia e distribuicdo caracteristicas
em funcdo do tempo em servico. Com base nestas observacdes, Neubauer e Wedel
[163,164] propuseram uma metodologia para avaliacdo da vida residual destes acos a
partir da observagdo da microestrutura do material apds ser exposto as condi¢cdes de
servico. Seu modelo, conforme Figura I1.24, baseou-se na classificacdo do nivel de
dano, primeiramente pelo desenvolvimento e distribui¢io de vazios de fluéncia, os quais
se aglutinam formando microtrincas que evoluem até macrotrincas visiveis. Esses
autores entdo associaram estas etapas a curva de fluéncia, ¢ x t, determinando intervalos
de inspecdo conforme fosse detectada uma destas microestruturas durante exame

metalografico.

Este modelo estd consagrado para utilizacdo em agos ao Cr-Mo, pois possibilita a
avaliacdo da vida residual de uma maneira razoavelmente simples, ja que a observagao
da disposicao de vazios na microestrutura, conjugada com o desenvolvimento de trincas

¢é relativamente facil de se realizar.

Seguindo a metodologia da observacao de evolucao de vazios, Auerkari e colaboradores
[165] propuseram um modelo semelhante ao de Neubauer [163,164], tendo como

diferencga bésica os intervalos entre inspecdes, além de considerar uma etapa anterior a
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de formacdo de vazios, que seria a alteracdo na morfologia e distribui¢do de carbetos
promovida pelo prolongado revenido em operacdo. O modelo de Auerkari, ver Figura
I1.25, embora reconheca este estdgio de alteracOes microestruturais, definido pela
precipitacdo e coalescimento de carbetos, ndo considera como limitadora para a
operacdo do equipamento este fato, nem define um intervalo para nova inspe¢cdo em
funcdo dela. A partir do seu “Estagio 27, o modelo segue o de Neubauer, embora os
intervalos entre inspe¢des sejam menores a partir do seu “Estdgio 3” de acimulo de

danos.

Damage Corresponding
parameter - action in plant

A Observe

B Observe, fix
inspection intervals
Limited service
until repair NS

« Immediate repair C

Fracture

D

Darnage parameter: C

. C
D

e S
A s W 6
:’if\: ! e v & S0
P Macrocracks \ sl SR
OO L k:f:‘ L o i
,\)71@’\( Microcracks »‘Q’\[’C jj}f oL

Py Creep ranges

Creep strain

(|Oriented cavities

Isolated cavities Exposure time

(a) (b)

Figura I1.24 — Modelo para avaliacdo de vida residual de acos ao Cr-Mo proposta por
Neubauer. (a) Classificacdo dos danos por fluéncia; (b) estimacgao da vida residual por

imagens obtidas a partir de réplicas metalograficas [165].

Com relacdo aos métodos que se baseiam no acompanhamento da evolu¢do de vazios ao
longo da microestrutura, é importante destacar os resultados obtidos pela andlise de
Silveira e Le May [166] em amostras de materiais envelhecidos que falharam em
servico. A primeira amostra foi removida de uma curva de linha de condugdo de vapor
fabricada em aco 1Cr-%2Mo, e a segunda foi retirada da solda de um tubo de reforma em
aco tipo HK40, ambas com tempos de operacdo de aproximadamente 70.000 horas. Eles
observaram que o aparecimento dos vazios era funcdo do procedimento de preparo da
amostra, isto €, apds polimento convencional (lixamento até grana #600, seguido de
polimento em alumina ou diamante até 1 um), mas antes de serem atacadas para revelar

as suas microestruturas, nao era possivel ver vazios ao microscépio 6tico em ambas as

amostras, nem mesmo apds o primeiro ataque.
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Figura I1.25 — Classificagdo de Auerkari para o nivel dos danos provocados por fluéncia

em tubulagdes de vapor em acos ao Cr-Mo [165].

Entretanto, repolindo a amostra, os vazios apareciam alinhados na dire¢ao perpendicular
a tens@o de membrana do equipamento. Os autores [166] verificaram que quanto mais
vezes atacam e poliam as amostras, 0s vazios e microtrincas ficavam mais evidenciados.
Outro ponto importante avaliado por eles, foi como ficam os vazios na amostra de aco
1Cr-2Mo apdés um recozimento, onde constataram o0 mesmo comportamento para
revelacdo dos vazios e microtrincas. Vale destacar que as microtrincas € 0s vazios apds
0 recozimento ocorreram com a mesma configuracdo observada anteriormente, isto €,
quando a amostra foi atacada para observacao dos contornos de graos, pode-se verificar
que as microtrincas € os vazios nao mais se alinhavam com os contornos de graos
existentes apds o recozimento, como seria esperado, evidenciando que os danos quando
existentes sdo irrecuperaveis. Com base nos seus resultados, os autores [166] lancaram a

discussdo tépicos importantes sobre o tema, dos quais pode-se destacar:

1. A hipétese de os vazios de fluéncia ndo existirem como cavidades no corpo do
material deformado, mas sim sendo o resultado de um arrancamento de material das

vizinhancas de microregidoes com acimulo de danos ou de precipitados;

2. Os vazios encontrados sdo ‘“artefatos”, isto €, sdo produzidos pelo processo de
preparacao metalografica, mesmo assim mantém a sua importancia fisica, pois

indicam as regides onde ha acimulo de danos durante o processo de fluéncia;
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3. Como as regides previamente danificadas ndo foram recuperadas pela aplicagdo do
tratamento térmico, mesmo ocorrendo recristalizacdo, hé indicios claros de que os
danos nao devem ser provenientes do acimulo de lacunas e discordancias, sugerindo
a presenga de superficies, tais como decoesao de contornos de graos ou de interfaces

de precipitados localizados nos contornos de graos;

4. Nenhum “artefato” foi revelado em contornos de graos onde ndo era esperado o

acumulo de danos por fluéncia.

Samuels e colaboradores [167] avaliaram a amostra de aco Cr-Mo utilizada por Silveira
e Le May [166], aplicando um procedimento de preparo metalografico que permitisse
estabelecer a natureza do fenomeno de formagao dos vazios e microtrincas observados
anteriormente naquela amostra [166], bem como determinar a origem daquelas
decontinuidades, as quais denominou “artefatos”. Samuels e colaboradores [167]
conclufram que o conjunto de trincas observado € proveniente da decoesdo das
interfaces de carbetos localizados nos contornos de grao ferriticos e bainiticos, ndo se

caracterizando como vazios formados pelo modelo classico de fluéncia.

Vale destacar dos resultados obtidos por Silveira e Le May [166] e Samuels e
colaboradores [167], que os “vazios/artefatos” revelados por preparacdo metalografica
nao exprimem as dimensdes reais deste tipo de descontinuidade no material em servico,
e que estes estdo fortemente relacionados a interfaces que de alguma forma acumularam

danos ao longo do processo de deformacao por fluéncia.
11.3.2.2. Parametro “A”

Outro método baseado na observacao dos vazios de fluéncia, foi o proposto por Cane e
Shammas [168], sendo posteriormente analisado por Shammas [169,170], Liu [171] e
Riedel [172], foi desenvolvido para agos ao Cr-Mo. O Parametro “A” tem como
objetivo correlacionar por metalografia a vida residual do material, através da
quantificacdo da fracdo de contornos de grdo que apresentam visivel formacdo de
vazios. Este método teve como resultado a introdu¢do do ‘“Pardmetro A", que
inicialmente foi desenvolvido para avaliacdo de vida residual de zonas termicamente
afetadas (ZTA’s) de acos. O “Parametro A" é definido como a fragdo de contornos de
grao com vazios, determinada em microscopio 6tico com aumento de 400X,

encontrados na secdo transversal a dire¢do da aplicacdo da tensdo principal maxima.
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Com a contagem do nimero de contornos de graos com vazios, 1p, € 0S sem vazios, Ny,
obtém-se para o valor de “A™:

A=_"b (11.42)

n, +ny
Como caracteristica da metodologia experimental para a determinacdo deste parametro,
deve-se contar um minimo de 400 contornos, pois ha uma discrepancia para quantidades
inferiores a esta. Para a obtencdo da vida residual do material, admite-se que o

“Parametro A” relaciona-se com a mesma pela equacao:

A=1-|1-— (I143)

onde “t/ 1t é a fragdo de vida consumida, “n” € o expoente da Lei de Norton (de/dt =
B.0"), e “A” é uma medida da forma do terceiro estdgio da curva de fluéncia, obtido

pela equagdo.

™

P (I1.44)

™

2

onde “g,” e “g” sdo, respectivamente, a deformacdo na ruptura e a deformacido do
segundo estagio de fluéncia obtida da equacdo de Monkman-Grant (de/dt . t, = K) [173].
A aplicacdo deste modelo tem mostrado em alguns casos boa correlacio apds a
aplicac@o na avaliacdo da regido de graos grosseiros de juntas soldadas de acos ao Cr-
Mo com variadas composi¢des quimicas [170,174], como pode ser visto na Figura I1.26.

Foi observado experimentalmente que para valores do Pardmetro "A" > 0,5, o aco teria

atingido o fim de sua vida em servigo.

E bom frisar que a correlacdo entre a fracdo de vida consumida e o parametro “A” foi
estabelecida a partir de uma evolucdo de vazios conforme proposto por Neubauer [161-
163]. Sendo assim, o modelo mostra haver um empirismo considerdvel na sua

formulacdo, sem ser suportado por bases tedricas mais consistentes.

Observando o que acontece na regido Tipo IV, Shammas [170,175] encontrou que a

equacgdo I1.43 para previsdo do tempo de fratura usando medicdes do parametro "A"
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mostrou-se por demais conservativa para representar realisticamente a regido Tipo IV.
O problema principal com o parametro "A" em relacdo ao dano na regido Tipo IV, € que
ele € basicamente um método de varredura por uma linha e € sensivel a orientagdo do
grao. Por isso, sua aplicacdao na regido Tipo IV € particularmente limitada porque é

dificil a identificacdo dos contornos de grao nesta regido.
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Figura I1.26 — Parametro “A” versus fracdo de vida consumida para a regido de grao

grosseiro da zona termicamente afetada de uma solda em ago 2%Cr-1Mo [170].

11.3.2.3. Distancia entre Particulas “\”

Gooch [176] avaliou que nos agos comumente usados sob condicdes de fluéncia, os
quais apresentam alta dutilidade, que eles sofrem cavitacdo significante nos seus
contornos de grao apenas no fim de sua vida, o que tornaria este parametro inadequado
como indicador para determina¢do da vida remanescente do equipamento. Ele destacou
que a vida remanescente € governada pela distribuicdo e coalescimento dos finos
carbetos que promovem a resisténcia a fluéncia do ag¢o. Levando em consideracdo a
cinética de coalescimento dos carbetos e os movimentos de discordancias entre os
carbetos, foi estabelecido um modelo que correlacionava a distribui¢do dos carbetos
com a taxa de deformacdo sob condi¢des de fluéncia ou a vida remanescente para as
condicdes de temperatura e tensdo apropriadas. Os dados referentes a microestrutura
foram obtidos através de réplicas metalograficas, utilizando-se um analisador de

imagens. A relacdo entre a taxa de fluéncia, e a distancia entre carbetos, A, € dada por
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: a
e =Aexplk,T)o- b (I145)
e a distancia entre particulas, A, em fung¢io do tempo é dado por:

1
A = (A +C,exp(k T)r)? (11.46)
onde Ay, ka sdo as constantes de solucao sélida para a taxa de fluéncia;

Co, k¢ sdo as constantes da taxa de crescimento da distincia entre particulas;

a € o parametro de interacdo particula/discordancia.

A verificagdo do modelo € feita pela medicao da distincia entre carbetos em funcio do
tempo e temperatura de servico. Isto € feito a partir de réplicas metalograficas de corpos
de prova que foram submetidos a ensaios de fluéncia ou envelhecimento acelerados. As
réplicas sdo examinadas por microscopia eletronica de transmissao, e as contagens feitas
por um analisador de imagens. Os resultados das curvas obtidas para avaliacdo da vida

remanescente de um aco 1Cr-2Mo podem ser vistos na Figura I1.27.
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Figura I1.27 — Variagdo da distancia entre particulas, A, com a Fracdo de vlda

paradiferentes tensdes e temperaturas [176].

O modelo foi validado interrompendo-se ensaios de fluéncia a 590°C e a 42 MPa para a

medicdo da distancia entre particulas, A, e entdo produzidos corpos de prova em
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miniatura, a partir dos que tiveram o seu ensaio interrompido, para o prosseguimento
dos ensaios de fluéncia na mesma tensdo anterior, mas com aumento da temperatura
para 650°, 630°, 615° e 605°C. A comparagdo das curvas reais de fluéncia e as previstas

pelo modelo podem ser vistas na Figura I1.28.
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Figura I1.28 — Comparacao entre comportamento sob fluéncia previsto e o observado de

um aco 1Cr-%2Mo pré-ensaiado [176].

Os resultados obtidos demonstram boa aproximac¢do com o modelo, o que vem a
promover a discussdo sobre a influéncia dos parametros de distribui¢do e dimensdes dos

carbetos na caracterizagao do comportamento sob fluéncia destes agos.

11.3.3. Métodos Paramétricos

De forma geral, em um projeto mecanico os componentes que devem operar a altas
temperaturas, precisam ser dimensionados para resistir a um tempo de vida em servi¢o
normalmente muito superior aos dados experimentais de fluéncia disponiveis. Este fato
torna necessdrio a utilizacdo de um procedimento para se prever a tensdo e temperatura
para vidas longas a partir de resultados de ensaios de curta duracdo. Os métodos de
extrapolacdo procuram correlacionar a temperatura e tensao aplicadas no material com a

deformacao sob regime de fluéncia e, conseqiientemente, com o seu tempo de ruptura.
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Um grande nimero de parametros para extrapolacdo [177,178-181,182-187] foram
desenvolvidos e, embora o Parametro de Larson-Miller [177] seja largamente utilizado,
nenhum foi tomado como padrao definitivo. Sendo assim, a seguir serdo descritos os

principais métodos paramétricos e suas premissas mais importantes.
11.3.3.1. Parametro de Larson-Miller (LM)

Observando o parametro de variagdo da dureza com o tempo e temperatura de revenido,
os autores [177] observaram empiricamente um comportamento semelhante entre tensao
e tempo de ruptura sob fluéncia em funcio da temperatura de ensaio. Com isso, a taxa

de deformagao seria representada por uma equacao de Arhenius do tipo:

d; = Aexp(-Q./RT) (I147)

onde (dey/dt) é a taxa minima de fluéncia, Q. € a energia de ativagdo do processo de
fluéncia, T a temperatura de trabalho, R é a constante dos gases, A; € uma constante.
Considerando que (des/dt) e o tempo de ruptura, t,, seguem a relagdo de Monkman e

Grant [173],
(de, /dt)xt =C (11.48)
substituindo (I1.47) em (I1.48), e rearranjando a expressao, chega-se a:

T x(C+ logtr)= 2Q3R

= Const.= f(0) (I1.49)

ficando-se finalmente com o parametro de Larson-Miller, LM, representado por

LM =P =T(C +logt,) (I1.50)
onde C € uma constante caracteristica de cada material.

Se a equagdo (II.50) for rearranjada, pode-se chegar a relagao:

Const.
T

logt =-C + (I1.51)

que leva a geracdo de vdrias retas quando se varia a tensdo aplicada. Foi entdo

observado empiricamente que, num grafico log t. x 1/T, todas as retas geradas
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interceptavam o mesmo ponto no eixo das ordenadas, “-C”, Figura I1.29a. Duas
ressalvas devem ser feitas quanto ao uso do parametro LM: (1) A primeira é a que
implica em “Q.” ser dependente da tensdo aplicada, o que ndo vale para todos os
materiais; e (2) é que mesmo que Q. fosse independente da tensdo aplicada, nao haveria

obrigatoriedade das retas da Figura I1.29a convergirem para um tnico ponto.

Para a obtencdo da vida residual de um material com base nas curvas de Larson-Miller,
sdo realizados ensaios acelerados de fluéncia do material envelhecido, constrdi-se a
curva 0 X LM, e com o valor da tensdo de servigo retira-se do grafico por extrapolacdo
da curva o valor de LM correspondente. Utilizando-se na equacao II.51 o valor correto

de T, chega-se a vida residual, t., para as condi¢des (o,T).

O uso desta metodologia é proposto na norma “API 530 — Calculation of Heater-Tube
Thickness in Petroleum Refineries” [188], onde em seu Appendix E estd descrito o

procedimento para o célculo da vida residual de tubos para troca térmica.
11.3.3.2. Parametro de Orr-Sherby-Dorn (OSD) [178]

Este parametro traz no seu conceito uma compensagao com a temperatura
0 =t exp(- Q. /RT) (I152)

Os proponentes deste parametro observaram que Q. permanecia constante acima de
0,45 Ty, (sendo Ty, o ponto de fusdo do material em K), e também que a deformacio, ¢,
era uma fungdo da tensdo, o, aplicada e do parametro OSD. Sendo assim, para uma

dada tensao e dois pontos de ruptura tem-se,

_ Rln(rrl /tr2)

QC B (1/]-1 _I/Tz)

(I1.53)

Com Q. determinada, obtém-se a curva padrao log o x OSD como pode ser visto na

Figura I1.29b.

Pelo fato do pardmetro OSD considerar “Q.” uma constante, como pode ser visto no
gréfico log t, x 1/T como o da Figura I1.29b, isto obviamente contradiz uma das
premissas que norteiam o parametro de Larson-Miller, a de que Q. = f(0), tornando

evidente que estes dois parametros ndo podem ser aplicados para 0 mesmo material, isto
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€, os materiais devem apresentar comportamentos distintos para seguirem um ou outro

parametro.

A metodologia para se obter extrapolagdes com o Parametro OSD, € a mesma descrita

anteriormente para o Parametro LM.
11.3.3.3. Parametro de Manson-Haferd (MH) [179,180]

Devido a desvios notados na linearidade de gréficos t; x 1/T utilizados pelo Método de

Larson-Miller, Manson-Haferd propuseram a seguinte relagao:

(T _TA)

MH =
(logt, - logt,)

(11.54)

onde (Ta,log ta) sdo as coordenadas do ponto de intersec¢ao das retas de isotensdo, sendo
que cada uma destas retas determinariam um valor para MH, que € o reciproco da
inclinacdo das mesmas. Os gréficos log t; X T e o padrdo do Parametro MH podem ser
vistos na Figura I1.29¢c. A aplicagdo do método para avaliagdo da vida residual de um

aco envelhecido, € semelhante ao descrito para Larson-Miller.
11.3.3.4. Parametro de Goldhoff-Sherby (GS) [181]

Este parametro assemelha-se ao de Larson-Miller, exceto pelo fato de que o ponto de
interse¢do das retas de isotensdo € permitido flutuar, como pode ser visto na Figura

I1.29d. O parametro € representado pela equagao,

S (logr -logt,)

= (1/T - l/TA) (IL.55)

onde (1/Ta,log ta) sdo as coordenadas do ponto de intersec@o. A aplicagdo do método é

semelhante ao de Larson-Miller.
11.3.3.5. Parametro White Le May (WL) [182]

Ao analisarem resultados de ensaios acelerados de um ago inoxidédvel austenitico, White
e Le May constataram que os mesmos ndo convergiam em um gréfico log t, x 1/T como
proposto nos métodos dos parametros de LM e OSD, mas sim que eles divergiam, com
um aumento na inclinacdo das retas de isotensdo quando era variada a tensdao do ensaio

para valores mais elevados. Isto levou a proposicao do parametro WL, visto a seguir:
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__WT,-VT) (11.56)
(logz, —logt,) '

onde (1/Ty,log ty,) define o ponto de convergéncia das retas de isotensdo, como pode ser
visto na Figura I1.29c. Pode-se ainda notar que esta proposicao ¢ uma modificagdo do
Parametro de Goldhoff-Sherby, equacdo 11.56, sendo a curva padrao do parametro WL
observada na Figura I1.29d. Para avaliacdo da vida residual do aco envelhecido deve-se

proceder de maneira semelhante ao apresentado para o parametro de Larson-Miller.
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Figura I1.29 — Curvas esquemadticas dos parametros de tempo-temperatura para ruptura
sob fluéncia. (a) Larson-Miller; (b) Orr-Sherby-Dorn; (¢c) Manson-Haferd; (d) Godhoff-
Sherby; (e) White-Le May.

11.3.3.6. Método do Comprometimento Minimo (MCM) [183,184]

Com o proposito de evitar os diferentes prejuizos em se utilizar um ou outro método
paramétrico para avaliacdo da vida residual, foi introduzido o denominado Método do
Comprometimento Minimo (MCM), que traduz o melhor ajuste dos dados a uma curva,

conduzindo ao menor desvio. A equagdo do Parametro MCM é:
logt + A, xP(T)xlogtr +P(T)=G(logo) (IL.57)

onde A, é uma constante relacionada a estabilidade estrutural, e P e G sdo fun¢des da

temperatura e tensdo, respectivamente. Pode-se observar que a equagdo I1.57 contém os
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parametros até aqui discutidos, e que o valor de A, refletirda no parametro mais
aplicdvel, isto €, sendo negativo se aproximara dos parametros MH ou WL, em caso de
valor positivo ter-se-4 coeréncia com LM ou GS, se zero com OSD. O valor de A,
deverd conduzir ao erro minimo para que seja satisfeito o principio basico do parametro

MCM.
11.3.3.7. Acimulo Linear de Dano

Sidey e Colaboradores [185] propuseram um método de acimulo de dano linear, onde a
fracdo de vida consumida em operacdo mais a fracdo de vida sob condi¢des de ensaio
acelerado do material até a ruptura apds envelhecimento em servigo, deve se igualar a
unidade. Com base nas premissas apresentadas, este método para avaliagdo de vida
residual € representado pela expressao,

rt

L,ob 4 (IL.58)
l_()

rs r

onde t; € o tempo em servico; ts € o tempo projetado para a ruptura nas condi¢des de
servigo; t; é o tempo de ruptura durante o ensaio acelerado de fluéncia; t,°¢ o tempo de
ruptura do material novo sob as condi¢cdes do ensaio acelerado. Com estas proposi¢des,
procurou-se minimizar os desvios dos ensaios acelerados introduzidos pelas

transformagdes microestruturais que o material sofre ao longo do tempo em operacao.
Os valores de e . sdo obtidos a partir de dados publicados de testes realizados em

laboratérios. Sendo assim, a Vida Residual (VR), neste caso, seria fornecida pela

diferenca,
VR=t_ -1, (I1.59)
11.3.3.8 - Método da Isotensao

Neste caso, Stubbe e Van Melsen [186] propuseram que o material fosse ensaiado na
mesma tensdo a que foi submetido em servico, mas a temperaturas mais elevadas, e os

resultados fossem ajustados pela relagao:

logt = A- BT (11.60)
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O que representa uma reta, sendo o valor da VR obtido pela extrapolagdo desta reta até

a temperatura de servigo, como pode ser visto no exemplo da Figura I1.30.
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Figura I1.30 — Proposta de avaliacdo de vida residual a partir da variagdo do logaritmo
do tempo de ruptura com a temperatura de aceleracio do ensaio de fluéncia, realizados

todos na tensdo de operagdao do componente [139].

Este método de extrapolacdo baseia-se na relacdo linear “T-Log t.”, consistente com o

parametro de Manson-Haferd [130,131,187].
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III. METODOS EXPERIMENTAIS

Neste capitulo descreve-se a metodologia experimental empregada no levantamento dos
dados desta pesquisa. As técnicas experimentais utilizadas sdo detalhadas de forma a

possibilitar a reprodugao, passo a passo, dos resultados obtidos.
II1.1. Materiais Empregados

O estudo concentrou-se no aco 2,25%Cr-1,0Mo, sendo as amostras retiradas de
equipamentos de refinarias durante paradas programadas para manuten¢do de Unidades
industriais. Foram empregadas nesta pesquisa quatro amostras de juntas soldadas de

tubos:

1. Tubo novo, sendo a junta soldada produzida nas oficinas da REDUC, considerada a

condi¢do “zero” para a avaliacdao da evolucdo da microestrutura (Amostra 200);
2. Tubo envelhecido de superaquecedor de caldeira, REDUC (Amostra 210);
3. Tubo envelhecido de superaquecedor de caldeira, RPBC (Amostra 213);
4. Tubo envelhecido de forno de reforma catalitica, RPBC (Amostra 215);

Na Tabela III.1 s@o apresentadas as principais caracteristicas de cada amostra. Deve-se
observar que cada amostra recebeu uma identificacdo numérica, a qual serd utilizada de

agora em diante.

Tabela III.1 - Dados operacionais dos materiais utilizados, recebidos na forma de tubos

de troca térmica.

Amostra Condicoes Operacionais Dimens6es, mm | Tempo em Servico, h
Pint, kgf/cm® Torod, °C | Tpetes °C | Dext | €spessura
200 | - | e |- 50 7,0 0
210 109 515 570 50 7,0 108.000
213 42 350 480 50 6,8 133.000
215 23 600 635 75 8,5 150.000

O comprimento das se¢cdes de tubos com as juntas soldadas retiradas dos equipamentos

era, para todas as amostras, superior a 400 mm.
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II1.2. Analise Quimica

A composi¢@o quimica das juntas soldadas, metal de base (MB) e metal de solda (MS),
foi obtida através de andlise por Espectrometria por Emissdo Otica em um equipamento
Baird Spectrovac DV4 (Laboratdrios da Sarmento Fundi¢dao S.A., Rio de Janeiro), cujos
resultados estdo listados na Tabela III.2. Foram incluidas na tabela as faixas de
concentracdo dos principais elementos da liga 24Cr-1Mo nas especificagdes ASTM
mais utilizadas, sendo também apresentado o metal de adicdo AWS utilizado na

soldagem da amostra 200 (SFA 5.5 E9018-B3).

Tabela III.2 - Composi¢ao quimica obtida por espectrometria de emissdo das amostras

das juntas soldadas (% em peso).

Material | Regido C Mn Si P S Cr Mo
A 200 T22
A213T22| MB |005:0.15|030-0.60 &g}? ?;1‘2,115 ?;1‘2,115 12’96%‘ 018173
A 335 P22 ‘ ' ' ’ ’
SFA 5.5 0,05 - 200- | 090-
E9018-B3 MS 0.12 0,90 0.80 0,03 0,03 350 .20
Am 200 MB 0,141 0,444 0231 | 0,026 | 0,024 1,97 0,873
MS 0,083 0,601 0,490 | 0,020 | 0,031 2,17 0,957
Am 210 MB | 0246" | 0325 0252 | 0021 {00417 196 | 08220
MS 0,115 0,440 0387 | 0024 | 0,025 233 0,834
Am 213 MB 0,151 0,373 0217 | 0019 [0,039"] 193 0,780
MS 0,076 0,592 0255 | 0,018 | 0,031 1,92 0,701
Am 215 MB 0,149 0,414 0304 | 0,023 | 0,021 225 0,895
MS 0,105 0,543 0428 | 0033 | 0,035 2,15 0,935

" Os valores estdio em desacordo com os limites das especificagdes ASTM mais

utilizadas.

A concentra¢do do carbono estd dentro da faixa estabelecida tanto para o metal base
quanto para o metal depositado, exceto na amostra 210, onde se observa uma
concentracdo superior ao especificado. O molibdénio mostra concentragdes inferiores
nas amostras 210 e 213, com valores 5,8% e 7,3%, respectivamente, abaixo do limite

inferior especificado. O cromo esta dentro da faixa especificada em todos os materiais.
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II1.3. Analise Metalografica

Foi realizada para se caracterizar a microestrutura das amostras analisadas, avaliando-se
qualitativamente os microconstituintes de forma a identificd-los, e quantitativamente
para se determinar a distribui¢cdo dos mesmos ao longo da microestrutura dos materiais

pesquisados.

Para estas anélises foram cortadas, no sentido longitudinal dos tubos, secdes de topo das
soldas circunferenciais de cada uma das amostras, de forma a possibilitar a observacao
ao mesmo tempo do conjunto de regides que compdem as juntas soldadas, que sdo: (1)
metal de base, MB; (2) zona intercritica, ZI; (3) zona de graos finos, GF; (4) zona de

graos grosseiros, GG; e (5) metal de solda, MS.
II1.3.1. Metalografia Qualitativa
I11.3.1.1. Microscopia Eletronica de Varredura

Devido a grande dificuldade de se distinguir os microconstituintes deste aco por
microscopia Otica, realizou-se a identificacio dos mesmos através da observagdo das
amostras em um microscépio eletronico de varredura (MEV), modelo Zeiss DM920a, a

uma tensao de 20 a 25 kV.

As amostras foram submetidas ao preparo usual metalografico, consistindo em uma
seqiiéncia de lixamentos até a lixa de grana 600, e posterior polimento utilizando-se
pasta de diamante até a granulometria de 1um. A revela¢do da microestrutura foi feita
através de ataque quimico com imersao em uma solucdo de Nital a 4%, utilizando-se
tempos que variaram de 10 a 25 segundos. Para melhorar o contraste na imagem a ser
obtida no MEV, as superficies das amostras sofreram deposicao de fina camada de ouro

ou carbono.
I11.3.1.2. Microscopia Eletronica de Transmissao

Para a identificacdo dos tipos de carbetos existentes nas juntas soldadas, e para
identificar se a distribuicdo de carbetos em resolucdes de MET eram proporcionalmente
as mesmas que no MEV, foi escolhida uma regido para avaliacdo dos carbetos pela
técnica de “extracdo de carbetos por réplicas”. Esta técnica caracteriza-se pela

preparacdo da superficie das amostras das juntas soldadas como se fossem ser
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observadas em MEV, embora a partir da etapa do ataque para revelacdo da

microestrutura ela se modifique um pouco, sendo constituida pelas seguintes etapas:

1. As amostras foram atacadas para revelar a sua microestrutura acima do ponto para
observagao por MEV, cujo objetivo € facilitar mais adiante a extracdo dos carbetos,
j& que os mesmos ficam em uma situacdo de relevo mais acentuado com relacdo a

matriz ferritica;

2. deposita-se, por evaporagdao, uma camada de carbono com espessura em torno de

30wm na superficie;

3. ¢ realizada a marcacdo de uma grade com aproximadamente Imm de espacamento
sobre a superficie com deposi¢do de carbono, cujo objetivo é promover a remog¢ao
da camada de carbono nos locais onde ela ¢ riscada, permitindo que a superficie do

material seja exposta;

4. passa-se a fase de remoc¢do das réplicas, que € realizada através da imersdo da
superficie preparada em uma solu¢cdo de Nital 20%, a qual penetra pelos sulcos
formados pela grade, vindo a dissolver a matriz e fazendo “boiar” as réplicas, que
sdo pedacos de filme do carbono depositado com os carbetos presos a eles. Elas sdo

entdo recolhidas por redes de cobre e secas em papel de filtro.

A junta soldada foi separada em 4 (quatro) regides, sendo escolhida a IC para ser
avaliada. Para se separar a regido a ser estudada, foi pincelado cuidadosamente com
esmalte toda a superficie da amostra, exceto a regido objeto da andlise, que era deixada
sem recobrimento. Com este procedimento, conseguiu-se separar os carbetos de cada

regiao.

Para andlise, as réplicas foram levadas ao microscépio eletronico de transmissao (MET)
para observagdo e identificacdo dos carbetos, através das técnicas de EDS-EDX e

difracdo de elétrons.
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Figura III.1 - Espectros de EDX dos principais tipos de precipitados nas ligas Cr-Mo: (a)
(CrMo)2(CN); (b) MaC; () M3C; (d) My Cs; (e) MasCe; (f) MeC [188].
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Para a identificacdo do tipo de cada carbeto, foram obtidos os espectros de EDS-EDX de
cada um, sendo entdo comparados com os espectros obtidos por Todd [188] para o aco
3Cr-%AMo, conforme Figura III.1, os quais foram confirmados por outros autores [189-
191] para outros agos da familia Cr-Mo, tanto para materiais de base quanto para metais

depositados.
I11.3.2. Metalografia Quantitativa
II1.3.2.1. Materiais como Recebidos

Para determinar os parametros metalograficos que caracterizam a distribuicdo dos
microconstituintes ao longo da estrutura do material, foi utilizada a técnica de contagem
sistematica de pontos (CSP) e andlise lineal (AL) [192,193], a partir de imagens obtidas
em um Analisador de Imagem - IBAS (AI), acoplado ao microscépio eletronico de

varredura.

Para se obter uma imagem que possibilitasse a aplicacdo de qualquer uma das técnicas, a
superficie das amostras foi preparada para observacio em MEV, conforme item
II.3.1.1. A partir do MEV, foram obtidas, através do Al as imagens para CSP com
aumentos de 1000, e para AL com aumentos de 3000x. As leituras de CSP e AL foram
feitas na tela de um computador aplicando-se uma rede com 100 (cem) pontos e um

conjunto de 4 (quatro) linhas inclinadas a 45° uma da outra, respectivamente.

A seguir estido discriminados os pardmetros microestruturais que foram obtidos através

da metalografia quantitativa executada em cada regido das juntas soldadas das amostras:
(1) Por Contagem Sistemética de Pontos

- Fragédo Volumétrica [194] de carbetos total, V,°, e nos contornos de grdo, V,"¢. A
contagem foi realizada através da aplicacdo de uma malha de pontos 10 X 10, isto é,

com 100 (cem) pontos, sobre o conjunto de micrografias obtidas.
(2) Por Analise Lineal

- Densidade de Area de interfaces [195,196] de: carbeto/matriz, S,°; contornos de gréos,

S\, de ferrita-ferrita, Sv*“; e carbetos em contornos de graos, S,“%;

S, =2P/ para fases continuas como o e cg (IL.1a)
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S, =4P para os carbetos dispersos na matriz (II1.1b)

onde P’ é o nimero de intersecdes da linha teste, de comprimento “L”, com a interface
L

(Y32

do tipo “i”.
(3) Por Férmulas Derivativas

- Tamanho de Grao ferritico médio [197,198] de cada regido da junta soldada, D¢,

D* == (I1.2)

I11.3.2.2. Corpos de Prova apo6s Ensaio de Tracao

Os corpos de prova de tragdo das juntas soldadas tiveram o seu comprimento ttil, apds o
ensaio, preparados segundo item II1.3.1.1. para observacdo em Microscépio Otico, para

determinac¢ao da regido em que ocorreu a fratura.
111.3.2.3. Corpos de Prova apés Ensaio de Fluéncia

Os corpos de prova de fluéncia do MB das amostras 200 e 215, cujo ensaio foi
interrompido no fim do segundo estagio de fluéncia, tiveram o seu comprimento util,
apds o ensaio, preparados conforme item III.3.1.1. para serem observados por MEV,

para determinag@o de como ocorreu o inicio da fratura.
II1.4. Ensaios Mecanicos

Estes ensaios foram realizados para determinar as propriedades mecanicas do aco 2%4Cr-
1Mo, tanto nas condicdes de servico das amostras quanto na temperatura ambiente. Os
ensaios foram planejados de forma a obter o méximo de informagao das diversas regides
que compdem as juntas soldadas, de forma a possibilitar a avaliacdo da contribuicdo de
cada regido, e conseqiientemente da sua microestrutura, no processo de deformagao e

fratura dos corpos de prova quando submetidos a carregamento uniaxial.

96



II1.4.1. Dureza

Este ensaio foi realizado em uma maquina de microdureza Vickers utilizando-se uma
carga de 200g. A dureza foi medida nas cinco regides da junta soldada de cada amostra:

MB, IC, GF, GG e MS.

A quantidade de medidas realizadas em cada regido foi suficiente para permitir o
tratamento estatistico dos valores, visto que a microestrutura apresenta acentuada

heterogeneidade.
II1.4.2. Tracao

Estes ensaios foram realizados para avaliar o efeito do envelhecimento nas propriedades
sob tracdo, ja que os limites de escoamento e ruptura do material sdo dados importantes
nos Cdédigos de projeto. Para avaliar ambas as condi¢des, foram realizados ensaios na

temperatura ambiente e de operacao das diversas amostras.
II1.4.2.1. Temperatura Ambiente

Foram usinados corpos de prova no sentido longitudinal dos tubos originais removidos
dos equipamentos, com as dimensdes conforme a Figura III.2, que segue a norma

ASTME 8.

Os ensaios foram realizados em uma mdquina de tracdo universal Instron, com uma taxa
de deformagdo de 10~ s™. Os corpos de prova foram usinados apenas com o metal de
base (Figura II.2.a), mas também contendo a prépria junta soldada (Figura II1.2.b).
Neste ultimo caso, o comprimento util do corpo de prova continha, em propor¢cdes
praticamente iguais, o MB e a junta soldada, ficando a ZTA localizada no centro do
comprimento util do corpo de prova. Este tipo de corpo de prova permite uma avaliagao
da resposta mecanica das diversas microestruturas existentes na junta soldada, quando
submetidas a0 mesmo esfor¢o. Os corpos de prova do metal de base t€m por objetivo
permitir a observacao da resposta mecanica de uma microestrutura bem mais simples do
que as das juntas soldadas, facilitando a avaliagdo da evolucdo de alguns mecanismos de
deformacdo. Na Tabela III.3, pode ser visto o conjunto de ensaios realizados com suas

caracteristicas principais.
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MB

(b)

Figura II1.2 - Croqui dos corpos de prova de tracdo, onde D=4mm, L=24mm e R=6mm:
(a) metal de base; e (b) junta soldada, onde MB € metal de base, ZTA € zona

termicamente afetada, e MS € metal de solda.

Tabela III.3 — Ensaios de tracdo realizados para cada amostra.

AMOSTRA | REGIAO TEMPERATURA DO ENSAIO, °C

25 (ambiente) 490 570 600
200 MB 1 | e 1 | -
200 JS | 1 | -
210 MB | 1 | -
210 JS | 1 | -
213 MB 1 1 1 | -
213 JS 1 1 R I —
215 MB | [ I —— 1 1
215 JS | 1 1

a: numero de ensaios realizados.
II1.4.2.2 Temperatura Elevada

Foram realizados ensaios em corpos de prova conforme a Figura III.2 utilizando-se uma
taxa de deformagdo semelhante aos ensaios na temperatura ambiente. As quantidades e

respectivas temperaturas dos ensaios estio listadas na Tabela I11.3.
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111.4.3 Fluéncia

O objetivo destes ensaios € avaliar a resposta mecanica das amostras sob condi¢des de
fluéncia, de forma a poder-se avaliar a contribuicdo da microestrutura no nivel de
resisténcia mecanica que os materiais apresentam apds longos periodos em servigo e

comparar com o material novo.

Os ensaios foram realizados na temperatura de 670°C, em corpos de prova com
dimensodes idénticas aos de tragdo, ver Figura III.2. Foram ensaiadas duas séries de
corpos de prova, uma contemplando apenas o metal de base e outra contendo corpos de
prova somente de juntas soldadas. O conjunto de ensaios realizados pode ser visto na

Tabela I[11.4.

Vale ressaltar que, devido aos parametros de projeto serem baseados no MB, a grande
massa de resultados levantados na literatura ndo contempla as juntas soldadas. Por este
motivo, foram realizados ensaios separadamente, pois desta forma € possivel distinguir
como a junta soldada se comporta comparativamente ao MB, permitindo uma discussao
sobre as consideragdes de projeto que pressupdem um comportamento pelo menos igual

entre estas duas regides.

Tabela III.4 — Quantidade de ensaios de fluéncia realizados para cada amostra.

Amostra Regido Tensao Inicial Aplicada, MPa
10 25 35 45
MB | - | IR/1P* |
200 JS | - 1R 1R/1P 1R/1P
MB | - | - | e e
210 JS | - 1R 2R/1P 1R/1P
13 MB | - | IR/IP |
JS 1R 1R 1R/1P 1R/1P
215 MB | - | - IR2P | -—---
JS | - 1R 1R/1P 1R/1P

% “1R” significa 1 ensaio até a ruptura do corpo de prova; e “1P” significa 1 ensaio

parcial, interrompido a cerca de 80% do fim do segundo estigio de fluéncia.

Os ensaios tém por objetivo observar como o processo de ruptura dos corpos de prova
se desenvolve, e para isso, foi determinada uma metodologia para comparar a evolugcao
da microestrutura ao longo do ensaio, que consistiu em realizar dois ensaios para cada

amostra na série contemplando apenas o metal de base, sendo um ensaio até a ruptura e
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o outro sendo interrompido a cerca de 80% do 2° estagio de fluéncia. Este procedimento
permite a observacdo do comprimento util por MEV, possibilitando a coleta de dados
para comparacdo com as observagdes e parametros obtidos nos materiais de base como

recebidos, isto €, sem terem sido submetidos a qualquer ensaio.
II1.4.4. Impacto

Foram usinados corpos de prova do metal de base das amostras, utilizando-se dimensdes
reduzidas conforme a Norma ASTM E21, cujo croqui € apresentado na Figura III.3.
Todos os ensaios foram realizados na temperatura ambiente, e tiveram como objetivo,
avaliar se o material encontrava-se fragilizado devido aos mecanismos: fluéncia,

alteracdo microestrutural e fragilizacdo ao revenido [199-201].

_/;I 2mm

55 :'-2(?5mm / \

45° +1°
2,500 = 0,025mm

|/ ]ﬂ 7 Segdo
/1,0,000 +0,025mm |:| Transversal

Figura II1.3 - Croqui dos corpos de prova reduzidos utilizados para os ensaios de

impacto.
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IV. ANALISE MICROESTRUTURAL E RESULTADOS DE ENSAIOS

IV.1. Composi¢cao Quimica

A concentracdao do carbono esta de acordo com a faixa estabelecida para o metal base e
metal depositado, ver Tabela III.1 que estd reproduzida a seguir, exceto a amostra 210,
onde se observa uma concentracdo acima do especificado. Esta maior presenca de
carbono altera a resposta do material com relacdo ao ciclo térmico de soldagem, pois
aumenta a sua temperabilidade do (material), tornando-o mais susceptivel a formagao
das fases bainita e martensita que, no presente contexto, podem alterar o comportamento
mecanico das regides da ZTA onde elas se formarem. Também favorece uma maior
formacdo de carbetos, j4 que aumenta a concentracdo de carbono livre em solugdo

solida na matriz.

Tabela II1.2 - Composi¢ao quimica obtida por espectrometria de emissao das amostras

das juntas soldadas (% em peso).

Material |Regido C Mn Si P S Cr Mo
A 200 T22
A213T22| MB [0,05-0.15|0,30-0,60 gl:)? ?n(;is ?n(;f 12’96%' 01812
A 335 P22 ’ ’
SFA 5.5 2,00- 0,90 -
£9018.B3 MS [0,05-0,12| 0,90 0,80 0,03 0,03 250 1.20
Am 200 |MB 0,141 0,444 0231 | 0,026 | 0,024 1,97 0,873
MS 0,083 0,601 0,490 | 0,020 | 0,031 2,17 0,957
Am 210 MB | 0,246 | 0,325 0,252 | 0,021 [0,041| 1,96 | 0,822
MS 0,115 0,440 0,387 | 0,024 | 0,025 | 2,33 0,834
Am 213 MB 0,151 0,373 0,217 | 0,019 [0,039"| 1,93 | 0,780
MS 0,076 0,592 0,255 | 0,018 | 0,031 1,92 0,701
MB 0,149 0,414 0,304 | 0,023 | 0,021 2,25 0,895
Am 215

MS 0,105 0,543 0,428 0,033 | 0,035 2,15 0,935

()" Os valores estio em desacordo com os limites das especificagdes ASTM mais

utilizadas.

No caso do fosforo, apenas a amostra 215 em seu metal base apresenta uma
concentracdo maior que sua faixa normal. Este elemento tem influéncia decisiva na
ocorréncia da fragiliza¢ao ao revenido [199-201]. No entanto, como sera mostrado mais

adiante no item IV.5.4, ndo foi verificada a ocorréncia deste mecanismo de fragilizagdo.
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O enxoOfre apresenta variagdo para maior na sua concentragdo em grande parte dos
metais analisados, o que contribui para a formacdo de inclusdes deste elemento, as quais

sao prejudiciais a resposta mecanica do ago em regime de fluéncia.

O cromo apresenta concentracdo na faixa especificada em todas as amostras. Este
resultado confirma que todas as propriedades relacionadas a este elemento de liga nao
devem contribuir para a ocorréncia de desvios no comportamento das amostras

estudadas.

O molibdénio apresenta concentracdo inferior ao estabelecido nas amostras 210 e 213.
Na amostra 210 os valores sdo 5,8% e 7,3% abaixo do limite inferior para o metal base
e metal depositado, respectivamente. Na amostra 213, os valores sdo 10,4% e 22,2%
abaixo do limite inferior para o metal de base e metal de solda, respectivamente. Este
resultado aponta para a possibilidade de uma menor presenga dos carbetos do tipo M,C

e MgC, ricos em molibdénio.
IV.2. Microestrutura das Juntas Soldadas

A caracterizagdo das fases existentes nas juntas soldadas foi realizada através da
observagao em MEV das regides de MB, IC, GF e GG. A quantificagdo das fases e dos

parametros microestruturais serd apresentada no item IV.3.
IV.2.1. Amostra 200

A Figura IV.1 mostra a micrografia obtida por MEV das diversas regides da junta
soldada da amostra 200, excluindo-se o metal de solda. No MB, Figura IV.1.a, pode-se
observar a presenca de graos perliticos e ferriticos. Os graos ferriticos mostram intensa
precipitagdo de carbetos intragranulares, como também se observa a presenca de
carbetos nos contornos de grao com dimensdes superiores as dos carbetos
intragranulares. Esta microestrutura indica que o MB foi submetido a um tratamento

térmico de recozimento em sua fabricacao [202].

A regido IC, Figura IV.1.b, apresenta grdos com presenca de bainita, que sdo o produto
da transformacao das regides austenitizadas do MB, e graos ferriticos com significativa
reducdo na quantidade de carbetos intragranulares quando comparados com o MB. Os
contornos de grao ferriticos apresentam carbetos precipitados intergranularmente com

dimensodes inferiores aos observados no MB.
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A regido de GF, Figura IV.l.c, contém uma microestrutura composta por graos com
matriz ferritica e placas de bainita por todo o seu volume. H4, também, presenca de
carbetos precipitados tanto na ferrita, quanto na bainita, intragranularmente. As
interfaces da bainita com a ferrita apresentam alguns carbetos precipitados. Os

contornos de grao ferriticos mostram menos carbetos precipitados intergranularmente.

(© (d)

Figura IV.1 — Fotomicrografias obtidas em MEV das regides da Amostra 200, onde P ¢
a perlita, F ¢ a ferrita, e Ccg carbeto no contorno de grao. (a) MB, (b) IC, (c) GF e (d)
GG.

A regido GG, Figura IV.1.d, ¢ formada por uma conjugacdo de bainitas inferior,

superior e granular, com os contornos de grao da ferrita apresentando carbetos
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precipitados intergranularmente ocupando quase a sua totalidade. No interior da ferrita
ha intensa precipitagdo de carbetos intragranulares, podendo-se observar também a
presenca de precipitados no interior das placas de bainita. Pode-se ainda notar a

presenca de carbetos nas interfaces bainita-bainita e ferrita-bainita.
IV.2.2. Amostra 210

A Figura IV.2 mostra a micrografia obtida por MEV da junta soldada da amostra 210,
exceto o metal de solda. Na regidao do MB, Figura IV.2.a, pode-se observar a presenca
de graos perliticos e ferriticos. As areas perliticas apresentam coalescimento das lamelas
de cementita, indicando o inicio da degradacdo deste material segundo Auerkari
[163,60], devido as condi¢des de fluéncia em que esteve em servigo. Os graos ferriticos
mostram intensa precipitacdo de carbetos intragranularmente. Pode-se observar também

a precipitacdo de carbetos intergranularmente nos contornos de grao da ferrita.

A regido IC, Figura IV.2.b, apresenta dois conjuntos de graos, um com matriz ferritica e
placas de bainita provenientes da austenitizagdo parcial do MB, e outro conjunto de
graos com ferrita pro-eutetdide. A matriz ferritica de ambos os conjuntos de graos
mostra acentuada redug¢ao de carbetos precipitados quando se compara ao MB. Os
contornos de grao da ferrita apresentam poucos carbetos precipitados, enquanto que as
interfaces bainita-bainita e ferrita-bainita mostram presenca de carbetos precipitados. E
possivel observar algumas regides com austenita retida que se transformou com as
condi¢des de revenimento a que a amostra foi submetida durante o tratamento térmico

de alivio de tensdes ou durante as condigdes de servigo.

A regido GF, Figura IV.2.c, mostra grdos com matriz ferritica e bainita granular. A
ferrita apresenta poucos carbetos precipitados intragranularmente quando comparado
com o MB, assim como a bainita também apresenta poucos carbetos em seu interior. Os
contornos de grao mostram-se com menos carbetos precipitados que o MB, mas mesmo
assim ocupando uma extensa area dos contornos. E possivel ainda notar carbetos nas
interfaces bainita-bainita, mas que ndo chegam a ocupar area significativa destas

interfaces.
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Figura IV.2 — Fotomicrografias obtidas em MEV das regides da Amostra 210, onde Pc ¢
a perlita coalescida. (a) MB, (b) IC, (c¢) GF e (d) GG.

A regido GG, Figura IV.2.d, apresenta uma estrutura bainitica, com os contornos de
grao austenitico contendo acentuada precipitagdo de carbetos, os quais formam uma
rede praticamente continua. As placas sdo de bainita superior, formando intensa

precipitacdo de carbetos nas interfaces bainita-ferrita e bainita-bainita.
IV.2.3. Amostra 213

A Figura IV.3 mostra a micrografia obtida por MEV da junta soldada da amostra 213,

excetuando-se o metal de solda. Na regido MB pode-se observar a presenca de regioes
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com a perlita em estado de coalescimento bastante acentuado, quando comparado a
mesma regido das amostras 200 e 210. Este fato mostra que o estidgio de
envelhecimento [203,204] desta amostra ¢ compativel com o seu tempo em servico
quando comparada com a evolu¢do da microrestrutura do MB nas amostras 200 e 210.
As areas com graos ferriticos apresentam fina precipitacdo de carbetos intragranulares,
enquanto que os seus contornos de grdos mostram uma precipitacdo praticamente
continua de carbetos intergranulares. E possivel observar na parte inferior da Figura

IV.3.a uma extensa inclusao de enx6fre alongada no sentido de laminagao do tubo.

(a) (b)

(© (d)

Figura IV.3 — Fotomicrografias obtidas em MEV das regides da Amostra 213. (a) MB,
(b) IC, (¢) GF e (d) GG.

106



A regido IC, Figura IV.3.b, apresenta grdos com presenca de bainita proveniente das
regides austenitizadas do metal base. Também sdo observadas areas com graos de ferrita
pro-eutetoide, sendo que uma pequena parcela destes graos (os mais escuros na figura)
mostram acentuada reducdo de precipitados quando comparados com o MB. No
entanto, a maioria dos grdos ferriticos apresenta intensa precipitacdo de carbetos

intragranulares quando comparados com os do MB, além dos carbetos intergranulares.

A regido GF, Figura IV.3.c, mostra grdos com microestrutura bainitica. As placas de
bainita mostram pouca precipitagdo de carbetos internamente, mas com significativa
presenca de carbetos em suas interfaces bainita-ferrita, caracteristica da bainita superior.
Vale destacar que a ferrita da matriz apresenta intensa precipitagdo de carbetos, tanto
inter quanto intragranularmente, e que os contornos de grao ferriticos mostram intensa

precipitacdo de carbetos, que formam uma rede intergranular praticamente continua.

A regidao GG, Figura IV.3.d, mostra uma microestrutura bainitica. A ferrita da matriz
apresenta intensa precipitacdo de carbetos intragranulares, o que também acontece na
bainita, mas com menor intensidade. Com relacdo aos contornos de grao pode-se
observar a presenca de uma rede praticamente continua de carbetos nas interfaces
ferrita-ferrita, enquanto que nas interfaces bainita-ferrita e bainita-bainita ha presenca de

carbetos, mas com baixa intensidade de precipitacao.
IV.24. Amostra 215

A Figura IV.4 mostra a micrografia obtida por MEV da junta soldada da amostra 215,
exceto o metal de solda. Na regido MB pode-se observar a presenca de graos com
perlita e ferrita, estes ultimos com intensa precipitacao de carbetos intragranularmente,
sendo também observado a presenca de carbetos nos seus contornos de grao formando
uma rede praticamente continua. Pode-se notar que algumas lamelas da perlita estdo
coalescidas enquanto outras mantém ainda a sua morfologia original, indicando que este
material ainda estd nos estagios iniciais de acimulo de danos por fluéncia [203,204]. A
precipitacdo de carbetos na ferrita do MB desta amostra mostra-se superior as demais

amostras na mesma regiao.

A regido IC apresenta graos com presenga de bainita numa matriz ferritica e graos
ferriticos com acentuada redugdo de precipitados na matriz quando comparados com o

MB. Os contornos de grdao entre graos ferriticos adjacentes apresentam carbetos
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precipitados intergranularmente, mas sem formar uma rede intergranular de

precipitados.

(b)

(© (d)

Figura IV.4 — Fotomicrografias obtidas em MEV das regides da Amostra 215. (a) MB,
(b) IC, (¢) GF e (d) GG.

A regido de GF ¢ formada por uma matriz de ferrita com placas de bainita. A matriz
ferritica apresenta poucos carbetos precipitados. Os contornos dos graos ferriticos
mostram-se com carbetos finos precipitados intergranularmente, embora com menor
intensidade do que nas demais amostras nesta regido. Entretanto, pode-se dizer que ha

formacao de uma rede, embora sem as caracteristicas de continuidade anteriormente
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verificada. As interfaces ferrita-bainita e bainita-bainita mostram baixa densidade de

carbetos precipitados.

Tabela IV.1 — Resumo das microestruturas encontradas nas juntas soldadas das amostras

analisadas.
Amostra Regiao da Junta Soldada
MB IC GF GG
Ferrita, Perlita ¢ | Ferrita, Bainita, Bainita e Bainita e
200 Carbetos Intrag. Carbetos Carbetos Intrag. | Carbetos Intrag.
e Interg. Intrag. e Interg. e Interg. e Interg.
Fecr(r)gfésl;e;gta Ferrita, Bainita, Bainita e Bainita e
210 > | Carbetos Intrag. | Carbetos Intrag. | Carbetos Intrag.
Carbetos Intrag.
e Interg. e Interg. e Interg.
e Interg.
Fecr(r)gfésl;e;gta Ferrita, Bainita, Bainita e Bainita e
213 > | Carbetos Intrag. | Carbetos Intrag. | Carbetos Intrag.
Carbetos Intrag.
e Interg. e Interg. e Interg.
e Interg.
Fe(::rggiaésl;e;;lta Ferrita, Bainita, Bainita e Bainita e
215 > | Carbetos Intrag. | Carbetos Intrag. | Carbetos Intrag.
Carbetos Intrag.
e Interg. e Interg. e Interg.
e Interg.

A regido GG ¢ formada por uma matriz de ferrita com placas de bainita,
semelhantemente a regido de GF. No entanto, os contornos de grao ferriticos
apresentam acentuada precipitacdo de carbetos, que formam uma rede praticamente

continua. As interfaces ferrita-bainita ¢ bainita-bainita mostram formagao de carbetos.
IV 3. Metalografia Quantitativa

Esta se¢do procura caracterizar a distribui¢do dos microconstituintes das amostras
estudadas em cada regido de suas juntas soldadas. Esta caracterizagdo objetiva
correlacionar as propriedades mecanicas apresentadas pelas amostras com as suas
caracteristicas microestruturais. Deve-se observar que os parametros avaliados se
dividem em duas grandes familias: (1) aqueles que medem a influéncia da contribui¢ao
do volume de cada fase presente, que sdo as fragdes volumétricas,Vy; e (2) os que
medem a contribuicdo das interfaces dos diversos microconstituintes, que sdo as
densidades de interfaces, Sy. A seguir, sdo apresentados os resultados obtidos na
quantificagdo destes parametros microestruturais em fun¢do da regido da junta soldada

e, quando aplicavel, do tempo em servigo de cada amostra.
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IV.3.1. Tamanho de Grao, D®

A densidade de interfaces de contornos de grios, S,%, representa a area de contornos de
ferrita existente no volume do material, cujos valores estao na Tabela IV.2 e mostrados

na forma de grafico na Figura IV.5.

Tabela IV.2 — Tabela com os valores de densidade de interfaces de contornos de grao,

S, (m™).
Amostra MB IC GF GG
AM 200 1110376.30 1158811.48 1288649.87 516692.28
AM 210 995948.21 1173947.47 1491803.28 357744.11
AM 213 3901260.08 732177.89 1938679.18 120558.47
AM 215 3108357.77 1811177.62 911186.66 316358.02

Como os contornos de grao desempenham importante fungdo na resisténcia mecanica
dos materiais, ¢ importante avaliar a sua contribui¢do. Observando a Figura IV.5 nota-se
que as amostras 200 e 210 tém distribuicao semelhante, apresentando entre o MB ¢ a
regido GF um pequeno aumento no valor de S,, e uma reducio na regido de GG. Este
comportamento poderia ser considerado como padrio, isto ¢, a densidade de interfaces
de contorno de grao ndo deve se alterar significativamente entre o MB e IC, havendo

um aumento na GF ¢ uma redugao mais acentuada no GG.

4.5

——AM 200 ——AM 210 —#—AM 213 AM 215

4.0

3.5 \
3.0 \
\

25

2.0

\
\ SN
o] — %
0.5 | v | | \

0.0

Densidade de Interfaces de Contorno de Grao,
S,% (m™ x10°)

MB Ic GF GG
Regido da Junta Soldada

Figura IV.5 — Densidade de interfaces de contornos de graos de ferrita em fun¢ao do

tempo em servigo e da regido da junta soldada.
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A amostra 215 apresenta um comportamento semelhante as amostras 200 e 210, isto &,
mostra uma redugio constante em S,°® entre 0 MB e a GG. A amostra 213 mostra uma
reducao entre MB ¢ IC, aumentando na GF e novamente reduzindo na GG. Esta
distribuicdo da S,® na amostra 213 pode ser devido ao elevado aporte térmico que a
mesma foi submetida na sua soldagem, aporte este comprovado pelo fato da mesma

apresentar uma ZTA com dimensdo muito maior do que as outras amostras.

Também pode-se acompanhar a variacdo da densidade de interfaces de contorno de
grao, através de uma grandeza mais comum na caracterizagdo dos materiais, que € o
tamanho de grdo, D% calculado pela equagdo IIL.2. Os resultados estdo listados na

Tabela IV.3 e mostrados na Figura IV.6.

Tabela IV.3 — Valores do Tamanho de Grdo, D* (um), em cada regido da junta soldada.

Amostra MB IC GF GG
AM 200 1.8 1.7 1.6 3.9
AM 210 2.0 1.7 1.3 5.6
AM 213 0.5 2.7 1.0 16.6
AM 215 0.6 1.1 22 6.3

Da observagdo da Figura IV.6 nota-se que ha pouca variagdo no D nas regides MB, IC
e GF em todas as amostras, notando-se um aumento neste parametro apenas na regiao
de GG, sendo este comportamento caracteristico de juntas soldadas. Vale destacar o
tamanho de grao da regido de GG da amostra 213, que indica ter havido um elevado
aporte térmico durante a sua soldagem. Este resultado corrobora com o fato de se ter
observado na amostra 213 a presenca de uma ZTA com dimensdes bem acima das
outras amostras, que sO poderia ser obtida pelo uso de um aporte térmico exagerado,

pois € ele quem controla o tamanho da ZTA.

111




18

——AM200 -#—AM210 —A&—AM 213 AM 215
16

) /
) /
) /

8 /

] /
4 /
= o

MB IC
Regido da Junta Soldada

Tamanho de Grao, D* (um)

Figura IV.6 — Variacdo do tamanho de grao ao longo das regides de MB, IC, GF e GG
nas juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

IV.3.2. Fracbes Volumétricas, V,

A fracao volumétrica ¢ o parametro microestrutural que mede quanto do volume do
material ¢ ocupado por uma determinada fase. Os carbetos nos agos da familia Cr-Mo
sdo os responsaveis pela resisténcia do material em regime de fluéncia, o que torna
importante quantificar sua contribui¢do. Os carbetos tém a funcdo de promover o
endurecimento da matriz ferritica do aco, impedindo assim a sua deformagao. Como foi
visto no Item II.1, estes acos apresentam carbetos precipitados no interior
(intragranulares) e nos contornos (intergranulares) de graos, onde os primeiros impedem
que o volume do grao se deforme, e os ultimos promovem o travamento dos contornos
de grao vizinhos, dificultando que eles deslizem entre si. Para observar a contribui¢do
dos carbetos localizados tanto intragranularmente quanto intergranularmente, foram
obtidas as fragdes volumétricas total (V,"), que representa todos os carbetos,
indistintamente de sua localizagdo, e a de carbetos nos contornos de grio, (V,~®), que
considera apenas aqueles ali localizados, ficando a obtencdo dos carbetos

intragranulares a partir da diferenca entre os valores destes dois parametros.
IV .3.2.1. Carbetos Totais, V,*

Os resultados obtidos para as fragdes volumétricas dos carbetos totais em cada amostra

em fung¢io da regido da junta soldada, V,°, estio na Tabela IV.4 e na Figura IV.7 ¢ IV.8.
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Tabela IV .4 — Fragdo volumétrica de carbetos total, V" nas diversas regides das

amostras analisadas.

Amostra MB IC GF GG MB-fluéncia
200 0.240 0.178 0.085 0.078 0,096
210 0.158 0.145 0.129 0.135 | = -

213 0.150 0.202 0.096 0.141 | = -
215 0.278 0.109 0.183 0.145 0,089
0.30
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Regido da Junta Soldada
Figura IV.7 — Fracdo volumétrica de carbetos em cada regido das juntas soldadas nas

amostras 200, 210, 213 ¢ 215.

E possivel observar na Figura IV.7 que nas amostras 200, 210 ¢ 215 ha uma redugdo na
V,% entre 0 MB ¢ a regido IC, enquanto a amostra 213 mostra um comportamento
oposto. A redugdo na fragdo volumétrica total de carbetos seria esperada devido a
austenitizagdo parcial sofrida na regido IC. No entanto, o que foi encontrado na amostra
213 pode ser explicado no caso de ter ocorrido intenso revenimento na ferrita que nao
foi austenitizada, o que provocaria um aumento na precipitacdo de novos carbetos,
compensando a ressolubilizagdo devido a austenitizagdo das regides perliticas. Vale
destacar que a ZTA da amostra 213 mostrou-se a maior em sua dimensao, o que
indicaria um maior aporte térmico durante a soldagem, além do fato de resultados
anteriores terem mostrado que um pouco acima de 430°C hé uma tendéncia a queda da
resisténcia deste aco [205]. Como esta amostra esteve em servigo numa temperatura de
480°C, inferior as amostras 210 e 215, 570 e 635°C respectivamente, ela deve ter sofrido
menos coalescimento de seus carbetos. Estas duas hipoteses corroboram com a tese da
maior intensidade de precipitacdo de carbetos devido as condig¢des de revenimento da

regido IC durante a soldagem e de sua temperatura de servigo.
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Entre as regides IC ¢ GF, as amostras 200, 210 ¢ 213 apresentam uma redugdo em V,°,
enquanto a amostra 215 tem uma variagdo oposta. Observando a variagdo entre as
regioes de GF e GG, nota-se que as amostras 200 e 210 praticamente ndo apresentam
variagdo na V., enquanto que as amostras 213 e 215 mostram uma tendéncia em

apresentar valores muito proximos entre si e praticamente idénticos ao da amostra 210.

Destes resultados, pode-se observar que, se a fracdo volumétrica de carbetos for uma
medida direta da resisténcia do material a deformagdo em regime de fluéncia, a regido
IC nao se mostra menos resistente do que as demais, exceto na amostra 215, onde esta
regido apresenta acentuada redu¢do da V,” quando se compara as outras amostras. Em
uma primeira analise, este poderia ser um indicativo de coeréncia com o mecanismo de
fratutra “Type IV cracking” [112,113], caracteristico de amostras muito envelhecidas, o
que estd em acordo com as 150.000 horas em servigo da amostra 215. No entanto, ¢
preciso avaliar este resultado com os de resisténcia a fluéncia para verificar se ha

tendéncia de fraturar esta amostra na regiao IC.

Observando os mesmos resultados, agora em fun¢do do tempo de vida em servigo,
Figura IV.8, nota-se que no MB apresenta uma perda na fra¢do de carbetos precipitados,
nas amostras com 108.000 e 133.000 horas em servigo, invertendo o comportamento na
amostra com 150.000 horas. Como j& abordado anteriormente, a reducao de precipitados
na amostra 210 ndo era esperada, visto que esta amostra contém em seu MB uma
concentragdo de carbono superior as demais. O que poderia estar causando esta
diferenca seria, durante o revenimento em servigo, estar ocorrendo um coalescimento ou
possivel ressolubilizagdo dos carbetos do tipo M3;C, principais integrantes das
microestruturas deste aco antes de entrar em servico, para se transformar em outros
carbetos mais estaveis [22]. A elevagdo da V,° na amostra 215 poderia estar relacionada
com o seu maior tempo de revenimento em servico. Vale destacar que este

comportamento também ¢ observado nas suas regides de GF e GG.

No caso da regido IC, ha uma evidente tendéncia de reducdo da presenca de carbetos,
mas que apresenta uma elevagdo isolada na amostra com 133.000 horas. Como
analisado anteriormente, este resultado pode ser devido a esta amostra ter sofrido um
aporte térmico mais elevado do que as outras durante a sua soldagem. E interessante
notar que as amostras mais envelhecidas apresentam um aumento na V,° entre 0 MB e

IC, enquanto as outras duas sofrem uma redugdo na V,*.
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Figura IV.8 — Variagéo da fragdo volumétrica de carbetos, V,° nas diversas regides das
juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215 em fun¢do do tempo de vida em

Servigo.

A regido GG apresenta um aumento continuo na V,° ao longo do tempo em servigo,
pelo menos no periodo coberto pelas amostras estudadas. Nesse caso, esta regiao estaria

sempre aumentando a sua resisténcia a deformacao por fluéncia.
IV.3.2.2. Carbetos nos Contornos de Grao, V,“®

A evolugdo da fragdo volumétrica de carbetos nos contornos de grdo, V., tem seus

resultados listados na Tabela IV.5 e mostrados nas Figuras IV.9 e IV.10.

A Figura IV.9 mostra que a amostra 200 apresenta a mesma distribuicdo de fragdo
volumétrica de carbetos totais, V%, € nos contornos de grio, V,", ao longo das regides
da junta soldada, indicando que nesta amostra ndo ha sitios preferenciais para nucleagao
dos carbetos. A amostra 215 apresenta distribuicdo equivalente na distribuicao de
carbetos que a amostra 200. As amostras 200 e 213 apresentam decréscimo constante na
fracdo volumétrica de carbetos precipitados nos contornos de grao entre a reido do MB e

aregido de GG.

Para melhor avaliar a evolug¢do da V,““® com o tempo em servigo, pode-se observar o
grafico da Figura IV.10. Nela se observa que o MB e IC tém um comportamento
semelhante, apresentando uma queda até¢ 108.000 horas de servigo, elevagdo em

133.000 e entdo uma queda na amostra com 150.000 horas. A regido GF e a de GG tém
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comportamento semelhante, isto é, pequeno aumento até 108.000 horas, uma queda até

133.000 horas, e aumento significativo até 150.000 horas.

Tabela IV.5 — Fragdo volumétrica de carbetos nos contornos de griaos, V,“, nas

diversas regides das amostras analisadas.

Amostra MB IC GF GG MB-fluéncia
AM 200 0.087 0.068 0.015 0.020 0,016
AM 210 0.049 0.045 0.034 0.024 | -
AM 213 0.064 0.051 0.033 0.003 | -
AM 215 0.060 0.035 0.050 0.025 0,072
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Figura IV.9 — Variagao da fracdo volumétrica de carbetos no contorno de grao nas

diversas regides das juntas soldadas em funcao do tempo em servigo.

E importante notar que as regides se dividiram em dois grupos quanto ao
comportamento da precipitacdo de carbetos no contorno de grao ao longo do tempo em
servigo. O primeiro grupo ¢ formado pelas regides do MB e IC, que ndo sdo
completamente austenitizadas, isto €, ou ndo ultrapassam Ac;, caso do MB, ou
ultrapassam Ac;, mas nao Acs, caso da IC. O segundo grupo ¢ formado pelas duas

regides que sdo completamente austenitizadas durante a soldagem, isto ¢, GF e GG.
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E preciso ter cuidado ao se avaliar estes resultados, pois, como os tamanhos de grao
destas regides sdo diferentes entre si, ¢ natural que as V,“*® sejam influenciadas pela

contribuicao dos contornos de grao na area selecionada para se realizar as contagens.
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Figura IV.10 — Gréfico da variacdo da fracdo volumétrica de carbetos nos contornos de

grio ferriticos, V,“¢, em fung¢do do tempo em servigo e da regido da junta soldada.

Como a presenca de carbetos nos contornos de grao ¢ importante para o comportamento
do material sob fluéncia, ¢ fundamental a avaliagdao da evolucdo da precipitagao dos
carbetos entre o interior ¢ o contorno dos grios. E digno de nota que esta cinética é
muito influenciada pelo histérico do ciclo térmico a que foi exposto o material,
lembrando que este ciclo térmico inclui tratamento térmico de fabricacdo, soldagem,
tratamento térmico de alivio de tensdes e ciclos de aquecimento-campanha-
resfriamento em servigco. Com base no que foi visto, avaliar simplesmente a variagcdo da
V" pode causar distor¢des, ja que o tamanho de grido nas diversas regides da junta
soldada ndo ¢ o mesmo, pode-se pensar em uma grandeza que facilite esta avaliacdo, e
que permita quantificar se esta havendo ou ndo evolug¢ao na precipitagdo de carbetos
entre o interior € o contorno de grao. Para tal, ¢ proposta a razao “R”, que ¢ o quociente
da V,“® pela V., e representa a percentagem dos carbetos precipitados na
microestrutura de cada regido das juntas soldadas que se localizam nos contornos de

grao da ferrita. Assim sendo, a razdo “R” ¢ definida como:

c,cg
— Vv
= V .

v

R

(IV.1)
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Os resultados do calculo de “R”, segundo a equagdo IV.1, estdo listados na Tabela IV.6

e apresentados na Figura IV.11.

Tabela IV.6 — Valores da “Razao R” nas diversas regidoes das amostras analisadas.

Amostra MB IC GF GG MB-fluéncia
AM 200 0.364 0.383 0.183 0.255 0.166
AM 210 0.31 0.307 0.261 0.174 |  -—--
AM 213 0.424 0.252 0.344 0018 | = ----
AM 215 0.216 0.317 0.274 0.17 0.806

O grafico da Figura IV.11 mostra que nao ha regularidade na particao dos carbetos entre
interior e contorno de grao nas regides das juntas soldadas de todas as amostras. No
entanto, pode-se notar que ha uma tendéncia em se ter uma razao “R” menor na regiao
de GG, o que provavelmente se deve a nesta regido haver uma menor densidade de
interfaces de contorno de grdo, o que reduz a area para precipitagdo destes carbetos,
fazendo com que o percentual do total de carbetos que esta nos contornos de grao seja

reduzido.

Passando agora a observar o comportamento de “R” em fun¢do do tempo em servico,
Figura IV.12, nota-se que ha dois comportamentos distintos, as regides IC e GG
apresentam um pico no tempo em servigo de 133.000 horas, enquanto as regides MB e
GF apresentam no mesmo tempo de servigo um “vale”, isto ¢, uma redugdo acentuada
na razao “R”. Mais uma vez, deve-se lembrar que a amostra com 133.000 horas em
servico (AM 213) sofreu um ciclo térmico de soldagem com aporte térmico superior ao

normal.
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Figura IV.12 — Variagdo da Razdo R em fun¢ao do tempo em servigo das amostras 200,

210,213 ¢ 15.
IV.3.2.3. Carbetos Totais, V,*, apés Ensaio de Fluéncia

O MB das amostras 200 e 215 foi ensaiado em condi¢oes de fluéncia acelerada, a uma
temperatura de 680°C e 35 MPa de carga inicial. O ensaio foi interrompido no fim do 2°
estagio de fluéncia, sendo entdo preparadas amostras metalograficas do comprimento
util dos corpos de prova de fluéncia, e obtidas as fragdes volumétricas de carbetos totais.

O objetivo ¢ avaliar como a microestrutura evolui durante o ensaio. Na Figura IV.13 ¢
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mostrado o grafico da variagdo da V,° nas amostras antes e apds os ensaios de fluéncia,

e os resultados estao listados na Tabela IV 4.

A Figura IV.13 mostra que a fragdo volumétrica de carbetos apds o ensaio de fluéncia ¢
inferior a da mesma amostra antes do ensaio, conforme pode ser observado pelos
resultados obtidos para as amostras 200 e 215. Este fato traz para discussao a questdo da
utilizagdo dos resultados de ensaios de fluéncia para prever o comportamento dos
materiais quando submetidos as condi¢des de servigo. O ponto que fica em aberto para
discussao seria até onde ¢ valido se utilizar o resultado destes ensaios, sabendo-se que a
microestrutura do corpo de prova sofre alteragdo significativa durante o mesmo. As
microestruturas apos os ensaios podem ser vistas nas micrografias da Figura IV.14 (a) e
(b), que mostram as amostras 200 e 215 ao fim do 2° estagio de fluéncia,

respectivamente.
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Figura IV.13 — Variagdo da fragdo volumétrica de carbetos totais, V,°, antes e ap0s

ensaio de fluéncia de corpos de prova do MB das amostras 200, 210, 213 e 215.

A microestrutura do MB das amostras 200 e 215 era composta inicialmente por ferrita,
perlita e carbetos precipitados, Figuras IV.1.a e IV 4.a, respectivamente. No entanto, ao
fim do 2° estagio de fluéncia as microestruturas eram compostas por ferrita mais
carbetos precipitados, principalmente nos contornos de grao, Figuras 1V.14.a e IV.14.b,
respectivamente. Ainda ¢ possivel observar na Figura IV.14 que, nas condigdes de
ensaio para ambas as amostras, ha formacao de vazios nos contornos de grao onde ha

carbetos precipitados, demonstrando que o inicio do processo de fratura destas amostras
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ocorreu ainda no segundo estidgio de fluéncia, tendo como sitios para nucleagdo dos

vazios as interfaces de carbetos com contornos de grao.

Analisando a Figura IV.15, que mostra o grafico relativo a fragdo volumétrica de
carbetos nos contornos de grao, fica claro que a amostra 200 sofreu uma redugdo na
quantidade de carbetos no contorno de grao quando comparada com a microestrutura
antes de ser ensaiada, enquanto a amostra 215 mostrou um pequeno acréscimo. Esta
alternancia de comportamento pode caracterizar que no caso da amostra 200 houve uma
solubilizacdo de carbetos sem reprecipitacio no mesmo volume nos contornos de grao
durante o ensaio, enquanto que na amostra 215 a cinética de solubilizagdo e precipitagao
durante o ensaio resultou em um aumento na precipitagdio de carbetos

intergranularmente.

(@) (b)

Figura IV.14 — Micrografias do MB das amostras 200 (a) e 215 (b) ap6s ensaio de
fluéncia a 680°C e 35 MPa.
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Figura IV.15 — Variagao da fragdo volumétrica de carbetos nos contornos de grao,
V"¢, no MB das amostras antes do ensaio de fluéncia, e nas amostras 200 e 215 apds o

ensaio de fluéncia.
IV.3.3. Densidade de Interfaces, S,

Avaliar a contribui¢do das interfaces existentes nos agos Cr-Mo ¢ importante, pois 0s
mecanismos de endurecimento da sua matriz ferritica, para torna-la resistente a
deformacdo em altas temperaturas, se originam na formagdo de fases mais duras,
carbetos e bainitas, e pela introdug¢do do Cr e do Mo em solucao sélida. No entanto, a
maior parcela do endurecimento deste ago, se d4 pelo efeito da bainita e carbetos
promoverem o endurecimento da matriz, cujo mecanismo de aumento da resisténcia se
da pela formacdao de obstaculos para o movimento das discordancias, sendo estas
“barreiras” caracterizadas pelas interfaces da segunda fase com a matriz. Para promover
a analise desta contribui¢do, foram determinadas as densidades das principais interfaces

existentes no ago, sendo descritos os resultados adiante.
IV.3.3.1. Densidade de Interfaces Ferrita-Ferrita, S,

A densidade de interfaces “ao”, S,“*, mostra a contribuic¢o total de todas as interfaces
entre ferritas no material. E importante lembrar que este material nucleia com facilidade
a bainita, cuja morfologia ¢ de uma ferrita em que sua geometria varia em funcao da
temperatura em que ¢ formada, e que apresenta precipitacdo de carbetos caracteristica
[206]. Os valores de S,“* sdo apresentados na Tabela IV.7 e mostrados graficamente na

Figura IV.16.
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Tabela IV.7 — Variacdo da densidade de interfaces ferrita-ferrita total, S,*, em m™', em

cada regido das juntas soldadas das amostras.

Amostra MB IC GF GG

AM 200 1168646.1 3799103.9 4789900.2 4457722.4
AM 210 1225873.7 4356821.2 6112802.4 10610986
AM 213 1631737.2 3396001.3 4381670 397282.17
AM 215 3108357.8 5011172.7 4373387.1 5458643.8

Este parametro tem como maior contribui¢do a formagdo da bainita, pois as interfaces
ferrita-bainita e bainita-bainita representam a maior parte do seu valor. Desta forma, o
que melhor se pode observar ¢ como a bainita estaria se distribuindo em cada uma das
regioes da junta soldada. Da avaliagdo da Figura IV.16, nota-se que as amostras 200 e
210 apresentam uma evolugdo semelhante quanto a S,*“, isto é, hd um crescimento do
MB em dire¢do ao GF, enquanto que na regido de GG a amostra 200, praticamente nao

sofre variagdo no valor de S,“*, mas a amostra 210 apresenta uma acentuada elevagio.
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Figura IV.16 — Variac¢do da densidade de interfaces ferrita-ferrita total, S,*, em cada

regido das juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

As semelhangas de comportamento podem ser explicadas pelo fato de ambas amostras
serem da mesma origem, isto €, o material foi produzido para uma mesma aplicagao,
com dimensdes e processo de fabricagdo iguais. Ja a diferenca na regido de GG, pode
ser devida ao fato da amostra 210 apresentar uma concentracdo de carbono muito

superior ao padrao deste aco, o que contribuiria para a formagao da bainita. A amostra
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215 tem uma evolu¢dao semelhante as amostras 200 ¢ 210, embora tendendo a uma
quase estabilidade da regido IC até a de GG. A amostra 213 apresenta uma estabilidade
de S,"* entre 0 MB e a regido de GF, mas mostra acentuada redugio na regido de GG,
que pode ser explicada pelo seu tamanho de grao nesta regido, que favorece a formagao
de placas com maiores dimensodes, reduzindo, conseqlientemente, a quantidade de

interfaces S,"*.

Passando agora para a observacdo da variagdo de S,** em fungdo do tempo em servigo
de cada amostra, ver Figura IV.17, nota-se que ha um evolu¢do semelhante nas regides
IC, GF e GG até 133.000 (AM 213) horas em servigo, isto é, h4 um aumento de S,*“
entre 0 MB ¢ a zona IC, com uma redugdo em seu valor na regido de GF. Vale destacar

que as variacdes observadas nas regides IC e GF sdo bem suaves enquanto na regiao de

GG elas sdo bem acentuadas.
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Figura IV.17 — Variagdo da densidade de interfaces ferrita-ferrita ao longo da vida em

servico em cada regido das juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

Na regido MB ocorre uma evolugao diferente das outras regides da ZTA, acontecendo
uma pequena redugdo entre a amostra virgem até 108.000 horas em servigo, seguido de
um aumento em S,** até 133.000, com uma redu¢do em 150.000 horas em servigo. Por
ultimo, nota-se que os valores de S,"” nas amostras com 133.000 e 150.000 horas em

servico sao muito proximos, excetuando-se o valor na regido de GG na amostra com
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133.000 horas, que devido ao seu maior tamanho de grao deu origem a um nimero

menor de placas de bainita.
1V .3.3.2. Densidade de Interfaces Ferrita-Carbeto, S,*

As interfaces ferrita-carbeto, S,°, sdo importantes porque este ago tem por caracteristica
o aumento da sua resisténcia a deformacao a quente baseada na precipitacdo de carbetos
de cromo e ou molibdénio em sua matriz. Sendo assim, estas interfaces caracterizam a
evolugdo dos carbetos na microestrutura, em particular, ao longo da vida em servigco das
juntas soldadas. Os valores sdo apresentados na Tabela IV.7 e mostrado, na Figura

IV.18, sua variacdo nas juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

Tabela IV.8 — Densidade de interfaces ferrita-carbeto, S, (m™), ao longo das regides

das juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

Amostra MB IC GF GG
200 652663.93 472848.36 199795.08 368712.74
210 601807 622997.39 928138.97 246212.12
213 2418615.6 1110376.3 1383026 37465.532
215 1831280.5 909880.7 767092.03 262345.68

Observa-se nas amostras 200, 210 e 215 que a evolugdo de S,° entre as regides MB, IC,
GF e GG ¢ semelhante, apresentando uma queda do MB para a IC, uma estabilidade
entre a IC e a GF, e um aumento de interfaces entre a GF e a GG. Vale destacar que a
amostra 210 mostra um aumento de interfaces na GF, que pode ser devido a maior
concentracdo de carbono que esta amostra tem na matriz do metal de base. No caso da
amostra 213, nota-se um comportamento diferenciado a partir da regido GF, onde ha
uma redugdo acentuada de S, nesta regido, enquanto as demais amostras tendem para
uma estabilidade com relagdo a IC, e por ultimo, ocorre uma redu¢do mais acentuada
ainda de S,° na regido de GG, mostrando um comportamento oposto aos das outras

amostras.

No entanto, ao se observar a varia¢do de S,° com o tempo em servi¢o das amostras, ver
Figura IV.19, percebe-se que as interfaces ferrita-carbeto totais evoluem de forma
semelhante nas regides MB, IC e GF em todas as amostras, onde se observa uma
pequena redugdo entre a amostra virgem a envelhecida por 108.000 horas, seguida de

acentuada elevacao na amostra com 133.000, acompanhada de significativa redugdo na
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amostra com 150.000 horas em servigo. No entanto, na regido de GG, ocorre uma

evolugdo de S,° oposta as demais regioes.
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Figura IV.18 — Variagdo da densidade de interfaces ferrita-carbeto ao longo das regides

das juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

Nota-se que entre a amostra virgem e a com 108.000 horas em servigo, hd um aumento
em S,°, seguido de acentuada redugdo na amostra com 133.000 horas, e novamente
significativo aumento na amostra com 150.000 horas em servigo. Vale destacar que a
amostra 213 apresenta um tamanho de grdo muito maior do que as outras amostras, e
este fato parece estar sendo decisivo nos desvios na evolu¢do microestrutural desta
amostra, em particular nesta regido. Conforme anteriormente relatado, esta amostra
apresenta uma ZTA com dimensdes significativamente superiores as demais amostras, o
que conduz a suposicdo de ela ter sido submetida a um elevado aporte térmico, quando
comparado com as outras amostras. Esta condicdo de soldagem levaria esta amostra a
ter vivenciado nesta etapa de sua fabricacdo uma temperatura média na sua ZTA
superior as outras amostras, o que provocaria as distorcdes microestruturais

encontradas.
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Figura IV.19 — Variagdo da densidade de interfaces ferrita-carbeto ao longo da vida em

servigo em cada regido das juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

IV.3.3.3. Densidade de Interfaces e Contorno de Grio Livre de Carbetos, S,

Esta grandeza mostra quanto do contorno de grao de ferrita estd livre de carbetos
precipitados. Os carbetos precipitados nestas interfaces funcionam como ancoras, niao
permitindo que ocorra deslizamento entre graos, o que contribui para a resisténcia a
deformacao em regime de fluéncia. No entanto, eles também criam uma regido de
concentragdo de tensdes na vizinhanga da interface ferrita-carbeto, o que poderia
precipitar o processo de fratura nestas regides. Desta forma, a S,
da capacidade que estas interfaces teriam para assimilar deformagao sem desencadear o

processo de ruptura do aco. Na Tabela IV.9 estdo os valores de S, das amostras

estudadas.

Tabela IV.9 — Densidade de interfaces de contorno de grao livre de carbetos, S,

cg,Livre

seria uma medida

cg,Livre

(m™), a0 longo das regides das juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 ¢ 215.

Amostra MB IC GF GG
200 457712.37 685963.115 688854.788 147979.539
210 394141.207 550950.075 563664.307 111531.987
213 1482644 .49 391494411 555653.223 83092.9374
215 1277077.22 901296.92 144094.635 54012.3457
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No entanto, ao invés de analisar os nimeros absolutos das interfaces de contorno de
graos livres de carbetos, pode se torna mais interessante avaliar o percentual das
interfaces de contornos de grao que nao estdo ancoradas por carbetos nelas precipitados,
j& que esta grandeza ¢ capaz de mostrar diretamente qual a fragdo de area de contorno
de grao que pode se deformar sem restricdo. Sendo assim, foi calculada a percentagem

~ . Li
de contornos de grios livres de carbetos S, """,

cg,Livre
S

AN

v

S = (IV.2)

Os resultados estdo na Tabela IV.10 e nas Figuras IV.20 e IV.21.

A Figura IV.20 traz um conjunto de informagdes interessantes. Em uma primeira analise

nota-se o comportamento semelhante em todas as amostras da evolugdo de S,""

, onde
todas tém o mesmo percentual de contornos livres de carbetos no MB. Apresentam
ainda o mesmo comportamento quando se observa a regido IC, onde ha um maior
percentual de area de contornos de grao livres de carbetos quando comparado com as

S MV continua semelhante nas amostras

regides vizinhas, MB e GF. A evolugdo de
quando se observa a regido de GF. No entanto, na regido de GG embora o a evolugdo
seja semelhante nas amostras 200, 210 e 215, mais uma vez o tamanho de grao muito
maior da amostra 213 nesta regido provoca uma variacdo diferenciada das demais

amostras.

Tabela IV.10 — Percentagem de interfaces de contorno de grao livre de carbetos, S, Hvre,

ao longo das regides das juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

Amostra MB IC GF GG
200 0.412 0.592 0.535 0.286
210 0.396 0.469 0.378 0.312
213 0.380 0.535 0.287 0.689
215 0411 0.498 0.158 0.171

Vale ressaltar que este maior percentual de area de contornos de grao livres de carbetos
na regido IC quando comparado com as demais regides da junta soldada, indicaria uma
tendéncia desta regido em acomodar uma maior quantidade de deformagdo em seus
contornos de grao do que as outras regides, o que poderia contribuir com o mecanismo

de fratura por fluéncia, caracterizado como “fratura Tipo IV”.
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Figura IV.20 — Variagdo da fragdo de area de contorno de grao de ferrita livre de

carbetos nas regides da junta soldada das amostras 200, 210, 213 e 215.

Para concluir a analise da evolucdo de S,""™

nas amostras estudadas, sera avaliada a sua
variagdo em fun¢do do tempo em servigo, ver Figura IV.21. Nesta figura pode-se ver
claramente que nas regioes de MB e IC h4 pouca mudanga em funcdo do tempo em
operacdo. No caso da regido de GG a evolugdo tem forte variagdo na amostra com
133.000 em servigo, cuja explicag@o estaria no seu tamanho de grao, muito superior as
outras amostras. No entanto, ¢ importante ressaltar a evolugdo ocorrida na regido de GF,
onde, conforme o tempo em servico aumenta, ha uma acentuada redug¢dao na area de

contorno de grao livre de carbetos. Este fato poderia estar apontando para uma

caracteristica desta regido como susceptivel a precipitacio de carbetos.
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Figura IV.21 — Variagdo da fragdo de area de contorno de grao de ferrita livre de
carbetos ao longo da vida em servigo em cada regido das juntas soldadas das amostras

200, 210,213 e 215.
1V.3.3.4. Densidade de Interfaces de Contorno de Grao com Carbetos, S,®*

A densidade de interfaces de contornos de grao com carbetos, S,°**, representa a area de
contorno que esta travada ao grdo vizinho, nao permitindo relaxar tensdes por

cg,c

deslizamento do contorno de grao. Os valores de S,™" estdo na Tabela IV.10, e sua

evolugdo estd nas Figuras IV.22 e IV.23 a seguir.

Tabela IV.10 — Densidade de interfaces de contorno de grio com carbetos, S, (m™),

ao longo das regides das juntas soldadas das amostras 200, 210, 213 e 215.

Amostra MB IC GF GG
200 652663.934 472848.361 599795.082 368712.742
210 601807.004 622997.392 928138.972 246212.121
213 2418615.59 340683.483 1383025.96 37465.5317
215 1831280.55 909880.7 767092.027 262345.679

A observagdo da Figura IV.22, revela uma distribui¢do de S,°®* semelhante em todas as
amostras analisadas. Ocorre uma redu¢do entre as regides do MB e IC com aumento na
regido de GF e nova reducdo na regido de GG. As excecdes a este comportamento geral
ficam por parte da amostra 215 na regido de GF, onde hd uma pequena redugdo em

S,®€ ao invés de um aumento. E a outra exce¢do estd na intensidade das varia¢des entre
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regides que a amostra 213 apresenta, que sdo muito mais acentuadas do que a média das

outras amostras.
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Figura IV.22 — Variagao da fracdo de area de contorno de grao de ferrita com carbetos

nas regioes da junta soldada das amostras 200, 210, 213 e 215.
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Figura IV.23 — Variacao da fracdo de area de contorno de grao de ferrita com carbetos
ao longo da vida em servico em cada regido das juntas soldadas das amostras 200, 210,

213 e 215.
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Por outro lado, ao ser analisada a Figura IV.23, que mostra a evolugdo da S,"*° com o
tempo em servico das amostras, ¢ possivel verificar com mais clareza o que ocorre em
cada regido das juntas soldadas. E interessante notar que as regides MB e GF evoluem
de forma semelhante, apresentando pequena variacdo entre amostra virgem € a com
108.000 horas em servigo, com aumento significativo na amostra com 133.000 horas e
posterior reducdo na amostra com 150.000 horas. Em contrapartida, as regides IC e GG
apresentam evolucao semelhante entre si. Ocorre também uma pequena variacao entre a
amostra virgem e a amostra com 108.000 horas em servi¢o. Em seguida ha uma redugao
em S,"*° na amostra com 133.000 horas, com posterior aumento com tempo de servigo
de 150.000 horas. E importante notar que ao longo da junta soldada ocorre uma
alternancia de regides onde ha mais graos travados aos seus vizinhos, o que indicaria
que duas das regides poderiam se deformar mais na vizinhanga dos contornos de grao

(IC e GQG).
IV 4. Microscopia Eletronica de Transmissao

Estas analises foram realizadas com o objetivo de se confirmar que a distribuicdo dos
carbetos menores, cujas dimensdes ndo permitiu que fossem observados na
magnificacdo utilizada para obtengdo das imagens no MEV, ndo invalida as contagens
realizadas para obten¢do dos parametros metalograficos. Por este motivo, foi escolhida

aregido IC da amostra 213 para esta analise, cujos resultados estdo a seguir.
IV 4.1. Regiao Intercritica

A regido intercritica da amostra 213 apresenta precipitados finos em regides de menor
concentragdo, ver Figura IV.24.a a seguir, identificados pelo seu espectro de EDS,
Figura IV.24.b, como sendo o carbeto do tipo Mo,C. J4 os precipitados encontrados em
forma de bastonetes mais claros sdo carbetos do tipo M;Cs, cujo espectro de EDS pode
ser visto na Figura IV.24.c. Nas areas menos densas da Figura IV.24.a sdo observados
outros precipitados em forma de bastonetes, um pouco mais escuros, cujo EDS na

Figura IV.24.d define como sendo o carbeto do tipo M23Ce.

Os resultados comprovam a presenca de trés dos principais carbetos que compdem a
microestrutura do aco 2%Cr-1Mo, além de mostrar que as dimensdes dos carbetos
permitem que se faca uma contagem a partir do MEV sem que se perca quase nenhum

dos principais carbetos. Outrossim, as contagens t€ém como objetivo obter resultados
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relativos, € ndo numeros absolutos, pois o que se pretende ¢ analisar como os

parametros metalograficos determinados pelas contagens podem influenciar no

comportamento mecanico sob regime de fluéncia das amostras analisadas.
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Figura IV.24 - (a) Fotografia obtida por MET da zona intercritica da amostra 213 onde
identifica-se varias morfologias de precipitados. (b) EDS dos carbetos finos encontrados
nas areas menos densas, caracterizando-os como Mo,C. (¢) EDS dos bastonetes mais
claros, identificados como M-Cs. (d) EDS de outros bastonetes encontrados nas areas

mais limpas, identificados como M;3Cg.
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IV.5. Ensaios Mecanicos

Este item apresenta os resultados obtidos nos ensaios mecénicos realizados em corpos
de prova das juntas soldadas e do metal base das amostras em estudo. Os ensaios foram
selecionados de forma a propiciar um estudo de como o envelhecimento e as condigdes
dos ensaios podem influenciar nas propriedades relacionadas com a resposta mecanica
dos matérias quando submetidos a esforcos em servico. que comumente sdo utilizadas
para estabelecer os parametros de projeto de equipamentos estaticos que operam em
temperaturas elevadas sob regime de fluéncia. Os resultados A seguir, sao analisados

estes resultados.
IV.5.1. Dureza

A dureza ¢ utilizada na avaliagao de materiais por ser uma propriedade de facil obtencao
e que pode ser relacionada com o limite de escoamento do material através de formulas
empiricas. Neste estudo, o levantamento da dureza tem como principal objetivo obter
uma avaliacdo comparativa entre a resisténcia mecanica de cada regido da junta soldada.

Os resultados estdo na Tabela IV.11 e nas Figuras IV.25 e IV.26.

Tabela IV.11 — Valores de dureza Vickers medidos em cada regido das juntas soldadas

das amostras, a partir da aplicagdo de uma carga de 200g.

Amostra MB IC GF GG MS
200 134,30 143,80 169,80 172,00 193,13
210 150,17 235,50 307,67 296,33 305,67
213 146,50 166,50 181,83 175,67 197,17
215 154,83 183,83 196,83 199,83 217,00

Pode ser observado na Figura IV.25 que o comportamento da dureza ao longo das juntas
soldadas ¢ semelhante em todas as quatro amostras. A menor dureza encontrada foi no
MB, ocorrendo um aumento conforme se caminha na junta soldada no sentido do metal
de solda. O primeiro ponto a se destacar ¢ os valores obtidos na amostra 210, que
apresenta uma concentracdo de carbono muito superior ao limite maximo do ago 2%4Cr-
IMo. Este carbono a mais, ndo s6 pode formar mais carbetos, e conseqiientemente
endurecer a matriz, como também favorece a formagdo da bainita (a martensita nao ¢
citada porque o material sofre varios revenimentos, € por este motivo esta fase nao esta
presente nas microestruturas estudadas) que também contribui para endurecer o aco.

Sendo assim, os valores mais elevados de dureza da amostra 210 sdo provenientes deste
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desbalanceamento no carbono desta amostra, mas ficando evidente que o
comportamento ao longo da junta ¢ o0 mesmo. Vale notar que entre as regides de GF e
GG ha pouca variacdo na dureza em todas as amostras, enquanto que entre as demais

regides as variacdes sdo mais sensiveis.
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Figura IV.25 — Variagdo da Dureza Vickers ao longo das regides das juntas soldadas das

amostras 200, 210, 213 e 215 estudadas.
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Figura IV.26 — Variagdo da Dureza Vickers ao longo das regides das juntas soldadas em

funcdo do tempo em servigo das amostras 200, 210, 213 e 215.

Ao analisar a evolucdo da dureza em cada regido da junta soldada em fun¢do do tempo
em servigo, ver Figura IV.26, nota-se claramente o aumento da dureza com o tempo,
indicando que o material ¢ submetido a uma seqiiéncia da precipitacao que endureceu a

matriz das amostras estudadas. Deve-se ainda lembrar que os picos de dureza no tempo
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de 108.000 horas se referem a amostra 210 que apresenta o desbalanceamento na sua
concentragdo de carbono. Por ultimo, vale destacar que a dureza no metal de solda
mostra-se superior as demais regides em todas as amostras, € como a dureza pode ser
assumida como um indicativo do seu limite de resisténcia, o metal de solda de todas as

amostras seria, na temperatura ambiente, superior as outras regides das juntas soldadas.
IV.5.2. Tracao

O ensaio de tragdo fornece propriedades do material fundamentais para o projeto de
componentes mecanicos. Por este motivo, as amostras foram ensaiadas tanto na
temperatura quanto na temperatura de servigo, de forma a se obter uma fotografia de
como o tempo em operacao de cada amostra teria afetado as suas propriedades. A seguir

estdo os resultados obtidos dos ensaios realizados.
IV.5.2.1. Temperatura Ambiente

Na Tabela IV.12 estdo os resultados dos ensaios das amostras, € na Tabela IV.13 estdo
os valores minimos das especificagdes mais usadas para tubos de troca térmica (A200 e
A213) e de condugdo (A335). Na Figura IV.27 estdo as curvas tensdo-deformacio de
engenharia resultantes dos ensaios dos corpos de prova de metal base e das juntas

soldadas na temperatura ambiente.

Tabela IV.12 — Parametros ¢ resultados obtidos nos ensaios de tragao a frio.

Amostra | Regiao Temp 0 de T,°C | 0.,MPa | o,,MPa €y er
servico, h

MB 219,1 486,2 0,0832 | 0,1462
200 0 25

JS 228,5 470,2 0,0667 | 0,1302

MB 234,8 529.,5 0,0879 | 0,1441
210 108.000 25

JS 297,5 4732 0,0253 | 0,0708

MB 290,7 5234 0,0855 | 0,1347
213 133.000 25

JS 274,7 477,0 0,0484 | 0,0895

MB 336,7 526,4 0,0501 | 0,1015
215 150.000 25

JS 321,1 498.9 0,0285 | 0,0731

Os resultados obtidos nos ensaios de corpos de prova de metal de base e de junta
soldada das amostras mostram que todos os corpos de prova apresentam tensdao de

escoamento e uniforme (limite de resisténcia), 0. € O, respectivamente, superiores ao
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minimo especificado em normas reconhecidas, conforme listado na Tabela IV.13. Este
resultado ¢ importante, pois ele demonstra que com base nestas propriedades, o, € Oy, as

amostras envelhecidas estariam aprovadas para uso como material novo.

Tabela IV.13 — Resultados de ensaio de tragdo normalizados pela ASTM para o material

2%Cr-1Mo nas especificagoes A 200, A 213 e A 335.

Material Novo Temperatura do Ou , MPa o. , MPa eR
Ensaio, °C min. min. min. [207]
ASTM A200 T22 25 414 172 0,34
ASTM A213 T22 25 415 205 0,34
ASTM A335 P22 25 415 205 0,34

Todavia, ao se observar a Figura IV.27 nota-se que ha alteragdes significativas na
resposta a tracdo entre as amostras envelhecidas em servigo, podendo-se observar, por
exemplo, que ha uma reducao da deformacao na fratura (alongamento) € um aumento na
taxa encruamento, entre outras. Por este motivo, serd analisado, a seguir, como estas

propriedades evoluiram com o tempo em servigo.
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Figura IV.27 — Curvas Tensao-Deformagao de Engenharia dos corpos de prova de junta

soldada e metal base ensaiados na temperatura ambiente (25°C).

Na Figura IV.28 ¢ apresentada a evolucdo das tensdes verdadeiras de escoamento e
uniforme no metal base das amostras na temperatura ambiente, em fun¢ao do seu tempo

em servigo. Pode-se observar que a tensdo de escoamento aumenta com o tempo em
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servico, indicando haver um endurecimento na matriz do metal base. Analisando agora
a evolugdo da tensdo uniforme, nota-se que ndo ha uma variacao tao sensivel quanto no

escoamento, podendo-se dizer que ha, praticamente, uma estabilidade.

Este comportamento diferenciado entre a tensdo de escoamento e¢ a uniforme, ¢
caracteristico de materiais endurecidos por precipitagdo, onde o limite de escoamento
varia com o livre caminho médio na matriz (ferrita) e o limite de resisténcia ¢
influenciado pelos mecanismos que comandam o inicio do processo de fratura do corpo

de prova de tragao [75,76].
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Figura IV.28 — Grafico da variagdo das tensdes verdadeiras de escoamento e uniforme
no metal base e juntas soldadas das amostras ensaiadas a 25°C, em fung¢ao do seu tempo

em Servigo.

As juntas soldadas mostram um comportamento a tragao semelhante ao MB. O limite de
escoamento apresenta um comportamento diferenciado na amostra com 108.000 em
servico, que pode ter sido provocado pelo desbalanceamento na sua composi¢ao
quimica (elevada concentracdo de carbono). Fora este desvio, pode-se dizer que os
demais resultados estdo dentro de uma mesma proporcionalidade, isto ¢, os valores da
tensao de escoamento do MB sdo superiores aos das respectivas juntas soldadas,
ocorrendo o mesmo em relacdo a tensao uniforme (limite de resisténcia), onde, exceto

pelo resultado da amostra 210, os valores no MB sdo superiores ao das juntas soldadas.
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Vale destacar que, embora haja uma evolucdo semelhante com o tempo em servigo das
tensdes de escoamento e uniforme, os seus valores mostram diferengas entre si, 0 que
caracteriza que a resposta mecanica destas amostras ¢ func¢dao das alteragdes que
ocorrem no ago com o longo revenimento ao qual ele ¢ submetido em servico. Esta
constatagdo abre a discussdo de como o material ird reagir em servigo, ja que as

propriedades obtidas com o material virgem nao serdo variaveis ao longo de sua vida.

Observando agora como se comporta a deformacdo dos corpos de prova de tracdo na
temperatura ambiente, ver Figura IV.29, nota-se que a evolugdo da deformacgao
uniforme, ¢,, ¢ da deforma na ruptura, eg, t€m a mesma evolu¢ao quando se compara
separadamente no MB e na junta soldada. No MB ha uma certa estabilidade até o tempo
de 108.000 horas, havendo a partir dai uma redugdo significativa em ambas as

propriedades.
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Figura IV.29 — Gréfico da variacdo das deformacgdes uniforme na ruptura no metal base

e juntas soldadas das amostras em fun¢ao do seu tempo em servico.

Com relagdo a junta soldada, o comportamento de €, e eg sdo idénticos entre si, mas
com evolucdo diferente do que ocorre no MB. Com relagdo a evolucdo dos dois
parametros, observa-se que ha uma redugdo acentuada em ambos entre a amostra
virgem ¢ a com 108.000 horas em servigo, ocorrendo um aumento significativo na
amostra com 133.000 horas voltando novamente a ocorrer uma redugdo com 150.000
horas. Este resultado torna evidente que o metal base ndo comenda a deformacdo dos

corpos de prova de tragao.
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IV.5.2.2. Temperatura Elevada

Os resultados dos ensaios de tragdo em temperaturas ao nivel das de servico, estdo
apresentados na Tabela IV.14, com as curvas tensdo-deformagao apresentadas na Figura

IV.30 e a variagdo dos principais parametros nas Figura IV.31 e IV.32.

Tabela IV.14 — Parametros e resultados obtidos nos ensaios de tragdo a quente.

Amostra | Regifio Ten}po de | T oC Ocs |o,,MPa| &g, er
servico (h) MPa
200 MB 0 570 238.8 247.5 0.086 | 0.039
JS 254.5 281.8 0.038 | 0.027
210 MB 108.000 570 176.1 262.6 0.042 | 0.131
JS 305.5 314.2 0.007 | 0.050
213 MB 133.000 490 292.7 445.0 0.037 | 0.083
JS 350.9 517.9 0.037 | 0.083
213 MB 133.000 570 320.8 472.3 0.042 | 0.092
JS 381.2 398.8 0,013 [ 0.092
JS 103.2 107.6 0.006 | 0.066
215 MB 150.000 600 152.6 198.5 0.048 | 0.161
JS 238.7 3309 0.025 | 0.085

A Figura IV.30 mostra as curvas tensao-deformag¢ao dos corpos de prova de metal base
e junta soldada, ensaiados na temperatura de 570°C. As curvas mostram que o
comportamento de cada amostra ¢ influenciado pelo seu tempo em servigo. Os
resultados ndo estdo compativeis com o esperado pelo banco de dados da ASTM para o

aco 2%Cr-1Mo [207], conforme Tabela IV.15.

Tabela IV.15 — Propriedades sob tragdao do ago 2%Cr-1Mo em fungao da temperatura de
ensaio, segundo dados da ASTM [207].

. Temperatura do Ensaio, °C
Propriedade 290 570 600
oy MPa 219,25 196,50 179,26
o. MPa 406,80 317,16 267,52
er 0,34 0,40 0,45
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Da comparacdo dos valores minimos estabelecidos pela ASTM com os resultados da
Tabela IV.28, observa-se que diversos ensaios ndo se enquadraram. No entanto, ¢
importante ressaltar que os resultados listados pela ASTM foram obtidos a partir de
ensaios com corpos de prova de material virgem, o que modifica significativamente as
condi¢des de ensaio, pois a microestrutura das amostras de metal base envelhecidas
apresentam precipitados que o material virgem ndo tem, nem ird precipitar durante o
ensaio de tracdo formando uma microestrutura equivalente ao aco envelhecido em
servico. Por outro lado, os corpos de prova de tragdo com juntas soldadas, apresentam
um entalhe microestrutural que também descaracteriza as condi¢des de ensaio da
ASTM. Sendo assim, ¢ evidente que se deve ter muito cuidado ao utilizar o ago 2%4Cr-
1Mo envelhecido em servigo, pois suas propriedades sdo muito influenciadas pelo seu

histérico de ciclagem térmica.
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Figura IV.30 — Curvas Tensao-Deformagao de Engenharia dos corpos de prova de junta

soldada e metal base ensaiados na temperatura de 570°C.

Para melhor analisar como o envelhecimento em servico esta influenciando nas
propriedades sob tragdo, pode se observar a Figura IV.31, que mostra a evolugdo das
tensdes de escoamento e uniforme nas amostras de metal base e junta soldada ensaiadas
na temperatura de 570°C. Nota-se que tanto os corpos de prova com metal base quanto
os com junta soldada apresentaram a mesma evolugdo para ambas as tensdes, mostrando

um pico na amostra com 133.000 horas em servigo. E interessante notar que houve
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pouca variagdo entre a amostra virgem ¢ a com 108.000 horas, e que ap6s o pico nas
133.000 horas, os valores voltaram a diminuir. Este resultado mostra que o corpo de
prova com 150.000 horas em servico foi o que obteve os menores valores para O, € Oy,

tanto no metal de base quanto na junta soldada.

Para que se possa melhor compreender os resultados da Figura IV.31, sera analisado
como variaram as deformagdes uniforme e na ruptura das amostras ensaiadas a 570°C,
ver Figura IV.32. Nela pode-se notar que, diferentemente do que ocorrera nos corpos de
prova ensaiados na temperatura ambiente, a evolugdo da er ndo obedece um
comportamento Unico para todas as amostras. Observa-se que ha uma diminui¢do
acentuada na egr do metal base na amostra com 133.000 horas em servigo, enquanto que

na junta soldada a variagdo ¢ oposta.
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Figura IV.31 — Grafico da variagao das tensoes verdadeiras de escoamento e uniforme
no metal base e juntas soldadas das amostras ensaiadas a 570°C, em fung¢ao do seu

tempo em servigo.

Com relagcdo a g, nota-se uma evolugdo mais compativel entre o metal base e a
respectiva junta soldada, havendo apenas uma diferenciagdo no metal base entre a
amostra virgem e a com 108.000 horas em servigo, pois verifica-se um aumento entre
estes dois corpos de prova, o que nao ocorre com os corpos de prova de junta soldada.
Acima de 108.000 horas a evolugao de €, mostra-se com pequena variagdo até 150.000
horas, podendo-se dizer que ela apresenta uma estabilidade em seu valor nestes tempos

de envelhecimento.
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Resta ainda comentar sobre os resultados dos ensaios realizados nas amostras 213 € 215,
a 490°C e 600°C, respectivamente. Os resultados foram compativeis com os demais
ensaios de tragdo realizados em temperaturas acima da ambiente. No entanto, quando
comparados com os valores definidos pela ASTM, nota-se que os resultados alcangados
ndo alcancam os valores minimos. Vale destacar outra vez que os ensaios ASTM foram
realizados a partir de corpos de prova virgens, cuja evolugdo microestrutural durante o
ensaio com certeza ndo reproduzird as microestruturas dos corpos de prova
envelhecidos em servigo, logo, ¢ de se esperar que os resultados sejam realmente
diferentes, e que mais uma vez deixa em aberto a discussdo de como se deve avaliar as
propriedades dos materiais que alteram significativamente suas microestruturas em

Servigo.
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Figura IV.32 — Grafico da variagdo das deformacdes uniforme e na ruptura no metal

base e juntas soldadas das amostras ensaiadas a 570°C, em fung¢ao do seu tempo em

Servigo.

IV.5.3. Fluéncia Acelerada

Os ensaios foram realizados em regime de carga inicial constante, todos na mesma
temperatura, de 680°C, pois um dos objetivos foi o de comparar os resultados das
diversas amostras. Os resultados referentes aos ensaios de todos os corpos de prova
ensaiados estdo listados na Tabela IV.16. No entanto, como se esta procurando
distinguir o comportamento de cada amostra envelhecida em servico, a andlise dos

resultados sera realizada separadamente, tomando-se como base os resultados obtidos
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pela ASTM [207] para tubos novos ensaiados sob diversas condigdes. Estes resultados
formaram a base de dados para o levantamento da curva de Larson-Miller hoje utilizada
no projeto de fornos pela API RP-530 [188]. Como também se estd avaliando a vida
residual das amostras envelhecidas, se torna interessante tomar como base a curva que
determina as tensdes maximas admissiveis nas condi¢des de projeto, o que possibilita se
ter uma melhor caracterizagdo entre o comportamento do aco projetado para a sua vida
em servico € a as suas reais condi¢cdes apds algum tempo nas condigdes operacionais.
Sendo assim, a seguir serao apresentados os resultados de cada amostra envelhecidas

em Servico.

Tabela IV.16 — Tabela com os resultados dos ensaios de fluéncia acelerados das

amostras.
Tempe- Taxa
(01 ratura, M(;’ t;,h | t;+t;,h tg, h Minima, % €3 £1+¢; £R
°C a h'x 107
200 MB 680 35 136.85 | 257.8 394.65 9.105 0.1994 | 0.0465 0.246
200 MB 680 R e 236.70%* 9.924 | e | e 0.0336*
200 JS 680 25 152.79 | 361.25 | 514.04 12 0.1287 | 0.0742 0.203
200 JS 680 35 222.97 | 235.8 458.77 17.32 0.1706 | 0.0604 0.231
200 JS* 680 R e 224.07* | cemeem | mmemee | e 0.0397*
200 JS 680 45 78.46 58.66 137.12 64.7 0.1783 | 0.0526 0.231
210 JS 680 25 440.69 | 1225.09 | 1665.78 3.17 0.106 | 0.0515 0.158
210 JS 680 35 277.8 | 454.55 | 732.35 8.003 0.0728 | 0.0421 0.115
210 JS 680 35 165.89 | 501.77 | 667.66 16.05 0.199 | 0.0879 | 0.287
210 JS* 680 R e 311.25* 9989 | - | e 0.0413*
210 JS 680 45 58.4 301.21 | 359.61 34.19 0.151 0.089 0.240
213 MB 680 35 470.6 268.8 739.4 0.52 0.1653 | 0.0206 0.186
213 MB* 680 R e 418.49* R e 0.0220*
213 JS 680 10 562.8 244.6 807.4 3.31 0.1909 | 0.0160 0.207
213 JS 680 25 446.95 | 264.45 711.4 7.97 0.0707 | 0.0193 0.09
213 JS 680 35 130.72 | 254.7 385.42 17.62 0.1379 | 0.0240 0.162
213 JS* 680 35% 186.83 | 283.33* 98 | - 0.0397 | 0.0509*
213 JS 680 45 32.05 66.67 98.72 61.21 0.1718 | 0.0601 0.232
215 MB 680 35 198.25 | 285.8 484.05 14.022 0.2534 | 0.0555 0.309
215 MB* 680 R e 334.95* L e 0.0197*
215 MB* 680 R e 118.00* 7454 | e | e 0.0165*
215 JS 680 L e T R T T D
215 JS 680 25 209.95 1631 1840.95 3.25 0.0520 | 0.0829 | 0.135
215 JS 680 35 95.45 | 200.55 296 13.705 0.0860 | 0.0449 | 0.131
215 JS* 680 R e 220.65%* 8266 | - | emee- 0.0301*
215 JS 680 45 69.12 75.33 144 .45 17.38 0.0486 | 0.0243 0.073

IV.5.3.1. Resultados de Fluéncia da Amostra 200

As curvas de fluéncia dos corpos de prova da Amostra 200 estdo na Figura IV.33, onde

observa-se que o corpo de prova (CP) de metal base apresenta uma taxa minima de
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fluéncia menor do que os corpos de prova de junta soldada, mesmo com relagdo aquele
que foi ensaiado com tensdo inicial de 25 MPa. No entanto, o tempo de ruptura do CP
de metal base s6 ¢ menor do que o CP de junta soldada ensaiado com 45 MPa. Estes
fatos levam a crer que a propagagao da fratura no CP de metal base foi facilitada em
compara¢do com os CP’s junta soldada. Com relagdo aos CP’s de juntas soldadas
ensaiados em tensdes diferentes, nota-se que conforme se aumentou a tensdo aplicada
no CP, o tempo de ruptura diminuiu, a taxa minima de fluéncia aumentou, ¢ a
ductilidade aumentou, embora o CP de maior deformacao na fratura tenha sido o de

metal base.

Com relagdo ao comportamento dos corpos de prova em relacdo ao de um material
novo, foram comparados os resultados com a Curva de Larson-Miller de 100.000 horas
para tubos da API RP 530 [188], como pode ser visto na Figura IV.34. Observa-se que
os resultado do corpo de prova do metal base estd praticamente no limite minimo para
sua aceitagdo, embora esta seja uma amostra virgem. Nota-se também, que os resultados
dos CP’s de junta soldada estdo acima da curva minima para as tensdes iniciais de
ensaio de 35 e 45 MPa. No entanto, o resultado do ensaio do CP com tensdo inicial de

25 MPa ndo atingiu a curva minima para a sua resposta a fluéncia.
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Figura IV.33 — Gréfico com as curvas de fluéncia da amostra 200 dos corpos de prova

do metal base (35 MPa) e da junta soldada (25, 35 e 45 MPa).
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Figura IV.34 — Grafico com as curvas de Larson-Miller padrao da API RP 530 para

tubos de 2%4Cr-1Mo, e resultados da amostra 200, metal base e junta soldada.
IV.5.3.2. Resultados de Fluéncia da Amostra 210

As curvas de fluéncia dos corpos de prova da Amostra 210 estdo na Figura IV.35.
Devido a problemas durante os ensaios ndo foi possivel obter resultados de um corpo de
prova de metal base, por este motivo, o conjunto de resultados desta amostra relata o
comportamento de CP’s de juntas soldadas. Os resultados mostram que os CP’s
apresentaram, entre eles, um comportamento como esperado, isto €, quanto menor a
tensdo aplicada no ensaio menor foi a taxa minima de fluéncia e maior o tempo de
ruptura. Ao se comparar os dois CP’s ensaiados na tensdo de 35 MPa, nota-se que,
embora tenham apresentado comportamento diferentes, aquele com menor taxa minima
de fluéncia apresentou maior tempo de ruptura e menor ductilidade, o que foi coerente.
Com relagdo aos demais corpos de prova. Observa-se ainda que quanto maior a tensao

aplicada no ensaio, maior a ductilidade.

Com relagdo ao comportamento dos corpos de prova em relacdo ao de um material
novo, foram comparados os resultados com a Curva de Larson-Miller de 100.000 horas
para tubos da API RP 530 [188], como pode ser visto na Figura IV.36. Observa-se que

os resultados dos corpos de prova estdo, o com tensdo inicial de 45 MPa acima da curva
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média, o com tensao inicial de 35 MPa entre as curvas média e minima, enquanto o com
tensdo inicial de 25 MPa estd praticamente no limite minimo do pardmetro. Este
conjunto de resultados mostra que quanto menor a tensao inicial aplicada no ensaio, ha
uma tendéncia ao afastamento das curvas de Larson-Miller, assim como observado na

amostra 200.

0.35 ‘

=&~ AM 210 JS 35 MPa
—E—AM 210 JS 25 MPa
—&—AM 210 JS 35 MPa

AM 210 JS 45 MPa

0.3

o
I
a

o
N
—E1

o
=
(3]
=

Deformacéo de Engenharia, ¢
°

o
=)
a

A

E/E’E’B"{

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000
Tempo, horas

Figura IV.35 — Grafico com as curvas de fluéncia da amostra 210 dos corpos de prova

da junta soldada (25, 35 e 45 MPa).
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Figura IV.36 — Grafico com as curvas de Larson-Miller padrao da API RP 530 para

tubos de 2%4Cr-1Mo, e resultados da amostra 210, de corpos de prova de junta soldada.
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IV.5.3.3. Resultados de Fluéncia da Amostra 213

As curvas de fluéncia dos corpos de prova da Amostra 213 estdo na Figura IV.37, onde
observa-se que o corpo de prova de metal base, ensaiado a 35 MPa, apresenta uma taxa
minima de fluéncia menor do que os corpos de prova de junta soldada, exceto pelo CP
ensaiado na tensdao de 10 MPa, o que esta compativel com os resultados da Amostra 200
(Figura 1V.32). O comportamento do CP de metal base com relacdo ao CP de junta
soldada ensaiado a 25 MPa ¢ também semelhante ao da amostra 200. Vale ressaltar que,
se o CP de junta soldada ensaiado a 25 MPa nao tivesse rompido tdo prematuramente,
poderia-se dizer que o comportamento foi idéntico a amostra 200. Comparando-se os
dois CP’s ensaiados a 35 MPa, de metal base e de junta soldada, observa-se
comportamento também semelhante a amostra 200, embora neste caso, as taxas
minimas de fluéncia sao muito diferentes o que distanciou os tempos de ruptura dos dois
CP’s. Avaliando o resultado dos CP’s de junta soldada, nota-se que ha uma mesma
tendéncia entre os CP’s ensaiados nas tensoes de 25, 35 e 45 MPa, isto é, aumentando a
tensdo inicial aplicada resulta em maior taxa minima de fluéncia, menor tempo de

ruptura e maior ductilidade.
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Figura IV.36 — Grafico com as curvas de fluéncia da amostra 213 dos corpos de prova

do metal base (35 MPa) e da junta soldada (10, 25, 35 e 45 MPa).

No entanto, o CP ensaiado a 10 MPa, apresentou um comportamento diferenciado dos
demais. Primeiramente, ele foi o unico CP até entdo a apresentar uma segunda taxa

minima de fluéncia, que serd aqui chamada de “aparente”, como pode ser verificado
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pelos dois trechos retos em sua curva de fluéncia na Figura IV.37. Em segundo, a sua
curva apresenta desvios de comportamento, aparentando ter ocorrido algum fendémeno
de relaxagao de tensdes. Por ultimo, embora tenha sido submetida a menor tensao inicial
de ensaio, este CP apresentou uma ductilidade muito préxima ao CP ensaiado na tensao

de 45 MPa, e superior aos demais CP’s.
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Figura IV.37 — Grafico com as curvas de Larson-Miller padrao da API RP 530 para

tubos de 2%4Cr-1Mo, e resultados da amostra 213, metal base e junta soldada.

Com relagdo ao comportamento dos corpos de prova em relagdo ao de um material
novo, foram comparados os resultados com a Curva de Larson-Miller de 100.000 horas
para tubos do API RP 530 [188], como pode ser visto na Figura [V.38. Observa-se que
o resultado do corpo de prova de metal base estd entre as curvas minima e média de
resisténcia a fluéncia, mas os CP’s de junta soldada estdo ou no limite inferior,
ensaiados a 35 e 45 MPa de tensdo inicial, ou abaixo da curva minima de Larson-Miller,
ensaiados com tensdo inicial de 25 e 10 MPa. Nota-se mais uma vez que, quanto menor
a tensdo aplicada no ensaio, mais afastados da curva padrdo os resultados ficam. No
caso da amostra 213, como ela teve um CP ensaiado na tensao de 10 MPa, foi possivel
observar que a tendéncia de afastamento da curva padrao realmente se did conforme a

tensao aplicada no ensaio ¢ reduzida.
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IV.5.3.4. Resultados de Fluéncia da Amostra 215

As curvas de fluéncia dos corpos de prova da Amostra 213 estdo na Figura V.39, onde
observa-se que o corpo de prova de metal base, ensaiado a 35 MPa, apresenta uma taxa
minima de fluéncia menor do que os corpos de prova de junta soldada, exceto pelo CP
ensaiado na tensao de 25 MPa, o que esta de acordo com os resultados das Amostras
200 e 213. O comportamento do CP de metal base com relacdo ao CP de junta soldada,
ambos ensaiados a 35 MPa, é semelhante ao da amostra 213, tendo o CP de metal base
apresentando o tempo de ruptura e a ductilidade superiores ao CP da junta soldada.
Entre os CP’s de junta soldada, o comportamento foi parcialmente como esperado, isto
¢, conforme a tensao inicial do ensaio aumenta a taxa minima de fluéncia diminui € o
tempo de ruptura aumenta. No entanto, a ductilidade apresentou uma variagdo contraria

ao esperado, mostrando uma redug¢ao com o aumento da tensao aplicada.
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Figura IV.39 — Gréfico com as curvas de fluéncia da amostra 215 dos corpos de prova

do metal base (35 MPa) e da junta soldada (25, 35 e 45 MPa).

Com relagdo ao comportamento dos corpos de prova em relacdo ao de um material
novo, foram comparados os resultados com a Curva de Larson-Miller de 100.000 horas
para tubos da API RP 530 [188], como pode ser visto na Figura IV.40. Observa-se que o
resultado do corpo de prova de metal base estd entre as curvas minima ¢ média de
resisténcia a fluéncia de Larson-Miller. Vale destacar que os resultados dos CP’s de
junta soldada ensaiados nas tensdes iniciais de 35 e 25 MPa, apresentaram resultados, se

ndo inferior, praticamente no limite minimo. Nota-se ainda que, embora de forma
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menos evidente, quanto menor a tensdo aplicada no ensaio, mais afastados da curva

padrao os resultados ficam.
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Figura IV.40 — Grafico com as curvas de Larson-Miller padrao da API RP 530 para

tubos de 2%4Cr-1Mo, e resultados da amostra 215, metal base e junta soldada.

E interessante ressaltar que este resultado foi comum a todas as amostras avaliadas, pois
todos os quatro conjuntos de ensaios mostraram que a reducdo na tensao inicial aplicada
no ensaio, provocou um maior distanciamento da curva de Larson-Miller padrao,
indicando uma tendéncia no comportamento quanto a avalia¢do da vida residual por este

parametro.
IV.5.3.6. Relacdao de Monkman-Grant

Como base para a maioria dos desenvolvimentos dos métodos paramétricos, a relagao
de Monkman-Grant [173], equacdo 11.48, que sustenta que o produto da taxa minima de
fluéncia pelo tempo de ruptura do ensaio ¢ uma constante, ¢ assumida como sendo
obedecida pelos acos. No parametro de Larson-Miller, aquela relacdo deve ser
obedecida, e caso haja desvios, espera-se que o parametro de ndo oferega resultados

precisos.
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1

Nas Figuras IV.41 E IV.42 estdo os conjuntos de pontos (t_ 2 ) das amostras

R >"m

ensaiadas e em conjunto com os dados da ASTM [207] para tubos de 2%Cr-1Mo,

respectivamente.
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Figura IV.41 — Conjunto de pontos (t'l € ) das amostras de metal base e junta

R >"m
soldada ensaiadas sob fluéncia, das amostras 200, 210, 213 e 215.

Na Figura IV.41 pode-se observar que, embora haja uma tendéncia para o conjunto de
pontos, o espalhamento ¢ significativo, indicando que ndo hd uma obediéncia estreita
com a relacdo de Monkman-Grant. Na Figura IV42, que apresenta o conjunto de pontos
das amostras ensaiadas com os resultados da ASTM [207] para levantamento das curvas
de previsdo do limite de resisténcia a ruptura em 100.000 horas do material 24Cr-1Mo
para tubos, pode-se observar que, para os CP’s de metal base e junta soldada das
amostras 200, 210, 213 e 215, os seus resultados estdo compativeis com o conjunto de

dados da ASTM. No entanto, ¢ possivel verificar que os resultados das amostras

estudadas ocupam um limite inferior no espago (t;l €, ) .

Os resultados apresentados nas Figuras 1V.41 e 42, evidenciam que a relagdo de

Monkman-Grant apresenta um grande espalhamento, o que indica ndo haver uma

~ . -1
correlagdo estreita quanto as grandezas #, € Em.
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Figura IV.42 — Conjunto de pontos (t_l F ) das amostras de metal base e junta
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soldada ensaiadas sob fluéncia, das amostras 200, 210, 213 e 215.
IV.5.3.6. Evolucao da Taxa Minima de Fluéncia - &,

Os valores da taxa minima de fluéncia em fun¢do do tempo em servigco dos CP’s
ensaiados e da tensdo inicial aplicada, estdo no grafico da Figura IV.43. Pode-se notar
que em todas as tensdes de ensaio, ocorre uma diminui¢do da taxa minima de fluéncia
nos CP’s de junta soldada da amostra com 108 mil horas envelhecida em servigo. Esta
redug¢do ¢ menos sensivel no CP’s da junta soldada ensaiada na tensao inicial de 35
MPa, sendo mais pronunciada a variagcdo na tensao de 45 MPa. Entre os CP’s com 108 e
133 mil horas de envelhecimento, hd um acréscimo na taxa para as juntas soldadas, que
¢ menor na tensdo de 35 MPa, aumentando a variagdo na tensdo de 25 MPa e mais ainda
na de 45 MPa. Com relagdo a amostra com 150 mil horas em servi¢o, ocorre uma
diminui¢do na taxa minima de fluéncia nos CP’s de junta soldada, em compara¢ao com
a amostra de 133 mil horas envelhecida, mais acentuada no ensaio com tensdo de 45
MPa. No caso do metal base, pelos resultados, o que se pode observar é que entre a
amostra virgem e a amostra com 133 mil horas em servico hd uma redugdo na taxa
minima de fluéncia.Entre a amostra com 133 mil ¢ 150 mil horas envelhecida, nota-se
um comportamento inverso ao dos CP’s de junta soldada, isto ¢, hd um aumento na taxa

minima de fluéncia.

153



70
l JS 10 MPa ——JS 25 MPa ——MB 35 MPa
. —-JS 35 MPa —#—JS 45 MPa

60 D

50 e

40 / \
30

do \
o l/-ﬁ

Taxa Minima de Fluéncia,
(de/dt),, (%h™ x107%)
/

0 20 40 60 80 100 120 140 160
Tempo em Servico, horas x 10°

Figura IV.43 — Gréfico da variagdo da taxa minima de fluéncia, € ., em fun¢do do

tempo em servigo de cada amostra e da tensdo inicial do ensaio.
IV.5.3.7. Evolucao da Duracao de Cada Estagio de Fluéncia
IV.5.3.7.1. Segundo Estagio de Fluéncia — ¢,

Na Figura IV.44 estd o grafico da variagdo do tempo de duracdo do segundo estagio de
fluéncia, 1,, em funcdo do tempo em servico das amostras e da tensdo aplicada no
ensaio. Na amostra virgem, pode-se notar que t, diminui com a tensdo aplicada, o que ¢
compativel com a maior taxa de minima de fluéncia resultante da variacao das tensdes.
As amostras de metal base e junta soldada ensaiadas em 35 MPa, apresentam tempos t,
muito proximos, indicando pouca influéncia da junta soldada neste estagio. Pode-se
observar que na amostra com 133 mil horas, t, repete o comportamento entre a amostra
de metal base ¢ a da junta soldada ensaiadas em 35 MPa, isto ¢, o seu valor ¢
praticamente o mesmo, mais uma vez demonstrando pouca influéncia da junta soldada
no tempo de duragdo do segundo estidgio de fluéncia. Ainda com relacdo a amostra de
metal base, pode-se notar que a evolucao de 7, cm a relacao a amostra de junta soldada
ensaiada na mesma tensao, pouco se diferencia entre a amostra de 133 e a de 150 mil

horas.
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A evolugdo de 7, ¢ praticamente a mesma nas juntas soldadas em todas as tensdes
ensaiadas. A excecdo fica com a amostra com 133 mil horas ensaiada em 25 MPa, que
apresenta uma queda em seu valor acentuada, voltando a apresentar um grande aumento
na amostra com 150 mil horas envelhecida. Para as demais, observa-se um aumento em
t; entre a amostra virgem ¢ a com 108 mil horas em servigo, sendo a intensidade da
variagdo praticamente a mesma nas tensdes de 35 e 45 MPa, enquanto que na tensdo de
25 MPa ha uma variagao acentuada. Entre as amostras com 108 ¢ 133 mil horas, ha uma

redugdo em t,, para manter-se praticamente estavel na amostra com 150 mil horas.

Vale destacar o comportamento muito proximo da amostra de metal base com as de
junta soldada ensaiadas a 35 e 45 MPa. Infelizmente ndo hé resultado para o metal base
na amostra envelhecida 108 mil horas, pois talvez fosse possivel correlacionar o
comportamento destas trés amostras. Outrossim, ¢ importante ressaltar o valor de #; na
amostra envelhecida 133 mil horas, pois seu valor foi praticamente o mesmo para todos

os CP’s, exceto o da junta soldada ensaiado a 45 MPa.
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Figura IV .44 — Grafico da variagao do tempo do segundo estagio de fluéncia, t,, de

fluéncia em fun¢do do tempo em servico de cada amostra e da tensao inicial do ensaio.
1V.5.3.7.2. Terceiro Estagio de Fluéncia — #;

Na Figura IV .45 esta o grafico da variagcdo do tempo de duragdo do terceiro estagio de
fluéncia, t3, em funcao do tempo em servico das amostras e da tensdo de ensaio. Nota-se
que na amostra virgem, o comportamento foi diferente daquele encontrado para 7,, isto

¢, o tempo 73 nos CP’s da amostra virgem variou de forma crescente da amostra de junta
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soldada ensaiada a 45 MPa, depois o metal base tensao de 35 MPa, passando pela junta
soldada na ensaiada a 25 MPa e o maior tempo foi da junta soldada ensaiada a 35 MPa.
Pode-se verificar que neste caso ndo houve uma correspondéncia direta entre t; e a
tensao aplicada, além do fato do CP de metal base ter apresentado um tempo de terceiro

estagio inferior ao da junta soldada ensaiada na mesma tensdo (35 MPa).
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Figura IV .45 — Grafico da variagao do tempo do terceiro estagio de fluéncia, 3, de

fluéncia em fun¢do do tempo em servico de cada amostra e da tensao inicial do ensaio.

A variagdo do #; com o tempo de envelhecimento das amostras apresenta um
comportamento interessante. Nos CP’s de junta soldada, entre a amostra virgem e a com
108 mil horas observa-se uma variagdo inversamente proporcional a tensdo aplicada no
ensaio. O CP ensaiado a 45 MPa mostra uma leve reducao em t3, o ensaiado a 35 MPa
aumenta ligeiramente o tempo t;, enquanto o CP ensaiado a 25 MPa verifica um
aumento acentuado em t;. Da amostra com 108 mil horas para a amostra com 150 mil
horas de envelhecimento em servico, o comportamento ¢ semelhante, mas outra vez
com intensidades distintas. Em 133 mil horas, o CP ensaiado a 25 MPa praticamente
nao altera ¢;, enquanto os CP’s ensaiados a 35 e 45 MPa apresentam reducao de t;,
sendo mais acentuada a variacdo no primeiro. Na amostra com 150 mil horas, o CP da
tensdo de 25 MPa sofre um acentuada redugdo em t3, enquanto nas tensdes de 35 MPa e
45 MPa ha uma pequena redugdo no primeiro € uma pequena elevagdo no segundo no
valor de #;. Vale ressaltar que exceto na amostra virgem, os CP’s de junta soldada
apresentaram maior tempo de terceiro estdgio de fluéncia quanto menor foi a tensao

aplicada no ensaio, em todas as amostras.
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Com relacao a amostra de metal base, ela mostra um aumento acentuado entre a amostra
virgem e amostra com 133 mil horas em servico. Entre as amostras de 133 e 150 mil

horas, observa-se que o metal base sofre uma forte redugao em t;.
1V.5.3.7.3. Tempo de Ruptura em Fluéncia — g

Na Figura V.46 esta o grafico da variacao do tempo de ruptura do ensaio de fluéncia,
tr, em fun¢do do tempo em servigo das amostras e da tensdo de ensaio. Devido a grande
influéncia do tempo do segundo estagio de fluéncia em todos os CP’s ensaiados, o
comportamento de #z ¢ praticamente o mesmo que o verificado para 7. Valem entdo
para fg todas as observagdes feitas para a evolugdo de #,. Vale ainda destacar que o CP
de metal base na amostra com 150 mil horas em servico, sofreu uma pequena influéncia
do comportamento de t3, onde houve uma redugdo acentuada, levando a uma variagao
em tg no CP desta amostra, embora sem causar uma diferenciagdo significativa no

comportamento do conjunto de resultados.
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Figura IV.46 — Gréfico da variacao do tempo de ruptura, tz, de fluéncia em funcdo do

tempo em servigo de cada amostra e da tensdo inicial do ensaio.
IV.5.3.8. Evolucao da Deformacao em Cada Estagio de Fluéncia
IV.5.3.8.1. Evoluciao da Deformacao no Segundo Estagio de Fluéncia - ¢,

Na Figura IV.47 estd o grafico com a variagdo da deformagao no segundo estagio de
fluéncia, &, em fun¢do do tempo em servico das amostras e da tensdo do ensaio. Nela

pode-se observar que a amostra de material virgem mostrou que, para os CP’s de junta
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soldada, quanto menor a tensdo aplicada, maior a deformagdo absorvida, com o CP de
metal base apresentando a menor deformacao desta amostra. Na amostra com 108 mil
horas envelhecida em servigo, nota-se uma redu¢do em & nos CP’s de junta soldada
ensaiados a 25 e 35 MPa, enquanto o ensaiado a 45 MPa sofreu um aumento acentuado.
A amostra com 133 mil horas em servigo, mostra uma redu¢dao em &, todos os CP’s,
tanto d junta soldada quanto de metal base. Na amostra com 150 mil horas, todos os

CP’s apresentaram um aumento em g5, exceto o CP de junta soldada ensaiado a 45 MPa.
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Figura IV .47 — Grafico da variagao da deformagdo no segundo estagio de fluéncia, ¢,,
de fluéncia em funcdo do tempo em servigo de cada amostra e da tensdo inicial do

ensaio.
IV.5.3.8.2. Evoluciao da Deformacao no Terceiro Estagio de Fluéncia — &;

Na Figura 1V.48 estd o grafico com a variacdo da deformacdo no terceiro estagio de
fluéncia, €3, em funcdo do tempo em servico das amostras ¢ da tensdo do ensaio. Nela
pode-se observar que a amostra de material virgem mostrou que, para os CP’s de junta
soldada, quanto menor a tensdo aplicada, menor a deformacdo &; absorvida, valendo
ressaltar que o CP de metal base apresentou a maior deformacdo desta amostra. Este

comportamento foi invertido com relagdo a &, nesta mesma amostra.
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Na amostra com 108 mil horas envelhecida em servigo, nota-se uma redugdo em €, no
CP de junta soldada ensaiados a 35 MPa, enquanto os ensaiados a 25 e 45 MPa
apresentaram um aumento acentuado. A amostra com 133 mil horas em servigo, mostra
uma reducdo em ¢&; para os CP’s ensaiados em 25 e 45 MPa, enquanto o ensaiado em 35
MPa mostrou um pequeno aumento em &;. O CP de metal base apresentou pequena
redugdo em €3 quando comparado com o material virgem, absorvendo um pouco mais
de deformacao do que a amostra de junta soldada ensaiada na mesma tensao (35 MPa).
Na amostra com 150 mil horas, todos os CP’s de junta soldada apresentaram uma
redu¢do em ;. Nesta mesma amostra o CP de metal base apresentou um pequeno

aumento em &3.
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Figura IV .48 — Grafico da variagao da deformagdo no terceiro estagio de fluéncia, €3, de

fluéncia em fun¢do do tempo em servico de cada amostra e da tensao inicial do ensaio.
IV.5.3.8.3. Evolucao da Deformacao na Fratura — eg

Na Figura IV .49 estd o grafico com a varia¢ao da deformagao na ruptura, eg, em funcao
do tempo em servigo das amostras e da tensdo do ensaio. Devido a grande influéncia da
deformacdo do segundo estidgio de fluéncia em todos os CP’s ensaiados, o
comportamento de &; ¢ praticamente 0 mesmo que o verificado para €. Valem entdo

para eg todas as observagdes feitas para a evolucao de €. Cabe destacar que o CP de
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junta soldada na amostra com 150 mil horas em servigo ensaiado em 35 MPa, sofreu
influéncia do comportamento de €3, onde houve uma reducdo nesta amostra, que foi

superior ao seu aumento em &.
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Figura IV.49 — Grafico da variagdo da deformagdo na ruptura, eg, de fluéncia em fungao

do tempo em servico de cada amostra e da tensao inicial do ensaio.
IV.5.4. Impacto

O ensaio de impacto Charpy teve por objetivo verificar se as amostras poderiam ter um
comportamento fragil quando carregadas na temperatura ambiente. A escolha da
temperatura ambiente se deveu, primeiro porque estes materiais nao sao normalmente
expostos a temperaturas inferiores a esta, e segundo, porque os servigos de manuten¢ao
e transientes de temperatura, que sdo situagdes que podem induzir a um carregamento
de pico, teriam o material nesta temperatura na sua condi¢cdo mais desfavoravel quanto a
sua tenacidade. Sendo assim, este ensaio procurou verificar se os mecanismos de
fragilizagdo pelo revenido, devido a migra¢do de elementos nocivos para os contornos
de grao (fragilizacdo ao revenido) ou pela precipitacio de carbetos nestes mesmos
contornos de grao, alterou a capacidade do material em absorver energia em condigdes

de ensaio de impacto.
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Tabela IV.17 - Resultados dos ensaios de impacto Charpy.

Amostra Regiao Energia (1) - Fratura
Amostral | Amostra 2 | Amostra 3 | Média
200 Metal de base 35 39 - 37 Nao
210 Metal de base 32 32 36 33 Nao
213 Metal de base 30 34 - 32 Nao
215 Metal de base 25 26 24 25 Nao

Os resultados, listados na Tabela IV.17, mostraram que o metal base das amostras nao

apresentava fragilizacdo, visto que nenhum dos corpos de prova ensaiados foi

totalmente rompido, como pode ser observado na Figura IV.50.

Figura IV.50 — Fotografia do conjunto de corpos de prova de ensaio Charpy ap6s terem

sido carregados. Observa-se que nenhum dos CP’s fraturou completamente.
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V.DISCUSSAO

Antes de qualquer discussdo sobre os resultados obtidos, € interessante abordar a
questdo de se poder utilizar alguns estudos de agos da familia Cr-Mo, com pequenas
diferengas na composi¢do quando comparado ao aco 2%4Cr-1Mo. Para a avaliagdo dos
mecanismos de precipitacao de carbetos e de deformagado atuantes, sé haveria limitagdes
para o uso daqueles estudos caso os materiais ndo apresentassem OS mMeSMOS
mecanismos atuando em sua estrutura, o que ndo € o caso, pois se procura analisar a
cinética de transformacio de fase dentro da familia de acos Cr-Mo. E verdade que em
acos desta classe, em funcdo da composi¢do, podem surgir diferentes seqiiéncias de
precipitacdo, mas que nao alteram o foco em se promover o mecanismo de aumento de
resisténcia a fluéncia por endurecimento da matriz por precipitagdo de carbetos. Esta
compatibilidade de comportamento é que permite utilizar os resultados de outros agos
da familia Cr-Mo com variagdes de composi¢do comparativamente ao especificado para
o aco 2%4Cr-1Mo, mas sempre tendo em mente que nestes casos ndo se observa o

comportamento absoluto, mas sim as tendéncias que eles mostram.

A seguir, ao longo deste capitulo serdo discutidos os principais resultados obtidos nos

ensaios mecanicos e nas analises metalograficas realizadas.
V.1. Microestrutura
V.1.1. Distribuicao de Fases na Junta Soldada

As micrografias apresentadas da Figura IV.1 a Figura IV.4, mostram a presenga de
ferrita, perlita, bainita e carbetos distribuidos de forma caracteristica, e estd de acordo
com vdrios trabalhos [209-214] em juntas soldadas do aco 2%4Cr-1Mo. A presenga de
ferrita com carbetos e de perlita no metal base de todas as amostras avaliadas, define o
tratamento térmico de fabricacio das amostras como sendo o recozimento. E
interessante este fato, ja que a resisténcia as condicdes de fluéncia sdo superiores nos
acos 2%Cr-1Mo normalizados e revenidos ou nos temperados e revenidos [215-218],
cuja microestrutura predominante € bainitica. Ao se observar as amostras envelhecidas é
possivel notar que as trés sofreram algum grau de deterioracdo pela exposicdo a
condi¢do de fluéncia, que se traduziu em alteracdes na estrutura lamelar da perlita, onde

os seus carbetos estdo esboroados indicando que estava em curso o coalescimento da
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estrutura, sendo este grau de deterioracdo esperado devido ao tempo em servico das
amostras. No entanto, Neubauer e colaboradores [219-225] em nenhum de seus
trabalhos caracterizam este estdgio como um dano, considerando o material como
integro em todos os sentidos, o que deve ser visto com restricdes, pois a resisténcia
mecanica € diretamente influenciada pela microestrutura, € como a perlita esta se
descaracterizando, funcionalmente diversos parametros serdo afetados, podendo ser
citado o limite de escoamento que € um limitador na tensdo admissivel estabelecida nos
codigos de projeto. Este fato traz consigo que os coeficientes de seguranca embutidos
nos cddigos estariam se alterando no material ao longo da sua vida em servigo, o que
por si sO mereceria alguma atencdo quanto ao estado de dano encontrado nas
microestruturas do metal base das amostras aqui estudadas. O fato da perlita sofrer
coalescimento em servico ndo foi de todo ignorada pela comunidade técnica, pois
Auerkari e colaboradores [226-228] destacaram em seu critério de avaliacdo de danos
este estdgio de deterioracdo, mas na mesma linha de Neubauer, também nado incluem

acoes no critério de avaliagdo do estado de acimulo de dano.

Como foi visto, os critérios de avaliacdo microestrutural da evolu¢do do dano por
fluéncia procuram estabelecer o tempo de vida residual através do acompanhamento da
ocorréncia de vazios intergranulares e da sua evolu¢do para microtrincas e finalmente
macrotrincas. No processo de acompanhamento da deterioracdo que a microestrutura
sofre, s6 € considerada a alteracdo ocorrida pelo coalescimento da perlita, o que
evidencia se objetivar neste caso apenas o metal base, pois na ZTA e no metal de solda
nao ha formagao deste microconstituinte. A esta constatacdo, se soma o fato destes acos
sofrerem uma profunda alteragc@o na sua distribui¢cao e composic¢ao de carbetos ao longo
da sua vida em servigo, devido ao revenido de longo prazo a que sdao submetidos. Ora,
se ocorre uma mudanga na composi¢do dos carbetos e se também hd uma alteracdo no
posicionamento deles no interior da microestrutura do ago, fica evidente que este fato
influenciard nas propriedades mecéanicas do material e, conseqiientemente, no seu

comportamento em servigo.

Com base nestas constatacdes, pode-se afirmar que é necessdrio se incluir o risco de
antecipacao de falhas em juntas soldadas (onde se inclui o metal base) através de uma
quantificacdo da importancia do dano microestrutural. Lembrando que o principal
mecanismo de aumento da resisténcia a fluéncia desta familia de acos € a precipitacio

de carbetos no interior e nas interfaces da ferrita e da bainita, pode se esperar que seu
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comportamento mecanico seja influenciado por esta precipitacdo, o que foi observado
por Gooch [229] levando-o a propor uma metodologia de avaliagdo de vida residual em

funcdo da distancia entre carbetos, A.

Voltando as microestruturas das juntas soldadas analisadas, pode-se notar que as fases
existentes em cada regido se mostraram equivalentes de uma forma geral. Na regido
intercritica hd uma mistura de graos de ferrita equiaxial com grdos com ferrita e bainita,
sendo que em ambos encontram-se carbetos precipitados intra e intergranulares. Na
regido de graos finos, observa-se uma estrutura fortemente dominada por placas de
bainita misturadas com ferrita, havendo carbetos precipitados no interior da bainita e da
ferrita, ¢ também nos contornos de grao ferriticos e nas interfaces, ferrita-bainita e
bainita-bainita. Esta microestrutura mostra-se bastante resistente quando comparada ao
metal base e zona intercritica, pois todos 0s seus graos estdo endurecidos por placas de
bainita, além de apresentar intensa precipitagdo de carbetos nos contornos de grao. Esta
microestrutura tanto impede a deformagdo do interior dos graos, como também
apresenta os contornos de grao travados por carbetos, o que também reduz a capacidade
de absorcdo de deformacgdo pelo escorregamento entre graos. No entanto, ainda é
preciso construir um melhor entendimento de como os carbetos no interior da ferrita e
da bainita influenciam no endurecimento destes microconstituintes quando se leva em
consideragdo que eles se transformam em outros carbetos durante a vida em servico e,
conseqiientemente, como as suas interfaces contribuem para o processo de nucleacio e
crescimento de trincas em operacao. Na regido de graos grosseiros hd uma similaridade
com relagdo a regido de graos finos, pois a microestrutura é também dominada por
placas de bainita, embora se possa observar menos dreas de ferrita. Os contornos de
graos apresentam carbetos que se formaram com uma estrutura de Widmansttéten,
enquanto que o interior dos graos mostra precipitagdes de carbetos mais intensas entre

placas de bainita, caracterizando aquela bainita como do tipo superior.

Analisando primeiramente o aumento de resisténcia a fluéncia pelo aumento do
tamanho de grio (D”), vale observar que as amostras estudadas apresentaram este
parametro sem praticamente nenhuma variacdo entre o metal base, zona intercritica e
regido de graos finos, ver Figura IV.6, enquanto que hd um aumento considerdvel em
seu tamanho na regido de graos grosseiros. Este resultado € importante, pois demonstra

que s6 ha efeito de tamanho de grao na regido de GG, sendo que nas demais regidoes nao
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haveria contribuicdo significativa deste parametro na resposta a fluéncia da junta

soldada, visto que o tamanho de grao delas € praticamente 0 mesmo.
V.1.2. Carbetos

Antes de discutir os resultados da metalografia quantitativa executada, ha uma questdo
importante a ser abordada, que é a representatividade da andlise por metalografia
quantitativa realizada a partir de imagens obtidas por microscopia eletronica de
varredura. Logo de inicio ficou evidente que a microscopia 6tica, MO, nao oferecia
resolugdo suficiente para a execugdo desta andlise, pois a granulometria dos carbetos
obrigava ao uso de aumentos superiores aos normalmente utilizados em MO.
Naturalmente, o passo seguinte era o uso do MEV, mas persistia a questdao sobre a
representatividade das imagens obtidas no MEV, para servir como amostra da
microestrutura. A primeira resposta a se obter, era verificar se as imagens em

microscopia eletrénica de transmissdo, MET, adicionavam informacdes que

descaracterizariam as obtidas por MEV.

Para avaliar esta questdo, foi obtida por extracdo por réplicas, imagens da regido
intercritica da amostra com 133 mil horas em servico (AM 213), que pode ser vista na
Figura IV.23.a. O que ficou evidente, foi que a distribui¢do de carbetos observada por
MET era a mesma obtida nas imagens por MEV, o que permitia o levantamento de
dados para metalografia quantitativa a partir das imagens do MEV. Vale destacar que
alguns carbetos muito finos poderiam nao ser vistos pelo MEV, mas como o importante
na analise metalografica € o valor relativo dos parametros pesquisados, € nao os seus

valores absolutos, concluiu-se que a metodologia experimental era adequada.
V.1.2.1. Evolucao da Fracao Volumétrica

Como estes agos tém na precipitacio de carbetos o seu principal mecanismo de
endurecimento da matriz, é importante observar como evolui com o tempo € entre as
regides da junta soldada a fragdo volumétrica total de carbetos, V,°. Analisando a Figura
IV .8, que mostra, por regido da junta soldada, como evoluiu com o tempo em servigo
V., nota-se que nas amostras estudadas hd uma tendéncia de comportamento. Observa-
se que entre 0 e 108 mil horas, o MB e IC, regides que ndo foram totalmente
austenitizadas durante a soldagem, sofrem uma redu¢do em V.°, enquanto as duas

regides austenitizadas, GF e GG, aumentam a fracdo volumétrica de carbetos. Deve-se
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lembrar que as regides de GF e GG sdo dominadas por uma microestrutura rica em
placas de bainita. No entanto, a posi¢@o relativa entre as regides que tém a maior V," no
aco virgem, € praticamente a mesma na amostra com 108 mil horas em servico,
aproximando os valores entre elas. Quando se avanga para a amostra com 133 mil horas
envelhecida, observa-se que a V,° na GG praticamente ndo varia, no MB e GF ocorre
uma diminui¢cdo, € na IC hd um aumento. Este comportamento comprova que esta
ocorrendo no material uma competicao entre mecanismos [230-234] que transformam
carbetos em outros carbetos, que precipitam novos carbetos, e que ressolubilizam
carbetos. Observando a amostra com 150 mil horas, nota-se que a regido de GG
continua praticamente estavel, o MB e GF agora apresentam acentuado aumento, e a IC

apresenta significativa reduc¢do em V,°.

O que se pode tirar da evolucdo de V,°, é que, em termos da precipitacdo dos carbetos,
ha uma alteracdo entre as quantidades relativas de carbetos entre as regides das juntas
soldadas. Como o mecanismo de aumento da resisténcia mecanica da matriz por
precipitacdo € muito influenciado pela fracdo volumétrica, pode-se concluir que a
resisténcia do interior dos graos é modificada ao longo da vida em servico. Desta forma
pode-se dizer que, nas amostras analisadas, a resisténcia mecanica do interior dos graos
ora € maior em uma determinada regido da junta soldada, ora é em outra, o que
influenciaria na particdo da deformacgdo entre as regides em cada periodo da vida em
servico. Com base no gréafico da Figura IV.8, pode-se estabelecer uma resisténcia

relativa entre as regides de cada junta soldada em fun¢@o do tempo em servigo:
* Amostra virgem = MB > IC > GF > GG
* Amostra com 108 mil horas = MB > IC > GG > GF
* Amostra com 133 mil horas = IC > MB > GG > GF
*  Amostra com 150 mil horas = MB > GF > GG > IC

Este resultado corrobora com o mecanismo de trinca na regido intercritica, Trinca Tipo
IV, que indica este tipo de falha ser caracteristico de tempos em servico acima de 120
mil horas [229], sendo originado na regido IC que teria uma resisténcia a deformagao
menor do que o MB e GF, vindo a acumular uma maior quantidade de deformacao do

que as demais regides da junta soldada [235].
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E importante lembrar que a fracio volumétrica de carbetos por si sé nio seria suficiente
para avaliar diretamente a resisténcia a deformacdo do material, pois € sabido que o
parametro controlador do bloqueio de discordancias pelo endurecimento por
precipitacdo € o livre caminho médio na matriz [236-239], mas também € sabido que
este parametro microestrutural € fungdo da fragdo volumétrica de particulas de segunda

fase [240], o que torna a andlise no paragrafo anterior consistente.
V.1.2.2. Evolucao da Densidade de Interfaces

Como a deformacdo em regime de fluéncia € repartida entre o interior dos graos e os
contornos de grao, os mecanismos de endurecimento da matriz dos agos que operam em
altas temperaturas, objetivam nao sé endurecer o interior do grao para que ele ndo
escoe, mas também € necessario bloquear os contornos de grdo para que a parcela de
deformacdo representada pelo deslizamento entre contornos de grdos adjacentes
também seja limitada. Para o bloqueio dos contornos de grdo, o mecanismo mais
comum utilizado € a precipitacdo de carbetos, que atuam com ancoras, ndo permitindo
que um contorno deslize sobre o outro. Para verificar como os contornos de grio estdo
ancorados, serd analisada a evolu¢do, em relagdo ao tempo em servico € entre as regioes

da junta soldada, da densidade de interfaces de contorno de grao.

Como o que importa € saber o quanto as interfaces de contorno de grao estdo ancoradas,
foi analisado o percentual dos contornos de grao que estdo livres de carbetos, pois esta
medida fornece a no¢do mais precisa do que se pode esperar de deformagdo nesta regiao
da microestrutura. Observando a variacdo da percentagem de contornos livres de
carbetos, Figura IV.20, pode-se notar que em todas as amostras analisadas a regido 1C
apresenta um pico na drea de contorno de grao livre. Vale ressaltar que, na regido GG da
amostra com 133 mil horas envelhecida, hd uma variacdo acentuada neste parametro, o
que pode ser explicado pelo tamanho de grdo que esta amostra apresentou,
provavelmente devido a um aporte térmico descontrolado durante a soldagem,

verificado pelo tamanho da ZTA desta amostra.

O resultado mostra que a regido intercritica é candidata a absorver maiores quantidades
de deformagdo nos seus contornos de grio, pois apresentou o menor nivel de ancoragem
destas interfaces. Este resultado apresenta mais uma explicagdo para a ocorréncia das
Trincas Tipo IV na regido IC, corroborando com a premissa de que esta regido absorve

a maior quantidade de deformacao na junta soldada [235].
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V.2.Dureza

A dureza das diversas regides das juntas soldadas das amostras, Figura IV.24, mostrou
que hd um aumento desta grandeza no sentido do metal base para o metal de solda. A
variagcdo entre 0 menor € o maior valor fica em torno de 33%, o que pode ser
significativo na resposta ao carregamento mecanico. Observa-se também que a dureza
aumentou em todas as regides das juntas soldadas com o aumento do tempo de
envelhecimento em servico, Figura IV.25. Este comportamento para o perfil da dureza

ao longo da junta soldada também foi encontrado por outros autores [241,242].

Como a dureza se relaciona com a resisténcia mecanica do ago, é esperado que durante
o carregamento da junta soldada, o particionamento da deformacdo a ser absorvida seja
inversamente proporcional a dureza de cada regido da junta soldada, pois quanto maior
a dureza, menor serd a deformacdo sofrida. Sendo assim, a maior quantidade de
deformacdo deveria ocorrer no metal base, ficando o metal de solda com a menor
deformacao, sendo definido desta forma um gradiente entre esses dois extremos da junta

soldada.

Atualmente, diversos autores [235] estdo procurando estabelecer a razdo de
transferéncia de carga entre as diversas regides das juntas soldadas, com o objetivo de
modelar a resposta mecanica deste gradiente microestrutural quando submetido a
carregamento externo. Neste sentido, o resultado obtido das durezas poderia ser
utilizado como uma primeira aproximag¢do para esta modelagem, possibilitando
estabelecer razOes entre a resisténcia mecéanica das regides das juntas estudadas.
Entretanto, o fato do MB ter apresentado uma dureza menor do que a regido IC estaria
em desacordo com os modelos de deformagdo propostos para a ocorréncia da Trinca
Tipo IV. Vale ressaltar que a resisténcia a fluéncia € um fendmeno mais relacionado
com acumulo de deformag¢do com o tempo em regides vizinhas aos contornos de grao
onde se localizam concentradores de tensdo, representados pelas interfaces carbeto-
matriz [243]. Este fato demandaria que fosse também incluido na modelagem a
concentracdo de tensdes exercida por estas particulas e ndo somente um efeito

volumétrico da deformagao em cada regido da junta soldada.
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V.3. Propriedades sob Tracao
V.3.1. Ensaios na Temperatura Ambiente

O grafico da Figura IV.27, mostra que a tensdo de escoamento na temperatura ambiente
sofre um aumento em fung¢do do tempo em servico da amostra, tanto no metal base
quanto na junta soldada, o que demonstra estar havendo um endurecimento da matriz
por precipitacdo de carbetos. Nota-se também que este endurecimento ndo aparece da
mesma forma na tensdo uniforme. No entanto, a amostra virgem apresentou para o
metal base e para a junta soldada praticamente as mesmas tensdes de escoamento e
uniforme. Este resultado indica que aquelas propriedades na amostra virgem estariam
sendo controladas pelo metal base, visto que ambas tiveram 0 mesmo comportamento.
Entretanto, ao se observar o comportamento da deformacdo uniforme e na fratura,
Figura IV.28, nota-se que na amostra virgem o metal base e a junta soldada ndo
apresentam o mesmo comportamento, pois a junta soldada apresenta menor ductilidade.
Ja nas amostras envelhecidas, o metal base mantém até 108 mil horas uma mesma
ductilidade, e a partir deste tempo de envelhecimento ele sofre uma perda nesta
propriedade. Na junta soldada, aparece uma perda acentuada de ductilidade na amostra
com 108 mil horas, uma inversdo de comportamento na amostra com 133 mil horas, e
de novo perda de ductilidade em 150 mil horas, comportamento este compativel com os

respectivos resultados da varia¢do da tensdo uniforme.

O comportamento das amostras nos ensaios na temperatura ambiente, mostram que
tanto o metal base quanto a junta soldada t€ém a tensdo uniforme limitada pela sua
capacidade em acumular deformacdo uniformemente, jid que €, diminui com o
envelhecimento. Este resultado se deve a presenca de carbetos nos contornos de grao,
que precipitam o processo de fratura pelo descolamento das interfaces carbeto-matriz,
que agem como concentradores de tensdo gerando as discordancias geometricamente

necessdrias para manter a continuidade na vizinhanca daquelas interfaces [236,237].
V.3.2. Ensaios a 570°C

O grifico da Figura IV.30 mostra que a amostra virgem apresenta tensdes de
escoamento e uniforme inferiores no metal base comparado com a junta soldada, sendo
que os valores sdo bem proximos entre si. Nas amostras envelhecidas ocorre um

pequeno aumento na amostra com 108 mil horas, exceto para o metal base que
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apresentou uma perda na sua tensdo de escoamento. Na amostra com 133 mil horas
ocorreu uma elevagdo acentuada, uma queda, também acentuada na amostra com 150
mil horas. E interessante observar que na amostra virgem a junta soldada é mais
resistente; na amostra com 108 mil horas também; mas na amostra com 133 mil horas a
tensao de escoamento do metal base ainda € menor, mas a tensao uniforme € bastante
superior; € na amostra com 150 mil horas, o metal base € o mais resistente. Com relagcdo
a ductilidade, na amostra virgem o metal base e a junta soldada t€m a mesma
deformacdo uniforme, mas o metal base apresenta uma maior capacidade de absorver
deformacao até a fratura. Esta maior capacidade do metal base em absorver deformagao
se acentua a partir da amostra com108 mil horas. No entanto, na amostra com 133 mil
horas, ocorre uma reducdo em eg no metal base, igualando esta propriedade ao da junta

soldada.

Estes resultados demonstram que o metal base apresenta melhor capacidade de
acumular deformagado pléstica do que a junta soldada, o que permite concluir que as
juntas soldadas ndo mantém sua capacidade de absorver deformagdo na temperatura de
570°C apods envelhecimento em servico. Com relagdo as tensdes de escoamento e
uniforme, € evidente que com o envelhecimento hd uma inversdo na regido de maior
resisténcia, caracterizando a junta soldada como um pouco mais resistente do que o
metal base na amostra virgem, progredindo esta inversdo até que na amostra com 150
mil horas o metal base se mostrou mais resistente do que a junta soldada. Este resultado
¢ um bom indicativo de que durante a vida em servico estas juntas soldadas variam a

sua resposta mecanica, tanto na resisténcia a tragao quanto na ductilidade.
V 4. Propriedades sob Fluéncia

O critério para estabelecimento da tensdo admissivel em equipamentos que operam em

regime de fluéncia deve ser a menor entre:

1) 100% da tensao que provoca uma deformacao de 1% em 100.000 horas;
i1) 67% da tensdao média para uma vida de 100.000 horas;

1i1) 80% da tensdao minima para uma vida de 100.000 horas.

Estas tensOes sdo obtidas a partir de ensaios de fluéncia uniaxiais em laboratdrio. No

entanto, hd uma questao pratica que limita o uso do ensaio diretamente, que é o tempo
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necessario para se realizar um ensaio nas condi¢des operacionais, que dependendo do
equipamento pode chegar a 40 anos. Adiciona-se ainda a questdo estatistica da
variabilidade natural dos resultados de corpos de prova, o que demanda a realizagcdo de
varios ensaios para cada condicdo operacional de interesse. Para enfrentar este
problema, lancou-se mao das técnicas de previsdo de vida por ensaios acelerados de
fluéncia, que podem acelerar o ensaio por temperatura, por tensdo ou por ambos
simultaneamente. O objetivo dos ensaios €, a partir de ensaios de menor duragdo, poder
extrapolar os resultados e estabelecer as condi¢des seguras de projeto para os
equipamentos. E bom lembrar que quanto maior for a vida dos equipamentos, maiores

podem ser as incertezas nas extrapolacgoes.

Como foi visto no item II.3, ha varios métodos de extrapolacdo de resultados para
definir a vida de um componente novo, ou para prever a sua vida residual. Entre os
métodos desenvolvidos, o de maior utilizacdo € o do Pardmetro de Larson-Miller
(LMP), cuja descri¢do estd no item I1.3.3.1. Diversos cddigos internacionais de projeto
usam este parametro para obter por extrapolacdo de resultados de ensaios de curta
duracdo os parametros para o projeto de componentes de equipamentos que operam em
temperaturas no regime de fluéncia. No entanto, € importante verificar os limites de
confiabilidade destes ensaios, pois seus desvios podem acarretar falhas catastréficas ou

custos adicionais de manutencao para os operadores industriais.

A primeira premissa embutida neste parametro e em outros, é que os materiais seguem a

relagdo de Monkman-Grant, equagdo 1148, onde €,x?, = C* (parAmetros definidos

anteriormente). Ao se verificar esta relacdo com os dados da ASTM para o ago 2%4Cr-
1Mo [205], ver Figura IV .41, pode-se notar que o espalhamento de resultados € muito
grande, havendo alguma concordancia nos resultados onde #z é grande, mas nos ensaios
de menor duracdo o espalhamento se intensifica. Se for observado o resultado apenas
das amostras avaliadas, Figura IV.40, nota-se que quanto maior o tempo de ensaio
melhor fica a correlacio de Monkman-Grant. Este fato traz uma questio para os ensaios
acelerados para utilizacdo no parametro de Larson-Miller, que é ter um tempo de ensaio
minimo para as amostras de aproximadamente 330 horas, e pelo ASTM de 400 horas.
Entretanto, os resultados que mais se afastaram da curva padrao de Larson-Miller foram
os de maior duracdo e menor tensdo aplicada, ver Figuras IV.33 e IV.37, demonstrando

que aqueles corpos de prova ensaiados ndo respeitaram a relacdo de Monkman-Grant,
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que estd contra a observacdo realizada anteriormente, e poderia desqualificar a
utilizacdio de Larson-Miller para avaliar estas amostras. E importante dizer que, para os
acos que tém sua resposta mecanica em condicdes de fluéncia modelada pelo parametro
de Larson-Miller, é necessdrio que eles tenham um comportamento o mais préximo

possivel do antecipado por Monkman-Grant.

Neste ponto vale ser levantada uma questao, que € a de saber como o tempo de ruptura,
fg, S€ comporta nas amostras, visto que o ensaio de fluéncia € composto de trés estagios
distintos de evolucdo de danos. O primeiro estidgio, que ndo contribui praticamente na
soma do tempo total de ruptura. O segundo estigio, onde o aco estaria acumulando
danos de forma controlada, onde uma taxa de deformacao constante € o principal efeito.
E o terceiro estagio, no qual o aco estaria demonstrando sua capacidade de resistir a
propagacdo das trincas que estariam no seu interior. Inicialmente, pode-se dizer que o
aco estaria em uma condi¢@o estdvel como componente estrutural até o fim do segundo
estagio de fluéncia, pois até o limite de tempo #, o material estaria resistindo ao
carregamento imposto de uma forma conjunta, isto €, seria possivel dizer que o meio se
mantém continuo até este tempo do ensaio. O tempo de duragcdo do terceiro estagio de
fluéncia, t3, € importante para a engenharia, pois quanto maior ele for menos risco se
terd para a ocorréncia de uma falha catastréfica do equipamento ou estrutura, pois
havera tempo para que se localizem as trincas desenvolvidas pelo acimulo de danos por

fluéncia durante as inspegdes periddicas realizadas nos equipamentos industriais.

Nesta altura aparece a ddvida sobre a importancia de t, e #; no valor de #g, pois eles
caracterizam estdgios de resposta mecanica do aco muito diferentes, isto €, qual seria a
contribuicdo de cada um destes estdgios no tempo de vida sob fluéncia. A Figura V.1

(132
l

mostra como variou a razao f, / t. ,onde “i” representa cada estdgio de fluéncia. O que

se observa € que f, parece aumentar a sua importincia até 108 mil horas de
envelhecimento em todas as condi¢gdes de ensaio praticadas, mas a partir deste tempo de
envelhecimento, todas as amostras apresentaram reducdo na participacio de tp, o que

estaria indicando que o processo de “nucleagdo” das trincas foi antecipado.

Pode-se observar que ¢, aumenta sua contribuicdo no tempo de ruptura até a amostra
com 108 mil horas de envelhecimento em todas as condi¢des de ensaio utilizadas. J4 na
amostra com 133 mil horas envelhecidas, todas sofreram redu¢do na contribuigdo de 1>,

exceto o metal base que manteve uma variacao positiva. A amostra envelhecida 150 mil
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horas voltou a apresentar uma elevacdo na contribui¢do de t,, mas s6 nas amostras de
MB e nos CP’s de junta soldada ensaiados na tensdo inicial de 25 MPa. No caso da

4

contribuicdo de 3, vale lembrar que ela € igual a (l—tz
R

), pois, como ¢;

praticamente ndo contribui para o tempo de ruptura, 7, e f3; passam a ser

complementares.

1.00

——JS 10 MPa
——MB 35 MPa

JS 25 MPa
= JS 35 MPa

0.90 1

=i JS 45 MPa

0.80 -

Razio ty/tg

0.00

20 40 60 80 100 120

Tempo em Servico , horas x 10°

140 160

Figura V.1 — Contribuicao percentual do tempo de duracdo do segundo estagio de

fluéncia no tempo de ruptura no ensaio de fluéncia das amostras, em fun¢ao do tempo

de envelhecimento em servico. A contribuicdo de #; € igual a (1 _h f ) .
R

O que se pode tirar de mais importante na Figura V.1, € que cada conjunto de amostra,
conjunto este caracterizado pelo tipo de amostra (MB ou junta soldada) e pela tensdo
aplicada no ensaio, apresentou uma evolucdo com o tempo de envelhecimento diferente
para a contribuicdo do tempo de cada estagio de fluéncia no tempo de ruptura do ensaio.
No entanto, uma evidéncia importante se destaca na Figura V.1, é a de que na grande
maioria das amostras independentemente do tipo de carregamento, a contribui¢do de #, é
superior a de 3 para o tempo de ruptura #z. Esta observacao traz consigo a necessidade

de se discutir um pouco sobre o uso de g nas correlacdes de fluéncia.
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Durante a cinética de acumulo de danos pelo mecanismo de degradacdo por fluéncia,
pode-se dizer que o material s6 se comporta como um meio continuo até o fim do
segundo estdgio, pois a partir deste tempo o material estard demonstrando sua
capacidade de resistir a propagacao das trincas nucleadas. Assim, pode-se distinguir que
durante a vida em regime de fluéncia o material ird desempenhar dois papéis
importantes, no primeiro papel ele demonstrard sua capacidade em resistir aos
mecanismos de acimulo de dano por fluéncia, que terd a duracdo do tempo ?;, € no
outro papel ele terd que demonstrar sua capacidade em resistir que os danos até entdao
acumulados, e que estdo agora num tamanho critico de microtrincas, se propaguem ou
se disseminem por toda a sua estrutura, onde a duragdo do desempenho deste papel € o

tempo 3.

O uso pratico para a engenharia da resisténcia a fluéncia estd em se prever um certo
desempenho do material, que se traduziria em definir um comportamento integro do
material até um determinado tempo de vida em projeto economicamente vidvel. Para tal,
os critérios para determinacdo da tensdo admissivel mdxima atuante na estrutura do
equipamento t€m entre eles a condi¢do de “1% de deformagdo em 100.000 horas”, que
funciona indiretamente como uma seguranca de que ndo se estaria acima de . No
entanto, as correlacdes de propriedades de fluéncia tendem em utilizar fz em suas
formulagdes, o que estaria mascarando o desempenho real que o material apresenta, ja
que ndo se saberia distinguir como ele se comportou quanto as duas fungdes que ele
deve desempenhar, que € resistir primeiro ao acimulo de danos (segundo estdgio) e
depois a propaga¢ao dos mesmos (terceiro estagio). Todavia, deve-se lembrar a questao
pratica de se realizar um ensaio onde apenas se mede a carga inicial e o tempo em que
ocorreu a fratura, pois torna o trabalho mais simples e economicamente mais barato.
Entretanto, do ponto de vista técnico, se estaria computando duas propriedades muito
diferentes dentro de uma mesma medi¢ao, o que dificulta a caracteriza¢do da atuacdo de
mecanismos, podendo mascarar a interpretacdo dos resultados, o que ndo permitiria a

obtencdo de certas conclusoes.

Nesta altura vale dizer que, do ponto de vista da andlise da integridade fisica da
estrutura do material, é importante que se utilize nas correlagdes de propriedades o
tempo do fim do segundo estdgio de fluéncia, pois a partir dele as propriedades medidas
ndo se relacionam mais aos mecanismos de acimulo de danos, mas sim a capacidade do

material em resistir a propagacdo de trincas em seu interior nas condi¢des do ensaio de
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fluéncia. Portanto, a mudancga nas equagdes de g para 7, poderia abrir uma nova fase de
discussdo sobre o comportamento dos materiais quanto ao acimulo de danos, pois a
vida do equipamento em servi¢o deveria usar como referéncia o tempo até o qual o
material de sua construcdo se comportou de forma monolitica, isto €, como um todo,
reagindo ao longo do seu volume de forma homogénea. Esta mudanga traria conduz a

necessidade de se avaliar a relacdo de Monkman-Grant com o uso de 2, ver Figura V.2.
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Figura V.2 — Gréfico da relagdo de Monkman-Grant modificada (tz' "Em ) ,
substituindo-se 7z por 7, na sua equagao

Analisando o gréfico observa-se que ha uma manuten¢do da relacio de Monkman-Grant
mesmo substituindo-se na equac@o 7z por t,. Também se nota que os resultados de
ensaios com menor duracdo mostraram uma melhor resposta a correlagdo com a taxa
minima de fluéncia. Embora haja uma quantidade pequena de ensaios, esta tendéncia é
um importante sinal de que valeria se explorar mais esta mudanga de pardmetro de

observacao, de g para 1, pois ela parece ser bastante razoavel.

A discussao do uso de #, ou g trouxe uma outra embutida nela, que é a questao de que
as andlises de mecanismos de fluéncia t€ém uma contaminag¢do do uso do parametro
tempo nas correlacdes que se procura estabelecer, pois como o fendmeno € de acimulo

de dano com o tempo, naturalmente esta varidvel assume uma grande importancia, ja
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que € fundamental determinar o tempo que o material resistird as condicdes
operacionais. No entanto, a resposta do material as condi¢des de fluéncia estd
diretamente relacionada a tensdo aplicada, a qual, como € sabido, relaciona-se
diretamente com a taxa minima de fluéncia, e com base nesta premissa a correlagdo de
Monkman-Grant deveria usar t, ao invés de fg, pois a g, caracteriza um regime de
deformacdo que tem seu término em f,, € conseqiientemente, deveria oferecer uma
melhor correlacdo entre os parametros, jd que t, caracteriza a saturacdo do material em

suportar deformacao naquela taxa a que foi exposto.

Indo um pouco mais além nesta questio, a deformacgao por fluéncia € caracterizada pelo
acimulo de dano com o tempo, € o fim do segundo estigio de fluéncia define a
saturacdo da microestrutura do material na capacidade em manter a sua continuidade
absorvendo deformacgdo nas condi¢Oes de carregamento a que foi exposta. Sendo a
capacidade do material em acumular deformagdo o fator determinante para a
manutencdo da sua integridade, é interessante acompanhar como esta propriedade
evolui, pois ela definird o tempo do segundo estdgio de fluéncia. A importancia de se
acompanhar como a deformacgado evolui também cabe para a deformacao na ruptura, &g,
pois representa a ductilidade do material, que é um parametro importante, pois dé idéia
de quanto o material poderd absorver até fraturar. O que se pode observar na Figura V.3
é que a contribui¢do percentual da deformagao no segundo estagio de fluéncia ficou, de
forma geral, abaixo de 30% da deformacdo total nas amostras ensaiadas. Isso mostrou
que a ductilidade do material nos ensaios de fluéncia realizados teve uma contribui¢do
muito maior de deformacdo ja no terceiro estagio, que significa dizer que os CP’s

apresentaram uma maior resisténcia a propagacao das trincas do que em sua nucleacao.
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Figura V.3 — Contribuicdo percentual da deformacdo no segundo estagio de fluéncia, &z,

na deformag¢ao na ruptura no ensaio de fluéncia das amostras, em fun¢do do tempo de

A questdo da deformacdo em servico dos materiais de engenharia pode ser relacionada

. . e .. &
envelhecimento em servigo. A contribui¢do de &3 € igual a (1 - %

R

ao acumulo de danos em fluéncia na microestrutura do material, que na pratica provoca
a nucleacdo de “vazios” ao longo da sua estrutura. No entanto, as etapas de nucleagdo e
crescimento dos vazios estdo relacionadas com a forma como o material se deforma

quando submetido a carregamento.

A deformacdo em fluéncia tem duas contribui¢des importantes: (1) deformacido do
interior dos graos; e (2) a deformagdo nos contornos de grao. Nos materiais
monofésicos, cuja microestrutura pode ser vista na Figura V 4.a, o interior do grdo esta
livre para deformar, e por este motivo a maior restri¢do na microestrutura a deformacgao
acontece nos seus contornos, o que promove o aparecimento dos vazios de fluéncia
nestas interfaces. No entanto, os materiais de engenharia precisam ser resistentes a
deformacdo, e para tal a deformacdo no interior dos graos € inibida pelo endurecimento
da matriz do grao, seja por solugcdo sélida ou por precipitacdo de segunda fase. O
controle da deformacd@o nos contornos de grao ¢ realizado pelo aumento do tamanho de

grao ou pela precipitagdo de segunda fase neles que funcionam como ancoras.
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Entdo, para inibir a deformacdo no interior do grio, pode-se aumentar a dureza da sua
matriz, ou por solucdo sdlida (adicdo de Mo nos acos Cr-Mo), ou pela formac¢ao de uma
segunda fase mais dura. Nas Figuras V.4.d e V.4.f, observa-se uma microestrutura
constituida de uma segunda fase, que no sistema Cr-Mo representaria perlitas ou
bainitas formadas no interior do grdo. Outra alternativa é precipitar uma segunda-fase,
Figuras V.4.b-e-i, que representaria nos acos Cr-Mo a precipitagdo de carbetos no
interior do grao. No que tange ao contorno de grao, o mecanismo verificado nos agos ao
Cr-Mo € a precipitacdo de carbetos para operarem como ancoras, Figura V.4.c. No
entanto, as microestruturas reais encontradas no metal base e ZTA’s estudadas,
apresentam uma microestrutura onde estes mecanismos de inibicdo atuam

conjuntamente, com as microestruturas possiveis sendo representadas na Figura V 4.

Todavia, estas microestruturas alteram a forma como a transferéncia de carga ¢
realizada no interior do material, pois a acomodagdo das deformagdes torna-se diferente
do material monofédsico. Sendo assim, € interessante analisar como a deformacgdo se
distribui na microestrutura. Com o endurecimento do interior do grao, a tensdo que seria
relaxada por deformacdo no seu volume é remetida de volta para o seu contorno,
tornando mais critica esta interface, pois o nivel de tensdo foi elevado nas suas
vizinhancas, e a tendéncia de escorregamento entre graos se torna mais importante para
a deformacao total que o material podera absorver. Mas agora, sera considerada também
a ancoragem dos contornos de grao, reduzindo mais ainda a possibilidade de acomodar
deformacdo por estas interfaces. Ora, na realidade o que se criou foi uma regido com
uma enorme restricdo a deformacgdo, além disso, foram formados concentradores de
tensdo nas interfaces entre segunda-fase e a matriz. E de se esperar que a regiio com
maior restricdo na microestrutura sejam os contornos de grdo, pois ndo s estdo mais
tensionados devido ao seu interior estd endurecido, mas também devido aos carbetos
que os impedem de se deformar. Logo, é de se esperar que nestas interfaces, carbeto-

contorno de grdo ocorra o inicio da falha por fluéncia [94].

Para avaliar esta relacdo com a microestrutura, seria de se esperar que o material que
tivesse o contorno de grdo mais livre de carbetos, mas nido € o que se verifica nas
amostras ensaiadas. No entanto, uma outra componente muito importante deve ser
levada em consideracdo, que € a resisténcia das interfaces entre carbeto e matriz. Senior
[81] verificou que a resisténcia das interfaces dos carbetos M,3Cg com a matriz em uma

liga 9Cr-1Mo, varia com o tempo em servico, € que a densidade de vazios gerados
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durante ensaio de fluéncia € inversamente proporcional a resisténcia destas interfaces,
isto €, quanto mais resistente a interface, menor a quantidade de vazios encontrados.
Este resultado traz mais um complicador para se analisar a correlacdo da microestrutura
com as propriedades em regime de fluéncia, pois esta varidvel nao estd mapeada para os

tipos de carbetos existentes na microestrutura do aco 24 Cr-1Mo.
V.5. Avaliacao da Vida Residual
V.5.1. Avaliacao pela Microestrutura

A observacdo da microestrutura apos o uso da técnica de polimento utilizada por Tito e
Le May [166] mostrou que as amostras envelhecidas encontravam-se sem vazios de
fluéncia desenvolvidos em suas microestruturas. No entanto, foram encontradas no
metal base perlitas apresentando coalescimento, o que indica estarem as amostras

analisadas ainda no segundo estdgio de fluéncia.

Como ndo foram encontrados vazios de fluéncia, ndo foi possivel utilizar a avaliagao
pelo Parametro A [168-172]. O método de avaliagdo da distancia entre particulas,
proposto por Gooch [176], também ndo foi utilizado, mas neste caso por ndo parecer
consistente, ja que a distancia entre particulas representaria o efeito dos carbetos em
endurecer a matriz, enquanto que os danos estdo se acumulando nos contornos de grao.
Talvez este modelo possa ser empregado para se avaliar a partir de quando o material
envelhecido poderia apresentar propriedades inferiores aquelas assumidas como padrao
para o metal base. Outro problema para aplicar a metodologia do coalesciemnto
proposta por Gooch € o fato de que a cinética de transformacao dos carbetos € diferente
quando a microestrutura € ferrita ou quando € constituida de misturas ferrita mais

bainita [26,27].

Infelizmente ndo houve tempo para se realizar uma avaliacdo dos carbetos em cada
regido das juntas soldadas por microscopia eletrOnica de transmissdo, pois esta € uma
fronteira que deve ser atacada para melhor entendimento de alguns detalhes de como as
diferencas entre distribuicdo, composicdo e coexisténcia de tipos de carbetos
influenciam na resposta mecanica da familia de agos ao Cr-Mo. Tudo indica que um dos
pontos que deverdo ser desenvolvidos no futuro € o conhecimento de como as
transformagdes dos carbetos menos estdveis para outros mais estaveis pode influenciar

na vida residual do agco 2/4Cr-1Mo, pois além da mudanca de tipo de carbetos, ainda se
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tem o efeito, observado por Sénior [81], da variacdo da resisténcia interfacial carbeto-

matriz com o envelhecimento do ago.
V.5.2. Avaliacao por Ensaios Acelerados - Limitacoes

A premissa basica para uso dos ensaios acelerados vem da possibilidade de se obter
resultados equivalentes as condi¢cdes de servico. Para tal, a condi¢do basica é a
aplicabilidade na Regra de Robinson ou Regra da Fracdo de Vida (RFV), além do
tamanho do corpo de prova e das condicdes de aceleracdo do ensaio. A validade da RFV
implica que as curvas de ruptura (temperatura ou tensdao versus vida residual), para
materiais danificados e virgens devem ser deslocadas entre si por um valor constante
quando o tempo ¢é plotado em escala logaritmica [244], o que fornece uma base tedrica

para a extrapolacdo dos resultados de ensaios acelerados.

E sabido que para materiais com microestrutura estivel, como os acos inoxiddveis
austeniticos, é vdalido acelerar tanto por temperatura quanto pela tensdo, pois foi
observado que a RFV era vdlida para ambos os casos [245], obtendo-se resultados que
permitem a avaliacdo da vida residual. No entanto, para os agos baixa liga do tipo Cr-
Mo, a RFV s6 era vdlida quando se variava as condi¢des do ensaio acelerando pela
temperatura [244]. Quando a tensdo € utilizada para acelerar o acimulo de danos,
geralmente a falha ocorre em fragdes de vida abaixo da unidade. No entanto, quando a
tensdo durante o ensaio € inferior aquela vivenciada durante a sua vida em servico, o

dano acumulado excede a unidade [244]. Por esses motivos a aceleracdo de

temperaturas no caso de acos como Cr-Mo ¢€ preferida.

Masuyama [246] comprovou este efeito, verificou também que para materiais com
elevado acimulo de danos, isto €, tempo de vida consumido maior que 60%, a RFV
pode ser aplicada com boa aproximag¢do mesmo para ensaios acelerados por tensdao. Em
resumo, Masuyama concluiu que os danos metalirgicos (coalescimento de carbetos,
alteracdes microestruturais), dominam na faixa de pequenas fragdes de vida e este tipo
de dano € mais sensivel a temperatura do que a tensdo. Desta forma os testes acelerados
por temperatura podem simular o dano que ocorre em temperaturas baixas, enquanto a
aceleracdo pela tensdo serviria apenas para induzir o tipo “mecanico” de danos
(cavitagdo) e causar falhas prematuras. Em fracdes de vida maiores, o dano mecanico
domina, e ambos tensdo e temperatura podem ser aplicados nos ensaios acelerados para

simular o mecanismo de dano. [247] verificaram que um tubo de agco 2% Cr-1Mo com
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danos que consistiam apenas de alteragdes microestruturais, a vida residual sempre
excedia a vida estimada pela RFV. Este resultado indica que mesmo em ensaios
acelerados por temperatura, a natureza do dano existente € um fator importante, pois

pode produzir desvios na RFV.

Para a extrapolacdo dos dados é comum o uso de ensaios acelerados, tanto por tensdao
quanto por temperatura, sendo o mais conhecido o parametro de Larson-Miller, P. Nos
ensaios para levantamento dos graficos, sdo utilizadas temperaturas até 100°C acima da
de servigco, e tensdes 50% superiores as de servico [248]. A grande vantagem da
extracdo pelo método paramétrico é a de que ndo € necessario se fixar os ensaios em
uma determinada tensdao ou temperatura, o que oferece um grau de liberdade adicional
para limitar o tempo dos ensaios para duracdes que se viabilizem praticas. Em
contrapartida uma grande desvantagem do método € o fato de ndo haver uma correlacao
Unica resultando em algum grau de incerteza na extrapolacdo da vida residual estimada.
Para acos em adiantado estado de dano por fluéncia, o método paramétrico oferece
resultados mais precisos, por ser este tipo de material menos sensivel a tensdo e
alteracOes microestruturais. Entre os métodos de extrapolacdo, parametros de Larson-
Miller, teste de isotensdo, com correlacdo 7 ou I/T versus Log t., o parametro de
Larson-Miller € o que apresenta a maior estimativa para a vida residual, ficando a

menor para o ensaio de isotensao uma relacao “T”.

A selecdo da tensdo a ser aplicada no ensaio tem por objetivo a duragcdo minima do
ensaio de aproximadamente 750 horas, pois este seria o tempo minimo para simular os
mecanismos de fratura em servi¢o. A escolha da temperatura deve ser bem avaliada,
visto que, o ensaio deve ser acelerado no minimo 50°C acima da temperatura de servico,

e pelo menos 100°C abaixo do inicio de transformacdo para austenita.

Outro ponto importante a se avaliar, é a questdo da oxidacdo do corpo de prova durante
o ensaio, que dependendo do tempo e temperatura do ensaio pode vir a necessitar de
uma corre¢do nos resultados [249]. Efeito semelhante € verificado com relagdo ao
tamanho do corpo de prova, pois, observou-se que o tempo de ruptura aumentava com

as dimensoes do corpo de prova [244].

Nas soldas o ensaio sofre grande influéncia da heterogeneidade da deformacdo por
fluéncia e da ductilidade nas diversas regides da junta soldada [250]. O tamanho do

corpo de prova para juntas soldadas € importante, pois a interface entre regides ducteis-
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frageis € quem vai comandar o processo de fratura. No entanto, quanto menor o corpo
de prova mais homogénea € a distribui¢do da tensdo e o seu volume, enquanto que um
corpo de prova maior tende a criar uma triaxialidade entre regides com taxa de
deformacdo diferente, tendendo a apresentar tempos de ruptura menores. Viswanathan
[244] observou que agos envelhecidos em servico apresentavam uma mudanga na regiao
de fratura quando era aumentado o tamanho do corpo de prova, deslocando a fratura do
metal de solda para o metal base e concluiu que seriam necessdrios mais estudos para

quantificar o efeito do tamanho do corpo de prova de juntas soldadas.
V.5.3. Ensaio Acelerado X Estabilidade Microestrutural

O fato da microestrutura dos acos ao Cr-Mo variar ao longo dos ensaios acelerados,
pode vir a mascarar significativamente os resultados de tempo de vida obtidos. A Figura
IV.14 mostra as imagens do comprimento util dos corpos de prova de fluéncia do metal
base das amostras virgem e envelhecida 150 mil horas, ensaiados até o fim do segundo
estagio de fluéncia, e elas comprovam a extensao das alteracdes microestruturais que
podem ocorrer durante um ensaio, pois se nota que os carbetos coalesceram e se
localizaram nos contorno de grao preferencialmente.. Pode-se notar que hd um
coalescimento dos carbetos generalizado, o que certamente modificara a resposta do ago

durante o ensaio.

Para melhor avaliar o que pode acontecer na avaliacdo de vida residual a partir de
ensaios acelerados com temperatura, serd analisada a Figura V.5, que mostra um croqui
de um grafico T x Log tg. Neste grafico ainda estdo plotados os resultados de um
conjunto de ensaios acelerados de um aco envelhecido que ndo sofre alteracdes
microestruturais durante o ensaio, simbolos cheios. A avaliacdo € realizada pela
extrapolacdo dos resultados para a temperatura de operagdo do ago, T,p. Imaginando o
que ocorreria com o ensaio devido a alteracdo microestrutural que acontece durante a
sua realizacdo, poderia-se dizer que o tempo do ensaio real, com a microestrutura
estdvel, teria uma duragdo maior do que o ensaio onde ocorrem as alteragdes. Na Figura
V.5 este efeito estd mostrado com os pontos “sem preenchimento”, onde a redug¢do no
tempo devido as transformagdes microestruturais € cada vez maior conforme se

aumenta a temperatura do ensaio.
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Figura V.5 — Croqui do resultado de um ensaio acelerado de fluéncia por temperatura,

onde os simbolos circulares representam o material com uma microestrutura estavel, e

os simbolos triangulares o material sensivel ao revenido.

Pelo que estd mostrado na Figura V.5, o valor do “At” é que vai definir o tamanho do
desvio. Desta forma, pode-se verificar pela extrapolagdo do grafico que o resultado
tende a valores superiores em comparagio aos acos com microestrutura estivel. E
interessante notar que quanto mais longo for o ensaio, a regido em que se cai no grafico,
cuja escala de tempo € logaritmica, implica em mais risco na diferenca entre os
resultados, pois pequenos desvios representardo dezenas de milhares de horas. Vale
ainda lembrar que a mudanca nos tipos de carbetos pode definir interfaces com menor
resisténcia a decoesdo [81], o que seria outra contribui¢do importante para o resultado

final do ensaio.

Devido a estes efeitos, é importante que seja estabelecido um limite para a alteragdo
microestrutural permissivel durante o ensaio, pois as alteragdes podem desqualificar o
resultado como confidvel. Com base nisto, € interessante que a microestrutura seja
avaliada antes e depois da realizacdo do ensaio acelerado de fluéncia, para se poder
estabelecer se as alteracdes ocorridas podem ou nao ter influenciado significativamente

no resultado do ensaio.
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V.6. Ensaios Charpy

Os ensaios de fratura Charpy em corpos de prova reduzidos tiveram como objetivo
verificar se algum mecanismo de fragilizagdo de contorno de grao havia danificado os
materiais em estudo. O material virgem foi ensaiado para ser utilizado como referéncia.
Os resultados mostraram que nenhum dos corpos de prova ensaiados estava fragilizado,
pois nenhum dos corpos de prova fraturou por completo. Estes resultados sdo
importantes para avaliar a propensdao do material em propagar uma trinca de forma
fragil durante o transiente de carregamento em partidas e paradas de unidades

industriais.
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VI. CONCLUSOES

As principais conclusdes da andlise do comportamento mecanico das juntas soldadas de

aco 2% Cr-1Mo envelhecidas em servigo estudadas sao:

1. Os resultados da fracdo volumétrica de carbetos totais, V,°, e da fragdo de

Li - i
"¢ estdo relacionados com a

interfaces de contorno de grdo livre de carbetos, S,
restricdo a movimentacao das discordancias no interior dos graos, e a capacidade
de ancoragem dos contornos de grao pelos precipitados neles existentes,
respectivamente. Os resultados mostram que a regido intercritica torna-se a
menos resistente com o aumento do tempo de envelhecimento, menor Vvc e

maior Svlivre, o que corrobora com o mecanismo de trincamento Tipo IV,

caracteristico das juntas soldadas que operam em regime de fluéncia;

2. A distribui¢do da dureza ao longo da junta soldada mostrou-se um parametro
conveniente para graduar a parti¢cao da deformagdo ao longo das regides da junta
quando submetida a esfor¢cos mecanicos, pois € possivel a partir deste parametro

obter boa aproximagao a resisténcia mecénica a tragao;

3. A relacdo de Monkman-Grant correlaciona dois parametros que caracterizam
regimes de deformacdo por fluéncia distintos, isto €, segundo estdgio e terceiro
estagio de fluéncia, respectivamente, a saber a taxa minima de fluéncia e o
tempo de ruptura. Desta forma, € proposto neste trabalho que o tempo de
duracdo do segundo estagio de fluéncia substitua o tempo de ruptura naquela
equacdo, permitindo estabelecer uma real relacdo entre a taxa de actimulo de
dano no regime de deformacdo do segundo estdgio de fluéncia com o seu tempo

de duracdo;

4. Os corpos de prova de juntas soldadas ensaiados em regime de fluéncia nas
tensoes mais baixas (25 e 10 MPa), mostraram maior desvio com relacdo ao
resultado previsto pela curva de Larson-Miller, rompendo-se em tempos
inferiores. Este resultado evidencia que quanto menor a taxa de deformacao no
segundo estigio de fluéncia pior € a correlagdo dela com o tempo de ruptura na

relacdo de Monkman-Grant;
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5. A avaliacdo da vida residual do metal base das amostras envelhecidas em
servigo estudadas neste trabalho, mostrou ndo haver formacdo de vazios em
qualquer amostra. Entretanto, a perlita apresentou coalescimento, demonstrando
que o material estava no segundo estagio de fluéncia de acordo com o critério de

Auerkari;

6. O modelo de avaliacdo de vida residual a partir de ensaios acelerados mostra
limitagdes na sua precisdo devido as alteragdes que ocorrem na microestrutura
do corpo de prova durante o ensaio. Fica evidente que, dependendo de quanto a
microestrutura se modifique, o erro na avaliacdo pode ser de dezenas ou
centenas de milhares de horas. Portanto, é preciso se estabelecer limites para o
grau de alteracdo entre a microestrutura que inicia o ensaio € a existente no final

do mesmo.
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VII. PROPOSTA PARA TRABALHOS FUTUROS

Este capitulo apresenta uma relacdo de trabalhos complementares ao aqui apresentado,

de forma a dar continuidade a linha de pesquisa desenvolvida nesta tese.
VII.1. Avaliacao Microestrutural

E preciso continuar com avaliacdes da evolugdo microestrutural em regime de fluéncia
através de metalografia quantitativa, pois hd um grande nimero de varidveis que
influenciam na formagdo da microestrutura, € ndo se sabe exatamente como se obter a
aco mais resistente. Deve-se lembrar que a conjugacdao do histérico térmico de
fabricacdo, montagem (soldagem) e operagdo, conduzem a obtencdo de microestruturas

diferentes cuja resposta mecanica em condicdes de fluéncia também o serdo.

Com base nestas incertezas, propde-se que sejam avaliados conjuntos de amostras de
material envelhecido em servi¢o para caracterizagdo de sua microestrutura, através de
Metalografia Quantitativa, levantando-se os parametros: Livre caminho médio,

densidade de interfaces, conectividade entre fases, e distribuicao de tamanho de fases.
VII.2. Identificaciao de Tipos de Carbetos

O tipo do carbeto presente também € importante para a resisténcia a fluéncia. Assim, é
preciso se conhecer melhor como estes carbetos se distribuem em cada regido das juntas
soldadas, bem como determinar como eles evoluem se transformando em carbetos mais

estaveis.

Para realizar este estudo, devem ser obtidas amostras de juntas soldadas envelhecidas
para que sejam analisadas por Microscopia Eletronica de Transmissao, de forma que os
carbetos sejam avaliados ndo s6 por lamina fina, que definiria sua distribuicdo, mas
também por extracdo por réplicas, para possibilitar uma melhor definicdo dos diversos

tipos de carbetos presentes na microestrutura.
VIL.3. Ensaios Acelerados de Fluéncia

Os parametros microestruturais sao alterados durante os ensaios acelerados por fluéncia
dos acos 244 Cr-1Mo, e devido a este fendmeno, a microestrutura final do ensaio néo € a

mesma do material original, podendo-se até mesmo modificar os tipos de carbetos
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presentes. Como os resultados destes ensaios sdo utilizados para a inferéncia de
propriedades do material apds centenas de milhares de horas em operacdo, torna-se cada
vez mais importante entender quanto alguns destes resultados se desviam da
propriedade que o material apresentard apds centenas de milhares de horas em operacao

em condic¢Oes distintas daquelas dos ensaios acelerados.

Propde-se que seja realizado um estudo onde corpos de prova virgens e envelhecidos
sejam ensaiados em condicoes de fluéncia o mais proximo possivel das condicdes
operacionais. Remover corpos de prova antes que se rompam, ainda no segundo estagio
de fluéncia e no inicio do terceiro estigio, para que sejam analisados
metalograficamente para identificacdo dos tipos de carbetos sua distribuicio na
microestrutura (metalografia quantitativa), e que sejam ensaiados aceleradamente nas
mesmas condi¢des para se comparar os desvios nos resultados de resposta mecanica e se
observar as diferencas entre as microestruturas inicial e final de cada ensaio,
procurando-se estabelecer limites que conduzam os resultados a apresentarem maior

confiabilidade.
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