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EFEITO DA REDUCAO DO TEOR DE C SOBRE A RESISTENCIA A FLUENCIA DE JUNTAS
SOLDADAS DE UM ACO DO TIPO CrMoW(V)

Matheus Campolina Mendes

Margo/2012

Orientador: Luiz Henrique de Almeida

Programa: Engenharia Metalurgica e de Materiais

Os acos ferriticos 9-12% Cr-Mo vém sendo utilizados em componentes criticos
de plantas petroquimicas e de geracao de energia devido principalmente a sua elevada
resisténcia a fluéncia a temperaturas acima de 550°C. Composi¢des mais recentes
apontam para a substituicdo do Mo por W, mais estavel em solugdo sélida, permitindo
a aplicacdo destes materiais em condicGes ultracriticas de operagdo. Contudo, a
suscetibilidade a trincas na ZTA em juntas soldadas dos agos desta familia ainda
permanece como um grande desafio a aplicagdo destes novos materiais. Neste cenario
o objetivo deste trabalho foi avaliar o efeito da evolugao microestrutural de juntas
soldadas envelhecidas de um aco CrMoW(V) com baixo teor de C sobre a sua
resisténcia a fluéncia em diferentes condi¢des de carregamento. Para tanto foram
analisadas amostras nas condicbes sem TIPS, apds TIPS e envelhecidas a
temperaturas de 600 e 650°C por 1000 h, a partir da caracterizacdo por MO, MEV e
MET e ensaios de microdureza, tracdo e de fluéncia a temperaturas de 550°C e 600°C.
Em relacdo ao histérico térmico, os resultados obtidos permitiram concluir que o TTPS
se mostrou essencial para garantir a reducdo da dureza, além de promover a
reprecipitacdo apdés a soldagem e que o envelhecimento resultou em efeitos
marcantes frente a evolucdo e ao coalescimento dos precipitados presentes. Acerca
das modificages na composicdo quimica da liga em estudo, foi possivel concluir que
ndo provocaram alteragdes significativas tanto em relagdo ao tempo de ruptura em

fluéncia quanto sobre a suscetibilidade destas juntas soldadas a falhas na ZTA.
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EFFECT OF C CONTENT REDUCTION ON CREEP STRENGHT IN WELDED JOINTS OF A
CrMoW(V) STEEL

Matheus Campolina Mendes

March/2012

Advisor: Luiz Henrique de Almeida

Department: Metallurgical and Materials Engineering

The 9-12% Cr-Mo ferritic steels are used in petrochemicals and thermal power
plants critical components, mainly due to their high creep strength above 550°C.
Modifications were made in the chemical composition of these steels were intended to
replace the Mo content by W, which is more stable in solid solution, allowing their
application in ultra-supercritical (USC) conditions. However, susceptibility to HAZ
cracking in welded joints of Cr-Mo steels remains a great challenge for the application
of these materials. In this context, the aim of this work was to evaluate the effect of
microstructural evolution of aged welded joints of CrMoW(V) steel with low C content,
related to the creep resistance at different stress conditions. In this work weld joints
samples were analyzed without PWHT, after PWHT and aged at temperatures of 600
and 650°C for 1000 h. The microstructural and mechanical characterization were
performed by OM, SEM and TEM; and microhardness, tensile and creep tests, at
temperatures of 550°C and 600°C, respectively. Concerning the thermal history, the
results show that the PWHT was vital to guarantee the hardness reduction, besides it
promotes reprecipitation after welding and that the aging resulted in strong effects
related to the evolution and coarsening of the precipitates. Regarding the
modifications in alloy composition in the present study, it was concluded that no
significant changes were observed in terms of creep rupture time and susceptibility of

these welded joints to failure at the HAZ.
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Capitulo 1

Introducgao

Vivemos em uma época na qual as questdes ambientais tornam-se cada vez
mais assunto de grandes discussdes mundiais sobre o futuro da humanidade. Ano apds
ano as restricbes impostas pelos 6rgdos regulamentadores acerca das emissOes de
poluentes se tornam cada vez mais severas. As plantas industriais, particularmente as

geradoras de energia, se encontram no grupo mais afetado por estas restrigdes.

Além das questOes ambientais, o cenario econd6mico mundial demanda
empresas nas quais os lucros devem sem maximizados, com maior volume de
producdo e sem perda da qualidade de seus produtos. Este preceito se aplica a todos
os niveis de plantas industriais e promove um cenario favoravel a constantes
investimentos em pesquisas, para a melhoria da eficiéncia energética e produtiva

destas novas industrias.

As discussdes acerca de melhorias nas técnicas de geracdo de energia e
também da necessidade do desenvolvimento de novos materiais que possam ser
aplicados em condicOes ultracriticas de trabalho sdo, frequentemente, temas centrais
guando se trata da eficiéncia energética e das questdes ambientais relevantes a matriz
termoelétrica mundial e sdo o principal fomento a existéncia de plantas termoelétricas

cada vez mais eficientes e menos poluentes.

A literatura indica que essas novas usinas ultracriticas irdo demandar materiais
gue mantenham sua resisténcia mecanica a temperaturas de trabalho acima dos 600°C
e pressoes que se aproximam de 32 MPa. O uso racional dos recursos ndo renovaveis e
menores emissoes de CO,, que podem chegar a milhdes de toneladas, sdo as principais

vantagens economicas e ambientais de uma maior eficiéncia energética dessas usinas.

Este atual processo evolutivo pelo qual passam as novas plantas geradoras de
energia é, na verdade, o fruto da constante superacdo das limitacGes impostas pelos

quadros sociais e econdmicos de cada época. Os avangos na tecnologia, durante certo



periodo, controlavam a melhoria dos processos produtivos existentes. No entanto,
vivemos hoje em um ambiente no qual as necessidades de producdo alavancam os

avancos tecnologicos.

Até os anos 40 as plantas termoelétricas existentes eram dominadas pelo uso
de acos inoxidaveis, que possuem como maior limitacdo seu alto custo. O
desenvolvimento das ligas ferriticas, principalmente para aplicacbes a altas
temperaturas, tornou-se promissor tanto por seu baixo coeficiente de dilatacdo
qguanto pelo menor custo em relacdo aos materiais até entdo empregados, em
contrapartida, apresentavam menor resisténcia a oxidacdo e maior sensibilidade aos

efeitos da grafitizacao.

A partir de entdo foram desenvolvidos os agos ferriticos do tipo Cr-Mo que vém
sendo empregados em larga escala na maioria das usinas termoelétricas existentes.
Além delas, a aplicagdo destes agos se estende a industria quimica e de petrdleo.
Recentes modificagdes na composigdo quimica e nos tratamentos térmicos destes agos
estdo sendo desenvolvidas para permitir sua aplicagdo nas modernas termoelétricas

construidas e nas que ainda estdo por construir.

Os ultimos avancgos nessa classe de acos surgiram a partir de estudos realizados
por um grupo de pesquisa internacional, liderado pelo Japao, no inicio da década de 90
e constituem na substituicdao parcial do molibdénio pelo tungsténio, criando uma nova
classe de acos denominada Cr-W. Essa modificagdo em conjunto com outras adi¢oes,
em menor escala, de outros elementos de liga permitiu melhorias significativas na
soldabilidade e nas propriedades mecanicas a altas temperaturas em especial quando

sujeitos ao regime de fluéncia.

Em parte, as sensiveis melhorias exibidas por estes novos acos derivam apenas
das adicoes de tungsténio que, apesar de possuir comportamento endurecedor
semelhante ao molibdénio, é mais estavel em solugdo sélida. Esse fato nao permite
gue ele seja consumido pelo coalescimento dos carbetos presentes propiciando as
excelentes propriedades mecanicas a altas temperaturas destes agos. Contudo, os
recentes avancos ndo reduziram a suscetibilidade de juntas soldadas destes materiais

a falhas em fluéncia por consequéncia de trincas na zona termicamente afetada (ZTA).



Tendo em vista o potencial e os desafios ainda relevantes a aplicacdo dessa
nova classe de acos, o objetivo deste trabalho foi estudar o efeito da reducdo do teor
de carbono em juntas soldadas envelhecidas de um aco do tipo 9CrMoW(V), em
relacdo a sua soldabilidade e sobre sua vida residual quando submetidas ao regime de
fluéncia em diferentes condigdes de carregamento. Analisando a sensibilidade e o
efeito dos diferentes ciclos térmicos sobre a evolugdo microestrutural destas juntas

soldadas.

Para tanto, amostras foram preparadas a partir de uma barra forjada produzida
pela ENGEMASA S.A.' com baixo teor de carbono e adi¢io de tungsténio, soldadas por
processo TIG e submetidas a tratamentos térmicos pds-soldagem a 760°C por 4 horas
e de envelhecimento artificial a temperaturas de 600 e 650°C por 1000 horas. A
microestrutura das amostras, nas condi¢cdes sem tratamento térmico pds-soldagem
(TTPS), apds TTPS e envelhecidas a temperaturas de 600 e 650°C por 1000 h, foram
caracterizadas a partir da analise por microscopia ética (MO), microscopia eletrbnica
de varredura (MEV) e microscopia eletronica de transmissdo (MET) com identificacdo
dos precipitados presentes via andlise de dispersdo de raios-X (EDS). As amostras
também foram submetidas a caracterizagdo mecanica a partir de ensaios de
microdureza e apenas na condicdo envelhecida, a ensaios de tracdo uniaxial a quente e
de fluéncia a temperaturas de 550°C e 600°C sob diferentes condi¢cbes de

carregamento.

Tal como reporta a literatura foi observado além da importancia do TTPS apds o
processo de soldagem, para garantir a reducdo da dureza e promover a reprecipitacao,
sobretudo nas regides de graos grosseiros na ZTA e no metal de solda, uma sensivel
degradacdo da microestrutura das juntas soldadas dos acos da familia 9-12% Cr-Mo
apos a exposicao a altas temperaturas, marcada pelo coalescimento dos precipitados e
pela presenca de fases deletérias, como a fase Laves. Também foi constatado que as
modificacbes na composi¢cdo quimica da liga em estudo ndo provocaram alteracgdes
significativas tanto em relagdo ao tempo de ruptura em fluéncia quanto sobre a

suscetibilidade destas juntas soldadas a falhas na ZTA.

! ENGEMASA - Engenharia e Materiais Ltda., R. Ernesto Cardinalli, 333 - CEP:13571-390 - S&o Carlos -
SP.



Capitulo 2

Revisao Bibliografica

2.1 - Eficiéncia Energética em Usinas de Geracao de Energia

O panorama atual oferece aos metalurgistas um enorme campo para o

(0}

desenvolvimento de ligas metdlicas que possam otimizar a eficiéncia produtiva

-

ambiental das plantas industriais ja existentes e daquelas que venham a surgir. Isso
importante, em suma, para os materiais resistentes a altas temperaturas e que

trabalham sobre elevadas tensdes.

Dois bons exemplos nesse campo sdo plantas termoelétricas e nucleares,
responsaveis principais da matriz energética de varios paises, em especial daqueles
gue ndo possuem grande potencial hidroelétrico. Estas usinas sofrem fortes pressoes,
sejam elas ambientais ou econdmicas, no sentido de aumentar sua eficiéncia
energética e essa busca constante pela melhoria é essencial para a manutencdo e para

a permanéncia das mesmas em um cendrio ambiental cada vez mais rigoroso.

Tomando como exemplo as pressdes sofridas, pode-se citar: os recentes
aumentos nos pregos de 6leo e gas, o inconstante mercado de combustiveis fosseis e a
crescente preocupag¢do concernente a emissao de gases que contribuem para o efeito

estufa [1,2].

A eficiéncia térmica ou energética dessas plantas industriais pode ser definida
como a razao entre o trabalho gerado e o calor fornecido. Neste contexto, para o
aumento da eficiéncia energética das usinas termoelétricas 0 método mais aceito e
com melhor custo-beneficio é a elevagdo da temperatura de trabalho e da pressao dos
fluidos utilizados [1,3]. No entanto, esses implementos nos patamares de operagao
esbarraram nas limitacbes de materiais capazes de resistirem a tais condicdes de

trabalho.

Até o inicio da implantacdo destes novos patamares de operag¢do os materiais

mais difundidos para uso nessas condi¢cGes eram o0s acos inoxidaveis austeniticos, o



ponto mdaximo da aplicacdo desta classe de acos ocorreu na década de 60, quando
foram construidas as primeiras usinas supercriticas nos EUA. Entretanto, problemas de
corrosdo em superaquecedores e de fadiga térmica associada a fluéncia em

equipamentos com secdo espessa foram reportados nessa época [1].

A partir deste ponto foi retomado o interesse pelo uso de agos ferriticos
resistentes a alta temperatura, que possuem menor coeficiente de expansao térmica
guando comparado aos ac¢os austeniticos. O desenvolvimento desses novos acos e

suas primeiras composicoes sera destacado no item 2.2.1.

A figura 2.1 apresenta a reducdo do Heat Rate, razdo entre a energia
desperdicada e a energia gerada, obtido através da elevacdao da temperatura e das

pressoes de trabalho das termoelétricas alemas [3].
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Figura 2.1. Heat Rate de usinas de geragdo de energia alemas em fungdo das condigdes de operagdo entre
1900 e 2010. (Adaptado de [3])

Esta figura nos mostra que em 1900 as usinas operavam a 1,2 MPa e 275°C, e
apresentavam um Heat Rate de 35 kl/kWh e a previsdo era para que, em 2010, essas

plantas operassem a 30 MPa e 600°C com Heat Rate perto de 5 kJ/kWh.

A definicdo de usinas supercriticas ou ultracriticas esta relacionada ao ponto
critico da agua: 374°C e 22 MPa. Temperaturas e pressdes de trabalho abaixo deste
patamar denotam uma condi¢ao subcritica, enquanto valores acima uma condigao
supercritica. A figura 2.1 apresenta um patamar de operacdo com pressdo de 30 MPa e
temperatura de 600°C, neste caso podemos considerar como uma condicdo

ultracritica.



Existem atualmente trés tecnologias vidveis para alcancar os patamares de
operacdo esperados para um melhor rendimento energético das modernas usinas
termoelétricas operadas a combustiveis fésseis, as usinas ultracriticas (USC), usinas de
combustdo em leito fluidizado (PFBC) e usinas de ciclo de gaseificacgdo combinado
(IGCC) [4]. A tabela 2.1 apresenta um comparativo entre essas trés tecnologias e seus
respectivos avangos.

Tabela 2.1. Conceitos de usinas geradoras de enegia de alta eficiéncia operadas a
carvdo. (Adaptado de [4])

usc PFBC IGCC
1990 - 1992 385 MW 375 MW 300 MW
29 MPa 18,5 MPa 13 MPa
580°C 540°C 540°C
n=47% n=44% n=45%
Tendéncias
2000 400 MW 460 MW 417 MW
32,5 MPa 29 MPa 12,5 MPa
610°C a 630°C 580°C 510°C
n=50% n=48% n=47%
2010 adiante 400 MW Aumento da Implementos
37,5 MPa temperatura por através de limpeza
700°Ca 725°C gaseificagdo parcial a quente dos gases.
do carvdo.
n =55% n =50% n=53%

A tabela 2.1 apresenta resultados que mostram as usinas ultracriticas como o
melhor caminho tanto agora no presente quanto para o futuro, com uma eficiéncia

energética (n) de 55%, superior as outras alternativas deste segmento.

A década de 80 pode ser tomada como o marco inicial para o desenvolvimento
das modernas usinas ultracriticas, quando a primeira planta industrial comecou a
operar no Japao a uma temperatura de 566°C e pressao de 31 MPa. Logo entraram em
operacdo outras plantas com temperaturas de vapor na faixa de 593°C a 610°C, com

uso massivo dos acos ferriticos da classe Cr-Mo em varios componentes [2].

Os requisitos para aplicacdo de acos resistentes a alta temperatura sejam eles
inoxidaveis ou ferriticos, sdo boas propriedades mecanicas, principalmente resisténcia
a fluéncia, resisténcia a corrosdo e facilidade de fabricacdo, em especial a
soldabilidade. Outros requisitos com baixo coeficiente de dilatagdo térmica e o custo
também devem ser considerados quando da selecdo destes materiais para essa

aplicagao.



2.2 — 0Os Agos Cr-Mo

2.2.1 — Historico

A popularizagdo do emprego dos acgos ferriticos, como dito anteriormente,
ocorreu nos anos 50, com o desenvolvimento das ligas ferriticas, 0,5CrMoV,
1,25Cr0,5MoV e 2,25Cr1Mo. Estas, quando aplicadas, permitiram um aumento na
temperatura critica de trabalho, dos usuais 450°C da época para temperaturas de até

568°C, com consequente ganho em eficiéncia térmica [2,3,5,6].

Durante os anos seguintes a aplicacdo desta classe de acos tornou-se mais
difundida, porém o uso em aplicacBes a temperaturas criticas mostrou que estes ainda
eram susceptiveis a falhas especialmente quando utilizados em condi¢des envolvendo

soldas, fluéncia e ambientes corrosivos.

Houve entdo uma busca incessante por parte de varios centros de pesquisa
para o desenvolvimento de modificagGes no aco 2,25Cr1Mo a fim de melhorar suas
propriedades mecénicas a altas temperaturas. Nessa vertente foi desenvolvido o aco
9Cr-2Mo cuja codificacdo européia € EM12, com adi¢Ges de nidbio e vanadio. Contudo,
devido a evolugao da sua microestrutura em condigdes de operagao sua aplicagdo em

plantas industriais era restrita apenas a componentes com paredes espessas [7].

Além dessas composi¢cdes, nos anos 60 foram desenvolvidos pela industria
alemd acos contendo 12Cr, comercializados com a designacao X20. O intuito era a
obtencado de acos que fizessem frente aos acos 9Cr ja existentes, porém devido ao alto
teor de carbono sua soldabilidade era consideravelmente prejudicada. Esses acos
ainda apresentavam propriedades mecanicas sensivelmente inferiores aos agos 9Cr na
faixa de operagdo de 520°C, relegando sua vantagem apenas para a possibilidade de

fabricacdo de componentes com parede mais fina [1,7,8].

Nos anos 70, como parte de um programa para o desenvolvimento de ligas
resistentes a fluéncia para aplicacdo em reatores regeneradores na industria nuclear,
foi desenvolvido o ago 9Cr-1Mo [9]. As principais diferengas com relagdo a composigao
anterior estdo no teor de Mo, que neste caso foi reduzido. Também relevante sdo os

baixos teores de Nb, V e o melhor controle na concentracdo de nitrogénio [6].



No inicio dos anos 80 a ASTM homologou essa composi¢do para aplicacdo em
tubulacdes submetidas a altas temperaturas, sob a norma A335 T91/P91 [7]. As novas
centrais elétricas japonesas e européias foram as pioneiras no uso destes novos
materiais, aplicados inicialmente em tubulacGes e em pequenos componentes
forjados, principalmente como substituto dos acos austeniticos anteriormente

utilizados [3].

Esta substituicdo somente foi possivel devido as suas propriedades superiores
como melhor condutividade térmica e seu baixo coeficiente de expansdo, as quais o
tornam menos susceptivel a fluéncia e a fadiga térmica, além de uma razoavel
resisténcia a corrosdo que o torna aplicdvel em ambientes agressivos como das usinas
movidas a carvao [9,10,18]. No entanto, na mesma época foi reportado que, assim
como os todas as outras composicdes de agos ferriticos, o P91 também era susceptivel

a trincas do tipo IV em juntas soldadas [5].

As trincas do tipo IV podem ser definidas como aquelas que se formam e
propagam na zona termicamente afetada (ZTA) na interface entre as regiGes de graos
finos (ZTAGF) e regido intercritica (ZTAIC) [11]. As duas regides devem ser consideradas
neste caso, pois é dificil estabelecer uma definicdo de posicionamento entre elas
devido a semelhanca entre as microestruturas. A figura 2.2 apresenta um desenho

esquematico da posicao onde se origina este tipo de falha.

Figura 2.2. Desenho esquematico dos modos de trinca em juntas soldadas de agos resistentes ao calor.
(Adaptado de [11])

O desenvolvimento destes acos continuaria ao longo das décadas posteriores a
sua homologacdo pela ASTM (American Society for Testing and Materials), neste

aspecto pode-se destacar o aperfeicoamento das técnicas de aciaria que permitiram



maior controle da composi¢cao dos elementos de liga em especial C, V e Nb. A
concentragdo de carbono especificamente, se tornou ainda menor ao longo dos anos,
além disso, adicdes de W e a obtengao de estruturas martensiticas somam-se aos

ultimos desenvolvimentos dessa classe de acos [1,2,3,4,7].

Um pequeno resumo desta evolucdo pode ser observado na tabela 2.2 que
mostra como se encontra nos dias atuais a padronizacdo dos acos Cr-Mo, baseada nas
normas ASTM e ASME (vigente nos EUA). Nota-se que algumas composicGes mais
recentes foram incluidas na padroniza¢do européia EN10216-2 [12].

Tabela 2.2. Status da padronizagdo das novas categorias de agos Cr-Mo na Europa (VdTGUV/EN10216) e nos EUA
(ASTM/ASME).(Adaptado de [12])

Categoria ASTM ASME Caodigo VvdTav EN10216

T22 A213 SA213T22 - - 10CrMo9-10

P22 A335 SA335P22

T23 A213 SA213T23° 2199-1 - 7CrWVMoNb9-6
P23 A335 -

T24 A213 - - 533 12/2003 7CrMoVTiB10-10°
P24 -

T91 A213 SA213T791 - 511/2 X10CrMoVNb9-1
P91 A335 SA335P91 06/2001

T911 A213 - 2327 522/2 X11CrMoWVNb9-1-1°
P911 A335 09/2001

192 A213 SA213792° 2179-3 - X10CrWMoVNb9-2°

P92 A335 SA335P92°

a ~ z . . ’ . ~ . . Jo T
As tensdes maximas permissiveis estdo indicadas no seu correspondente cddigo
b = . ~ ~
Estes acos estdo no processo de inclusdo no padrdo europeu

Atualmente os acos do grupo Cr-Mo sdo amplamente utilizados em aplica¢Ges
diversas na industria quimica, petrolifera ou de gas, além de termoelétricas
convencionais, supercriticas e até ultracriticas. Podem ser encontrados em
componentes como vasos de pressdo, trocadores de calor, valvulas, rotores de
turbinas, tubula¢cGes entre outras aplicacdes. Comercialmente estdo disponiveis sobre

a forma de pecas forjadas, tubos, canos, pecas fundidas ou chapas [6,13,14].

Com todos os avancos de fabricacdo e manufatura dos acos da classe Cr-Mo e
conhecidas as suas propriedades mecanicas € comum que estes acos sejam 0s
primeiros a serem considerados em calculos de projeto. Em usinas geradoras de
energia materiais que apresentam baixo coeficiente de expansdo térmica e alta
condutividade térmica sao desejaveis, dai a preferéncia pelos agos ferriticos. No
entanto os agos austeniticos devem ser considerados quando necessario um baixo
gradiente de temperatura e consequentemente menores niveis de tensdo térmica nas
etapas de aquecimento e resfriamento [15].
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As figuras 2.3 e 2.4 tecem um comparativo em funcdo da resisténcia a fluéncia
e resisténcia a corrosao, respectivamente, dos agos da classe Cr-Mo com outras
grandes familias de ligas de engenharia. Essas comparacdes devem ser feitas levando
em consideragdo seus concorrentes diretos, os agos austeniticos. Outro ponto a se
considerar é que os acos Cr-Mo sdo vantajosos apenas em algumas condi¢des muito
especificas de operagao, principalmente aquelas a altas temperaturas que acabam por

limitar algumas comparacdes.
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Figura 2.3. Tensdo até a ruptura em 100 h para varias ligas, em destaque a faixa de operagdo das usinas
supercriticas e ultracriticas. (Adaptado de [13])
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Figura 2.4. Resisténcias a oxidagdo e a fluéncia para varios tipos de ligas. (Adaptado de [13])
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A figura 2.3 ressalta a excelente resisténcia a fluéncia dos agos Cr-Mo,
sobretudo na faixa de operacdo das usinas supercriticas e ultracriticas, e como se
encaixam em uma faixa onde anteriormente apenas eram aplicados os acos
inoxidaveis austeniticos. A resisténcia a corrosdo ainda pode limitar sua aplicagdo
como mostra a figura 2.4, contudo aquelas composicdes com maior teor de cromo

exibem resisténcia semelhante aos acos inoxidaveis.

Essas propriedades a altas temperaturas permitem a utilizacdo em aplica¢des
criticas onde a maioria dos materiais estaria submetida principalmente a falhas devido
aos efeitos da fluéncia, da grafitizacdo e em casos mais especificos do ataque por
hidrogénio [16]. A figura 2.5 apresenta outro importante fator a favor da aplicacdo dos
acos Cr-Mo resistentes a altas temperaturas, seu custo notavelmente inferior aos agos
austeniticos, restringindo a comparacdo neste caso para a faixa de operacdo das

modernas usinas geradoras ultra-supercriticas.

50

Fyme 2y Ago carbono
Ay~ Ago CrMo baixa liga
(@)~(=) Agos 9-12%Cr
[#]~[21] Agos 18%Cr-8%Ni

xzxz  Agos 15%Cr-15%Ni

u =~ 2 Aco austenitico 20-25%Cr
101 Ago alto Cr- alto Ni

Custo relativo do material
[4,]
T

1 1
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Temperatura permissivel a 49 MPa (°C)

Figura 2.5. Relagdo entre temperatura de operag¢do a 49 MPa de pressdo versus custo relativo do
material. (Adaptado de [2])

Em grande parte suas propriedades a altas temperaturas sdo o resultado da
adigdo criteriosa de elementos de liga e dos tratamentos térmicos pelos quais passam
esses ac¢os. Atualmente por questdes econOmicas estes acos sdao frequentemente
aplicados na condigdo normalizado e revenido, no entanto quando aplicados em
caldeiras, sdo utilizados na condicdo recozida e em tubulagdes é normal seu uso na
condicdo normalizado e temperado [2,13,17].
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Segundo Lisboa [7] ao longo dos anos de aplicacdo, sucessivos estudos foram
desenvolvidos com o intuito de otimizar os tratamentos térmicos aplicados, bem como
as composicdes quimicas dos acos Cr-Mo. Essas modificacdes ndo somente alteraram
suas propriedades, mas também reduziram seus custos tornando-os, como
supracitado, mais competitivos frente a outros acos que dispdem de caracteristicas
semelhantes, a tabela 2.3 lista as composi¢cées quimicas completas dos acos ferriticos

mais comuns em aplicagdes em alta temperatura.

Tabela 2.3. Composi¢Ges quimicas das classes de agos Cr-Mo segundo padrdo ASTM.
(Adaptado de [12])

Classe  C(%) Mn (%) P (%) S(%) Si(%) Cr(%) W(%) Mo (%) V(%) Nb(%) Ti(%) N(%) B(%) AlI(%) Ni(%)

pzy 005 030 - - - 1,90 0,87
015 060 0025 0025 050 2,60 1,13
ez 004 010 - - - 19 1,45 005 020 002 - 0,0005 -
010 060 0030 0010 050 260 175 030 030 0,08 0,030 0,006 0,03
paa 005 030 - - 015 2,20 09 0,20 006 - 0,0015 -
010 070 0020 0010 045 2,60 1,10 030 010 0012 00070 0,02
Tpor 008 030 - - 020 8,00 08 018 0,06 0,030 - -
012 060 002 0010 050 9,50 1,05 025 010 0,070 0,04 0,04
ey 009 030 - - 010 850 09 09 018 006 0,040 0,0003 - -
013 060 002 0010 050 950 110 1,10 025 0,10 0,090 0,006 004 0,04
pgy 007 030 - - - 850 150 030 015 0,04 0,030 0,001 -
/ 013 060 0020 0010 050 950 200 060 025 0,09 0,070 0,006 004 0,04

Manter suas propriedades sobre um regime de fluéncia, como ora dito, é o
principal atributo dos agos Cr-Mo e essa fundamental caracteristica € muito sensivel a
microestrutura inicial. As composi¢cdes com teor de cromo aproximadamente entre 2 a
4 % podem apresentar uma microestrutura bainitica com alta resisténcia a fluéncia,
mas em contrapartida instavel para longos tempos de exposi¢cdo. Outra microestrutura
gue pode ser obtida nesse caso é de ferrita-perlita que, para longos tempos de
exposicdo e a tensdes mais baixas deve ser preferida por sua estabilidade

[13,18,19,20].

As composi¢cdes mais recentes apresentam teores mais elevados de cromo,
acima de 5%, que por sua vez favorece a transformacdo martensitica, logo a
microestrutura tipica destes acos é de martensita pura ou martensita - ferrita-6

[20,21].

Contudo, independente da microestrutura presente nos acos Cr-Mo, em
condicOes iniciais de uso podemos considera-las como sendo metaestaveis, uma vez

gue em ambos os casos prevalecerd a tendéncia de esferoidizacdo e consequente
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coalescimento dos precipitados presentes. Como resultado observa-se que, para
longos tempos de vida util a resisténcia a fluéncia das microestruturas possiveis ird

convergir para valores similares [13].

A figura 2.6 apresenta a dependéncia entre a temperatura e a tensdo de
ruptura por fluéncia para algumas composicGes dos acos ferriticos da classe Cr-Mo,
permitindo uma comparacdo entre o aco 9Cr-1Mo comercial com os mais recentes
9Cr-1Mo modificados (com pequenas adi¢cdes de vanadio e nidbio), sobre o ponto de
vista da resisténcia a fluéncia. Acrescenta ainda a comparac¢do o comportamento tipico

em fluéncia de um aco inoxidavel austenitico 304.

A figura mostra ndao somente o importante efeito dos tratamentos térmicos e
por consequéncia, das microestruturas resultantes, mas também como estes acos sdo
sensiveis a composicdo quimica. Como exemplo o aco 9Cr-1Mo modificado apresenta
resultados de resisténcia a fluéncia, consideravelmente melhores que as composicdes

comerciais mais antigas [4,18,22].
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Figura 2.6. Variagdo da tensdo de ruptura a fluéncia com a temperatura para vérios acos. (Adaptado de [22])
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Cabe ainda considerar que em uma faixa de temperaturas que se estende de
500°C até 625°C estes acos apresentam resisténcia a fluéncia semelhante ao aco
inoxidavel do tipo 304, com as vantagens citadas como, por exemplo, menor custo. Por
outro lado esse comportamento pode ser interpretado de forma negativa ao limitar as
aplicacdes nas quais esses acos ferriticos serdo vantajosos frente a outras ligas ja

comercialmente consolidadas.

A idéia de se obter agos ferriticos com resisténcia mecanica a altas
temperaturas, comparavel ou até melhores em casos especificos, que os acos
austeniticos e com menor custo de fabricacido foi a motivacdo central do

desenvolvimento inicial desta familia de agos.

Neste contexto o molibdénio era tido como o principal elemento para o
aumento da resisténcia a altas temperaturas, principalmente a fluéncia e, em
conjunto, a adicdo de cromo exerceria o papel principal de aumentar a resisténcia a
corrosao além de elevar a ductilidade e atenuar os efeitos da grafitizagdo provocada
pelo Mo [2,3,4]. A tabela 2.3 evidencia este fato quando se observa em todas as
composicles as presencas do Mo e Cr com teores variando de 0,05 a 1,13 e 0,5 a 12%

respectivamente.

A grafitizacdo é uma forma de degradacdo observada em acos ferriticos
expostos a temperaturas moderadas por longo periodo. Seu efeito nos acos é marcado
pela decomposicao das fases contendo carbono em grafita, fase mais estavel do
carbono, que se dispersa randomicamente pela ferrita causando assim fragilizacdo no

aco [13,16].

Na verdade outros elementos também vdo contribuir de forma significativa
para o aumento da resisténcia a altas temperaturas, o tungsténio tal como o Mo
exerce papel marcante sobre o endurecimento por solugdao sélida. Formadores de
carbetos tais como titanio, vanadio e nidbio quando adicionados de forma dosada
aumentardo os efeitos do endurecimento por precipitacdo, poderao estabilizar outros
carbetos ou simplesmente atuar no refino do grdo. A tabela 2.4 apresenta os requisitos
mecanicos necessarios conforme as normas ASTM e EN para algumas composicdes de

acos Cr-Mo.
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Tabela 2.4. Propriedades mecanicas para composigdes de acos Cr-Mo conforme ASTM e EN
(Adaptado de [12])

Classe ASTM Classe EN10216-2
0,2% LE (MPa) LR (MPa) Along. (%) HB 0,2% LE (MPa) LR (MPa) Along. (%) Impacto 20°C (J)
Long.  Trans. Long. Trans.
T/P22 Min. 205 415 30 - 10CrMo9-10 280° 480 22 20 40 27
Méx. — - - 163° - 630 - - - -
T/P23  Min. 400 510 20 — 7CrWVMoNb9-6° 400 510 20 18 40 27
Méx. — - - 220° - 740 - - - -
T/P24 Min. 415 585 20 - 7CrMoVTiB10-10° 450° 565 17 15 40 27
Méx. — - - 250° - 840 - - - -
T/P91 Min. 415 585 20 — X10CrMoVNb9-1 450 630 19 17 40 27
Max. - - - 250 - 830 - - — -
T/P911 Min. 440 620 20 - X11CrMoWVNb9-1-1¢ 450 620 19 17 40 27
Méx. — - - 250° - 850 - - - -
T/P92 Min. 440 620 20 — X10CrWMoVNb9-2° 440 620 19 17 40 27
Max. - - - 250 - 850 - - - -

® Por volta de 270 MPa para espessuras maiores que 40 mm;
® Somente para tubos;

“ Em processo de homologag¢do no EM;

% Por volta de 430 MPa para espessuras maiores que 16 mm.

A avaliacdo dos efeitos dos elementos de liga em conjunto com as
microestruturas mostra o quanto estas duas varidveis sdo sensiveis uma em rela¢do a
outra. Oportunamente poderia se avaliar que o controle dos elementos de liga por si
so seria preponderante sobre demais propriedades mecanicas da liga, porém nenhuma
destas propriedades é independente dos tratamentos térmicos que se processam

nesta familia de acos.

A figura 2.7 mostra a influéncia do efeito de trés tratamentos térmicos sobre a
resisténcia a ruptura por fluéncia para um aco do tipo 2,25Cr-1Mo. O latente efeito
dos tratamentos térmicos sobre a resisténcia a fluéncia nada mais é do que um
resumo do somatdrio dos efeitos da composicdo quimica e dos mecanismos de
endurecimento sobre as propriedades mecanicas destes acos. Neste ponto os acos da
classe Cr-Mo podem ser tomados como acos dificeis de trabalhar devido as condi¢bes
restritivas de composicdo quimica e tratamentos térmicos para se obter uma boa

performance.

Esse conjunto de vistas mostra que alguns mecanismos de endurecimento
terdo papel fundamental na resisténcia a fluéncia desses acos, seja ele controverso no
caso do refino de grdao ou positivo no caso dos endurecimentos por solucdo sdlida e

por precipitacdo de carbetos.
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Figura 2.7. Influéncia do tratamento térmico sobre a resisténcia a ruptura por fluéncia para 10° hem um aco
2,25Cr-1Mo. (Adaptado de [13])

Estes mecanismos, sobretudo os dois ultimos, serdo essenciais para conferir tal
propriedade e ainda vao competir entre si ao longo de toda histéria térmica desses
acos. Neste contexto o refino de grdo é relegado a um papel secundario, pois no caso
dos acos Cr-Mo, o controle do tamanho de grao pode permitir uma precipitacdo mais
uniforme ao longo dos contornos de grdo reduzindo o efeito do coalescimento dos

precipitados para longos tempos de exposicao [2,8,13,18,23].

A complexa relacdo entre o endurecimento por solucdo soélida e por
precipitacdo para a resisténcia a fluéncia dos acos Cr-Mo pode ser observada de forma
clara na figura 2.8. Observa-se que nos primeiros estagios de exposicdao os efeitos do
endurecimento por solucdo sélida sdo mais latentes frente a precipitacdo para a
resisténcia a fluéncia. Com a evolucdao do tempo esse papel se inverte e a precipitacdo

de carbetos passa a ser preponderante na resisténcia a fluéncia dessas ligas [13].
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Figura 2.8. Esquema das mudangas na contribui¢do para resisténcia a fluéncia a 550°C, em (a) A¢o Cr-Mo
normalizado e em (b) Aco Cr-Mo normalizado e revenido. (Adaptado de [13]).
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E importante acrescentar que para as duas rotas de processamento, o aumento
da temperatura de trabalho tera um efeito nocivo para a resisténcia a fluéncia destes
acos tornando os mecanismos de endurecimento instaveis. A redugdao do efeito da
solugdo solida deve ser atribuida principalmente a retirada do Mo e W, antes na

matriz, em consequéncia da precipitacdo de carbetos, tais como os do tipo Mo,C.

Na precipitacdo além do crescimento exagerado dos precipitados e seu
coalescimento haverd também a solubilizacdo dos mesmos a altas temperaturas.
Somados a dissolucdo das atmosferas de discordancias, presentes nos estdgios iniciais,
nos dois casos a movimentacdo das discordancias sera facilitada e a resisténcia a

fluéncia ira diminuir [13,24].

2.2.2 — Elementos de liga

Como visto na secdo anterior as propriedades mecanicas a altas temperaturas,
caracteristica principal dos acos da familia Cr-Mo, sdo fruto de uma série de variaveis
que devem ser bem controladas para se obter um melhor desempenho destes agos.
Neste plano o papel de cada elemento de liga deve ser considerado individualmente
bem como seu comportamento e seus efeitos mediante os tratamentos térmicos

usualmente aplicados a estes agos.

Quando se trata de propriedades mecanicas a altas temperaturas a formacdo e
distribuicao dos carbetos devem sempre ser consideradas. Por consequéncia o teor de
carbono exercerd papel fundamental principalmente na resisténcia a fluéncia ao
controlar o endurecimento por precipitacao e, como elemento austenitizante, reduzir
a tendéncia a formacdo de ferrita-6. A temperatura ambiente o carbono também
promove aumento na resisténcia mecanica e o endurecimento dos agos, no entanto

pode prejudicar sua soldabilidade e sua resisténcia ao impacto.

Nos acos Cr-Mo o teor ideal de carbono ainda é objeto de estudo de varios
trabalhos [25,26,27,28]. Segundo Fujita [4], o teor de carbono nestes acos deve se
encontrar em uma faixa entre 0,05% e 0,1% a fim de se obter melhor resisténcia a
altas temperaturas, boa soldabilidade e conformabilidade, segundo ele teores abaixo

dessa faixa podem prejudicar as propriedades a alta temperatura.
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Contudo, outros autores defendem teores de carbono abaixo de 0,05%, o que
pode parecer um contraditério quando se pensa apenas na relacdo entre o teor de
carbono e as propriedades mecanicas a altas temperaturas [25,26,27,28]. Segundo Abe
[28] valores teores de carbono iguais ou préximos a 0,002% permitem uma dispersdo
extremamente fina de nitretos e carbonitretos muito estdveis a altas temperaturas e

por longos tempos de exposicao altamente benéficos para a resisténcia a fluéncia.

Vale ressaltar que temperaturas elevadas podem limitar o efeito benéfico do
carbono, quando proximas a 540°C observa-se que sua contribuicdo a resisténcia a
fluéncia é reduzida, principalmente devido aos fendOmenos de esferoidizacdo e

coalescimento dos carbetos que podem ser ativados neste patamar [7,13].

Como um dos principais elementos de liga dessa classe de agcos com teores
variando entre 0,5% até 12%, o cromo sinaliza o quanto é complexo seu papel nas
propriedades mecéanicas destes materiais. No entanto sua principal funcdo nado é
diferente daquela esperada na maioria das ligas que o contém, a resisténcia a oxidacao
e a corrosdo. Neste caso teores mais elevados melhoram essa propriedade, mas em
contrapartida promove a formacdo prematura de fases deletérias a resisténcia

mecanica destes acos quando expostos a altas temperaturas [2,29,30].

O cromo exerce também papel endurecedor nestes agos por ser um excelente
formador de carbetos, todavia esses carbetos sdo instdveis a altas temperaturas
levando a formacdo de fases deletérias conforme anteriormente citado e contribuindo
para a retirada do molibdénio contido em solucdo sélida [29,30,31]. Em relacdo a
resisténcia a fluéncia o Cr, se considerado por seu papel individual tende a melhorar
essa propriedade, mas quando ligado em agos contendo Mo vai reduzi-la em algumas

faixas de composicao conforme mostra a figura 2.9 [2,13].

Observa-se através da figura 2.9 que em composi¢des contendo até 5% de Cr, o
aumento no teor deste elemento de liga reduz a resisténcia a fluéncia, entretanto esse
papel se inverte para teores mais elevados, segundo Shen et al. [29] o teor ideal de Cr
gira em torno de 11,5%. Em parte esse comportamento pode ser explicado pela
formacdo de carbetos instaveis mais comuns para teores maiores de cromo. Todavia
guando presentes de maneira finamente dispersa e de forma acicular estes carbetos

se comportardo de maneira a elevar a tensdo de ruptura desses acos [7].
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Figura 2.9. Efeito do teor de cromo sobre a resisténcia a fluéncia para agos Cr-1Mo
(Adaptado de [32] apud [7]).

Em juntas soldadas a variacdo do teor de cromo em relacdo ao seu papel sobre
a resisténcia a fluéncia ndo se altera, segundo Andrén et al. [33] neste caso, onde as
propriedades mecanicas devem ser mantidas apds o processo de solda, concentragdes
maiores de cromo levam a uma reducdo na tenacidade destes materiais tornando
necessarios tratamentos térmicos pos soldagem. A figura 2.10 sintetiza os efeitos o

cromo sobre o limite de resisténcia a tracao e sobre o limite de escoamento dos acos

Cr-Mo.
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Figura 2.10. Efeito do teor de cromo sobre a resisténcia mecanica. Temperaturas de teste aplicadas para
reduzir o limite de escoamento e o limite de resisténcia em 60% relativo a seus valores a temperatura
ambiente para agos Cr-Mo contendo 0,5 a 1% de Mo e os valores indicados de cromo (Adaptado de [13]).

Conforme dito anteriormente alguns autores consideram o molibdénio como o
principal elemento de liga que confere resisténcia mecanica a altas temperaturas para
esta familia de acos [3,4,13]. Este aumento sera mais efetivo quando em solucdo
solida, mas com a exposicdo por longo tempo a altas temperaturas o Mo, como
excelente formador de carbetos, tendera a formar precipitados reduzindo seu efeito

endurecedor por solucdo sélida.
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Apesar do efeito endurecedor por precipitacdo estes carbetos devem ser
evitados com a adicdo outros elementos mais avidos por carbono para manter o Mo
em solucdo sélida. No entanto enquanto presentes com morfologia acicular e em uma
dispersao fina observa-se que a tensao de ruptura dos acos Cr-Mo é elevada. Esses
precipitados, do tipo Mo,C podem ser encontrados tanto em microestruturas ferriticas

guanto em bainiticas [34].

Em relagdo a resisténcia a fluéncia o teor de molibdénio somente pode ser
considerado para adi¢des de até 1%, implicando para valores préximos deste limite em
perdas consideraveis na ductilidade e formacdo de ferrita-§, que podem ser

balanceados pelas adi¢des de cromo [3,4,13].

A figura 2.11 mostra como as adicdes de molibdénio influem sobre a resisténcia
a ruptura por fluéncia apds 100.000 h a 450°C partindo de um ago comum ao carbono
contendo 0,15%C. Para este caso observa-se que com um teor de 0,5% de Mo a
resisténcia a fluéncia se eleva para um patamar préoximo a 260 MPa, este qual muito
superior ao valor de resisténcia a fluéncia encontrado para o aco comum ao carbono,

gue ndo passa de aproximadamente 70 MPa [3].
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Figura 2.11. Resisténcia a ruptura por fluéncia apds 100.000 h para um ago carbono em fungdo do teor de
molibdénio a 450°C. (Adaptado de [3])

O nidbio, quando adicionado em pequenas quantidades, aumenta a resisténcia
a alta temperatura dos acos Cr-Mo, sobretudo por sua facilidade em formar carbetos,

nitretos e carbonitretos finos e muito estaveis a altas temperaturas que, além de
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estabilizar a microestrutura (evitando o crescimento exagerado dos grdos da
austenita), terdo papel fundamental no mecanismo de endurecimento por

precipitacdo [7,10,12].

A literatura reporta que o teor ideal de nidbio ndo deve passar de 0,05% em
massa, teores proximos a este valor permitem uma fina dispersdo de carbeto de nidbio
mesmo apos o tratamento térmico de normalizagdo, em contrapartida valores acima
deste limite podem favorecer a formacdo de fases deletérias como fase Z (Cr(Nb,V)N) e

ferrita-6 devido a sua natureza ferritizante [4,7,26,27].

O vanadio exerce um papel semelhante ao nidbio nos acos Cr-Mo no que diz
respeito a aumentar a resisténcia desses materiais a altas temperaturas, a figura 2.12
mostra essa interdependéncia entre as adicdes destes dois elementos e seus efeitos
sobre a resisténcia a fluéncia a 600°C apds 10.000 horas para os acos Cr-Mo. Todavia
os efeitos benéficos do vandadio se estendem a outras importantes propriedades dessa

familia de agos.
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Figura 2.12. Efeitos do V e Nb sobre a resisténcia a ruptura por fluéncia apés 10.000 horas a 600°C,
diagrama de resisténcia equivalente. (Adaptado de [4])

Assim como o nidbio o vanadio é um elemento ferritizante e um forte formador
de carbetos, nitretos e carbonitretos com elevada estabilidade a altas temperaturas,
desta forma precipita preferencialmente frente ao Cr e ao Mo, consumindo o carbono
e possibilitando que o molibdénio exerca seu papel no endurecimento por solucdo

sdlida [2,4,29,35].
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Segundo Fujita [4] os efeitos benéficos do vanadio devem ser considerados
para teores até 0,25% em acos contendo até 0,05% de C, teor que resulta em uma fina
e estdvel dispersdao de carbetos de vandadio (V4Cs). Teores proximos a este patamar
tém influéncia na soldabilidade e, assim como o nidbio, para longos tempos de
exposicao tendem a aumentar a quantidade de fases deletérias tais como fase-Z e
ferrita-6 as quais causam efeitos deletérios considerdveis sobre a resisténcia mecanica

a altas temperaturas [2,4,7,36].

Como ora dito, a estabilidade a alta temperatura é o principal atributo do efeito
combinado dos precipitados de vanadio e nidbio, uma fina distribuicdo ao longo da
matriz pode ser observada mesmo para longos tempos de exposicdo e a temperaturas
de até 650°C. Esta propriedade dificulta a movimentag¢do das discordancias e reduz o
efeito da recuperacdo e da recristalizacdo a altas temperaturas elevando assim a

resisténcia a fluéncia destes acos [2,9,25,29,37,38].

As adicOes de tungsténio representam o principal avanco dos acos Cr-Mo nas
ultimas duas décadas e sdo marcadas por um ganho expressivo na ja destacada
resisténcia a fluéncia desta classe de agos. Esse aumento na resisténcia a alta
temperatura deve ser associado a difusdo mais lenta do W na matriz ferritica
permitindo que, mesmo como um o6timo formador de carbetos, permanega em
solugdo sdlida e contribua ndo somente para a resisténcia a fluéncia, mas também

para retardar a migracdo dos contornos e a evolugao microestrutural [2,7,18,28,29,38].

Observa-se que as adicdes de W vém em paralelo com reducdes nos teores de
molibdénio, de forma que o teor de um sempre contrabalance o do outro
[2,12,30,39,40]. A figura 2.13 mostra como essa substituicdo e adicdo de boro (que
atua na estabilidade dos contornos de grdo) interferem no comportamento sob

fluéncia em uma aco 2,25CrMo(W).

Como supracitado o efeito do tungsténio sobre a resisténcia a ruptura por
fluéncia esta relacionado principalmente a sua presenca em solucdo sdlida e ao seu
papel sobre a evolugdo microestrutural, de forma andloga, tanto o limite de
escoamento quanto a tensdo de ruptura também sdo amplificados com o aumento no

teor de W [7,40]. Porém concentracbes acima de 2% de tungsténio aumentam
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consideravelmente a tendéncia de precipitacdo de fases deletérias como fase Laves,
fase Z e ferrita-6 que, por sua vez levam a reducdo da tenacidade dos acos Cr-Mo a

altas temperaturas e por longos temos de exposicado [7,26,28,29].
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Figura 2.13. Resisténcia a ruptura por fluéncia a 600°C em fungdo da composi¢cdo combinada de tungsténio e
molibdénio. (Adaptado de [7])

As adicdes de titanio promovem aumento na resisténcia, estabilizacdo de
carbetos, e desoxidacdo. Os finos carbetos e nitretos de titdnio sdo formados na matriz
e tem estabilidade elevada a altas temperaturas, o que reduz as perdas de resisténcia
a fluéncia devido ao coalescimento dos precipitados e recuperacdo da matriz

[2,12,19,26,41].

A ASTM [42], sugere que os teores de titanio ndo ultrapassem 0,1% para os
acos Cr-Mo, segundo Pilling et al. [43], a adi¢do de 0,04% de Ti no aco 2,25Cr-1Mo
aumenta significativamente a resisténcia a fluéncia a temperatura de 565°C, no
entanto a fracao volumétrica estd restrita pelo teor de carbono presente no aco. Para
baixos teores de carbono a fracdo volumétrica de carbetos de titanio € maior, no
entanto esse valor decresce para aumento nos teores de carbono reduzindo sua

eficiéncia sobre a fluéncia.

O niquel é um elemento austenitizante adicionado aos agos Cr-Mo para
diminuir o Cr equivalente e assim contribuir para evitar a formacdo de ferrita-6
[2,33,35,39]. Outro importante efeito das adi¢cdes de niquel diz respeito a consideravel
reducdo da temperatura Ac; que por um lado melhora a resposta da liga ao
revenimento, mas por outro lado reduz a estabilidade da microestrutura quando este
tratamento térmico é realizado a temperaturas mais altas [6,7,39,44].
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Teores mais elevados de Ni produzem efeitos deletérios sobre a
microestrutura, culminando em alteracGes na evolugdo dos precipitados e em suas
fracoes volumétricas [7,28,45]. Portanto o teor de Ni deve ser retido a uma faixa entre
0,4%-1,0% para evitar esses efeitos além daqueles sobre a cinética da témpera,

tenacidade e resisténcia a fluéncia [7,12,45].

As adicdes de niquel devem ser cuidadosamente controladas devido aos seus
efeitos deletérios, para tanto composicGes mais modernas dos acos Cr-Mo possuem
teor reduzido de Ni pela adigdo de outros dois elementos austenitizantes: cobre e
cobalto. As adicbes destes dois elementos permitem uma melhor eficiéncia na
reducdo do cromo equivalente e por consequéncia da formacdo de ferrita-6
especialmente porque ndo possuem efeito marcante sobre a temperatura Ac;

[2,44,46,47].

O cobre e o cobalto também devem ser considerados por seus papéis
individuais sobre a microestrutura dos acos Cr-Mo. O Cu quando presente favorece a
precipitacdo fina da fase de Laves sobre seus precipitados que neste caso atuam como
sitios de nucleagdo, este fato implica em uma estabilizagdo mais rdpida da
microestrutura durante o envelhecimento ou ao longo do regime em fluéncia
[44,46,47]. A presenca do cobalto tende a acelerar o coalescimento dos precipitados
do tipo M»3Cs e também contribui para a precipitacdo de fases deletérias, por isso e
também devido ao alto custo seu teor geralmente é limitado a 1% nesta familia de

acos [8,44,48].

Outros elementos intersticiais além do carbono tém papel importante sobre as
propriedades dos agos Cr-Mo, o nitrogénio forma juntamente com vanadio e nidbio,
nitretos que se distribuem finamente na microestrutura desses acos contribuindo

significantemente para a resisténcia mecanica e a fluéncia.

Mais além, seu efeito como elemento austenitizante e sua baixa solubilidade na
ferrita devem ser considerados. No entanto sua concentracdo deve ser rigorosamente
controlada, normalmente em uma faixa entre 0,05 e 0,1%, a fim de se evitar efeitos
nocivos a tenacidade e soldabilidade, sobretudo por acelerar a formacgdo de fases

deletérias e o coalescimento dos precipitados [25,26,27,28,44].
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O boro, tal como nitrogénio e carbono, também estabiliza a austenita
contribuindo para reduzir a formacdo de ferrita-6 e para elevar a temperabilidade
destes acos, sobretudo ao permitir uma témpera com menores taxas de resfriamento
mesmo em baixos teores. As adicbes de boro aumentam substancialmente a
resisténcia a fluéncia dos acos Cr-Mo, sobretudo pelo efeito marcante na estabilidade
dos contornos de grdao ao evitar o crescimento exagerado e dos precipitados do tipo
M,3C¢ a0 evitar seu coalescimento, efeitos estes mais acentuados especialmente na

regido dos contornos da austenita prévia [2,8,20,28,49].

2.2.3 — Tratamentos térmicos e a evolug¢do microestrutural

Como comentado anteriormente os acos Cr-Mo podem apresentar varias
microestruturas em funcdo da composicdo quimica e dos tratamentos térmicos
aplicados, sendo mais relevantes e comercialmente encontradas as do tipo ferrita-
bainita e martensita revenida. Mais além e ndo diferente de outros materiais, as
propriedades mecanicas dos acos Cr-Mo serdo sensivelmente alteradas em funcdo da
tensdo e das temperaturas aplicadas ao longo da vida em trabalho, especialmente pelo

comportamento dos mecanismos de endurecimento atuantes sobre a microestrutura.

O efeito dos tratamentos térmicos de normalizagdo e revenimento,
comumente utilizados tanto nos agos da classe 2,25%Cr-Mo como da classe 9-12%Cr,
em relacdo aos mecanismos de endurecimento por solucdo sélida e por precipitacao
foi mostrado na figura 2.8, que revela ainda a complexa relacdo entre eles e suas
implicages sobre a resisténcia a fluéncia. O papel destes dois mecanismos sobre as
propriedades mecanicas a altas temperaturas é o mote de varios trabalhos
encontrados na literatura e também de divergéncias sobre a contribuicdo dos mesmos

tanto para curtos quanto para longos tempos de exposicao [30,50,51].

Nos acos da familia 9-12%Cr em especial, o efeito da normalizacdo sobre a
fracdo de ferrita-8, sobre o crescimento do grdo austenitico e a precipitacdao do M»3Cg
esta relacionado principalmente com o tempo de permanéncia no campo austenitico,
sendo mais evidente quanto maior o tempo e a temperatura do tratamento térmico
[8,26,52]. O efeito da temperatura de normalizacdo sobre o tamanho de grdo da
austenita prévia pode ser visto na figura 2.14.
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Figura 2.14. Tamanho de grao da austenita prévia para um ago 9CrMoW apds tratamento térmico de
normalizagdo a diferentes temperaturas. (Adaptado de [53])

Ferreira [49], no intuito de melhor compreender o efeito da temperatura de
normalizacdo sobre a fracdo de ferrita-6 e sobre o tamanho de grao da austenita
prévia em acos da classe 9-12%CrMoW investigou em seu trabalho trés rotas de
tratamento térmico que, além de usualmente descritas na literatura, também
atendem as especificagdes recomendadas pela norma ASTM A182/A182M. A tabela
2.5 apresenta as rotas estudadas aplicadas ao mesmo material de partida do presente
trabalho e a figura 4.15 relaciona os resultados obtidos em fungdao dos seus efeitos

sobre as varidveis acima descritas.

Tabela 2.5. Rotas de tratamento térmico investigadas por Ferreira [49]

Normalizagdo Revenimento
Rota
Temperatura, °C Tempo, h Resfriamento Temperatura, °C Tempo, h Resfriamento
1 1050 1 Ao ar 770 2 Ao ar
2 1070 2 Ao ar 770 2 Ao ar
3 1050 4 Ao ar 770 2 Ao ar
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Figura 2.15. Comportamento antag6nico entre fragdo volumétrica de ferrita-6 e o tamanho de grdo da
austenita prévia em fungao das rotas estudadas por Ferreira [49].
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Os resultados deste estudo em relacdo a resisténcia mecanica mostraram que
ndo houve alteracdo significante nos limites de escoamento e ruptura, tampouco no
alongamento total. No entanto, a figura 2.15, permite observar que a fracdo
volumétrica de ferrita-6 é reduzida tanto pela elevacdo da temperatura de
normalizacdo (Rota 2) ou pela elevacdo do tempo de permanéncia no campo

austenitico (Rota 3) quando se compara estes pontos a Rota 1.

Deve-se ressaltar que a ordem de comparacdo estabelecida entre as rotas de
tratamento térmico aplicadas neste caso somente é possivel levando-se em
consideracdo a difusdao dos elementos que governam os dois processos. Neste
contexto o tratamento térmico com maior magnitude de difusdo sera a Rota 3
(1050°C/4h) devido ao maior nimero de pulos de difusdo ao longo do tempo de

tratamento, apesar da menor temperatura quando comparado a Rota 2 (1070°C/2h).

Do ponto de vista da resisténcia a fluéncia esta redugao sera sensivelmente
benéfica e seus efeitos se sobrepdem ao crescimento do grdo austenitico que
apresenta um comportamento inverso em relacdo a fracdo de ferrita-6. De certa forma
neste caso o crescimento do grdao da austenita prévia é até mais contundente, no

entanto seus efeitos sobre a resisténcia a fluéncia sdo limitados [49].

O papel do revenimento nestes acos vai mais além do que somente aliviar as
tensdes provocadas pela transformacdo martensitica, a temperatura e o tempo de
tratamento terdo efeitos significativos sobre a estabilidade da microestrutura e
também sobre a cinética de precipitagdo. Temperaturas mais baixas de revenimento
tendem a manter alta a densidade de discordancias favorecendo a recuperacdo e a
recristalizagdo da martensita revenida a ferrita equiaxial, este fato ndao é desejavel
para a resisténcia a fluéncia, em especial para longos tempos de exposicdo

[2,8,17,18,25,51].

Sobre a cinética de precipitagdo, os estagios iniciais do revenimento sao
marcados pela fina precipitacdo de carbetos ao longo dos contornos de grdo da
austenita prévia e entre as ripas da martensita elevando a resisténcia a fluéncia

[17,27,29,30].

27



Temperaturas de tratamento mais altas, entre 750 e 780°C, favorecem a
precipitacdo fina de carbetos e carbonitretos de vanadio e nidbio, mais estaveis a altas
temperaturas, além de reduzir o coalescimento dos precipitados ao longo do tempo de

exposicdo em regime de fluéncia [29,51,53,54].

O impacto da temperatura de revenimento sobre a dureza desses agos pode
ser visto na figura 2.16, onde se observa que a temperaturas abaixo de 750°C a dureza
desses acos permanece muito alta, indesejavel caso seja necessario algum processo de
soldagem e temperaturas mais altas além de amolecerem demais o material, nao
desejavel para resisténcia mecdnica a alta temperatura, podem causar a

reaustenitizacdo da microestrutura [4,12,53].
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Figura 2.16. Tendéncia do perfil de dureza em relagao a diferentes tratamentos térmicos de revenimento
ap0ds normalizagdo por 2 horas em um ago do tipo 9CrMoW. (Adaptado de [53])

Em relagdo ao tempo, ao serem submetidos a altas temperaturas estes
precipitados mudam suas estruturas e composicbes quimicas devido a
metaestabilidade caracteristica [31,55,56]. Estas mudancas sdo consequéncia do
inevitavel efeito do envelhecimento, seja ele quando ocorre em condi¢des de servico
ou durante um tratamento térmico de revenimento mais longo. A figura 2.17 mostra o
efeito do tempo e da temperatura sobre a sequéncia de precipitacdo ao longo do

tempo de revenimento para um ago 2,25Cr-1Mo.

Alteracdes na microestrutura causadas pela exposicdo a altas temperaturas
como vistas na figura 2.17 terdo impacto relevante sobre o endurecimento por

precipitacdo e, como ora visto sobre as propriedades mecanicas nas ligas metalicas.
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Em especial nos acos Cr-Mo essas mudangas ocorrem, principalmente, no
coalescimento e na estequiometria dos precipitados, exercendo influéncias deletérias
sobre a resisténcia mecanica a altas temperaturas em especial sobre a fluéncia dessa

familia de acos [30,35,51,52,53].

800 1470

750 1380

700 1280

650 1200

BO0DCY 1110

550 1020

Temperatura, °F

500 930

Temperatura de revenimento, °C

450 840

4OOT O %

05 1 5 10 50 100 10° 10* 10°
Logaritmo do tempo de revenimento, h

Figura 2.17. Diagrama isotérmico mostrando a seqiiéncia de formagdo dos carbetos em fungdo do tempo de
revenimento em um ago 2,25Cr-1Mo. (Adaptado de [13])

Portanto a caracterizacdo dos precipitados, bem como das fases secundarias
tais como Fase Laves e Fase Z, presentes na microestrutura através das técnicas
disponiveis surge como uma importante ferramenta para o acompanhamento da sua
evolucdo ao longo da vida em fluéncia. Em relacdo ao estudo deste comportamento
nos ultimos anos, varias pesquisas vém sendo empregadas no sentido de avaliar e
caracterizar a evolucdo destes precipitados e seus efeitos sobre as propriedades

mecanicas dos acos Cr-Mo [18,30,33,55,56,57].

A figura 2.18 traz um desenho esquematico das microestruturas encontradas
nos acos ferriticos resistentes a altas temperaturas ao longo de sua evolucdo, da
distribuicdo e da morfologia destes precipitados que, como citado anteriormente serdo
preferencialmente encontrados nos contornos de grao da austenita prévia e entre as

ripas da martensita nas composicdes mais modernas do tipo 9-12%Cr.
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Figura 2.18. Desenho esquematico das microestruturas e da distribuicdo dos carbetos ao longo da evolugdo
dos agos ferriticos para altas temperaturas. (Adaptado de [2])

Precipitados dos tipos MX, M>X, MsC, M;Cs, M»3Cs, MgC, como os vistos nas
figuras 2.17 e 2.18, sdo relatados nas varias composi¢cdes dos acos Cr-Mo e possuem
diferencas significativas em suas composi¢cGes quimicas, morfologias e na distribuicdo.
Algumas dessas caracteristicas intrinsecas relacionadas a estes precipitados serdo mais

discutidas a seguir.

Carbetos-¢ ou Fe;4C, possuem estrutura cristalina hexagonal compacta, sao
geralmente formados para teores de carbono maiores que 0,2% como produto de
fracoes de carbetos ndo segregados durante o revenido. Seu tamanho é bem reduzido
uma vez que se formam a baixas temperaturas, a figura 2.17 representa bem este
comportamento e sua ocorréncia apenas nos estagios iniciais do revenimento.
Apresenta-se normalmente na forma de agulhas e na maioria dos casos nao serao

encontrados nos a¢os Cr-Mo comerciais na condi¢cdo normalizado e revenido [54,58].

Os carbetos e carbonitretos do tipo MX possuem supostamente uma estrutura
do tipo CFC com posicdes bem definidas para o metal (principalmente vanadio e
nidbio) e seu ligante (carbono ou nitrogénio). Precipitam finamente na matriz ao longo
dos contornos de ripa da martensita e dos contornos de subgrdao formando

precipitados coerentes e com tamanho médio entre 20 e 40 nm [2,25,30,46,50,59].

Além de formarem precipitados finos estes carbonitretos sao muito estaveis,
estudos mostram que eles contribuem de maneira relevante na estabilizacdo da
martensita e na supressao da transicao do regime transiente durante a fluéncia
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elevando consideravelmente a resisténcia destes agos [25,52,60]. No entanto para
longos tempos de exposicdo a altas temperaturas e em fung¢do do teor de nitrogénio
estes precipitados podem dar origem a fases secundarias deletérias do tipo Fase-Z

[25,26,28,30,52].

Com uma estrutura cristalina ortorrombica e estequiometria semelhante a
cementita os precipitados do tipo MsX sdo ricos em ferro e as solubilidades do cromo e
do molibdénio sdo limitadas antes do revenimento [54,58,63]. Precipitando ao longo
das ripas e dos contornos de ripa da martensita, estudos apontam que estes
precipitados sdo metaestaveis, sua evolugdo contribui para o endurecimento

secunddrio e ndo se espera combinacdes estaveis para tal [54,59,61,63].

A figura 2.19 mostra diagramas experimentais tempo versus temperatura da
estabilidade dos carbetos em acos com diferentes composicGes, mas similares a
apresentada na figura 2.17. Estes diagramas mostram que os carbetos do tipo MsC
podem ser encontrados mesmo a temperaturas altas, mas apenas nos primeiros
estagios do revenimento, prevalecendo a tendéncia de se dissolverem com o tempo e
com a temperatura fornecendo o carbono para outros carbetos mais estaveis como os

do tipo M,C;[54,61,62].

Precipitados do tipo M;X sdo ricos em Cr e Mo e podem preceder a formacao
de outros precipitados ricos em Cr e Mo, como o0 MgC e 0 M,3Cg, conforme se pode ver
na figura 2.19, exceto para o Ago 3. Devido a sua estequiometria e instabilidade ele
pode ser considerado como o principal causador da perda de resisténcia por solugdo
solida produzida pelo molibdénio nos acos Cr-Mo. No entanto as adi¢des de vandadio
tendem a estabilizar estes precipitados permitindo sua presenca mesmo a altas

temperaturas [17,28,48,59,62].

Seja durante os tratamentos térmicos ou ao longo da vida térmica dos acos,
esses precipitados sdo formados apdés um consideravel tempo e podem ser
encontrados tanto na matriz quanto ao longo dos contornos de grao. O M,X possui
uma estrutura hexagonal e inicialmente se apresentam como finas particulas
coerentes com a matriz que evoluem com o tempo crescendo e se tornando

incoerentes tomando uma morfologia acicular [31,33,58,59,62,63].
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(Adaptado de [59])

Assim como os precipitados do tipo M,X os precipitados M,Cs sdo ricos em ferro
e cromo. Possuem estrutura hexagonal ou ortorrombica e podem ser incluidos na
classe de carbetos secundarios que ocorrem mediante a dissolucdo de outros carbetos,
principalmente do MsC [20,54,59,64,65]. Segundo Kroupa et al. [59], sua presenca esta
condicionada a temperaturas mais altas (acima de 500°C), onde pode coexistir com
outros precipitados tais como o M»3Cs, No entanto para temperaturas mais baixas o

M-Cs se decompOe em carbetos mais estaveis.

O M;,C3 precipita tanto nos contornos de grao da austenita prévia quanto nos
contornos de ripa da martensita apresentando uma forma globular e quando presente
na matriz precipita com forma acicular. Apds longos tempos durante a sua ocorréncia
diminui e em contrapartida seu didmetro médio aumenta devido ao coalescimento
[54,55,62].
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Formados durante o revenimento ou pela dissolucdo de outros precipitados, o
M,3C¢ pode ser considerado como predominante para todas as composi¢cdes dos a¢os
da familia Cr-Mo. Sua precipitagao ocorre preferencialmente ao longo dos contornos
de grdao da austenita prévia independente dos tratamentos térmicos posteriores ou

apos longo tempo de exposicao a altas temperaturas [9,26,33,44,52,57].

Possuem estrutura do tipo CFC, sdo geralmente equiaxiais e ricos em ferro,
cromo, tungsténio e molibdénio como pode ser visto na tabela 2.6. Para temperaturas
mais altas os carbetos do tipo M,3Cs tendem a crescer a custa de carbetos vizinhos,
como consequéncia o endurecimento por precipitacdo é reduzido no sentido inverso
ao seu crescimento o qual, por sua vez, implica diretamente na interacdo com as

discordancias e por fim na degradacdo da resisténcia a fluéncia [26,29,40,46,54,66].

Tabela 2.6. Composigdo quimica para o carbeto M,3;Cs apds tratamento térmico para quatro agos Cr-Mo.
(Adaptado de [40])

Cr Fe w Mo

(%p) (%p) (%p) (%p)
9Cr-1Mo 67,21 29,03 0 3,76
9Cr-0,8Mo-1,2W 62,43 25,33 9,41 2,83
9Cr-0,5Mo-1,8W 59,97 26,83 11,32 1,88
9Cr-0,1Mo-2,7W 59,34 25,93 13,45 1,19

Tungsténio e molibdénio, somados as adi¢cdes de boro, se solubilizam nestes
precipitados e atuam de forma direta na reducdo do coalescimento ao conferir
estabilidade térmica ao Mjy3Cs. Adicdes de vanddio e nidbio tendem a reter o
crescimento de forma indireta, estabilizando-os pela precipitacdo dos carbonitretos do
tipo MX. Assim a contribui¢cdo para o endurecimento por precipitacdo do M,3C¢ ndo é

perdida mesmo para longos tempos de exposic¢do [8,29,30,40,52,59].

Se ndo observadas algumas condicGes, o coalescimento e a evolugdo dos
carbetos do tipo M,3C¢ é inevitdvel. Segundo a literatura apds longos tempos de
exposicdo a altas temperaturas o produto desta evolucdo serdo os carbetos do tipo
M¢C, que também podem ser oriundos da evolucdo direta dos carbetos do tipo M,C
como pode ser visto na figura 2.19. O MgC precipita ao longo dos contornos de grao e
sua estabilidade estad diretamente ligada a composi¢cdo quimica dos acos Cr-Mo em

especial ao teor de molibdénio [7,19,38,55,59].
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Com estrutura cristalina CFC eles sao tomados como carbetos ternarios com
composicao variando entre FesMs;C e Fes;M,C, onde M pode ser Mo e W
[19,31,59,64,65]. De acordo com os estudos de Furtado et al. [55] em ensaios de
ruptura por fluéncia a carga constante e para temperatura de ensaio de 566°C estes
precipitados tendem a se formar apds 1700 h e sua presenga seguira aumentando

continuamente ao longo do tempo de exposicao nestas condicdes em acos 9Cr-1Mo.

A evolucdo e o coalescimento dos precipitados ndo devem ser considerados
como os Unicos fatores para a deterioracdo das propriedades mecanicas a altas
temperaturas. Conforme citado anteriormente, os agos da familia Cr-Mo sdo muito
sensiveis a composicdo quimica e, para algumas delas, a formacdo de fases
secunddrias também vao exercer um papel consideravel sobre a resisténcia destes

materiais a fluéncia.

A fase de Laves, (Fe,Cr),(Mo,W), é uma fase intermetalica formada nesta
familia de agos durante a exposi¢ao sobre regime de fluéncia e normalmente sua
nucleacdo ocorre na interface entre a matriz e os precipitados do tipo M,3C¢. Possuem
uma estrutura hexagonal com pequenos teores de Si, P e C dissolvidos e sdo
comumente encontrados ao longo dos contornos de grdo e subgrdos

[7,8,18,26,30,44,53].

Seu papel sobre a resisténcia mecanica dos agos Cr-Mo é controverso. Alguns
autores afirmam que sobre condi¢Ges de fluéncia e a temperaturas proximas das de
solubilizagao desta fase, poucas particulas sao nucleadas. Estas por sua vez tendem a
crescer e a coalescer a taxas mais altas ao longo do tempo, o que implica em um
consumo significativo do molibdénio e do tungsténio, reduzindo o endurecimento por

solugdo sdlida e por consequéncia a resisténcia a fluéncia [7,8,26,28,30,35,50].

No entanto quando formada em temperaturas mais baixas que sua
temperatura de solubilizagdo, uma fina dispersdao da fase de Laves pode ser
encontrada nos agos Cr-Mo em especial naqueles que contém W. Neste caso esses
precipitados vao contribuir significativamente para o aumento da resisténcia a fluéncia
ao estabilizar indiretamente os precipitados do tipo M»3Cq e reduzir a deformacdo nos

contornos de grao e subgrao [30,44,50,53].
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Oriunda da dissolucdo dos precipitados do tipo MX e M,X a Fase-Z, Cr(Nb,V)N,
tende a se formar apds a exposi¢ao por longo tempo a altas temperaturas durante o
regime de fluéncia especialmente nos acos Cr-Mo que contém nidbio, nitrogénio e
teores mais elevados de cromo. Estes nitretos complexos de estrutura tetragonal sao
inicialmente formados como placas finas e podem ser encontrados ao longo dos
contornos de grdo da austenita prévia e no interior dos graos. Sua formacao contribui
para a recuperagdao da martensita e tanto o crescimento quanto o coalescimento
ocorrem a taxas muito altas, potencializando seu papel deletério sobre a resisténcia a

fluéncia destes acos ferriticos [8,18,26,28,30,51].

N3do menos importante que a caracterizacdo individual dos precipitados, a
determinacdo de uma sequéncia para a precipitacdo ao longo do tempo de exposicao
se tornou o mote de varios trabalhos desde as primeiras composicGes de acos Cr-Mo
aplicadas em escala industrial sob condicdes de elevada temperatura e pressao

[67,68,69].

2.2.3.1 — Sequéncias de precipitacdo

O intuito da avaliacdo das sequéncias propostas reside no fato que elas
poderiam representar um importante fator para elucidar como todos os processos
envolvidos na fabricacdo desses acos influem no processo evolutivo dos precipitados
nos patamares de operacdo. Além disso, podem se constituir em uma importante
informacgdo para estimar a vida residual destes acos e consequentemente prolongar

sua vida em servico.

O trabalho de Furtado et al. [55] e Lima [70] apresentam resultados para
evolucdo dos carbetos em acos Cr-Mo modernos que se aproximam da classica
sequéncia de precipitacdo, sugerida por Varin e Haftek ([67] apud [55]). Esta sequéncia
prevé ao final da precipitacdao para longos tempos de exposicao a presenca tanto de
carbetos estdveis do tipo M¢C e M,3Cs, quanto menos estaveis como os do tipo M,Cs

nos acos da familia Cr-Mo, conforme ilustrado na figura 2.20.
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Figura 2.20. Sequéncia de evolugdo dos precipitados observada por Varin e Haftek em agos Cr-Mo.
(Adaptado de [67] apud [55])

Os estudos de Varin e Haftek, ilustrados na figura 2.20, foram realizados em
amostras do a¢o 1Cr-0,5Mo uma das primeiras composi¢cdes dessa familia de agos que
foram expostas por longo tempo a temperatura de 520°C, neste caso foi observado

gue a precipitacao ocorria preferencialmente nos contornos de grao da ferrita [7].

O surgimento dos carbetos MgC, apontado por eles apds 122.000 horas de
exposicdo a altas temperaturas mostrou, de forma pratica, a importancia do estudo da
sequéncia de precipitacdo destes acos como ferramenta para determinacdo da vida
residual. Para alimentar sua nucleacdo e crescimento o MgC encontrado ao final desta
sequéncia necessita de grandes quantidades de molibdénio o que gera a dissolucdo de
outros carbetos da matriz com consequente resultado sobre o endurecimento por

precipitacdo [7,55].

Outras sequéncias de precipitacdo sdo sugeridas por diversos autores, estas
evolucGes apresentam variacdes consideraveis entre resultados obtidos, sejam eles
durante ensaios acelerados de fluéncia ou mesmo pela andlise de materiais

envelhecidos durante sua vida util e submetidos a altas temperaturas.

O proprio trabalho de Varin e Haftek ilustrado pela figura 2.20 remota a
trabalhos anteriores tais como os de Andrews e Hughes ([68] apud [55]) e os de Baker
e Nutting ([69] apud [7]). A figura 2.21 mostra uma rota de evolucdo partindo da
matriz e passando por quatro caminhos, proposta por Andrews e Hughes nos anos 50,
nos primordios do desenvolvimento dos acos Cr-Mo, uma caracteristica marcante

desta sequéncia é a possibilidade de nucleacdo independente entre os precipitados.
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Figura 2.21. Sequéncia de evolugdo dos precipitados em agos Cr-Mo de acordo com Andrews e Hughes.
(Adaptado de [68] apud [55])

Apds os trabalhos Andrews e Hughes, as sequéncias de precipitacdo de
carbetos foram sistematicamente estudadas por Baker e Nutting que aplicaram varios
tratamentos térmicos em acos do tipo 2,25Cr-1Mo. Estes estudos permitiram propor
rotas de precipitagdo caracteristicas para cada tratamento térmico como pode ser
visto nas figuras 2.22 e 2.23, que mostram a evolucdo dos precipitados para acos nas

condi¢cGes temperado e revenido e normalizado e revenido respectivamente.

De fato estas sequéncias cldssicas e outras propostas por diferentes autores,
ndo citados neste trabalho, apesar das diferencas entre si acabam por convergirem
para a relevancia do fato da superposicdo dos efeitos causados, sejam eles pelos
elementos adicionados no balanco da composicdo quimica dos acos Cr-Mo, pela
influéncia dos tratamentos térmicos que determinam as microestruturas iniciais ou
pela vida térmica as quais estdo submetidos estes materiais em opera¢do. Portanto
essas rotas de precipitacdo nada mais configuram que uma tendéncia e ndo devem ser

aceitas como correla¢Oes exatas [7,59,70].

> Cr; G

M X
2 | B Fe;c Fegc +

tpoe — X MxC —  MsC

Figura 2.22. Sequéncia de precipitagdo em agos temperados e revenidos de acordo com Baker e Nutting.
(Adaptado de [69] apud [62])
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Figura 2.23. Sequéncia de precipitagdo em agos normalizados e revenidos de acordo com Baker e Nutting.
(Adaptado de [69] apud [7])

2.3 -0s acgos Cr-W

Como dito anteriormente a constante demanda pela melhoria da eficiéncia
produtiva de plantas industriais em todos os setores é hoje fator preponderante para a
sobrevivéncia econOmica de empresas modernas, além disso, termos como
sustentabilidade e eficiéncia energética se tornaram frequentes no nosso cotidiano,
em especial este Ultimo além de contribuir financeiramente tornou-se item obrigatdrio

devido as imposicdes ambientais as quais estas empresas estdo submetidas.

Antevendo este cendrio, plantas petroquimicas e termoelétricas se viram no
final dos anos 80, sobretudo com eminéncia de outra crise do petrdleo, obrigadas a
melhorar a eficiéncia térmica de seus componentes para reduzir o consumo de
combustiveis fosseis. Até entdo o emprego dos acos convencionais Cr-Mo ja estava
difundido, no entanto sua aplicacdo estava limitada ao uso em temperaturas de até
540°C sobre a custa de perdas relevantes na resisténcia a fluéncia e a ocorréncia de

falhas catastroficas [1,2,30,53].

Segundo Ennis et al. [53] em 1993 a meta para eficiéncia térmica das modernas
usinas termoelétricas era passar dos usuais 42% para valores préoximos a 45%. No
entanto para o sucesso da proposta materiais que atendessem os novos patamares
deveriam estar disponiveis, segundo o autor os ganhos seriam possiveis ao elevar os
pardmetros de operagdo para niveis ultracriticos, com temperatura e pressdo em

valores de 600°C e 30 MPa respectivamente.
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Dessa necessidade surgem entdo novas modificagdes no entdo recém-
consolidado aco 9Cr-1Mo, que culminam no desenvolvimento de acos até 30% mais
resistentes com composicdo marcada pelas adicdes de tungsténio e redugdo nos
teores de molibdénio. Esta especificacdo foi proposta em 1993 sobre a grade T/P92 e
F92 pelas normas ASTM A213, A335 e A182, revisadas em 1994 e aprovadas em 1995
[1,7,50,53,71,72].

O estudo sistemdtico desses acos continuou nos anos seguintes a aprovacao,
principalmente a fim de avaliar melhor seu desempenho em condigdes de fluéncia com
a fabricacdo de componentes em escala real. Além disso, melhorias no
desenvolvimento de consumiveis e no modelamento de juntas soldadas permitiram
avancos em soldabilidade e reducdo na susceptibilidade desses novos acos a fraturas

do tipo IV [1,39].

A tabela 2.7 mostra os ultimos avancos obtidos nos acos Cr-W, sobretudo em
funcdo da composicdo quimica, temperaturas de operagao e da resisténcia a fluéncia.
Em relacdo ao seu antecessor direto, o aco 9Cr-1Mo, além da citada adi¢cdo de W,
outras alteracdes menores também merecem nota, tais como reducdo nos teores de
carbono e adigdes de boro e cobalto que sao observadas em algumas composigcdes.
Estas alteracGes, embora pequenas em relagdo a composicao quimica, permitiram

aumentar ainda mais a resisténcia mecanica destes acos a altas temperaturas.

Tabela 2.7. Evolugdo dos agos 9-12%Cr-Mo para os agos 9-12%Cr-W. (Adaptado de [73])

Resisténcia a fluéncia Mdxima temperatura

Geragdo Modificagdes com 10° h Ligas de operacio (°C)
Adigdo de Mo ou Nb, V aos 60 EM12, HCM9M, HT9, 565

1 acos 12Cr e 9Cr Tempaloy, F9, HT91

2 Maior controle do C, Nb e V 100 HCM12, T-91 HCM2S 593
Substituicdo parcial do Mo pelo P-92, P-122

3 W 140 (HCM12A NF616) 620

4 Aumento do W e adigdo de Co 180 NF12, SAVE12 650

Como anteriormente descrito, molibdénio e tungsténio apresentam relevantes
acréscimos a resisténcia mecanica, principalmente em materiais submetidos a fluéncia,
guando presentes em solucdo sélida. Contudo, estes dois elementos de liga também
vdo exercer papel relevante sobre o endurecimento por precipitagdo, carbetos ricos

em Mo e W como o MyCs e fases intermetalicas como a Fase Laves (quando
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finamente dispersa) serdo encontrados tanto no F/P91 (9Cr-1Mo) quanto no F/P92
(9Cr-1,8W) com significativo efeito sobre a resisténcia a fluéncia destes materiais

[44,50,53,75].

Os efeitos destes elementos de liga sobre o endurecimento por precipitagao
ainda sdo objeto de pesquisa de muitos trabalhos, por ndo serem ainda totalmente
compreendidos [30,50,51,75,76]. Um exemplo pode ser encontrado no trabalho de
Vyrostkova et al. [75] que apresentam o efeito quantitativo do efeito combinado das

presengas de Mo e W em termo de teor de molibdénio equivalente, Mogg:

Moeq = %p Mo + 0,5%p W (Equagdo 2.1)

Existem opinides variadas a respeito do valor de molibdénio equivalente para
se atingir o maximo desempenho em relacdo a fluéncia, para tanto estes valores nao
devem ultrapassar o maximo de 1,5% [75,76]. As adicOes de outros elementos, tais
como boro e cobalto, estdo relacionadas a estabilizacdo dos carbetos (inibindo o

coalescimento) e na reducdo da tendéncia de formacdo da ferrita-6 [29,44,47].

De fato em relacdo a precipitacdo, as adicGes de tungsténio se sobressaem
frente ao molibdénio. Sua presenca, apesar de favorecer a precipitacdo da Fase Laves
(considerada deletéria quando coalescida), permite uma distribuicdo finamente
dispersa desta fase intermetalica mesmo apés 100.000 h de exposi¢cdo a temperaturas
de até 625°C [12,44,47,74,77]. A figura 2.24 mostra o efeito das adicGes de W sobre a

evolugdo da fase Laves com o tempo de exposigdo para os agos P91 e P92.
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Figura 2.24. Varia¢do do tamanho médio das particulas da fase Laves (linhas sélidas) e do M,5Cg (linhas
pontilhadas) para o P91 (em vermelho) e para o P92 (em azul) durante o envelhecimento a 600°C.
(Adaptado de [30])
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A figura 2.24 ainda mostra como a contribuicdo do tungsténio presente nos
acos da grade P92, somada as adi¢Ges de boro, se estende também a estabilizacdo dos
precipitados do tipo M»3Cg, reduzindo consideravelmente seu coalescimento durante
sua aplicacdo a altas temperaturas com acréscimo significativo sobre a vida

remanescente destes materiais quando submetidos a fluéncia [30,46,74].

Mesmo diante da evidente contribuicdo para o endurecimento por precipitacao
provocada pela fina distribuicdo da fase Laves nos acos contendo W, pode ser um erro
atribuir somente a ela o aumento da resisténcia a fluéncia destes acos. Para
temperaturas maiores que 625°C ou para teores de W maiores que 1,8%, sua
precipitagdo tende a ocorrer com taxas muito altas e consequentemente seu
coalescimento ocorrera para tempos menores de exposicao tornando seu papel

deletério em relacdo a resisténcia a fluéncia [8,30,35,50,77].

Coalescidas as particulas da fase Laves tendem a se comportar como sitios de
nucleacdo para cavidades de fluéncia que, por sua vez, vdao contribuir de forma
significativa para a perda de ductilidade mesmo nos agos Cr-W [30,50,60,75,77]. Hald
[30] propde que ao longo da exposicao em regime de fluéncia a 650°C as particulas da
fase Laves serdo até 60% maiores do que quando expostas a 600°C como pode ser

visto no modelo sugerido pela figura 2.25.
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Figura 2.25. Modelo para o crescimento e coalescimento da fase Laves para o ago P92em fung¢do do tempo
de exposi¢do e do didmetro médio da particula. Em (a) a 600°C e em (b) a 650°C. (Adaptado de [30])
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Outros tipos de precipitados, tais como os carbonitretos de nidbio e de
vanadio, como nos a¢os Cr-Mo, também terdo papel relevante sobre a estabilizacdo da
microestrutura dos agos Cr-W e de forma direta sobre a resisténcia a fluéncia. Durante
a exposicdo sob altas temperaturas a presenca destes finos e estaveis precipitados seja
ao longo dos contornos de grao da austenita prévia ou no interior dos graos da ferrita-
6, vai retardar a recuperacdo da matriz martensitica através do efeito pinning,
reduzindo a taxa de fluéncia e assim elevando a vida residual destes materiais

[28,48,52,57].

A literatura frequentemente reporta que a evolugdo mais lenta dos
precipitados causada pelas adi¢cbes de tungsténio, em relacdo aos acos contendo
somente molibdénio, pode ser atribuida por sua menor difusibilidade na ferrita. Alguns
autores defendem que esse fato torna a contribuicdo do endurecimento precipitacao,
mesmo de carbetos e carbonitretos menos estaveis como o M,X e o M;C;, mais
relevante do que o endurecimento por solucdo sélida nos agos Cr-W

[30,38,40,74,78,79].

Um exemplo pode ser encontrado no trabalho de Hong et al. [78], que compara
a evolucdo dos carbonitretos do tipo M,X ((Cr,Fe),(C,N)) para os acos P91 e P92 em
fungdo da taxa de Cr e Fe dissolvidos nestes precipitados e da temperatura de
revenimento. De acordo com os autores, para altas temperaturas a concentragdo de
carbonitretos do tipo M>X no aco P91 cai drasticamente, indicando seu processo de
dissolucdo em temperaturas proximas a 650°C. Para o P92 por sua vez, além da menor
solubilidade aparente do Fe no MjX, sua dissolucdo somente ocorrerd para

temperaturas de 700°C ou superiores como mostra a figura 2.26.

De fato o grande avangco dos acos Cr-W frente aos seus antecessores foi
retardar a evolucdo e o coalescimento dos precipitados, como mostrado nas figuras
2.24 e 2.26. No entanto vale ressaltar que pode ser um erro sobrepor, devido a maior
estabilidade aparente, os efeitos do endurecimento por precipitacdo ao efeito do

endurecimento por solucao sélida causado pelo tungsténio [30,35,38,50,51,80].
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Figura 2.26. Taxa (Cr/Fe) no (Cr,Fe),(C,N) e M,3Cq nos agos P91 e P92. Em destaque, micrografias obtidas em
MET através de réplicas mostrando o tamanho e a distribui¢do dos precipitados do tipo M,3Capds
tratamento térmico de revenimento a 800°C, em (a) no P92 e em (b) no P91. (Adaptado de [78])

No entanto o sucesso dos mecanismos de endurecimento, como ora citado,
nao dependerd somente do balan¢o quimico desta familia de agos, mas sim do efeito
combinado da composi¢do junto aos tratamentos térmicos aplicados, sejam eles apds
o processo fabril ou apds processos de soldagem. Nao diferente de seus antecessores
diretos os agos Cr-W sdo geralmente comercializados na condi¢cdao normalizado e

revenido com microestrutura predominantemente martensitica.

As possiveis composicdes quimicas e os tratamentos térmicos a serem
aplicados nestes novos acos foram intensamente pesquisados com o intuito de se
atingir os patamares de operagdo esperados. Neste contexto a atengdo dada a estas
duas varidveis ndo se relaciona somente aos mecanismos de endurecimento
esperados, mas também ao teor de ferrita-6 e a soldabilidade. As normas aprovadas
sugerem temperaturas minimas de normaliza¢dao e revenimento devem ser 1040°C e
730°C respectivamente nao diferindo neste ponto aos tratamentos aplicados ao P91

[4,7,26,44,71,81,82].

Tomando como referéncia as normas aplicadas a estes acos, sejam elas para
tubos ou para forjados, a presenca da ferrita-6 ndo é esperada apds os tratamentos
térmicos. Porém em teores de até 10% acredita-se que a presenca desta fase aumenta

a resisténcia destes agos a altas temperaturas sem comprometimento da ductilidade
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[2,4,40,60]. A tendéncia de formacdo da ferrita-6 é frequentemente reportada pela
literatura em termos de “Cromo-equivalente” (Creq), como mostra a equagdo 2.2

proposta por Tanaka [81].

Creq=Cr+6Si +4Mo + 1,5W + 11V + 5Nb — 40C — 30N — 4Ni — 2Mn — 2Co (%p) (Equagdo 2.2)

Neste caso valores iguais ou maiores que 10 para o Cregapontam uma maior
tendéncia de formacao da ferrita-6. Quando em teores maiores que 10% a presenca de
ferrita-6 vai se revelar em significativas perdas na ductilidade e na tenacidade, com
consequente reducdo da resisténcia a altas temperaturas além de tornar mais
restritiva a soldabilidade dos agos Cr-W, em especial quando aplicados em

componentes com menor espessura [2,6,29,81].

Segundo Hasegawa et al. [77] antes da aprovacdo, ao longo de nove anos, estes
acos foram aplicados em uma planta industrial ultracritica experimental instalada na
Dinamarca. O intuito era compreender melhor como o processo fabril e os
tratamentos térmicos posteriores influenciariam estes materiais durante sua exposicao

em condic¢Ges plenas de operacao.

Neste periodo foi sugerido um diagrama de fases calculado através do software
Thermo-Calc que relaciona o teor de W e sua influéncia na formacdo das fases, este
qual apresentado na figura 2.27 que ainda destaca a faixa de operacdo destes
materiais. Este diagrama mostra que, para a composicao classica do P92 (que contém
1,8% de W) a normalizagdo entre 1000°C e 1100°C transforma toda a ferrita em
austenita e durante o envelhecimento a temperaturas de até 770°C a presenca da fase

Laves sera observada.

Em paralelo, baseado nas informagdes coletadas, também foi construido um
diagrama de resfriamento continuo para o aco NF616 (P92), ilustrado na figura 2.28.
Cabe ressaltar a faixa em que se encontra a temperatura Acy, entre 830°C e 870°C, e é
influenciada pela composi¢ao quimica. E que as transformagdes martensiticas vao
ocorrer mesmo para taxas de resfriamento muito lentas com inicio por volta dos

400°C.
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Figura 2.27. Diagrama de fase para o agco NF616 (P92) calculado pelo Thermo-Calc®. (Adaptado de [77])
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Figura 2.28. Diagrama CCT para o ago NF616 (P92). (Adaptado de [32] apud [7])

Como a transformagao martensitica nestes agos ocorrera mesmo a taxas de

7

resfriaimento muito lentas resfrid-los ao ar ja é suficiente para se obter uma

microestrutura totalmente martensitica. No entanto para componentes mais espessos

a témpera em d6leo ou dgua pode ser mais eficiente para esta transformacao [4,74,77].
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E intuitivo esperar que as altera¢des citadas na composi¢cdo quimica, somadas
aos tratamentos térmicos se reflitam em um aco com melhores propriedades
mecanicas ndao somente a altas temperaturas como em relagao a fluéncia. As normas
vigentes estipulam valores minimos para os limites de escoamento, de resisténcia e
alongamento para o P92 sendo 440 MPa, 620 MPa e 20% respectivamente, em relagao

aos acos da grade P91 estes valores sdo cerca de 6% superiores [42].

Um bom paralelo entre os efeitos da composicdo quimica e tratamentos
térmicos sobre o limite de resisténcia e sobre a ductilidade dos acos Cr-W pode ser
encontrado no trabalho de Hong et al. [78], que estabelece um comparativo entre uma
liga experimental com teor maior de W (9Cr-0,1Mo-2,7WVNDb) e os agos P91 e P92 em

funcdo da temperatura de revenimento como mostra a figura 2.29.
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Figura 2.29. Propriedades mecanicas dos agos Cr-Mo e Cr-W em fungdo da temperatura de revenimento: em
(a) Limite de resisténcia e (b) Elongamento. (Adaptado de [78])

A figura destaca a superioridade dos acos Cr-W frente aos acos Cr-Mo. Neste
caso as adi¢des de tungsténio elevaram o limite de resisténcia sem grandes perdas na
ductilidade, fato qual deve ser considerado como um indicativo de aumento nas
propriedades mecanicas a altas temperaturas. Em relacdo a temperatura de
revenimento observa-se que a perda de resisténcia com o aumento da temperatura é

ligeiramente menor para o P92 quando comparado ao P91.

Mas o grande atributo destes acos esta relacionado a resisténcia a fluéncia,
neste ponto as modificacdes permitiram ganhos de 10 a 20% em relacdo aos seus

antecessores quando submetidos a temperaturas de 600°C e apdés 100.000 h. Este
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avanco além do beneficio mecanico propriamente dito possui indiretamente um efeito
econdmico, ao permitir a utilizacdo de componentes com menor espessura como

mostra a figura 2.30 [2,8,12,51,72,83].

Figura 2.30. Comparativo entre tubos dos agos P22, P91 e P92, com 255 mm de diametro especificados para
operagdo a 30 MPa e 580°C, evidenciando a espessura da parede dos tubos. (Adaptado de [84])
A figura 2.31 (a) ilustra o efeito das modificacdes ja citadas e seus resultados
sobre a resisténcia a fluéncia medida pelo tempo de ruptura ao comparar P92 com o
P91 em diferentes condi¢des a 650°C, cabe ressaltar que para uma mesma tensao o
tempo de ruptura para o P92 sera cerca de 15 vezes maior que para o P91. J3 a figura
2.31 (b) explicita o efeito das adicbes de Nb e V e consequentemente dos precipitados
do tipo MX, fica evidente que a presenca destes carbonitretos eleva

consideravelmente a resisténcia a fluéncia destes acos.
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Figura 2.31. Tempo de ruptura em fungdo da tensdo aplicada em ensaios de fluéncia a 650°C. Em (a)
comparativo entre os agos P91 e P92, em (b) efeito das adi¢Ges de nidbio e vanadio sobre o tempo de
ruptura em fluéncia. (Adaptado de [85])
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O comportamento superior em relacdo a resisténcia a fluéncia do aco P92
frente ao P91 pode ser avaliado de forma mais contundente quando dispostos os
dados através de diagramas tensdo versus tempo de ruptura ou tensdo versus
temperatura, desenvolvidos durante a aplicacdo destes materiais nas plantas
termoelétricas experimentais e eventualmente atualizados pelo ECCC (European Creep
Collaborative Committee) e pelo NIMS (National Institute for Materials Science), como

apresentado nas figuras 2.32 e 2.33.
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Figura 2.32. Comparativo entre os diagramas tensdo versus temperatura para longos tempos sob fluéncia
para os agos P91 e P92. (Adaptado de [86])
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Figura 2.33. Comparativo entre os diagramas isotérmicos tensdo versus tempo de ruptura em fluéncia para
os agos P91 e P92 (Adaptado de [87] e [88])
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N3do menos importante, o parametro de Larson-Miller é outra importante
ferramenta para avaliar o comportamento de materiais quando submetidos a fluéncia.
Sua utilizagdo permite avaliar a partir de dados obtidos em ensaios de curta duragado a
resisténcia a fluéncia para longos tempos de exposicdo, pode ser empregado também

para determinar a vida residual de materiais quando em condi¢Ges de operacao.

De forma analoga as outras curvas ora citadas, foi desenvolvida uma curva de
referéncia para o P92 empregando o parametro de Larson-Miller usando uma
constante C = 36 e apresentada pela figura 2.34, que leva em consideracdo dados de

tempo e temperatura conforme mostra a equagéao 2.3.

(Equagdo 2.3)

500 T —————————————
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30 N
30 31 32 33 34 35 36 a7

PLM = (T+273)X(36+l0gt X107

Figura 2.34. Curva mestre obtida pelo parametro de Larson-Miller a partir de dados de ruptura em fluéncia
para o ago P92 (Adaptado de [71])

Em seu trabalho Auerkari et al. [89] vdo mais além ao comparar o aco da grau
92 com outros acgos resistentes a altas temperaturas ja consolidados no mercado. Para
tanto os autores submeteram estes acos a ensaios de fluéncia de longa duracdo
(200.000 h), cabe aqui destacar a superior resisténcia a fluéncia dos acos Cr-W frente

a0s acos alto cromo como pode ser visto, em destaque pelas setas, na figura 2.35.
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Figura 2.35. Comparativo da tensdo de ruptura por fluéncia apds 200.000 h em agos 9-11% Cr segundo

dados das normas EM 10216-2 e ECCC, ademais correspondem a valores de resisténcia para agos de baixa
liga. (Adaptado de [89])

2.4 — Soldabilidade dos agos Cr-Mo e Cr-W

Como muitas vezes destacado, os principais requisitos dos materiais para a
fabricacdo de componentes submetidos a altas temperaturas, em especial para acos
Cr-Mo e Cr-W, sdo a resisténcia a fluéncia e a oxidacdo. Mas, para a viabilidade
comercial destes acos apresentar boa soldabilidade se torna essencial uma vez que
precisam ser empregados para a fabricacdo e montagem de componentes de grande

escala como, por exemplo, vasos de pressao, turbinas, reatores e evaporadores.

Uma vez soldados uma atencdo especial devera ser dispensada, pois soldas sdo
pontos criticos ndo somente pelas tensdes residuais geradas pelo aporte térmico, mas
também pelas alteragGes microestruturais que impactam na resisténcia final do
conjunto particularmente em fluéncia. E bem verdade que todos os processos fabris
levam a alguma tensdo residual, mas durante a soldagem o aguecimento localizado a
altas temperaturas promove uma plastificacdo da regidao no entorno da solda que, por
sua vez, pode levar a tensdes residuais equivalentes ao limite de escoamento do
material [12,61,90,91,92,93].

Mais além, as complexas tensGes térmicas produzidas durante os ciclos de
aquecimento e resfriamento na regido da solda e no seu entorno podem agravar os

efeitos das tensOes residuais. Essas tensGes térmicas vao promover, além dos
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fenbmenos de contracdo e expansao no material, mudancas de volume associadas
principalmente a transformacgGes de fase. Um bom exemplo do efeito das tensées esta
no fato de que durante as etapas de solidificacdo e resfriamento o metal de solda
sofrera contracdo e deformacdo afetando toda a adjacéncia da junta soldada

[91,92,93].

De maneira analoga as tensdes residuais, as alteracdes na microestrutura serdo
inerentes ao processo de soldagem. No entanto, no caso dos agos da classe Cr-Mo e
Cr-W, a atencdo devera ser redobrada quando submetidos as altas temperaturas dos
processos de soldagem, pois conforme discutido na secdo 2.2, estes materiais
possuem uma microestrutura consideravelmente sensivel em relacdo a composicao
quimica (neste caso dos consumiveis), e aos tratamentos e/ou aportes térmicos

aplicados [11,56].

Esse fato torna necessdrio um rigido controle dos pardmetros de soldagem,
bem como dos materiais selecionados e da equipe envolvida, pois serdao fator
determinante para reducdo da degradacdo das propriedades mecanicas destes acos
guando soldados. A figura 2.36 mostra o qudo restritivo se tornam estes parametros
para garantir os requisitos minimos de qualidade das juntas, quando aplicadas sob

altas temperaturas em condicdes de operacao [14].

.................... 2,25Cr1MoV

-------------------- X20 / P91/ P92

sssssdassssssssssssasshesssssssgsasess sl s

..................... Aco Cr-Mo / Agos contendo Ni

..................... Aco baixa liga

____________________ Ago carbono

U pParametros ' ' T T T 1 !

- ideais +
Figura 2.36. Desenho esquematico da restricdo dos parametros de soldagem para varios agos comerciais.
(Adaptado de [14])
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Partindo deste principio, parte do desafio durante o desenvolvimento dos agos
Cr-Mo e Cr-W desde o acerto da composicdao quimica e dos tratamentos térmicos
aplicados foi obter, além das propriedades mecanicas e de oxidagdo citadas, boa
soldabilidade ou ao menos uma soldabilidade que permitisse a aplicagdo comercial

dessas ligas sem elevar consideravelmente os custos de fabricagao.

Neste contexto, a aplicacdo de juntas soldadas dos acos grau P92 nas plantas
termoelétricas experimentais permitiu, além de avalid-lo em relacdo ao P91,
desenvolver consumiveis adequados a composi¢ao quimica, melhores técnicas e rotas
para a soldagem destes acos até entdo recentes. No entanto, ainda hoje, a busca por
melhores consumiveis, parametros e técnicas de soldagem para os acos Cr-W é o mote

de varios trabalhos encontrados na literatura [6,12,14,33,39,94].

Pode-se dizer que estes estudos buscam melhor compreender as
transformagdes microestruturais na regido do metal de solda e suas adjacéncias,
sobretudo a fim de evitar a formacao de ferrita-6, reduzir o impacto das tensdes
residuais e a tendéncia destes materiais a fratura do tipo IV, quando expostos a altas

temperaturas em condicdes de operacao sob regime de fluéncia [5,56,62,74,75,94,96].

Para melhorar o rendimento em relacdo a dureza apds a soldagem e minimizar
as perdas na resisténcia mecanica a altas temperaturas, na composicdo quimica dos
consumiveis mais modernos observa-se uma reducao dos teores de nidbio, nitrogénio
e silicio. Teores de elementos austenitizantes, tais como Mn e Ni também devem ser
controlados, apesar do papel fundamental para garantir a recuperacdo da austenita
para as altas temperaturas de TTPS. O balanc¢o do teor de Cr e de outros ferritizantes
também sera relevante para o controle da oxidagao e principalmente da formacao de

ferrita-6 nessas juntas soldadas [6,12,14,39,56].

A literatura reporta que a soldagem desta familia de agos é normalmente
executada utilizando soldas do tipo TIG (arco elétrico com eletrodo de tungsténio),
SMAW (arco elétrico com eletrodo revestido) e solda por arco submerso (SAW), sendo
que o processo SMAW permite valores de dureza menores apds a soldagem quando
comparado ao processo TIG [6,12,14,39,94,95]. A tabela 2.8 apresenta os valores
tipicos de resisténcia mecanica para estes materiais apds a soldagem utilizando cada

um dos métodos acima relacionados.
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Tabela 2.8. Propriedades mecanicas do metal de solda ap6s a soldagem com consumiveis e TTPS adequados.
(Adaptado de [94])

, Limite de Limite de Energia de
Método oA Alongamento
Escoamento Resisténcia Impacto
TIG Min. 420 MPa Min. 580 MPa Min.17 % 50 J Tamb.
SMAW Min. 420 MPa Min. 760 MPa Min. 20 % 70J Tamb.
SAW Min. 440 MPa Min. 620 MPa Min. 16 % Min. 27 J Tamp.

O processo de soldagem desta familia de acos geralmente segue um roteiro
bem definido, este qual deve ser rigorosamente cumprido a fim de se atender os
requisitos minimos de resisténcia mecanica. Segundo Hilkes et al. [14], os tratamentos
térmicos aplicados sdo de certa forma complexos, pois necessitam de varias horas de
aguecimento, muitas vezes a temperaturas diferentes e com controle das taxas de

aquecimento e resfriamento.

Basicamente este roteiro devera seguir as etapas de pré-aquecimento antes da
solda, que por sua vez devera ser executada em multipasses, onde é permitido e até
desejavel que haja uma redugao na temperatura do conjunto entre os passes e por fim
aplicacdo de um tratamento térmico pds-solda (TTPS) [12,14,33,39,94]. A figura 2.37
mostra um esquema tipico do ciclo térmico envolvido no processo de soldagem dos

acos Cr-Mo e Cr-W.

750°C por 5 horas (para 12%Cr)

Resfriamento
no forno
/

Temperatura

Soldagem
(temperatura de interpasse)

Tratamento térmico

Temperatura
de pré-aquecimento

Temperatura de inter-resfriamento

Tempo
Figura 2.37. Diagrama esquematico tempo x temperatura de tratamentos térmicos a partir do metal de base
até a junta soldada. (Adaptado de [33]).

Em cada uma das etapas sugeridas como procedimento adequado para a
soldagem desta familia de acos pode-se observar algum fator restritivo, seja ele de

relacdo operacional ou de custo. No caso dos acos P91 e P92 por exemplo, a
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temperatura de interpasse deve estar contida na faixa de transformacdo martensitica
e o resfriamento deve ocorrer até temperaturas abaixo de 100°C para promover a
total transformacdo antes do TTPS. Com a sequéncia continua de interpasses as
tensGes residuais serdo compensadas pela expansdo volumétrica provocada pela
martensita, assume-se desta forma que o efeito global das tensdes serd nulo

[12,14,39].

A execucdo do TTPS por sua vez, apesar do seu papel no alivio das tensdes
residuais e na melhora das propriedades mecanicas da zona termicamente afetada
(ZTA), muitas vezes é evitada em alguns procedimentos. Em geral, a ndo execugdo
dessa etapa é atribuida principalmente ao aumento considerdvel dos custos de
soldagem devido a complexidade relacionada ao controle das temperaturas de
tratamento, da oxidacdo e da disponibilidade de fornos em funcdo da geometria dos

componentes [12,56,72].

Desta forma o TTPS é muitas vezes descartado, como no caso dos acos 2,25Cr-
Mo, pois os baixos teores de carbono previnem que a dureza exceda valores
superiores a 350 HV, tanto no metal de base quanto na ZTA. No entanto, nos acos 9Cr
este procedimento passa a ser obrigatdrio para garantir que a transformagao
martensitica seja completa e devera ser executado em uma faixa entre 750 e 780°C
para que se atinjam valores minimos de tensao residual e niveis de dureza aceitaveis

[12,18,33,39,56,75].

As juntas soldadas podem ser divididas em trés partes bem definidas: metal de
base (MB), metal de solda (MS) e zona termicamente afetada (ZTA). Esta ultima se
caracteriza pela presenca de outras trés sub-zonas: com grdos grosseiros, graos finos e
zona inter-critica, as quais dependerdo das condi¢cGes e dos parametros de soldagem,

com influéncia direta sobre as propriedades mecanicas da junta [11,72,73,74,96].

A figura 2.38 apresenta estas regifes, associadas as temperaturas atingidas
durante a soldagem e relacionando-as com um diagrama de fases calculado para o aco
P91, onde é possivel observar que as diferentes regides e sub-regides da ZTA serdo
funcdo do pico de temperatura atingido durante a soldagem, seja ela em passe Unico
ou em multipasses e suas respectivas microestruturas terao ainda relagao direta com o

tempo de permanéncia nestas temperaturas que, quanto mais proximas da linha de
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fusdo poderao ultrapassar a linha Acs. Nos acos Cr-Mo e Cr-W estas varidveis terdao
influéncia significativa sobre o crescimento do grdo da austenita prévia, formacdo de

ferrita-6 (oriunda da austenita) e na dissolucdo dos precipitados [11,54,74,96,97].

Metal de solda

\ Zona de transicéo sdoriquido

{ Temperatura
°C

=y
S

=
o

Graos de austenita prévia coalescida I

+ gréos finos de ferrita delta
. BGZTA

Pico de temperatura, T,

Regiéio de gréos grosseiros

0 0,2 0,4 06 038 1

Teor de carbono, %p

B e ——

Figura 2.38. Desenho esquematico das zonas presentes na ZTA relacionadas com as temperaturas atingidas
no processo de soldagem e com o diagrama de fases calculado para o ago P91. (Adaptado de [11])

Como anteriormente citado, a falhas em servico de juntas soldadas destes acos
sdo associadas a fraturas do tipo IV, que ocorrem na regidao de interface entre o metal
base ndo afetado e a ZTA, partindo desse principio detalhar as sub-regides da ZTA se
torna fundamental para compreender melhor como se formam e com serd seu

comportamento quando submetidas as condi¢cdes de operacao.

A regido de grdos grosseiros (ZTAGG) como pode ser visto na figura 2.38 estd
posicionada logo apds a linha de fusdo e ira atingir temperaturas bem acima de Acs.
Nestas temperaturas é de se esperar que os precipitados, que antes limitavam o
crescimento da austenita, se dissolvam. Logo, se espera nesta regidao graos coalescidos
ou grosseiros de austenita. A microestrutura apds o resfriamento sera, nos acos 9-
12%Cr, composta de martensita com presenca de ferrita-5. E nesta regido onde se
encontram os valores mais elevados de dureza e mais baixos de tenacidade tornando-a

vulneravel a trincas de reaquecimento durante o regime de fluéncia [11,54,72,96].
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Em seguida temos a regido de graos finos (ZTAGF) com picos de temperatura da
mesma ordem da temperatura Acs, apresentando uma microestrutura martensitica
apos o resfriamento. Neste ponto a austenita ndo se desenvolve completamente
dando origem a grdos pequenos ou finos, devido também a ndo dissolucdo dos
precipitados, que limitam o crescimento da austenita por efeito pinning. A esta regido
¢é atribuida a menor resisténcia a fluéncia da junta soldada devido a presenca de graos
mais finos e precipitagdo mais coalescida que, em condi¢des de servigo, a torna mais

vulneravel as trincas do tipo IV [11,72,74,75,96,97].

Picos de temperatura entre Acs e Ac; podem ser associados a regido intercritica
(ZTAIC), que é marcada pela transformacdo parcial da ferrita-a em austenita durante o
aquecimento. Os graos da austenita recém-transformada nucleardo em posicdes
preferenciais tais como contornos de graos da austenita prévia. Espera-se que alguns
precipitados sejam dissolvidos, do contrdrio haverd o coalescimento daqueles
presentes, principalmente durante o TTPS e a microestrutura é caracterizada pela
coexisténcia da martensita revenida original com pacotes de martensita
retransformada. Entre as adjacéncias da ZTAIC e a ZTAGF encontra-se a regidao mais
vulneravel das juntas soldadas dos acos dessa familia, com os menores valores de

dureza e alta susceptibilidade as trincas do tipo IV [11,18,74,75,96].

Ao detalhar as regides da ZTA fica evidente que o mecanismo de
endurecimento por precipitacdo sera afetado de forma significativa durante o
processo de soldagem, desta forma uma série de associacbes entre as varidveis
presentes devem ser consideradas a fim de se obter uma sequéncia correta da
evolugao dos precipitados em cada regido. Este contexto realga a importancia do TTPS
para a precipitacdo nas juntas soldadas de acos 9-12%, uma vez que durante esta
etapa, na ZTAGC havera uma nova precipitacdao e na ZTAGF tenderad o coalescimento

dos precipitados nao dissolvidos [6,11,75,77,95,98].

N3ao menos importante que as demais regides, o metal de solda apresentara
apés o TTPS uma microestrutura martensitica marcada pela presenca de grdos
colunares e grandes pacotes de ripas. Estes graos por sua vez estarao intercalados por

regioes que foram afetadas pelo calor durante os passes que apresentarao finos graos
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poliédricos de martensita. O metal de solda apresenta valores de dureza por volta de
300 HV e a ocorréncia de ferrita-&6 dependera, sobretudo da composicdo do

consumivel utilizado [6,14,18,63,72,75].

A associacdo das regides da junta soldada a valores de dureza é comumente
reportada pela literatura por ser um indicativo direto das mudancgas na microestrutura,
principalmente associadas ao tamanho de grdo. Desta forma cada junta soldada
apresentarda um perfil de dureza caracteristico que também oferece informacdes
preliminares a respeito do sucesso dos tratamentos térmicos posteriores ao processo
de soldagem. A figura 2.39 traca um comparativo entre os perfis de dureza de juntas

soldadas de diferentes agos da familia Cr-Mo destacando as diferentes regides.

Ao observar a figura 2.39 nota-se que o perfil de dureza do agco P92 ndo difere
significativamente daquele encontrado para o ago P91, essa tendéncia vai ao encontro
com o comportamento sugerido por Marshall et al. [39], de que os a¢os da classe Cr-W
ndo apresentaram ganhos consideraveis sobre a soldagem quando comparados aos
acos Cr-Mo, esta observacdo tem por base o uso das mesmas condi¢cGes de soldagem
para as duas composic¢des, inclusive a exigéncia do TTPS. No entanto as propriedades
mecanicas a altas temperaturas para as juntas soldadas dos acos Cr-W apresentaram
valores superiores aquelas dos agos Cr-Mo, como pode ser visto na figura 2.40 que
traca um comparativo em funcdo do tempo de ruptura em fluéncia a 600°C para as

ligas P92 e P91 [12,73,77].
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Figura 2.39. Comparativo entre os perfis de dureza para juntas soldadas do ago P92 e outros agos da familia
Cr-Mo. (Adaptado de [99] e [100])
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Figura 2.40. Comparativo entre os tempos de ruptura em fluéncia do metal base com resultados de ruptura
em fluéncia para a ZTA entre os agos P92 e P91. (Adaptado de [77])

A figura 2.40 mostra ainda que a perda de resisténcia a fluéncia da ZTA em
relacdo ao metal base é bem menor para aco P92 quando comparado ao aco P91. A
associacao da perda de resisténcia a fluéncia de juntas soldadas devido a alteraces na
microestrutura oriundas do processo de soldagem, tal como a formacdo da ZTA, é
frequentemente reportada pela literatura. Apesar deste fato, a existéncia de outros
fatores, como o nivel das tensdes aplicadas, devem ser considerados ao submeter

juntas soldadas destes materiais em condices de fluéncia [11,75,77,96,99].

No caso da tensdo aplicada, durante o regime de fluéncia seu papel serd
determinante, pois ao submeter juntas soldadas destes acos a tensGes mais altas e
tempos mais curtos de exposicdao a posicao da falha por fluéncia assume um carater
randGmico e podera ocorrer tanto na ZTA quanto no metal de solda ou no de metal de
base, mesmo apresentando uma ductilidade consideravel nas duas ultimas posi¢des
[5,11,71,96,101]. A figura 2.41 ilustra este comportamento ao relacionar a posicao de

fratura a tensdo aplicada no ensaio de fluéncia em juntas soldadas do ago P92.

Em contrapartida, a medida que a tensdo aplicada é reduzida e a temperatura
de operacdo é elevada na figura 2.41, observa-se que a posi¢ao da falha por fluéncia
tende a ocorrer de forma mais frequente na ZTA, sobretudo na regido de graos finos,
ponto mais susceptivel a falhas do tipo IV. Este contexto permite inferir que a perda de
resisténcia a fluéncia da ZTA e as consequentes falhas do tipo IV ndo devem ser
atribuidas somente as mudancgas na microestrutura, mas também ao nivel das tensdes

as quais estdo submetidas estas regides [5,96,99,100,102].
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Figura 2.41. Posi¢do da ruptura por fluéncia para uma junta soldada do ago P92.
(Adaptado de [71])
De fato os mecanismos que contribuem para a perda de resisténcia a fluéncia
da ZTA em condicdes de operacdao ainda nao foram totalmente compreendidos e
devem ser melhor esclarecidos. Sobre as mudancas na microestrutura, relacionadas a
formacdo da ZTA e alteracdes na precipitacao, a literatura reporta que elas decorrem
principalmente das temperaturas elevadas atingidas durante o processo de soldagem,
mais especificamente as temperaturas Ac; e Acs (800 a 835°C e 900 a 920°C
respectivamente, para o aco P92) como pode ser visto na figura 2.42

[11,96,97,100,102].
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Figura 2.42. Variagdo do pico de temperatura durante a soldagem em fungdo da distancia da linha de fusdo.
(Adaptado de [96])
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Apds o aquecimento a temperaturas da ordem de Acs a regido afetada
apresentard uma alta densidade de discordancias e grandes precipitados do tipo M,3Cg
ao longo dos contornos de grao da austenita prévia. Esta regido corresponde a ZTAGF
e durante o regime de fluéncia, a exposicdo a altas temperaturas vai, além de
promover o coalescimento e a evolucdo dos precipitados, iniciar o processo de

recuperacao das discordancias [11,77,99,100,102].

Tomando a fluéncia como um processo de deformacdo a quente, a recuperacao
das discordancias e a consequente formacao de subgraos se torna um efeito esperado.
No entanto é desejavel que seu inicio seja retardado devido ao amolecimento da
microestrutura causado pela formacdo dessa subestrutura. No caso dos acos ferriticos
o grau de desorientacdo destes subgrdaos permite que eles se comportem como
nucleos de recristalizacdo dando origem a outro mecanismo de amolecimento como a

recristalizacdo dinamica.

Este fendmeno, por sua vez, ndo ocorre de forma homogénea na martensita,
produzindo regiGes mais fracas nas adjacéncias dos contornos de grdo da austenita
prévia. A figura 2.43 ilustra este comportamento ao relacionar o tempo de ruptura em
fluéncia e os valores de dureza encontrados nas zonas macias em func¢ao do pico de

temperatura atingido nas juntas soldadas do aco P92 [11,77,99,100,102].
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B | |
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o 10001_—\1 | | 240 o
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5 100 | 220 ©
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C A Apos TTPS
[ e 650°C, 110 MPa 4 210
B 650°C, 130 MPa
10 L} T [ 200
Met;' ! 827 927 1027
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Figura 2.43. AlteragGes no tempo de ruptura por fluéncia e nos valores de dureza na ZTA em fungdo do pico
de temperatura. (Adaptado de [100])
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Além disso, tensdes mais baixas favorecem a criagdo de um estado multiaxial
de tensGes na ZTAGF devido ao fato de estar cercada por regibes mais resistentes
(ZTAGG e MB), essa condicdo cria uma restricdo mecanica neste ponto que, somada a
presenca dos carbetos do tipo M,3Ce coalescidos, vdo favorecer a formacdo de
cavidades de fluéncia. A fratura fragil do tipo IV estara sempre ligada a nucleagdo e ao
crescimento destes vazios nestes sitios preferenciais, que formam o ambiente ideal

para a propagacao de micro trincas na junta soldada [11,77,96,99,102].

Matsui et al. [100], ao avaliar juntas soldadas do aco P92 em diferentes
condicGes de carregamento descreve a mesma dependéncia da posi¢cdo de fratura em
fungdo da tensdo aplicada no regime de fluéncia. Mais além compara a resisténcia a
fluéncia do aco P92 na condi¢cdo comercial com dados de tempo de ruptura por

fluéncia de juntas soldadas do mesmo material a 650°C, conforme ilustra a figura 2.44.
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] —0—P92 comercial (tubo) na ZTA /s .
—m— Junta soldada (P92)
50 S —— ————r
10 100 1000 10000

Tempo de ruptura, h

Figura 2.44. Tempo de ruptura por fluéncia para o ago P92 comercial e para juntas soldadas do mesmo
material. (Adaptado de [100])

A figura 2.44 permite observar que quando submetidas a altas tensGes e em
curtos tempos de exposicdo em regime de fluéncia a posicdo mais susceptivel a fratura
foi o metal de base e as juntas soldadas apresentaram uma resisténcia bem préxima
ao metal base na condicdo comercial. Em contrapartida a medida que se reduz a
tensdo e eleva-se o tempo de exposicdo a resisténcia a fluéncia decresce

significativamente e a posicdo de fratura passa a prevalecer na ZTA.
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Por sua vez Masuyama et al. [103], usando o parametro de Larson-Miller
argumenta que as juntas soldadas dos acgos 9-12%Cr apresentardo valores de
resisténcia a fluéncia aproximadamente 15% menores do que aqueles esperados para
o metal sem solda. De forma andloga a outros trabalhos da literatura, os autores
reportam que o alongamento na ruptura tenderd a reduzir a medida que aumenta o
tempo de exposi¢do e consequentemente a ruptura passa a ocorrer de forma mais
frequente na ZTA. A figura 2.45 plota dados de ruptura por fluéncia de juntas soldadas
e explicita este comportamento em fung¢do do parametro de Larson Miller para o aco

P92.
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Figura 2.45. Dados de ruptura por fluéncia de juntas soldadas do ago P92 plotados em fungdo do parametro
de Larson-Miller. (Adaptado de [103])
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Capitulo 3

Materiais e Métodos

3.1. Materiais

No desenvolvimento deste trabalho foi utilizada uma barra de aco, com

composicdo experimental, da classe 9-12%CrMo modificados pelas adicdes de W, V e

Nb. O processo de fabricacdo foi realizado pela empresa ENGEMASA e contemplou as

etapas de fundicdo em forno de inducdo, com posterior forjamento a quente, para

uma barra de seccdo retangular como ilustra a figura 3.1.

476 mm

31 mm

Figura 3.1. Dimensd&es da barra forjada disponivel.

| 49 mm

A tabela 3.1 traz o resultado da composicio quimica realizada no IPT?, junto

estdo apresentadas as composicées quimicas dos acos grades F91 e F92, conforme

especificados na norma ASTM A182/A182M.

Tabela 3.1. Composi¢do quimica do ago em estudo fornecida pelo IPT (% em peso).

Grade C(%) Mn (%) P (%) S(%) Si(%) Cr(%) W(%) Mo(%) V(%) Nb(%) N(%) B(%) Al(%) Ni(%)
min 008 030 020 8,00 0,85 0,18 0,06 0,030
F/P91
max 0,12 0,60 0,020 0,010 0,550 9,50 1,05 025 0,10 0,070 0,04 0,04
min 0,07 0,30 850 1,50 0,30 0,15 0,04 0,030 0,001
F/P92
max 013 0,60 0,020 0,010 050 950 2,00 0,60 025 009 0,070 0,006 004 0,04
9CrMoWV 0,060 0,51 0,018 0,006 0,20 98 156 0,71 023 0,052 0,035 0,0005 - 0,19

2 IPT - Instituto de Pesquisas Tecnolégicas do Estado de Sdo Paulo S/A, Av. prof
CEP 05508-901, Cidade Universitaria, Sdo Paulo-SP.
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A composi¢dao quimica do aco em estudo é marcada pelo reduzido teor de
carbono, inicialmente idealizado com o objetivo de melhorar a soldabilidade sem
prejudicar a resisténcia mecanica a altas temperaturas e também permitir tratamentos
térmicos pods-soldagem mais simples. Em contrapartida teores muito baixos de
carbono podem influenciar na transformacdo martensitica devido ao seu efeito sobre a

temperatura de transformagao.

A microestrutura apds o processo de forjamento é apresentada pela figura 3.2,
onde foi observar, apds o processo de forja, uma distribuicdo uniforme da
microestrutura nas trés dire¢cdes. Destaca-se a presenga de grdos de martensita e uma
uniforme distribuicdo de graos de ferrita-6. A presenca desta fase se deve muito
provavelmente ao baixo teor de elementos austenitizantes e é frequentemente

reportada pela literatura nos agos F91 e F92 [2,33,40,44,48].

i o A .~ -l

Figura 3.2. Micrografia por microscopia de luz visivel do material em estudo na condigdo como recebido, em
(A) pacote de martensita e em (B) grdo de ferrita-§, aumento 500X. Ataque: Villela.

i
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3.2. Preparagdo de amostras para metalografia

Nas diversas etapas que se sucedem neste trabalho foram utilizadas amostras
para avaliagdo macroestrutural, caracterizagao microestrutural e analises quantitativas
de fases que passaram por processos de preparacao nos laboratdrios do PEMM

podendo ou ndo serem embutidas em resina epoxy para facilitar este processo.

Para a preparagdo, as amostras passaram pelas etapas de lixamento em
granulometrias de 100, 200, 320, 400, 600, 1200 mesh, polimento em panos com pasta
de diamante de 6 uym, 3 um, 1 um e 0,25 um e por fim passaram por ataque
metalografico em Reagente Vilella (95 mL alcool etilico P.A + 1,8 g 4cido picrico P.A. + 5

mL acido cloridrico P.A.) pelo método de imersdo por 30 segundos.

3.3. Analises quantitativas

Neste trabalho foram realizadas analises graficas quantitativas para a
determinagdo da fragao de ferrita-6 e do tamanho médio do grao de austenita prévia
nas condicdes como recebido (apenas para determinacdo da ferrita-6) e apds os

tratamentos térmicos.

A analise quantitativa da fracdo de ferrita-6 foi realizada conforme orienta a
norma ASTM E562 [104] que estabelece um procedimento de contagem de interceptos
manual com uso de uma grade sobreposta sobre a micrografia. As intersecbes da
grade que interceptam o grao de ferrita-6 sdao tomadas como 1 e aquelas que
interceptam os contornos de grao sdao tomadas com 0,5. A média é tirada como
somatodrio dos valores encontrados na micrografia (campos) sobre o numero de

campos (n) conforme mostra a equagao 3.1.

E— (Equagdo 3.1)

O desvio padrdo é dado pela equagao 3.2.

(Equagdo 3.2)

O intervalo de confianga é dado pela equagdo 3.3, onde t é um valor tabelado
em func¢do do nimero de campos.
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— (Equagdo 3.3)

Por fim a precisdo relativa é dada pela equacdo 3.4.

E— (Equacdo 3.4)

O numero de campos necessarios sera funcdo da precisdao relativa que se
deseja obter, de uma estimativa da fracdo volumétrica da fase e do nimero de pontos
na grade utilizada conforme orienta a norma supracitada. Neste caso foi utilizada uma
grade contendo 100 pontos, estimando 5% de fracdo volumétrica e com objetivo de

obter uma precisdo relativa de 20% portanto 20 campos.

A norma estabelece que o aumento usado deva ser tal que um grao da fase a
ser contada ocupe aproximadamente metade do espagamento entre os pontos da
grade. Certamente, o tamanho de grao da ferrita-6 varia consideravelmente, foi
escolhido o aumento de 500X, que, comparado ao de 1000X, garante maior
representatividade para um mesmo numero de campos. Uma vez determinado o
aumento de 500X a grade a ser usada foi definida como de 25 um x 25 um. A figura 3.3

mostra a grade sobreposta a micrografia, com a regido demarcada para contagem.

; . ] - R
Figura 3.3. Exemplo de micrografia com grade sobreposta. As setas brancas delimitam o quadrado 10 x 10
que define os 100 pontos da grade de contagem, aumento 500X.
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O tamanho médio do grao da austenita prévia foi determinado conforme
orienta a norma ASTM E112 [105] por contagem de interceptos. Neste caso foram
utilizadas micrografias de 1000X para permitir uma melhor definicdo dos contornos de

grdo da austenita prévia.

O padrdo para contagem de interceptos foi o Cross and Circles que deve ser
sobreposto sobre a micrografia. A figura 3.4 traz o padrdo a ser utilizado, como o
aumento das micrografias utilizadas foi de 1000X, o tamanho do padrdo utilizado foi
de 100 um. Os célculos estatisticos para o tamanho de grdo médio, desvio padrdo e IC

95% sdo similares aqueles discutidos para a fragcdao volumétrica de ferrita-6.

Figura 3.4. Padrdo de contagem Cross and Circles [105].
3.4. Tratamentos térmicos

Nessa etapa foram feitos cortes transversais de 15 mm ao longo eixo
longitudinal da barra forjada disponivel conforme mostra figura 3.5. A espessura
destes cortes foi determinada ndo somente pelas dimensdes limitadas do material de
estudo, mas também se levando em consideracdo a futura usinagem dos corpos de

prova apos o processo de soldagem.

31 mm leF

fom

49 mm

o

Figura 3.5. Dimensdes das pegas para tratamento térmico apds o corte.
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A rota de tratamento térmico utilizada é mostrada pela figura 3.6 e segue a
orientacdo para tratamentos térmicos indicado pela norma ASTM A182/A182M além
de ser frequentemente reportada pela literatura como um rota de tratamento classica
para este material, inibindo o crescimento exagerado do grdo da austenita e a
dissolugao dos carbonitretos do tipo MX durante a normalizagao e a formagao da fase

Laves apds o revenimento [46,47,51,53,82,91].

-
L

1070°C por 2 horas

Temperatura

Normalizagéo Revenimento

v

Tempo
Figura 3.6. Rota proposta para tratamento térmico das amostras.

Os tratamentos térmicos foram realizados nas dependéncias do laboratério
TERMIC-PEMM, em fornos mufla modelo Carbolite 201. As pecas obtidas apds o corte
foram posicionadas ao centro dos fornos, passando pelas etapas de normalizacdo a
1070°C por 2 horas e revenimento a 770°C por duas horas, em ambos os casos o

resfriamento foi realizado ao ar como mostrado na figura 3.6.

3.5. Soldagem

A soldagem das amostras apds o tratamento térmico foi realizada utilizando o
processo TIG (Tungsten Inert Gas). A opc¢do por esta técnica foi baseada a partir do
consumivel utilizado para este trabalho e também por ser um processo recomendado

para pecas de pequena espessura por sua alta precisdo e qualidade [39].

Levando-se em consideracdo a limitacdo dimensional das pecas para o processo
de soldagem optou-se por utilizar chanfros do tipo V com inclinacdo de 30° e nariz com

1 mm de espessura. As pecas foram entdo montadas aos pares para a soldagem,
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alinhando-se face a face os chanfros usinados conforme ilustra a figura 3.7, que mostra
também as dimensdes das pecas apds a usinagem. Para rastreamento da posicdo dos

pares apos a soldagem foi estabelecida uma numeracao conforme ilustra a figura 3.8.

£
£ \ / E
w —
492 mm 49 mm
£
E
(=]
o~
40,217 mm 2 mm

Figura 3.7. DimensGes das pegas e do chanfro apds a usinagem.

3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16

Figura 3.8. Numeragdo de rastreamento dos pares de amostras para soldagem.

O consumivel utilizado foi cedido pela empresa Bohler Welding, e é constituido
de varetas do tipo Thermanit MTS 616 com 2 mm de didmetro e composi¢cdo quimica

disposta na tabela 3.2 atendendo a especificacdo SFA 5.28 e classificados pela norma

AWS pelo cédigo ER90S-G .

Tabela 3.2. Composigdo quimica do consumivel utilizado conforme AWS ER90S-G.

Consumivel C Si Mn Cr Mo Ni w \" N Nb
MTS 616
ER905-G o1 038 045 88 04 06 16 02 006 004
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Ao comparar a composicdo quimica apresentada na tabela 3.2 com a
composicao do aco em estudo apresentada na tabela 3.1 observa-se o teor de carbono
ligeiramente maior em relagdo a composi¢ao experimental do metal base por se tratar
de um consumivel comercial. O teor elevado de niquel esta relacionado a reducdo da

tendéncia de formacao da ferrita-6 e da transformacdo martensitica.

Os parametros de soldagem utilizados estdo listados da tabela 3.3 e foram
determinados a partir da norma ASME Secdo IX Ed. 1998/N133J e do procedimento
para soldagem N-133-J da Petrobras, adequados a fim de se obter uma menor ZTA e
um menor aporte de calor durante o processo devido as dimensdes reduzidas das

pecas.

Tabela 3.3. Parametros de soldagem TIG utilizados.

Parametro Raiz Enchimento Acabamento
Corrente Continua Continua Continua
Polaridade Direta Direta Direta

Voltagem 11-12V 10-12V 10-12V
Amperagem 150 A 150 A 150 A

Velocidade de soldagem 71 a 114 mm/min 56 a 129 mm/min 56 a 129 mm/min
Heat Input 9,5a15KlJ/cm 8a16KlJ/cm 8a16KlJ/cm

Gas de protecdo Argodnio

A soldagem das pecas foi realizada nas instalacdes da NUCLEP?, no setor de
Engenharia Especial de Soldagem, que cedeu o espaco e o maquindrio necessario. Os
pares foram montados lado a lado sobre uma peca de ago carbono contendo um canal

usinado a fim de manter o fluxo de argbnio na raiz (cadinho).

Ao inicio e ao fim dos pares de amostras foi adicionado outro par usinado para
descarte do inicio e do fim do corddo de solda. Estes pares de descarte possuem
dimensdes e usinagem semelhante aos pares de amostras diferindo apenas na largura
gue, neste caso, é de 15 mm. Foram montados também restritores de em ambos os
lados do chanfro sobre os pares a fim de evitar danos a junta soldada, tal montagem

estd ilustrada na figura 3.9.

> NUCLEP - Nuclebras Equipamentos Pesados S.A., Setor I-EES - Engenharia Especial de Soldagem. Av.
Gal. Euclydes de Oliveira Figueiredo, n.° 200 - Brisamar - Itaguai - RJ - CEP: 23825-410.
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Figura 3.9. Desenho esquematico da montagem das pegas para a soldagem.

Conforme orientam as normas e procedimentos de soldagem, bem como as
recomendacdes do fabricante do consumivel, estes acos devem ser soldados em
multiplos passes com controle rigido da temperatura de pré-aquecimento e da
temperatura interpasses. Apds o processo de soldagem as juntas também devem ser
aquecidas para tratamento de pds-aquecimento. Os parametros de controle da

temperatura utilizados neste trabalho estdo dispostos na tabela 3.4

Tabela 3.4. Controle da temperatura durante a soldagem.

Controle da Temperatura Raiz — Enchimento - Acabamento
Pré-aquecimento 220°C - 250°C
Temperatura interpasses 200°C -300°C
P6s-aquecimento / Tempo 350°C/ 15 min
Aplicagdo da temperatura Magarico tipo chuveiro (indireta)
Medigdo da temperatura Pirdmetro de contato
Protegdo resfriamento Manta de amianto

Para garantir a auséncia de defeitos de soldagem na raiz das juntas foi realizada
a extragao da mesma por esmerilhamento e em seguida foram realizados novos passes

subsequentes para preenchimento, nas mesmas condi¢des de soldagem ora citadas.

A figura 3.10 apresenta um desenho esquematico do nimero de passes e das
camadas, ao todo foram realizados 29 passes em um total de 12 camadas com dois
passes subsequentes na raiz. A figura 3.11 mostra as juntas soldadas apds o

tratamento pds-soldagem.
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Figura 3.11. Macrografia das amostras apds o aguecimento poés-soldagem.

Apds a soldagem as pegas foram levadas ao corte por eletro-erosdo. Desta
etapa foram obtidas 14 juntas soldadas de 27 mm de largura que dardo origem aos
corpos de prova para tra¢ao e fluéncia e 13 tiras de 3 mm que serdo utilizadas para
caracterizagdo microestrutural e ensaios de microdureza, a figura 3.12 traz um

desenho esquematico das amostras apds o corte.

g7t

Figura 3.12. Desenho esquematico das amostras apds o corte.
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Seguido ao corte, as amostras foram levadas novamente ao forno para
tratamento térmico pods-soldagem (TTPS). Os patamares utilizados descritos na tabela
3.5, foram determinados conforme recomendado pelo fabricante do consumivel, que
estabelece revenimento a 760°C entre 2 a 10 horas com taxas de aquecimento e

resfriamento maxima de 150°C/h até 550°C e 80°C/h acima de 550°C.

Tabela 3.5. Parametros utilizados no TTPS

Parametros

Taxa de aquecimento 100°C/h
Temperatura de tratamento 760°C
Tempo de tratamento 4 horas
Taxa de resfriamento 100°C/h

3.6. Confecgdo dos corpos de prova

Para cada junta soldada apresentada na figura 3.12 foram usinados dois corpos
de prova conforme norma ASTM E8 [106] num total de 28 unidades. A figura 3.13
indica as dimensdes destes corpos de provas que serdo utilizados nos ensaios de

tracao e fluéncia, com a junta centralizada a metade do comprimento util do corpo de

prova.
4 78 mm ”
. 19mm__|  r=0,88 mm =6 mm
// oA Rosca 9 X 1,25
. T T~ 4 / ANV
3 A — [ N
\
[e3] b
Y wum"trwuwww.,ww S
12 mm | 40 mm

Figura 3.13. Desenho do corpo de prova utilizado nos ensaios de tragdo e fluéncia
baseado na norma ASTM E8 (2009).

3.7. Codificagao das amostras

Os corpos de prova de tracao e fluéncia, usinados a partir da junta soldada
mostrada na figura 3.12, foram codificados a partir das etapas de tratamento térmico

gue passaram, recebendo identificacdo conforme o exemplo abaixo.
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Amostra X

Tratamento térmico aplicado

Onde X serd:  Como recebido
Apds normalizagdo e revenimento
Sem TTPS
Apés TTPS
Envelhecido a 600°C por 1000 h
Envelhecido a 650°C por 1000 h

3.8. Tratamento térmico de envelhecimento

O tratamento térmico de envelhecimento foi realizado a temperaturas de 600 e
650°C ao longo de 1000 horas para ambos os casos. Para tanto as amostras foram
separadas em dois grupos contendo 14 corpos de prova e 2 tiras. Os corpos de prova,
em especial, foram encapsulados em quartzo sob vacuo para evitar a oxidacdo e

descarbonetacdo durante esta etapa.

O primeiro grupo contempla os corpos de prova de 3 a 9 mais 2 tiras, conforme
a numeracao de rastreamento estabelecida e foram envelhecidos em forno mufla a
600°C por 1000 horas. O segundo grupo contempla os corpos de prova de 10 a 16 mais

2 tiras e foram envelhecidos por 650°C.

3.9. Caracterizacdo mecanica

3.9.1. Ensaio de dureza

Para uma primeira avaliacdo do comportamento mecanico ao longo da junta
soldada e com indicativo dos danos sofridos apds a exposicdo sob condicdes de
fluéncia, foram realizados ensaios de microdureza Vickers com carga de 100 gf
utilizando microdurémetro marca Zwick/Roell, modelo Indentec ZHu-Mkll-M em

corpos de prova preparados de acordo com a norma ASTM E384.

Este ensaio foi realizado nas condicbes apods soldagem, apds TTPS, apds
envelhecimento a 600°C e apds envelhecimento por 650°C, estabelecendo um perfil de
dureza a partir de 15 identacdes espacadas em 0,5 e 1 mm dependendo da regido ao

longo da junta soldada, conforme indicado na Figura 3.14.
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Figura 3.14. Perfil de dureza utilizado neste trabalho.

3.9.2. Ensaio de tragao

Ensaios de tracdo uniaxial a temperatura ambiente foram executados com o
objetivo de caracterizar mecanicamente o material apds o tratamento térmico de
normalizacdo e revenimento. Foram realizados também ensaios de tracdo a quente
com intuito de avaliar o comportamento mecanico sob tracdo das juntas soldadas apds

o envelhecimento.

Os ensaios foram realizados na maquina universal de ensaios mecanicos EMIC
do Laboratério de Propriedades Mecanicas do PEMM (PROPMEC) de acordo com a
norma ASTM E8/E8M-08 [106] com dimensdes dos corpos de prova conforme indicado

na figura 3.13.

Nos ensaios executados a temperatura ambiente foi aplicada uma taxa de
deformacao 1073 para assim identificar a tensdo de escoamento, o limite de
resisténcia e o alongamento total. Nos ensaios de tracdo a quente a taxa de
deformacdo utilizada foi 2:10°s™, com temperaturas de ensaio de 550°C e 600°C.
Deverdo ainda, em ambos os casos, ser selecionados alguns corpos de prova para

posterior andlise fratografica das superficies de fratura.

3.9.3. Ensaio de fluéncia

Foram realizados ensaios de fluéncia a tensdao constante conforme orientacdo
da norma ASTM E139-06 [107]. Os ensaios de fluéncia foram executados com o
objetivo de determinar o limite de ruptura por fluéncia das juntas soldadas e comparar
os valores obtidos com aqueles reportados pela literatura para o mesmo tipo de

material como mostra o exemplo da figura 3.15 [88].
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Figura 3.15. Diagrama isotérmico tensdo versus tempo de ruptura por fluéncia para juntas soldadas do ago
P92. (Adaptado de [88])

Os resultados também foram plotados e comparados com aqueles esperados
em curvas de referéncia, como apresenta a figura 3.16 [103], calculadas pelo
parametro de Larson-Miller para o ago P92. O uso desta curva esta relacionado a
comprovacao da correlacdo entre a extrapolacdo dos valores de tempo de ruptura em

funcdo das temperaturas e tensées utilizadas neste trabalho.

500 T T T T T
400 -

300

200 -

100
90 -
80 1
70 A
60 -

50 |
40

Tenséao, MPa

30 T T T T T T T T T
30 31 32 33 34 35 36 37

PLM = (T+273) X (36+logt) X 10

Figura 3.16. Curva obtida através do parametro de Larson-Miller para juntas soldadas do ago P92 comercial.
(Adaptado de [103])

Neste caso foram realizados ensaios a temperaturas de 550°C e 600°C variando
a tensdo utilizada visando preliminarmente a ruptura apds 1000 horas. A tabela 3.6

lista as condigdes de ensaio aplicadas neste trabalho.
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Tabela 3.6. Variaveis utilizadas nos ensaios de fluéncia deste trabalho

Temperatura Tensdo
250 MPa

550°C 230 MPa
210 MPa

180 MPa

600°C 160 MPa
140 MPa

Os ensaios foram realizados em maquina de fluéncia Amsler ilustrada pela
figura 3.17, o equipamento utilizado estd localizado no laboratério de propriedades
mecanicas (PROPMEC) e é composto por sistemas de alavanca para aplicacdo de
cargas e fornos. Os dados de temperatura e tempo sdo coletados a partir de

termopares e sistemas légicos de aquisi¢ao acoplados a um computador.

Figura 3.17. Vista geral da maquina de ensaios de fluéncia Amsler.

3.10. Caracterizacdao microestrutural

Para esta etapa foram utilizadas técnicas de microscopia 6tica, microscopia
eletrénica de varredura e réplica em transmissdo. Na execucdao dos referidos
procedimentos serao utilizados as tiras ilustradas na figura 3.12 bem como os corpos
de prova apds os ensaios mecanicos de forma a caracterizar as trés zonas principais da

junta soldada: metal de solda, zona termicamente afetada e metal de base.
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3.10.1. Microscopia 6tica

A primeira técnica aplicada para avaliar a microestrutura nas diversas condic¢des
estabelecidas neste trabalho tais como: “como recebido”, apds tratamentos térmicos,
apos soldagem, apds TTPS, apds envelhecimento artificial e apds ensaios mecanicos. A
microscopia Otica permitiu uma avaliagdo geral da microestrutura e da sua evolugao ao
longo dos ciclos térmicos aplicados nas amostras, além de permitir caracterizar as
regioes afetadas pelo procedimento de soldagem. As andlises foram executadas nas
dependéncias do laboratério de microscopia ética do PEMM utilizando microscépio

otico marca Olympus modelo BX 60M.

3.10.2. Microscopia eletronica de varredura

Com o intuito principal de caracterizar e avaliar a distribuicdo dos carbetos ao
longo da junta soldada nas condicGes TTPS e envelhecida, a microscopia eletronica de
varredura também foi utilizada para avaliar as superficies de fratura apds os ensaios de
tracdo. Os procedimentos foram executados nas dependéncias do laboratdrio de
microscopia eletronica do PEMM. As amostras foram analisadas pelo MEV JEOL JSM-
6460LV com aumentos de 500, 1000, 2000, 3000, 5000X, e por EDS o equipamento
utilizado sera o NORAN System Six Model 200.

3.10.3. Microscopia eletronica de transmissao

Ensaios em microscopia eletronica de transmissdo foram realizados para uma
analise mais criteriosa que permita a identificacdo, a evolucdo e a morfologia dos
precipitados presentes na microestrutura apds as varias condicdes de tratamento
térmico e envelhecimento, as amostras foram preparadas pelo método de réplica de
estagio simples.

Para cada regido da junta soldada foi preparada uma amostra com acabamento
metalografico e em seguida atacada com reagente Villela por 30 segundos. Em seguida
um filme de carbono é depositado na regido especifica e devidamente isolada com
auxilio de um evaporador a vacuo. Apds o recobrimento um segundo ataque é
efetuado para retirada do filme de carbono, neste caso foi realizado ataque eletrolitico
com voltagem 2 V em solucdo de HCl 10% em metanol.
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Ap0ds alguns minutos as amostras sao retiradas e imergidas cuidadosamente em
alcool etilico P.A. para quebra e limpeza do filme de carbono. Em seguida a suspensao
é aderida a uma malha de cobre com 300 mesh e 3 mm de diametro, o excesso de
alcool é retirado delicadamente com um filtro de papel. As amostras devem entdo ser
conservadas em dessecador até a data da andlise. O equipamento utilizado nessa
etapa sera o MET JEOL 2100 com aumentos de 12000X, 25000X e 50000X, e o
equipamento EDS usado foi NORAN Voyager 4.
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3.11. Fluxograma das atividades desenvolvidas

f N
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\, J
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Tratamentos térmicos
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'
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Figura 3.18. Fluxograma das etapas deste estudo

80



Capitulo 4

Resultados e Discussao

4.1. Caracterizagdo das amostras antes da soldagem
4.1.1. Projeto de composicao da liga em estudo

O aco ferritico experimental do tipo 9CrMoWV utilizado neste trabalho foi
projetado a partir de modificacbes na composicdo quimica da liga comercial grau
F/P92 (ASTM A182). O objetivo dessas modificagdes foi avaliar seus efeitos sobre a
soldabilidade, aplicacdo de tratamentos térmicos pds-soldagem e propriedades

mecanicas a altas temperaturas.

A andlise quimica do ago em questdo foi executada no IPT em uma amostra na
condicdo como recebido e o resultado esta disposto na tabela 4.1. Nessa tabela estdo
apresentados também a composicdo quimica dos acos F/P91 e F/P92 e do consumivel

Thermanit MTS 616 ER90S-G utilizado na fabricacdo das juntas soldadas.

Tabela 4.1. Composi¢do quimica do aco em estudo fornecida pelo IPT (% em peso).

Grade C(%) Mn (%) P(%) S(%) Si(%) Cr(%) W(%) Mo (%) V(%) Nb(%) N(%) B(%) Al(%) Ni(%)
£/po1 min 0,08 0,30 - - 0,20 8,00 - 0,85 0,18 0,06 0,030

max 0,12 0,60 0,020 0,010 0,50 9,50 - 1,05 0,25 0,10 0,070 - 0,04 0,04
£/p92 min 0,07 0,30 - - - 8,50 1,50 0,30 0,15 0,04 0,030 0,001

max 0,13 0,60 0,020 0,010 0,50 9,50 2,00 0,60 0,25 0,09 0,070 0,006 0,04 0,04
MTS 616 ER90S-G 0,10 0,45 - - 0,38 8,80 1,60 0,40 0,20 0,04 0,060 - - 0,60
9CrMoWV 0,060 0,51 0,018 0,006 0,20 9,80 1,56 0,71 0,23 0,052 0,035 0,0005 - 0,19

No projeto de composi¢ao quimica optou-se por utilizar teores de carbono e
nitrogénio nos limites inferiores de concentracdo desses elementos nos acos F/P91 e
F/P92, embora no caso do C este tenha ficado abaixo do indicado pela norma com o
objetivo de garantir melhor soldabilidade e tratamentos térmicos pds-soldagem mais

simples.

81



A tendéncia de redugao nos teores de carbono nos agos da familia Cr-Mo é
frequentemente reportada pela literatura. Em alguns trabalhos é possivel encontrar
teores de carbono tdo baixos quanto 0,002% [25,26,27,28,29]. Teores dessa ordem,
considerados ultrabaixos, permitem uma fina dispersdo de carbetos e carbonitretos
muito estdveis a altas temperaturas com papel relevante sobre o aumento da

resisténcia a fluéncia.

Em contrapartida, alguns autores defendem que apesar de favorecer uma
dispersao fina das particulas, teores muito baixos de carbono podem limitar a
densidade de precipitados e assim acelerar a recuperacdo e a recristalizacdo da
microestrutura [25,29,62]. Este fato pode ser atribuido provavelmente a maior
mobilidade das discordancias e culminara na reducdo consideravel da resisténcia a

fluéncia destas ligas para longos tempos de exposicao.

Por outro lado, visando maior endurecimento por solucdo sélida, foi projetado
manter uma relagao elevada dos teores de Mo + W. Considerando os teores da liga em
termos de Mo.q (Equacgdo 2.1), o valor encontrado de 1,49% € muito préximo ao valor
considerado ideal pela literatura de 1,5% [2,29,75,76]. Particularmente em relacdo ao
teor de molibdénio ficou estabelecido, neste caso, manté-lo entre o limite inferior e o

limite superior, indicados pela norma, para os acos F/P91 e F/P92 respectivamente.

Outro ajuste na composicdo em funcdo da reducdo no teor de carbono foi o
aumento do teor de niquel, tendo em vista do seu papel austenitizante e assim
melhorar a resposta deste material ao revenimento. No entanto, seu teor ainda
permanece abaixo daquele de 0,4%, tido como excessivo pela literatura [7,28,45].
Teores mais altos deste elemento de liga tendem a ser deletérios sobre a
microestrutura, sobretudo na evolucdo dos precipitados e em suas fracOes
volumétricas. O balanco entre ferritizantes e austenitizantes, conforme discutido na
secdo 3 deste trabalho é parte fundamental no desenvolvimento da composicdo
guimica destes acos, principalmente devido ao seu papel sobre a formacao de ferrita-
6. Em composi¢cdes mais recentes outros elementos austenitizantes, como cobre e
cobalto, sdo adicionados em pequenas concentracdes a fim de compor este balanco
sem a necessidade de elevar demasiadamente o teor de niquel e permitir a redugao

dos teores de carbono.
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4.1.2. Ferrita-6

Como dito o balanco entre os elementos austenitizantes e ferritizantes exerce
grande efeito sobre a tendéncia de formacado da ferrita-6 nos acos da familia Cr-Mo.
No caso da liga em estudo uma concentragdo menor de elementos austenitizantes esta
presente, quando comparada a composi¢cdo tipica do aco F/P92, contudo a
microestrutura de partida, composta por grdaos de martensita e por uma uniforme
distribuicao de graos de ferrita-6, estd de acordo com a expectativa em fungdo da

composicdo quimica projetada.

A tendéncia de formacdo da ferrita-6 para o aco em estudo e para a liga F/P92
com os limites maximos e minimos pode ser determinada, em termos de Cr
equivalente, a partir da equacdo 2.2 proposta por Tanaka [81]. Os valores encontrados

para a liga em questdo estdo dispostos na tabela 4.2.

Tabela 4.2. Valores de Creq1 para a liga em estudo e para o ago F/P92
Creq

F/P92 min 9,5
F/P92 max 12,44
9CrMoWV 13,74

! Creq = Cr + 6Si + 4Mo + 1,5W + 11V + 5Nb — 40C — 30N — 4Ni — 2Mn — 2Co (%p)

A literatura sugere que valores de Creq maiores que 10 vao garantir a presenca
de ferrita-& na microestrutura e que para fragdes volumétricas maiores que 10% seu
papel deletério em relacdo a ductilidade e a tenacidade torna-se mais acentuado.
Neste caso tanto as propriedades mecanicas a altas temperaturas quanto a

soldabilidade desses acos serdo prejudicados [6,29,81,90].

Tendo em vista a consideravel tendéncia de formagao da ferrita-6, foram
realizadas medidas de fracdo volumétrica desta fase nas condicGes como recebido e
apos tratamento térmico, cujos resultados estdo dispostos na tabela 4.3. O método
utilizado para obtencdo da fracdo volumétrica, como destacado no capitulo 3, foi o de
contagem de interceptos conforme ilustram as figuras 4.1 e 4.2 para as duas condicdes

de medida.

Tabela 4.3. Frages volumétricas de ferrita-&

Condigdo Fragdo de ferrita-6 (%)

Como recebido 14,13+ 1,05

Apds tratamentos térmicos
Normalizagdo: 1070°C/2h 3,80+0,68
Revenimento: 770°C/2h
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A redugdo da fragdo volumétrica de ferrita-6 de 14,13% para aproximadamente
3,80%, mostra a sensibilidade destes agos aos tratamentos térmicos, sobretudo a
temperatura e ao tempo de permanéncia no campo austenitico (normalizag¢do), apds o
processo de forja. Essa reducdo pode ser considerada extremamente benéfica do
ponto de vista da resisténcia a fluéncia. Segundo Fujita [4], fracbes volumétricas de
ferrita-6 abaixo de 10% ndo comprometem a resisténcia mecanica a altas

temperaturas dos acos da familia Cr-Mo e podem até apresentar efeitos benéficos.

Figura 4.1. Grade com as intersegOes para determinagdo de ferrita-6 sobre a micrografia da amostra na
condi¢do como recebido, aumento 50X.

Figura 4.2. Grade com as intersegOes para determinagdo de ferrita-6 sobre a micrografia da amostra na
condigdo apds tratamento térmico de normalizagdo e revenimento, aumento 50X.
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4.1.3. Austenita prévia

N3do menos importante que a fracdo volumétrica de ferrita-6 em relacdo a
resisténcia a fluéncia dos agos da familia 9-12%Cr, o tamanho de grdao da austenita
prévia também se mostra sensivel as temperaturas de tratamento térmico, sobretudo
a de normalizacdo. Seu efeito sobre a distribuicdo dos precipitados e
consequentemente sobre o endurecimento por precipitacdo, deve ser sempre
considerado quando se expde estes acos a temperaturas acima de Ac;, sejam elas

durante a normalizacdo ou apds possiveis procedimentos de soldagem.

Neste contexto, apds o tratamento térmico de normalizacdo e revenimento foi
determinado o tamanho de grdao de austenita prévia pelo método cross and circles,
recomendado pela norma ASTM E-112 [105]. O tamanho médio do grao encontrado
foi de 18,9 + 1,9 um, valor ligeiramente menor em relagdo ao reportado pela literatura
de 20 um para o a¢o F/P92 submetido a mesma rota de tratamento térmico [53,100].
Esse resultado pode ser atribuido, muito provavelmente, ao controle do crescimento

de grdo austenitico provocado pela presenca de ferrita-& na microestrutura [18,48,49].

Yoshizawa et al. [109] ao estudar a relacdo entre o tamanho de grao da
austenita prévia e a presenca ou ndo de ferrita-& na microestrutura de acos da familia
Cr-Mo em funcdo dos seus efeitos sobre as propriedades mecanicas a altas
temperaturas, sugere que a influéncia do tamanho de grao da austenita prévia sobre a
resisténcia a fluéncia é reduzido pela presenca de ferrita-6 na microestrutura,
sobretudo pelo aumento consideravel das heterogeneidades em relacdo a distribuicao

dos precipitados causadas pela presenca desta fase.

De fato, o papel do tamanho de grao da austenita prévia frente a resisténcia a
altas temperaturas ainda ndo foi totalmente esclarecido. Tradicionalmente considera-
se que para aplicacbes em regime de fluéncia, uma microestrutura com maior
tamanho de grdo reduz os efeitos do mecanismo de fluéncia por difusdo, sobretudo
pela tendéncia dos contornos em atuarem como curtos-circuitos para a difusdo, além
disso, uma microestrutura com maior tamanho de grao oferece menos sitios para a

nucleacdo de vazios durante a exposicdo em regime de fluéncia [23,108,111].

85



4.1.4. Caracterizagao microestrutural

Na secdo 3.1 foi apresentada uma micrografia do material na condi¢do “como
recebido” onde foi ressaltada a uniformidade da microestrutura e sua morfologia
tipica, composta por pacotes bem definidos de martensita e graos de ferrita-6. Nesta
secdo sera possivel observar de forma direta o efeito do tratamento térmico sobre a
fracdo volumétrica de ferrita-& supracitados os resultados. As figuras 4.3 e 4.4
apresentam a microestrutura das amostras nas condi¢des como recebido na condigdo

apos tratamentos térmicos de normalizagdo e revenimento respectivamente.

As micrografias permitem observar a clara redugdo na fragdo de ferrita-6
guando se compara as amostras nas duas condi¢cOes analisadas. Na figura 4.4 em
especial, é possivel observar a precipitacdo nos contornos de grdo da austenita prévia
e da ferrita-6 e nos contornos de ripa da martensita apds o tratamento térmico. Como
discutido no capitulo 2, essa distribuicdo preferencial e a morfologia dos precipitados
apos os tratamentos térmicos, terdo impacto relevante sobre as propriedades

mecanicas a altas temperaturas apds longos tempos de exposicao [17,27,29,30].

De fato, a garantia da estabilidade destes precipitados tem rela¢do direta com a
composi¢ao quimica e com os tratamentos térmicos aplicados. Neste cenario, a
distribuicdo fina e uniforme dos carbetos e carbonitretos ao longo dos contornos de
grdo da austenita prévia, da ferrita-6 e entre as ripas da martensita vai, como
consequéncia direta do seu papel sobre a movimentacao das discordancias, dificultar a
deformacdo plastica por este mecanismo e consequentemente prolongar a vida destes

acos quando expostos ao regime de fluéncia.

Maruyama et al. [85] ao avaliar o efeito dos mecanismos de endurecimento
sobre as propriedades mecanicas a altas temperaturas de agos Cr-Mo, sugere que a
transformacgdo das ripas de martensita em uma subestrutura fina de subgraos apos a
témpera, favorece uma precipitacdo uniforme tanto no interior (precipitados do tipo
MX) quanto nos contornos de subgrao (precipitados do tipo M»3Cs e Fe,W). Este fato
se soma ao relatado por Hald et al. [114 apud 85], de que essas particulas, quando ao
longo da subestrutura formada, vao atuar de forma significativa como obstaculos ao
processo de escalagem das discordancias, retardando o processo de recuperacdo e

reduzindo a degradac¢do da microestrutura ao longo do tempo em regime de fluéncia.
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(b)

Figura 4.3. Micrografias obtidas em microscépio de luz visivel da amostra na condigdo como recebido, (a)

aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Observa-se uma microestrutura com morfologia caracteristica

do processo apds forjamento, com graos grandes de austenita e ripas de martensita bem definidas. Graos
coalescidos e alta fragdo volumétrica de ferrita-6.
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Figura 4.4. Micrografias obtidas em microscépio de luz visivel da amostra na condigdo apds normalizagdo e
revenimento, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. E possivel observar por esta analise a
precipitagdo ao longo dos contornos de grdo da austenita prévia e da ferrita-6, bem como ao longo dos
contornos de ripa da martensita. Observa-se também uma clara redugdo tanto no tamanho de grao quanto
na fragdao volumétrica da fase ferrita-6.
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4.1.5. Caracterizacdo mecanica

Para a caracterizagdo mecanica das amostras apds os tratamentos térmicos de

normalizagdo e revenimento foram realizados ensaios de microdureza Vickers e de
~ . ~ -3 -1

tracdao a temperatura ambiente com taxa de deformac¢do de 1-:10° s . Atabela4.4 e a
figura 4.5 relacionam os resultados obtidos em funcdo daqueles indicados pela norma
ASTM A182 [42] para os agos F/P91 e F/P92 na condi¢do comercial, submetidos aos
mesmos tratamentos térmicos. Em relagdo ao valor de dureza, sua comparagao foi
realizada em relacdo aos valores maximos que a norma estipula e ndo deve ser

interpretado como menor que o esperado.

Tabela 4.4. Propriedades mecanicas da liga em estudo apds o tratamento térmico de normalizagdo e revenimento.

Limite de escoamento Limite de resisténcia Alongamento total Dureza
(MPa) (MPa) (%) (HV)
9CrMoWV 459,7+2,7 646,4 £ 21,5 19,3+0,9 231+79
ASTM A182 F/P91 415 (min) 585 (min) 20 (min) =261 (max)
ASTM A182 F/P92 440 (min) 620 (min) 20 (min) =284 (max)
Limite de escoamento (min.) Limite de resisténcia (min.)
>0 9CrMoWV 660
n rivio
>30 ASTM A182 F/P91 o "o
[ |
510 / 640 B ASTM A182 F/P91
m ASTM A182 F/P92
. 490 630 620 W ASTM A182 F/P92
o T 620
470 =
= 2 610
o 450 o
18 w 600
e 430 € s
= 410 L,
390 570
370 560
350 550
Alongamento total Dureza (max.)
20,2 350
m 9CrMoWV B 9CrMoWV
20 B ASTM A182 F/P91 300 284 | 5 ASTM A182 F/P91
198 W ASTM A182 F/P92 250 u ASTM A182 F/P92
19,6 200
\—|
X >
19,4 T 150

19,2 100

19 50

18,8 0

Figura 4.5. Gréficos comparativos dos resultados obtidos com os valores limites recomendados pela norma
ASTM A182 [42].
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Esse comparativo se justifica pela possibilidade de se avaliar o comportamento
mecanico da liga projetada frente aos tratamentos térmicos classicos sugeridos. Neste
contexto os resultados obtidos mostram que a liga projetada superou os requisitos
minimos de resisténcia mecéanica indicados pela norma para acos da mesma familia.
Porém, o alongamento obtido na ruptura se mostrou cerca de 4% inferior quando se

compara aos requisitos indicados pela norma.

No entanto, os resultados obtidos se mostraram consideravelmente inferiores
guando comparados a alguns trabalhos da literatura. A tabela 4.5 relaciona alguns
valores de propriedades mecanicas para o aco F/P92 reportados pela literatura apods
tratamentos térmicos semelhantes. Por sua vez a figura 4.6 estabelece um
comparativo entre os limites de escoamento e de resisténcia encontrados nestes

trabalhos com os resultados obtidos para o presente trabalho.

Tabela 4.5. Propriedades mecanicas reportadas pela literatura para o ago F/P92 a temperatura ambiente.

Composigdo quimica resumida (%p) Trat. Térmicos 0,2%LE LR Along.
Mo
C Cr Mo w Ni \" Nb “ Norm. Revnto. MPa MPa %

1070°C 770°C

9CrMoWV 0,06 9,80 0,71 1,56 0,19 0,23 0,05 1,49 460 646 19,3
2 horas 2 horas
[77] 0,11 8,96 0,47 1,84 0,06 0,20 0,07 1,39 1065°C 770°C 528 690 24
2 horas 2 horas
[112] 013 95 060 200 004 025 009 160 0C  720C oy 704 9.2
30 min 10 horas
[40] 0,10 9,0 0,50 1,8 - 0,20 0,06 1,40 1050°C 750°¢ 755 908 16,4
1 hora 1 hora
88] 011 926 042 167 017 016 006 126 070C  780C g 662 25
2 horas 2 horas
Limite de escoamento Limite de resisténcia
1000 1000
W 9CrMoWV m9CrMoWV
900 900
200 M Hasegawa et al. [77] 200 M Hasegawa et al. [77]
700 Fournier et al. [112] o 700 Fournier et al. [112]
o o
S 600 Park et al. [40] S 600 Park et al. [40]
S 500 NIMS [88] S 500 NIMS [88]
" (%]
5 400 5 400
[ [

300
200
100

0

300
200
100

0

Figura 4.6. Comparativo dos resultados reportados pela literatura para o limite de escoamento e de
resisténcia do ago F/P92 com os resultados obtidos nas amostras ensaiadas.
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Como discutido anteriormente, durante o projeto da liga em estudo foi
idealizado manter o molibdénio equivalente bem préximo aquele dito como ideal para
resisténcia mecanica, para contrabalancear uma possivel reducdo dessas propriedades
em virtude do menor teor de carbono. No entanto, os resultados dispostos na tabela
4.5 para os limites de escoamento e de ruptura, apontam que o balanco na
composicao quimica deste trabalho ndo foi suficiente em relacdo ao reportado pela

literatura, apesar de atenderem aos requisitos estabelecidos pela norma vigente.

Cabe destacar também que, nesta comparacdo, a ductilidade da amostra em
estudo se mostra na média dos valores apresentados na tabela 4.5, este fato revela
gue o valor obtido ndo deve ser desprezado apesar de abaixo do recomendado pela
norma. Neste caso, mais uma vez, o efeito da composi¢cdo quimica experimental da
amostra em estudo ndo pode ser descartado, sobretudo em relacdo ao seu papel

sobre a movimentacgdo das discordancias.

Em seu trabalho, Ferreira [49] avaliou a resisténcia mecanica de amostras com
a mesma composicdo quimica do aco em estudo, submetidas a diferentes tratamentos
térmicos de normalizacdo e ndo observou alteracdes significativas nas propriedades
mecanicas como pode ser visto na figura 4.7. Por sua vez Park et al. [40], mostra o
papel da composicdo quimica ao avaliar o efeito das adicdes de W em substituicao aos
teores de Mo nos agos da familia 9Cr-Mo, ao relatar que a medida que o teor de
tungsténio é elevado os limites de escoamento e de ruptura também seguem a mesma

tendéncia, em contrapartida a ductilidade decresce.

Limite de resisténcia Alongamento
1000 25,0
m Normalizagdo: 1050°C / 1 hora M Normalizagdo: 1050°C / 1 hora
900 1 Revenimento: 770°C / 2 horas Revenimento: 770°C / 2 horas

i 19,1 18,8 19,3
800 m Normalizagdo: 1050°C / 4 horas 20,0

B Normalizagdo: 1050°C / 4 horas
700 4 6539 6467 6464 Revenimento: 770°C / 2 horas

Revenimento: 770°C / 2 horas

600 Normalizagdo: 1070°C / 2 horas 15,0

. . N Normalizagdo: 1070°C / 2 horas
500 Revenimento: 770°C / 2 horas N Revenimento: 770°C / 2 horas

400 10,0

Tensdo, MPa

300
200 5,0

100

0 0,0

Figura 4.7. Efeito dos tratamentos térmicos aplicados sobre o limite de resisténcia e sobre o alongamento
total em amostras de um ago 9CrMoWV. (Adaptado de [43])
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Ao considerar os resultados acima citados, pode-se inferir que o efeito da
composicao quimica sobre as propriedades mecanicas a temperatura ambiente em
acos da familia Cr-Mo sera mais evidente quando comparado ao efeito dos
tratamentos térmicos. De fato, o presente trabalho envolve uma liga com composicao
quimica experimental submetida a tratamentos térmicos classicos e era de se esperar

tal comportamento.

Neste contexto, ao comparar as propriedades mecanicas obtidas para a liga em
estudo em relacdo aquelas reportadas para outras composi¢cdes da mesma classe de
acos, deve-se sempre considerar, além do efeito do baixo carbono e do Mogq ora
discutidos, o efeito do Creq, que neste trabalho se encontra acima daquele reportado

pela literatura para obtencdo de uma microestrutura com auséncia de ferrita-6.

4.2. Caracterizagdo das juntas soldadas sem TTPS

4.2.1. Analise macrografica

Apds a soldagem e corte das amostras, foi realizada uma avaliacdo das juntas
soldadas através de macrografias Oticas a fim de verificar possiveis defeitos de
soldagem. Em algumas amostras foram observados defeitos como vazios de pequeno
diametro, muito provavelmente decorrente de inclusdes oriundas do processo manual
de soldagem. No entanto, de acordo com o indicado pela norma ASME Secdo VIII [113]

estes defeitos ndo configuram risco em potencial para as juntas soldadas.

Para a avaliagao macrografica foram selecionadas duas amostras constituidas
de cortes transversais ao cordao de solda, conforme indicado na sec¢do 3 pela figura
3.12. Uma vez lixadas e polidas, as amostras foram atacadas com reagente Villela.
Apds esta etapa foi possivel identificar as trés principais regides da junta soldada,
metal base (MB), zona termicamente afetada (ZTA) e metal de solda (MS), bem como a
presenca de defeitos ao longo de algumas amostras como mostram as figuras 4.8 e
4.9. Mais além, a analise macrografica também permitiu realizar medidas do tamanho

da ZTA, como apresentado na figura 4.10.
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Figura 4.8. Macrografia da segdo transversal da amostra JST3-1. Nota-se a auséncia de defeitos na junta
soldada.

Figura 4.9. Macrografia da se¢do transversal da amostra JST3-2, onde além das regides da junta soldada
observa-se um pequeno defeito (indicado pela seta).

omprimento: 1975,56
MS

omprimento: 1963,50

omprimento: 2028,50

Figura 4.10. Macrografia da ZTA indicando um tamanho médio aproximado de 2 mm para esta regido. Essa
medida se justifica pela dimensao restrita dos corpos de prova para a soldagem.
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4.2.2. Analise por microscopia de luz visivel

A analise por microscopia de luz visivel permitiu, de forma sistémica, identificar
e analisar as alteracdes sofridas pela microestrutura durante a soldagem apds o
aquecimento a temperaturas da ordem de Ac; e Acs, sobretudo em relagdo a perda da
microestrutura original nas adjacéncias do corddo de solda e a formagao do gradiente
microestrutural que se estende do metal de solda em direcdo ao metal base. As figuras
4.11 a 4.14 apresentam as micrografias das regides e das principais sub-regides das
juntas soldadas na condicdo sem TTPS. A partir da analise das imagens foi possivel
verificar a distribuicdo dos precipitados no metal base, as alteracGes na microestrutura

(sobretudo na ZTA) e a presenca da fase ferrita-6 também no metal de solda.

O comportamento do metal base, figura 4.11, frente ao processo de soldagem
ndo foi diferente do esperado, tanto em relagcdo a precipitagdo nos contornos de ripa
da martensita quanto nos contornos de grao da austenita prévia e da ferrita-6 nao
houve nenhuma alteracdo aparente. A literatura reporta que esta precipitacdo é
composta principalmente por finos carbetos do tipo M,3Cg e deve ser atribuida a ela a
estabilidade dessa regido mesmo apds longo tempo de exposicdo as temperaturas de

operacdo [100,110].

O metal de solda, figura 4.14, apresentou uma microestrutura bruta de fusao
tipica de juntas apds a soldagem, marcada pela presenca de graos colunares e grandes
pacotes de martensita. Por esta andlise ndo se pode afirmar que houve precipitacdo
nessa regido, mas foi observada a presenca de ferrita-§, que deve ser associada a
composi¢ao quimica do consumivel utilizado como reporta a literatura para agos desta

familia [6,18,33,63].

Na regido de grdos finos, figura 4.12, foi observada uma microestrutura
composta de graos finos de austenita e menor presenca de ferrita-6, finos pacotes de
martensita sem a presenca de ripas e precipitacdo uniforme ao longo dos contornos de
grdo da austenita e da ferrita-6. Por sua vez, a regido de grdos grosseiros, figura 4.13, é
marcada por microestrutura composta por graos coalescidos de austenita e grosseiros
de ferrita-6. De uma forma geral, ndo se pode inferir claramente, nessa analise por
microscopia de luz visivel, sobre o tamanho dos precipitados, contudo sua distribuicdo

permanece aparentemente uniforme ao longo das regides da junta soldada.
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Figura 4.11. Micrografias obtidas em microscépio de luz visivel do metal de base, (a) aumento de 500X e (b)

aumento de 1000X. Observa-se a presenca de ferrita-6 e a precipitagdo preferencial ao longo dos contornos
de ripa da martensita e ao longo dos contornos de grdo da austenita prévia e ferrita-6.
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. (b)
Figura 4.12. Micrografias obtidas em microscépio de luz visivel da regido de grdos finos da ZTA, (a) aumento
de 500X e (b) aumento de 1000X. Observa-se o efeito do aquecimento a temperaturas da ordem de Ac;
durante a soldagem, dando origem a uma microestrutura martensitica composta de graos finos de austenita
e menor presenga de ferrita-6.
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Figura 4.13. Micrografias obtidas em microscopio de luz visivel da regido de grdos grosseiros da ZTA, (a)
aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Observa-se o efeito do aquecimento a temperaturas acima de
Acs durante a soldagem, dando origem a uma microestrutura martensitica composta por grdos coalescidos
de austenita e presenca de grandes blocos de ferrita-6.
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Figura 4.14. Micrografias obtidas em microscopio de luz visivel do metal de solda, (a) aumento de 500X e (b)
aumento de 1000X. Microestrutura composta por grandes graos colunares de martensita e alguma fragao
volumétrica de ferrita-6.
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4.2.3. Analise por microscopia eletronica de varredura

A analise por microscopia eletronica de varredura (MEV) permitiu uma
avaliagdo mais clara das alteragdes sofridas pela microestrutura durante o processo de
soldagem, sobretudo em relagdo a distribuicdo e tamanho dos precipitados presentes.
Esse comportamento é apresentado pelas figuras 4.15 a 4.18 que trazem micrografias

das regibes e sub-regides das juntas soldadas na condicdo sem TTPS.

No metal base, figura 4.15, em relacdo a analise por luz visivel, é possivel
observar mais claramente a precipitacdo fina e bem distribuida ao longo dos contornos
de ripa da martensita e dos contornos de grao da austenita prévia e da ferrita-6.
Contudo, ndo foi possivel por esta analise, verificar a presenca de precipitados no
interior dos graos de ferrita-6, tampouco no interior das ripas de martensita, apesar

dessa precipitacdo ser reportada pela literatura para acos dessa familia [54,74,95,109].

Na regido da ZTA, figuras 4.16 e 4.17, as micrografias revelam que houve algum
coalescimento dos precipitados, principalmente os do tipo M»3Cg, na regido de graos
finos da ZTA e que a presenca destes precipitados coalescidos estd mais concentrada
nos contornos de grdo. Nota-se também a auséncia de ferrita-6 e a perda parcial da

morfologia de ripas da martensita nessa regido.

Abe et al. [102], utilizando tratamentos térmicos e condi¢cGes de soldagem
semelhantes as deste trabalho, relata que a regido de grdos finos, devido ao
aquecimento a temperaturas da ordem de Acs, sofre alteracdes mais acentuadas
relacionadas a recuperacdo das discordancias (ndo ocorrendo de forma homogénea) e
ao coalescimento dos precipitados do tipo My3Cs. Este cenario favorece a alta
susceptibilidade dessa regido a trincas do tipo IV em juntas soldadas dos acos 9-12%

Cr-Mo quando em regime de fluéncia, sobretudo a baixas tensdes de carregamento.

Ademais na regido de graos grosseiros, figura 4.17, mesmo sendo submetida a
temperaturas elevadas durante a soldagem, apds o resfriamento é possivel observar
uma fina precipitagdo oriunda provavelmente do revenimento provocado pela
soldagem em multipasses [96,110]. O mesmo ndo pode ser dito com tanta clareza, por
esta analise, sobre o metal de solda, figura 4.18, que mostra aparentemente uma

auséncia de precipitacdo apds o processo de soldagem.

99



Figura 4.15. Micrografias obtidas por MEV do metal base. Aumento em (a), 1000X e em (b) 2000X. N3o foi
observada nenhuma alteragdo na precipitagdo, que se apresenta finamente dispersa ao longo dos contornos
de ripa da martensita e dos contornos de grao da austenita prévia e ferrita-8.
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Figura 4.16. Micrografias obtidas por MEV da regido de grdos finos da ZTA. Aumento em (a), 2000X e em (b)
4000X. Pode-se observar além da notdria redugdo do tamanho de grdao, uma mudanga na morfologia da
martensita, sem a estrutura de ripas. E notavel também a presenca de carbetos coalescidos, sobretudo nos
contornos de grdo da austenita.
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Figura 4.17. Micrografias obtidas por MEV da regido de grdos grosseiros da ZTA. Aumento em (a), 2000X e

em (b) 4000X. Observam-se grdos coalescidos de austenita e a dissolugdo dos precipitados e grandes blocos
de ferrita-6.
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Figura 4.18. Micrografias obtidas por MEV metal de solda. Aumento em (a), 1000X e em (b) 2000X.
Microestrutura composta por grandes graos colunares de martensita, presenga minima de precipitagdo e
alguma fragdo volumétrica de ferrita-6.
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4.2.4. Perfil de dureza

A associacdo das regioes e sub-regides de juntas soldadas a perfis de dureza
tém sido reportada pela literatura como um indicativo simples e direto das mudangas
microestruturais que ocorrem durante o processo de soldagem. Neste contexto foi
determinado o perfil de dureza da junta soldada na condicdo sem TTPS cujos

resultados estdo dispostos na tabela 4.6 ilustrados pela figura 4.19.

Tabela 4.6. Ensaios de microdureza Vickers da junta soldada na condigdo sem TTPS, com carga de 0,1 kgf
e tempo de identagdo de 15 s

Topo Meio Raiz
Identagdo Posigdo em Posigdo em Posigdo em
s ap Dureza s a a
relagdo a linha relagdo a linha Dureza relagdo a linha Dureza
= HV 0,1 ~ =
de fusdo (mm) de fusdo (mm) de fusdo (mm)
1 -7,5 227,9 -8,1 225,3 -8,1 220,5
2 -6,5 238,5 -7,1 242,3 -7,1 242,9
3 -5,5 248,7 -6,1 237,7 -6,1 245,1
4 -4,5 231,9 -5,1 235,9 -5,1 233,8
5 -3,5 238,5 -4,1 233,9 -4,1 239,5
6 -2,5 231,0 -3,1 223,6 -3,1 230,3
7 -2,0 304,8 -2,1 199,4 -2,1 202,2
8 -1,5 407,2 -1,6 242,5 -1,6 245,8
9 -1,0 422,1 E -1,1 294,2 :: -1,1 331,1 ﬁ
10 -0,5 416,8 -0,6 323,1 (X -0,6 367,0 N
11 0,0 454,4 -0,1 322,6 -0,1 412,1
12 0,5 443,3 0,4 352,2 0,4 473,2
13 1,5 487,3 - 1,4 364,4 - 1,4 478,4 -
14 2,5 448,7 2 2,4 360,0 2 2,4 493,0 2
15 3,5 436,7 3,4 364,7 3,4 443,6
Perfil de dureza da junta soldada na condi¢do sem TTPS
50,0
= = =TOPO
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Figura 4.19. Perfil de dureza junta soldada na condigdao sem TTPS, nas regides de topo, meio e raiz.
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A partir do perfil de dureza obtido, pode inferir que a dureza do metal base nao
sofreu alteragdes, corroborando a caracterizagdo microestrutural. No entanto a
medida que se avanga na direcdo da linha de fusdo verifica-se que o perfil de dureza

das amostras sofre alteracdes consideraveis.

A aproximadamente 2 mm da linha de fusdo observa-se, quando comparado ao
metal base, um ligeiro decréscimo no valor da dureza o qual deve ser associado a
formacgdo da zona de amolecimento. Varios autores relatam que essa regidao é formada
na regidao submetida ao pico de temperatura em Ac; durante a soldagem, ou seja,
entre a ZTAIC e ZTAGF [18,96,100,115]. Segundo Raj et al. [18], apesar da reducdo do
grdo da austenita prévia, a menor resisténcia mecanica dessa regido deve ser
associada principalmente ao coalescimento dos precipitados e da dissolucdo da

subestrutura de discordancias antes presente na martensita.

Ao contrdrio na regido de grdos grosseiros, a medida que se aproxima mais da
linha de fusdo, observa-se um aumento significativo da dureza que, conforme relata
Laha et al. [115] pode ser associado a fina reprecipitacdo dos carbetos, até entdo
dissolvidos durante a soldagem, que vado estabilizar as ripas da martensita recém
transformada. Cerjak et al. [11], relata que essa regido, adjacente a linha de fusao,
experimenta temperaturas relativamente altas a ponto de solubilizar todos aqueles
precipitados que antes poderiam limitar o crescimento de grdao da austenita. Como
consequéncia apresentard valores de dureza elevados e baixa tenacidade o que pode
favorecer a formacdo de trincas de reaquecimento em juntas soldadas quando

submetidas ao regime de fluéncia.

De fato o comportamento acima descrito mostra que, apesar da composi¢do
guimica experimental das amostras em estudo, os valores de dureza obtidos no metal
base e na ZTA na condicdo sem TTPS, ndo se apresentaram diferentes daqueles
reportados pela literatura para juntas soldadas de acos comerciais da mesma familia

[18,96,97,103,115].

A mesma interpretagao pode ser estendida ao metal de solda, que apresentou
valores consideravelmente elevados (acima de 420 HV 0,1 em algumas regides), esse
fato ressalta a necessidade do TTPS para reduc¢do da dureza das juntas soldadas deste

trabalho, mesmo com projeto de liga contendo menor teor de carbono.
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Em relagao a influéncia da sequéncia de soldagem em multipasses nao foi
verificada diferenca significativa entre os perfis de dureza do topo, meio e raiz. Pode-
se inferir somente que o efeito de revenimento dos passes subsequentes do topo e da

raiz resultou em uma dureza ligeiramente menor no centro das juntas soldadas.

4.3. Caracterizagao das juntas soldadas apds TTPS

4.3.1. Analise por microscopia de luz visivel

Tanto a caracterizacdo microestrutural quanto a determinacdo do perfil de
dureza, das juntas soldadas na condi¢cdao sem TTPS apontaram que a reducdo do teor
de carbono projetada ndo foi suficiente a ponto de eliminar a necessidade de
submeter as amostras deste trabalho ao tratamento térmico pds soldagem. Para tanto
foram utilizadas as recomendacbes do fabricante do consumivel, com taxas de

aquecimento e resfriamento controladas e patamar a 760°C por 4 horas.

O aquecimento a esta temperatura garantiria a transformagao completa da
austenita e a reprecipitagdao dos carbetos dissolvidos durante a soldagem além de
elevar a tenacidade das juntas soldadas, sobretudo na regido de graos grosseiros e no
metal de solda. No entanto deve-se considerar que toda a junta estd sendo aquecida a
uma temperatura significativa e os efeitos deste tratamento poderdo ser sentidos no

metal base em relacdo a evolucdo dos carbetos até entdo presentes.

Cerjak et al. [11], ao avaliar o efeito do TTPS sobre a regido de graos grosseiros
em acgos da familia Cr-Mo relata que durante essa etapa a reprecipitagdo ocorre tanto
nos contornos de grdo quanto no interior dos graos. Porém, enquanto no interior dos
grdos ocorre uma dispersdao bem fina dos precipitados, aumentando a resisténcia, nos
contornos de grdo, devido a alta difusividade, tem inicio o processo de coalescimento
dos precipitados que consequentemente levard a reducdo do endurecimento por

solugdo sdlida.

As figuras 4.20 a 4.23 apresentam as micrografias do metal base e das demais
regioes e sub-regides da junta soldada na condicdo com TTPS. Nessa andlise por
microscopia de luz visivel serd possivel observar as alteracdes provocadas pelo TTPS
sobre a microestrutura, sobretudo em relacdo a precipitacdo na ZTA e no metal de
solda.
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(b)
Figura 4.20. Micrografias obtidas em microscépio de luz visivel do metal de base em amostra na condigdo
ap0ds TTPS, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Observa-se no metal de base uma maior
precipitagdo no interior dos graos quando comparado ao material na condigdao sem TTPS. Nao se pode,
porém, inferir claramente sobre o tamanho dos precipitados por esta analise por luz visivel.
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(b)
Figura 4.21. Micrografias obtidas em microscépio de luz visivel da regido de grdos finos da ZTA em amostra
na condigdo apds TTPS, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Observa-se um aumento consideravel
na precipitagdo e a presenca de ferrita-6, quando se compara a condigdo sem TTPS. No entanto, ndo se
pode inferir claramente sobre o coalescimento dos precipitados por esta analise por microscopia de luz
visivel.
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(b)
Figura 4.22. Micrografias obtidas em microscopio de luz visivel da regido de grdos grosseiros da ZTA em
amostra na condi¢do apds TTPS, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Observa-se uma
microestrutura mais uniforme e claramente revenida quando se compara a condigdo sem TTPS, pode-se
dizer também que houve um aumento na precipitagdo ao longo dos contornos de grdo. No entanto por esta
andlise, ndo se pode inferir claramente sobre a precipitagdo no interior dos graos tampouco sobre o
coalescimento destes precipitados.
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Figura 4.23. Micrografias obtidas em microscdpio de luz visivel do metal de solda em amostra na condigdo
ap0ds TTPS, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Observa-se um aumento significativo na
precipitagdo e uma microestrutura claramente revenida. Em relagdo a presencga de ferrita-6 ndao houve
nenhuma alteragdo quando se compra a condi¢do sem TTPS.
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A partir da andlise por luz visivel é possivel dizer que apds o TTPS nao foi
observada a presenca de trincas que poderiam ser provocadas durante o tratamento
térmico. Acerca da microestrutura, ndo foi possivel observar, nesta andlise, alteracdes
significativas no coalescimento dos precipitados presentes ao longo das regides e sub-
regioes, contudo é possivel observar que houve certa homogeneizacdo da precipitacdo

ao longo da junta soldada.

Foi identificado que as maiores alteracdes se concentraram nas regidoes de
grdos grosseiros e no metal de solda, sobretudo em relacdo ao revenimento e a
reprecipitacdo apdés o TTPS. Essas regides, antes deste tratamento térmico
apresentavam microestruturas tipicas apds o processo de soldagem, com morfologia
composta por graos grandes e baixa precipitacdo no primeiro caso e de grandes graos

colunares e minima presenca de precipitagcdo no segundo caso.

No entanto, Albert et al. [96] ao variar o tempo do TTPS em juntas soldadas de
um aco dessa familia relata que essas modificagdes na microestrutura promovidas por
esta etapa ndo alteraram de forma significativa a suscetibilidade a trincas do tipo IV,

tampouco elevaram o tempo de ruptura em fluéncia destes materiais.

4.3.2. Analise por microscopia eletronica de varredura

A analise por MEV permitiu, além de uma melhor avaliacdo em relacdo a
distribuicdo e ao coalescimento dos precipitados apds o TTPS, estabelecer uma
comparacado entre essas alteracdes na microestrutura com a amostra na condicdo sem
TTPS. Essas alteracOes sdao apresentadas pelas figuras 4.24 a 4.27 que trazem

micrografias das regides e sub-regides das juntas soldadas na condicdo apds TTPS.

No metal base (figura 4.24) é possivel observar, tanto ao longo dos contornos
de grdo da austenita e da ferrita-& quanto nos contornos de ripa da martensita, ndo
somente um aumento relevante na densidade, mas também no coalescimento dos
precipitados apds o TTPS, sobretudo quando comparado ao mesmo material na
condicdo sem TTPS. Esse comportamento vai ao encontro com o relatado por
Arivazhagan et al. [6] de que apds o TTPS os agos dessa familia sofrem um aumento
consideravel na precipitacdo e no coalescimento dos precipitados em decorréncia

tanto do tempo quanto da temperatura utilizados neste tratamento.
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Figura 4.24. Micrografias obtidas em microscépio eletrdnico de varredura do metal de base em amostra na
condigdo apds TTPS, (a) aumento de 1000X e (b) aumento de 2000X. Observa-se no metal de base um
aumento na densidade dos precipitados tanto nos contornos de grao da austenita e da ferrita-6 quanto nos
contornos de ripa da martensita. Quando se compara as imagens as da amostra na condigdo sem TTPS é
visivel o coalescimento dos precipitados presentes.
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(b)
Figura 4.25. Micrografias obtidas em microscépio eletrdnico de varredura da regido de graos finos da ZTA
em amostra na condigdo apds TTPS, (a) aumento de 2000X e (b) aumento de 4000X. Observa-se um
aumento considerdvel na precipitagdo no interior dos grdaos e um certo coalescimento dos precipitados
qguando se compara esta regido com a mesma na condi¢cdo sem TTPS.
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(b)
Figura 4.26. Micrografias obtidas em microscépio eletronico de varredura da regido de grdos grosseiros da
ZTA em amostra na condi¢do apds TTPS, (a) aumento de 2000X e (b) aumento de 4000X. Esta analise
permitiu observar que o TTPS promoveu a recuperagao das discordancias nesta regido que pode ser
observada pela menor definigdo das ripas da martensita. Quando se compara com a amostra na condigdo
sem TTPS, observa-se um aumento tanto na precipitagdo quanto no coalescimento dos precipitados
presentes. Sobre a distribuicdo dos precipitados observa-se um aumento na precipitagdo ao longo dos
contornos de ripa da martensita e dos contornos de grao da austenita prévia e da ferrita-6, bem como no
interior das fases presentes.
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Figura 4.27. Micrografias obtidas em microscépio eletronico de varredura do metal de solda em amostra na
condigdo apds TTPS, (a) aumento de 1000X e (b) aumento de 2000X. Observa-se um aumento significativo
na precipitagdo em toda a microestrutura, seja nos contornos de grao da austenita e da ferrita-6 ou no
interior dos grdos e das ripas de martensita.

115



O efeito do TTPS sobre a regido de graos finos, figura 4.25, pode ser observado
pelo aumento da distancia entre os precipitados em decorréncia do coalescimento
provocado pelas temperaturas atingidas durante essa etapa. E possivel também
observar um aumento da densidade de precipitados no interior dos graos quando se

compara essa amostra com aquela na condigdo sem TTPS na mesma regiao.

No entanto, como ja observado na andlise por microscopia Otica, as maiores
alteragdes provocadas pelo TTPS se concentram nas regides de graos grosseiros e no
metal de solda. No primeiro caso, figura 4.26, a analise por MEV permitiu melhor
observar as alteragdes na morfologia da martensita provocadas por este tratamento
térmico, caracterizada pela auséncia daquela subestrutura de ripas bem definida
oriunda da martensita recém-transformada na amostra sem TTPS, indicando que

houve recuperagao das discordancias nessa regiao.

Pode-se observar também um aumento significativo no coalescimento dos
precipitados quando se estabelece a mesma comparacao em relagdo a amostra sem
TTPS, sobretudo daqueles localizados no interior dos grdos. Essas alteracbes se
estendem também a ferrita-&6 onde é possivel observar uma fina precipitagao no
interior dos graos além de uma visivel modificacdo da morfologia desta fase em

decorréncia provavelmente da temperatura atingida durante o TTPS.

No metal de solda, figura 4.27, fica evidente a importancia do TTPS para
garantir a precipitacdo nessa regido apds a soldagem. Onde é possivel observar a
presenca marcante de uma fina precipitacdo tanto no interior dos graos e das ripas da
martensita recém-formada quanto nos contornos de grdo da austenita. Este
comportamento também é descrito por Arivazhagan et al. [95] que ao avaliar juntas
soldadas do aco F/P91, sugere que apds o TTPS ha um aumento significativo da

precipitacdo nesta regidao, em especial ao longo dos contornos de ripa da martensita.

De fato, ndo somente a precipitacdo no metal de solda, mas todas as alteracdes
provocadas pelo TTPS em relacdo a precipitacdo nas demais regides da junta soldada
terdo relagdo direta com as propriedades mecanicas a altas temperaturas, sobretudo
guando se toma o papel fundamental da precipitacio para a estabilizacdo da
microestrutura e consequentemente para o aumento da vida util destes materiais

guando submetidos a condi¢cGes de fluéncia por longo tempo de exposicdo [25,52,60].
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4.3.3. Perfil de dureza

Pela analise anterior, o TTPS se mostrou fundamental para garantir a
reprecipitacdo dos carbetos nas regides e sub-regides da junta soldada, no entanto seu
papel se torna mais abrangente quando relacionado as propriedades mecanicas. Neste
aspecto, o controle do tempo e da temperatura desta etapa sera essencial para
garantir o balanco entre a necessidade de reducdo da dureza apds a soldagem, de se
evitar o coalescimento dos precipitados e o inicio da degradac¢do da microestrutura do
metal base em juntas soldadas destes acos. Para avaliar o efeito desta etapa foi
determinado o perfil de dureza da junta soldada na condicdo apds TTPS, cujos

resultados estdo dispostos na tabela 4.7 ilustrados pela figura 4.28.

Tabela 4.7. Ensaios de microdureza Vickers da junta soldada na condigdo apds TTPS, com carga de 0,1 kgf e
tempo de identagdo de 15 s

Topo Meio Raiz
=z Posicdo em Posicdo em Posicdo em
Identagdo 16a0 € Dureza 16a0 € 16a0 €
relagdo a linha relagdo a linha Dureza relagdo a linha Dureza
- HV 0,1 - -
de fusdo (mm) de fusdo (mm) de fusdo (mm)
1 -7,9 248,9 -8,0 240,3 -8,0 232,0
2 -6,9 244,9 -7,0 229,3 -7,0 235,0
3 -5,9 210,1 -6,0 225,6 -6,0 230,0
4 -4,9 225,5 -5,0 231,1 -5,0 227,0
5 -3,9 223,6 -4,0 243,5 -4,0 222,0
6 -2,9 221,3 -3,0 217,3 -3,0 225,0
7 -1,9 225,4 -2,0 204,9 -2,0 228,0
8 -1,4 215,9 -1,5 229,7 -1,5 203,0
9 -0,9 240,4 < -1,0 241,6 < -1,0 233,0 <
10 -0,4 227,6 N -0,5 244,1 N -0,5 242,0 R
11 -0,3 240,3 0,0 279,8 0,0 262,0
12 0,2 268,8 0,5 282,7 0,5 262,0
13 1,2 239,7 »n 1,5 276,9 »n 1,0 272,0 “n
14 2,2 235,2 2 2,5 268,4 2 2,0 290,0 2
15 3,2 231,6 3,5 276,7 3,0 274,0
3500 Perfil de dureza da junta soldada na condigdao com TTPS
’ - = =TOPO
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Figura 4.28. Perfil de dureza junta soldada na condigdo apds TTPS, nas regides de topo, meio e raiz.
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No perfil de dureza encontrado observa-se o mesmo padrao encontrado para a
amostra sem TTPS, os valores encontrados se mantém aproximadamente constantes
no metal base com alteracdes somente a medida que se aproximam do metal de solda.
Avancando em direcdo ao metal de solda observa-se também a formacdo de uma zona
amolecida, que indica o inicio da ZTA, seguida de um aumento, neste caso menos

abrupto, dos valores de dureza na regido de graos grosseiros e no metal de solda.

De forma andloga ao perfil da amostra sem TTPS, nao foi observada nenhuma
alteracdo significativa do perfil de dureza na direcdo de espessura da amostra, mas
considerando que a regido do meio da junta soldada sofreu maior influéncia dos
passes subsequentes durante a soldagem, tanto no topo quanto na raiz, essa regidao
serd tomada como referéncia para as comparagdes entre as amostras e valores de

dureza reportados pela literatura para juntas soldadas de acos da mesma familia.

Apesar do perfil de dureza da junta soldada apds o TTPS apresentar ao mesmo
padrao em relagdo a amostra sem TTPS, quando se compara as duas amostras fica
evidente a reducdo, da ordem de 75 HVO,1, nos valores de dureza nas regides de graos
grosseiros e no metal de solda, como ilustrado pela figura 4.29. Esse fato mostra a
importancia deste tratamento para elevar a ductilidade da junta soldada, sobretudo
nas regides citadas, uma vez que nenhuma alteracdo significativa nos valores de

dureza foi observada nas regides do metal base e na regiao de graos finos.

400,0

== == =SemTTPS
375,0

350,0 Com TTPS

325,0 A
300,0 A
275,0 A
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250,0 A / ZTA

HV 0,1

225,0 A
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/ e

200,0 A
175,0 A
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125,0 4
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100,0
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A significativa reducdo da dureza nas regides de graos grosseiros e no metal de
solda apds o TTPS, bem como a manutencdo dos valores no metal base e na regido de
graos finos, também é reportada pela literatura em juntas soldadas do aco F/P91
[18,96,115,116,117]. De fato o perfil de dureza obtido indica que o TTPS aplicado foi
conduzido da forma correta reduzindo a dureza das regides de graos grosseiros e do

metal de solda, obtendo assim niveis aceitaveis de ductilidade.

Tal comportamento pode ser atribuido principalmente ao revenimento
provocado pelo TTPS nestas regides. Segundo Sireesha et al. [117], o revenimento vai
provocar, além da reducdo da densidade de discordancias, a perda parcial da
subestrutura de ripas na martensita e a reducdo no endurecimento por solugdo sélida
devido a precipitacdo e ao coalescimento dos precipitados presentes, reduzindo assim

a dureza nessas regioes.

Por sua vez, Zhao et al. [118] ao avaliar a susceptibilidade de juntas soldadas do
aco F/P92 a trincas do tipo IV, apresenta um perfil de dureza apds o TTPS semelhante
ao encontrado neste trabalho, destacado pela figura 4.30. Segundo o autor a regido de
graos finos ird apresentar uma cinética mais acelerada de degradagao das
propriedades mecanicas destes acos e esse comportamento ndo é alterado como o
TTPS, tornando-se mais evidente com a exposicio a longo tempo em altas

temperaturas.
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Figura 4.30. Comparativo entre o perfil de dureza da amostra em estudo com TTPS com o perfil obtido por
Zhao et al. [118] para juntas soldadas com TTPS do ago F/P92 comercial.
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4.4. Caracterizagdo das amostras envelhecidas

Como citado no capitulo 2, as propriedades mecanicas a altas temperaturas dos
acos da familia Cr-Mo se devem, em grande parte, ao endurecimento por solucdo
solida provocado pelas adicdes de W e Mo. No entanto, ao longo de toda histdria
térmica desses acos ira existir uma complexa relacdo entre as contribuicdes do
endurecimento por solugdo sélida e do endurecimento por precipitacdo em relagdo a

resisténcia a fluéncia.

Se para curtos tempos de exposicao o papel do endurecimento por solucdo
solida exerce papel preponderante, para longos tempos de exposicdo a altas
temperaturas o papel do endurecimento por precipitagdo se sobrepde e passa a
exercer um papel mais efetivo em relacdo a vida residual em regime de fluéncia.
Partindo deste principio, as juntas soldadas foram submetidas a um tratamento
térmico de envelhecimento em duas condi¢cdes de temperatura, 600°C e 650°C por
1000 horas, a fim de acelerar essa transicido de papéis entre estes mecanismos de

endurecimento simulando assim condicdes de longo tempo de servico.

4.4.1. Analise por microscopia de luz visivel

A exemplo das demais condi¢Oes ora avaliadas neste trabalho, procura-se com
a analise por luz visivel avaliar possiveis alteragdes na microestrutura que possam dar
indicios ou serem relacionadas a degradacdo das propriedades mecanicas a altas
temperaturas. Neste contexto a andlise das amostras envelhecidas permitiu observar
gue aparentemente todas as regibes das juntas soldadas apresentaram algum
coalescimento dos precipitados presentes quando comparadas as demais condicdes ja
apresentadas. No entanto, quando se compara as duas condi¢des de envelhecimento
ndo sdo observadas alteracdes tanto na microestrutura quanto na distribuicdo e na

morfologia dos precipitados por esta analise.

Para tanto nessa secdo, serdo apresentadas pela figuras 4.31 a 4.34, apenas as
micrografias do metal base e das demais regides da junta soldada na condicdo
envelhecida a 600°C. Segundo Ennis [119 apud 51], durante as primeiras 3000 h de
exposicdo a estas temperaturas sao marcadas por uma rapida reducdao da densidade

de discordancias e um aumento no tamanho dos carbetos, sobretudo os do tipo M»3Ce.
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Figura 4.31. Micrografias obtidas em microscépio de luz visivel do metal de base em amostra na condigao
envelhecido a 600°C, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Ndo se observam alteragdes na
morfologia da microestrutura do metal base. Em relagdo aos precipitados observa-se que a distribuigdo
permanece uniforme ao longo da microestrutura, com aparente coalescimento dos mesmos, sobretudo nos
contornos de ripa da martensita. No entanto, ndo se pode afirmar, por esta andlise, a ocorréncia de
coalescimento dos precipitados ao longo dos contornos de grao da austenita prévia e da ferrita-6.
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Figura 4.32. Micrografias obtidas em microscopio de luz visivel da regido de graos finos da ZTA em amostra
na condigdo envelhecida a 600°C, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Por esta analise é possivel
observar uma maior definigdo dos graos da austenita, sobretudo quando se compara com a amostra na
condigdo apds TTPS, tal fato pode ser um indicativo de um aumento na fragdo volumétrica dos precipitados
nessa regido. No entanto, nao é possivel observar alteragdes significativas em relagdo ao coalescimento dos
precipitados no interior dos grdos tampouco ao longo dos contornos de grdos.
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Figura 4.33. Micrografias obtidas em microscépio de luz visivel da regido de grdos grosseiros da ZTA em
amostra na condigdo envelhecida a 600°C, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. Observa-se que a
morfologia dos grdos da austenita prévia passa a se assemelhar muito com a do metal base, no entanto a
ferrita-& continua com uma estrutura aparentemente poligonal. Em relagdo a precipitagdo observa-se além
do coalescimento dos precipitados, um claro aumento na fragdo volumétrica, tanto nos contornos de graos
guanto nos contornos de ripa da martensita.
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(b)

Figura 4.34. Micrografias obtidas em microscopio de luz visivel do metal de solda em amostra na condigado
envelhecido a 600°C, (a) aumento de 500X e (b) aumento de 1000X. As imagens permitem observar uma
microestrutura mais semelhante ao metal base e que houve certo coalescimento dos precipitados,
principalmente quando se compara a amostra na condigdo com TTPS. No entanto, ndo se observam, por
esta analise, alteragGes significativas na distribuicdo dos carbetos presentes.
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Jeong et al. [120], ao avaliar os efeitos do envelhecimento sobre a resisténcia a
fluéncia de acos do tipo F/P92, relata que ndo havera somente coalescimento, mas
também um aumento na fracdo volumétrica dos precipitados em funcdo do tempo de
exposicdo a temperatura de envelhecimento. Segundo Sawada et al. [121], mesmo
particulas mais estdveis, como os carbonitretos do tipo MX vao experimentar algum
coalescimento com o envelhecimento a temperaturas semelhantes as utilizadas neste

trabalho.

De fato, é de se esperar que, assim como nas demais condi¢des apresentadas,
os efeitos do envelhecimento em relacdo a degradacdo da microestrutura das juntas
soldadas sejam mais sensiveis na regido de graos finos, no entanto ndo foram
encontradas evidéncias claras a partir dessa analise. Ademais, assim como na analise
das amostras apds o TTPS, as alteracbes mais evidentes, aparentemente, se
concentraram nas regides de grdos grosseiros e no metal de solda, que apresentam

pacotes de martensita com uma morfologia mais semelhante ao metal base.

4.4.2. Analise por microscopia eletronica de varredura

O efeito do envelhecimento sobre o coalescimento dos precipitados nas regides
e sub-regides da junta soldada se mostra bem mais resolvido nesta andlise por
microscopia eletronica de varredura. Comprova-se que todas as regioes apresentaram
coalescimento dos precipitados presentes principalmente quando se compara a
amostra apos o TTPS, contudo este efeito € mais evidente ao longo dos contornos de
ripa da martensita onde é possivel visualizar um claro aumento na distancia entre as

particulas sinal marcante do coalescimento.

Outro ponto relevante nesta andlise, embora ndo tenha sido verificado pela
analise por microscopia de luz visivel, esta relacionado a observacdo de forma mais
consistente dos efeitos sobre a degradacdo da microestrutura nas amostras
envelhecidas a 650°C, que apresentaram maior coalescimento dos precipitados
guando se compara as amostras envelhecidas a 600°C. Este comportamento é
ilustrado pelas figuras de 4.35 a 4.38 e 4.39 a 4.42 que apresentam as imagens das
regioes e sub-regides das amostras nas condicdes, envelhecida a 600°C e envelhecida a
650°C respectivamente.
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(b)

Figura 4.35. Micrografias obtidas em microscopio eletrénico de varredura do metal de base em amostra na

condicdo envelhecido a 600°C, (a) aumento de 1000X e (b) aumento de 2000X. Nao se observam alteragdes

na morfologia da microestrutura do metal base. Em relagdo aos precipitados observa-se que a distribuigdo

permanece uniforme ao longo da microestrutura, com aparente coalescimento dos mesmos, sobretudo nos
contornos de ripa da martensita e nos contornos de grao da ferrita-6.
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Figura 4.36. Micrografias obtidas em microscopio eletrénico de varredura da regido de graos finos da ZTA
em amostra na condigdo envelhecida a 600°C, (a) aumento de 2000X e (b) aumento de 4000X. As imagens
permitem observar o coalescimento dos precipitados nessa regido, marcado pelo aumento na distancia
entre as particulas, sobretudo quando se compara com a amostra na condigdo apos TTPS. Em relagdo a
morfologia da microestrutura ndo sdo observadas alteragGes significativas.
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Figura 4.37. Micrografias obtidas em microscopio eletrénico de varredura da regido de graos grosseiros da
ZTA em amostra na condigdo envelhecida a 600°C, (a) aumento de 1000X e (b) aumento de 2000X. Observa-
se que a morfologia dos graos da austenita prévia passa a se assemelhar muito com a do metal base, no
entanto a ferrita-6 continua com uma estrutura aparentemente poligonal onde, nesta andlise, é possivel
observar a precipitagdo no interior dos graos dessa fase. Ademais se observa além do coalescimento dos
precipitados, um aumento aparente na fragdo volumétrica, tanto nos contornos de grdos quanto nos
contornos de ripa da martensita.
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Figura 4.38. Micrografias obtidas em microscopio eletronico de varredura do metal de solda em amostra na
condicdo envelhecido a 600°C, (a) aumento de 1000X e (b) aumento de 2000X. As imagens permitem
observar uma microestrutura mais semelhante ao metal base, com precipitagdo bem distribuida e
aparentemente mais densa e coalescida, principalmente quando se compara a amostra na condigdo com
TTPS.
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(b)

Figura 4.39. Micrografias obtidas em microscopio eletrénico de varredura do metal de base em amostra na
condicdo envelhecido a 650°C, (a) aumento de 1000X e (b) aumento de 2000X. N3o se observam alteragdes
na morfologia da microestrutura do metal base. Em relagdo aos precipitados observa-se uma distribuigdo
uniforme, porém mais espagada ao longo da microestrutura, evidencia do coalescimento, sobretudo nos
contornos de ripa da martensita e nos contornos de grao da ferrita-6.
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Figura 4.40. Micrografias obtidas em microscépio eletronico de varredura da regido de graos finos da ZTA
em amostra na condigdo envelhecida a 650°C, (a) aumento de 2000X e (b) aumento de 4000X. As imagens
permitem observar um coalescimento mais evidente dos precipitados nessa regido, marcado pelo aumento
na distancia entre as particulas, sobretudo quando se compara com a amostra na condigdo envelhecida a
600°C. Em relagdo a morfologia da microestrutura ndo sdo observadas alteragdes significativas.

131



>

;:2 (] F'I;E*' \’;\ ¢
- »
' (b)

I

Figura 4.41. Micrografias obtidas em microscépio eletronico de varredura da regido de graos grosseiros da
ZTA em amostra na condi¢do envelhecida a 650°C, (a) aumento de 1000X e (b) aumento de 2000X. As
imagens permitem observar o maior efeito da temperatura nesta condigdo, com a presenca de precipitados
nitidamente mais coalescidos quando se compara as amostras na condigdo envelhecida a 600°C. Também é
possivel observar a formagdo de aglomerados de precipitados nos contornos de grdo da ferrita-6.
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Figura 4.42. Micrografias obtidas em microscépio eletronico de varredura do metal de solda em amostra na
condi¢do envelhecido a 600°C, (a) aumento de 1000X e (b) aumento de 2000X. As imagens permitem
observar uma microestrutura mais semelhante ao metal base, com precipitagdo mais coalescida,
principalmente quando se compara a amostra na condigdo envelhecida a 600°C.
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Apesar da impossibilidade de se determinar a estequiometria dos carbetos
presentes nas duas condicdes de envelhecimento e consequentemente sobre a
evolugao dos mesmos, a analise das juntas soldadas por MEV reune evidéncias de que
as amostras envelhecidas a 650°C, no caso particular do metal base, deverdo assumir
um desempenho inferior as envelhecidas a 600°C em relagao a resisténcia a fluéncia,

devido a aparente presenca de precipitados mais coalescidos.

De fato, essa simples analise é reportada pela literatura como efeito marcante
da degradacdo da microestrutura em acos dessa familia, marcados pela presenca de
precipitados estdveis mesmo apds longos tempos de exposicdo a altas temperaturas
[30,38,40,74,78]. No entanto, ao fazer esse tipo de associacdo deve-se considerar no
caso das juntas soldadas o efeito das temperaturas atingidas durante o processo de

soldagem e das modificagdes da composicdo quimica no metal base.

Vyrostkova et al. [75], ao avaliar o efeito do envelhecimento sobre a evolucao
da microestrutura do metal de solda em juntas soldadas do a¢o F/P92 relata, além do
gradiente microestrutural formado, uma aparente heterogeneidade da precipitacao,
com a presenca de zonas com maior densidade de precipitados e principalmente a

presenca de fase Laves no metal de solda apds 1000 horas de envelhecimento a 625°C.

4.4.3. Perfil de dureza

A analise anterior da microestrutura por MEV permitiu observar as alteracdes
nas regides e sub-regides das juntas soldadas submetidas ao envelhecimento artificial,
sobretudo ao reunir indicios de degradacdo da microestrutura. Neste contexto, a
determinacdo do perfil de dureza das juntas soldadas nas duas condi¢cdes permitiria
mensurar, de certa forma, o efeito dessas mudangas como mais um indicativo da

degradacdo da microestrutura ao longo do tempo.

Ao avaliar os perfis de forma individual observa-se que as duas condi¢oes de
envelhecimento seguem a mesma tendéncia da amostra na condicdo apds TTPS, com a
presenca de uma zona amolecida marcando o inicio da ZTA e um aumento gradual da
dureza a medida que se aproxima da linha de fusdo. As tabelas 4.8 e 4.9 e as figuras
4.43 e 4.44 apresentam os resultados da analise para as amostras nas condi¢Ges

envelhecida a 600°C e a 650°C respectivamente.
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Tabela 4.8. Ensaios de microdureza Vickers da junta soldada na condigdo envelhecida a 600°C, com carga de
0,1 kgf e tempo de identagdo de 15 s

Topo Meio Raiz
Identacdo Posicdo em Dureza Posicdo em Posicdo em
relagdo a linha relagdo a linha Dureza relagdo a linha Dureza
- HV 0,1 - .
de fusdo (mm) de fusdo (mm) de fusdo (mm)
1 7,4 230,0 7,3 233,0 7,3 228,0
2 6,4 236,0 6,3 224,0 6,3 228,0
3 5,4 235,0 5,3 237,0 5,3 240,0
4 -4,4 230,0 -4,3 224,0 -4,3 242,0
5 3,4 217,0 3,3 237,0 3,3 235,0
6 2,4 207,0 2,3 220,0 2,3 227,0
7 -1,9 213,0 -1,8 202,0 -1,8 212,0
8 -1,4 237,0 -1,3 237,0 -1,3 224,0
9 0,9 266,0 s 08 268,0 s 08 251,0 £
10 0,35 270,0 0,3 299,0 0,3 274,0
1 0,15 252,0 0,2 317,0 0,2 292,0
12 1,15 304,0 1,2 285,0 1,2 274,0
13 2,15 283,0 g 2,2 302,0 g 2,2 276,0 g
14 3,15 292,0 3,2 294,0 3,2 311,0
15 4,15 270,0 4,2 299,0 4,2 294,0
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Figura 4.43. Perfil de dureza da junta soldada na condigdo envelhecida a 600°C, nas regides de topo, meio e raiz.

Tabela 4.9. Ensaios de microdureza Vickers da junta soldada na condigdo envelhecida a 650°C, com carga de
0,1 kgf e tempo de identagdo de 15 s

Topo Meio Raiz
dentogio  POSEROEM e Posido em posiio em
relagdo a linha relagdo a linha Dureza relagdo a linha Dureza
~ HV 0,1 o ~
de fusdo (mm) de fusdo (mm) de fusdo (mm)
1 -6,9 245,0 -7,4 247,0 -7,4 245,0
2 -5,9 247,0 -6,4 238,0 -6,4 242,0
3 -4,9 233,0 -5,4 237,0 -5,4 237,0
4 -3,9 245,0 -4,4 242,0 -4,4 235,0
5 -2,9 227,0 -3,4 237,0 -3,4 247,0
6 -2,4 213,0 -2,4 240,0 -2,4 228,0
7 -1,9 217,0 -1,9 212,0 -1,9 215,0
8 -1,4 237,0 -1,4 220,0 -1,4 213,0
9 0,9 264,0 s 0,9 242,0 s 0,9 254,0 £
10 -0,4 266,0 -0,4 268,0 -0,4 247,0
11 0,1 299,0 0,1 258,0 0,1 262,0
12 1,1 279,0 1,1 302,0 1,1 256,0
13 2,1 302,0 g 2,1 285,0 g 2,1 283,0 g
14 3,1 276,0 3,1 306,0 3,1 306,0
15 4,1 285,0 4,1 285,0 4,1 302,0

1
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Perfil de dureza da junta soldada na condig¢do envelhecida a 650°C
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Figura 4.44. Perfil de dureza da junta soldada na condigdo envelhecida a 650°C, nas regides de topo, meio e raiz.

A auséncia de alteragOes significativas no perfil de dureza nas duas condic¢Oes
de envelhecimento, quando comparadas aquela na condi¢do apds TTPS, pode ser
considerada um resultado esperado, quando se trata do gradiente microestrutural
formado pelo processo de soldagem. No entanto a comparacao direta dos valores de
dureza obtidos nas trés condi¢cdes, como mostra a figura 4.45, também ndo permitiu
observar diferencas significativas nos valores de dureza das regides e sub-regides da
junta soldada, enquanto se poderia esperar uma reducdo consideravel dos valores de

dureza ap6s o envelhecimento por 1000 h a estas temperaturas.
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Figura 4.45. Comparativo do perfil de dureza das juntas soldadas nas condigdes: com TTPS, envelhecida a
600°C e envelhecida a 650°C.
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Este fato sugere que o coalescimento dos precipitados provocado pelo
envelhecimento nas duas condi¢cdes, ndo ocorreu a ponto de influenciar de forma
contundente a ductilidade das juntas soldadas. Mais além se pode inferir que,
aparentemente, o efeito da composi¢cdo quimica projetada, sobretudo pela presenca
do W e do Mo em seus limites maximos, garantiu o endurecimento por solugdo sélida

mesmo apos o envelhecimento artificial.

A figura 4.46 busca evidenciar este comportamento ao comparar o perfil de
dureza das amostras envelhecidas com outros perfis de dureza, reportados pela
literatura, para juntas soldadas dos acos F/P91 e F/P92 na condi¢do apds TTPS, neste
cenario é possivel observar mesmo apds o envelhecimento as amostras mantiveram
niveis de dureza semelhantes a perfis de dureza de juntas soldadas comerciais ndo

envelhecidas.

350

eeeeee Envelhecido a 600°C

325 1 Envelhecido a 650°C

300 - =+ 9Cr-1Mo-V-Nb [123]

275 A

9Cr-0,5Mo-1,8W-VNb [118]
250 A

225 A

HV 0,1

200 A

175 A

150 4

125 4

Linha de fusdo

100

L
T oo

[32]
'

T T T T T T
DI — o

-1,5 -
0,5

T
.
o

-4,5 -

Figura 4.46. Comparativo entre o perfil de dureza das amostras envelhecidas, obtidos neste trabalho, com
perfis de dureza reportados pela literatura de juntas soldadas dos agos F/P91 [123], e F/P92 [118] na
condigdo apds TTPS.

Vyrostkova et al. [75], ao contrario do comportamento observado nas amostras
deste trabalho, relata uma reducdo significativa da dureza em juntas soldadas do aco
F/P92 envelhecidos por 1000 h a 625°C quando comparadas a amostras apds o TTPS
gue, segundo o autor, deve ser atribuida principalmente a perda do endurecimento

por solucdo sélida e a formacdo da fase Laves.
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4.4.4. Ensaio de tragdo a quente

A avaliacdo do comportamento das juntas soldadas submetidas ao ensaio de
tracdo a quente, a 600°C com uma taxa de deformacdo de 2:10”s™, permitiu mensurar
em um tempo relativamente curto e de uma forma mais geral os efeitos do
envelhecimento sobre o comportamento mecanico a altas temperaturas das juntas
soldadas na condicdo envelhecida a 600°C. Os resultados obtidos nestes ensaios, bem

como o valor médio para as amostras em questao estdo dispostos na tabela 4.10.

Tabela 4.10. Propriedades mecanicas da junta soldada envelhecida a 600°C, em ensaio de tragdo a 600°C e taxa de
deformagdo de 2-:10° s™.

Limite de escoamento Limite de resisténcia Alongamento total Local de ruptura
(MPa) (MPa) (%)
CcP1 259,0 275,0 14,8 Metal base
CP2 250,0 274,0 16,5 Metal base
Média 254,5+6,4 274,5+0,7 15,6+1,3 -

Apesar da determinacdo do perfil de dureza das amostras envelhecidas ter
revelado a presenca de uma zona de amolecimento no inicio da ZTA, as amostras
submetidas ao ensaio de tracdo a quente apresentaram posicao de ruptura no metal
base em uma regido proxima a ZTA. Nas duas amostras a regidao de ruptura
apresentava caracteristicas tipicas de uma fratura ductil e foi observado, em ambas
amostras, a formacdo de um leve empescocamento na regido equivalente a de ruptura

no outro lado do corddo de solda.

Tal comportamento vai ao encontro ao descrito por Das et al. [122], que ao
avaliar o comportamento mecanico de juntas soldadas do aco F/P91 ndo envelhecidas
em ensaios de tracdo a 550°C, reporta a fratura na mesma regido, inclusive com a

formacao de um empescocamento em ambos os lados do corddo de solda.

Por sua vez, Cunha [73], também descreve este comportamento em juntas
soldadas do ago F/P92 envelhecidas a 550°C por 1150 h e ensaiadas a temperatura
ambiente, em seu trabalho o autor relata além do mesmo ponto de ruptura, um
decréscimo nos limites de escoamento e de resisténcia das juntas soldadas em relagao
ao metal base, devido provavelmente a formacdo do gradiente microestrutural

durante o processo de soldagem.
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De fato a tabela 4.11 mostra que, quando se compara os valores obtidos com
aqueles reportados pela literatura para ensaios de tragao a quente, em agos da mesma
familia submetidos a rotas equivalentes de tratamento térmico, as juntas soldadas
apresentaram uma sensivel reducdo das propriedades mecanicas apds o
envelhecimento. Esta analise permite inferir que ndo existe portanto, relagdao direta
entre os resultados obtidos neste ensaio com o perfil de dureza obtido para as
amostras envelhecidas que ndo indicava alteracbes nessas propriedades quando

comparadas as amostras nao envelhecidas.

Tabela 4.11. Propriedades mecanicas a altas temperaturas para agos da familia 9-12% Cr-Mo.

Histdrico térmico Propriedades mecanicas s
Temperatura | Posicdo de
. 0,2% LE LR Along.
de ensaio , ruptura
Norm. Revnto. TTPS (MPa) (MPa) %) P
Metal base F/P91 Conforme Conforme .
187] ASTM ASTM 600°C 280 355 30,0
Metal base F/P92 Conforme Conforme o
[88] ASTM ASTM 600°C 280 347 35,0
Junta soldada F/P91 1150°C 760°C 760°C .
[122] 1 hora 3 horas 3 horas 550°C 450 . ) Metal base
Metal base F/P92 1060°C 770°C .
[124] 30 min 1 hora 600°C 358 390 27.2

A auséncia de mais dados na literatura relacionados as propriedades mecanicas
de juntas soldadas destes acos a altas temperaturas e em condicdes semelhantes de
ensaio ndo permite estabelecer uma comparacdo direta, mas apenas um indicativo
guando se compara os resultados obtidos com aqueles reportados para o metal base a
mesma temperatura. Ainda sim este cenario permite, de certa forma, avaliar a redugdo

das propriedades mecanicas da amostra em estudo apds o envelhecimento.

Em relacdo aos valores mais baixos dos limites de escoamento e resisténcia
devem ser associados os efeitos das altera¢gdes microestruturais e do papel do
endurecimento por precipitacdo, provocadas tanto pelo processo de soldagem quanto
pelo envelhecimento artificial, marcadas pela presenga de heterogeneidades ao longo

da microestrutura e uma precipitagdo mais coalescida.

Contudo, essa associacdo ndo deve ser estendida a baixa ductilidade
apresentada pelas amostras, que pode ser ligada principalmente as restricdes
impostas pela geometria dos corpos de prova em relagdo a deformacao. A presenca do
corddo de solda com dureza elevada ao centro do corpo de prova pode ter induzido

tanto a baixa deformacdo quanto a posicdo de ruptura das amostras ensaiadas.
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4.4.5. Ensaios de fluéncia

Como parte central deste trabalho, a avaliacdo do comportamento mecénico a
altas temperaturas através de ensaios de fluéncia permitiu, de forma mais
contundente, observar os efeitos das modificacdes na composicdo quimica e do
histérico térmico sobre a vida residual destas juntas soldadas em condicdes severas de
operacdo. As tabelas 4.12 e 4.13 apresentam os resultados obtidos em cinco condi¢Ges
para as amostras envelhecidas a 600°C e em duas condi¢cdes para as amostras

envelhecidas a 650°C.

Tabela 4.12. Resultados dos ensaios de fluéncia das juntas soldadas na condigdo envelhecida a 600°C

Temperatura Amostra Tensdo Tempo de ruptura Posi¢do de ruptura
E50°C 1 250 MPa 76 horas Metal base
2 230 MPa 290 horas Metal base
3 180 MPa 162 horas Metal base
600°C 4 160 MPa 480 horas Metal base
5 140 MPa 4200 horas ZTA

Tabela 4.13. Resultados dos ensaios de fluéncia das juntas soldadas na condigdo envelhecida a 650°C

Temperatura Amostra Tensdo Tempo de ruptura Posi¢do de ruptura
S50°C 1 230 MPa 140 horas Metal base
2 210 MPa 5871 horas Ensaio em andamento

Em uma primeira andlise a comparacdo direta dos resultados obtidos para as
duas condicdes de envelhecimento, sobretudo entre os ensaios executados a 550°C e
230 MPa, aponta uma maior degradacdao da microestrutura e consequentemente da
resisténcia a fluéncia na junta soldada envelhecida a 650°C. A fim de analisar esse
resultado, a regido do metal base préxima a fratura das juntas soldadas ensaiadas, foi
observada por MEV e as imagens obtidas para esta comparac¢do sdo apresentadas pela

figura 4.47.

E possivel observar por esta analise que a microestrutura da amostra
envelhecida a 650°C apresenta uma precipitacdo mais coalescida quando comparada a
amostra na condicdo envelhecida a 600°C. A presenca de precipitados mais coalescidos
nessa amostra vai ao encontro com o observado nas andlises anteriores que sugeriam
um comportamento inferior as amostras envelhecidas a 600°C durante o ensaio de
fluéncia devido a maior degradacdao microestrutural, o que torna esse resultado

esperado.
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Figura 4.47. Imagens de microscopia eletrénica de varredura da regido do metal base das amostras
envelhecidas, apos a ruptura por fluéncia nas mesmas condigdes de ensaio. Observa-se que em (b), a
amostra envelhecida a 650°C apresenta precipitagdo sensivelmente mais coalescida quando comparada a
amostra envelhecida a 600°C, em (a).

Destaca-se também por esta analise, a presenca de vazios provocados pela
deformacdo por fluéncia na regido préxima a fratura no metal base, sem diferencas
significativas no volume desses defeitos em ambas as condicbes de envelhecimento.
Esse comportamento, associado deterioracdo da resisténcia a fluéncia, nos acos desta
familia é frequentemente reportado pela literatura e a formacdo destes vazios esta
geralmente ligada a evolucdo, ao coalescimento e a perda de coeréncia em relacdo a
matriz dos precipitados presentes, que passam a agir como sitios para a nucleacdo

destes defeitos [30,80,100,102,110,118,120].
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No entanto, varios autores relatam que a regido mais favoravel para a
formagdo destes defeitos em juntas soldadas dos acos da familia 9-12% Cr-Mo, ndo se
encontra no metal base e sim na regido de graos finos da ZTA, sobretudo associados a
falha de juntas soldadas pela formagdo e propagacdo de trincas do tipo IV em regime

de fluéncia, conforme discutido no capitulo 2 [74,75,96,97,102,110,118].

Esse tipo particular de falha foi observado em apenas uma das amostras
analisadas neste trabalho, na condigao envelhecida a 600°C e ensaiada a uma tensao
de 140 MPa a 600°C, conforme destacado pela tabela 4.12. A figura 4.48 apresenta
uma macrografia do corpo de prova apds a ruptura pela propagac¢ao de trincas do tipo
IV, onde é possivel observar que este tipo de falha apresenta caracteristicas tipicas
para ensaio de fluéncia com pouca deformacdo acumulada. Em contrapartida pela
macrografia apresentada pela figura 4.49, é possivel observar caracteristicas tipicas de
uma fratura ddctil para as demais amostras aqui analisadas, sobretudo pela presenca

de uma sensivel deformacgdo, caracterizada pelo empescogamento na regido de

ruptura no metal de base.

Figura 4.48. Macrografia da amostra rompida em fluéncia por fratura do tipo IV.

Figura 4.49. Macrografia da regido de ruptura no metal base, comum as demais amostras aqui analisadas.
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A analise por microscopia eletrénica de transmissdo e por dispersdo de energia
de raios-X (EDS) das amostras nas respectivas regides de ruptura, representadas pela
figura 4.50 e 4.51, revelou nos dois casos a presenca de precipitados do tipo M3Cg,
M-,C3, MX e fase Laves ao longo dos contornos de grdao da austenita e uma maior
densidade de precipitados do tipo MX no interior dos graos da austenita e da ferrita-6

tanto na amostra fraturada na ZTA quanto nas amostras fraturadas no metal base.

+
RaTL

.

——1 500 nm

b)
Figura 4.50. Micrografias obtidas por MET apresentando os carbetos extraidos por réplicas de carbono na

regido de fratura das juntas soldadas. Pode-se observar a presenca de carbetos do tipo M,3Cs (1), M,C;3 (2) e
fase Laves (3). Em (a) 4000X e em (b) 19500X.
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Figura 4.51. Espectros de EDS dos precipitados encontrados pela andlise de microscopia eletronica de transmissao.
Em (a): MX, (b): M;Cs, (c): My5Cg, (d) fase Laves
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A identificagdo de precipitados do tipo M,3Cs e da fase Laves com diametro
aproximado de 200 a 250 nm nas amostras rompidas, corrobora a suposicoes feitas
acerca da degradacao da microestrutura apés o envelhecimento e vai ao encontro com
o reportado pela literatura para esses acos dessa familia apds a exposicdo a altas
temperaturas, sobretudo pelo teor de tungsténio que favorece este comportamento

[8,50,53,57,75,125].

Embora os teores mais elevados de W e Mo e do menor teor de carbono,
relacionados as modificagdes na composicdo quimica da liga em estudo, favorecer a
precipitacdo do M»3Cs devido a estequiometria destes carbetos, a analise por MET
como visto na figura 4.50, também revelou a presenga de precipitados do tipo M;Cs.
Esse comportamento, apesar de ndo frequente na literatura e supostamente menos
favordvel devido a sua estequiometria, é reportado por outros autores em acos desta

familia [55,56,59].

De fato, a maior susceptibilidade de formacao de trincas do tipo IV na regido de
grdos finos estd atrelada a uma série de fatores especificos inseridos nesta regido
durante a soldagem, tais como a auséncia da subestrutura de ripas na martensita,
menor tamanho de grdo, presenca de uma precipitacdo mais evoluida que favorece a
maior nucleacdo de vazios de fluéncia. Neste cenario, considera-se que a tendéncia
dos acos desta familia a este tipo de fratura configura o grande desafio para a

aplicacdo de juntas soldadas destes materiais em condicGes criticas de operacao.

Este resultado mostra sobretudo, que embora a posi¢ao de ruptura dos demais
ensaios tenha ocorrido no metal base ndo se pode afirmar que devido as modificacGes
na composi¢ao quimica do metal base, as juntas soldadas deste trabalho estao livres
deste tipo de falha. Segundo Albert et al. [96], outros fatores além das mudancgas na
microestrutura derivadas do ciclo térmico, tais como o método de soldagem
empregado e o estado multiaxial de tensdes inserido pela heterogeneidade da junta

soldada, afetardo diretamente a susceptibilidade destes materiais as trincas do tipo IV.

Masuyama [71] descreve um comportamento muito semelhante em relacdo a
posicao de ruptura das amostras ensaiadas neste trabalho, o autor sugere que a
fratura por trincas do tipo IV nos agos grau F/P92 tenderd a ocorrer mais facilmente

guando submetidos a condicGes de fluéncia em maior temperatura, menor tensao e
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tempos mais longos de exposi¢ao, conforme apresentado pela figura 2.41. No entanto,
para ensaios acelerados de fluéncia como os deste trabalho, a tensGes mais altas e
tempos mais curtos de exposicdo, a posicdo de ruptura ndo assume qualquer
tendéncia e poderd ocorrer tanto no metal de solda quando no metal base, neste
ultimo caso devido, provavelmente, a pequena diferenca entre a dureza dessa regido e

a da zona amolecida na ZTA em juntas soldadas do aco grau F/P92.

Além das comparagdes entre as duas condigdes de envelhecimento e da analise
da amostra que apresentou a falha do tipo 1V, os resultados dos ensaios de ruptura por
fluéncia das juntas soldadas deste trabalho também foram confrontados, conforme
ilustra a figura 4.52, com as curvas de referéncia para resisténcia a fluéncia da liga
comercial ASTM A335 grau 92 reportadas pelo National Institute for Materials Science
[88] e com os resultados experimentais obtidos por Masuyama [71] para juntas

soldadas do ago grau F/P92 apds o TTPS.
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Figura 4.52. Comparativo dos resultados de fluéncia das juntas soldadas em relagao as curvas de referéncia para o
aco P92 [88] e aos resultados encontrados por Masuyama [71] para juntas soldadas do ago P92 apds o TTPS.

Esta analise através das curvas de referéncia para o aco P92 revela um
comportamento, até certo ponto esperado, onde as juntas soldadas vao,
normalmente, apresentar uma resisténcia a fluéncia inferior ao metal base. Mais uma

vez, os efeitos do ciclo térmico imposto pelo processo de soldagem terdo papel
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fundamental neste comportamento. A literatura reporta que, devido a estes efeitos,
juntas soldadas dos acos da familia 9-12% Cr-Mo, vdo apresentar tempos de ruptura

por fluéncia aproximadamente 20% inferiores ao metal base [96,103,118].

Através deste comportamento descrito pode-se inferir que o desempenho das
juntas soldadas envelhecidas e ensaiadas neste trabalho, ndo difere, mesmo possuindo
uma composicao quimica modificada, significativamente do reportado pela literatura
em relacdo as curvas de referéncia. No entanto, quando se compara o tempo de
ruptura das amostras envelhecidas com aqueles encontrados por Masuyama [71] para
as mesmas condi¢des de ensaio, observa-se um desempenho claramente inferior das

juntas soldadas estudadas neste trabalho.

Este fato sugere que o efeito do envelhecimento sobre a degradagao da
microestrutura das juntas soldadas pode ter se estendido além do simples
coalescimento dos precipitados e contribuido para a formacdo de fases deletérias, tal
como a fase Laves, levando assim a uma reducdo considerdvel do papel dos

mecanismos de endurecimento sobre a resisténcia a fluéncia.

A simples sugestdo do efeito do envelhecimento sobre a resisténcia a fluéncia
das juntas soldadas dos acos desta classe, deriva da auséncia de dados na literatura
acerca de ensaios de fluéncia nas mesmas condi¢des e que permitissem uma
comparacdo direta entre os resultados obtidos. Contudo, Onizawa et al. [57], ao
avaliar os efeitos da precipitacdo sobre as propriedades mecanicas dos agos 9-12%Cr-
Mo sugere uma extrapolacdao dos efeitos do envelhecimento sobre a evolucdo da

microestrutura através do parametro de Larson-Miller, assumindo a constante C=20.

Neste cendrio, o uso desta aproximacdo permite correlacionar os efeitos do
envelhecimento artificial a altas temperaturas para possiveis condi¢cdes reais de
operacdo. Por esta andlise a exposicdo das juntas soldadas deste trabalho a
temperatura de 650°C por 1000 horas, equivaleria a aproximadamente 623200 horas
de exposicdo a 550°C e para as amostras envelhecidas a 600°C por 1000 horas, este

tratamento equivaleria a aproximadamente 25000 horas de exposicdo a 550°C.

Estes resultados, apesar de configurarem apenas uma extrapolacdo, além de
corroborarem com as demais andlises realizadas neste trabalho, ao mostrar uma maior

degradacdo da microestrutura envelhecida a 650°C frente a envelhecida a 600°C,
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permitem de certa forma, uma justificativa mais contundente em relagdo ao menor
tempo de ruptura em fluéncia observado para as amostras envelhecidas frente a

comparagao estabelecida pela figura 4.52.

Mais além, os resultados de ruptura por fluéncia das juntas soldadas analisadas
neste trabalho também foram confrontados em relacdo ao metal base através do
parametro de Larson-Miller, como mostra a figura 4.53. Por esta analise é possivel
observar que as amostras do presente trabalho, mesmo apds o envelhecimento,
apresentaram um comportamento aproximadamente 20% inferior ao metal base, indo
ao encontro ao reportado pela literatura para juntas soldadas de acos da familia 9-12%

Cr-Mo [71,103].
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Figura 4.53. Resultados dos ensaios de fluéncia das juntas soldadas em ambas condigdes de envelhecimento,
plotados em fungdo do parametro de Larson-Miller (C=36) e comparados ao comportamento do metal base.

De fato nas duas comparagdes estabelecidas, figuras 4.52 e 4.53, esperava-se
um comportamento bem inferior das juntas soldadas estudadas neste trabalho em
relacdo a sua resisténcia a fluéncia devido ao envelhecimento. No entanto, ndo foi
observada tal discrepancia que pode ser atribuida, de certa forma, aos teores elevados
de W e Mo no metal base, que contribuiram significativamente para a manutencdo das
propriedades mecanicas dessas juntas soldadas mesmo apds o envelhecimento, apesar
de observada uma sensivel degradacdo da microestrutura marcada pela presenca da
fase Laves.

148



Capitulo 5

Conclusoes

Foi discutido neste trabalho, que o principal atributo das ligas ferriticas para
altas temperaturas, em especial as da familia 9-12% Cr-Mo, esta relacionado a sua
resisténcia a fluéncia. Contudo, a necessidade de tratamentos térmicos complexos e a
susceptibilidade dessas ligas a falhas por trincas do tipo IV em fluéncia ainda

permanecem como um grande desafio a sua aplicagao.

Neste cenario a busca pelo aumento da resisténcia mecanica, pela reducdo da
tendéncia a trincas do tipo IV e pela possibilidade de tratamentos térmicos pds-
soldagem mais simples nos acos desta familia tém se tornado o mote de varios
trabalhos encontrados na literatura. Modificagdes na composi¢cdo quimica, como por
exemplo, as propostas neste trabalho tém ao longo dos anos, se mostrado o caminho

mais aceito para atender a essas expectativas.

Os resultados obtidos permitiram concluir que a reducdo do teor de carbono
ndo teve efeito direto sobre a reducdo dos niveis de dureza das amostras apds o
processo de soldagem e tal comportamento pode ter sido influenciado pela presenca
da relacdo elevada dos teores de Mo + W, na liga em estudo. Portanto, ndo excluiu a
necessidade do tratamento térmico pds-soldagem para as juntas soldadas produzidas
a partir da liga em estudo. Além do seu papel sobre a reducdo da dureza apds o
processo de soldagem, também foi observada a importancia desta etapa para a
garantia da reprecipitacdo nas regides de grdaos grosseiros e no metal de solda,

dissolvidos durante a soldagem pela exposicdo a temperaturas da ordem de Acs.

Em relacdo as modificacdes na composicdo quimica da liga em estudo, a
reducdo do teor de carbono e o aumento dos teores de Mo e W demandou a
necessidade da adigao de outros elementos de liga a fim de manter o balango entre
ferritizantes e austenitizantes, entretanto essas modificacdes ndo foram suficientes a
ponto de inibir a formagao de ferrita-6, prejudicial sobre a resisténcia mecanica a altas

temperaturas.
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Nas juntas soldadas submetidas ao tratamento térmico de envelhecimento a
temperaturas de 600 e 650°C por 1000 h, foram observados os efeitos desta etapa
sobre a degradagao da microestrutura, sensivelmente maior para as amostras
envelhecidas a 650°C, marcadas pela presenca de coalescimento e evolucdo dos
precipitados presentes. Neste caso foram identificados, em ambas as condicdes,
precipitados do tipo M;Cs; e My3Cs coalescidos, além da presenca de fase Laves

((Fe,Cr),(Mo,W)) em todas regides e sub-regides ao longo da junta soldada.

Apesar de uma microestrutura visivelmente degradada, as juntas soldadas
estudadas neste trabalho ndo apresentaram redugdo consideravel da resisténcia a
fluéncia quando se comparam os resultados obtidos com outros reportados pela
literatura para acos da mesma familia. Este comportamento pode ser relacionado a
manutencdo do efeito do tungsténio em solucdo sdlida e também pela presenca de
precipitados do tipo MX estaveis mesmo apds a exposicdo destas ligas a altas

temperaturas.

Foi observada a forte dependéncia entre as tensoes aplicadas durante o regime
de fluéncia e a posicdo de ruptura das juntas soldadas. Os resultados obtidos
permitiram observar que as amostras ensaiadas a tensdes mais elevadas apresentaram
uma tendéncia de ruptura na regidao do metal base e em apenas um caso, para uma
tensdo mais baixa, foi observada a ruptura na regido de graos finos na ZTA. Este
comportamento, portanto permite concluir que as modificagées na composicdo
quimica da liga em estudo nao excluiram, tampouco reduziram, a suscetibilidade

destes materiais a trincas do tipo IV quando submetidas ao regime de fluéncia.
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