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Com os novos desafios da producédo de petréleo em laminas d’agua profundas
ou ultra-profundas e de ambientes cada vez mais agressivos, € exigido dos materiais
utilizados na carcaca de dutos flexiveis maior resisténcia mecanica e resisténcia a
corroséo localizada. No presente trabalho foi investigado como a adigéo de nitrogénio
no gas de protecao utilizando processo de soldagem GTAW influenciou o balanco de
fases no metal de solda e na morfologia da austenita. A adicdo de nitrogénio reduziu a
precipitacdo de nitretos e melhorou a resisténcia a corrosdo localizada em ambiente
de cloreto de acordo com a norma ASTM G-48 método A. Por este método foi
mostrado que a taxa de corrosado localizada em juntas soldadas com 2,5% de N, foi
menor que a taxa em juntas soldadas sem adi¢do de N,. O nitrogénio é um elemento
de liga com pronunciado poder de estabilizagdo da austenita, aumentando a
temperatura de transformacdo da mesma. Por este motivo, foi mostrado que o
nitrogénio favoreceu a formacdo da austenita de contorno de grédo e de
Widmanstatten. Juntas soldadas sem adicdo de nitrogénio apresentaram maior
guantidade de austenita acicular. O efeito da variacdo do aporte térmico também foi
estudado e se mostrou prejudicial a ductilidade da junta soldada pois aumentou a

gquantidade de ferrita no metal de solda.
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INFLUENCE OF NITROGEN OF THE SHIELDING GAS IN WELDING METAL
PROPERTIES OF DUPLEX STAINLESS STEEL JOINTS WELDED WITH GTAW

Carlos Antonio de Carvalho Ribeiro
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With the new challenges of oil production in deep or ulra-deep water and
increasingly aggressive environments, it is required from the materials used in the
carcass of flexible pipes high mechanical resistance and corrosion resistance. In the
present work, it was investigated how nitrogen addition in the shielding gas using
GTAW welding process had influenced in phase balance in weld metal and the
austenite morphology. Nitrogen addition has shown to reduce the nitride precipitation
and improved the localized corrosion resistance in chloride environment in accordance
with ASTM G-48 method A. By this method it was shown that the localized corrosion
rate in weld joints with 2,5% of N, was lower than the rate in weld joints without N,
addition. Nitrogen is an alloying element with pronounced austenite stabilization power
increasing the start temperature formation of austenite. For this reason, it was shown
that nitrogen favored the formation of grain boundary and Widmanstatten austenite.
Weld joints without N, additions had a higher amount of acicular austenite. The effect
of heat input variation was also studied and it was proved to be detrimental to the weld

joint ductility because it increased the amount of ferrite in the weld metal.
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| INTRODUCAO

A descoberta dos campos do pré-sal foi um marco para o mercado de 6leo e gas
brasileiro. Até aquele momento, apenas campos terrestes e na regido do pds-sal eram

explorados, o que implicava em uma menor produc¢éo diéria de barris de petréleo.

Os campos de petroleo do pré-sal vém atingindo resultados positivos para o
mercado de 6leo e gas, mesmo com atual periodo de crise deste mercado levando aos
baixos precos do barril de petroleo. A regido apresenta enorme produtividade de éleo
de alta qualidade, sendo um dos principais fatores que levou a Petrobras a atingir o

marco de producédo de 1 milhdo de barris diarios em 2016.

O transporte do petréleo, junto a agua e gas, desde a regido de extracado até a
plataforma de producdo é feito por meio de dutos, sejam eles rigidos ou flexiveis.
Estes Ultimos sdo compostos por diversas camadas, cada uma com uma fungao
especifica, o que confere maior flexibilidade a linha. Neste caso, a primeira camada &
composta de material metalico (acos inoxidaveis) e fica diretamente em contato com o

fluido extraido.

Aliado as indiscutiveis vantagens da exploracdo destes campos, novos desafios
sdo introduzidos a industria de 6leo e gas. De acordo com (Costa & Bessa, 2009),
laminas d’agua com recorde de profundidade, entre 2 e 3 km, levam a necessidade de
materais cada vez mais resistentes mecanica e termicamente para a produgdo de
dutos. Além disso, esses campos de origem geoldgica ainda mais antiga que o pés-sal
tém como caracteristica inerente a severidade dos fluidos presentes. Maior quantidade
de H,S, CO, supercritico, cloretos e baixo pH junto com elevadas temperaturas
exigem dos materiais utilizados na exploracao e transporte uma resisténcia a corroséo

ainda maior.

Para a aplicacdo em aguas profundas ou ultraprofundas, os acos inoxidaveis
duplex sdo preferencialmente utilizados quando comparados aos acgos inoxidaveis
austeniticos devido a sua maior resténcia mecanica. Assim, a utilizacdo desta classe
de material permite que sejam aplicadas menores espessuras e, entéo, leva a menor

peso da estrutura..



O processo de soldagem GTAW é empregado na soldagem das tiras utilizadas
na carcaca de dutos flexiveis devido as pequenas espessuras do material fabricado.
Diversos tipos de misturas de gas de protecdo podem ser utilizados para a soldagem
de acos inoxidaveis duplex, mas a mistura mais utilizada na industria € a de argonio

puro.

O nitrogénio, poderoso elemento estabilizador da austenita, pode melhorar
consideravelmente o balango das fases & + vy, e influenciar tanto nas propriedades
mecanicas e quanto nas de corrosdo das juntas soldadas de acos inoxidaveis duplex.
Assim, o presente trabalho teve como objetivo avaliar de que forma a adicdo de 2,5%
de nitrogénio na mistura gasosa utilizada no processo de soldagem influencia nas
propriedades do metal de solda. O material utilizado no estudo foi um aco inoxidavel
2205 soldado para unido das tiras pelo processo de soldagem Gas Tungsten Arc
Welding (GTAW).

Foi realizada a caracterizacdo da microestrutura do metal de solda e da zona
afetada pelo calor (ZAC) para amostras soldadas com Ar + 0,0% N, e Ar + 2,5% N,.
Foi mensurada a porcéo das fases presentes e observada as respectivas morfologias
da austenita utilizando microscopia Gtica e eletrébnica de varredura com diferentes

ataques metalograficos.

Além disso, foi realizado ensaios de corrosao localizada de acordo com a norma
ASTM-G-48 método A em amostras soldadas com os dois diferentes tipos de gas de
protecdo e diferentes energia de soldagem. Ensaios de tracdo também foram
executados de acordo com a norma ASTM A-370 para avaliar o quanto a faixa de
energia de soldagem e tipo de gés de protegdo influenciaram nas propriedades de

tragédo da junta soldada.



|l REVISAO BIBLIOGRAFICA

1.1 Dutos Flexiveis

Os dutos flexiveis sdo equipamentos usados pela industria na exploracdo de
petréleo. Cada segmento deste componente é conhecido como “tramo flexivel”. Estes
componentes tém como funcdo interligar os pocos de petrdleo as plataformas
flutuantes de producdo. O transporte de fluidos de injecdo, gas ou agua podem ser

realizados através deste tipo de equipamento.

Foi afirmado por (Sim@es, 2011) que a utilizagdo das linhas flexiveis ndo €&
recente. Na Segunda Guerra Mundial, um modelo de duto similar aos atuais foi
instalado no Canal da Mancha para transporte de combustivel as tropas aliadas. Esta
operacédo foi conhecida como P.L.U.T.O. ("Pipe Line Under the Ocean”) e o duto
utilizado era chamado de HAIS. O tubo HAIS era muito similar aos dutos usados hoje,
mas possuia algumas diferengas, como: apenas uma camada de armadura de tracéo

e a camada mais interna fabricada em chumbo em vez de ago inoxidavel.

Segundo afirmado por (Domingos, 2011) e (Poloponsky, 2013), dutos flexiveis
possuem algumas vantagens quando comparados aos dutos rigidos. Sao pré-
fabricados em grandes comprimentos e armazenados em carretéis, facilitando o
transporte e instalacdo das linhas. O processo de instalagdo € mais rapido que o de
rigidos, utilizando embarca¢cdes com menor custo e possibilitando a exploragdo de

petréleo em tempos mais curtos.

De acordo com (American Petroleum Institute, 2007), (Domingos, 2011) e
(Poloponsky, 2013), os dutos flexiveis podem ser classificados pelo posicionamento no
campo de exploracdo. Os chamados flowlines séo linhas flexiveis submetidas apenas
ao carregamento estatico apds instalacdo. Eles sdo assentados no leito marinho e sua
funcao é interligar os equipamentos e os pocos. Adicionalmente, os chamados risers
sdo estruturas submetidas a carregamentos dindmicos que tém como fungéo conectar
a unidade flutuante aos flowlines. A Figura 1 a seguir mostra uma visdo do

posicionamento geral dos risers, flowlines e da plataforma.



Figura 1 — Posicionamento dos dutos na area de exploracéo. Adaptado de (Santos, 2011).

Silva L. A (2010) e Poloponsky (2013) afirmaram que a estrutura de um duto
flexivel depende de algumas variaveis de projeto, como: profundidade, composicdo do
fluido, temperatura do fluido, temperatura externa, entre outras variaveis. Foi escrito
por (Padilha, 2009) que a principal caracteristica construtiva de um duto flexivel é a
sua configuracdo em mudltiplas camadas, metalicas e ndo metdalicas, que séo
montadas alternadamente de maneira independente. Cada camada tem uma funcao
especifica e 0 numero de camadas depende da aplicacdo do duto. Ademais, os dutos
flexiveis podem ser divididos e classificados de acordo com sua composicao:

e Dutos de camadas ndo aderentes (Unbonded Pipe): sdo formados por
camadas metalicas e poliméricas separadas entre si, possibilitando
movimento relativo entre as mesmas;

e Dutos de camadas aderentes (Bonded Pipe): a camada metalica é
integrada ao conjunto através de um processo de vulcanizagdo com
materiais elastoméricos. Nao existe movimento relativo entre as

camadas.

A linha flexivel é composta de uma estrutura complexa que é projetada de
acordo com as condi¢cBes de servico a qual € destinada. A constituicdo tipica de um
duto flexivel € mostrada na Figura 2 e a func¢éo tipica de cada camada na Tabela 1:



Figura 2 — llustracdo da composic¢do basica de um duto flexivel. Adaptado de
(Padilha, 2009).

Tabela 1 — Funcéo de cada camada de um duto flexivel. Adaptado de (Santos,
2011).

Composicao Basica de um Duto Flexivel

Camada Nome Funcéo Basica

Presséo Externa,
1 Carcaca Intertravada Colapso, Compressao

Mecéanica Radial

, . Estanqueidade ao
2 Barreira de Pressao o
fluido interno

Pressao interna,
Armaduras de
3 . Colapso, Compresséao
Pressao
Mecanica Radial

4 Armaduras de Carga axiais de
Tracao tracdo
Estanqueidade ao
5 Capa Externa

fluido externo




American Petroleum Institute (2014) e Padilha (2009) afirmaram que, além das
camadas descitas, algumas estruturas possuem, também, camadas ndo metalicas
destinadas a reducao do atrito, isolar termicamente ou compor a resisténcia estrutural
do duto.

e Carcaca Intertravada:

z

Segundo a (American Petroleum Institute, 2014), é uma construcdo metalica
intertravada usada como camada mais interna para prevenir parcialmente ou
totalmente o colapso da camada interna de pressao devido a descompressao, pressao

externa, pressao da armadura de tracdo e cargas de esmagamento mecanico.

z

A carcaca é construida a partir de fitas de aco inoxidavel planas que sao
conformadas, enroladas em espiral e intertravadas. Segundo (Silva, 2010), ocorre o
intertravamento de uma ou mais fitas de aco com pequeno passo, grande angulo de
enrolamento e folgas no intertravamento. Essas folgas permitem que uma tira se
desloque em relacdo a subsequente, permitindo a flexibilidade desta camada. A Figura

3 mostra o perfil da carcacga intertravada.

-~
yammiGRARN
/

Figura 3 — Perfil da carcaca intertravada. Adaptado de (Simdes, 2011).

Os acos utilizados para confecgédo desta camada devem possuir boa resisténcia

a corrosdo para transportar hidrocarbonetos sem comprometimento estrutural, pois a

6



carcaga entra em contato direto com o fluido a ser transportado. Agos inoxidaveis
austeniticos, como o 304/304L e 316/316L, geralmente eram utilizados. Como a
maioria dos projetos recentes sdo para aguas profundas/ultraprofundas e que
possuem como caracteristica inerente de projeto fluidos muito corrosivos, tém sido

utilizados acos inoxidaveis duplex e superduplex.

e Barreirade pressao:

Camada polimérica mais interna geralmente extrudada sobre a carcaca, tem o
papel de vedacéo e impede que o fluido passe para outras camadas (mais externas)
do duto flexivel. Assim, esta € uma camada de contencdo e esta em contato direto
com o fluido. O material a ser utilizado nesta camada deve ter resisténcia quimica ao
fluido e estanqueidade. Segundo (Santos, 2011), a extrusdo pode ser feita com os
seguintes materiais: HDPE (polietilieno de alta densidade), PVDF (fluoreto de
polivinilideno), PA 11 (poliamida 11, mais conhecida como Nylon 11) e PA 12

(poliamida 12, mais conhecida como Nylon 12).

e Armadurade Pressao:

Santos (2011) e Padilha (2009) escreveram que essa camada metdlica de
reforco estrutural foi introduzida inicialmente para permitir mudancas no angulo de
assentamento das armaduras de tracdo. Posteriormente, foram utilizadas em dutos
que seriam instalados em aguas profundas a fim de aumentar a resisténcia as
pressbes internas de operacdo. As armaduras de pressdo também ajudam na
resisténcia ao colapso devido a pressao hidrostatica externas, aos esforcos radiais de

langcamento e ao efeito de estrangulamento dos arames da armaduras de tracao.

Segundo (Silva, 2010), a armadura de pressao normalmente é fabricada com um
par de arames, com perfil e nomenclatura especificos para cada fabricante de aco
carbono enrolados helicoidalmente em sentidos opostos e em espiral de pequenos
passos. No geral, esta camada € confeccionada a partir de um arame em Z, enrolado
helicoidalmente com o intertravamento das hélices. A Figura 4 mostra os tipos de
perfis utilizados nas armaduras de pressédo. Os agos carbono geralmente usados para
esta camada tem o limite de resisténcia entre 750 e 1000 MPa, sem considerar os

efeitos de encruamento oriundos do processo de conformagéo dos arames.



(a) (b)

(c) (d)

Figura 4 — Tipos de perfis tipicos das armaduras de presséo: (a) perfil Z; (b) perfil
C; perfil T; (d) perfil T. Adaptado de (Padilha, 2009).

e Armaduras de tracdo:

Padilha (2009) e Santos (2011) descreveram as armaduras de tragdo como um
conjunto de arames com o perfis geralmente retangulares aplicado de forma helicoidal
sobre o duto com angulos de passo normalmente entre 15 a 55° em relagdo ao eixo
longitudinal do tubo. A angulacdo varia de acordo com a condicdo necesséria no
projeto, aumentando ou diminuindo a participacdo das armaduras em resistir as

pressodes internas, balanceando com a rigidez axial e radial da estrutura.

As armaduras de tracdo sdo normalmente compostas por duas camadas
montadas em dire¢cdes opostas. Seu principal papel no duto flexivel é resistir & tracao
e torcdo sem dificultar a flexdo do tubo. Santos (2011) e Padilha (2009) afirmaram que
guase a totalidade dos carregamentos de tracdo é sustentada por esta camada,

enquanto sua contribuicdo na rigidez a flexao é pequena.

Simdes (2011) discute que os modelos mais antigos de dutos flexiveis néo
possuiam as armaduras de pressado. Assim, as armaduras de tragdo possuiam altos
angulos de hélice, da ordem de 55° para suportar também as pressdes internas de
operacgdo. Foi escrito por (Padilha, 2009) e (Santos, 2011) que, devido as elevadas
tensdes as quais as armaduras de tracdo sdo submetidas, sdo usados acos carbono

com limite de resisténcia entre 1100 a 1500 MPa.



e Capaexterna:

Segundo (Simdes, 2011), a capa externa é fabricada de um material polimérico
extrudado apos as armaduras de tracdo. A principal funcdo desta camada é vedar a
entrada da 4gua do mar e outros materiais provenientes do ambiente marinho, e assim

manter a integridade das camadas internas.

Santos (2011) descreveu que a capa externa é normalmente fabricada com os
seguintes materiais poliméricos: HDPE, Nylon 11 e Nylon 12. Os mesmos s&o
pigmentados seguindo as solicita¢cdes dos clientes, onde a coloracdo esta diretamente

ligado a protecéo contra os raios ultravioletas.

e Camadas de projeto:

Algumas camadas podem ser incorporadas as camadas basicas dos dutos
flexiveis dependendo dos detalhes técnicos de projeto, proporcionando aos dutos

flexiveis melhorias em relacéo as suas propriedades.

e Fitas de alta resisténcia:

As fitas de alta resisténcia sdo enroladas helicoidalmente sobre a armadura de
tragdo mais externa, com o intuito de evitar a flambagem dos arames que geraria o
desaranjo das armaduras de tragdo. Este fendbmeno € bastante conhecido e €
chamado de birdcaging (“gaiola de passarinho”). Foi afirmado por (Santos, 2011) que
estas fitas sdo fabricadas de fitas de tecido polimérico (Kevlar® - aramida-, poliéster e
polipropileno). A Figura 5 mostra uma foto em que ocorreu o fendmeno chamado

gaiola de passarinho.

Figura 5 — Exemplo de birdcaging. Adaptado de (Santos, 2011)



e Camada anti-atrito:

Foi afirmado por (Santos, 2011) que a camada anti atrito € uma camada néo
metdlica, cujo principal papel num duto flexivel, & evitar o desgaste e a fricgcdo entre
duas camadas metalicas com movimentos relativos. Podem ser extrudadas como tubo
ou podem ser enroladas em forma de fitas. O material normalmente usado € o

polietileno ou a poliamida.

e Capa protetora:

Esta camada € a ultima (mais externa) tem como fungdo garantir a integridade
da camada externa durante a operacdo. A capa protetora serve como protecdo aos
agentes externos abrasivos e ao impacto durante a instalacdo. E produzida por
extrusao e feita de material polimérico, geralmente do mesmo componente da camada

externa.

e Camadade isolamento térmico:

Esta camada tem como principal fun¢do diminuir as perdas de calor através do
tubo para o ambiente circundante. De acordo com (Padilha, 2009) e (Santos, 2011),
esta camada € constituida de uma fita polimérica com adi¢do de microesferas de vidro
gue previnem o colapso do material em aguas profundas e garantem as propriedades
nestas profundidades. Esta camada € normalmente enrolada helicoidalmente entre a

capa externa e a camada exterior extra.

[I.2 Acos Inoxidaveis Duplex (AID)

Lippold & Kotecki (2005) e Alves (2011) escreveram que 0s acos inoxidaveis
duplex sé@o conhecidos desde 1930, mas seu uso comercial iniciou-se somente na
década de 70. Esses acos ndo eram reconhecidos como uma classe independente

sendo associado aos acos inoxidaveis austeniticos até a década de 80.

Atualmente, segundo (Lippold & Kotecki, 2005), tem sido usados em uma grande
faixa de aplicagbes que requerem resisténcia a corrosao superior. Grandes melhorias
foram feitas com relacdo a soldabilidade e resisténcia a corrosdo destas ligas durante
esse periodo, devido primariamente a descoberta do papel critico do nitrogénio como

elemento de liga.
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Foi afirmado por (Giraldo, 2001) que os agos inoxidaveis duplex (AID) tém sido
utilizados em substituicdo aos agos inoxidaveis austenitico para aplicacdes que
requerem elevadas propriedades de resisténcia mecanica e de resisténcia a corroséao,
sejam nas indastrias quimica, petroquimica, de papel e celulose, alimenticia, entre

outras.

I1.2.1 Caracteristicas Gerais

(Assis, 2011) afirmou que, os chamados acos inoxidaveis duplex (AIDs)
pertencem a familia de acos inoxidaveis que apresentam uma matriz formada pela
ferrita delta (&6- cubica de corpo centrado, ccc) e austenita (y — cubica de face

centrada, cfc), geralmente na proporcao de 1:1.

ASM Handbook (1993) mostrou que os AlDs sdo caracterizados pelo baixo teor
de carbono (menor que 0,03%) e adicbes de molibdénio, nitrogénio, tungsténio e
cobre. Os teores tipicos de cromo e niquel sdo de 20 a 30% e de 5% a 10%

respectivamente.

Os acos desta classe sao utilizados em faixas de temperatura intermediarias (60
a 300°C) onde exigem resisténcia a acidos e cloretos aquosos. De acordo com (ASM
Handbook, 1993), a soldabilidade destas ligas € melhor que a dos agos inoxidaveis
ferriticos (AIF), mas normalmente ndo é tdo boa quanto a dos acos inoxidaveis

austeniticos (AIA).

Segundo (Gunn, 1997), os acgos inoxidaveis duplex mais modernos s&o
caracterizados pela estrutura bifasica, a qual consiste de 50% de ilhas de y e 50% de
graos de 8. Assim, de acordo com (Gunn, 1997) e (Silva, 2015) tanto os produtos
fundidos quanto os produtos trabalhados possuem aproximadamente proporcdes
equivalentes de ferrita e austenita. Os componentes trabalhados contém uma textura
de laminacdo obtida pelo trabalho a quente seguido do tratamento térmico de
solubilizagdo e témpera.

Ja nas pecas fundidas, as ilhas de austenita formam microestruturas do tipo de
Widmanstatten e/ou aciculares que estéo inseridas numa matriz de ferrita 6. A Figura 6

exibe as microestruturas tipicas de AID na forma trabalhada e fundida.
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Figura 6 — Microestrutura tipica dos AIDs (a) trabalhado (b) fundido. Adaptada de
(Gunn, 1997).

O balanco de fases correto para as pecas trabalhadas varia de acordo com os
fabricantes, mas a faixa considerada 6tima geralmente é de 45% a 60% de austenita
de acordo com (Gunn, 1997). Essa proporcdo de fases, segundo (Giraldo, 2001) e
(Folkhard, 1988) confere a esta classe de acos uma boa resisténcia a corrosdo sob
tensdo, alta resisténcia a corrosao intergranular, excelentes propriedades mecénicas e

boa soldabilidade.

Gunn (1997) e Lippold & Kotecki (2005) escreveram que o correto balango de
fases entre austenita e ferrita é dependente da composicdo quimica e do

processamento termomecanico imposto ao ago.

Foi afirmado por (Alves, 2011) e (Lippold & Kotecki, 2005) que a por¢do de
austenita promove uma maior resisténcia a fragilizagdo por hidrogénio e aumento da
tenacidade, enquanto que a porcdo de ferrita permite um aumento da resisténcia a

corroséo sob tensao e ganho de resisténcia mecanica.
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[1.2.2 Tipos de Acos Inoxidaveis Duplex

(Messer, et al., 2007), (Giraldo, 2001) e (Alves, 2011) mostraram que existem
basicamente trés grandes categorias de AID: os agos inoxidaveis duplex de baixa liga
("lean duplex™), os acos inoxidaveis duplex de média liga e os acos inoxidaveis
superduplex ou de alta liga. Os mais amplamente usados sédo os AID 2205 e o AISD
2207.

e Acos inoxidaveis duplex de baixa liga (23%Cr-4%Ni-0,10%N): possuem
menor teor de elemento de liga e ndo possuem molibdénio. Sdo materiais
mais econdmicos e podem substituir os graus austeniticos 304 e 316L.

e Acos inoxidaveis duplex de média liga (22%Cr-5%Ni-3%Mo-0,17%N):
sdo 0s mais utilizados e podem ser considerados 0s agos inoxidaveis
duplex padrbes. Por apresentarem um maior teor de nitrogénio,
apresentam uma maior resisténcia a corrosdo por pites em ambientes
agressivos.

e Acos inoxidaveis duplex de alta liga ou superduplex 25%Cr-6,8%Ni-
3,7%Mo0-0,27%N com ou sem adi¢cdes de W e Cu). Eles sdo geralmente
projetados para aplicacdes marinhas, quimicas, na engenharia de
petréleo, requerendo mais alta resisténcia a corrosdo em ambientes

altamente agressivos e elevadas propriedades mecanicas.

[1.2.3 Resisténcia a Corrosao por Pite

Florin (2010) descreveu que a corrosdo localizada geralmente ocorre onde os
ions de cloreto causam o rompimento da camada de 6xido passivadora. A solucéo se
torna mais agressiva com altas concentragces de cloreto, pH baixo e temperaturas
altas, mas também pequenas quantidades de cloreto podem afetar a resisténcia a

corrosao por pites dos agos inoxidaveis duplex.

Segundo (Gunn, 1997), todos os elementos de liga afetam a resisténcia a
corrosdo por pite dos acgos inoxidaveis duplex em ambientes de cloreto, mas os
principais elementos sdo Cr, Mo e N. Algumas tentativas foram feitas para estabelecer
a férmula matemética descrevendo a relagdo da quantidade desses elementos e as
propriedades de corrosdo. As mais comuns usadas estdo expressas em termos de

Pitting Resistance Equivalent (PRE) e sdo mostradas na Equagéo 1 e Equacgéo 2 :
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PREy= %Cr + 3,3 X %Mo + 16 x %N (1)
PREy = %Cr + 3,3 X (%Mo + 0,5 x %W) + 16 x %N (2)

A partir deste coeficiente pode-se estabelecer um ranking das familias de aco

inoxidavel duplex. A Tabela 2 mostra as composi¢des quimicas tipicas dos AID.

Ainda de acordo com (Gunn, 1997), uma liga com um valor alto de PRE pode
ter uma temperatura critica de pite (CPT) menor se alguma das fases estiver
empobrecida em Cr, Mo, N ou W que a outra fase. Em outras palavras, tem um
namero de PRE localizado menor. Em particular, o efeito da particdo dos elementos na

resiténcia a corrosao deve ser considerada em relacdo ao processo de soldagem.

A condicdo superficial tem uma influéncia maior em ambientes de cloretos que
em ambientes onde ocorrem condicbes de corrosdo generalizada. Fatores como
limpeza, lixamento e trabalho a frio influenciam marcadamente a resisiténcia a

corrosao localizada.

Foi mostrado por (Gunn, 1997) que diversos fatores como tamanho de grao,
distribuicdo das inclusdes e precipitacdo de fases intermetalicas como nitretos e sigma

podem influenciar na susceptibilidade a formagé&o de pites.
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Tabela 2 - Composi¢do quimica dos agos inoxidaveis duplex mais comuns. Adaptado de (Messer, et al., 2007)

Composicdo Quimica (% em peso)

UNS No. Designagéo C Mn S P Si Cr Ni Mo Cu w N PREN
Comum

Baixa Liga (PREN < 32)

S31500 3REG0 0,03 0,2-2,0 0,03 0,03 1,4-2,0 18,0-19,0  4,25-5,25 2,5-3,0 0,05-0,10 28
S32001 19D 0,03 4,0-6,0 0,03 0,04 1,0 19,5-21,5  1,00-3,00 0,60 1,0 0,05-0,17 23,6
S32304 2304 0,03 2,5 0,04 0,04 1,0 21,5-24,5 3,00-5,5 0,05-0,60 0,05-0,06 0,05-0,20 25
S32404 UR50 0,04 2.0 0,01 0,30 1,0 20,5-22,5 3,0-5,5 2,0-3,0 1,0-2,0 0,20 31
Média liga (PREN 32-39)
S31200 441N 0,03 2,0 0,03 0,045 1,0 24,0-26,0 5,5-6,5 1,2-2,0 0,14-0,20 33
S31260 DP3 0,03 1,0 0,03 0,03 0,75 24,0-26,0 5,5-7,5 2,5-3,5 0,20-0,80  0,10-0,50  0,10-0,30 38
S31803 2205 0,03 2,0 0,02 0,03 1,0 21,0-23,0 4,5-6,5 2,5-3,5 0,08-0,20 34
S32205 2205+ 0,03 2,0 0,02 0,03 1,0 22,0-23,0 4,5-6,5 3,0-3,5 0,14-0,20 35-36
S32550 255 0,03 1,5 0,03 0,04 1,0 24,0-27,0 4,5-6,5 2,9-3,9 1,5-2,5 0,10-0,25 38
S32900 10RE51 0,06 1,0 0,03 0,04 0,75 23,0-28,0 2,5-5,0 1,0-2,0 33
S32950 7-Mo Plus 0,03 2,0 0,01 0,035 0,60 26,0-29,0  3,50-5,20 1,0-2,5 0,15-0,35 35
Superduplex (PREN 2 40)
S32520 UR52N+ 0,03 1,5 0,02 0,035 0,80 24,0-26,0 5,5-8,0 3,0-5,0 0,50-3,0 0,20-0,35 41
S32750 2507 0,03 1,2 0,02 0,035 1,0 24,0-26,0 6,0-8,0 3,0-5,0 0,5 0,24-0,32 241
S32760 Zeron 100 0,03 1,0 0,01 0,03 1,0 24,0-26,0 6,0-8,0 3,0-4,0 0,5-1,0 0,5-1,0 0,30 240
S32906 Safurex 0,03 0,8-1,5 0,03 0,03 0,50 28,0-30,0 5,8-7,5 1,5-2,6 0,80 0,30-0,40 241
S39274 DP3W 0,03 1,0 0,02 0,03 0,80 24,0-26,0 6,0-8,0 2,5-35 0,20-0,80 1,5-2,0 0,24-0,32 42
S39277 AF 918 0,025 0,002 0,025 0,80 24,0-26,0 4,5-6,5 3,0-4,0 1,2-2,2 0,80-1,2 0,23-0,33 241

(a) Os valores individuais sdo maximos
(b) PRE= %Cr + 3,3(%Mo +0,5%W) + 16%N
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[1.2.4 Propriedades Mecéanicas

e Resisténcia atracao:

De acordo com (Lima, 2006) e (Silva, 2015) as propriedades mecéanicas dos
acos inoxidaveis duplex sdo oriundas da mistura das propriedades individuais da
ferrita (elevado limite de escoamento) e austenita (elavado valor de alongamento
percentual). Normalmente, o limite de escoamento dos acos inoxidaveis ferriticos (AIF)
€ maior que dos acos inoxidaveis austeniticos para uma mesma quantidade de
elementos intersticiais. Os AIF tem um limite de escoamento mais dependente da
temperatura que os AlA. Mas, a austenita quando combinada com a ferrita faz com
que o limite de escoamento cresca de maneira vertiginosa superando os AlF,

principalmente em baixas temperaturas.

Foi afirmado por (Pinto, 2001) e (Solomon, et al., 1982) afirmaram que “uma lei
de mistura linear” com base no volume individuais e de suas respectivas resisténcias,
guando em ligas monofasicas, ndo pode ser aplicada a resisténcia a tracdo destes

agos.

Gunn (1997) escreveu que a maior caracteristica dos acos inoxidaveis duplex é
seu alto limite de escoamento (quase o dobro dos AIA) a temperatura ambiente. O
limite de resisténcia também é alto e 0 alongamento maior que 25% (ndo supera 0s
AlA). A Tabela 3 mostra as propriedades mecénicas de algumas ligas de ago
inoxidavel, comparando as trés grandes familias na condi¢do de tratamento térmico de

solubilizagao.
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Tabela 3 - Comparacao das propriedades de tracdo dos diferentes tipos de aco
inoxidavel. Adaptado de (Gunn, 1997)

~_ Limte de Limite de Alongamento Dureza
Graus Escoamento Resisténcia (%) HB
(MPa) (MPa)

Ferritico S40900 205 380 20 179 -
S44700 415 550 20 223 20

Austenitico S31603 170 485 40 217 -

S31254 300 650 35 223 -
S31200 450 690 25 293 31

S31260 485 690 20 290 -
S31803 450 620 25 293 31

S32304 400 600 25 290 -
Duplex S32550 550 760 15 302 32
S32750 550 795 15 310 32

S32760 550 750 25 270 -
S32900 485 620 15 269 28
S32950 485 690 15 293 31

Assim, como pode ser observado na Tabela 3, as propriedades mecénicas dos
AID permitem gue 0os mesmos sejam usados com espessuras mais finas que os AlA,

levando a economia de peso e de capital de investimento.

De acordo com (Gunn, 1997) o alto limite de escoamento e alto limite de

resisténcia sao resultados de alguns mecanismos simultaneos:

e Endurecimento por solucao sélida intersticial (C, N);

¢ Endurecimento por solucao sélida substitucional (Cr, Mo, Ni, etc....);

e Endurecimento devido ao refino de gréo causado pela presenca de duas fases;

e Possivel endurecimento devido a formacgéao de vy,;

e Endurecimento devido a ferrita, uma vez que, para uma composicado quimica
similar, essa fase € mais dura que a estrutura austenitica;

o Deformacdo induzida por por diferencas de contracdo das duas fases no
resfriamento de temperaturas de recozimento de solubilizagéo.

A Figura 7 mostra o gréfico tensdo x deformacdo para as trés categorias de
acos inoxidaveis.
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Figura 7 - Comportamento dos agos inoxidaveis em trac&o uniaxial. Adaptado de
(NILSON & CHAI, 1996, apud Silva B. R., 2015).

Gunn (1997) que as propriedades de tracdo dos AID sé&o influenciadas pela
espessura da chapa, aumentando anisotropicamente com a reducdo da espessura da
mesma, conforme mostrado na Figura 8. Essa anisotropia se deve ao refinamento da
microestrutura com a estrutura de &/y sendo alongada paralelamente a dire¢ao do eixo

de deformacéo principal.
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Figura 8 - Efeito da espessura da chapa no limite de escoamento em diferentes
dire¢cdes. Adaptado de (Gunn, 1997).

Outro importante aspecto demonstrado por (Gunn, 1997) foi o importante papel
do nitrogénio nas propriedades mecéanicas dos AID. O aumento do teor de nitrogénio
preferencialmente endurece a austenita por solucdo sélida intersticial até um
determinado ponto que ela fica mais resistente do que a ferrita. Para teores pequenos
de nitrogénio (<0,01%) a austenita tem um menor limite de escoamento, enquanto que
para valores maiores que (>0,2%) a ferrita se torna a fase de menor resisténcia. Este
efeito se torna menos significativo quando atinge um certo nivel. No caso do aco UNS
S31803, é de 0,12%. A Figura 9 mostra o efeito no nitrogénio no limite de escoamento

e no limite de resisténcia a tracao deste aco.
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Figura 9 - Influéncia do teor de nitrogénio nas propriedades de tracdo. Adaptado
de (Lima, 2006)

O comportamento da resisténcia ao escoamento dos acos inoxidaveis duplex é

ilustrado na Figura 10.
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Figura 10 - Limite de escoamento em funcéo da porcentagem de ferrita e da
temperatura. Adaptado de (Lima, 2006).

Solomon, JR, & D. (1982) e Silva B. R., (2015) escreveram que o limite de

resisténcia tem uma tendéncia inversa ao limite de escoamento em relacdo a
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porcentagem de ferrita, ou seja, o limite de resisténcia tem uma tendéncia de diminuir
com o aumento da fracdo volumétrica de ferrita. A Figura 11 mostra este

comportamento.
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Figura 11 - Limite de resisténcia em funcdo da porcentagem de ferrita e da
temperatura. Adaptado de (Lima, 2006).

Este comportamento, segundo (Solomon, et al., 1982) pode ser relacionado aos

seguintes fatores:

BN

e Encruameneto maior da austenita devido a conformacdo mecanica,
aumentando o limite de resisténcia do duplex enriquecido com a
austenita;

e A quantidade de transformacdo martensitica induzida pelo encruamento
dimunui com o aumento da quantidade de ferrita;

e A liga contendo uma maior quantidade de ferrita exibe uma reduzida

ductilidade devido a fratura por clivagem.

Alves (2011) mostrou, em estudos desenvolvidos por (Eckenrod & Pinnow, 1984)

em acos soldados e soldados e recozidos, que a fragdo volumétrica de ferrita tem uma
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grande influéncia nas propriedades mecanicas, sendo que o intervalo de 35% a 65%

de ferrita otimiza as propriedades mecanicas

A Figura 12 mostra o comportamento mecanico em funcao do teor de ferrita na

condic&o soldado e recozido e soldado.
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Figura 12 — Propriedades mecéanicas em funcdo da porcentagem de ferrita e da
temperatura: (a) limite de escoamento; (b) limite de resisténcia; (c) dureza; (d)
alongamento (Alves, 2011).

[1.2.5 Propriedades Fisicas

De acordo com (Gunn, 1997), os AID tém baixo coeficiente de expanséao térmica,
similar aos acos carbonos. Isso reduz o requisito de juntas de expansdo e torna as

ligas duplex adequadas para condicdes térmicas ciclicas.
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Foi afirmado por (Giraldo, 2001) e (Gunn, 1997) que a condutividade térmica &
maior quando comparada com os AlA, a qual combinada com altas propriedades
mecanicas permite espessuras finas em aplicacgbes como vaso de pressao e

tubulacoes

A Tabela 4 mostra as propriedades fisicas tipicas das diferentes familias de aco

inoxidavel duplex.

Tabela 4 Propriedades Fisicas dos AID. Adaptado de (Gunn, 1997).

Coeficiente Capacidade N
_ . de o Condutividade
Designacgéo Térmica Térmi
3 ermica
UNS Expansao Especifica w '1K'1)
. m
Téermica a kg'l K'l)
(10°K)

A516* 20 205 12,5 450 60

Ferritico S43000 20 205 10 480 22
S44700 20 205 10 480 21

» S30400 20 205 16 520 16

Austenitico

N08904 20 205 16 544 15

20 200 - 470 14

100 190 13 500 15

$31803

Duplex 200 180 14 530 17
300 170 14,5 560 18

532304 20 200 13 470 16

532750 20 68 200 470 14

S32760 20 68 190 482 12,9

Superduplex 20 68 205 450 17
532520 100 212 195 500 18

200 392 185 530 19
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[1.2.6 Metalurgia Fisica dos AlDs

Segundo (Alves, 2011), as ligas duplex sdo baseadas no sistema Fe-Cr-Ni.
Assim, o estudo da metalurgia fisica dos AID pode ser iniciado pelo diagrama ternario.
O diagrama de fases é apresentado na Figura 13. Pode-se notar que de acordo com
(Silva, 2015) e (Pohl, et al., 2006) existem linhas pontilhadas mostrando que as fases

foram determinadas através de simulacfes termodinamicas

Temperatura

Figura 13 - Diagrama de equilibrio térnario Fe-Cr-Ni. Adaptado de (Pohl, et al.,
2006).

A partir da observagdo destes diagramas € possivel notar que existem 5

diferentes fases de acordo com (Silva, 2015):

e Austenita (y);

o Ferrita delta (8), formado a partir do resfriamento no estado liquido;

¢ Ferrita alfa (a), formado a partir do resfriamento no estado sélido;

e Sigma (o), basicamente composta por Fe-Cr, possui estrutura tetragonal,
sendo extremamente dura, fragil e ndo magnética/

e FesNi.
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Pohl, Storz, & Glogowski (2006), Silva B. R. (2015) e Assis (2011) escreveram
gue o diagrama pseudobinario Fe-Cr-Ni com 70% de Fe, mostrado na Figura 14,
normalmente é utilizado para mostrar as transformacoes de fase nos AID. Pode-se
observar pelo diagrama que os AIDs solidificam-se com 100% de ferrita & em torno de
1400°C.
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Figura 14 - Diagrama de equiibrio Fe-Cr-Ni, com 68% de Fe. Adaptado de
(Nowacki & Lukojc, 2006 apud Silva B. R., 2015).
Alves (2011), Assis (2011), Silva B. R. (2015) e Pohl, Storz, & Glogowski (2006)
afirmaram que parte da ferrita & acaba se transformando, no estado soélido, em
autenita. Assim, na temperatura ambiente é obtida uma estrutura formada por 6 e y

isenta de outras fases dependendo da taxa de resfriamento.

Segundo (Alves, 2011), os acos inoxidaveis duplex se solidificam a partir da
ferrita devido ao fato de possuirem maior quantidade de elementos formadores ou
estabilizadores de ferrita (Cr, Si, Mo e W) do que elementos formadores de austenita
(Ni, C, Mn e N).
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Assis (2011) escreveu que a razao entre as fases & e y depende da relagéo
entre o teor de elementos gamagénicos (estabilizadores da austenita) e dos elementos
alfagénicos (estabilizadores da ferrita). A Tabela 5 mostra quais sdo os elementos de

liga que estabilizam cada fase.

Tabela 5 — Classificagdo dos elementos de liga. Adaptado de (Assis, 2011)

Elementos ferritizantes (aly) Elementos Austenitizantes
Cr Mo Ti Ni Cu
Si Al Nb C N
V W B Mn<6% Co

De acordo com (Pinto, 2001), (Lima, 2006) e (Silva, 2015) a previsdo da
microestrutura através dos diagramas de equilibrio ternarios Fe-Cr-Ni é extremamente
dificil, pois o0 mesmo ndo leva em consideracdo 0s outros elementos de liga que
influenciam na quantidade de & e y. Com isso foi desenvolvido por diversos
pesquisadores formulas empiricas que relacionassem a eficicia de cada elemento de
liga em estabilizar a ferrita em relacdo ao Cr, sendo expressa em termos de cromo
equivalente (Cre). Ja 0s elementos que tem a fungéo de estabilizar a austenita séo

expressas em termos de niquel equivalente (Nigg).

Os valores de Creq € Nigqg podem ser calculados através das seguintes formulas

de acordo com:
%Creq = %Cr + %Mo + 1,5%Si + 0,5%Nb (3)
%Nieq = %Ni + 0,5%Mn + 30(%C + %N) (4)

(Londofio, 1997), (Assis, 2011), (Alves, 2011) e (Alvarez-Armas & Degallaix-
Moreuil, 2009) escreveram que a transformagcdo da ferrita & em austenita é
dependende da temperatura em que ocorre a transformacdo no estado solido. Em
temperaturas mais elevadas (650-1200°C), condicao tipica de fabricacdo dos AID, a
austenita é formada por nucleagdo e crescimento e segue uma curva com cinética em
“C”. Contudo, em baixas temperaturas (300-650°C), a transformacdo pode ser por um

processo atérmico tipo martensitico.

Portanto, de acordo com (Silva, 2015) a transformacao da ferrita & em austenita

ndo depende somente da relacéo entre Creq e Nigg, mas também da cinética da reagéo.
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A formacéo de y pode ser impedida parcialmente ou mesmo impedida, se durante o
resfriamento a partir do campo 100% de 6, ndo houver tempo suficiente da austenita

realizar a transformacao em estado sélido.

De acordo com (Lippold & Kotecki, 2005), as operacdes de recozimento e
trabalho a quente nos AID sdo normalmente realizadas em temperaturas abaixo da
linha solvus da ferrita 6, onde a austenita e a ferrita podem coexistir em equilibrio.
Assim, um aco recozido ou trabalho a quente muito préximo da linha solvus apresenta
uma tendéncia de apresentar uma microestrutura quase completamente formada por
0. Com a diminuicdo da temperatura, ocorre a diminuicdo da quantidade de ferrita e a

austenita aumenta.

Segundo (Assis, 2011) uma caracteristica importante dos AID é que, sob
condicdes de equilibrio, apés atingir a linha solvus, dentro do campo metaestavel
completamente d, durante o resfriamento, ocorre uma “divisdo” entre os principais
elementos de liga, em funcdo da afinidade metallrgica (elementos que tendem a
estabilizar a austenita e elementos que tendem a estabilizar a ferrita). O parametro
gue quantifica este fenbmeno é chamado de coeficiente de particdo. Cr, Mo e W ficam
concentrados na ferrita, enquanto que Ni, C, N e Cu tendem a se concentrar na
austenita. Na Figura 15, é apresentado um gréfico que representa a variacdo do
coeficiente de particdo (K) entre a ferrita e austenita em funcao da temperatura, para o

Cr, o Mo e o Ni.

27



1300 T

\
1200 $

* "
5 TN
s TR N
I " i
7 A ‘} rﬁn \ixm
g 1000 [——f——f—F
: | RN
a 800 | I L1 N

; Y

800
0.0 0.5 1.0 1.5 20 25
Coeficiente de partigao (K)

Figura 15 - Variacéo do coeficiente de particdo na ferrita em funcao da
temperatura. Adaptado de (Assis, 2011)
Durante o resfriamento, o coeficiente de particdo do niquel diminui. J& o

coeficiente dos elementos ferritizantes como Cr e Mo aumenta.

De acordo com (Gunn, 1997) e (Silva, 2015), a temperatura de estabilizacdo da
estrutura duplex é muito influenciada pelo nitrogénio, sendo mais influente que
elementos como Cr e Mo. Esse comportamento pode ser observado na equacao do
Nieg onde o N tem um poder austenitizante 30x maior que o Ni. Com isso, o N se
mostra um elemento fundamental para a razdo entre a 6 e y. Na Figura 16 pode ser

obsevado que o N tem um efeito de expansao no campo d+y.

28



emperatura [*C)

-
|

deal! \

700 - [ —
Ni% 0 5 10 15 20
Cr% 30 25 20 15 10

Figura 16 - Influéncia do nitrogénio na expansdo do compo bifasico no diagrama
pseudo-binario com 70% Fe. Adaptado de (Gunn, 1997).

Foi afirmado por (Assis, 2011) que o conceito de temperatura efetiva de témpera
foi proposto por (Vitek & David, s.d.). Com a diminuicdo da temperatura, a partir da
linha solvus da 9, a taxa de nucleagdo e crescimento aumenta, mas existe um limite
abaixo do qual a difusdo se torna extremamente baixa e a obtencdo de uma

microestrutura com razao iguais de ferrita e austenita é praticamente impossivel.

Essa temperatura abaixo da qual a cinética de transformacao fica comprometida
€ conhecida como temperatura efetiva de témpera, pois abaixo dela a microestrutura

da liga é mantida como se tivesse sido temperada.

Lippold & Kotecki (2005) e Assis (2011) afirmaram que, quando a temperatura
efetiva de témpera etiver muito alta, ou seja, préxima a linha solvus da ferrita, a
guantidade de ferrita no AID sera elevada. Mas, quando a temperatura efetiva de
témpera for mais abaixo da linha solvus da ferrita, haverd uma maior formacéo de
austenita.
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Ainda de acordo com (Lippold & Kotecki, 2005), acos que passam por
conformagdo a quente tendem a ter uma quantidade de austenita maior, pois a
combinacdo de uma deformacdo com elevada temperatura faz acelera a difuséo e a
movimentacdo das discordancias. Assim, ocorre uma diminuicdo da temperatura
efetiva de témpera. Do ponto de vista pratico a temperatura de processamento deve
ser escolhida a menor possivel para obter um balanco de fases em torno de 50%. No
entanto, essa temperatura ndo pode ser muito baixa, pois pode ocorrer a precipitacao

de fases indesejaveis conforme sera discutido mais adiante.

Nas Figura 17 e Figura 18, pode-se observar microestruturas tipicas dos AlDs
com diferentes condicdes de resfriamento e sem a presenca de fases intermetalicas.
Existe uma grande diferenca na morfologia das fases nas duas figuras. Na Figura 17,
pode-se notar que a forma dos grdos € tipica de tratamento isotérmico, cujo o
resfriamento foi feito em agua, apos a exposicdo em temperaturas de 1100 e 1120°C.
Na Figura 18, pode-se observar uma microestrutura tipica do metal de solda de um
aco inoxidavel superduplex (AISD). A principal diferenca nas figuras citadas esta na
presenca de agregados de austenita secundéria, austenita de Widmanstatten e

precipitacdo de nitretos de cromo.
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Figura 17 — Microestrutura de um AID solubilizado com 50% de ferrita e 50% de
austenita. Adaptado de (Assis, 2011).

Figura 18 — Microestrutura de um AISD na regido do metal de solda com 50%
ferrita e 50% austenita. Adaptado de (Assis, 2011).
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I1.2.7 Fases Intermetéalicas

Além das fases austenita e ferrita uma grande variedade de fases intermetalicas
podem precipitar nos AID, em temperaturas que variam de 300-1000°C, e que podem

causar perda de tenacidade no material e decréscimo na resisténcia a corrosao.

A fragilizacdo provocada pela precipitacdo pode ser dividida em dois grupos pela
temperatura em que ocorre as precipitacdes de acordo com (Pohl, et al., 2006), (Pinto,
2001), (Alves, 2011) e (Silva, 2015):

o Fragilizacdo de baixa temperatura ou fragilizacdo de 475°C: geralmente
acontece na faixa de 300 a 500°C. Nesta faixa, o aparecimento de alfa
linha (a) é o de maior relevancia.

o Fragilizacdo de alta temperatura: ocorre na faixa de 600 a 1000°C, onde
precipitam diversas fases intermetalicas, tais como g, X, R e nitretos de
cromo. Nesta faixa, a fase sigma é a mais deletéria, devido a sua grande
fracdo volumétrica e sua grande influéncia nas propriedades mecénicas e
de corroséo (Pinto, 2001) (Silva, 2015) (Pohl, et al., 2006) (Alves, 2011).

Na Figura 19, é ilustrado esquematicamente as principais fases intermetalicas
que podem ser precipitadas de acordo com a temperatura de precipitacéo (fase o, fase

X, fase a, além de carbonitretos).

De acordo com (Pohl, et al., 2006) e (Silva, 2015) a precipitacdo de fases
intermetalicas é fortemente influenciada pelo aumento dos teores de elementos de
liga. A Figura 20 € um diagrama tempo — temperatura — transformacdo (Diagrama
TTT) e mostra a cinética de precipitacdo com relacdo a especificacdo UNS dos AID.
As ligas UNS S32520 e UNS S32550 sao considerados acos inoxidaveis superduplex
em comparacdo as outras ligas, que sao apenas duplex e, consequentemente sdo

menos ligadas.
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Figura 19 - Diagrama TTT de precipitacdo de fases intermetalicas em AID.
Adaptado de (Silva, 2015).
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Figura 20 - Diagrama TTT esquematico para os AID e AISD com relagado a
algumas ligas. Adaptado de (Silva, 2015).

e Fase Sigma:

A fase sigma € a mais importante das fases precipitadas, devido a maior fracédo
volumétrica observada na soldagem e sua influéncia nas propriedades mecéanicas e de
resisténcia a corrosdo. A fase sigma é ndo magnética e intermetalica, com estrutura

cristalina tetragonal e, basicamente, composta por Fe, Cr e Mo.
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Segundo (Gunn, 1997) a fase deletérica o, rica em Cr e Mo é um precipitado
fragilizante duro, que se forma em temperaturas na faixa de 600 a 1000°C,
normalmente associado com a reducdo na resisténcia ao impacto e na resisténcia a

corrosao.

Nessa faixa de tempertura, a ferrita é metaestavel. Além disso, a ferrita possui
maior teor dos elementos formadores da fase sigma, tais como o cromo e molibidénio.
Dessa maneira, a precipitacdo da fase sigma ocorre, principalmente, da decomposicao

da ferrita.

Foi escrito por (Assis, 2011) que a fase sigma forma-se nas regides de interface
entre a 6-y e -6, a partir da reagdo eutetéide & — o + y,. A fase y, € chamada de
austenita secundaria. Foi afirmado por (Silva, 2015) que esta fase é completamente

distinta da austenita a qual nucleia em condi¢des controladas de solidificacéo.

(Gunn, 1997) afirmou que elementos como Cr, Mo, Si e Mn sé@o conhecidamente
elementos que favorecem a formacéo da fase sigma. O campo de estabilidade da fase
o0 é ampliado com o aumento do teor de Cr e Mo conforme demonstrado por (Assis,

2011) através de secdes isotérmicas.

7

Como a reacdo de formacdo da fase sigma é um processo de nucleagéo
heterogénea, as regides de contorno de grdo sdo preferenciais para que a reagao
eutetdide ocorra. Assim, tamanhos de grdo menores terdo uma cinética de

precipitacdo mais acelerada.

Foi mostrado por (Silva, 2015) (Alves, 2011) e (Pohl, et al., 2006) que a taxa de
precipitacdo maxima da fase sigma ocorre em temperaturas entre 850-900°C e a
morfologia de precipitagdo desta fase muda de acordo com a temperatura de
precipitacdo. A Figura 21 mostra um diagrama tempo — temperatura — transformacao
(Diagrama TTT), onde sdo explicitados os diferentes tipos de morfologia da fase sigma

em funcéo da temperatura.

Para temperaturas abaixo de 750°C, uma morfologia do tipo corais €
normalmente encontrada. Segundo (Silva, 2015), o nimero de nucleos é maior nesta
faixa de temperatura devido a baixa difusdo dos elementos de liga formadores da fase
sigma. Assim, ocorre uma supersaturacdo local e leva a uma maior densidade de

precipitacao.
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Figura 21 - Diferentes tipos de morfologia da fase sigma: (a) 950°C; (b) 850°C; (c)
750°C. Adaptado de (Pohl, et al., 2006)

Foi descrito por (Alves, 2011), (Silva, 2015) e (Pohl, et al., 2006) que um
comportamento diferente pode ser esperado em temperaturas altas (acima de 950°C).
A fase sigma é maior e mais compacta e as ligages entre os cristais individuais de
fase sigma sdo marginais. Isto é resultado de uma menor taxa de nucleacéo e de uma
maior taxa de difusdo em temperaturas elevadas, ou seja de uma maior taxa de
crescimento. A transicdo entre as duas morfologias de precipitagdo da fase sigma é

encontrada em temperaturas intermediarias (850°C).

Conforme ocorre a precipitagdo de fase sigma, a ferritra empobrece em Cr e Mo
e o Ni se difunde para a ferrita. Com o enriquecimento desta ferrita em elementos
austenitizantes, acompanhado do empobrecimento da mesma, ela se torna instavel e

transforma-se em Y.

(Pohl, et al., 2006) e (Silva, 2015) mostraram que as propriedades mecanicas
sdo muito afetadas pela precipitacdo de fase sigma. A dureza e a resisténcia ao
impacto podem ser severamente diminuidas com o aumento da quantidade de
precipitados de o. A Figura 22 mostra a influéncia da fracéo volumétrica da fase sigma
na energia de impacto Charpy. A formacao de fases intermetalicas na faixa de 750 a
950°C levou a uma grande perda na tenacidade. Podemos notar pela Figura 22 que a
morfologia da fase sigma também tem uma forte influéncia na energia de impacto,
sendo a precipitacdo em menores temperaturas é mais prejudicial.
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Figura 22 - Influéncia da quantidade de sigma e morfologia na energia de
impacto em corpos de prova entalhados. Adaptado de (Pohl, et al., 2006).
Foi afirmado por (Silva, 2015) que a precipitacdo de fase sigma pode levar a um
aumento da dureza para niveis de 900 HV a 1000 HV. O limite de escoamento e limite

de resisténcia é aumentado, mas a ductilidade pode cair de 40% para 7%.

e Fase Chi (¥):

Segundo (Alves, 2011), a fase x €& uma fase metaestavel prejudicial as
propriedades mecénicas e de corrosdo dos AID, embora este efeito seja dificil de ser
medido, pois a precipitacdo pode coexistir com a fase sigma. A precipitacdo desta fase
normalmente ocorre em uma faixa de 700 a 900°C, em quantidades pequenas quando

comparada com a precipitagao de fase a.

Foi escrito por (Gunn, 1997) e (Silva, 2015) que a fase chi é mais prejudicial a
resisténcia a corrosao por pites que a fase sigma. A fase chi possui um teor de Cr
similar a fase sigma, mas possui um maior teor de Mo. A composi¢do mais comum da

fase chi é FezsCri2Mogp.

(Pohl, et al., 2006) mostraram, em seus estudos sobre a precipitacdo de fases
intermetalicas, que a precipitacdo da fase x em temperaturas de 750 a 850°C, sempre
acontece antes que a precipitacdo da fase sigma. Com o inicio da precipitacdo da fase

o, a fase x comeca a desaparecer em favorecimento da fase o.
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Foi afirmado por (Assis, 2011) que uma explicagdo para esse fendbmeno seria
gue a precipitagdo da fase chi ocorre devido a um rapido enriquecimento de Cr nas
regides de contorno de gréo de ferrita e que a precipitagao de o é cineticamente mais
favorecida pelo aumento da concentragéo local de Cr e apresenta maior estabilidade

termodinamica.

A Figura 23 mostra os resquisios de fase x no contorno de grao que foram

parcialmente dissolvidos em fase sigma.

5 um

Figura 23 - Precipitagao de fase x e crescimento de o. Adaptado de (Pohl, et al.,
2006).

e Nitretos de Cr (Cr,N e CrN):

(Londofio, 1997) e (Alves, 2011) afirmaram que, em agos inoxidaveis que nao
tem em sua composicdo com teores de elementos com elevada capacidade de
formacéo de nitretos, como o (Ti, N e V), o limite de estabilidade do nitrogénio € dado
pelo equilibrio entre a matriz e o Cr,N. Assim, quando o teor de nitrogénio supera esse
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limite, a liga se torna termodindmicamente instavel e nitretos podem precipitar entre
600 e 1050°C.

(Assis, 2011) escreveu que os tipos de nitretos encontrados nos AID e AISD

sdo: Cr,N e o CrN. No entanto, o Cr,N é o0 mais comumente encontrado nos AlD.

Foi mostrado por (Alves, 2011) e (Londofio, 1997) que a precipitacdo de
nitretos de cromo € uma reacgdo de nucleagdo e crescimento que segue uma curva em
“C”. A nucleagdo ocorre nas discordancias, inclusdes, contorno de grao (86-0) e
interfaces 6-y. A cinética de precipitacao é altamente dependente da temperatura, da

composicao quimica da liga e da sua histéria térmica.

De acordo com (Alves, 2011) e (Assis, 2011) a precipitacao deste tipo de nitreto
pode ocorrer tanto nos contornos de grao entre as fases 6 e y quanto no interior dos
graos de ferrita. O local de precipitacao dependera da taxa de resfriamento. A Figura
24 mostra os possiveis locais de precipitacdo dos nitretos de Cr. Nos acos inoxidaveis
duplex, bastonetes de Cr,;N ou plaquetas de CrN precipitam a partir da ferrita. Durante
o resfriamento a partir do campo ferritico, ocorre uma competicdo entre a precipitacado
de austenita e de nitretos de Cr. Se a quantidade de austenita formada for préxima do
valor de equilibrio, praticamente todo nitrogénio estara dissolvido nela. Como
consequéncia, a quantidade de precipitacdo de nitreto de cromo na ferrita é
praticamente nula. Por outro lado, se a precipitagcdo de austenita for retardada ou
impedida, a ferrita torna-se supersaturada em nitrogénio, precipitando nitreto de

cromo.
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(b)

Figura 24 — Micrografias de microscopia eletrénica de transmisséo, indicando a
precipitacdo de nitretos de cromo. Adaptado de (Assis, 2011)
Segundo (Londofio, 1997), a precipitacdo de nitretos de cromo pode levar a
diminuicdo da resisténcia a corrosdo dos AIDs, sendo que ao redor deles pode ser
iniciada algum tipo de corroséo localizada.

As propriedades mecanicas também podem ser afetadas pela precipitacdo de
nitretos de cromo. Como mostrado por (Londofo, 1997) e (Alves, 2011), na Figura
27, ocorre um decréscimo na energia absorvida com o aumento do teor de nitretos de
cromo extraidos de uma ZAC de um aco inoxidavel duplex.
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Figura 25 - Influéncia da quantidade de nitretos de cromo na energia absorvida
na ZAC de um AID. Adaptado de (Londofio, 1997).

e Austenita secundaria;

Segundo (Gunn, 1997), a austenita secundaria ou y, pode ser formar relativamente
rapida e de diversas maneiras dependendo da temperatura. Em temperaturas baixas
em torno de 650°C, a y, tem uma composicdo quimica similar a ferrita ao redor,

sugerindo uma reacdo adifusional com caracteristicas similares a formacao
martensitica.

Foi afirmado por (Silva, 2015) e (Alves, 2011) que existem outros dois tipos de
formacdo da austenita secudaria. O primeiro tipo € a formacéo a partir da austenita
primaria pré-existente, porém com composi¢cao quimica diferente. Neste caso, a v,

forma-se na interface &/y em temperaturas entre 800-900°C.

O segundo tipo de formacdo de austenita secundaria ocorre dentro do gréo
ferritico com forma de particulas finas e aciculares em temperaturas de 700-900°C. Foi

mostrado por (Wen, 2001) as diferentes morfologias através da Figura 26.
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Figura 26 Tipos de morfologia da austenita secundaria. Adaptado de (Wen,
2001).

A precipitacdo na fase ferritica, de acordo com (Pinto, 2001), ocorre em conjunto
com fases ricas em Cr, tais como fase o ou carboneto Cr,3Cs Ou nitretos de cromo. O
emprobecimento da ferrita ao redor desses precipitados desestabiliza a ferrita que se

transforma em austenita.

Foi escrito por (Pinto, 2001) que a precipitacdo da austenita secundaria pode
ocorrer da seguinte maneira quando acompanhada da precipitacdo dos nitretos,
carbonetos e sigma:

o Crescimento lamelar casado com o crecimento do carboneto a partir da
interface &/y, dando origem a reagao eutetodide;

e Somente a austenita cresce “deixando para tras” carbonetos do tipo
“larva’;

e Através da reacdo eutetéide com a fase sigma ou com nitretos de cromo.

A Figura 27 mostra os trés modos de formacao da austenita secundaria nos a¢os

inoxidaveis duplex.
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Figura 27 Modos de precipitagdo da austenita secundaria: (a) crecimento lamelar
casado com o carbeto; (b) somente a austenita cresce “deixando para tras”
carbonetos do tipo larva’’; (c) austenita cresce nas saliéncias da fase sigma.
Adaptado de (Pinto, 2001).

e Alfalinha(a’):

De acordo com (Gunn, 1997), a decomposi¢cdo que acontece na temperatura
mais baixa é a da alpha linha, a qual ocorre em temperaturas entre 300 a 525°C, e é a

maior causa de endurecimento e fragilizacdo a 475°C.

Pinto, (2001) escreveu que a fragilizacdo a 475°C estd associada a precipitacao
de uma fase o’ rica em Cr e com estrutura cristalina CCC. Este fenbmeno de
fragilizacdo resulta da separacgéo da ferrita, de ligas Fe-Cr, em uma fase ferritica rica

em Fe e uma fase ferritica rica em Cr.
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Foi afirmado por (Alves, 2011) que existem dois mecanismos que a fase alpha
linha pode ocorrer: nucleagdo e crescimento quando o teor de Cr na ferrita € baixo, e

decomposi¢do espinoidal quando o teor de Cr nesta fase é alto.

Segundo (Pinto, 2001), tem sido verificado que elementos como cromo,

molibidénio e cobre promovem a fragilizacdo de 475°C.

e Carbetos MyCs € M;Cs:

(Gunn, 1997) e (Pinto, 2001) afirmaram que o carbeto M;C; € formado em
temperaturas de 950-1050°C nos contornos de a/y. No entanto, sua formagao leva em
torno de 10 minutos e pode ser evitado com um resfriamento rapido a partir desta faixa

de temperaturas.

Nos acos inoxidaveis com o teor de carbono moderadamente alto (em torno de
0,03% de carbono), o carbeto M,3Cq rapidamente precipita entre 650°C e 950°C,
requerendo apenas 1 minuto para se formar a 800°C. A precipitacdo ocorre
predominantemente nos contornos 8/y, mas pode também ser encontrado nos

contornos y/y e 6/6 e, em menor grau, dentro dos graos austenitico e ferritico.

[1.2.8 Processos de Soldagem Utilizados nos AID

A soldagem de equipamentos e componentes de acos inoxidaveis duplex é
realizada em diversos tipos de industrias. Segundo (Alvarez-Armas & Degallaix-
Moreuil, 2009), os principais processos de soldagem utilizados na soldagem de AID
séo:

e TIG (Tungsten Inert Gas) ou GTAW (Gas Tungsten Arc Welding)
o GMAW (Gas Metal Arc Welding)

e SMAW (Shielded Metal Arc Welding)

o FCAW (Flux-cored Arc Welding)

o PAW (Plasma Arc Welding)

e SAW (Submeged Arc Welding)

o EBW (Electro Beam Welding)

o LW (Laser Welding)
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Os processos de soldagem foram separados por (Alvarez-Armas & Degallaix-
Moreuil, 2009) em processos de soldagem convencionais e processos inovadores de

alta densidade de poténcia.

A primeira categoria de processos de soldagem é caracterizada por taxas de
resfriamento que ndo s&o particularmente altas e pela pobre direcionalidade da

energia de soldagem. As principais caracteristicas destes processos séo:

e Taxa de resfriamento limitada na faixa de corrente na temperatura critica
para atingir uma microestrutura balanceada (1200-800°C: At;,.g tipicos de
1 a 30-40 segundos);

e Uma taxa de resfriamento relativamente baixa na zona fundida e na ZTA
nos intervalos criticos de precipitacdo de fases secundarias indesejadas;

e Uma pobre direcionalidade da energia de soldagem, o qual limita

substancialmente a espessura maxima para o passe Unico.

Essas caracteristicas dependem muito do tipo de ago inoxidavel a ser soldado,
assim como, da cinética de transformacdo de fase e da espessura a ser soldada.
Geralmente, essa primeira caracteristica é positiva, pois permite que a razdo de
austenita e ferrita no corddo de solda se mantenha na faixa étima (minimizando o risco

de corrosao localizada).

Além disso, segundo (Alvarez-Armas & Degallaix-Moreuil, 2009) e (Kotecki,
2010), a razado de austenita e ferrita pode ser controlada pelo uso de metais de adi¢cao
enriquecidos com niquel e/ou adicdes de nitrogénio no gas de protegdo. O
enriquecimento com niquel e nitrogénio promovido pelo metal de adicdo e o gés de
protecdo favorecem a estabilizacdo da austenita. A Tabela 6 mostra os principais tipos

de eletrodos e metais de adig&o dos AID.
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Tabela 6 Principais tipos de metal de adicdo usados em AlIDs e AISDs. Adaptado
de (Alvarez-Armas & Degallaix-Moreuil, 2009).

Metal _
Desighacao )
de Produto C(%) Cr (%) Ni (%) Mo (%) N (%)
Base
2304 Eletrodo 0,02 24,5 9,0 0,12
E2209-17 0,02 23,0 9,5 3,0 0,15
Eletrodo  E2209-17 0,02 23,0 9,5 3,0 0,17
E2209-15 0,02 23,0 9,5 3,0 0,16
2304 e
Arame ER2209 0,02 23,0 8,5 3,1 0,17
2205
E2209T0-4 0,03 23,0 9,0 3,1 0,13
Arame
de E2209T0-4 0,03 23,5 9,5 3,4 0,14
FCAW
E2209T1-4 0,03 23,0 9,5 3,5 0,16
Eletrodo 0,03 25,5 10,0 3,6 0,23
2507
Arame 0,02 25,0 9,5 4.0 0,25

J& as outras duas caracteristicas mencionadas acima, podem levar a alguns
problemas. De fato, a soldagem com passes multiplos e o tempo relativamente longo,
na faixa de temperatura critica (950-700°C), pode promover a precipitacdo de fases
secundarias, principalmente nos acos inoxidaveis superduplex (devido a maior
guantidade de elementos de liga), a quais degradam a resisténcia a corrosdo e as

propriedades mecéanicas.
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Algumas precaucdes devem ser adotadas com os processos de soldagem a arco

segundo (Alvarez-Armas & Degallaix-Moreuil, 2009):

e Evitar qualquer tipo de pré-aquecimento antes da soldagem;

¢ No caso de soldagem com passes multiplos, usar temperatura interpasse
menor que 150°C;

e Quando tratamentos térmicos pds soldagem precisam ser realizados (em
geral, ndo precisam ser realizados quando metal de adicdo é usado) o
resfriamento deve ser rapido com o intuito de evitar a precipitacdo de

fases intermetalicas.

Segundo (Kotecki, 2010), aporte de calor excessivamente baixo pode resultar
numa quantidade excessiva de ferrita, enquanto que, aporte de calor excessivo pode
resultar na precipitacdo de fases intermetalicas. A faixa de aporte térmico
recomendado pelo autor para o aco inoxidavel duplex com 22% Cr é de 0,5 a 2,5

kJ/mm e 0,5 a 1,5 kdJ/mm para o aco inoxidavel superduplex com 25% Cr.

Segundo a norma N133 (Petrobras, 2015), o aporte térmico de soldagem
recomendado varia com a espessura do material de base a ser soldado. Para os agos
inoxidaveis duplex, o aporte deve ser de 0,5 a 1,2 kJ/mm para espessuras menores

gue 7mm, de 0,7 a 1,5 kJ/mm para espessuras de 7mm a 20mm e de 1,0 a 2,0 kJ/mm.

Os processos de soldagem, como PAW, EBW e LW, sao caracterizados por
possuirem uma energia de soldagem bastante localizada. Assim, permitem que a

soldagem de chapas grossas seja feita com um Unico passe.

De acordo com (Alvarez-Armas & Degallaix-Moreuil, 2009), o primeiro resultado
da alto focalizacao do aporte de calor numa zona muito pequena € atingir cordées de
soldas bem profundos, com penetracdo maior que 10 mm. O feixe determina uma
velocidade de resfriamento muito alta, no caso no EBW e LW, a faixa de resfriamento
esta em alguns milhares de graus por segundo.

Como o parametro At;, g € caracterizado por valores menores que 1 segundo, a
formacédo de austenita € problemética. Nos acos inoxidaveis duplex, a quantidade final
de austenita no cordéo de solda é em torno de 15-20%. A situacdo melhora nos AISD
devido a maior quantidade de elementos estabilizantes de y. Assim, a quantidade de

austenita € em torno de 30-35%.
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Foi afirmado por (Muthupandi, et al., 2003) que o processo de soldagem EBW
possui uma séria desvantagem que € a razdo de austenita/ferrita no caso dos agos
inoxidaveis duplex pode ser muito afetada pela alta velocidade de resfriamento,
auséncia do metal de adicdo e a possibilidade de perda de nitrogénio durante a

soldagem. A quantidade de ferrita reportada pode ser de 90%.

O rapido resfriamento do processo de soldagem EBW pode ser benéfico em

suprimir a formacao de fases intermetalicas.

Para evitar os problemas descritos acima, foi escrito por (Alvarez-Armas &
Degallaix-Moreuil, 2009) que podem ser usados eletrodos com elementos
austenitizantes e, quando possivel, nitrogénio como gas de protecdo ou uso de

tratamento térmico pés soldagem.

[1.2.9 Metalurgia Fisica da Soldagem dos AID

As propriedades mecéanicas e de corrosdo dos AID sdo garantidas pelo correto
balango entre as fases 0 e austenita. Além disso, a inexisténcia de precipitacao de

fases intermetalicas também € importante (o, X, y2 € o).

De acordo com (Alvarez-Armas & Degallaix-Moreuil, 2009), a soldabilidade dos
acos inoxidaveis duplex e superduplex é uma tarefa de fundamental importancia para
sua aplicagédo industrial correta. Durante o processo de soldagem, dois problemas
podem ocorrer, devido a evolucdo da microestrutura durante o resfriamento: a
obtencdo de uma microestrutura ndo balanceada e a precipitacéo, na zona fundida e
na zona termicamente afetada pelo calor, de fases seundarias que normalmente

diminuem a resisténcia a corrosao e tenacidade da liga.

Pereira (2009), Alves (2011) e Silva B. R (2015) através da Figura 28 as
diferentes regibes da junta soldada. Pode-se observar que existem 5 diferentes
regides: zona fundida (ZF), zona parcialmente fundida, zona de crescimento do grao
ferritico ou zona afetada pelo calor de alta temperatura, zona parcialmente
transformada, zona parcialmente transformada ou zona afetada pelo calor de baixa

temperatura e metal de base.
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Figura 28 As diferentes regides da junta soldada de AIDs. Adaptado de (Atamert
& King, 1992 apud Silva B. R., 2015).

Alves (2011) escreveu que ndo somente a temperatura maxima atingida em
determinado ponto do corddo de solda que determina a microestrutura final, mas

também a velocidade de resfriamento imposta pelo ciclo térmico de soldagem.

e Metal de Solda:

Segundo (Gunn, 1997), no metal de solda, a solidificagdo da austenita involve o
crescimento epitaxial do metal de base que esta na linha de fuséo, isto € a zona
afetada pelo calor de alta temperatura. Assim, o crescimento inicial dendritico é

orientado em relacéo ao gradiente térmico e produz uma estrutura colunar ferritica.

Essas caracteristicas fornecem as condi¢des iniciais para as futuras
transformacfes de fases no resfriamento e ird dominar a estrutura final do metal de
solda. O tamanho do gréo ferritico e sua orientacao, junto com o conteudo da ferrita e

morfologia influencia as propriedades do metal de solda.

A precipitacao da austenita ocorre abaixo da temperatura solvus da ferrita que é
dependente da composicao quimica. Foi afirmado por (Alves, 2011) e (Gunn, 1997)

gque a austenita precipita-se inicialmente intergranularmente, seguido de placas de
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Widmanstatten ou placas intergranulares dependendo do tamanho de gréo ferritico e

da taxa de resfriamento.

Alves (2011) e Pereira (2009) afirmaram que a temperatura de inicio da
precipitacdo da austenita depende da relacdo dos elementos estabilizadores da
austenita e da ferrita. Se a relacdo for baixa, a transformacdo comecara em
temperaturas levemente abaixo do intervalo de solidificacdo. Ja quando essa relagéo é
alta, a precipitacdo da austenita comeca em temperaturas baixas e é fortemente

influenciada pela velocidade de resfriamento.

A formacdo da austenita € um processo difusional controlado por nucleacéo e
crescimento. Assim, a velocidade de resfriamento exerce um papel fundamental na
extensdo da transformacédo. Velocidades de resfriamento baixas favorecem a
formacdo da austenita, enquanto que taxas de resfriamento rapidas levam a uma
menor formacdo de austenita. No entanto, foi descrito por (Gunn, 1997) que a
nucleacdo da austenita é facilitada nos contornos de grdo, um pequeno tamanho de

gréo ferritico, em principio, favorece uma alta quantidade de austenita.

Giraldo (2001) afirmou que a microestrutura da zona fundida pode apresentar
teores elevados de ferrita quando a soldagem for autégena. O teor de ferrita deve ser

limitado, pois altos teores de ferrita diminuem a tenacidade da junta.

Conforme ja mecionado anteriormente, o controle do balanco de fases pode ser
feito através do uso de metais de adicdo com maiores teores de niquel que o metal de

base e 0 uso de adi¢Bes de nitrogénio como gas de protecao.

O nitrogénio influencia na microestrutura e nas propriedades do metal de solda.
Foi mostrado por (Gunn, 1997) que a importancia do controle do nitrogénio na poca de
fusdo. Quando utiliza-se gases de protecdo sem a adicdo de nitrogénio, o resultado é
normalmente a perda de nitrogénio devido & baixa solubilidade deste elemento na
poca de fusdo. A extensdo desta perda de nitrogénio € dependente do teor de N no
aco a ser soldado, o comprimento do arco e a energia do arco. Para resolver este
problema, misturas comerciais binarias e ternarias (com He) estdo disponiveis para
uso como gas de protecdo ou como gases de plasma (0,5 a 2,5% N,). A Figura 29
mostra o efeito da adicdo de nitrogénio no gas de protecdo na quantidade de

nitrogénio na poca de fusao.
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Figura 29 Efeito da adicdo de nitrogénio no gas de protecao para o aco: (a)
S31803; (b) superduplex. Adaptado de (Gunn, 1997).

De acordo com (Gunn, 1997), as adicbes de nitrogénio no gas de protecao
podem ser usadas nos processos de soldagem GTAW, GMAW e PAW e tem sido
empregada na industria de éleo e gas com sucesso. Apesar disso, para tiras e chapas
finas, a otimizacdo do aporte térmico e a quantidade de nitrogénio deve ser melhor
estudada.

Alves (2011) e Silva B. R. (2015) afirmaram que, além da austenita, pode ocorrer
a precipitacdo de carbetos, nitretos e intermetélicos com uma taxa de resfriamento
suficientemente lenta.
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Na soldagem multipasse ou com tratamentos térmicos poés soldagem, a
microestrutura do metal de solda pode ser afetada. Segundo (Gunn, 1997), podera
ocorrer a formacgéo de austenita secundaria a partir da ferrita que esta supersaturada

em nitrogénio a baixas temperaturas.

e Zona Afetada pelo Calor de Alta Temperatura (ZACAT):

Foi mostrado por (Silva, 2015) e (Gunn, 1997) que a microestrutura da zona
afetada pelo calor de alta temperatura para uma dada composi¢cdo quimica de aco €
controlada pelo histdrico térmico, e assim pelo aporte de calor, pela espessura do

material de base usado, pelo pré-aquecimento e pela temperatura interpasse usada.

Lippold & Kotecki (2005) afirmou que a zona afetada pelo calor préxima a linha
de fusdo pode ser dividida em trés diferentes regides em relacdo ao ciclo de

temperatura conforme apresentado na Figura 30.
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— Y -
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______ :__4__"'_'__-_____'_____'___ Tosiicue
I Ferrita
———————————————————————— Ts
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Figura 30 Ciclo térmico da ZAC proxima a linha de fus&o. Adaptado de (Lippold
& Kotecki, 2005).

7

Na regido |, pode-se observar que o material de base é aquecido se
aproximando da linha solvus da ferrita 8. Nesta faixa de temperatura, a austenita
comecga a se transformar em ferrita controlado por um processo de difusdo e
crescimento, até eventualmente se tornar totalmente ferritico. Acima da mesma faixa
de temperatura, a maior parte dos precipitados presentes na estrutura também ira
comegar a se dissolver. Esses precipitados consistem primariamente de carbetos, e

especialmente, nitretos.
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Na regido I, acima da temperatura solvus da ferrita, o crescimento do gréo
ferrritico ocorre devido a auséncia de austenita e precipitados que impegam o
crescimento. Foi afirmado por (Silva, 2015) e (Lippold & Kotecki, 2005) que quanto
menor a temperatura solvus maior serd o tamanho de gréo ferritico. De acordo com
(Alves, 2011), o tempo de permanéncia nesta faixa de temperatura depende do aporte
térmico envolvido, da geometria da junta e da composicao quimica do metal de base

(temperatura solvus da liga).

Na regido lll, ocorre o resfriamento da ferrita abaixo da linha solvus levando a
precipitacdo e crescimento da austenita e também a reforma dos precipitados. Assim,
a razdo entre & e y para uma dada liga, segundo (Lippold & Kotecki, 2005), é
controlada pela taxa de resfriamento. Altas taxas de resfriamento retardam a
transformacdo da austenita. Com a retencdo de ferrita, a precipitacdo de carbetos e

nitretos se torna mais pronuciada.

e Zona Afetada pelo Calor de Baixa Temperatura (ZACBT):

Segundo (Alves, 2011), a zona afetada pelo Calor de baixa temperatura pode
ser dividida em regides para melhor interpretacdo das transformacdes de fases
presentes. As regides de interesse nesta zona sao a linha solvus da ferrita, dentro da
faixa de temperaturas que as duas fases estdo em equilibrio (Tsy,) a temperatura de

precipitacdo de uma fase de interesse e a temperatura ambiente.

A Figura 31 apresenta o ciclo térmico de dois diferentes pontos da ZACBT.
Pode-se observar que, no estagio |, ocorre a dissolucdo parcial da austenita e,
dependendo da taxa de resfriamento imposta pelo ciclo térmico de soldagem, a sua
posterior precipitacdo. Os graos de austenita que ndo foram dissolvidos impedem um
crescimento de grdo excessivo. Durante o resfriamento, a austenita cresce
continuamente a partir das ilhas de austenitas que nao foram dissolvidas. O balanco
de fases nesta zona é maior que na ZACAT. Assim, a precipitacdo de nitretos

intragranularmente nesta regiao é menor.

Ja o estagio Il é delimitado pela faixa de precipitacdo de uma determinada fase
de interesse. A cinética de precipitacdo desta fase e tempo de permanéncia nesta

faixa de temperatura determinara a quantidade de precipitacdo da fase de interesse.
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intervalo de precipitacdo de uma fase de interesse. Adaptado de (Alves, 2011).
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[l MATERIAIS E METODOS

1.1 Materiais

Para a elaboracédo desde estudo foram utilizadas tiras de aco inoxidavel duplex
UNS S31803 com espessura menor que 2 mm utilizadas na fabricagcdo de dutos
flexiveis. Essas tiras passam por tratamento térmico de solubilizacdo e trabalho a
guente para equilibrar o balanco entre as fases e aliviar tensdes. A Tabela 7 apresenta

a composicao quimica tipica para os a¢o inoxidaveis UNS S31803:

Tabela 7 - Composicéo tipica para a liga UNS S31803. Adaptado de (Messer, et

al., 2007)
UNS S31803 (% em peso)
Elemento C Si Mn P S Cr Ni Mo N

0.03 1.00 200 0.030 0.020 21.0- 4.5- 25- 0.14-
max max max max max 23.0 6.5 3.5 0.20

O material de adicéo utilizado na soldagem dos corpos de prova foi conforme
especificagdo da AWS 5.9 ER2209. A composicdo tipica deste metal de

preenchimento é apresentada na Tabela 8 abaixo:

Tabela 8 — Composicéo tipica do metal de adi¢do utilizado. Adaptado de
(Alvarez-Armas & Degallaix-Moreuil, 2009)

Metal de preenchimento (% em peso)

Elemento C Si Mn P S Cr Ni Mo N Cu
0.50- 215 75 25 008 075
003 090 555 003 003 S35 95 35 020

Pode-se observar que a composi¢cao quimica do arame de preenchimento tem

um teor maior de niquel com o intuito de restaurar a proporcao de fases 6 e y.

1.2 Metodologia

Como o objetivo do presente trabalho é avaliar a influéncia da adicdo de teores
de 2,5% de nitrogénio na mistura de argbnio na soldagem do AID 2205 nas

propriedades mecénicas e de corrosdo, as seguintes etapas foram realizadas:

e Soldagem de corpos de prova utilizando dois tipos de gas de protegéo (Ar
puro e Ar+2.5% N,);
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e Macrografias das juntas soldadas;

e Caracterizagdo microestrutural com quantificagdo das

(microscopia Otica e microscopia eletrénica de varredura);

e Ensaios de tracdo de acordo com a norma ASTM A370;

fases 0 e vy

o Realizacdo de testes de corrosdo de acordo com a norma ASTM G-48

com determinacdo da temperatura critica de pite;

[11.2.1 Soldagem dos Corpos de Prova

A soldagem dos corpos de prova foi realizada pelo processo GTAW utilizando

um sistema de automacéo da fabricante Netsu, o qual permite que as velocidades de

soldagem e de alimentacdo do arame de adi¢do sejam controladas.

A junta soldada é uma junta de topo na posi¢do plana e com um Unico passe. A

velocidade de alimentacdo do arame foi mantida em 230 mm/min para todos os

parametros de soldagem. O fluxo dos gases de protecdo foram mantidos em 11 L/min.

O aporte térmico variou na faixa utilizada pela inddstria para a fabricacdo desta

camada (carcaca intertravada). Como a espessura das tiras a serem soldadas € muito

pequena, a utilizacdo do aporte térmico considerado 6timo de 0,5 a 1,5 kJ/mm nao é

possivel, pois tenderia a furar a pe¢a durante a soldagem.

Tabela 9 Aporte térmico utilizado na soldagem das tiras de duplex UNS S31803.

Energia de Soldagem utilizada

Teste Gas de Protegéo Aporte Térmico (kJ/mm)
1 Argbnio puro 0,230
2 Argbnio puro 0,259
3 Argbnio puro 0,288
4 Argonio puro 0, 324
5 Argonio + 2,5% N2 0,202
6 Argobnio + 2,5% N2 0,230
7 Argobnio + 2,5% N2 0,259
8 Argonio + 2,5% N2 0,288
9 Argbnio + 2,5% N2 0, 324

Algumas amostras foram submetidas a um processo de limpeza eletrolitica e

outras foram limpas manualmente com escova de aco inoxidavel pds soldagem.
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Assim, torna-se possivel avaliar a influéncia do tipo de limpeza pés soldagem na

resisténcia a corroséo localizada por pites.

[11.2.2 Macrografia

A caracterizagcdo das juntas para os diferentes parametros de soldagem
comecou com uma macrografia da secdo transerval. O intuito desta analise
macrografica € avaliar o perfil dos diferentes parametros de soldagem com Ar puro e
utilizando o Ar+2.5% N,. Assim, foi avaliado a falta de fusdo ou penetracdo com o0s

diferentes aportes térmicos.

Uma amostra da secdo transversal de cada parametro de soldagem foi
preparada através do processo de lixamento e polimento. O lixamento foi realizado
com lixas de #220 até # 600. Apés o lixamento, foi realizado o polimento com pasta de
diamante com granulometria de 1um. As amostras foram embutidas com baquelite

para facilitar as etapas de preparo superficial e microscopia.

As amostras foram atacadas com o reagente Behara (0,75 g de K,S,0s, 20 ml
de HCI e 100 ml de H,0O). O processo foi realizado por imersdo das amostras na

soluc&o por 8 segundos.

Foi utilizado o estéreo microscépio da marca Leica M205A e as imagens foram
realizadas com aumentos de 7,81x e 12,5x. Com o auxilio do software do proprio
equipamento foi medida a penetracdo da junta e o reforco para os diferentes
parametros de soldagem. A Figura 32 abaixo exemplifica como foi realizada as

medidas de penetragdo e falta de penetracdo da junta soldada.
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Figura 32 - Medicao da penetracdo e falta de deposicdo em uma junta soldada
de maior espessura.

[11.2.3 Caracterizacdo Microestrutural

Uma amostra referente a cada um dos diferentes parametros de soldagem foi
lixada com lixas de #220 até #600. ApOs esta etapa, foi realizado o polimento com
pasta de diamante com granulometria de 1 um.

No que se refere ao ataque metalografico, foram utilizados diferentes reagentes
de acordo com objetivo da observacdo da microestrutura conforme a norma ASTM-
E407. A Tabela 10 faz um resumo dos ataques utilizados para a caracterizagcédo

microestrutural.
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Tabela 10 - Ataques metalograficos utilizados

Reagente Tipo Composicdo Parametros Objetivo
0,759 de
K,S,0s, 20 Imersio até Diferenciagéo
Behara 212 Colorido ml de HCl e coloracio da austenita
100 ml de e ferrita
H,O
Revelagéo de
fases
40g de . .
NGOH40% 220  Eletrolitico NaOHe 100 3V POTPor5 intermetdlicas
ml de H,0 segundos segundo
norma ASTM
A923
Acido 10g de acido 6V por 6 Revelagéo de
oxalico 13 Eletrolitico  oxalico e 10 se Sn dos nitretos e
10% ml de H,O 9 carbonetos

As amostras foram observadas utilizando um microscopio 6ptico da marca Leica
modelo M250 e um microscopio eletrénico de varredura (MEV) da marca Jeol modelo
JSM 6010 PLUS/LA .

Como o intuito do trabalho foi avaliar a influéncia da adicdo de teores de
nitrogénio no gas de prote¢do, o foco da caracterizacdo microestrutural foi o metal de

solda, uma vez que este elemento (N) altera a composi¢do quimica do metal de solda.

[11.2.4 Quantificacdo de Fases

Foi utilizado metalografia quantitativa com o intuito de avaliar o balanco de fases
entre a ferrita e austenita na ZTA, na regido fundida e no metal de base da junta
soldada. Foram retiradas 9 imagens na zona fundida e 6 imagens na ZTA para cada
amostra soldada com diferentes energias de soldagem. As imagens foram obtidas com
0 aumento de 200x e as amostras foram atacadas com Behara que favorece a

diferenciagdo entre as fases ferrita e austenita.

O método utilizado para a quantificacdo da fracdo volumétrica das fases de
andlise de imagens foi a norma ASTM E-1245. Este método consiste em, apés a
aquisicdo da imagem, converté-las em tons de cinza, quando houve necessidade, e
atribuir uma faixa de tons de cinza a uma determinada cor. Assim, a imagem tera
somente duas cores e cada fase correspondera a uma determinada cor. O software

calcula a fragdo de area correspondente a determinada cor. Para este trabalho foi
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utilizado, o software LAS 4.6 do proprio microscopio Optico da Leica. Esse software
tem a funcdo "Grain Expert”, a qual permite ao usuario calcular a porcentagem em

area de cada fase.

As imagens para medigao do balango de fases & e y foram realizadas com
aumentos de 200x na zona fundida e na ZTA. No metal de base foram utilizadas
imagens com 1000x de aumento, pois a estrutura lamelar intercalada de austenita e
ferrita € muito fina. Assim, para uma medicdo confiavel, foi necessario a aquisicao de

imagens com aumentos maiores.

[11.2.5 Ensaios de Tracao

Os ensaios de tracao foram realizados para avaliar a diferenca nas propriedades
mecanicas utilizando diferentes gases de protecdo e diferentes ciclos térmicos de
soldagem. Foram utilizadas trés amostras por aporte térmico e por diferente teor de
nitrogénio no gas de protecdo. As tiras foram usinadas de acordo com a ASME section
IX (ASME, 2013). A face e a raiz da solda foram retiradas conforme requisitado pela

norma.

Duas amostras de material de base também foram ensaiadas para verificar
como o processo de soldagem influénciou nas propriedades mecanicas do aco

inoxidavel duplex.

Os ensaios foram realizados na maquina de ensaios universal da marca Emic
modelo DL 20000. A célula de carga tem capacidade méaxima de 200 kgf.O ensaios
foram realizados de acordo com a horma ASTM A370 (ASTM, 2016).

Foram determinados o limite de resiténcia, o limite de escoamento a 0,2% e o
alongamento percentual na ruptura de cada corpo de prova. O alongamento
percentual na fratura foi medido diretamente no corpo de prova. Assim, o corpo de

prova foi marcado com distancia de 50 mm de comprimento.

I11.2.6 Ensaios de Corrosao Localizada ASTM G48

A norma ASTM-G48 é a norma utilizada na industria para avaliar a resisténcia a

corroséo localizada e por frestas. Esta norma permite avaliar a maior ou menor
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susceptibilidade de corrosdo diversos materias ou (juntas soldadas) no ambiente
especifico do teste.

O ambiente especificado na norma G-48 nédo reproduz o ambiente ao qual este
material é submetido durante a aplicacdo em dutos flexiveis. Como um dos objetivos
deste trabalho, foi avaliar como a adi¢céo de nitrogénio no gas de protecgéo influenciaria
na resisténcia a corosao localizada em amostras com diferentes aportes térmicos de
soldagem foi utilizada a solucdo e o método padrao da norma G-48, pois ele € um
método extremamente valioso para detectar tratamentos térmicos inadequados e
procedimentos de soldagem que podem levar a precipitacao de fases inadequadas.

As tiras soldadas foram cortadas de acordo com a Figura 33. Assim, 0S corpos
de prova foram retirados com a largura de aprovimadamente de 18 mm e de

comprimento 50 mm.

Figura 33 Corte das amostras de CPT.

Neste ensaio as amostras foram imersas em uma solucdo de cloreto férrico em
diversas temperaturas de teste para avaliar a susceptibilidade a corroséo localizada
mudando o gas de protecao, por um periodo de tempo de 24 horas (50°C, 40°C, 35°C,
33°C e Tamp). A temperatura ambiente foi em torno de 26°C. O critério de aceitacdo € a
auséncia de pites através da inspe¢do visual com auxilio de estereoscopia com
aumento de 20x.

A solucgdo de teste usada foi de acordo com o método A da norma G-48. Assim,
foi dissolvida 100 g de cloreto férrico FeCl;-6H,O em 900 mL de agua reagente de
acordo a ASTM D1193 em torno de 6% FeCl.
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Posteriormente, coloca-se o volume de solugdo de teste, mantendo-se a razéo
de 5 mL/cm? no Becker de ensaio em um banho maria e permite-se que a
temperatura seja estabilizada na temperatura de interesse. A temperatura é mantida

na temperatura de interesse + 2°C.

ApGs o periodo de estabilizacdo da temperatura do conjunto do becker e banho
maria, coloca-se a amostra na solu¢cdo apoiada a um berco para evitar que o metal

entre em contato com a vidraria.

As amostras foram pesadas antes e depois dos testes para calculo da perda de

massa por corrosao localizada.

A Figura 34 mostra fotos do teste de CPT com o controle da temperatura em
banho maria e da amostra apoiada sob o berco apos as 24 horas de ensaio.

Figura 34 Ensaio de CPT de acordo com a norma G-48: (a) aparato de teste; (b)
berco que suporta as amostras.
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IV RESULTADOS E DISCUSSOES

IV.1 Caracterizagao Microestrutural do Metal de Base

As tiras de aco inoxidavel duplex utilizadas neste trabalho apresentaram uma
microestrutura lamelar intercalada de ferrita e austenita, bastante caracteristica dos
acos inoxidaveis duplex que passaram por um tratamento térmico de solubilizacdo. A
microestutura é bastante orientada devido ao processo de laminacdo a quente ao qual
este material € submetido. A Figura 35 mostra a microestrutura do metal de base com
ataque quimico de Behara, onde a ferrita & aparece com a coloracdo azulada e a

austenita y amarelada.

gt g
s i

Tty 2 o

Figura 35 Microestrutura do metal de base composta por ferrita e austenita.
Ataque Behara e aumento de 1000x em microscoépio o6tico.

O balanco de fases foi calculado de acordo com a norma ASTM E1245 utilizando
15 campos com aumento de 1000x, conforme descrito em [1.2.4. O valor médio da

fracao volumétrica de ferrita foi de 53,78 % + 2,62 %.

A presenca de fases intermetalicas foi avaliada utilizando um ataque quimico de

NaOH 40%, mostrado na Figura 36. Pode-se notar que a presenca de carbetos,
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nitretos ou fase o néo foi observada e a microestrutura seria classificada como nao
afetada de acordo com a norma ASTM A923 (ASTM, 2014).

Figura 36 MEV do material de base atacado com NaOH.

Conforme descrito nas secdes anteriores e afirmado por (Giraldo, 2001) e (Gunn,
1997) o correto balanco de fases é variado de acordo com os diversos fabricantes,
mas teores em torno de 45% a 60% sao considerados como a faixa 6tima para os
teores de ferrita. Essa faixa garante ao ago inoxidavel duplex uma boa resisténcia a
corrosdo sob tenséo, alta resisténcia a corrosao intergranular, excelentes propriedades

mecanicas e boa soldabilidade.

Como o correto balanco de fases é dependente da composi¢do quimica e do
tratamento termomecéanico imposto ao aco, pode-se afirmar que o tratamento térmico
de solubilizagdo foi efetivo, pois a microestrutura do metal de base apresentou-se em
uma razdo dentro da faixa requerida e isenta de precipitacdo de nitretos ou fase

sigma.
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IV.2 Ensaios de Trag&o para o Material de Base

Duas amostras do material de base foram submetidas a ensaios de tracéo para
comparacdo com os valores obtidos para a junta soldada. A Tabela 11 resume os

resultados obtidos para as propriedades mecéanicas em tracdo uniaxial.

Tabela 11 Propriedades em tracdo das tiras de espessura de a¢o duplex UNS
S31803

Ensaios de tracdo para o metal de base (valores médios)

Limite de Limite de Escoamento
o Alongamento (%)
Resisténcia (MPa) a 0,2% (MPa)
833 645 31,4

De acordo com (Lippold & Kotecki, 2005) e (ASTM, 2016) as propriedades
minimas em tracdo uniaxial para esta liga sdo de 620 MPa de limite de resisténcia,
450 MPa de limite de escoamento e 25% de alongamento percentual minimo. Assim,
podemos verificar que o metal de base usado atende os requisitos do aco UNS
S$31803.

IV.3 Macrografia da Junta Soldada

A Figura 37 mostra o perfil dos corddes de solda para o gas de protecao com Ar
+ 0,0% de nitrogénio. Pode-se observar que a largura do corddo de solda aumentou
com o aporte térmico e o reforco do corddo de solda diminuiu com o aumento da
energia de soldagem. Pelo exame macrografico, o melhor perfil do cordao de solda foi
considerado o da amostra com energia de soldagem de 0,230 kJ/mm, pois ndo
apresentou deposigdo insuficiente e teve uma penetracdo suficiente. Todos 0s outros

parametros apresentaram uma deposigéo insuficiente na face do cordéo.
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Figura 37 Macrografia da juntas soldadas com Ar + 0,0% de N,: (a) 0,230 kJ/mm; (b) 0,259 kJ/mm; (c) 0,288 kJ/mm; (d) 0,324 kJ/mm
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Os valores da penetragéo e do refor¢co do corddo de solda sédo apresentados na
Tabela 12.

Tabela 12 Medicéo do reforco e da penetragcéo — Ar + 0,0% N,

Ar + 0.0% N,

Medigbes do perfil de Solda
Aporte Reforco da Solda  Penetracéo
Termico (mm)
0,230 0,16 0,272
0,259 -0,112 0,459
0,288 -0,075 0,432
0,324 -0,178 0,638

A Figura 38 mostra o perfil do cordéo de solda para o gas de protecdo com 2,5%
de N,. Pode-se observar o mesmo padréo que ocorreu no cordéo de solda obtido com
Ar puro. Houve um aumento da largura do corddo de solda com o aporte e uma

tendéncia ao aumento da pentracao do corddo com o aporte témico.
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Figura 38 Macrografia da juntas soldadas com Ar + 2,5% de N..



Os valores da penetracdo e do reforco do corddo de solda para amostras
soldadas com os gas de Ar + 2,5% N, sdo apresentados na Tabela 13.

Tabela 13 MedicGes do perfil de solda com adicao de nitrogénio no gas de
protecéo

Ar +2,5% N,

MedicBes do perfil de Solda
Apor‘te Reforco da Solda Penetracio
Termico (mm)
0,202 0,216 0,112
0,230 0,084 0,333
0,259 0,047 0,403
0,288 0,075 0,342
0,324 -0,147 0,657

Pode-se observar pela Figura 38 que o aporte térmico de 0,202 foi
excessivamente baixo, pois praticamente ndo houve reforco da raiz de solda nas
amostras realizadas com este parametro. Conforme mostrado na Figura 39, em alguns
pontos ao longo da tira ocorreu falta de penetragdo do corddo de solda. Assim, este
parametro foi descartado do estudo.

" Faltade penetracéo

Figura 39 Imagem da raiz da Solda — Ar + 2,5% N, 0,202 kJ/mm

Pelos valores observados nas Tabela 12 e Tabela 13 e analisando as imagens
da secéo transversal das Figura 37 e Figura 38 pode-se afirmar que a adi¢do de 2,5%

de N, melhorou o perfil do cordao de solda deixando-o mais convexo.
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A Figura 40 resume os resultados para os dois diferentes gases. A deposi¢éo

insuficiente na face do corddo apresentada em maior quantidade com Ar puro leva a

concentracdo de tens&o no centro do corddo de solda.

0.2

0.15

0.1

Reforgo do Corddo de Solda (mm)

Reforgo x Aporte Térmico

0.25 L

@ Ar +0,0% N2
- B AT+ 2,5% N2

2

0.22

0.24 0.26 0.28 0.3 0.32 0.34

*

>

*n

Aporte térmico (KJfmm)

Figura 40 Medidas do refor¢co do cordao de solda para os dois gases.

IV.4 Microestrutura do Metal de Solda

Conforme j& mencionado na sec¢éo 11.2.9 por (Gunn, 1997) a microestrutura do

metal de solda difere da microestrutura do metal de base como resultado da

composi¢cado quimica e o histérico térmico. Apesar do metal de adigdo utilizado no

presente trabalho ter um teor de Niquel mais elevado (em torno de 2 a 4% maior) é

termodinamicamente impossivel obter um teor de austenita mais elevado do que na

condicao solubilizada.

A Figura 41 mostra os resultados da quantificacdo do teor de ferrita para as

amostras soldadas com o gas de Ar + 0,0% N, e de Ar + 2,5% N,.

69



Pode-se afirmar através dos gréficos que o teor de ferrita € maior utilizando amostras com o gas sem adi¢ao de nitrogénio para todos os

aportes térmicos utilizados no presente trabalho. O teor de ferrita diminui em torno de 7% para o aporte térmico de 0,230 kJ/mm utilizando o

90.000

Quantidade de Ferrita ZF

85.000

80.000

= 75.000

* Arpuro
B Ar+2.5%N2

Ferrita (%)

70.000

—— Linear (Ar puro)

—— Linear (Ar+2.5%N2)

65.000

60.000

0.2

0.22

0.24

026, 02 0.3 0.32
Aporte térmico (kJ/mm)

0.34

Figura 41 Fracdo volumetrica de Ferrita na zona fundida pela andlise de imagens

gas de protecdo com 2,5% N, em comparacdo com o gas de protecdo com Ar + 0,0% N,.
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Segundo (Gunn, 1997) e (Jang, et al., 2011), a utilizacdo de gases de protecdo
livre de nitrogénio pode levar a uma perda de nitrogénio no metal de solda devido a
baixa solubilidade do nitrogénio na poca de fuséo, e assim, aumenta o teor de ferrita

no metal de solda.

Foi afirmado por (Brauner, et al., 2013), em seu trabalho que avaliou a influéncia
da adicéo de nitrogénio no gas de protecdo em aco hyperduplex UNS S32707, que o

aumento o teor de nitrogénio de 0,0% até 10,0% N, aumentou a quantidade de y.

A. lgual Mufioz, J. Garcia Anton, Guifidn, & Herranz (2005) mostraram que para
0 aco 2205 com espessura de 5 mm utilizando adi¢cdes de 0,0% N, 5,0% N, e 10,0%
N, no gas de protecdo, teve um aumento na quantidade de austenita no metal de
solda com o aumento do teor de nitrogénio no gas de protecdo. Sem a adi¢cdo de
nitrogénio, o valor encontrado foi maior que 60% de ferrita. Ja com adicao de 5,0% de
N, no gas de protecao o valor encontrado foi de 18% de ferrita e com 10,0% de N, 0

valor encontrado foi de 15% de ferrita.

Apesar do aumento da fracdo volumétrica de austenita em amostras soldadas
com a adicdo de 2,5% de N, o valor mais baixo encontrado foi de 66,57% de
austenita. De com a norma N133 (Petrobras, 2015) o teor de ferrita pode variar de
35% a 65%. Esse valor € considerado o valor 6timo para garantir as propriedades

mecanicas e de corrosao.

Foi afirmado por (A. Igual Mufioz, et al., 2005) que o nitrogénio tem um papel
crucial na morfologia da austenita em temperatura ambiente. Assim, 0 proOXimo passo
da investigacao da influéncia da adicdo de N, no gas de protecéo abordaréa a influéncia

desta adi¢do na morfologia da fase austenitica.

Como a transformacéo da austenita y € controlada por um processo difusional,
a taxa de refriamento influencia em sua precipitacdo. Assim, neste primeiro momento,
a comparacdo focard em um mesmo aporte térmico para amostras soldadas com

diferentes misturas de gas de protecao.

A Figura 42 mostra que a morfologia da austenita no metal de solda foi
bastante modificada com a adicdo de 2,5% de N, para o aporte térmico de 0,259
kJ/mm. Pode-se observar que nas amostras soldadas com 0,0% N, no gas de

protecdo a microestrutura é constituida de austenita de contorno de gréo, austenita de
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Widmanstétten e uma quantidade mais intensa de austenita intragranular no formato

acicular.

Adicionalmente, na Figura 42 pode-se dizer que a microestrutura do metal de
solda em amostras soldadas com Ar + 2,5% N, foi constituida de austenita de
contorno de gréo, austenita de Widménstatten e austenita intragranular em formato

geralmente de placas.

Observa-se que a adicdo de nitrogénio no gas de protecdo favoreceu a
formacédo de austenita de Widmanstatten conforme mostrado na Figura 42. Pode-se
observar que a quantidade de austenita intragranular, em formato acicular, é maior em

amostras soldadas com o gas de 0,0% N, quando comparada com o gas de 2,5% N,
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Figura 42 Metal de solda: (a) Ar face; (b) Ar centro; (c) Ar raiz; (d) Ar + 2,5%N, face; (e) Ar + 2,5%N, centro; (f) Ar + 2,5%N, raiz.
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Conforme ja discutido na secao I, o nitrogénio e o carbono sdo poderosos
elementos estabilizadores da austenita, pois sdo os Unicos elementos de liga de
tamanho pequenos dos acos inoxidaveis. Foi afirmado por (Lippold & Kotecki, 2005)
gue o carbono € um elemento indesejavel, pois diminui a resisténcia a corrosao desta
liga. Assim, o nitrogénio desempenha um papel fundamental no balanco de fases e na

temperatura de inicio da formacg&o da austenita.

Os AIDs se solidificam como 100% de ferrita 6. No resfriamento, ocorre a
transformacdo da austenita da seguinte maneira: & — & + y abaixo da linha solvus da
ferrita. A natureza desta transformacéo € dependente da composi¢do quimica e da
taxa de resfriamento. A adicao de nitrogénio no gas de protecédo tranfere o nitrogénio

para o metal de solda alterando sua composi¢ao quimica.

O nitrogénio expande o campo bifasico nos acos inoxidaveis duplex. Assim, a
transformacg&o da austenita passa a ocorrer em temperaturas mais elavadas. (Lippold
& Kotecki (2005) escreveu gue a solidificacdo da ferrita comeca abaixo da temperatura
solvus da ferrita e a austenita se forma ao longo dos contornos da ferrita. Essa
solidificacdo é um processo de nucleagdo e crescimento que geralmente cobre por
completo o contorno de gréo da ferrita de austenita. Em temperaturas mais baixas
ocorre a formagéo da austenita de Widmanstatten, e por fim, ocorre a formacdo da

austenita intragranular.

Foi mostrado por (Muthupandi, et al., 2003), em seu trabalho com o aco UNS
31803 utilizando diferentes teores de nitrogénio como gés de protecdo (0,0% a 7,5%
de N.), que a morfologia da austenita mudou. A formagdo de Widmanstatten foi
favorecida pela adicdo de N,. As soldas com adi¢do de 7,5% de nitrogénio no gas de

soldagem tiveram uma quantidade pequena de ferrita.

Assim, a sequéncia de transformacéo da austenita priméria seria: (1) austenita

de contorno de grao, (2) austenita de Widmanstatten e (3) austenita intraganular.

Portanto, tanto o0 aumento da quantidade de austenita estd de acordo com a
literatura quanto a mudanca na morfologia da mesma esta de acordo com diversos

pesquisadores.

Neste momento, o estudo ira focar o efeito do aporte térmico na microestrutura

da junta soldada. Conforme descrito por (Gunn, 1997), a transformacao da austenita é
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dependente do tamanho de grao ferritico e da taxa de resfriamento. Assim, a taxa de
resfriamento tem uma importancia fundamental na determinacdo da extensdo da
transformacgdo. Baixas taxas de resfriamento resultam em maior formacdo de
austenita, enquanto que altas taxas de resfriamento nos d4 menores quantidades de
austenita. No entanto, como esta transformacao é facilitada no contorno de gréo, um

pequeno tamanho de gréo de ferrita favorece altos conteudos de austenita.

O aumento do aporte térmico diminui a taxa de resfriamento, o que a principio
aumentaria o teor de y. Este comportamento ndo foi 0 demonstrado na Figura 41.
Pode-se observar que o aumento do aporte térmico de soldagem apresentou uma

tendéncia a diminuicdo da quantidade de austenita.

Para investigar a causa deste comportamento deve-se observar a
microestrutura com o mesmo gas de protecao e diferentes aportes térmicos. A Figura
43 mostra a microestrutura do metal de solda para o gas com 0,0% e 2,5% N,. Pode-
se observar que com o aumento do aporte térmico ocorreu um claro aumento do
tamanho de grao ferritico e um claro aumento da fracdo volumétrica de ferrita

conforme mostrado nos resultados da Figura 41.

A formacéo da austenita foi desfavorecida com a energia de soldagem devido
ao aumento do grao de 9, ocorrendo assim a transformagéo de maiores quantidades
de austenita intragranularmente. Como o tamanho de grdo ferritico era maior para
aportes térmicos maiores existia menor quantidade de contornos para que ocorresse a

formacéo da austenita a temperaturas mais altas.

Assim, pode-se verificar que ocoreu maior formacao de ferrita intragranular em
detrimento da austenita de Widmanstéatten e austenita de contorno de gréo. Outro
importante aspecto que deve ser observado é que o tamanho de gréo ferritico prévio

com a adicdo de N, € maior que sem a adicdo de N, no gas de soldagem.
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Figura 43 Metal de solda: (a) Ar 0,230 kJ/mm; (b) Ar 0,288 kJ/mm; (c) Ar 0,324 kd/mm; (d) Ar + 2,5%N, 0,230 kJ/mm; (e) Ar + 2,5%N,
0,288 kJ/mm:; (f) Ar + 2,5%N; 0,324 kJ/mm.
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A proxima etapa do estudo serd a avaliacdo da existéncia da formacgédo de

fases deletérias no metal de solda com diferentes tipos de gas de protecéo.

Como a quantidade de ferrita acabou sendo elavada para todos os aportes
térmicos envolvidos e diferentes gases de protecdo € esperado que ocorerd a
precipitacdo de nitretos de Cr. Foi afirmado por (Lippold & Kotecki, 2005) que quando
o0 conteldo de ferrita é elevado, como é o caso do metal de solda e da ZTA sobre
condi¢cdes de rapido resfriamento, uma intensa precipitacdo de nitretos pode ocorrer
durante o resfriamento desde que o limite de solubilidade da ferrita seja excedido e o

nitrogénio ndo tenha tempo suficiente para particdo em direcao a austenita.

Quando a liga esta na temperatura abaixo solvus da ferrita, o nitrogénio se
difunde através da ferrita para a austenita. Se o resfriamento for rdpido demais para
alcangar a austenita, alguma quantidade de nitrogénio permanece na ferrita & e

posteriormente se precipita como nitretos de Cr.

Para avaliar como o aumento do teor de nitrogénio influencia na precipitacao
do nitreto de Cr foi utilizado um ataque de acido oxalico para amostras soldadas com
um mesmo aporte térmico de 0,259 kJ/mm, pois este ataque revela melhor a
precipitacdo de nitretos. Imagens foram feitas com diversos aumentos utilizando um

microscopio ético e um microscopio eletrénico de varredura.

Pode-se observar, através da Figura 44, a presenca de uma quantidade grande
de regides negras no centro do corddo de solda com 0,0% de N, no gas de protecgéo.
Estas regifes foram observadas com aumentos maiores para verificar a presenca de

nitretos de cromo.
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Figura 44 Imagen do centro do corddo de solda com aumento de 50x em
microscépio 6tico — Ar + 0,0% N,

Na Figura 45, observa-se essas regides escuras atraves de imagens de MEV.
Pode-se observar que ocorreu possivelmente uma grande quantidade de precipitacédo
de nitretos de Cr na junta soldada sem adicdo de nitrogénio no gas de protecédo. A
guantidade de ferrita para este aporte térmico de 0,259 kJ/mm estava alto, em torno
de 74%, assim pode-se afirmar que a alta taxa de resfriamento do processo de
soldagem fez com que o nitrogénio ndo tivesse tempo para se difundir em direcao a
austenita. Assim, a solubilidade do nitrogénio na ferrita foi excedida precipitando
nitretos no interior do grao ferritico.
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Figura 45 Precipitacdo de nitretos de Cr no metal de solda com Ar + 0,0% de N, em MEV.



Como a quantificacéo de nitretos de Cr nao seria efetiva através da analise de
imagens, a comparacao foi realizada apenas de maneira qualitativa para 0 mesmo
aporte térmico de 0,259 kJ/mm. Pode-se afirmar, a partir da observacao da Figura 46,
gue a quantidade de aréas escuras diminuiu drasticamente com a adicao de nitrogénio
no gas de protecao. Como a quantidade de ferrita diminuiu em amostras soldadas com
a adicao de nitrogénio no gas de soldagem, pode-se afirmar que maior quantidade de
nitrogénio foi difundida em direcdo a austenita e permaneceu em solugéo solida.

Figura 46 Imagen do centro do corddo de solda com aumento de 50x — Ar + 2,5%
N2

A Figura 47 mostra a possivel precipitacao de nitretos de Cr no interior do gréo
ferritico. Assim, a adicéo de nitrogénio no gas de protecdo nao evitou a precipitacao de

nitreto de Cr apesar de ter aumentando a fracédo volumétrica de austenita.
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Figura 47 Precipitacdo de nitretos de Cr no metal de solda com Ar + 2,5% N, em
MEV.
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Ogawa & Koseki (1989) mostraram que aumentando o teor de nitrogénio em
soldas de aco inoxidavel duplex 2205, a austenita nucleia a temperaturas mais
elevadas e intragranularmente e a distancia a qual a o nitrogénio tem que difundir
abaixo da temperatura solvus é reduzida. Assim, O resultado final mostrado por eles

foi que a formacéo de nitreto foi eliminada na zona de fuséo.

IV.5 Microestruturada ZTA

Como o objetivo deste trabalho foi avaliar como a alteragdo da composicéo
guimica do metal de solda, através do nitrogénio no gas de protecdo, ndo foi dado
uma grande énfase a zona termicamente afetada pelo calor, pois a sua composicéo
guimica se manteve igual para as duas juntas soldadas. As medi¢cdes do balango de
fase ocorreram na zona afetada pelo calor de alta temperatura (ZACAT), pois é a
regido a qual o conteudo de ferrita € maior. Isto se deve a essa regido ter sido 100%

ferritizada no aquecimento.

Tabela 14 Medic&o do fragdo volumétrica de ferrita na ZTA

Gés Aportede  Media

calor ZTA

(kImm) (%)
égo’; 0,230 67,79 1,44
é&;o 0259 69,67 3,39
égo’;o 0,288 77,42 2,08
é&;o 0324 76,75 2,83
ZA;;O 0,230 67,79 3,83
2Ar50;, 0,259 70,14 1,73
;g;o 0,288 70,59 7,49
;go’; 0,324 73,30 3,13

Pode-se observar que, para um mesmo gas de protecao, houve uma tendéncia
ao aumento da quantidade de ferrita na ZTA. Conforme j& mencionado na 11.2.9, esta
regido é separada em trés estagios I, Il e Ill. No estagio Il, ocorre o crescimento do

grao ferritico e a transformacg&o para austenita s6 comeca a temperaturas abaixo da
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linha solvus. Com o aumento do aporte térmico, a ferrita permaneceu mais tempo no
estagio 2 aumentando o seu tamanho de grdo. Como existe menos quantidade de
graos de ferrita 8 com o0 aumento da energia de soldagem ocorreu uma diminuicdo da

guantidade de austenita, jA que a mesma comeca a se nuclear intergranularmente.

Observando os resultados para os diferentes gases, pode ser afirmado que a
adicdo de N, ndo alterou o balanco de fases na ZTA. Para as amostras soldadas com
0s aportes térmicos menores a média foi praticamente igual. J& com o aumento do
aporte térmico ocorreu um decréscimo de ferrita com a adi¢cdo do nitrogénio no gas,
mas observando os valores dos erros envolvidos nas medidas, ndo pode ser afirmado

gue o gas de prote¢cdo mudou o balango de fases na ZTA.

A composicdo quimica da ZTA ndo é afetada pela adicdo de nitrogénio no gas
de protecdo. Assim, a temperatura de transformag&o da austenita ndo foi influenciada,
e a austenita se transformou abaixo da linha solvus em quantidades iguais que no gas

sem adi¢édo de N..

Com relagéo a precipitagdo de nitretos, pode-se observar através da Figura 48
gue ocorreu precipitacdo de nitretos na zona afetada pelo calor de alta temperatura.
Essa regido é a mais propicia a precipitacdo de nitretos jA que nesta regido a
guantidade de austenita é mais baixa que na regido afetada pelo calor de baixa

temperatura.

A Figura 49 mostra a ZACAT em MEV com aumento de 250x. Pode ser
observado que a possivel precipitacdo de nitretos ocorreu intragranularmente no gréo

de ferrita & mostrando que o limite de solubilidade da ferrita foi excedido.
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Figura 48 Precipitacdo de nitretos na ZTA e no metal de solda — Ar + 0,0%N, e
aporte térmico de 0,259 kJ/mm

SEl 20kV WD11mmS$71
Sample

Figura 49 Precipitacdo de nitretos intragranularmente na ZTA de alta temperatura
em MEV.
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Com relacdo a precipitacdo de nitretos de Cr, pode-ser afirmado que tanto
soldas com Ar + 0,0% N, quanto soldas com Ar+ 2,5% N, apresentaram precipitacdes

na ZTA de alta temperatura.

IV.6 Ensaios de Corrosao Localizada — G48

Para os primeiros ensaios de CPT, escolheu-se 0 menor aporte térmico com
diferentes gases, j& que os mesmos apresentaram os melhores valores de balanco de
fase no metal de solda. Nesta primeira sequéncia de testes, utilizou-se 6 diferentes
temperaturas para se ter uma no¢do de como a resisténcia a corrosao por pites era
influenciada pela adicdo de N, no gas de protecdo. A limpeza pos soldagem usada
neste primeiro momento foi a limpeza eletrolitica. A Tabela 15 e Tabela 16 mostram
um resumo dos resultados de perda de massa por g/m? para os dois diferentes tipos

de gases.

Tabela 15 Resultados dos ensaios de CPT — Ar + 0,0% N,

Ensaios de Corroséo por pites Ar + 0,0% N2 -

0,230 kJ/mm
Temperatura de Perda de Presenca de

ensaio (°C) Massa Pites
(g/m?)

50 241,76 Sim

40 77,54 Sim

35 70,86 Sim

33 37,96 Sim

30 1,14 Livre

26 0,00 Livre

Tabela 16 Resultados de CPT — Ar + 2,5% N,

Ensaios de Corroséo por pites Ar + 2,5% N2 -

0,230 kJ/mm
Temperatura de Perda de Presenca de

ensaio (°C) Massa Pites
(g/m?)

50 91,17 Sim

40 51,45 Sim

35 41,96 Sim

33 7,50 Livre

30 0,98 Livre

26 0,22 Livre
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Pode-se afirmar que a adicdo de nitrogénio no gas de protecdo aumentou
consideravelmente a resisténcia a corrosao localizada para este aporte térmico. Para
uma dada temperatura de ensaio a perda de massa foi maior para as juntas soldadas
sem adicdo de N, no gas de soldagem. A Figura 50 mostra a imagem de
estereoscopia realizada na face e raiz das amostras soldadas para os dois tipos de
gas de protecdo com o aporte térmico de 0,230 kJ/mm para temperaturas de 50, 40 e
35°C. Pode-se observar que as juntas soldadas com Ar + 2,5% N, apresentaram uma
menor quantidade de pites em relagdo ao gas com Ar puro no metal de solda tanto na
face como na raiz da solda. Em temperaturas de 33°C n&o foi observado nenhum pite

na amostra com Ar +2,5% de N,, conforme mostrado na Figura 51.
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Ar + 0,0% N, face 50°C Ar + 2,5% N, face 50°C Ar + 0,0% N3 raiz 50°C Ar + 2,5% N, raiz 50°C

Ar + 0,0% N, face 40°C UAr + 2,5% N3 face 40°C Ar + 0,0% N> raiz 40°(§ Ar + 2,5% N> raiz 40°C

Ar +2,5% N face 35°C Ar + 0,0% Ny raiz 35°C Ar +2,5% N; raiz 35°C

Figura 50 Estereoscopia comparando a densidade de pites e tamanho com diferentes temperaturas.



- Ar#0,0% Njface 33°C.

Figura 51 Estereoscopia para os dois diferentes tipos de gases a 33°C e aporte
térmico de 0,230 kJ/mm.

A Figura 52 mostra o gréfico comparativo da perda de massa em direrentes
temperaturas. Pode-se observar o aumento da resisténcia a corrosdo por pites com a

adicéo de N..
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Figura 52 Comparacéao perda de massa Ar puro e Ar + 2,5% N, — Aporte térmico
de 0,230 kdJ/mm:.
A maior quantidade de austenita para este aporte térmico e a menor
guantidade de nitretos pode explicar a melhora da resisténcia a corrosédo localizada

para este aporte térmico.

Ogawa & Koseki (1989) mostraram como ocorre a progagacdo de pites no
metal de base e no metal de solda com diferentes perfis de composi¢cdo quimica em
ambientes contendo cloreto. No metal de base, a ferrita esta enriquecida em Cr e Mo
devido a particdo dos elementos de liga. Apesar da austenita estar substancialmente
enriguecida em nitrogénio, a deplecao de Cr e Mo faz com que o PRENy seja menor
do que o da ferrita & o qual indica que a austenita ter& maior susceptibilidade a

Corroséo por pites.

Ao contrario do metal de base, foi afirmado por (Ogawa & Koseki, 1989) que no
metal de solda a austenita tem um PRENy maior que a ferrita devido a menor particdo
de Cr e Mo entre as fases, enriquecendo a austenita em nitrogénio. A regido central da
ferrita exibird um pequeno aumento do PRENy devido a precipitagdo de nitretos de Cr
em relacdo as regifes de ferrita adjacentes empobrecidas em Cr. Assim, a corrosdo
por pites ocorrera preferencialmente na ferrita associado com a precipitacdo de

nitretos ou ao valor mais baixo de PRENy,

A Figura 53, amostra com Ar + 0,0% de N,, mostra como a austenita atuou
como uma barrreira a propagacdo dos pites. Pode-se notar a presenca de uma

guantidade excessiva de nitretos no interior do gréo ferritico.
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Figura 53 Amostra Ar 0,230 kJ/mm — Austenita atuando como uma barreira para
a propagacao do pite — Acido oxalico

Outro motivo que pode explicar o aumento da resisténcia a corrosdo localizada

no metal de solda com a adicdo de nitrogénio ao gés de protecdo para este aporte

térmico é a morfologia da fase austenitica. Conforme mostrado na Figura 42, a adi¢éo

de nitrogénio para o aporte de calor mais baixo aumentou a precipitagdo de austenita

de Widmanstatten em detrimento da austenita intragranular.

Foi mostrado por (Muthupandi, et al., 2003) que o aumento do conteddo de
nitrogénio no metal de solda possui varios efeitos: aumenta o contelido de austenita,
reduz a formacgé&o de nitretos de Cr, torna a austenita mais resistente a corroséo, reduz
a particao dos elementos de liga e altera a morfologia da austenita. Pela sequéncia de
transformacdo a austenita intragranular, que se forma a temperaturas mais baixas
pode ter uma ligeira quantidade de nitrogénio mais baixa quando comparada a
austenita de Widmanstatten formada em temperaturas mais baixas. Assim, foi
afirmado por (Muthupandi, et al., 2003) que a maior resisténcia a corrosado localizada
pode ser atribuida a promocédo de austenita com alto teor de nitrogénio (alotriomorfica
e de Widmanstatten).
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A Figura 54 mostra que a austenita atuou como barreira a propagacao de pites.
Nota-se que a quantidade de austenita de Widmanstatten € maior para o aporte
térmico de 0,230 kJ/mm.

Figura 54 Austenita atuando como barreira a propagacéo de pites Ar+2,5% N, —
NaOH.

A préxima etapa do trabalho foi investigar como o aporte térmico influenciou na
resisténcia a corroséo localizada para os dois tipos de gases. Assim, foram realizados
mais ensaios de acordo com a norma ASTM G48 com as seguintes temperaturas:
26°C, 30°C, 33°C e 35°C.

A Tabela 17 mostra um resumo de todos os ensaios realizados com amostras
soldadas utilizando a limpeza eletrolitica pds soldagem para os diferentes gases de
protecdo e para o aporte témico mais alto.

Pode-se observar que a resisténcia a corrosao por pites em aportes térmicos de
0,324 kJ/mm com Ar+2,5% N, quando comparada com o Ar +0,0% N, € maior. Foi
observado pite na temperatura de 33°C nas amostras soldadas com Ar puro e nas
amostras com Ar + 2,5% de N,, mas a perda de massa na amostra com N, foi menor

gque a com Ar puro.
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Tabela 17 Resumo dos Ensaios de CPT

Resumo Geral dos Ensaios de CPT \

Gas Aporte Temperatura Presencade Pr?]rgssge
kdJmm °C Pites

Ar 0,230 26 Livre 0,00
Ar 0,230 30 Livre 1,14
Ar 0,230 33 Sim 37,96
Ar 0,230 35 Sim 70,86
Ar 0,324 26 Livre 0,30
Ar 0.324 30 Livre 1,22
Ar 0,324 33 Sim 24 .56
Ar 0,324 35 Sim 10,39

Ar+ 2,5% 0,230 26 Livre 0,22
N,

Ar+ 2,5% 0,230 30 Livre 0,98
N2

Ar+ 2,5% 0,230 33 Livre 7,50
N,

Ar+ 2,5% 0,230 35 Sim 41,96
N2

Ar+ 2,5% 0,324 26 Livre 0,00
N2

Ar+ 2,5% 0,324 30 Livre 0,63
N,

Ar+ 2,5% 0,324 33 Sim 4,15
N2

Ar+ 2,5% 0,324 35 Sim 48,68
N,




Figura 55 Amostra Ar puro 0,324 kJ/mm.

Além disso, foi observado que as amostras soldadas com Ar + 0,0% N, e energia
de soldagem de 0,324 kJ/mm apresentaram uma menor perda de massa em relacdo

as amostras soldadas com Ar + 0,0% de N, e energia de soldagem de 0,230 kJ/mm.

Para explicar o motivo deste comportamento foi observada a amostra soldada
com Ar puro e aporte térmico de 0,324 kJ/mm no microscopio 6tico utilizando ataque
de acido oxalico. A diferenca marcante entre as amostras com 0,324 kJ/mm foi que
existia uma maior quantidade de austenita intragranular no formato acicular e a
precipitacdo de nitretos se concentrou em maior quantidade préximo ao contorno de
grao do que no interior do gréo ferritico conforme mostrado na Figura 56.
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Figura 56 Precipitacdo de nitretos préxima ao contorno: (a) 100x; (b) 200x; (c)
500x.
Foi mostrado por (Liao, 2001) que ndo somente a austenita se formou na ZTA de
acos inoxidaveis duplex, mas também precipitados de nitreto de Cr foram observados
nos contornos de grao. Assim, pode-se afirmar que a precipitacdo de nitretos préximos

nos contornos também é possivel.

Como a energia de soldagem é maior, 0 nitrogénio teve mais tempo para se
difundir para o contorno de gréo, ficando essa regido rica em N. Nem todo o nitrogénio
conseguiu permanecer em solucdo solida na austenia e acabou se precipitando
préoximo ao contorno de gréo e no contorno de grao da ferrita d.

Como dentro do grao ferritico existe uma precipitacdo intensa de austenita
intragranular, a regido com menor PREy ficou restrita as regifes de ferrita proximas ao
contorno de grdo. Este motivo poderia explicar a menor perda de massa nas amostras

soldadas com Ar + 0,0% N, e energia de soldagem de 0,324 kmm.

A préxima etapa da avaliacdo da suceptibilidade a corrosdo por pite avaliou o
método de limpeza po6s soldagem. Foi afirmado por (Florin Ciofu, 2010) que ocorre a
formacdo de 6xidos durante o processo de soldagem frequentemente referenciada
como descoloracdo da solda adjacente ao corddo. Esses oOxidos superficiais
geralmente aumentam consideravelmente a susceptibilidade a corroséo localizada de

juntas soldadas de AID.

O efeito da descoloracdo na resisténcia a corrosao por pites € relacionado com a
composicao do 6xido, espessura e empobrecimento em Cr. Apesar do efeito negativo
da formacéo de 6xido na resisténcia a corroséao, foi demonstrado que a remocéao desta
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camada de 6xido por adequada limpeza mecénica ou limpeza quimica pode restaurar

a resisténcia a corrosao localizada.

Tabela 18 Comparacéo do métdo de limpeza pds soldagem

Comparacao da limpeza pés soldagem

Perda
Gas Tipo de Aporte Temperatura Presenca de
limpeza (kJmm) (°C) de Pites massa
(@/m?)
Ar+
2,5% Eletrolitica 0,230 26 Livre 0,22
N>
Ar+
2,5% Eletrolitca 0,230 30 Livre 0,98
N2
Ar+
2,5% Eletrolitica 0,230 33 Livre 7,50
N>
Ar+
2,5% Eletrolitica 0,230 35 Sim 41,96
N2
Ar+  Escova de
2,5% aco 0,230 26 Livre 0,61
N> inoxidavel
Ar+  Escova de
2,5% aco 0,230 30 Livre 1,65
N> inoxidavel
Ar+  Escova de
2,5% aco 0,230 33 Livre 1,06
N> inoxidavel
Ar+  Escova de
2,5% aco 0,230 35 Sim 80,35
N> inoxidavel
Ar+
2,5% Eletrolitica 0,324 26 Livre 0,00
N>
Ar+
2,5% Eletrolitica 0,324 30 Livre 0,63
N2
Ar+
2,5% Eletrolitica 0,324 33 Sim 4,15
N>
Ar+
2,5% Eletrolitica 0,324 35 Sim 48,68
N>
Ar+  Escova de
2,5% aco 0,324 26 Livre 0,89
N> inoxidavel
Ar+  Escova de
2,5% aco 0,324 30 Livre 0,62
N> inoxidavel
Ar+  Escova de
2,5% aco 0,324 33 Sim 18,65
N> inoxidavel
Ar+  Escova de
2,5% aco 0,324 35 Sim 70,61
N> inoxidavel
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Pode-se observar pelos resultado da Tabela 18 que ocorreu a presenca de pites
a 33°C na amostra que passou por limpeza de aco inoxidavel e na amostra que
passou pela limpeza eletrolitica para o aporte térmico de 0,324 kJ/mm. Mas, a perda
de massa para todas as amostras com limpeza eletrolitica foi menor nas temperaturas
de ocorréncia de pites, principalmente na temperatura de 35°C onde a presenca de
pites € mais intensa. Assim, pode-se afirmar que a limpeza eletrolitica aumentou a
resisténcia a corrosao localizada.

Figura 57 Estereoscopia - Amostras soldadas com diferentes métdo de limpeza
eletrolitica.

A Figura 58 mostra a comparacdo da perda de massa para as amostras
soldadas com diferentes aportes térmicos e diferentes tipos de limpeza a 35°C.

Comparacao Limpeza Pos Soldagem a
35°C
m 0,324 klmm Escova de
ago

m 0,324 ki mm Limpeza
Eletrolitica

B 0,230 k)fmm Escova de
ago

| | | B 0,230 klfmm Limpeza
o 20 a0 &0 a0 100 Eletrolitica
Perda de massa (g/m2)

Figura 58 Perda de massa x Limpeza pés-soldagem.

Baxter (2002) afirmou que o processo de decapagem quimica remove o filme de
oxido inerente do processo de soldagem e as possiveis contaminacdes metalicas e foi
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mostrado por (Ward, 2007), em seus estudos sobre a inlfuéncia dos métodos de
limpeza pés soldagem em acos 316L, que a limpeza eletrolitica apresentou os

melhores resultados de potencial de pite em solugéo de NaCl.

A limpeza eletrolitica além de remover a camada de Oxido permite que a
superficie do aco inoxidavel tenha uma situacdo ideal para crescimento de uma nova
camada de 6xido efetiva na protecao contra a corrosdo. Esse crescimento acontece de
maneira mais rapida com a limpeza eletrolitica. O uso combinado dos dois métdos

pode maximizar a resisténcia a corrosao por pite.

Assim, com os resultados obtidos pode-se afirmar que a menor susceptibilidade
a corrosao localizada foi nas amostras soldadas com Ar+2,5% de N, e aporte térmico

de 0,230 kJ/mm e limpeza eletrolitica pés soldagem.

IV.7 Ensaios de Tragéo

Para avaliar como o histdrico térmico do processo de soldagem influénciou nas
propriedades em tracdo uniaxial, foram realizados 3 ensaios de tracdo para amostras
soldadas utilizando diferentes aportes térmicoss e gases de protecdo. Os resultados
de limite de escoamento médio para os trés corpos de prova por paréametro de
soldagem e os resultados de limite de resisténcia sdo mostrados na Figura 59 e Figura

60 respectivamente.
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(@  Limite de Escoamento x Aporte térmico - Ar + 0,0%
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Figura 59 Limite de escoamento pelo aporte térmico: (a) Ar puro; (b) Ar +2,5%N,.
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Figura 60 Limite de resisténcia pelo aporte térmico: (a) Ar puro; (b) Ar+2,5%N,.

Pode-se afirmar que as duas propriedades ndo tiveram uma grande variacao
com relacdo ao aporte térmico e o gas de prote¢cdo. O aumento da quantidade de
ferrita com o aporte térmico, conforme mostrado na Figura 41, n&o influenciou
significativamente essas duas propriedades. O aumento da quantidade de austenita
com a adi¢do de N, no gas de protegdo também n&o mostrou alterar significativamente

essas propriedades.

Kotecki D. J (1986) mostrou, em seus estudos da influéncia da quantidade de
ferrita no metal de solda mudando a composicdo quimica do metal de base, que o
limite de escoamento e o limite de resisténcia é dificiimente afetado pela variacdo da

guantidade de ferrita no metal de solda.

A Figura 61 mostra a variacdo da ductilidade da junta soldada pela variacdo do

aporte térmico de soldagem. E possivel observar que com relacdo & porcentagem de
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alongamento percentual ocorreu uma grande variacdo com o aporte térmico. Para os
dois tipos de gases de protecdo a tendéncia foi a diminuicdo da ductilidade da junta

soldada com 0 aumento a energia de soldagem.

Foi afirmado por (Kotecki, 1986) que a ductilidade e a resisténcia ao impacto é
bastante afetada pela quantidade de ferrita no metal de solda. Para as soldas com
maior ductilidade, o pesquisador mostrou que a austenita estava contida no contorno
de grédo da ferrita & e existia consideravel quantidade de austenita de Widmanstatten.
Ja as soldas com menor ductilidade eram caracterizadas por uma ferrita delta colunar

com austenita no contorno de grao e pouca austenita dentro da ferrita o.

Assim, os resultados apresentados, na Figura 61, estdo de acordo com a
literatura, pois conforme observado na Figura 43, com o aumento do aporte térmico
ocorreu crescimento do tamanho de grao ferritico desfavorecendo a formacédo da

austenita de contorno de grao e de Widmanstatten.
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Figura 61 Alongamento percentual pelo aporte térmico: (a) Ar puro; (b) Ar
+2,5%N,.

Apesar da adicdo de nitrogénio ter favorecido a formacdo da austenita de
Widmanstatten ndo foi mostrado, pelos resultados obtidos, um aumento da ductilidade
do corddo de solda. Este comportamento pode ser explicado pelo endurecimento por
solucdo sélida da austenita devido a expansao do campo bifasico com aumento do
teor de nitrogénio no gas de protecao.

Como todos os corpos de prova romperam no metal de solda, a superficie de
fratura foi avaliada em MEV e comparada com a microestrutura obtida para os
diferentes gases e aporte térmico.

Observando as superficies de fratura da Figura 62, pode-se afirmar que a

ssuperficies de fartura com menor aporte térmico, tanto com Ar + 0,0% N, e Ar + 2,5%
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N,, apresentaram um aspecto mais ductil, enquanto as superficies de fratura com

maior aporte térmico apresentaram caracteriticas mais frageis.

A caracteristica mais fragil da superficie de fratura da amostra com aporte
térmico mais alto é explicada pelo aumento do tamanho de grdo ferritico e maior
guantidade de nitretos. Observa-se que, nas amostras soldadas com o maior aporte
térmico, a superficie de fratura utilizando Ar + 2,5% de N, apresentou dimples por toda
a imagem oriundos da precipitacdo de nitretos intragranular. J& com Ar + 0,0% N,, a
superficie de fratura apresentou menor quantidade de dimples e localizados nos

contornos de gréo.

Este comportamento € explicado pela nucleacdo dos vazios numa fratura ductil
comecar geralmente em inclusdes, carbetos e nitretos. Neste caso, a nucleacdo
comecou a partir dos nitretos de Cr. Como a precipitacdo de nitretos ocorreu mais
proximo ao contorno de grdo nas amostras soldadas com Ar puro e energia de
soldagem de 0,324 kJ/mm, pode-se observar que s6 apareceram dimples no contorno

de grao.
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Figura 62 Imagem da superficie de fratura com diferentes tipos de gés de protecdo: (a) Ar + 0,0% N, — 0,230 kJ/mm; (b) Ar + 2,5% N, —
0,230 kd/mm:; (c) Ar + 0,0% N, — 0,324 kJ/mm:; (d) Ar + 2,5% N,—0,324 kJ/mm
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V CONCLUSOES

A partir dos resultados do presente trabalho péde-se concluir, primeiramente, que
a adicdo do nitrogénio no gas de protecdo melhorou o perfil do corddo de solda em
relacdo ao gas sem adicdo de nitrogénio. Ocorreu uma melhora no reforco da junta

soldada para os diferentes aportes térmicos realizados.

Com relagé@o a microestrutura do metal de solda, péde-se afirmar que o nitrogénio,
como forte estabilizador da austenita, melhorou a proporcdo de fases d/y em
comparagdo com as amostras soldadas com Ar + 0,0% de N,. A morfologia da fase
austenitica foi bastante alterada com a adicdo de N, no gas de soldagem, pois este

elemento aumenta a temperatura a qual ocorre a transformagéo 6—90 +y.

Assim, a adicdo de nitrogénio no gas de soldagem favoreceu a precipitacdo da
austenita de contorno de grdo e de Widmanstatten, enquanto que nas amostras
soldadas com Ar puro ocorreu maior precipitacdo de austenita intragranular no formato

acicular.

Como a temperatura de formacado da austenita é elevada com o aumento do teor
de nitrogénio no metal de solda, a austenita percorre distdncias mais curtas para
difundir abaixo da linha solvus, a precipitacdo de nitretos de Cr diminuiu nas amostras

soldadas com Ar + 2,5% de N,.

Devido ao aumento excessivo do tamanho de grao ferritico, a quantidade de ferrita
no metal de solda aumentou com o0 aumento da energia de soldagem. Como a
precipitacdo da austenita ocorre primeiramente no contorno de grao ferritico, uma
menor quantidade de contornos faz com que a quantidade de austenita no final do

resfriamento seja menor.

Em relacdo a susceptibilidade a corrosdo por pite, a adicdo de N, no gas de
protecdo aumentou a resisténcia a corrosdo generalizada devido aos seguintes
fatores: aumentou a quantidade de austenita no metal de solda, reduziu a quantidade
de precipitacdo de nitretos e reduziu a particdo dos elementos de liga. A austenita no

metal de solda atua como uma barreira a propagacao de pites.

Com relacdo as amostras soldadas com Ar puro no gas de soldagem, o aumento

do aporte térmico se mostrou benéfico com relagdo a suceptibilidade a corrosdo
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localizada. Este fato pode ser explicado pela diferenca na regido de precipitacdo de
nitretos de Cr. Nas amostras soldadas com Ar + 0,0% de N, e aporte térmico de 0,230
kdJ/mm, a precipitacdo de nitreto de Cr ocorreu de maneira intragranular. J4 nas
amostras soldadas utilizando Ar puro e energia de soldagem de 0,324 kJ/mm, a
precipitacdo de nitretos de Cr foi mais intensa proximo aos contorno de gréao prévio da

ferrita O.

Ainda em relacdo aos resultados obtidos pelo ensaio de CPT de acordo com a
norma ASTM G-48, as amostras soldadas que passaram pelo processo de limpeza
eletrolitica pdés soldagem tiveram melhor resisténcia a corroséo localizada. A remogéo
dos 6xidos formados pelo processo de soldagem se mostrou mais efetiva em amostras
gue foram limpas com o método de limpeza eletrolitica quando comparadas com a

limpeza com a escova de ago inoxidavel.

Por altimo, p6de-se concluir que o aumento da energia de soldagem foi prejudicial
a ductilidade das amostras soldadas, pois a a quantidade de ferrita no metal de solda
aumentou com o aporte térmico. A adicdo de nitrogénio ndo aumentou a ductilidade da
junta soldada de AID. Isto se deve ao fato de a austenita ter sofrido endurecimento por

solucdo soélida.

Assim, o uso de misturas de Ar+N,, se mostrou benéfico para as juntas soldadas de
aco inoxidavel duplex com relacdo a melhoria do balanco de fases e em relacédo a
resisténcia a corrosdo localizada em ambientes de cloreto. O melhor aporte térmico

encontrado neste estudo foi o de 0,230 kJ/mm.
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VI SUGESTOES DE TRABALHOS FUTUROS

e Analisar misturas com maiores teores de N, nos gas de protecdo (5%,
7,5% e 10%). Quantificar o balanco de fases no metal de solda. Mensuar
a variacdo da ductilidade e avaliar a susceptibilidade a corrosédo
localizada;

e Confirmar através de microscopia eletrébnica (MET) quais sao
efetivamente os precipitados presentes no metal de solda;

o Calcular o Ay, para as energias de soldagem deste estudo e otimizar a
energia de soldagem através deste parametro para que o correto balanco

de fases esteja presente.
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