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O aumento da temperatura interpasse (T1) pode ser utilizado para reduzir o tempo
e 0s custos de soldagem, apesar de comprometer as propriedades mecanicas da junta
soldada. O presente trabalho analisou a influéncia da TI sobre a microestrutura e
tenacidade ao impacto da zona termicamente afetada de grdos grosseiros (ZTAGG) de
um tubo de aco AISI 4130. O processo de soldagem foi simulado em um software
comercial de elementos finitos. A ZTAGG foi fisicamente simulada na Gleeble® e
avaliada através de microscopia Optica, eletrdnica de varredura, difragdo de elétrons
retroespalhados, microdureza Vickers e impacto Charpy-V. O aumento da Tl mudou a
microestrutura de bainita (B) e martensita (T1 315 e 400 °C) para B, ferrita com
carbonetos alinhados (AC) e ferrita proeutetoide (FP) (T 400 °C), sequido por AC, FP,
ferrita com carbonetos ndo alinhados (NC) e agregados de ferrita-carbonetos
(T1475e550 °C). O aumento da Tl também aumentou o tamanho de grdo efetivo,
modificou a distribui¢do caracteristica dos contornos de grdo e reduziu bruscamente a
tenacidade ao impacto (TI > 315 °C, ndo alcangando o valor requerido na ASME B31.3).
Assim, o aumento indiscriminado da Tl ndo pode ser adotado como uma préatica para

reduzir os custos de soldagem de tubos de aco AISI 4130.
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The increase of the welding interpass temperature (IT) is pointed out for reducing
the welding cost and time despite compromising the welded joint. The present work
analyzed the influence of IT on the microstructure and impact toughness of the coarse
grain heat-affected zone (CGHAZ) of an AISI 4130 steel pipe. The welding process was
simulated in finite element method commercial software. CGHAZ was physically
simulated in Gleeble® machine and evaluated through optical and scanning electron
microscopy, electron backscatter diffraction, Vickers microhardness, and Charpy V-
notch impact. The increase of IT changed the microstructure from bainite (B) and
martensite (IT 315 °C and 400° C) to B, ferrite with aligned carbides (AC), and ferrite
pro-eutectoid (FP) (IT 400 °C), followed by AC, FP, ferrite with carbides non-aligned,
and ferrite-carbide aggregate (IT 475 and 550 °C). This increased the effective grain size,
modified the grain boundary charter distribution, and sharply reduced the impact
toughness (IT > 315 °C not meeting ASME B31.3). Therefore, the indiscriminate increase

of IT cannot be adopted as a practice to reduce the welding costs for AIS1 4130 steel pipe.
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1. INTRODUCAO

No planejamento das operagfes de soldagem, as companhias do setor
petroquimico tém se deparado com requisitos cada vez mais severos no que diz respeito
a qualificacdo de seus procedimentos de soldagem, principalmente em termos de
tenacidade e resisténcia a corrosdo no meio operacional, 0 que torna a selecdo de materiais
e o controle do processo de soldagem uma importante etapa para o sucesso das operagoes.
Outro requisito diz respeito a produtividade dos processos de soldagem, visto que este é
um fator critico no custo final de lancamento de dutos em grandes profundidades. Por
este motivo, o uso de processos de soldagem mecanizados de elevada taxa de deposicao,
que no passado eram considerados onerosos, passaram a ganhar cada vez mais espago no

setor petroquimico.

Quando sdo analisados os custos de soldagem, nota-se que o fator de maior
influéncia nos mesmos esta ligado a mao de obra utilizada. Logo, pode-se afirmar que
qualquer motivo que promova um aumento no tempo de soldagem tendera a agregar custo
final ao processo. A ocorréncia de interrupg¢fes durante a soldagem como realizacdo da
limpeza do corddo de solda, troca de consumiveis, realizacdo de pré-aquecimento na
junta, tempo necessario para resfriamento para atingir a temperatura interpasse, entre
outros, podem ser citados como alguns destes motivos. O custo da soldagem se torna
ainda mais critico quando a mesma é realizada em alto mar, como ocorre no langcamento
de risers rigidos pelo método J-lay [1], devido ao alto custo da embarcacéo (locada para
realizar a instalacdo das linhas). Dessa forma, todas a¢cdes ou modificacOes realizadas no
processo de soldagem que levem a reduzir o tempo de execugdo da mesma (desde de que
mantenha a qualidade da solda requerida em norma, e.g., ASME B31.3 [2]) tenderdo a
diminuir o custo do processo e consequentemente elevara a competitividade da empresa,

uma vez que o custo de producéo influencia diretamente sobre no custo final do produto.

Uma possibilidade para reducdo do tempo do processo consiste em realizar a
soldagem com uma temperatura interpasse (T1) [3] mais elevada, o que aumentaria a taxa
de deposicédo e diminuiria o tempo de parada. Entretanto, a realizacdo da soldagem com
um aporte térmico maior pode levar a uma diminuicdo da tenacidade e da dureza na zona
termicamente afetada (ZTA) devido a geracdo de uma microestrutura mais grosseira
[4],[5], proporcionar a formagdo de microconstituintes M-A (martensita-austenita) [6],

queda da resisténcia a corrosdo [7] e alteracdo do perfil e magnitude das tensdes residuais



[8], podendo comprometer o desempenho da junta soldada em servigo. Por este motivo é
necessario avaliar a magnitude dos efeitos que o uso de temperaturas interpasse elevadas
provocariam nas propriedades mecanicas da ZTA da junta soldada.

Tendo em vista os desafios de reducdo do tempo de soldagem pelo uso de
processos continuos e da influéncia da temperatura interpasse no comportamento
mecanico e microestrutural da zona termicamente afetada de gréos grosseiros (ZTAGG)
do aco AISI 4130, o presente trabalho teve como objetivo analisar a influéncia do uso de
temperaturas interpasse superiores a 315 °C (especificado pela norma ASME B31.3 [2] e
PETROBRAS N-133 [3]) na microestrutura e comportamento mecéanico da ZTAGG
simulada do passe de acabamento, a partir de uma soldagem circunferencial de uma junta
tubular de aco AISI 4130 pelo processo de soldagem a arco por eletrodo de tungsténio
(GTAW, acrdnimo em inglés para gas tungsten arc welding) e arco submerso (SAW,
acronimo em inglés para submerged-arc welding). Os ciclos térmicos da ZTAGG foram
obtidos a partir de simulagdo computacional de soldagem realizada em um software
comercial de elementos finitos. Estes ciclos térmicos foram reproduzidos em corpos de
prova utilizando um simulador termomecanico. A caracterizacdo microestrutural da
ZTAGG simulada foi realizada com microscopia ética (MO), microscopia eletronica de
varredura (MEV), dilatometria e difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD). E ainda, o
comportamento mecanico da ZTAGG simulada foi avaliado por meio de microdureza

Vickers e impacto Charpy-V.



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1. Agos Cr-Mo baixa liga

Os acos Cr-Mo baixa liga s&o comumente utilizados na fabricacdo de
componentes para industrias de energia, refinarias de 0leo, reatores e vasos de pressdo
devido as suas propriedades como resisténcia mecanica em altas temperaturas, resisténcia
a fluéncia, estampabilidade e também devido ao seu baixo custo de fabricacéo
[9],[10],[11]. As propriedades citadas séo dependentes das microestruturas presentes no
aco. A microestrutura, por sua vez, é resultado de uma combinacéo entre a influéncia da
composicao quimica do aco e da rota de tratamento termomecanico no qual o mesmo foi
sujeito.

A presenca de certos elementos de liga na composicao destes acos desempenha
um papel fundamental na determinacédo das propriedades do mesmo. A boa resisténcia a
fluéncia, por exemplo, é alcancada devido a presenca de carbonetos tais como a
cementita (M3C), M23Cs, M7C3, M2C e MC regularmente dispersos na matriz do acgo
[12],[13]. A presenca destes carbonetos, em elevadas temperaturas, desenvolvem um
papel de ancoragem das discordancias, aumentando assim a resisténcia a fluéncia do aco
[14],[15],[16]. A formacdo destes carbonetos € favorecida na presenca de elementos de
liga como Cr, Mn, Mo, Nb, Tie V.

2.2. Aco AISI 4130

O aco AISI 4130 [17] é um aco de alta resisténcia e baixa liga (ARBL) da familia
dos acos Cr-Mo que sao utilizados na fabricacdo de tubos para os setores de 6leo e gas,
para geracdo de energia e para industria automotiva [18]. Sdo utilizados também para
fabricacdo de componentes estruturais que exigem alta taxa de resisténcia por peso como
pecas para motores de aeronaves e valvulas para 6leo e gas [19]. O teor de carbono do
aco AISI 4130 é nominalmente 0,30%, o que faz este material apresentar uma boa
soldabilidade. As propriedades do aco AISI 4130 sdo consequentes da microestrutura
gerada pela presenca de certos elementos de liga e pelo tratamento térmico no qual o aco
foi sujeito. A composigdo quimica do aco AlISI 4130 segundo a norma ASTM A29 [17]
esta disponivel na Tabela 1. Os requisitos para tratamento térmico e as propriedades

mecanicas do aco AISI 4130 estdo disponiveis na Tabela 2 e 3, respectivamente.



Tabela 1 — Composicdo quimica do agco AISI 4130 [17]

Elemento C Mn Cr Mo Pmax. Smax.  Simax Fe

Composicéo
quimica  0,28-0,33 0,40-0,60 0,80-1,10 0,15-0,25 0,35 0,040 0,15-0,35 Bal.
[% peso]

Tabela 2 — Requisitos para tratamento térmico do aco AISI 4130 [20]
Tratamento térmico Austenitizacdo [°C] Resfriamento Revenido [°C]

Normalizacédo 870-925 Ao ar -
Revenido - Ao ar 200 - 700
Témpera 845-870 Ar ou Gleo -

Recozimento 830-860 Ao forno -

Tabela 3 — Propriedades mecéanicas do aco AISI 4130 de acordo com o
temperatura de revenido [20]
Limite de

Temperatura de Limite de Reducéo de

) resisténcia a , Dureza
revenido tracdo gscoamento area [HB]
o 0,
[°Cl IMPa] [MPa] [%6]
540 1170 1000 56 345
650 965 830 63 270

As microestruturas a serem formadas durante o tratamento térmico podem variar
dependendo da temperatura maxima atingida e da taxa de resfriamento adotada durante
este processo. Dessa forma, as propriedades apresentadas pelo aco também serdo
alteradas. No caso do aco AISI 4130, em tratamentos térmicos que ultrapassem
temperaturas maximas correspondentes a Aci ou Acs (temperatura de inicio e termino de
transformacéo austenitica respectivamente), quando aplicada uma taxa de resfriamento
mais branda, as microestruturas ferrita e/ou perlita tendem a ser formadas. Em situacfes
em que utilizadas taxas de resfriamento mais elevadas, a microestrutura resultante pode
ser composta predominantemente por bainita e/ou martensita. A formacdo destas
microestruturas em funcéo da taxa de resfriamento podem ser observadas no diagrama de
transformacéo em resfriamento continuo (TRC) ilustrado na Figura 1. As microestruturas
tipicas de um aco AlISI 4130 em estado como temperado, recozido e temperado e revenido
sdo ilustradas nas Figuras 2a, 2b e 2c respectivamente. Na Figura 2a, 0 aco AISI 4130 em
estado de tratamento térmico como temperado, observa-se a presenca das microestruturas
martensita e bainita. Por outro lado, é possivel observar no estado como temperado e
revenido (Figura 2c) a presenca de carbonetos precipitados na matriz. Na condi¢do como

recozido (Figura 2b), as microestruturas perlita e ferrita sdo formadas.
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Figura 2 — Micrografias eletronicas de varredura do ago AISI 4130 em estado como
(a) temperado (matriz martensitica) [22], (b) recozido (estrutura composta por ferrita e perlita) [23]
e (c) temperado e revenido [24].



A rota de tratamento termomecanico na qual o0 aco é submetido durante o processo
de fabricagdo pode influenciar nas propriedades mecénicas do produto final, mesmo que
seja realizado um tratamento térmico posterior. No caso da fabricacdo de tubos de aco
AISI 4130 por um processo de laminacdo a quente, e.g., processo Mannesmann, a
microestrutura apds o processamento pode apresentar uma caracteristica bandeada. Este
bandeamento representa uma microestrutura heterogénea, em termos de composi¢ao
quimica, microestrutura e consequentemente comportamento mecénico [25]. O
bandeamento microestrutural em acos € uma manifestacao da segregacdo de um ou mais
elementos de liga. A segregacdo aumenta durante a solidificacdo como resultado da
diferenca entre as temperaturas liquidus e solidus. Pode-se observar que 0 aco AISI 4130
apos a laminacdo a quente (recozido) apresenta uma estrutura de grdos alongados na
direcdo de laminacdo (eixo Y, Figura 3). Tal padrdo pode estar relacionado com a

segregacdo de fosforo e molibdénio [26].

BRTEST 1

Figura 3 — Diagrama triaxial da microestrutura do aco AISI413O fécb%ido em reilégéo a direcdo de
laminacgdo (RD) (adaptado [26]).

GRENGE [27] estudou o efeito do bandeamento microestrutural em agos baixo
carbono. O autor observou que a presenca de bandeamento tem baixa influéncia no
comportamento mecanico macroscopico, e.g., limite de escoamento e o limite de
resisténcia a tracdo. Entretanto, a tenacidade a fatura mostrou-se sensivel ao
bandeamento, de modo que a presenca de bandeamento levou a uma diminuigdo da

tenacidade.

O aco AISI 4130 é um ago de alta resisténcia que € normalmente utilizado na
condicdo de tratamento térmico como temperado e revenido [24]. O tratamento térmico

de témpera consiste em realizar 0 aquecimento do aco a uma temperatura presente no
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campo de estabilidade austenitica (acima de Asz) durante um tempo suficiente para que
ocorra a completa transformacéo (o — v), gerando uma estrutura cubica de face centrada
(CFC). Em seguida é realizado um rapido resfriamento de modo que a difuséo do carbono
é limitada a curto alcance, provocando uma distorcdo na rede causada pelo
aprisionamento do carbono, gerando assim uma microestrutura tetragonal de corpo
centrado (TCC) caracteristica da estrutura martensitica [28] (transformacéo
displaciva [29]). A microestrutura bainitica, que é formada a partir de transformacéo
displaciva [30], também podera ser formada durante a témpera dependendo da taxa de
resfriamento utilizada. A quantidade de martensita e bainita obtida através da témpera
dependerd da composi¢do quimica do ago e dos parametros utilizados no tratamento
térmico, principalmente no que diz respeito a taxa de resfriamento. Outros fatores como
0 processo de fabricacdo do aco, tamanho de grao austenitico e a microestrutura original

do aco também influenciam na temperabilidade do aco [31].

Devido as distorcbes provocadas pelo aprisionamento do carbono, a
microestrutura martensitica apresenta elevada dureza, limite de resisténcia, tensao
residual e consequentemente uma baixa tenacidade a fratura e ductilidade. Dessa forma,
para que o material possa ser utilizado em servico, é necessario a realizacdo de um
tratamento térmico de revenido para ajuste destas propriedades [32]. O tratamento
térmico de revenido consiste no aguecimento do aco a uma temperatura inferior a de
austenitizacdo (As) seguido por um tempo de residéncia neste patamar e por um
resfriamento final [20]. Durante o revenido, o carbono se difunde na martensita e precipita
em forma de carboneto de ferro (FesC) ou de outros elementos de liga presentes na
composicdo quimica do aco. Assim, o revenido provoca a mudanca da estrutura TCC

(martensita) para uma estrutura ctbica de corpo centrado — CCC, (ferrita).

Durante o tratamento térmico de revenido de agos AlISI 4130 ocorre precipitacéo
de carbonetos ricos em Fe (M3C), Mo (M2C e MeC) e Cr (M7Cs e M23Ce) [33]. A
precipitacdo do carboneto M+C3 ocorre apds a precipitacdo do carboneto MsC, onde o
carboneto M7Cs ocorre geralmente na interface entre M3C e a ferrita [34]. Segundo RACE
e BHADESHIA [35] o carboneto M,Cs retarda o decréscimo de dureza durante o

revenido, pois 0 mesmo provoca um endurecimento secundario significativo.

De acordo com BHADESHIA e HONEYCOMBE [36] os carbonetos do tipo

M23Cs ocorrem precipitados geralmente nos contornos de gréo da austenita prévia ou em
contornos de alto angulo. Ainda de acordo com BHADESHIA e HONEYCOMBE [36],
7



0 coalescimento dos carbonetos do tipo M23Cs ocorrem quando os carbonetos do tipo
M-C3 encontram-se completamente dissolvidos na matriz do aco. A morfologia dos
carbonetos M7C3 e M23Cs estdo representadas na Figura 4.

- WNag® -
PN | A
" IR,
M23Cs ‘ ‘
! Svic
\ ” P

N ¢ 1.0 pm
L A [ S

Figura 4 — Morfologia dos carbonetos M7Cs, M23Cs € MsC (adaptado [35]).

De acordo com BHADESHIA e HONEYCOMBE [36], os carbonetos do tipo
M.C ocorrem preferencialmente nas discordancias presentes interior dos graos ferriticos,
nos contornos de gréo da austenita prévia e da ferrita. De acordo com o local de nucleacéo,
0s carbonetos M2>C podem assumir diferentes morfologias. Quando o carboneto ocorre
no interior do grdo possui forma de agulhas alongadas, no caso de nucleacdo nos
contornos e nas discordancias, os carbonetos possuem formas globulares, como pode ser

observado na Figura 5.

Figura 5 — Morfologia circular e agulhada do carboneto Mo.C (adaptado [35]).



O carboneto do tipo MosC € nucleado a partir de carbonetos do tipo M2C, dessa
forma sua morfologia é alterada de agulhas alongadas para globular. Este carboneto
ocorre nos contornos da bainita e da ferrita. Na Figura 6a pode-se observar a presenca de
carbonetos do tipo M.C e na Figura 6b do tipo MsC, presentes na ZTAGG do
aco AISI 4130.

- O -
SEM HV: 20.0 kV Det: SE VEGA3 TESCAN|
View field: 519 ym = SEM MAG: 40.0 kx | 1pm
Date(m/dly): 08/23/17 WD: 6.26 mm COPPE/UFRJ

(b)

) - -
SEM HV: 20.0 kV Det: SE

View field: 5.19 pym | SEM MAG: 40.0 kx | 1pum

Date(m/dly): 08/23/17 WD: 9.12 mm COPPE/UFRJ

Figura 6 — ZTAGG do aco 4130 soldado por SAW (a) M2C em forma de agulhas alongadas e (b)
MsC apresentando morfologia globular [37].

Na literatura é possivel encontrar trabalhos onde foram estudados a sequéncia de
precipitacdo de carbonetos em agos Cr-Mo baixa liga durante o revenido. Para FUJITA e
BHADESHIA [38] e GANDY [39], a sequéncia de precipitagdo de carbonetos do aco

2,25Cr-1Mo a 600 °C ocorre de acordo com as Equacgdes 1 e 2 respectivamente:
M3C — M3C + M2C — M3C + M2C + M7C3 — M3C + M2C + M7C3 + M23Cs @
M3C — M3C + M2C — M3C + M2C + M7C3 — M2C + M7C3 + MgC + M23Cs 2

Para TAO et al. [9] a sequéncia de precipitacdo de carbonetos do aco 2,25Cr-1Mo
durante revenido a 700 °C ocorre da seguinte forma, Equacdo 3. Na Figura 7 é possivel

observar os carbonetos M7C3, M3C e M23Cs precipitados ap6s o revenido.

M3C — M3C + M7C3 — M3C + M7C3 + M23Ce — M7C3 + M23Cs 3)



g M+Ca ’
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Figura 7 — Imagem obtida por microscopia eletronica de transmissdo dos precipitados do ago
2,25Cr-1Mo ap6s revenido a 700 °C por 2h (adaptado [9]).

2.3. Processos de soldagem

Pode-se definir soldagem como um método de fabricacdo ou de reparo que tem
como objetivo promover uma continuidade fisica entre pecas. Dentre 0s indmeros
métodos para soldagem de materiais metalicos, os mais utilizados em casos praticos séo
aqueles que promovem uma fusdo local [24],[40]. As trés principais linhas de processos
de soldagem por fusdo podem ser classificadas como soldagem a gas, a arco elétrico e

por feixe de alta energia [25],[34].

A escolha do processo de soldagem, durante a elaboracdo de um projeto, deve-se
levar em conta as caracteristicas fisicas e metallrgicas do metal de base assim como as
caracteristicas individuais de cada processo, visando sempre obter as melhores
propriedades mecanicas possiveis a partir de um menor custo de producdo. A Figura 8
exemplifica as diferengas nas caracteristicas destes trés grupos de processos em termos
de entrada de calor no metal de base e densidade de energia da fonte de calor, assim como

as consequéncias destes parametros durante a soldagem.
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>
Densidade de poténcia da fonte de calor

Figura 8 — Relagdo entre entrada de calor e a poténcia da fonte de calor (adaptado [34]).

2.3.1. Processo a arco por eletrodo de tungsténio

O processo GTAW obtém a unido das juntas a partir do calor gerado entre um
arco elétrico estabelecido entre um eletrodo de tungsténio ndo consumivel e os metais,
Figura 9. Os gases de protecdo geralmente empregados sao o argdnio (Ar) e o hélio (He)
[41]. Este processo é utilizado para soldagem de se¢bes de espessuras finas e/ou para a
realizacdo de passes de raiz. Dentre as principais vantagens desse método pode-se citar:
a alimentacdo do metal de adicdo é independente da corrente de soldagem, logo permite
que haja uma variacao entre a quantidade relativa de fuséo do metal de base e do metal
de adicdo, 0 que possibilita também a realizacdo de soldagem autégena; como utiliza gas
de protecdo inerte, este processo é recomendado para a soldagem de materiais reativos
tais como Ti, Zr, Mg e Al [41],[42]. Por outro lado, a produtividade deste processo é baixa
devido a baixa taxa de deposicdo. Esta Ultima pode ser melhorada a partir do uso de um
pré-aquecimento do metal de adi¢do por efeito Joule (GTAW-hot wire) [43],[44],[45] no
qual o mesmo chega a poca de fusdo proximo a temperatura de fuséo, o que permite o uso
de velocidades mais elevadas de soldagem, além da obtencdo de maiores taxas de

deposicao.
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Figura 9 — Desenho esquematico do processo soldagem GTAW (adaptado [34]).

2.3.1. Processo por arco submerso

O processo SAW obtém a unido das juntas através do calor gerado entre um arco
elétrico estabelecido entre um eletrodo consumivel e 0 metal de base [41]. A protecdo do
arco é realizada por um fluxo granular fundido, Figura 10. Podem-se citar como vantagens
do processo SAW: a acdo protetora do fluxo fundido; capacidade de produzir corddes de
soldas limpos, visto que é facil a remogdo do fluxo solidificado; e a possibilidade de
realizar alteracdo na composicao quimica da solda, a partir da adicdo de elementos de liga
juntamente ao fluxo granular [42]. A taxa de deposicdo deste processo pode ser

aumentada com o uso de um segundo eletrodo [46],[47],[48].
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Figura 10 — Desenho esquematico do processo soldagem SAW (adaptado [34]).

2.4. Zona termicamente afetada

Durante o processo de soldagem por fusdo, o metal de base € aquecido até alcancar
seu ponto de fusdo, e em seguida sofre um réapido resfriamento no qual suas condi¢oes
sdo restringidas pela geometria da junta. Como resultado deste severo ciclo térmico, a
microestrutura original e as propriedades do metal na regido adjacente a zona fundida sao

alteradas. Esta regido adjacente € denominada zona termicamente afetada [49],[50].

A ZTA pode ser dividida em varias subzonas, pois cada regido da ZTA distante
da zona fundida € sujeita a um ciclo térmico distinto, consequentemente, cada subzona
apresentara diferentes microestruturas e propriedades mecénicas. A Figura 11 ilustra a
ZTA de um ago com todas estas subdivisdes, relacionando-as com a faixa de temperatura

atingida.
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Figura 11 — Diagrama esquematico apresentando as diferentes subzonas presentes na ZTA
(adaptado [51]).

O tipo de microestrutura e 0 comprimento de cada subzona é determinado pelo
ciclo térmico, entretanto, as mudancas na ZTA também séo dependentes do historico do
material, em termos do ciclo termomecanico no qual o material foi sujeito no seu processo
de fabricacdo, e.g., comportamento de recristalizacdo durante o ciclo de aquecimento é
afetado se o material foi laminado a quente ou recozido antes da soldagem. O inicio e a
extensdo da ZTA de graos grosseiros (ZTAGG) sdo influenciados pela presenca de
precipitados e sua solubilidade em altas temperaturas [52],[53],[54]. Portanto, no intuito
de obter um entendimento razoavel da ZTA é necessario avaliar como a microestrutura e
o metal de base reagem ao ciclo de aquecimento, o tempo de residéncia em altas

temperaturas e ao ciclo de resfriamento [51].

No caso da realizacdo de uma soldagem multipasse, cada regido da ZTA sofrera
influéncia dos ciclos térmicos dos passes subsequentes, dessa forma, estas regides
reaquecidas podem sofrer alteragdes microestruturais e consequentemente nas
propriedades mecéanicas. Este reaquecimento provocado pela ZTA dos passes
subsequentes pode ser observado na Figura 12 onde: RI ZTAGG representa a regido de
gréos grosseiros do primeiro passe que ndo sofreu alteracdo microestrutural pelo passe
subsequente, pois a temperatura do reaquecimento foi superior a temperatura especifica
de crescimento de gréo; SC ZTAGG representa a regido de gréos grosseiros reaquecida a

uma temperatura acima de Acs; IC ZTAGG representa a regido reaquecida na faixa de
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temperatura intercritica, ou seja, entre Aci e Acs; SubC ZTAGG representa a regido de

gréos grosseiros reaquecida abaixo de Ac:.

Segundo passe

RI ZTAGG
SC ZTAGG

IC ZTAGG
SubC ZTAGG

Primeiro passe

Figura 12 — Desenho esquematico das regides da ZTA de uma solda multipasse (adaptado [52]).

A regido de grdos grosseiros estd presente na ZTA do aco AISI 4130 devido as
altas temperaturas alcancadas durante o ciclo térmico de soldagem, as quais foram
suficientes para promover um crescimento significativo do gréo da austenita prévia. Nesta
regido, os carbonetos estabilizantes dissolvem durante o aquecimento no intervalo de
temperatura entre 1000 e 1050 °C, o que possibilita o crescimento significante de
grdo [53]. A microestrutura desta regido € composta predominantemente por
microestruturas de origem displacivas (e.g., martensita e bainita), como pode ser
observado a presenca de martensita na Figura 13a e 13b. JOSHI et al. [54] relataram que
a ZTAGG do aco AISI 4130 é constituida integralmente por martensita, mesmo quando
adotado processo de soldagem com diferentes densidades de energia (e.g., GTAW e
soldagem a laser). Por outro lado, LI et al. [55] observaram que a microestrutura da
ZTAGG do ago AlSI 4130 é formada por martensita e bainita, e suas proporcées variam
de acordo com o aporte térmico utilizado, i.e., taxa de resfriamento do processo de

soldagem.
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@ | (b)
Figura 13 — Microestrutura da ZTAGG composta predominantemente por martensita observada a
partir do uso de (a) microscopia 6tica [54] e (b) eletronica de varredura [56].

Da mesma forma que a ZTAGG, a regido da ZTA de gréos finos (ZTAGF) sofre
uma transformacdo para austenita, entretanto, a temperatura méaxima atingida ndo é
suficiente para que ocorra o crescimento significativo de gréo, resultando assim em uma
microestrutura refinada apos o resfriamento, como pode ser observado na Figura 14a.
LI et al. [57] estudaram a ZTAGF a partir da utilizacdo de simulacéo fisica de soldagem,
0s autores mostraram que a ZTAGF do aco AlSI 4130 é constituida predominantemente

por ferrita acicular, equiaxial e granular; martensita e constituintes M-A.

() £e.8 3
Figura 14 — Micrografia da regido da ZTA de graos finos (ZTAGF) gerada a partir de uma

() soldagem a arco por eletrodo de tungsténio [54] e de uma (b) simulagéo termomecénica de
soldagem [56].

Adjacente a ZTAGF, encontra-se a regido do metal de base que foi submetida a
um ciclo térmico o qual promoveu uma transformacao austenitica parcial. Esta regido é

chamada de regido intercritica (ZTAIC), onde a microestrutura é formada por
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martensita (M), perlita (P) e ferrita (F), como lustrado na Figura 15a. Ao lado da regido
ZTAIC, encontra-se a regido revenida ou subcritica (ZTASC), Figura 15b, onde a
temperatura maxima atingida ndo é suficiente para que promova transformacéao

austenitica, entretanto, pode ser suficiente para mudar as caracteristicas microestruturais

como morfologia de segundas fases.

(b)

Figura 15— Micrografia da (a) ZTAIC com a presenca das microestruturas martensita, perlita e
ferrita; e (b) ZTASC adjacente a ZTAIC (adaptado [57]).

A ZTA é a zona mais fragil da junta soldada, logo esta regido € a mais propensa
para a ocorréncia de defeitos. O grau de mudancas estruturais na ZTA do metal de base
devido ao processo de soldagem por fusdo depende de quatro principais fatores: a
temperatura maxima em que o material foi sujeito, o tempo de residéncia neste patamar,
a composicdo quimica do material e a taxa de resfriamento [58]. Segundo GRAF e
NIEDERHOFF [59] o principal obstaculo para alcangar uma boa tenacidade em baixas
temperaturas em uma junta soldada consiste no controle do tamanho de gréo da austenita
prévia. Assim, a reducdo da taxa de resfriamento pode aumentar o tamanho de gréo da
austenita  prévia, reduzindo a tenacidade da ZTA. De acordo com
MOEINIFAR et al. [60], o crescimento do grdo austenitico da ZTA é influenciado
também pelo tamanho de gréo inicial do metal de base e pela composicdo quimica dos
precipitados, o que afeta a tenacidade e a fragilizacdo ao hidrogénio ao longo da ZTA.
FAR [61] também cita que o tamanho de grdo da austenita prévia é um importante fator

sobre a tenacidade de uma junta soldada.

O intervalo de tempo durante o resfriamento entre 800 e 500 °C (tgs) €
considerado o mais critico paraa ZTA, pois € neste intervalo em que ocorre a maior parte

das transformacdes de fase. [62]. Dessa forma, um baixo tgs significa alta taxa de

17



resfriamento, 0 que gera um aumento na resisténcia e na dureza da ZTA, assim também
como a tendéncia ao trincamento. Altos valores de tgs representam baixas taxas de
resfriamento, o que confere crescimento de gréo e baixas propriedades mecénicas na
microestrutura [63]. SIRIN et al. [63] verificaram que o controle da temperatura
interpasse e consequentemente do tgss influenciou diretamente na tenacidade da ZTA do
aco API 5L X65. Os autores constataram que 0 uso de processo de soldagem descontinuo
(i.e, interrupcdes para resfriamento da junta) provocou um aumento de cerca de 18% na
tenacidade da ZTA. Dessa forma, o controle da temperatura interpasse durante o processo
de soldagem e sua influéncia na microestrutura e comportamento mecanico da ZTA de
acos ARBL sdo pontos chaves na elaboragdo de procedimentos de soldagem para

processos continuos.

A taxa de resfriamento € um fator importante para a determinacdo das
microestruturas e propriedades mecénicas da ZTA, e a mesma dependera do aporte de
calor aplicado no material, uma vez que a velocidade de resfriamento estd diretamente
relacionada com o gradiente de temperatura entre dois pontos adjacentes. Para uma junta
com maior aporte de calor, o gradiente de temperatura entre pontos adjacentes serd menor,
assim como a velocidade de resfriamento, como ilustrado na Figura 16. O aporte de calor
para processos de soldagem a arco depende dos parametros de soldagem como corrente,

velocidade de soldagem e tensdo de arco elétrico.

A
Temperatura

Aporte 1

Aporte 1 > Aporte2
AT, < AT,

T

AT,

\ //ZTA // y

Distancia do centro da junta

Figura 16 — Distribuicdo de temperatura na ZTA para dois aportes térmicos distintos
(adaptado [34]).

Os efeitos provocados pela utilizacdo de uma temperatura interpasse elevada

podem ser comparados aqueles da utilizacdo de um aporte de calor maior, pois ambos
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levam a uma diminuicdo da taxa de resfriamento (maior tgss), influenciando diretamente
no crescimento de grdo na ZTA e nas transformagdes de fase da austenita durante o
resfriamento. Logo, com a utilizag&o de maiores temperaturas interpasse, a microestrutura
da ZTA a ser formada tende a ser composta de constituintes de baixa tenacidade, como
ferrita de contorno de gréo, bainita grosseira e constituintes M-A (martensita-
austenita) [62]. SHEN et al. [64] observaram que a extensdo da ZTA aumenta com 0
aumento do aporte de calor. MOEINIFAR et al. [60] avaliaram o efeito do aporte de calor
sobre a taxa de resfriamento e reportaram que a dureza na ZTAGG aumenta com 0
aumento da taxa de resfriamento. Neste mesmo sentido, PRASAD e DWIVEDI [4] e
NEVES e LOUREIRO [5] observaram que um aumento no aporte de calor causou uma
diminuicdo na dureza e na tenacidade da ZTA, devido a presenca de uma microestrutura
mais grosseira. KUMAR et al. [65] relataram que um baixo aporte de calor e consequente
alta taxa de resfriamento resultou em uma estrutura de grdos mais finos de elevada dureza
na ZTA. ARYA et al. [66] notaram, em uma soldagem multipasse, que o aporte de calor
aumenta com 0 maior numero de passes, 0 que levou a uma maior extensdo da ZTA e a

uma diminuicdo da dureza.

O pré-aquecimento é utilizado no metal de base para reduzir o gradiente de
temperatura (i.e., menor taxa de resfriamento), dessa forma, permitindo que a ZTA
permaneca acima da temperatura de inicio da transformacdo martensitica o0 maior tempo
possivel, permitindo que a austenita se transforme em uma microestrutura de menor
dureza [41]. PETERS et al. [67] relatam que a temperatura de pré-aquecimento depende
da composicdo quimica do material, espessura e do aporte de calor. Na soldagem
multipasse, da mesma forma que o pré-aquecimento, a temperatura interpasse também
afetara a taxa de resfriamento. SIRIN et al. [68] demonstraram que se a temperatura de
pré-aquecimento e interpasse utilizadas sdo maiores que 0 necessario, as dimensdes da
ZTA aumentam, a ZTAGG é expandida e as propriedades como resisténcia a tracdo e a

tenacidade ao impacto sdo diminuidas.

O tratamento térmico pos-soldagem (TTPS) ou tratamento térmico de alivio de
tensdes (TTAT) é utilizado para aliviar as tensdes residuais induzidas pelo processo de
soldagem e também para revenira ZTA [69]. O TTAT pode provocar um efeito benéfico,
prejudicial ou insignificante nas propriedades (especialmente na tenacidade) do conjunto
soldado, dependendo da composic¢ao quimica do aco, procedimento de soldagem utilizado

e do tempo e a temperatura de TTAT [70]. LI et al. [71] observaram que o tratamento
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TTAT em acos AISI 4130 promoveu um aumento na tenacidade a fratura na ZTAGG
devido ao alivio de tensbes residuais e pela precipitagdo de carbonetos na matriz do
material. WANG e CHANG [72] relataram que o TTAT promoveu a formacgdo de
martensita revenida na ZTA do aco AISI 4130 e alterou no perfil de tensdo residual,
resultando no aumentando da resisténcia ao crescimento de trinca na ZTA. LI et al. [55]
realizaram simulacdes fisicas da ZTAGG do ago AISI 4130 e avaliaram a influéncia do
TTAT na tenacidade da ZTAGG. Os autores observaram um aumento na tenacidade
Charpy-V na condicdo apds TTAT de cerca de 190 J em relacdo a ZTAGG na condigéo

como soldado.

2.5. Simulagdo computacional em soldagem

Com a evolucgéo da performance dos computadores, em termos de processamento
de dados, e devido ao desenvolvimento das técnicas de resolucdo numerica, a simulagéo
computacional vem se tornando cada vez mais uma ferramenta necessaria para a
otimizacdo/solucéo de problemas e para o desenvolvimento de produtos e processos. A
modelagem baseia-se na elaboracdo de um modelo computacional e simplificacGes de
situacOes reais, sem desconsiderar os principais efeitos fisicos que regem o processo
analisado. O resultado geralmente € um equacionamento que pode ser resolvido por um

solucionador numérico (solver) a partir das condi¢des de contornos estabelecidas [73].

A soldagem ¢, talvez, o problema mais ndo-linear encontrado na mecéanica ndo
estrutural, pois envolve diferentes areas como transferéncia de calor e ciéncia mecénica e
metalUrgica [74]. O método de elementos finitos (MEF) é uma ferramenta versatil para
um melhor entendimento do processo de soldagem nas areas anteriormente
citadas [75],[76],[77],[78].

2.5.1. Simulacéo por elementos finitos

As leis fisicas sdo geralmente descritas na forma de equacdes diferenciais parciais
(EDP) em situagdes onde as propriedades fisicas variam como o tempo e 0 ponto no
espaco. Na maioria dos casos de engenharia, a geometria e as demais condic¢des de
contorno tornam a resolugdo das EDPs complexas por métodos analiticos. Dessa forma,
equacOes mais simples que descrevem o problema de modo aproximado séo criadas com
base em diferentes métodos de discretizacdo. Logo, estes métodos modelam de modo
aproximado as EDPs com equacBes que podem ser resolvidas utilizando métodos

numeéricos.
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Entre os varios métodos numeéricos que foram desenvolvidos ao longo dos anos,
as técnicas que sdo mais utilizadas sdo os métodos das diferencas finitas, volume finito e
elementos finitos [79]. Embora muitos problemas de transferéncia de calor podem ser
resolvidos utilizando o método das diferencas finitas [80], assim que geometrias
irregulares ou especificagcdes ndo usuais fora das condi¢des de contorno sdo utilizadas, a
resolucdo pela técnica de diferencas finitas se torna impraticavel [73]. O método do
volume finito é uma versdo mais refinada do método das diferencas finitas, e se tornou

popular na dindmica de fluidos computacional [81].

O método de elementos finitos [82],[83],[84] é uma ferramenta numérica utilizada
para determinar solucGes aproximadas para uma grande gama de problemas de
engenharia. O método foi originalmente desenvolvido para estudar tensdes em estruturas
complexas e em seguida foi estendido para os demais problemas no campo da mecanica
do continuo [80]. O método de elementos finitos vem recebendo consideravel atencao na
indUstria devido a sua diversidade e flexibilidade como uma ferramenta de anélise.
Embora ndo seja 0 método mais eficiente computacionalmente para todos os casos, 0
método elementos finitos é considerado uma ferramenta importante na simulacao
termomecanica de soldagem [85]. E possivel encontrar diversos trabalhos na literatura
que utilizam o método de elementos finitos para 0 modelamento do processo de soldagem

ou das microestruturas e propriedades do material soldado [86],[87],[88],[89].

O método de elementos finitos basicamente considera que a solugdo de uma regido
¢ composta por diversas sub-regiGes, ou elementos pequenos e interconectados, e
aproxima a EDP em uma soma de equacdes lineares ou ndo lineares simultaneas [79].
Desse modo, é possivel reduzir o nimero de valores ndo conhecidos a uma matriz finita
em cada nd dessa rede de sub-regides, chamada de malha. A flexibilidade na definicdo
dessa malha é um dos pontos fortes do método e permite representar geometrias

complexas.

2.5.2. Modelamento da fonte de calor
A fonte de calor em movimento (moving heat source) é utilizada como uma tipica
formulacéo transiente onde a fonte de calor move ao longo do caminho como o tempo. O
modelo que melhor representa a distribuicdo de calor no arco elétrico € o modelo duplo
elipsoide tridimensional proposto por GOLDAK et al. [90]. Uma caracteristica da
geometria do duplo elipsoide € que a mesma pode ser facilmente alterada para modelar
processos de soldagem com pouca e alta penetracdo. A distribuicdo do fluxo de calor é
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gaussiana ao longo do eixo longitudinal. A metade anterior da fonte de calor é um
quadrante de uma fonte elipsoidal, enquanto a metade posterior € um quadrante de outra
fonte elipsoidal (Figura 17).

Figura 17 — Modelo duplo elipsoide tridimensional proposto por GOLDAK et al. [91].

Quatro parametros definem cada elipsoide que correspondem as dimensdes da
zona fundida. Conhecendo a secdo transversal da zona fundida da junta soldada, a partir
de macrografias por exemplo, é possivel obter os parametros da fonte de calor. Como
primeira aproximagdo, GOLDAK et al. [90] assumiu que é razoavel considerar que a
distancia frontal da fonte € igual a metade da largura da solda e a distancia posterior da
fonte é igual a duas vezes a largura da solda. No intuito de simular os efeitos do
aquecimento do arco, a entrada de calor equivalente € assumida como uma geracao de
calor interno constante por unidade de volume. O quadro de referéncia em movimento na
fonte de calor esta relacionado com a coordenada fixada na peca de trabalho (&) pela

Equacéo 4.

§=z—v(t—-1) (4)

Onde v representa a velocidade de soldagem e t é o intervalo de tempo necessario
para definir a posicéo da fonte de calor em t = 0. A distribui¢do da densidade de energia
no interior do quadrante frontal e posterior sdo definidos pelas Equacdes 5 e 6,

respectivamente [90].

_ 6V3ffQ I A

q(x, y; E) - abCle'\/E exp ( 3 a2 3 b2 3 C]%) (5)
6\/§er 2 2 EZ

q(x,y,$) = abcrm/ﬁexp (_3%_ 313)]_2_ 33) ©
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A densidade de energia g no interior do elipsoide ¢ dada em W/m?, e a, b ec
representam os semieixos do elipsoide paralelo aos eixos x, y e &. Q representa o calor
disponivel na fonte de calor [92]. Para um arco elétrico, o calor Q disponivel é dado pela

Equacdo 7:

Q=nVvi ()

Onde n representa a eficiéncia da fonte de calor, V representa a voltagem do arco
e | representa a corrente do arco. Os pardmetros e a, b, ¢t e ¢ (Figura 17) séo
independentes, e podem tomar valores diferentes para modelar adequadamente o arco
elétrico de soldagem. fr e fr representam a fracdo de energia no quadrante posterior e
anterior, respectivamente. A distribuicdo espacial de calor é calculada a partir das

Equacdes 5 e 6, e é aplicada como uma geracdo de calor volumétrica.

2.6. Simulacéo termomecéanica

No intuito de simular condi¢des proximas as condi¢BGes de processamentos reais,
os simuladores termomecanicos vém sendo muito utilizados por grupos de pesquisa e de
desenvolvimento de materiais. O principal objetivo do uso da simulagdo termomecanica
consiste em reproduzir de forma satisfatdria processos fisicos e mecanicos em um
material de forma que a microestrutura e as propriedades mecanicas, obtidas a partir desta
simulacdo, sejam equivalentes aquelas obtidas quando o material € submetido ao processo
real [93].

Devido a presenca de uma heterogeneidade microestrutural na ZTA e pela
pequena extensdo de cada sub-regido (ZTAGG, ZTAGF e ZTAIC), a analise do
comportamento mecéanico de uma sub-regido especifica da ZTA ¢é dificultada devido
interferéncia das inumeras microestruturas presentes. Uma alternativa utilizada €
simulacdo termomecénica dos ciclos térmicos representativos de cada sub-regido da ZTA,
i.e., reproduzir em corpos de provas do material de base os ciclos térmicos
experimentados em determinada regido, para que assim, posteriormente, estas regides
possam ser avaliadas individualmente a partir de ensaios mecanicos e analises
microestruturais. BARRICK e DUPONT [94] conseguiram mensurar com acuracia o
comportamento mecéanico de cada sub-regido da ZTA através de simulagdes
computacionais e termomecénicas dos ciclos térmicos de soldagem. ZHANG e
KANNENGIESSER [95] estudaram a evolucdo microestrutural e da dureza na ZTA de

acos ARBL, e observaram uma boa correlagdo entre os resultados simulados com os
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experimentais. SPANOS et al. [96] avaliaram as mudancas microestruturais da ZTA de
acos ARBL, constatando que a microestrutura final € totalmente dependente da
temperatura de pico e da taxa de resfriamento de cada sub-regido da ZTA. Logo, observa-
se que a utilizacdo de simulacéo termomecanica como uma ferramenta para reproduzir os
ciclos térmicos de soldagem, tornou possivel o estudo acurado de regides especificas da

ZTA que ndo seriam possiveis a partir de ensaios em uma junta soldada.
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3. MATERIAIS E METODOS

3.1. Soldagem preliminar

No intuito de obter dados de soldagem para realizar a calibracdo da fonte de calor
e também para validar a simulacdo de soldagem, foi realizada uma soldagem
circunferencial de uma junta tubular de topo (Figura 18). Foram utilizados tubos de aco
AISI 4130 sem costura (273 x 38 x 350 mm, didmetro externo, espessura de parede e
comprimento respectivamente) laminados a quente (processo Mannesmann) e
posteriormente tratados termicamente a partir dos processos de témpera e revenido. A
analise quimica do metal de base, realizada pelo método de espectroscopia com emissado

Otica, esta disponivel na Tabela 4.

Corddo de solda

( Tubo 1 ( Tubo 2

Figura 18 — Desenho esquematico da junta tubular de topo.

Tabela 4 — Composi¢do quimica do aco AISI 4130
Elemento Quimico % massa

Ferro Bal.
Carbono 0,295
Manganés 0,890
Silicio 0,225
Niquel 0,017
Enxofre 0,002
Fosforo 0,015
Cobre 0,010
Molibdénio 0,186
Cromo 0,820
Niodbio 0,005
Vanadio 0,003
Titanio 0,002
Aluminio 0,024

A soldagem consistiu na utilizagdo dos processos GTAW para realizacdo dos
passes de raiz, e do processo SAW para os passes de enchimento e de acabamento. Foram

realizadas trés camadas com o processo GTAW, sendo as duas primeiras compostas por
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passe unico e a ultima por dois passes, conforme ilustrado na Figura 19. O chanfro tipo

V foi utilizado nas juntas, cujo as dimensdes estdo apresentadas na Figura 20. A

temperatura interpasse (315 °C [2],[3]) foi monitorada com o uso termopares tipo K

posicionados a 15 mm do chanfro. O pré-aquecimento (230 °C por 30 minutos) e o TTAT

(655 °C por 2 horas) foram realizados por resisténcia elétrica. Os parametros das
soldagens GTAW e SAW estdo resumidos na Tabela 5.

»|

RN

SAW

A

GTAW

4

Figura 19 — Representacéo esquematica da disposicdo dos passes de raiz e de preenchimento de
acordo com 0 processo de soldagem.

30°+0,1

31,510,5 mm

Figura 20 — Dimens6es do chanfro V que utilizado na junta.

4,0+ 0,5 mm
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Tabela 5 — Pardmetros de soldagem de acordo com o processo utilizado

Parametros GTAW SAW
Raiz Preenchimento  Preenchimento Acabamento
Posicéo de 5G 1GR
soldagem

Metal de adicao
Gés de protecao
Fluxo

Diametro do
arame, [mm]

Polaridade, [+/-]

AWS A5.28 ER80S-D2

99,99%Ar

2,4

DC -

AWS A5.23 FOP6-EF3-F3

UV 420 TTR-C

3,2

DC +

Voltagem, [V] 11-13,5 11,8 -16,2 26,4 — 32,2 26,7 — 32,6

Corrente de

soldagem, [A] 111-136

159 — 262 435 -531 456 — 558

Velocidade de
alimentacao, -
[m/min]

60,0 - 75,0

Velocidade de
soldagem,
[cm/min]

56-6,8 8,1-121 28,7—35,0 28,9—-36,5

Stick-out, [mm] - 10-20

Aporte térmico,

[kJ/mm] 13-16

14-21 24-29 25-3,0

3.2. Simulacdo computacional de soldagem

3.2.1. Modelo de elementos finitos

A simulacdo térmica do processo de soldagem baseia-se na conservacdo da
energia e solucdo da equagdo fundamental para conducdo nos solidos, expressa pela

Equacdo (8).

a (, T d (, dT\ , @ (, oT : aT
() + 5 (65) + 5 (k) + 0 =per 5 ®)

Onde a distribuicdo da temperatura (T) € uma funcdo do tempo (t) e da posicao (X,
Y, 2). k, p, e cp representam a condutividade térmica, densidade e calor especifico do tubo

respectivamente. Q é o calor gerado por volume. As propriedades do material
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dependentes da temperatura k, p, e ¢, foram obtidas a partir da simulagdo termodindmica
baseada na composi¢cdo quimica do metal de base (Tabela 4) no software comercial
JMatPro® (Figura 21).

—45 12 .80
X
£ 4,0- &
= F9° F7,56
~ D, 5
S 3,5 S =
IS | . a
g °g [M0g
© 3,01 Q I
3 AN
S 32 &
5251 S 10
c O
@]
O

2,0 T T T 0 L 6,0

0 500 1000 1500 2000

Temperatura [°C]

Figura 21 — Propriedades fisicas do aco AlISI 4130 em funcdo da temperatura.

O processo de soldagem foi simulado utilizando método de elementos finitos a
partir do software comercial SYSWELD®. O presente modelo usou um total de 329.587
elementos com 324.454 no6s. A malha tem refinamento gradual em direcdo ao
chanfro/metal de solda, com elementos de tamanho médio de 0,27 mm na regido da
ZTAGG (Figura22). O procedimento de execugdo, documentacdo e validacdo das

simulacgdes de soldagem seguiram a ISO 18166 [97].

Figura 22 — Modelo de elementos finitos com distribui¢do da T1 315 °C a 15 mm do chanfro, (a)
visdo macro e (b) aumentada da distribuicdo de Tl na ZTAGG.
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Como condicéo inicial de cada simulacéo, o modelo garantiu a Tl (315, 400, 475
e 550 °C) a 15 mm do chanfro (Figura 22b). A distribuicdo de temperatura inicial para T|
(400, 475 e 550 °C) seguiram um perfil semelhante ao adotado para Tl 315°C. A
condicdo de contorno adota no modelo considerou o fluxo de calor por radiagdo e

conveccao na junta soldada (Equacéo 9).

Onde Ty, q, €, o, e h representam a temperatura ambiente (To = 20 °C), energia
fornecida pela fonte de calor, coeficiente de emissividade (g = 0,8), constante de Stefan—
Boltzmann (0 =5,6704 1078 Wm™2K™%), coeficiente de convecgao
(h =25 Wm™2K™%), respectivamente. Além dessas consideracdes, o calor latente de

transformacéo de fase foi adotado no modelo.

O modelo duplo elipsoide de GOLDAK et al. [90] (Equacbes 5 e 6) foi utilizado
para representar a fonte de calor, Figura 23. O presente modelo adotou a metodologia
proposta por AZAR et al. [98], onde para modelamento da soldagem a arco elétrico de
alta penetracéo (e.g., SAW), a poga de fusdo foi ajustada utilizando duas fontes de calor
(vertical e horizontal). A energia total da fonte de calor SAW foi dividida igualmente
entre dois duplos elipsoides. Os valores de a, b, ¢y, cr, fr e fr utilizados para os dois duplos

elipsoides estdo disponiveis na Tabela 6.

Fluxo de calor Q (J/ms)

Figura 23 — Modelo duplo elipsoide tridimensional de GOLDAK et al. (adaptado [90]).
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Tabela 6 — Parametros das fontes de calor utilizados (mm)
Fonte de calor a b Ct Cr fs fr
1 2,75 080 7,70 2,30 1,17 0,83
2 750 0,60 7,50 2,50 1,20 0,80

3.3. Simulacdo fisica da zona termicamente afetada de gréos grosseiros

Apos a realizacdo da simulagdo numérica foram retirados ciclos térmicos da
ZTAGG (regido da ZTA que atingiu 1350 °C) das condic¢des de temperatura interpasse
315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C. Estes ciclos térmicos foram reproduzidos no simulador
termomecanico Gleeble® 3800. Para isso foram adotadas amostras de barras quadradas
(11 x 11 x 80 mm) retiradas na direcdo axial do tubo. Para otimizar a extensdo da regido
simulada no corpo de prova foi utilizando um free spam (distancia entre as garras) de
15 mm. Ap6s a reproducdo dos ciclos térmicos, os corpos de prova foram tratados

termicamente a 655 °C por 120 minutos (TTAT) em um forno tipo mufla.

3.4. Dilatometria

Os ciclos térmicos da ZTAGG das condicbes de Tl 315 °C, 400 °C, 475 °C e
550 °C foram reproduzidos em corpos de prova de dilatometria. Os ensaios foram
realizados em um simulador termomecéanico Gleeble® 3800 seguindo a norma
ASTM EB831[99]. Para determinacdo das temperaturas de transformacdo dos

microconstituintes, 0 método das tangentes [100] foi adotado.

3.5. Caracterizacao microestrutural

A preparacdo metalografica seguiu o método tradicional. As amostras foram
lixadas (lixas d’agua na sequéncia 100, 220, 320, 400, 500, 600 e 1200#) e polidas (pasta
de diamante na sequéncia de 3 e 1 um). A microestrutura foi revelada em ataques
quimicos por imersdo consecutivos: primeiro reagente, solucdo 2 ml de &cido nitrico
(HNO3) em 98 ml de alcool etilico (CH3CH20H) durante 10 s; segundo reagente, 2g de
acido picrico (CsH3N307) em solucdo de 98 ml de alcool etilico durante 10 s. A
microscopia Otica foi realizada utilizando MO ZEISS Axio Imager. A microscopia
eletronica de varredura foi realizada no equipamento Tescan VEGA 3 no modo de
elétrons secundarios. O tamanho de grdo da austenita prévia da ZTAGG foi determinado
seguindo a norma ASTM E112 [101].

Como a realizacdo do TTAT na soldagem do aco AISI 4130 € mandatoria para
alcancar os requisitos mecanicos para sua aplicagdo [2], foram realizadas analises

utilizando EBSD apenas nas amostras da ZTAGG simuladas (Gleeble®) na condicdo
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TTAT. A preparacdo para amostras de EBSD seguiram a mesma rota das amostras para
MO e MEV acrescida de uma etapa adicional de polimento mecanizado com silica
coloidal de 0,04 pm por 2 h. A EBSD foi feita com um equipamento Bruker modelo e~
Flash com 20 kV, com passo de varredura de 0,5 um ¢ distancia de trabalho de 17 mm.
O pobs-processamento dos dados foi realizado com a extensdo MTEX Toolbox [102]

(software livre de codigo aberto) versdo 5.0.1 acoplada ao software MATLAB®.

3.6. Caracterizacdo mecanica

O comportamento mecénico da ZTAGG simulada (ap6s TTAT) foi avaliado por
meio de ensaio de microdureza Vickers e impacto Charpy-V. O ensaio de microdureza
foi realizado com um microdurdometro Digimes HV-1000 com carga de 1 kg seguindo a
norma ASTM E92 [103]. O ensaio de impacto Charpy-V (corpo de prova de dimensdes
10 x 10 x 55 mm) foi realizado a -30 °C (resfriamento em alcool etilico) utilizando
equipamento Pendulum Impact Tester modelo JBW-300, seguindo a norma
ASTM A370 [104].
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4. RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1. Caracterizacdo do metal de base
O material de base foi caracterizado na condi¢do de como recebido (temperado e

revenido). Na Figura 24a e 24b estdo dispostas a micrografia Otica e eletronica de

varredura do metal de base respectivamente.

Figura 24 — Micrografia () dtica e (b) eletronica de varredura do metal de base em estado de
tratamento térmico como temperado e revenido.

Pode-se observar que o metal de base apresenta uma microestrutura composta por
bainita (microconstituinte de morfologia lamelar na cor branca, Figura 24a) e martensita
revenida (microestrutura em alto relevo com precipitacdo de carbonetos, Figura 24b),
assim como observado por KUMAR et al. [105]. A presenca de martensita e bainita na
microestrutura do metal de base ocorre devido a exposicdo do material a elevadas
temperaturas (superior a As) seguido de um rapido resfriamento (témpera) que néo
permitiu que ocorresse uma difusdo de longo alcance durante as transformac@es de fase
(microestruturas de origem displacivas [29],[30]). A presenca de carbonetos (Figura 24b)
na matriz ocorreu devido ao tratamento térmico de revenido, que permitiu que os
elementos de liga, que se encontravam anteriormente em solugéo sélida supersaturada, se
precipitassem na martensita. As propriedades mecanicas do metal de base de acordo com
o fornecedor estdo dispostas na Tabela 7.

Tabela 7 — Propriedades mecéanicas do metal de base no estado como

recebido
A - ~ Energia
R?S|sterJC|a Limite de Redy ¢ao Alongamento absorvida Microdureza
atracdo  escoamento  de area (-30 °C)
[MPa] [MPa] [%0] [%0] [J] [HV1]
969,0 827,0 62,2 20,8 60,0 311,0
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4.2. Validacdo da simulacao

A calibracdo da fonte de calor foi realizada a partir da combinacdo de dois
métodos. O primeiro consiste na comparacao entre a macrografia da solda e um mapa de
temperatura da secdo transversal da solda simulada mostrando a zona fundida (ZF)
(Figura 25). O segundo método consiste na comparacao entre ciclo térmico simulado com
o0s dados coletados pelo termopar posicionado a 25 mm do chanfro durante o processo de
soldagem (Figura 26). Ambos os procedimentos supracitados foram adotados por
BATE et al. [106] para validacio de simulacéo realizada no software SYSWELD®. Foi
calculado uma precisdo de 97,5% entre a temperatura maxima simulada e a mensurada

pelo termopar (Figura 26). A partir da boa correlagdo observada entre o resultado

experimental e o simulado, validou-se o presente modelo.
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Figura 26 — Comparacéo entre o ciclo térmico simulado e o medido pelo termopar.
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Apds validar a simulacdo, foram realizadas quatro simulacdes da soldagem do
passe de acabamento (Ultimo passe) considerando a temperatura interpasse 315 °C,
400 °C, 475 °C e 550 °C. Os mapas de temperatura da se¢éo transversal da junta simulada
de cada uma das quatro condicdes estdo disponiveis na Figura 27. A partir de cada
condicdo simulada, foi extraido um ciclo térmico representativo da ZTAGG (1350 °C).
Os ciclos térmicos extraidos de cada condicdo estdo disponiveis na Figura 28. Os n6s em
que foram retirados os ciclos térmicos de cada condi¢do estdo indicados por marcadores
na cor branca (Figura 27). Estes ciclos térmicos foram posteriormente reproduzidos em

corpos de prova no simulador termomecéanico Gleeble®.

v
N

IR

XS
/"‘“ :

Figura 27 — Secdo transversal da junta simulada da condicéo TI (a) 315 °C, (b) 400 °C, (c) 475 °C
e (d) 550 °C.
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Figura 28 — Ciclos térmicos da ZTAGG simulada nas condices Tl 315 °C, 400 °C, 475 °Ce

550 °C.

4.3. Intervalo de resfriamento critico

O tempo de resfriamento entre 800 e 500 °C (tg/s) € 0 mais critico paraa ZTA [62],
pois é neste em que ocorrem as principais transformacdes de fase para acos ARBL. De
forma a avaliar cada uma das condicGes, foi calculado a ts/s baseado nos ciclos térmicos

simulados (Figura 28). Apo6s a determinacdo deste ultimo, foi calculado a taxa de
: oT - T .~ .
resfriamento 5, €M todas as condi¢cdes. Os valores de tgs € 5, estao relacionados na

Figura 29.

. aT , .
Pode-se observar na Figura 29 que em altas temperaturas >, € superior para TI

menores, 0 que é explicado devido ao maior gradiente de temperatura entre a Tl e a
temperatura de pico (1350 °C). Neste mesmo sentido, com a diminuicdo da temperatura

méaxima devido a sequéncia do resfriamento, este gradiente térmico diminui levando uma
« aT .
reducdo de 5, gue em baixas temperaturas (menor que 450 °C) se tornou

aproximadamente iguais em todas as Tls. Ainda, os valores de tg;s corroboram com a

andlise supracitada, uma vez que o tg/s & superior em taxas de resfriamento menores.
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Figura 29 — Taxa de resfriamento e tgs das condigdes Tl 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C.

4.4. Previsdo da formacéo de fases

Uma alternativa para prever o comportamento microestrutural para cada condi¢éo
testada neste estudo (T1 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C) consiste em correlacionar 0s
ciclos térmicos relativos a ZTAGG, obtidos através da simulacdo numérica
(SYSWELD®, Figura 28), com o diagrama de resfriamento continuo do ago AISI 4130
obtido a partir de simulac&o termodinamica no software JMatPro® (simulacéo baseada na
composicdo quimica, Tabela 4). Neste sentido, foi realizada a simulacdo do TRC no
software JMatPro® e a correlagdo entre as simulagdes numéricas e a termodinamica esta
disponivel na Figura 30. Pode-se observar que para as condi¢Ges de T1 315 °C e 400 °C
(tss < 32 s) é esperado que a microestrutura seja composta por martensita (M) e
bainita (B). Para as condi¢des com menor taxa de resfriamento Tl 475 e 550 °C
(tes >79s), a expectativa € que as microestruturas sejam compostas por bainita e
ferrita (F).

Uma das principais consequéncias do aumento das T1 é a queda de tenacidade da
ZTA [5],[107],[108],[63]. WANG e LIU [109] observaram que a tenacidade de acos
ARBL é sensivel a taxa de resfriamento (tss). KEEHAN et al. [110] estudaram a
influéncia do tss na microestrutura de junta soldada de ago de alta resisténcia. Os autores
relatam que para altos tg;s ocorreram a formacao de bainita inferior e superior grosseira
de baixa tenacidade; baixos tg/s resultaram em uma microestrutura composta de martensita

e bainita inferior com alta tenacidade. Desta forma, baseando-se nos resultados da
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Figura 30 e nos trabalhos supracitados ([5],[63],[107],[108],[109]) é esperado que ap0ds o
TTAT, a ZTAGG para Tl 315 °C e 400 °C (baixos tgss) apresentem maior tenacidade do
que T1 475 °C e 550 °C (altos tgss).

900
750-\
g - =
@ 600-
= Perlita
© +
8 450+ B+F+P
£ M ———T1315°C
= 200l MG —Ti 400:0
M, —— T1475°C
-—— T1550°C
150 .
10° 10" 10 10° 10" 10° 10°
Tempo [s]

Figura 30 — TRC (JMatPro®) com o ciclo resfriamento das condigbes Tl 315 °C, 400 °C, 475 °C e
500 °C (SYSWELD®).

Embora a correlacdo feita entre as simulacBes (Figura 30) se mostre uma
ferramenta prética para prever o efeito de ciclos térmicos no comportamento
microestrutural, ressalta-se que a mesma somente se tornard valida caso as
microestruturas previstas para formacdo em cada condicdo forem, de fato, observadas

ap6s a reproducdo destes ciclos térmicos em corpos de prova (Gleeble®).
4.5. Analise microestrutural

4.5.1. Condicdo como soldado

Apos a reproducéo dos ciclos térmicos da ZTAGG no simulador termomecanico
Gleeble®, os corpos de prova foram caracterizados utilizando microscopia 6tica e

eletrbnica de varredura. As micrografias estdo disponiveis na Figura 31.
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Figura 31 — MO das condigdes de Tl (a) 315 °C, (c) 400 °C, (e) 475 °C, (g) 550 °C e MEV
(b) 315 °C, (d) 400 °C, () 475 °C e (h) 550 °C na condigdo como soldado.
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Pode-se observar nas Figuras 31a e 31b que a microestrutura de Tl 315 °C era

composta majoritariamente por bainita (inferior — B, e superior — Bs) e martensita (M). A
formacdo destes constituintes era esperada, uma vez que esta condi¢do teve maior %

(tss =16 s). Na condicdo TI 400 °C (Figura 31c) foram observadas as formagdes dos
constituintes: Bs, By, ferrita com carbonetos alinhados (AC), ferrita proeutetoide (FP) e
ferrita bainitica (FB, Figura 31d). Segundo HONEYCOMBE e PICKERING [111], em
acos carbono baixa liga com elementos formadores de carbonetos (e.g., AlSI 4130), o
crescimento da ferrita é restringido pela necessidade dos elementos de liga particionar por
difusdo (diferenga de solubilidade entre a austenita e ferrita). Como resultado os
carbonetos precipitam nos contornos de grdo da austenita prévia formando BF. A
formacdo de BF em acos Cr-Mo também foi observada por MIRAK e
AHMADABADI [24].

As Figuras 31e e 31f apresentam as micrografias da condicdo T1 475 °C. Pode-se
observar a formagdo majoritaria de ferrita com carbonetos nao alinhados (NC), sendo
possivel observar também Bs adjacentes a contornos de gréo, FP e FB. As Figuras 319 e
31h mostram que a microestrutura de T1 550 °C é formada predominantemente por NC e
AC, também sendo possivel notar a presenca de agregados de ferrita-carbonetos (FC) e
constituintes M-A. Segundo MARTINO e THEWLIS [112], FC consiste em uma matriz
ferritica com fina dispersdo de carbonetos, em que a morfologia deste Gltimo pode se
apresentar na forma classica de perlita, como particulas esféricas ou na forma de fibras
curtas, estendidas, ramificadas ou densamente interconectadas dependendo da
composicdo quimica, tratamento térmico e a temperatura de transformacdo do aco. O
constituinte M-A consiste em uma mistura de martensita e austenita retida que se forma
a partir da austenita enriquecida em carbono [113]. Os termos NC, AC, FP e FC foram
utilizados neste trabalho conforme citado pelo Instituto de Soldagem (TW!I, acrénimo em
inglés para The Welding Institute) [114]. Os resultados acima sdo congruentes com
[6],[54],[71],[24],[112],[115] que observaram a presenca de M, B, FB, FP, FC e M-A em
acos HSLA.

Para as condic¢des T1 315 °C e 400 °C, a correlagdo feita entre os ciclos térmicos
simulados com o diagrama TRC (Figura 30) previu de forma correta a formacdo dos
constituintes martensita e bainita. Por outro lado, para a condi¢cdo TI 400 °C n&o foi

previsto a formacdo da ferrita (AC e FP). Para as condi¢Oes de maior temperatura
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interpasse (T1 475 e 550 °C), os constituintes previstos foram observados, com excecao
da perlita (FC segundo nomenclatura para constituintes da ZTA [114]) para T 550 °C.
O software JMatPro® calcula as temperaturas de transformagdes da austenita em
ferrita, bainita ou perlita em acos ARBL a partir do modelo de KIRKALDY [116]. Este
apresenta boa precisdo para a determinacdo da temperatura de inicio de formacdo da
ferrita para acos baixa liga, porém devido a presenca de elementos formadores de
carbonetos (e.g., Cr, Mo e W) o coeficiente de difusdo é recalculado considerando o efeito
drag, retardando o inicio da transformacdo da austenita em ferrita (y — o). Além do mais,
NA et al. [117] relatam que Cr e o Mo retardam a formacdo da ferrita, e que 0 Mo
apresenta 0 maior efeito retardante, pois se torna segregado nos contornos de graos da
austenita prévia, suprimindo a formagdo da ferrita. No entanto, ANDRES et al.
[118],[119] em andlise de dilatometria, observaram que o Mo acelera a cinética de
transformacéo da ferrita para acos ARBL; o TRC experimental do aco AISI 4130 de
acordo com a sociedade americana de materiais [120] (ASM, acronimo em inglés para
American Society Materials) mostra que a formacéo de bainita € sempre acompanhada
pela formacédo de ferrita. Desta forma, ha divergéncias no que diz respeito ao efeito do Cr
e Mo no tempo de inicio de transformacdo y — a. Apesar disso, os trabalhos de
ANDRES et al. [118],[119] e o TRC experimental de acordo com ASM [120]
corroboram a presenca de ferrita (NC, AC, FP) para Tl 400 °C, 475 °C e 550 °C.

O diagrama TRC do aco AISI 4130 simulado (JMatPro®, Figura 30) apresentou
tempos de inicio de formacdo da ferrita maiores, justificando a ndo previsdo de ferrita
para as condic¢des de menor tg;s (T1315 °C e T1400 °C). Para avaliar o quanto a simulacao
termodinamica distanciou na previsdo das temperaturas de inicio de formacdo dos
microconstituintes, foram reproduzidos os ciclos térmicos da ZTAGG (Figura 28) em
corpos de prova de dilatometria utilizando a simulacdo termomecénica Gleeble®. A
Figura 32 mostra a dilatacdo em funcéo da temperatura das condic¢des T1 315 °C, 400 °C,
475 °C e 550 °C. As Figuras 33, 34, 35 e 36 mostram a determinacdo das temperaturas
de inicio de formac&o dos constituintes utilizando o método da tangente das condigdes
T1315°C, 400 °C, 475°C e 550 °C respectivamente. A Tabela 8 relaciona as
temperaturas de inicio de formagé&o da ferrita (Tr), bainita (Ts), perlita (Tp) e martensita
(Twm) simuladas (Figura 30) e aquelas obtidas a partir da dilatometria (Figura 33, 34, 35 e
36). As temperaturas Tr, Tg € Twm ditas como previstas (JMatPro®) na Tabela 8 foram

consideradas como 0 ponto de intersecdo entre a curva de resfriamento e o inicio de
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formacdo de determinada fase do diagramam TRC (Figura 30). A temperatura de
356,70 °C™ (Tabela 8), Tm da condicdo TI 400 °C simulada, foi estimada a partir da
projecdo de Ms simulada para tempos maiores no TRC (Figura 30).
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Figura 32 — Dilatacdo em funcéo da temperatura das condi¢des Tl (a) 315 °C, (b) 400 °C,
(c) 475 °Ce (d) 550 °C.
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Figura 33 — Determinacéo das temperaturas de transformacao dos constituintes da condigéo
TI 315 °C pelo método da tangente.
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Figura 34 — Determinacéo das temperaturas de transformacao dos constituintes da condigao
T1 400 °C pelo método da tangente.

42



0,06

0,04+

dLiL,

0,02

0,00 . . .
200 400 600 800 1000

Temperatura [°C]

Figura 35 — Determinacéo das temperaturas de transformacao dos constituintes da condigéo
TI 475 °C pelo método da tangente.
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Figura 36 — Determinacéo das temperaturas de transformacao dos constituintes da condigao
TI1 500 °C pelo método da tangente.

Tabela 8 — Temperaturas de inicio de transformacdo da ferrita (T),
perlita (Tp), bainita (Tg) e martensita (Twm) simuladas e experimentais [°C]

Te Te Ts Ts Tp Twm
TI . . . . TP Dilatometria TM Dilatometria
JMatPro  Dilatometria  JMatPro  Dilatometria JMatPro JMatPro
315 - 718 457 594 - - 357 422
400 - 723 494 640 - - 357" 470
475 555 731 519 655 - - - -
500 605 752 534 670 - 594 - -
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Assim como pode-se observar na Tabela 8 e na Figura 37, as temperaturas Tr, Tg,
Tp e Twm reais (obtidas a partir da dilatometria) ocorreram em temperaturas maiores e em
tempos menores do que aquelas obtidas a partir da simulacdo termodindmica. Logo, o
TRC real do aco AISI 4130 deste estudo apresenta as regides de inicio de transformacéo
de fase em tempos menores e em temperaturas mais elevadas, o que converge com 0
diagrama de PHILIP [21], ASM [120] e com os resultados de
ANDRES et al. [118],[119].
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Figura 37 — Diagrama TRC simulado (JMatPro®), ciclos térmicos de resfriamento (SYSWELD®)
e temperaturas de transformacao obtidas a partir da dilatometria.

4.5.2. Condicdo apés TTAT

Apbs a realizacio da reproducio dos ciclos térmicos na Gleeble®, os corpos de
prova foram tratados termicamente a 655°C por 120 minutos. As micrografias das
condigBes TI 315 °C, TI 400 °C, T1 475°C e TI 550 °C TTAT estdo disponiveis na
Figura 38.
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Figura 38 — MO das condigdes de Tl (a) 315 °C, (c) 400 °C, (e) 475 °C, (g) 550 °C e MEV
(b) 315 °C, (d) 400 °C, (f) 475 °C e (h) 550 °C na condigao apos TTAT.
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As Figuras 38a-38b e 38c - 38d apresentam as micrografias do material na
condigdo TI 315 °C e TI 400 °C TTAT respectivamente. Nota-se que a microestrutura
destas condi¢bes é composta por martensita revenida (Mg), Bi, Bs e AC (este somente
para Tl 400 °C). O estado revenido da martensita € resultante da precipitacdo de
elementos de liga que se encontravam anteriormente em solucdo solida supersaturada.
Em outras palavras, devido a maior taxa de resfriamento desta condi¢do, ndo houve
condicGes termodinamicamente favoraveis para que, durante o resfriamento, parte dos
elementos de liga que estavam em solucédo sélida na austenita se precipitassem em forma
de carbonetos. Assim, a realizacdo do TTAT (655 °C por 2 h) proporcionou condicdes
cinéticas necessarias para que ocorresse a precipitacdo destes elementos de liga (i.e., 0
TTAT atuou promovendo o revenido da martensita). Para as condicdes Tl 475 °C TTAT
(Figura 38c e 38d) e T1 550 °C TTAT (Figura 38g 38h), os constituintes ferrita (NC, AC
e FP) e FC (este somente para T1 550 °C) foram identificados. Dessa forma, nota-se que
em todas as condicdes ndo foi possivel identificar alteragdo microestrutural significativa
comparando com a condi¢cdo como soldado. Este comportamento ocorreu devido a
temperatura do TTAT ser inferior a de transformacao dos acos ARBL (A1), i.e., 0 TTAT

ndo promoveu austenitizacao.

Com o objetivo de identificar os tipos de carbonetos precipitados (regido de
tonalidade escura (preta) nas micrografias do MO e tonalidade clara (branco) nas
micrografias do MEV na Figura 38), foram realizadas varreduras utilizando EBSD nas
amostras das quatro condicOes estudadas ap6s TTAT, Figura 39. Na Figura 39a e 39b
(T1315 °C e 400 °C, respectivamente) pode-se observar que os carbonetos do tipo M23Cs
se precipitaram preferencialmente no interior das ripas de martensita (Mgr). Em todas as
condicdes observou-se graos com intensa precipitacdo de carbonetos do tipo M23Cs em
seu interior, indicando a presenca de FC como observado nas Figuras 31 e 38. Nas Figuras
39c e 39d notou-se também a presenca de carbonetos do tipo M23Cs entre algumas ripas
de bainita. Embora em menor teor, foi identificado também a presenca de carbonetos do
tipo MCa. Estes por sua vez, se precipitaram preferencialmente nos contornos de gréo.
A baixa quantidade de M-Cz identificada nas analises vai de encontro com os resultados
de BHADESHIA e HONEYCOMBE [36], pois de acordo com os autores, 0
coalescimento dos carbonetos do tipo M23Cs tendem a ocorrer quando os carbonetos do

tipo M7C3 encontram-se dissolvidos na matriz do aco. A identificagdo de carbonetos do
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tipo M23Cs ¢ M7Cs em agos Cr-Mo baixa liga também converge com os resultados de
[35],[53],[121] e [122].

Nota-se que embora foi observado uma grande precipitacdo de carbonetos na
ferrita (correspondentes a NC e AC) das condicdes T1 475 °C e T1 550 °C (Figuras 38f e
38h), estes carbonetos ndo foram identificados na analise da Figura 39c e 39d. Como o
objetivo da analise consistia em identificar carbonetos ricos em Cr (M23Cs, M7C3) e Mo
(M2C), a andlise ndo procurou carbonetos ricos em Fe (MsC), logo as regides

correspondentes a estes carbonetos foi indexada como Fe (CCC).

Fe (CCC)

Figura 39 — Mapa de fases (EBSD) para as condigdes (a) 315 °C, (c) 400 °C, (e) 475 °C,
(9) 550 °C ap6s TTAT.

4.6. Andlises por difracdo de elétrons retroespalhados

A Figura 40 mostra 0 mapa de orientacOes cristalograficas para as condigdes
T1 350 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C TTAT. Assim como observado na Figura 38, a
microestrutura para a condicdo de menor tgs € refinada com morfologia de ripas,
caracteristica de martensita. Além disso, foi possivel observar bainita (Bs e B)) devido a
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presenca de blocos de mesma orientacdo cristalografica no interior da austenita prévia
[123]. Para maiores TlIs, a microestrutura resultante foi mais grosseira, onde o grédo de
austenita previa se transformou em constituintes de origem reconstrutiva com orientagoes
cristalograficas préximas, caracteristico da presenca de ferrita [124], assim como
indicado pela Figura 38, onde observou-se AC, NC e FP. Além disso, vale ressaltar que
ndo foi constatado orientacédo cristalografica preferencial nas amostras, apesar do fluxo
de calor durante a simulacéo térmica da ZTAGG ser orientado (extragdo de calor feita no

sentido de maior comprimento da amostra).

[001] [011]

Figura 40 — Mapa de orientagdo (EBSD) para as condicdes T1 315 °C, T1400 °C, TI 475°Ce
T1550 °C TTAT.
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O KANM (acrénimo em inglés para kernel average neighbor misorientation)
representa a desorientagdo media entre pontos vizinhos no interior de um gréo [125],
sendo proporcional a densidade de discordancias geometricamente necessarias
(DGN) [126]. Os mapas de distribuicdo de desorientacdes locais sdo usados para avaliar
o gradiente de deformacdo local. Estes mapas sdo uma forma eficiente de localizar areas
com concentragdo de tensdo para um intervalo de desorientacdo entre 0 ° e 5 ° [127]. As
desorientacGes maiores que 5 ° ndo séo levadas em consideracdo pois podem ocorrer
devido ao desenvolvimento de contornos de baixo angulo. Na Figura 41 se encontram
disponiveis as micrografias MEV em modo de elétrons retroespalhados e os
correspondentes mapas de distribuicdo de desorientagOes locais. Pode-se observar na
Figura 41 que a maior concentracdo de tenséo esta associada aos contornos de grao, o que
é explicado pela maior densidade de discordancias que apresenta esta regido. No intuito
de elucidar especificamente a diferenca de deformacdo no interior dos grdos para as

quatro Tls, uma andlise quantitativa da desorientagdo local foi realizada, Figura 42.

As transformacdes de fase displacivas possuem uma deformacao intrinseca, assim
0s constituintes oriundos dessas transformacGes (martensita e bainita [30]) tendem a
apresentar maior deformacao intragranular. Desta forma, ja era esperada que as condi¢des
T1 315 °C e 400 °C apresentassem maiores frequéncias de desorientacdo local (6.) para
maiores angulos (0 > 1,3 °, Figura 42). Isso também ocorre pois maiores taxas de

resfriamento dao origem a maiores deformacGes e defeitos na rede cristalina [128].

De acordo com FURUHARA et al. [129], elevadas temperaturas de transformacéo
reduzem a for¢a motriz para formacao da bainita, para estes casos a transformagéo y — a
nédo apresenta todos os 24 variantes (formas de acomodacao dos planos cristalinos durante
transformacdes displacivas; relacdo de orientagcbes de Kurdjumov-Sachs [29]), o que
reduz a auto acomodacédo das deformacdes. Embora Tl 315 °C e 400°C apresentem
microestrutura composta por martensita e bainita, a bainita da condi¢cdo TI 400 °C foi
formada a temperaturas maiores (devido a menor taxa de resfriamento desta condicéo),
apresentando assim uma maior deformagdo no interior do grdo (i.e., maior 6.) quando
comparado a TI 315 °C.
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Figura 41 — Micrografias MEV e respectivos mapas de distribuicéo de desorientacdes locais.
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Figura 42 — Distribuicdo KANM para as condiges T1 315 °C, T1400 °C, TI475°Ce
TI550 °C TTAT.

As condi¢cbes de maior tempo de resfriamento (tg;s) apresentaram uma maior
frequéncia de desorientacao de baixo angulo (0 ° <6 < 1,3 °), resultado esperado devido
a origem reconstrutiva dos constituintes (AC, NC, FP e FC) observados para Tl 475 °C e
T1550 °C TTAT. Assim, € esperado uma maior densidade de DGN para as menores Tls
(maior taxa de resfriamento) e consequentemente uma maior a¢do do endurecimento por
deformacéo [130]. Comportamento  semelhante  foi observado por
ABDULSTAAR et al. [131], que mostraram que 0 KANM varia entre as regides da ZTA,

i.e., depende da taxa de resfriamento e dos constituintes formados.

De acordo com BARMAK et al. [132], a conectividade dos contornos de gréos €
crucial no comportamento dos materiais, especialmente em fendmenos intergranulares
(e.g., fluéncia, difusdo, propagacéo de trinca e corrosdo). A distribuigdo caracteristica dos
contornos de grdo (GBCD, acrbnimo em inglés para grain boundary character
distribution) tem sido tradicionalmente associada a distribuicao de desorientacfes na rede
cristalina nos contornos de grao [133], sendo definida como o comprimento do contorno
de gréo para uma dada desorientacdo. A GBCD (Figura 43) foi determinada a partir dos
dados de EBSD (Figura 40). Neste trabalho, angulos de desorientac¢Ges (0) < 15° foram
considerados como contornos de grdo de baixo angulo (CGBA); 6 > 15°, contornos de
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grdo de alto angulo (CGAA). Pode-se observar que maiores ITs apresentam maiores
frequéncias de CGBA, devido a presenca cada vez mais predominante de ferrita (AC,
NC, FP) e FC, Figura38. Em0< 6 < 7,5, afrequéncia da T1 400 °C se apresentou superior
do que as outras condices. Este comportamento pode ter ocorrido devido a maior
quantidade de Bs e ao maior grau deformacdo local observado no diagrama KANM
(Figura 42). As maiores frequéncias de CGAA para IT 315 °C e IT 400 °C se deve a auto
acomodacéo que ocorre nas transformacdes displacivas (e.g., pares de variantes Vi e Vo,
Vi e Vs e Vi e Vs [29]), assim, a maior quantidade de martensita na microestrutura
confere uma maior frequéncia de CGAA. Além disso, segundo KITAHARA et al. [29],
CGAA com 0 =60° sdo caracterizados como contornos ~3 CSL (acrénimo em inglés
para coincidence site lattice), os quais apresentam menor energia de contorno de gréo e

maior resisténcia a propagacao de trincas intergranulares [134].
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Figure 43 — Distribuigao caracteristica de contornos de gréo de Tl 315 °C, 400 °C, 475°Ce
550 °C TTAT.

Segundo LIPETZKY e KREHER [135], os CGAA defletem a fratura durante sua
propagacao. Dessa forma, a maior frequéncia de CGAA tende a dissipar mais energia da
trinca, sendo assim esperado que T1 315 °C e 400 °C TTAT apresentem maior valor de
tenacidade ao impacto. Contudo, ndo somente os CGAA influenciam na tenacidade, mas
também o tamanho de gréo efetivo, i.e., 0 caminho livre de propagacdo de trinca sem

deflexdo. Desta forma, é esperado que materiais com menor tamanho de grdo efetivo
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possuam maior tenacidade [136],[137],[138],[139]. Por este motivo, foi realizado uma
andlise pontual em linha reta (ponto A até o ponto B, Figura 40) para avaliar o tamanho
de gréo efetivo, que foi definido como a distancia entre dois pontos consecutivos com
0 >50 °, assim como realizado por ZHOU et al. [128]. A anélise de desorientacdo ponto
a ponto das TI 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C TTAT se encontram disponiveis na

Figura 44. Figura 45 expressa a influéncia da Tl no tamanho de gréo da austenita prévia
e no tamanho de gréo efetivo.
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Figura 44 — Analise de desorientacdo ponto a ponto das T1 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C.
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Figura 45 — Tamanho de gréo da austenita prévia e tamanho de grao efetivo das T1 315 °C,
400 °C, 475 °C e 550 °C.

De acordo com a Figura 45, a Tl apresentou baixa influéncia no tamanho de gréo
da austenita prévia devido ao baixo tempo de residéncia (3,73 s; 4,13 s; 5,29 s € 6,29 s
para Tl 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C, respectivamente) em altas temperaturas (entre
1350 e 950 °C). Por outro lado, o tamanho de gréo efetivo foi fortemente influenciado
para as Tl >400 °C devido aos constituintes formados (AC, NC, FP e FC). Assim, é
esperado que as condic¢des de Tl > 400 °C tenham um maior caminho de propagacéo de
trinca sem deflex&o, i.e., um menor consumo de energia durante a propagacao da trinca.
Desta forma, por mais que T1 400 °C tenha grande frequéncia de CGAA, seu tamanho de
gréo efetivo foi aproximadamente 104% maior que T 315 °C, indicando menor consumo

de energia necessario para a propagacéo da trinca.

4.7. Propriedades mecénicas

Para avaliar a influéncia das Tl no comportamento mecanico da ZTAGG
simulada, foram realizados ensaios de dureza e impacto Charpy-V nos corpos de prova
apos o TTAT.

4.7.1. Dureza

A Figura 46 mostra a microdureza das Tl 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C TTAT.

Pode-se observar que a Tl 315 °C apresentou a maior dureza, o que é explicado devido a
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visual predominancia da microestrutura martensitica e bainitica (Figuras 31 e 38) produto
do ciclo térmico de menor tgs. Além disso, as durezas das condi¢fes seguintes
diminuiram gradativamente na mesma ordem que aumentou a TI (400 °C, 475°C e
550 °C). Foi observado na Figura 38 que o aumento de TI provocou a formacdo de uma
microestrutura majoritariamente ferritica, sendo que a proporc¢éo de ferrita é superior em
Tls mais elevadas (maiores tgs), 0 que explica a queda da dureza. Embora as condic¢des
T1 475 °C e 550 °C visualmente apresentarem microestrutura majoritariamente ferritica
(AC e NC) e KANM equivalente, 0 menor tgs da condigdo TI 475 °C permitiu uma
precipitacdo mais homogénea dos carbonetos e uma lamela de ferrita de menor espessura,
0 que justifica a dureza superior de T1 475 °C. Além disso, as maiores durezas de TI
315°C e 400 °C véo de encontro com os resultados observados com o KANM
(Figura 42), devido a acdo somada dos mecanismos de endurecimento causado pela
microestrutura resultante das transformacOes displacivas (martensita e bainita) e a

densidade de DGN (maiores frequéncias de 6 > 1,3 ©).
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Figura 46 — Dureza das T1 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C.

4.7.2. Tenacidade ao impacto

A Figura 47 e 48 mostram a tenacidade ao impacto e as superficies de fratura para
as T1315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C na condicdo TTAT respectivamente. Pode-se
observar que a condi¢do Tl 315 °C apresentou a maior tenacidade ao impacto com
superficie de fratura mista, com a presenca de dimples e quase-clivagem (Figura 48a).

Por outro lado, as condicdes Tl 400 °C, 475 °C e 550 °C apresentaram uma queda
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significativa (cerca de 75 %) na tenacidade ao impacto comparado com a condicdo de
menor interpasse, com fratura fragil (superficie facetada caracteristica de clivagem). Os
valores de tenacidade ao impacto das condig¢des T1 > 400 °C séo inferiores ao requerido
pela norma ASME B31.3 [2] (41 J, linha vermelha tracejada na Figura 47). Desta forma,
0 aumento da produtividade (reducdo do tempo de soldagem) pelo uso de processo
continuos € limitado pelo acumulo de energia na junta soldada (aumento indiscriminado
daTl).

315
Temperatura interpasse [°C]

Figura 47 — Energia absorvida das T1 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C. Limite de aceita¢do
ASME B31.3 (linha vermelha).

Como indicado anteriormente, a queda da tenacidade ocorrida em IT > 400 °C néo
pode ser atribuida ao crescimento de grdo da austenita prévia [10],[11], uma vez que ndo
houve um aumento significativo com o aumento da TI (Figura 45); no entanto, houve um
aumento no tamanho de grao efetivo. Quanto menor o tamanho de gréo efetivo, maior a
frequéncia de deflexdes e consumo de energia com a propagacdo da trinca, com
consequente aumento tenacidade ao impacto em baixas temperaturas. De acordo com
ZHAN et al. [128], a direcédo de propagacéo da trinca muda quando encontra contornos
de blocos martensiticos ou lamelas bainiticas, e é interrompida quando encontra
contornos X3 CSL nos pacotes de martensita. Isto corrobora a maior tenacidade ao
impacto da condicdo de Tl 315 °C, uma vez que ela apresentou microestrutura composta
por martensita e bainita, pequeno tamanho de grdo efetivo e grande fracdo de 6 = 60°
(i.e, 3 CSL [50]).
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clivagem

Figura 48 — Superficie de fratura (MEV) das T1 315 °C, 400 °C, 475 °C e 550 °C.

A maior fracdo de CGBA (6 < 10 °) observados na condic¢ao T1400 °C (Figura 43)
contribuiu para que esta apresentasse o menor valor de tenacidade ao impacto entre todas
as condigdes [140]. Além disso, como indicado por GE et al. [107] e BYUN et al. [141],
a maior fragcdo de CGBA das TlIs > 400 °C, a presenca de FP, constituintes M-A, AC e
NC nas microestruturas contribuiram para a queda de tenacidade da ZTAGG simulada.
LIU et al. [142] observaram que a trinca ndo sofre deflexdo quando encontra CGBA, o
gue permite um caminho preferencial para uma propagacao de trinca intragranular. Desta
forma, a presenca de uma microestrutura de baixa tenacidade (FP, M-A, AC e NC), alta
fracdo de CGBA e aumento do tamanho de gréo efetivo para Tls > 400 °C contribuiram

para a queda abruta de tenacidade ao impacto.
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A queda de tenacidade observada para Tl > 315 °C é corroborada por
KEEHAN et al. [110]. Estes autores relatam que M e B; promoveram uma maior
tenacidade ao impacto, e com o aumento de tg;s (mudanga na microestrutura para Bs
grosseira e ferrita) ocorreu uma queda acentuada na tenacidade a impacto. Além disso,
CUI et al. [134],[143], também corroboram com os resultados de T1 475 °C e 550 °C,
pois o0s autores observaram pouca diferenga microestrutural entre as condic¢des analisadas,
contudo, uma mudanga significativa da tenacidade ao impacto foi causada pela variagéo

de tamanho de gréo efetivo e a GBCD.
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5. CONCLUSOES

O estudo da influéncia da temperatura interpasse de soldagem na zona

termicamente afetada de grdos grosseiros simulada de tubos de ago AISI 4130 alcancou

as seguintes conclusoes:

A TI apresentou forte influéncia sobre tenacidade ao impacto da ZTAGG
simulada, onde foi observada uma queda abrupta (cerca de 75%, ndo alcancando
os valores requeridos na ASME B31.3) mudando o modo de fratura de ductil
(T1 315 °C) para fragil (T1>400 °C). Alem disso, a Tl apresentou forte influéncia
na GBCD, onde foi observado maior fragio CGAA e um menor tamanho de gréo
efetivo para Tl 315 °C, o que conduziu a um menor caminho livre de propagacéo
de trincas. E ainda, 0 aumento na Tl foi acompanhando por uma diminuicdo na
microdureza.

A TI influenciou na taxa de resfriamento e no tgss, ocasionando uma mudanca
notdria na microestrutura da ZTAGG, de forma que nas condi¢Bes de menor tgss
(T1315 e 400 °C) ocorreram a formacéo predominante de martensita e bainita (B
e Bs). As condigdes de maior tgs (Tl 475 e 550 °C) ocorreram formacéo
predominante de AC e NC, sendo possivel também observar a presenca de FC e
constituintes M-A. Por outro lado, a TI apresentou baixa influéncia no tamanho
de grdo da austenita prévia devido ao baixo tempo de residéncia em elevadas
temperaturas (entre 1350 °C e 950 °C).

O uso combinado das simulagdes numérica e termodindmica (ciclos térmicos -
SYSWELD® e diagrama TRC - JMatPro®, respectivamente) se mostraram como
uma ferramenta valida para estimar a formagdo microestrutural de juntas soldadas.
Por outro lado, a partir do uso de dilatometria, foi possivel verificar que as
temperaturas de inicio de transformacdo da austenita em ferrita, perlita, bainita e
martensita reais ocorreram em temperaturas maiores e em menores tempos do que
aquelas obtidas a partir da correlagdo entre as simulagdes.

A simulacdo numérica da soldagem foi validada com sucesso a partir da
comparacdo entre uma macrografia da junta soldada e o mapa de temperatura da
secdo transversal da solda simulada; e também através da correlacdo entre a

temperatura maxima simulada e a mensurada pelo termopar (97,5% de precisao).
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6. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

e Auvaliar a influéncia de temperaturas interpasse inferiores a 315 °C na tenacidade
ao impacto ZTAGG do ago AISI 4130 utilizando a mesma metodologia utilizada
neste trabalho.

e Avaliar o comportamento mecanico da ZTAGG do aco AISI 4130 quando néo
utilizado o TTAT, seguindo a metodologia utilizada neste trabalho.

e Realizar soldagem GTAW e SAW de tubos de aco AISI 4130 considerando as
temperaturas interpasse deste estudo, para avaliar a influéncia destas nas
propriedades mecanicas da junta soldada real.

e Uso do presente modelo numérico para avaliar a influéncia das TI nas tensdes e
deformacdes residuais.

e Avaliar a influéncia das temperaturas interpasses do presente estudo na zona
termicamente afetada de graos grosseiros reaquecida na regido intercritica.

e Auvaliar a tenacidade da fratura e a resisténcia a corrosdo sob tensdo de juntas
soldadas considerando as TI deste estudo.

e Reproduzir a mesma metodologia deste estudo considerando as TI entre 315 e

400 °C para determinar a T critica para a tenacidade ao impacto.
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