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RESUMO

Os acos inoxidaveis super duplex combinam excelentes propriedades de resisténcia
a corrosao com oOtimas propriedades mecanicas. Porém, a aplicacdo destes materiais em
regime permanente se restringe a temperaturas abaixo de 280 °C, de modo a evitar
fragilizagdo. O material estudado foi 0 aco inoxidavel super duplex de denominacdo UNS
S32760 soldado de acordo com os procedimentos recomendados para estes materiais. Foi
avaliado o comportamento em tenacidade a fratura em diferentes regides da junta soldada.
Também se estudou dois tratamentos térmicos de envelhecimento diferentes, a 550 °C por
2 h e 850 °C por 35 min, no material base, avaliando, posteriormente, 0 comportamento de
tenacidade a fratura e a tenacidade ao entalhe Charpy. As microestruturas foram analisadas
utilizando-se microscopia otica e para a analise das fraturas dos corpos de prova ensaiados
em tenacidade a fratura utilizou-se o microscépio eletrbnico de varredura. Foram também
analisadas as fases precipitadas nos materiais tratados termicamente por difratometria de
raios—x. Todas as regifes da junta soldada e os materiais de base tratados termicamente
foram posteriormente avaliados quanto a tenacidade a fratura utilizando passos de
carregamento por carga prescrita em agua do mar sintética sob protecdo catodica de -
1100m\kcs Os resultados mostraram que o comportamento da junta soldada, metal de
solda e zona afetada pelo calor, foi bastante afetado pelo meio com utilizacdo de protecao
catddica, assim como o material de base tratado termicamente na temperatura de 850 °C,

guando comparados a tenacidade a fratura destes materiais ao ar.
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ABSTRACT

Duplex stainless steels combine excellent corrosion resistance properties with great
mechanical properties. However the temperature range for permanent application of these
alloys is limited to 280°C because they can experience embrittlement as a consequence of
thermal cycles. The studied material was the UNS S32760 superduplex stainless steel
welded as the recommended practice. Evaluations of fracture toughness were made on
different regions of the welded joint. The present work also study the influence of two
different ageing heat treatments — at 550 °C for 2 h and at 850 °C for 35 min — on base
material in order to evaluate its resulting fracture toughness and notch toughness utilizing
charpy test. Microstructure was analyzed by optical microscopy for the heat treat base
material and to the weld joint. The fractures of specimens in fracture toughness tests were
analyzed by scanning electronic microscopy. X ray diffraction analyses of extracted
residues of heat treated base material were studied. All the regions of weld joint and the
heat treated base materials were also evaluated under possible aggressive conditions
(cathodic polarization in synthetic sea water). The realized tests were the fracture
toughness utilizing the step loading technique with prescribed load sequence in synthetic
sea water under -1100ma¢e cathodic protection. The results shown that the welded joints
fracture toughness behavior were very affected when associated with corrosion
environment under cathodic protection and when heat treated at 850 °C in comparison with

in air data.
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1 INTRODUCAO

O desenvolvimento de ligas de maior resisténcia a corrosdo e mecanica tem sido
objetivo de muitos fabricantes para atender a industria petrolifera nos dias atuais. A
escassez do petroleo e seu elevado preco possibilita a extracdo deste em ambientes mais
agressivos, como a prospeccao de petroleo em aguas profundas e ultraprofundas. Desta
forma torna-se necessario o desenvolvimento de ligas que suportem as exigéncias para que
0s equipamentos trabalhem em condi¢cbes extremamente adversas (nivel de solicitacdo
mecanica, ambiente agressivo, dificuldade de inspecdo e manutencédo, etc). Um dos mais
modernos acos com relacdo a resisténcia a corrosao/custo no dias de hoje, e cuja demanda
cresce a cada ano na industria do petroleo, sdo os acgos inoxidaveis super duplex. Essa nova
classe de acos inoxidaveis vem substituindo os agos inoxidaveis tradicionais. Estes
materiais possibilitam que os equipamentos da industria de petréleo offshore fiquem mais
leves devido a maior resisténcia mecanica, e com maior vida util, favorecida pela maior
resisténcia a corrosao.

Contudo, 0 uso destes materiais mais novos traz consigo a falta de experiéncia
técnica para com esses. Em se tratando de estruturas offshore, o conhecimento do
comportamento a fratura desses acos estruturais e sua relacdo com o ambiente de trabalho
encontrado é de suma importancia para a confiabilidade destas.

Os acos inoxidaveis da familia duplex quando expostos a um meio agressivo
(polarizacdo catddica) em conjunto com solicitacbes mecanicas e microestrutura
desfavoravel podem vir a apresentar o fenémeno do trincamento sob tenséo induzido pelo
hidrogénio (Hydrogen Induced Stress Cracking). Como o aparecimento de trincas em
estruturas fabricadas com esse tipo de material pode ser inevitavel, fica evidente a
importancia da avaliacdo da resisténcia dos materiais a propagacéao de trincas nos meios em
gue estes materiais virdo a ser utilizados. A taxa de crescimento destes defeitos e o
tamanho de defeito admissivel na estrutura, para o0 material em questao, € que determinaréo
o tempo de vida util de equipamentos, bem como as condi¢gbes de seguranga na operacao
destes.

Este trabalho tem por objetivo avaliar o comportamento a fratura da junta soldada

do aco inoxidavel super duplex de denominacdo UNS S32760 frente a uma solucdo aquosa
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com aplicacdo de protecdo catodica. Adicionalmente foi avaliado o comportamento a
fratura, em conjunto com o meio agressivo, do material de base tratado termicamente
utilizando dois tratamentos térmicos distintos, buscando temperaturas diferentes de
precipitacdes intermetélicas.

Foi avaliado também o comportamento a fratura destas mesmas condi¢des citadas
anteriormente, junta soldada e material de base tratado termicamente, com a auséncia do
meio agressivo.

A andlise do comportamento apresentado pela junta soldada mostra-se importante,
ja que a zona termicamente afetada e a zona fundida podem apresentar susceptibilidade a
fratura assistida pelo ambiente maior que para o metal base. Os materiais de base tratados
termicamente podem também ter maior susceptibilidade a fratura devido ao aparecimento

de fases intermetalicas de baixa tenacidade em sua microestrutura.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 Os Acos Inoxidaveis Duplex e Super Duplex Generalidades

Os acos inoxidaveis duplex (AID) e super duplex (AISD) sao ligas baseadas no
sistema ferro-cromo-niquel e apresentam uma estrutura mista de ferrita (estrutura cristalina
cubica de corpo centrado) e austenita (estrutura cristalina cubica de face centrada). A exata
guantidade de cada fase é funcdo da composicdo quimica e do tratamento térmico. A
maioria destas ligas séo projetadas para conterem iguais quantidades de cada fase em sua
microestrutura na condicéo recozida, e sdo caracterizadas por terem uma baixa quantidade
de carbono (<0,03% em peso) incluindo adicbes de molibdénio, tungsténio, cobre e
nitrogénio'”). As vantagens especificas oferecidas pelos acos inoxidaveis duplex e super
duplex em relacdo a série 300 convencional dos acos inoxidaveis séo a resisténcia ao
escoamento (aproximadamente o dobro dos acgos inoxidaveis austeniticos), a maior
resisténcia ao trincamento de corrosdo sob tensdo por cloretos e a maior resisténcia a
corrosdo por pite$?). Assim como a familia dos acos inoxidaveis austeniticos, estes
materiais ndo podem ser endurecidos por meio de tratamentos térmicos. Estas ligas sdo
usadas em uma faixa de temperaturas intermediarias, (entre - 60°C a 300°C) onde
resisténcias a acidos e solucdes contendo cloretos sdo requeridas. Os acos inoxidaveis
duplex e super duplex requerem cuidadosos procedimentos de fabricacdo para se evitar a
formacdo de fases secundérias indesejaveis e para manterem iguais propor¢fes tanto da

fase ferritica como da austenitica.

As primeiras classificagdes desses agos continham aproximadamente 18% em
cromo, entre 4 a 6% de niquel, e algumas vezes molibdénio. As classificacbes comerciais
atuais contém entre 22 a 26% de cromo, 4 a 7 % de niquel, molibdénio maior que 4,5%,
0,7% de cobre e tungsténio sendo também ligados com 0,08 a 0,35% de nitfdgénio
Continuas modificagbes na composi¢cdo destas ligas tém sido feitas para melhorar as
propriedades de resisténcia a corrosao, usinabilidade e soldabilidade. Em particular, as
adicoes de nitrogénio tém sido efetivas na melhora da resisténcia a corrosdo por pites e
soldabilidade.

Os acos inoxidaveis duplex comerciais podem ser divididos em cinco tipos

genéricos que sao:

= FE-23CR-4NI-0.1N
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= FE-22CR-5.5NI-3MO-0.15N

= FE-25CR-5NI-2.5M0O-0.17N-CU

= FE-25CR-7NI-3.5MO-0.25N-W-CU
®* FE-27CR-6.5NI-5MO-0.4N

Em consideracéo ao primeiro dos cinco tipos genéricos dos agos inoxidaveis duplex
(FE-23CR-4NI-0.1N), este grupo pode ser melhor representado pelo material 2304 ou pela
denominacdo UNS S32304. Embora este material ndo apresente melhores caracteristicas de
resisténcia a corrosdo do que 0s ac¢os inoxidaveis austeniticos padrées, a liga 2304 esta
incluida entre os agos inoxidaveis de alto desempenho devido ao baixo carbono e o alto
nitrogénio, comum aos ac¢os inoxidaveis duplex de segunda geracéo. Este grupo de AID
podem ser soldados e oferecem alta resisténcia mecanica e melhor resisténcia a corrosao
sob tens&o do que os tipos AISI 316L e AISI 3¥7L

As ligas do segundo tipo genérico (FE-22CR-5.5NI-3M0O-0.15N) sdo as mais uteis
da familia dos AID. A liga 2205 € uma das mais conhecidas tendo a designacdo UNS S
31803. Estas ligas combinam boa capacidade de conformacdo com boas propriedades de
resisténcia a corrosdao com um menor custo em relacdo aos outros tipos de AID. Esta
familia de ligas apresenta grande versatilidade em resisténcia a corrosédo e facilidade de
fabricacdo. Possuem também melhor resisténcia a corrosédo sob tensdo que o aco inoxidavel
austenitico AIS| 316",

Os materiais da familia FE-25CR-5NI-2.5MO-0.17N-CU s&o mais conhecidos
como 25 cromo. Um desses materiais € 0 Ferralium 255, tendo designacdo UNS S 32550.
Estas ligas possuem grande quantidade de cromo favorecendo uma melhor resisténcia a
corrosdo localizada quando comparadas ao do segundo tipo genérico de AID. O cromo
existente nesses materiais fornece boa capacidade de resisténcia na presenca de acidos
oxidantes. A quantidade de niquel € também aumentada para que haja um balanco com a
guantidade de cromo, o que melhora também a resisténcia para com acidos redutores. A
grande quantidade de cromo tem a desvantagem de acelerar a cinética de precipitacdo de
fases que deterioram as propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo quando o

material sofre algum ciclo térmico.

Existe também outra classe dos AID com também 25 % de cromo (FE-25CR-7NI-
3.5M0O-0.25N-W-CU). A alta quantidade de cromo, niquel, molibdénio e nitrogénio nesses

materiais 0s levam a ter excelente resisténcia a corrosao, superior aos trés tipos anteriores.
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Este tipo genérico dos AID também possui alta resisténcia mecanica sendo freqientemente
denominados de acos inoxidaveis super duplex. A resisténcia a corrosdo por pites e por
frestas em agua do mar em temperatura ambiente é similar a liga austenitica com 6% de
molibdénio. Devido a grande quantidade de elementos de liga, estes materiais podem
sofrer mais facilmente com a precipitacdo de fases indesejaveis quando submetidos a
condicbes de algum tratamento térmico na sua fabricacdo. Esses materiais séo utilizados
em ambientes corrosivos na industria do petroleo, aplicagdes marinhas, na industria
guimica e da celulose. O indice de resisténcia a corrosao por Riittixsg (Resistence
Equivalent) para os acos inoxidaveis super duplex tem um valor minimo de 40. Este PRE &

definido em funcdo da composicéo quimica, sendo:

PRE =% Cr + 3,3 % Mo+ 16 % N 1) (
PREy =% Cr + 3,3 (% Mo+ 0,5 % W) + 16 % N 2) (

7

A Ultima classe da familia de inoxidaveis duplex é representada pelo material
chamado de hyper duplex (FE-27CR-6.5NI-5M0O-0.4N) fabricado pela empresa Sandvik.
Este material segundo o fabricante apresenta as melhores propriedades de resisténcia a
corrosdo entre todas as ligas duplex até hoje comercializadas. Na pagina da internet do
grupo de tecnologia em materiais da Sandvik *“www.sandvik.Ednha diversos estudos
com essa liga mostrando uma maior temperatura critica de piting e de fresta em
comparacado com as ligas austeniticas com alto molibdénio e para com as ligas de acos
inoxidaveis super duplex em meios contendo cloretos. O PRE da liga tem valor de 49,
variando de apenas uma unidade na estrutura ferritica e austenitica. Em relagdo a
resisténcia mecanica, a tensdo de escoamento alcanca valores de 800 MPa e a resisténcia a
tracdo valores de 1000 MPa, apresentando valores maiores que 25 % de alongamento no
estado recozido e solubilizado. Todas essas propriedades de resisténcia mecanica foram
medidas a temperatura ambiente. Essas ligas sdo recomendadas para meios contendo alta
guantidade de cloretos. Podem ser utilizadas em trocadores de calor, condensadores de
topo que operam em temperaturas mais altas, equipamentos que operam em meios

altamente agressivos como em refinarias de petroleo e etc.

Na Tabela 1 mostram-se os principais acos inoxidaveis duplex, super duplex e hiper

duplex com sua composicao quimica e PRE proprios.



Tabela 1- Principais agos inoxidaveis duplex e super duplex comerciais (Welding

Brazing and Soldering Vol. 6 — ASM Handbook)
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FABRICANTE gég%?\,%o COMPOSICAQO %
DO MATERIAL Valor
FABRICANTE | Ccr | Ni |Mo N Cu |Outro | Tipico | Classe
PRE
FE-23CR-4NI-0.1N
AVESTA 2304 23 | 4 0.10 25 S32304
CLI UR35N 23| 4 0.12 25 S32304
SANDVIK SAF 2304 23| 4 0.10 25 S32304
FE-22CR-5.5NI-3MO-0.15N
ALLEGHENY AL 2205
L UDLUM 22 | 55| 3.0/ 0.16 33-35 S31803
AVESTA 2205 22 | 55| 3.0/ 0.16 33-35 S31803
BOHLER A 903 22 | 55| 3.0/ 0.16 33-35 S31803
CLI UR 45N 22| 55/ 3.0 0.16 33-31 S31803
KRUPP FALC 223 22| 55 3.0 0.16 33-35 S318(3
MANNESMANN AF22 22 | 55| 3.0/ 0.16 33-35 S31803
NIPPON KOKAN NKCR22 22| 55 3.0 0.16 33-3% S318p3
SANDVIK SAF 2205 22| 55 3.0 0.16 33-3% S318p3
SUMITOMO SM22CR 22| 55 3.0 0.16 33-3% S318p3
THYSSEN REMANIT 22 | 5] 3.C| 0.1€ 33-35 | S3180:
VALOUREC VS22 22 | 55| 3.0/ 0.16 33-35 S31803
BRITISH STEEL HYRESIST 22 | 55| 3.0/ 0.16 33-35 S31803
FE-25CR-5NI-2.5M0-0.17N-CU
BOHLER A 90& 255137 ]223] 0.37 5.8 39
CARPENTEF 7-MOPLUS [27E] 45 [ 18] 0.28 | .. 37
CLI UR 47N 25 | 7 [3.C]| 0.1€¢ | 0.2 38 S3126(
CLI UR 52N 25 | 7 [ 3.Cc| 0.1€ | 1E 38 S3255(
LANGLEY FERRALIUM
ALLOYS oo 26 | 55| 3.3] 0.17| 2. 39 S32550
MATHER AND ZERON 25
PLATT 25 25| 0.15 36
SUMITOMO DP-3 25| 65 3.0 02| 05 03 38
FE-25CR-7NI-3.5M0-0.25N-CU-W
KRUPF-VDM FALC 10C 25 | 7 [35] 028 [ 0.7]0.7W 41 S3276(
AVESTA 2507 25 | 7 | 4 | o0.2¢ 43 S3275(
SANDVIK SAF 250° 25 | 7 | 4 | 0.2¢ 43 S3275(
WEIR ZERON 100 i
MATERIALS 25 | 65| 3.7/ 025| 071 0.7V 41 S32740
CLI UR 52N A 25 | 6537 024 | 1€ 41 S3255(
FE-27CR-6.5NI-5MO-0.4N
SANDVIK [ saAF2700HD [ 27 [ 65| 5 | 04 [ .. | [ 49 | s3270°

O desempenho dos acos inoxidaveis duplex e super duplex pode ser seriamente
afetado pela soldagem. Devido a importancia em manter a microestrutura desses materiais
balanceada e evitar a formacédo de fases intermetalicas indesejaveis, os parametros de
soldagem e os metais de adicdo empregados devem ser minuciosamente especificados e
controlados. O balanco microestrutural do metal base (iguais proporcdes de ferrita e

austenita) sera afetado pelo ciclo térmico de soldagem. Se houver mudanca no balanco da
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microestrutura ao longo do material soldado, a perda das propriedades dos AID pode ser
significativa. Esses materiais apresentam propriedades que derivam tanto da fase ferritica
guanto da austenitica em sua microestrutura. Os agos inoxidaveis austeniticos possuem
excelente soldabilidade e tenacidade em baixas temperaturas, ao passo que a resisténcia a
corrosdo sob tensao por cloretos € baixa, assim como sua resisténcia mecanica. Ja 0s agcos
inoxidaveis ferriticos possuem alta resisténcia a corrosdo sob tensdo por cloretos, mas
baixa tenacidade. A microestrutura duplex com alta quantidade de fase ferritica tera entéo
baixa tenacidade ao entalhe, enquanto que uma grande quantidade de fase austenitica

levara a uma menor resisténcia associada a corrosdo sob tenséo por®loretos

2.2 Propriedades Mecanicas

A resisténcia a tracdo e ao escoamento dos AID é considerada alta. A ductilidade
esta entre os tipos de inoxidaveis ferriticos e austeniticos. A resisténcia aumenta e a
ductilidade diminui na condicdo em que sdo adicionados mais elementos de liga,
especialmente o elemento nitrogénio. A resisténcia mecéanica é uma propriedade a ser
ressaltada nesses materiais, em parte devido ao efeito combinado da estrutura ferritica em
aumentar a resisténcia ao escoamento e da estrutura austenitica em aumentar o limite de
resisténcia devido ao endurecimento por deformacéo. A resisténcia ao escoamento minima

para chapas de AISD é de 550 MPa como pode ser visto na Zabela

A resisténcia em temperaturas elevadas das ligas duplex é boa. As tensbes de
projeto do codigo ASME (American Society of Mechanical Engineers) sdo mostradas na
Tabela 3.
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Tabela 2 -Propriedades mecanicas dos principais AID e AISD comerciais. Tanto o
limite de resisténcia como o limite de escoamento apresentam valores minimos. (High
Performance Stainless Steels, Nickel Development Institute)

Nome Cdbdigo UNS Limite de Limite de Dureza Alongamento
Comercial Resisténcia Escoamento (Maxima) (Minimo)
MPa MPa Brinell %
Type 239 S$32900 620 485 269 15.0
3REG0 S31500 630 440 290 30.0
2304 $32304 600 400 290 25.0
45M - 588 392 277 40.0
441N S$31200 690 450 293 25.0
2205 $31803 620 450 293 25.0
7-Mo Plus S$32950 690 485 293 15.0
DP3 S$31260 690 485 290 20.0
UR 47N - 690 500 | @ - 25.0
64 - 620 450 302 18.0
255 S$32550 760 550 302 15.0
DP3W 539264 800 550 | @ - 25.0
100 S32760 750 550 270 25.0
2507 S32750 795 550 310 15.0

Tabela 3 — Valores de tensdes permissiveis em projeto ASME em Ksi para ligas
duplex em diversas temperaturas (High Performance Stainless Steel, Nickel Development
Institute)

Cdédigo | Especificacédo
NOME UNS ASME 38°C 93°C 149°C| 204°C{ 260°¢  315°C
Type 329 $32900 SA-240 25.7 25.1 248 24|3 24.3
3REG0O S31500f SA-789, AS-790 19.4 18.p 18|1 18.0 18.0 18.0
2304 S$32304 SA-240 24.9 24.0 22.5 217 213 21.0
44LN S$31200 SA-240 28.6 28.6 27.1 26.8 26)1 26.1
2205 S$31803 SA-240 25.7 25.7 24.8 23[9 2313 23.1
7-Mo PLUS| S32950 SA-240 28.6 28.9 27.0 2614 26[4 26.4
DP3 S$31260 SA-240 28.6 28.9 27.1 26.4 26|3 24.3
255 S$32550 SA-240 31.4 31.3 29.% 28.p 282
DP3W S39274| SA-789, AS-79D0  33.] 33.1 316 344 314 3L.4
100 S$32760 SA-240 33.1 31.0 29.4 29.p 290 29.0
2507 S32750| SA-789, AS-790 33.1 33.0 312 30.1 29.6 2p.4

Para a maioria das ligas duplex o cdédigo ASME admite carregamento na

temperatura maxima de 315 °C devido a fragilizacdo pelaalpba prime. Apesar de
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ocorrer o aparecimento dessa fragilizacdo em temperaturas maiores que 315 °C, esta nao é
tdo prejudicial na queda de tenacidade a temperatura ambiente como nas ligas ferriticas.
Isto se deve pelo fato dos AID conterem em geral 50% de fase austenitica em sua
microestrutura, a qual ndo é afetada pela precipitacdo desta fase.

Os AID retém boa tenacidade em temperaturas suficientemente baixas para a
maioria das aplicacdes de engenharia, mas estas ligas ndo podem ser usadas em servi¢cos

criogénicos. Para este tipo de aplicacéo as ligas devem ser totalmente austeniticas.

A tenacidade e a temperatura de transicdo dos AID e AISD variam com a
guantidade de ferrita presente na microestrutura. Quanto maior a quantidade de ferrita
menor a tenacidade e consequentemente, a temperatura de transi¢cdo ductil fragil se desloca
para temperaturas maiores. Isto ocorre principalmente quando se tem um excesso de ferrita,

comum em processos de soldagem mal executados para esses tipos de ligas.

A Figura 1 mostra o efeito do aumento da quantidade de ferrita em acos

inoxidaveis duplex no ensaio de impacto Charpy.
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Figura 1 — Efeito da quantidade de ferrita no ensaio de impacto Charpy V (High

Performance Stainless Steels, Nickel Development Institute)
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2.3 Propriedades Fisicas

Os AID apresentam menores coeficientes de expansao térmica comparado aos acos
inoxidaveis austeniticos, seu coeficiente € similar aos dos acos inoxidaveis ferriticos. Desta
forma quando submetidos a temperaturas até 280 °C podem ser usados em regime de
temperaturas ciclicas.

Séo fortemente magnéticos devido a ferrita na microestrutura. Maior condutividade

térmica em comparacao com 0s agos inoxidaveis austeniticos.

Tabela 4 mostra algumas propriedades fisicas dos acos inoxidaveis duplex e super

duplex e suas variacbes com a temperatura.

Tabela 4 -Propriedades fisicas dos acgos inoxidaveis duplex de alta performance. (High
Performance Stainless Steels, Nickel Development Institute)

PROPRIEDADES FISICAS DOS AGOS INDX.IDAVEIS DUPLEX DE ALTA PERF ORMANCE
Mome [Mimero UNS |  20°C68°F; | 100°C {212°F; | 200°C (392°F) | 300°C (572°F)
IModulo de Elasticidade Gpa (ksix 1.000}
Tgpe 359 532900 200(23.0) HIS[28.0) 185{27.0) -
JREED 1600 200(23.0] 10275 1B0(26.1) 170[24.7)
2304 532304 200(23.0] B0[27 5] 1B0(26.1) R0[24.7)
2205 SR 200(23.0] 190[27.6] 1BZ6.1) 170[24.7)
URi 470 . 206(23.7] 194260 181262 170[24.7)
255 32650 210305 200{23 5} 195(28.7) 192(27.8)
2507 32750 200(25.4) H027.6) B0ZED 7024.7)
Coeficiente de Expans3o Teémica cmem/~C x 10-6 (in.in.=F x 107
Type 329 532300 : 1.9{5.10) 1L0{6.30] T.6[6.40]
IREED 531600 126[7.00] 13.0[7.22) 125[7.50] 14.0(7.78)
2304 3230 125(7.00] 13.0{7.22) 125(7.50) #0[7.78]
2205 SHIe03 126(7.00] 13.0[7.22) 1356(7.50) H.0{7.78)
7- MO Plus 532860 9.5(6.27 10.5(5.83) 1L5{6.35) 12.4[685)
UR 470 12,006 67) 125(5.94) 1307.22) 135(7.50)
255 532550 7E5) 12672 126(7.00) B0[7.22)
2507 532750 12.6(7.00) 13.0(7.22) 13.5(7.50) #4.0[7.78)
Condutivigade Termica - Wim °C (Biu in‘hr fi* °F}

 Tupe 369 32900 : 3 : ;
JREED SI00 16.0(110] 17.0(11%) 19.001328) 20.0[138)
2304 Sazad .00 140) 17,0108 190032 20.0{£8)
2205 SH1803 15.00110] 17.0(118) 1200132 2000138)
7- MO FPlus £32950 1.197) 16.4{114) 19.0[132) Z15(143)
UR 470 - 17.0{1g) 18.0{124} 19.0(122) 20.0(138)
255 532550 13554 15.1{105) 17.2{114) 18,5133
2507 S32760 1E.0(110) 17.0(118) 19.0(132) 20.0{132)
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2.4 Resisténcia a corrosao

Nas ultimas décadas a grande aplicabilidade dos AIDs se deve a boa resisténcia a
corrosédo localizada (pites e frestas). Estes acos foram principalmente desenvolvidos para
melhor resistir a corrosao sob tensao por cloretos. A resisténcia a corrosao sob tensao por

cloretos dos AIDs é bem superior a dos acos inoxidaveis austeniticos, devido

principalmente pela presenca da fase ferritica, que interage mecanicamente e

eletroquimicamente com a fase austenitica diminuindo a susceptibilidade a este tipo de
corrosad?.

A Figura 2 compara a resisténcia a corrosao sob tensao de alguns acos inoxidaveis
austeniticos (UNS S30400, UNS S30403, UNS S31600 e UNS S31603) com alguns acos
inoxidaveis duplex (UNS S31803 e UNS S32304) e um aco inoxidavel super duplex (UNS
S32750) em funcdo da temperatura e concentracdo de cloreto, em meio neutro com
concentracdo de aproximadamente 8 ppm gler®® solugcédo. As tensdes aplicadas sao da

ordem do limite de escoamento desses materiais. Abaixo da linha pontilhada o material ndo
sofre o trincamento associado ao fenébmeno.
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Figura 2 — Resisténcia a corrosdo sob tensdo em funcdo da temperatura e

concentracdo do ion cloreto (Welding Brazing and Soldering Vol. 6 — ASM Handbook)

O nitrogénio é essencial como elemento de liga nos acos super duplex. Quando se
tem uma maior quantidade deste elemento na liga, ha uma melhora na resisténcia a

corrosao por pites. O nitrogénio em conjunto com o molibdénio e o cromo agem
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sinergisticamente em beneficio da resisténcia a corrosdo localizada, sendo, portanto

essenciais no calculo do PRE.

s

A estabilidade em altas temperaturas da estrutura dos AISD é influenciada
positivamente com o elemento nitrogénio, particularmente na zona termicamente afetada
de soldas”. Segundo Merell@t al ® a formacédo de fases intermetalicas, tal como a
Sigma, Chi, etc, formadas em temperaturas altas, que deterioram tanto as propriedades de
resisténcia a corrosdo como mecanicas sao cineticamente retardadas pelo elemento

nitrogénio em solucéo.

A maior parte das fases intermetalicas precipitadas nesses materiais sao ricas em
cromo e molibdénio. Devido a precipitacdo, acaba por existir regides na matriz que ficam
empobrecidas nesses elementos, favorecendo o aparecimento de corrosao, principalmente a

localizada.

A particdo dos elementos de liga na estrutura duplex ocorre de forma que os
elementos cromo e molibdénio enriguecem a fase ferritica, enquanto os elementos niquel e
nitrogénio se concentram na fase austenitica. Segundo Weber e Ugg@b\ﬂtzarpartigéo
é significante, as fragdes volumétricas de ferrita e austenita se tornam importantes também
na concentracao dos elementos de liga em cada fase da estrutura duplex. Dessa maneira é
necessario considerar o PRE para cada fase separadamente. A particdo ocorre mais
facilmente em juntas soldadas onde h& o reaguecimento devido a uma maior quantidade de
passes de solda. Quanto maior a energia imposta a junta, mais significante se torna a
particdo®. Esta particdo dos elementos de liga em cada fase dos AID causa uma diferenca
no potencial eletroquimico entre a ferrita e austenita o que leva a dissolu¢cdo de uma dessas
fases preferencialmente em um dado meio corrosivo. Wen Ta Tsai e Shiang Liang Chou
(19 citaram em seu trabalho o estudo da corros&o galvanica da liga duplex FeCr-10%Ni em
meio contendo acido redutor encontrando que o ataque preferencial ocorre na fase ferritica.
Os mesmos autores citando Fourie et al observaram que a austenita do AID de composicao
Fe-21.96Cr-5.58Ni-2.95M0-0.15N obteve um potencial de 20mV mais nobre que a fase
ferritica no meio com solugdo de 1 M NaCl + 1MSE), revelando que a fase austenitica
foi catodicamente protegida pela fase ferritica. Citando Sridhar e Kolts os mesmos
observaram o comportamento do AISD Fe-25.6Cr-5.7Ni-3.4Mo0-0,17N e encontraram que

a corrosao ocorria preferencialmente na austenita em alguns meios tais como o acido
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sulfarico e o fosforico, enquanto que a corrosao preferencial da fase ferritica ocorria em

meios como o acido cloridrico e meios oxidantes contendo cloretos.

Quando houver na microestrutura do metal de solda e da zona afetada pelo calor
muita quantidade de ferrita, a resisténcia a corrosao por pites é bastante afetada. A estrutura
ferritica € propensa a precipitacdo de nitretos de cromo, o que leva a uma diminui¢do da
concentracdo de cromo na estrutura, diminuindo a resisténcia a corrosao por pite. O ensaio
ASTM G48™Y, de resisténcia & corrosdo por pites, é utilizado de forma avaliar o metal de
base e o metal de solda, ambos com 0 mesmo PRE, com o intuito de avaliar a temperatura
critica de pite. O ensaio se baseia no aparecimento do pite junto a temperatura de ensaio
em uma solucao de cloreto férrico. Observa-se na Figura 3 que a temperatura critica de pite
€ aproximadamente 20°C mais baixa para o metal de solda em relacdo ao metal de base de
um AID 22Cr, mostrando assim a perda de propriedade em relagcéo a resisténcia a corrosao
devido a soldagem.
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Figura 3 — Resisténcia a corrosao por pites (ASTM G48 - Método A) do metal de
base de um AID 22Cr relativo ao metal de solda em uma solucéo de cloreto férrico 6%

com duracao de 24 h. (Welding Brazing and Soldering Vol. 6 — ASM Handbook)

Se o principio da corrosao sob tenséao por cloretos ocorre por meio de um ataque
localizado do tipo pite, regides soldadas que ja sdo susceptiveis devido as altas tensfes
residuais, combinadas com uma microstrutura ndo homogénea devido a solidificagdo do

metal de solda, tornam-se propensas ao aparecimento deste tipo de fenémeno.
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No trabalho de Chan Jin Park e Hyuk Sang KnBf eles estudaram o
comportamento de quatro acos inoxidaveis super duplex, todos projetados para 0 mesmo
PRE, e sua relacdo com a temperatura critica de pite num ensaio de polarizacdo. A
composicdo quimica destes quatro acos mudou basicamente em dois elementos de liga, 0
molibdénio e o tungsténio. As ligas continham aproximadamente 25% de cromo e 6,5% de
niquel e 0,28 de nitrogénio. As designacdes das ligas eram 3Mo, 2Mo-2W, 3W-1.5 Mo e 6
W, ou seja, continham além dos elementos bésicos citados, a propor¢cdo em percentagem
em peso na designacao da liga. O ensaio de polarizacao foi realizado em meio desaerado,
em solucdo 4M de NaCl na temperatura de 80°C. A liga 3W-1,5 Mo obteve o mais alto
potencial de pite entre as ligas estudadas, revelando que ha um efeito sinérgico entre o Mo
e 0 W na melhora na resisténcia a corrosao por pite nos AISD com 25 % de cromo, e
guando os elementos de liga W e Mo estavam numa razao de 2 para 1. Estudos anteriores
ja comprovaram o efeito benéfico do elemento tungsténio na resisténcia a corrosao
localizada, como mostra o calculo do PRE dos AISD em ligas que contém esse elemento

guimico.

As ligas duplex e super duplex sdo obtidas com modernas técnicas de refino, que
permitem a fabricagéo de ligas com teores extremamente baixos de carbono, dificultando
ao maximo a precipitacdo de carbonetos de cromo, 0 que 0s torna muito resistentes a
sensitizac&o no sentido classico. No trabalho de V.M Linton‘€t eles reportam que esta
se tornando usual a designacdo de sensitizacdo para descrever a precipitacdo de
intermetdlicos, tais como sigma, chi, nitretoglpha prime, que causam deple¢do de

cromo em regides adjacentes a esse precipitados.
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2.5 Precipitacdo de fases nos acos inoxidaveis duplex

A alta quantidade de elementos de liga e a presenca da matriz ferritica nos acos
inoxidaveis duplex os tornam susceptiveis a formacéo de diversas fases nédo desejaveis,
mas que acabam por se formar em temperaturas que variam de 300°C a 1000°C. A
exposicado destas ligas nessa faixa de temperatura pode ocorrer devido a tratamentos
térmicos mal executados, exposicdo em condi¢cdes de trabalho e ciclos térmicos devido a
operacdes de soldagem. Por esta razdo é recomendado que a temperatura superior de
aplicacdo dos AID seja de 280°C para materiais ndo soldados e de 250°C para materiais
soldado$™,

A Figura 4 mostra o diagrama tempo-temperatura-transformacéo (TTT) para 0s
acos inoxidaveis duplex, enfatizando duas faixas de temperaturas distintas para o
aparecimento de diversas fases. A primeira faixa de temperatura se situa entre 300°C e
600°C, onde o aparecimento da fafigha prime (o) (fragilizacdo a 475°C) é de maior
relevancia. A segunda faixa se situa entre 600°C e 1000°C, onde a fases$igraar(ais
deletéria, em conjunto com outras fases que também se formam, como a austenita

secundariay), chi (x), nitretos (CsN), fase R e carbonetos (N, M23Cs).

Temperatura [°C]

1 000°CJ M+Cs carboneto

CriN nitreto

fase o

CrzN nitreto

fase »

MasCs carboneto
fase R

a &% & 8 & ® @

fase=n
fase e (Cu)
fase o’

fase G

Tempo

Figura 4 — Diagrama esquemético TTT mostrando as diversas fases que podem
precipitar nos acos inoxidaveis duplex. ASM. Specialty handbook “stainless steels”. Ohio:

American Society for Metals; 1994.
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No trabalho de Otarola, Hollner et @ referenciando Charles, o fenémeno de
precipitacdo de fases secundarias em termos da cinética em AID € extremamente
favorecido pelo aumento nos niveis de elementos de liga nestes materiais. A Figura 5
mostra a cinética de precipitacdo de fases para as duas faixas de temperaturas
anteriormente citadas, com relacdo a especificacdo UNS (unified number system) das ligas
duplex. As ligas UNS S32520 e UNS S32550 sdo consideradas acos inoxidaveis super
duplex em comparagcédo as restantes que sdo apenas duplex e consequentemente menos

ligadas (menor quantidade de elementos de liga).
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Figura 5 — Diagrama esquemético TTT para os acos inoxidaveis duplex e super

duplex com relacédo a algumas ligas e sua composicéo quithica

Devido a precipitacdo de fases nos AID ocorre uma grande reducdo na resisténcia
ao impacto destes materiais, ocasionando que 0s mesmos se tornem frageis do ponto de
vista de tenacidade, o que realmente ndo é uma caracteristica desejada nessas ligas. A
Figura 6 mostra a relagéo de perda em 50% de resisténcia ao impacto com relacdo a quatro
ligas comerciais diferentes quando expostas a determinadas temperaturas. O que pode ser
facilmente percebido € que a cinética de precipitacdo a temperaturas mais altas €
notavelmente maior que em temperaturas mais baixas. E quanto mais ligado o material,
como € o caso do aco inoxidavel super duplex SAF 2507, menos tempo € necessario em
determinada temperatura para que se reduza em 50% a sua tenacidade.
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Figura 6- Curvas TTT mostrando a reducdo de resisténcia ao impacto em 50% em
relacdo ao material solubilizado e resfriado em agua para quatro ligas duplex comerciais

diferentes. (http:#ww.outokumpu.com/stainless-acessado em 08/11/2007)

Nilsson ®® estudando a precipitacdo de fases intermetalicas para o AISD 2507
revela as curvas tempo-temperatura-transformacgéo na Figura 7 para algumas destas fases

encontradas neste material.
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Figura 7 - Diagrama TTT evidenciando a formacédo de algumas fases intermetalicas
para o material UNS S 32750 conhecido comercialmente pelo nome de SAF 2507. Estas

curvas indicam 1% de fracdo volumétrica de precipitddbs
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A Tabela 5 resume as principais fases, e suas caracteristicas, que precipitam e

nucleiam nos acos inoxidaveis duplex e super duplex.

Tabela 5 — Fases observadas nos AID e AISD adaptado de Antdnio LoHdond

Fase Est Cristalina | Parametro de Faixa de Composicdo Quimica
' Rede Temperatura [%0]
(Férmula [Grupo . ]
Quimica) Espacial] [angstron] [°C] Fe Cr Ni Mo | Outros
(@) cce _
Ferrita [1m3m (229)] a=2,86-2,88 - 5451|1279 | 84 2.9 |[0,05N
Austenita @ [Fer(;fC(225)] a=3,58-3,62 - 555| 27 | 10 | 3.6 |0,54N
Austenita cfc
Secundaria @ [Fm3m (225)] a=3,539 600-1000 56.8 |1 253|112 | 24 |0,19N
Nitreto ® Hexagonal a=4,750-4,796
(Cr,N) [P31m (162)] | c=4.420-4.470 | “°01000 | 46 1851 - 481 N
Nitreto ® cfc _ 1,8 Mn
(CrN) [Fm3m (225)] a=4,140 550-1000 58 | 83.1 9.3 N
n® Cubica prim.
(MoysFoN,) [P4,32 (213)] a=6,47 500-600 28.4 1349 | 2.8 | 33.9 N
137 71Ng, 1
Carbonet
3\; oge)o [Fm3rcnfc(225)] a=10,56-10,68 |  550-900 3|60 | 2| 3 c
236
. a=4,52
Carboneto Ortorrdbmbica ’
b=6,99 950-1100 - - - - -
(M;Cy) [Pnma (62)] c=12.11
X cce a=8,920 i i
FewCraMos | [143m (217)] | asseenpars| 400950 | 482267 33 | 218
o Tetragonal a=8,799-8,828
(FeCr) [P4,/mnm (136)] | c=4,544-4,597 650-1000 55 29 5 11
€ cfc _
(rica em Cu) [Fm3m (225)] a=3,615 400-650 - - - - Cu
Ge [Fm%lrjr?l(czazs)] a=10,9-11,6 300-500 16 | 25 | 26 | 16 | 14si
o
@i ol 4/;°§2/m] a=2,87-2,89 350-750 12| 72| 3| 10] 3si
0. rica em Cr
Trigonal a=9,01
R romboédrica 0=74°30'
(FesCrisMoy,) 550-800 448 | 25.6 - 27.8 1,8 Co
2811312 Hexagonal a=10,937
: c=19,
[R3 (146:11)] 19,346
A . a=4,054
t ;ﬁgfﬂ”}ggﬁ b=3,436 550-650 | 43.4 | 23.9 | 5.9 | 22.8 3,6 Mn
(Fe-Cr-Mo) c=2.867
Laves a=4,73
(Fe,Mo) Hexagonal c=7.72 650-815 - - - - -
Notas:

a: As composic¢des da ferrita, austenita, e austenita secundaria sdo ilustrativas para

a liga 25,66% Cr - 9,24%Ni — 3,8%M0a0;26N
b: Medidos s6 os elementos metalicos
c. % atbmica
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2.5.1 Fases intermetalicas

2.5.1.1 (Fragilizacéo a 475°C)

Ligas ferro-cromo contendo 13% a 90% de cromo sdo susceptiveis a fragilizacao
guando submetidas a temperaturas que se situam na faixa de 300°C a 600°C. Este
fendbmeno, chamado fragilizacdo a 475°C, aumenta a resisténcia a tracdo e dureza,
diminuindo a ductilidade, a resisténcia ao impacto, resistividade elétrica e resisténcia a
corrosdo. Os efeitos na microestrutura s&o menores, oS contornos de grao ficam mais

atacados e o interior dos graos ficam mais escurecidos.

Numerosas teorias tém sido propostas para explicar a fragilizacdo a 475°C. O
problema ocorre com as ligas ferriticas ferro-cromo e com o0s acos inoxidaveis duplex, mas
nao com as ligas austeniticas. A teoria mais aceita foi proposta em 1953 em um estudo
usando microscopia eletronica de transmissdo onde se observou que essa fragilizacao era
causada pela precipitacdo de uma fase cubica de corpo centrado coerente, rica em cromo,
com parametro de rede levemente maior que a fase cubica de corpo centrado ferritica rica
em ferro ™®. Estes precipitados eram extremamente pequenos, por volta de 15 a 30
nandémetros em diametro para uma liga Fe-27Cr envelhecida 10.000 & 34.000 horas na
temperatura de 480°C. Os precipitados eram ndo magnéticos contendo aproximadamente
80% Cr. A taxa de crescimento dos precipitados € muito baixa e parece nao haver super
envelhecimento. Outros estudos confirmaram estas descobertas. Um trabalho posterior foi
capaz de explicar baseando-se no diagrama Fe-Cr. Concluiu-se que a fragilizagéo pela fase
alpha prime ¢), ou fragilizacdo a 475°C, é um fendbmeno de erwimento por
precipitacdo resultante da presenca de um “Gap” de miscibilidade no sistema Fe-Cr
abaixo da temperatura de 600°C. O envelhecimento a 475°C mostrou um endurecimento
rapido com um envelhecimento entre 20 e 120 horas, devido a precipitacdo homogénea. A
taxa de endurecimento mostrou-se muito baixa com a continuacéo do envelhecimento entre
120 a 1000 horas, durante este tempo os precipitados crescem. O envelhecimento além de
1000 horas produz um pequeno aumento na dureza devido a estabilidade dos precipitados,
0s quais ndo crescem mais que 30n

A precipitacdo da fasen() rica em cromo nas ligas Fe-Cr podem ocorrer au po
decomposicdo espinodal ou por nucleacdo e crescimento, dependendo da temperatura de
envelhecimento e da composicao da liga. Por exemplo, uma liga Fe-30Cr se decompora em

precipitados ricos em cromo dentro de uma matriz rica em ferro, espinoidalmente na
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temperatura de 475°C, formando uma fase esférica A liga Fe-20Cr formara os
precipitados ricos em cromo por nucleacdo e crescimento na temperatura de 470°C,
enquanto para as ligas Fe-30Cr, Fe-40Cr e Fe-50Cr a fase rica em cromo se formara pela
decomposicdo espinodal em 470°C.

Mesmo as ligas fragilizadas severamente pela formacdo da fpsedem reverter
esta deterioracdo. Propriedades podem ser recuperadas dentro de minutos pelo

reaquecimento da liga em 675°C ou em temperaturas superiores.

O grau de fragilizacdo aumenta com a quantidade de cromo, sendo a fragilizacao
muito menos eficaz em ligas contendo menos que 13% de cromo. A adi¢do de ligantes que
formam carbetos, tais como Mo, V, Ti, e Nb parecem aumentar a fragilizagéo,
particularmente com maiores niveis de cromo. O aumento dos niveis de carbono e
nitrogénio também aumenta a fragilizacdo. O trabalho mecéanico a frio, primario a
exposicao destas ligas na faixa de temperaturas onde ha o aparecimenta jatadera

afragilizacao, principalmente para as ligas de alto cromo.

A cinética de formacédo da fase € consideravelmente mais lenta do que as fases
gue precipitam em altas temperaturas (Sigma e Chi). Desta forma é improvavel que a
fragilizacdo a 475°C ocorra no resfriamento do processo de soldagem de estruturas em
AID e AISD ),

Chan Jin Park e Hyuk Sang Knd acabaram estudando o comportamento de
guatro acos inoxidaveis super duplex, todos projetados com o mesmo PRE, com relacédo a
fragilizacdo a 475° C. A composi¢cado quimica destes quatro acos mudou basicamente em
dois elementos de liga, o molibdénio e o tungsténio. As ligas continham aproximadamente
25% de cromo e 6,5% de niquel e 0,28 de nitrogénio. As designacdes das ligas eram 3Mo,
2Mo-2W, 3W-1.5 Mo e 6 W, ou seja, continham além dos elementos basicos citados, a
propor¢cdo em percentagem em peso na designacdo da liga. Estes materiais foram
envelhecidos na temperatura de 475° C por dez, cem e trezentas horas. Posteriormente foi
realizado o ensaio de polarizacdo anddica em uma solucdo quatro molar de NaCl a 80°C
para estas ligas envelhecidas nos diferentes tempos de envelhecimento. Enquanto os
potenciais de pite das ligas 3Mo e 2Mo-2W diminuiram com o envelhecimento, 0s
potencias de pite para as ligas 3W-1.5 Mo e 6 W se manteram altos, caindo muito pouco
em relacdo ao potencial de pite para as ligas solubilizadas e ndo envelhecidas. A

degradacédo da resisténcia a corrosao por pite nas ligas envelhecidas foi menos prejudicial
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para as ligas onde a razao tungsténio para molibdénio aumentava, revelando resultados que
a adicdo de W atrasava o processo de precipitacao da fase em cromo nesses AISD.
Aqueles autores citaram outros pesquisadores como Lizlovs e Bond indicando que o
decaimento do potencial de pite em acos inoxidaveis ferriticos envelhecidos a 475° C e
polarizados anodicamente era devido a precipitacado dafaSkan Jin Park e Hyuk Sang

Know também estudaram a tenacidade ao entalhe Charpy para os AISD 3Mo e 3W-1.5Mo
envelhecidos a 475°C. Os resultados mostraram que o AISD 3Mo teve uma perda em
energia absorvida maior para todas os tempos de envelhecimento em relacdo ao AISD 3W-

1.5Mo, indicando que a adicao de W realmente diminuia a taxa de precipitacdo da fase a

lacovielo, Casari e Gialanelf& estudaram a influéncia da fragilizacdo a 475°C em
dois AID com 22% Cr, 5%Ni e 3%Mo com relacdo ao comportamento a corrosao e
mecanico. A diferenca entre estes dois materiais estudados era com a relacdo a proporgéo
de ferrita/austenita. Um dos AID continha a relagéo ferrita/austenita igual a 1 e o outro a
relacdo igual a 1,5. Os AID foram envelhecidos na temperatura de 475°C por 1, 10, 100 e
1000 horas. Os ensaios de resisténcia a corrosdo foram feitos utilizando-se a técnica de
reativacdo potenciodindmica eletroquimica de duplo “loop” em uma solu¢édo 0,5 molar de
H,SO, mais 0,01 molar de KSCN. Este teste € muito utilizado para a avaliacdo quantitativa
do grau de sensitizacdo de acos inoxidaveis e sua susceptibilidade a corrosdo. Os
resultados mostraram que o AID com maior quantidade de ferrita apresentou uma maior
susceptibilidade a corroséo localizada devido a precipitacao da fasacipalmente para
tempos de envelhecimento da ordem de 1000 horas. A precipitagéo foi observada ocorrer
somente na fase ferritica, a micrografia feita no microscopio eletrénico de varredura
mostrou uma precipitacdo bastante fina com o tamanho dos precipitados ficando em torno
de 5 a 10 nanbmetros. Os mesmos autores estudaram também o comportamento em fadiga
e 0 envelhecimento a 475°C. Foram realizados ensaios de crescimento de trinca por fadiga.
Estes mostraram que para a totalidade da variacao do fator intensidade de tensGes a taxa de
crescimento de trinca mostrou-se mais elevada para os AID envelhecidos por 1000 horas
na temperatura de 475°C, em comparacédo ao material solubilizado e ndo envelhecido e aos
outros materiais envelhecidos por tempos menores. Desta forma os autores puderam
constatar ndo apenas a piora com relacdo a corrosdo como também o pior comportamento

em fadiga quando os AID sofrem a fragilizacdo a 475°C.
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2.5.1.2 Fase G

Entre 300°C e 600°C outros tipos de fase podem aparecer nos AID. Entre estas
podemos destacar os precipitados com composicdo baseada em niquel, silicio e uma maior
guantidade de molibdénio denominada fase G. Esta fase € composta de particulas da ordem
de 1 a 10 nandmetros, ocasionalmente alcancando 50nm. Elas precipitam mais ou menos
uniformemente, dentro dos gréos ferriticos, dependendo da composi¢cado quimica dos acos
inoxidaveis. Ac¢os inoxidaveis contendo molibdénio mostram uma precipitacdo mais
uniforme do que aqueles que ndo possuem molibdénio em sua composicdo. Estas particulas
da fase G precipitam preferencialmente em sitios de discordancias e nas interfaces
ferrita/austenita em AID. Sua composicao depende dos elementos presentes no aco e das
condi¢cBes de envelhecimento. A concentracdo total dos elementos que compdem a fase G
aumenta de 40% a 60% quando alguns ac¢os inoxidaveis, como os AID, sdo mantidos huma
faixa de temperatura ao redor de 350°C, mais precisamente para tempos de envelhecimento
de 1000 a 30000 hor&¥.

2.5.1.3 Carbonetos de Cromo {@; e Mx3Cs)

Os carbonetos de cromo podem ser encontrados nos AID com composi¢cao mais
rica em carbono em contornos de grao entre as fases ferritica e austenitica, assim como
entre os contornos de grao entre duas fases ferriticas e também em alguns casos entre duas
fases austeniticas. A temperatura em que esses carbonetos precipitam usualmente esta entre
950°C e 1050°C dependendo muito da composicdo quimica dos AID. Estes carbonetos
também podem precipitar em temperaturas menores que 950°C. Com a fabricacdo dos
modernos AISD, que possuem uma quantidade muita baixa do elemento carbono, a

precipitacdo destes carbonetos torna-se menos usual.
25.1.4 Fase R

A fase R é um composto intermetalico enriquecido em molibdénio. Esta fase tem
uma ceélula unitéria contendo 159 atomos. A precipitacdo ocorre na faixa de 550-700°C.
Devido a formacdo deste intermetalico observa-se uma reducdo na tenacidade e na
temperatura critica de pite. A precipitacdo pode se dar tanto intergranularmente como
intragranularmente. Estudos como o de Nilsson e“Plueportaram que os precipitados
intergranulares podem ser mais deletérios do ponto de vista da corroséo por pite desde que
estes tenham tanto quanto 40% de Mo, causando portanto a deplecao deste elemento na
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vizinhanca do precipitado. A fase R torna-se instavel para tempos longos de

envelheciment&©.

2.5.1.5 Fase Pi1f)

A faser foi descoberta por NILSSON e LIU em 1981 no metal de solda do aco
inoxidavel duplex 22Cr-8Ni-3Mo. Esta fase tem uma estrutura cristalina cubica e
precipitou intragranularmente neste material quando tratado na temperatura de 600 °C.
Assim como a fase R a fasecantribui para a diminuicdo da resisténcia a céoaspara a

diminuicao de tenacidade.

2.5.1.6 Precipitados ricos em Cobre (fase €

O elemento cobre adicionado em acos vem sendo estudado por muito tempo,
principalmente em acos fundidos e acos baixa liga. A solubilidade desse elemento diminui
guando had um decréscimo na temperatura, dessa forma particulas ricas em cobre

precipitam na fase ferritica. Esse processo pode ser dividido em trés estagios.

= A formagéo e crescimento de "clusters” coerentes de fase cubica de corpo

centrado ricos em cobre

= A transformagéo destes “clusters” em particulas de fase cubica de face
centrada; esta fase contém além do cobre, o ferro e outros elementos em
pequenas quantidades, e muitas vezes essas particulas sdo referidas como

fase €.

» O subsequiente crescimento destas particulas em precipitados na forma de

bastdo depois de um prolongado envelhecimento.

A adicdo de cobre aos acos inoxidaveis tem sido usada para melhorar as

propriedades de resisténcia a corrosdo e também induzir um endurecimento por

precipitacad?.

Devido a existéncia da precipitacdo desta faseentaobre em temperaturas mais
baixas, por volta dos 300°C, ha um endurecimento da matriz atribuida a esses finos
precipitados. De outra forma este endurecimento provoca também uma queda de
tenacidade ao impacto nos AID que contém este elemento, devido a tratamentos térmicos
na faixa de 260°C a 320°C como reportado por Smuk citando C#arles
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De acordo com Banas e Mazurkiew/éd o cobre em solugéo sélida nos AID
facilita a passivacdo da austenita. Os estudos seguintes mostraram que a precipitacdo da
fase rica em cobre na matriz ferritica diminuiu a resisténcia ao pite no meio com solugéo 1
M H,SO, + 1M NaCl, pelo decréscimo da estabilidade do filme passivo devido a atuagéo do
ion cloreto em regides proximas a precipitacdo desta fase rica em cobre. A conclusao
segundo Banas e Mazurkiewics é que a alta concentracdo de cobre na fase ferritica conduz
a precipitacdo de uma fase rica neste elemento em acos ferriticos e austeno-ferriticos,
levando ao aumento da dureza do material e da deterioracdo da resisténcia a corrosédo da

fase ferritica.

2.5.1.7 Nitretos de Cromo

A precipitacdo dos nitretos de cromo tem se tornado um dos assuntos mais
importantes para os AID e AISD devido a evolugdo destes materiais com 0 aumento de

nitrogénio em solucao.

Os nitretos de cromo aparecem na microestrutura dos AID e AISD por nucleacéo e
crescimento devido a precipitacdo, seguindo uma curva de cinética em “C”. A nucleacéo
se da nas inclusdes, discordancias, contornos de gkée {/y) e interfacesdo/ y), mas
pode ocorrer intragranularmente também. A cinética de precipitacdo €& altamente

dependente da composi¢ao quimica, temperatura e da historia térmica da liga.

O nitreto de cromo pode precipitar a partir da ferrita ou da austenita. Nos AID e
AISD, segundo Londofi” citando Simmons et abastonetes de @4 ou plaquetas de
CrN precipitam a partir da ferrita. A formagao destes nitretos precipitados se da durante o
resfriamento rpido de temperaturas mais altas, freqiientemente onde o material se encontra
solubilizado, devido a supersaturacéo da fase ferritica em temperaturas mais baixas. Se a
guantidade de fase austenitica formada durante o resfriamento for tal que se aproxime da
condicao de equilibrio, praticamente todo o nitrogénio estard na solucdo austenitica devido
a particdo deste elemento na liga. Como consequéncia, a quantidade de nitreto de cromo
precipitada na ferrita € praticamente nula. Por outro lado se a fase austenitica for retardada
ou suprimida, a ferrita torna-se super saturada em nitrogénio, precipitando nitreto de cromo
na matriz ferritica. A Figura Bostra o efeito da temperatura na solubilidade do nitrogénio
para a fase ferritica e austenitica.
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Figura 8 - Solubilidade do nitrogénio em funcdo da temperatura para a fase

ferritica e austeniticg®

A precipitacdo de nitretos de cromo pode levar a diminuicdo da resisténcia a
corrosdo nos AID e AISD, sendo que ao redor destes precipitados pode-se iniciar corrosao
localizada devido ao empobrecimento de cromo, como verifica Lontdhém sua

dissertacdo de mestrado e citando referéncias na sua reviséo bibliogréafica.

As propriedades mecénicas podem ser afetadas pela precipitacdo destes nitretos,
levando a queda de tenacidade. De uma maneira geral, devido a fracdes volumétricas
menores, a presenca dos nitretos de cromo nos AID e AISD € menos prejudicial do que

outras fases como a fase sighfa
2.5.1.8 Fase Chi

A fase Chi se forma na mesma faixa de temperatura da fase sigma e tem quase a
mesma cinética de formacéo que esta. A cinética maxima de sua curva de precipitacdo em
“C” se localiza a temperaturas levemente inferiores e para tempos mais curtos em
comparagcdo a curva em “C” da fase sigma. Ela ocorre freqientemente em acos
inoxidaveis ferriticos e em acos inoxidaveis duplex concorrendo com a fase®§ig@a
efeitos da fase chi na tenacidade e nas propriedades de resisténcia a corrosdo se mostram
prejudiciais quando esta esta presente na microestrutura dos AID. Contudo é muito dificil

distinguir se o comportamento prejudicial se da mais pela fase sigma ou pela chi, pois as
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fases freqlientemente coexistem. Embora a fragdo volumétrica dessa fase nos AID nao seja
tdo elevada, ela consome quantidades significantes de cromo e molibdénio da matriz, e
simultaneamente com a sua precipitagdo, nucleagdo e crescimento forma-se austenita
secundaria empobrecida nesses elementos. Devido a maior quantidade de molibdénio na
composicdo desta fase pode-se distinguir a chi da fase sigma quando se utiliza o
microscopio eletrénico de varredura com o modo de elétrons retroespalhados. A fase chi se

apresenta com o contraste mais brilhoso que a sfgna

O trabalho a frio acelera a precipitacdo desta fagmetalica que tem como
sitios preferenciais de nucleagdo os contornos de grdo, contornos de macla incoerentes e

discordancias intragranularé?.

No trabalho realizado por Pohl et & o material utilizado foi AISD UNS S32760.
Este material foi tratado termicamente visando a precipitacdo de fases intermetéalicas. Com
relacédo a fase chi ele observou que a precipitacdo desta fase ocorreu sempre primeiro que a
precipitacdo da fase sigma para temperaturas entre 750°C e 850°C. Eles observaram
também que com o comeco da precipitacdo da fase sigma, a fase chi desaparece em

favorecimento a signi&®.

2.5.1.9 Fase Sigma

A fase sigma € um composto intermetalico de Fe-Cr em que a razdo de composicao
€ aproximadamente 1 atomo de ferro para 1 atomo de cromo. Forma-se a altas temperaturas
(550°C-900°C) em acos ferriticos, ou em regides ferriticas de ligas austeniticas, ou mesmo

nas ligas austeniticas.

Esta fase intermetélica pode alcancar dureza de até 1000 Vickers, tem estrutura
tetragonal com 30 atomos por célula unitaria e seu aparecimento nas ligas causa grande

perda de tenacidade.

Normalmente a fase sigma sé se forma em teores de Cr acima de 20%, apds grande
tempo de exposicao, que se reduz bastante se o aco é totalmente ferritico. O trabalho a frio
ajuda na formacdo da fase sigma principalmente quando é seguido de recristalizacdo. A
grande movimentacdo atdmica produzida por este fenbmeno promove a formacéo de

ndcleos de sigma. O grao grosseiro retarda o seu aparecimento.

Quanto a formagédo de fase sigma nos acgos austeniticos, a velocidade € mais lenta e

0 mecanismo aceito € o de precipitacado e redissolucédo de carbonetos. O carbono se difunde
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mais rapidamente e o cromo aumenta sua concentracdo, podendo formar ferrita localmente
gue, nas circunstancias propicias, dara fase sigma. A tendéncia a formacéo da fase sigma
diminui entdo com o aumento do teor de carbono, e aumenta com o aumento do cromo e
molibdénio. O niquel aumenta a tendéncia de obtencdo da fase sigma até 25%, a partir dai,

para teores maiores, reduz rapidamente até impossibilitar a sua foftlacdo

Tipicamente a fase sigma em AID precipita em tenpeaa entre 600°C e 1000°C.
O mecanismo de precipitacdo é uma reacdo de transformacdo eutetdide da ferrita em
austenita mais fase sigma © y+o), ja que a ferrita € uma fase metaestavel na f@xa
temperatura onde ha a precipitacdo da fase sifffna reacdo ocorre por nucleacédo e
crescimento, apresentando uma curva de transformacdo em “C”. A Figura 9 mostra a
curva tempo temperatura transformacéo para duas ligas diferentes. Uma destas ligas tem a
denominacdo UNS S 32760 (1.4501 € a designacao deste material na compilacdo), pode-se
perceber que a cinética maxima para a formacao da fase sigma para esta liga fica por volta
dos 850°C - 900°C.
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Figura 9 —Curva TTT para a formacgao da fase sigma para dois agos diferentes. O
numero 1.4501 corresponde a liga do AISD de designacdo UNS S 32760 e o numero
1.4462 corresponde a liga do AID de designacdo UNS S 3¥803

A precipitacdo da fase intermetalica sigma € acompanhada pela formacdo de uma
nova fase austenitica, muitas vezes chamada de austenita secundaria. Assim que a fase
sigma se forma, o cromo e o molibdénio fazem parte desta fase intermetédlica que acaba

sendo enriquecida com esses elementos. Simultaneamente o niquel acaba por difundir
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dentro da fase ferritica. O enriquecimento de elementos gamagénicos, como 0 niquel, na
ferrita e a concentracdo de elementos alfagénicos em determinadas regides onde existe a
fase sigma formada, conduzem a uma desestabilizacdo da ferrita que acaba por se

transformar na austenita secundaria.

Pohl et al®®em seu trabalho citam que célculos e técnicas de andlise executadas
por Kobayashi e Wolynec mostram que a quantidade de cromo da austenita secundaria cai
para valores menores que 11% em peso, tornando essa fase susceptivel a corrosdo. Os
autores também verificaram que a quantidade de molibdénio também diminuia em relacéo a
austenita original. A baixa quantidade dos elementos cromo e molibdénio ndo sdo somente
o fator determinante para a susceptibilidade desta fase a corrosdo. A proximidade com fases
mais nobres que a austenita secundaria aumenta a dissolugcéo anodica desta, principalmente

em meios altamente corrosivos.

Palmer et af*® verificaram o crescimento e a dissolucéo da faseasigm tempo
real utilizando a técnica de difragdo de raiosnXsitu no AID 2205, produzido pela
empresa Sandvik. A formagéo e o crescimento da fase sigma foi monitorada em funcédo do
tempo durante um tratamento isotérmico a 850°C durante 36000 segundos. Apods 40
segundos de ensaio observou-se o pico da fase tetragonal sigma. Com o andamento do teste,
0 pico identificado como ferrita delta de plano cristalino (110) diminui em intensidade,
enquanto o pico identificado como austenita de plano cristalino (111) aumenta. A fase
sigma acompanha o crescimento em intensidade da fase austenitica, o que nos revela que a
fracdo volumétrica dessas duas fases aumenta com o0 prosseguimento do ensaio até
aproximadamente 5000 segundos. ApOs este tempo, as fases ndo mostram muita variagdo
em termos de fragdo volumétrica na microestrutura até o final do ensaio, indicando que a
microestrutura alcangou um certo nivel de estabilidade, principalmente para a fase sigma.
As maiores mudancas nas fracdes volumétricas medidas destas trés fases ocorrem nos
estagios iniciais deste tratamento isotérmico. Tanto a fase sigma como a austenita detém a
maior taxa de crescimento até os 5000 segundos. Antes de comecar o ensaio, as propor¢des
de ferrita e austenita para o AID 2205 eram de 54% e 46% respectivamente. Ao término do
ensaio, apos 36000 segundos, as fracbes volumétricas das fases ficaram com 3,8 % para a
fase ferritica, 82,3% para a fase austenitica e 13,9% para a fase sigma. Com relacdo a
dissolugéo da fase sigma na microestrutura, a temperatura foi aumentada chegando ao valor
de 1000°C, esta fase que possuia o valor de 13,9% em fracdo volumétrica na microestrutura

do AID, desapareceu completamente em apenas 200 segundos. A diferenca na taxa de
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transformacdo da fase sigma na temperatura de 1000°C em comparacdo ao tratamento
isotérmico a 850°C pode ser atribuida, segundo os autores, a temperatura mais alta, a qual

desestabiliza a fase sigma, em conjunto com o aumento da cinética de difusao.

A cinética favoravel de precipitacdo da fase sigma a partir da ferrita nos AID e
AISD deve-se a:

* Potencial termodinamico elevado disponivel na ferrita, devido ao seu

enriquecimento nos elementos formadores da fase sigma;
» Grande quantidade de sitios para nucleacao (interfaces ferrita/austenita)

» Crescimento favorecido da fase sigma na ferrita, onde a difusdo € mais

rapida do que na austenita.

A precipitacdo da fase sigma reduz a resisténcia a corrosdo dos AID. A presenca
dessa fase pode aumentar a velocidade de corrosdo em até oifé’vezes

As propriedades mecénicas dos AID também sdo sertanpeejudicadas com a
precipitacdo da fase sigma. A precipitacado de 25 a 30% em volume de fase sigma eleva a
dureza dos AID de 250 para 450 Vickéf® O limite de escoamento e o limite de
resisténcia a tracdo aumentam ligeiramente, mas o alongamento pode cair de 40% para 7%,
com a precipitacdo da fase sigrff¥. A tenacidade é enormemente afetada pela
precipitacdo da fase sigma. A precipitacdo de 1% de fase sigma leva a energia absorvida no
ensaio de impacto Charpy a cair em 50% do valor em relacdo a tenacidade do material

solubilizado e temperadt’.

2.6 Fragilizacao pelo hidrogénio.

A fragilizacao pelo hidrogénio é um problema freqientemente associado a ligas de
alta resisténcia. Em alguns materiais, 0 mecanismo de fragilizacdo j& se encontra
razoavelmente elucidado, como em acgos inoxidaveis austeniticos e metais com forte
formacéo de hidretos. Véarias teorias tém sido propostas para explicar a fragilizacdo pelo
hidrogénio, ndo havendo uma teoria Unica aceita como geral para todos 0s casos. Varios
mecanismos poderiam atuar simultaneamente, predominando um ou outro, dependendo das

condi¢gBes microestruturais e de ensaio do material.
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Uma das teorias propostas para a fragilizacdo pelo hidrogénio € a transformacao
martensitica da austenita. Com a consequente introducdo de hidrogénio em acos
inoxidaveis austeniticos este elemento acaba produzindo expansdo da rede cristalina e
tensdes internas suficientes para que parte da austenita se transforme em mardensita
estrutura hexagonal compacta. A formacéo de martensita, 0 surgimento de tensdes internas
e a conseqglente nucleacdo de microtrincas se restringem as zonas superficiais, pois a
difusibilidade do hidrogénio na austenita é baixa. Berthier'& altam Miranda onde este
mostrou que além da formacdo de trincas superficiais retardadas podem ocorrer
transformacdes de fases martensiticas nos acos inoxidaveis austeniticos 304, 310 e 316
guando submetidos a meios hidrogenantes. Os mesmos pesquisadores estudaram a junta
soldada do aco super austenitico 904 L onde este foi protegido catodicamente em solugéo
com aco sulfurico 1 N visando a hidrogenacao deste. Apds a desgaseificacao a temperatura
ambiente a junta soldada apresentou trincas superficiais em todas as regibes desta. As
trincas aumentaram de tamanho com o tempo de hidrogenac&o. Apesar do surgimento das
trincas ndo houve transformagéo martensitica neste material estudado. O ago inoxidavel
superaustenitico 904 L é considerado resistente em meio hidrogesssmate muito usado
no processo de refino do petroleo, pois apesar do trincamento superficial ndo sofre

transformacéo de fase martensitica.

A teoria das pressdes internas foi a primeira dasate sobre a fragilizacdo pelo
hidrogénio, provavelmente devido aos casos de empolamento. Segundo esta teoria, 0
hidrogénio atdmico em excesso na rede cristalina precipitaria, sob a forma molecular, em
defeitos internos, tais como microporosidades, desenvolvendo pressdes internas suficientes
para o alargamento dos poros e a consequente formacdo de microtrincas, sendo um

mecanismo valido para a nucleacéo destas em altas concentracfes de hidrogénio.

A fragilizacdo pelo hidrogénio é fortemente dependente da resisténcia mecanica do
material. Materiais de alta resisténcia mecanica apresentam maior susceptibilidade ao
fendbmeno. Para muitos acos existe uma relacdo entre material e concentracédo critica de
hidrogénio, abaixo da qual nenhum trincamento ocorre. A concentracdo de hidrogénio no
material depende de varios fatores tais como, temperatura, composi¢cdo quimica e estrutura

cristalina, supervoltagem catddica e presdo
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Em agua do mar a maior probabilidade de se gerar hidrogénio vem da reacéo de
hidrolise dentro de trincas e frestas ou devido a polarizacdo catédica de estruturas

submersas.

Pohjane e Fest§? estudaram o comportamento do AID de composicado 25%Cr
7%Ni-3%Mo0-0,20%N fundido, com relacdo a taxa de crescimento de trinca e sua relacao
com o delta do fator intensidade de tens@ds) (em agua da mar sintética em pressao
atmosférica e também em pressao da ordem de 10 MPa, para simular o efeito de estruturas
“offshore” submersas em profundidades da ordem de 1000m. Os ensaios foram realizados
no potencial de corrosdo deste material em dgua do mar sintética e com utilizacdo de
protecdo catédica no valor de -950rgMyci. Os corpos de prova tinham espessura de
25mm e eram do tipo ‘carregado mecanicamente por um parafuso’ (Bolt loaded wedge) da
mecéanica da fratura. Os pesquisadores tiveram o cuidado em manter constantes as
varidveis como temperatura, pH, e concentragdo de oxigénio. Os resultados mostram que
ha uma maior taxa de crescimento de trinca quando o material € submetido a protecao
catédica em relacdo ao potencial de corrosdo em pressao atmosférica, e maior ainda
guando submetido a pressdes da ordem de 10 MPa com a utilizacdo de protecdo catddica
em relagdo ao potencial de corroséo do corpo de prova nesta mesma pressao.

Os termos “fragilizacéo pelo hidrogénio” e “cos@o sob tensao” algumas vezes

tém sido usados na literatura de forma indistinta. A fragilizagédo pelo hidrogénio é causada
pela absorcdo deste elemento que acaba por difundir na rede cristalina do metal enquanto
gue na corrosdo sob tensdo deve ocorrer necessariamente a dissolucdo anodica para que
ocorra o fendmeno. Com o uso da protecdo catédica se elimina a corrosdo sob tensédo, mas
nao a fragilizacdo pelo hidrogénio, podendo o material ser fragilizado. A reacéo de reducao
da molécula de agua em agua do mar sintética com a utilizacdo de protecéo catodica é
mostrada na reacdo abaixo. Esta reacdo ocorre na interface metal/solucéo, resultando em

hidrogénio atémico e o ion hidroxila.
H,O + &€ 2Haps + OH

Como consequéncia dessa reacdo o hidrogénio atbmico é adsorvido na superficie
metalica e por meio de difusdo e movimento de discordancias chega a regides de defeitos
na estrutura cristalina dos metais, ou permanecendo como elemento em solugdo solida
intersticial. A severidade da fragilizacdo pelo hidrogénio depende da quantidade de

hidrogénio envolvido, da habilidade deste hidrogénio em ser absorvido na superficie
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metélica e da taxa de difusdo deste elemento na estrutura cristalina do material. A
absorcao deste elemento na superficie metalica é fortemente favorecida pela presenca de
substancias que diminuem a formacéo de moléculas de hidrogénio, retardando a passagem

de hidrogénio atdmico para molecular, tais como sulfetos, arsénio e ¢3neto

O fluxo de difusdo do hidrogénio através do metadssenvolve ndo somente
devido a um gradiente de concentracdo, mas também devido a um gradiente de tenséo, esta

relacdo é descrita segundo a equacat¥4)
eV
J =-D| Uc-—Ug, 4
e, .

A Figura 10 mostra a variacao do coeficiente de difusdo do hidrogénio em alguns

acos em funcdo da temperat(t4.
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Figura 10 —Variacédo do coeficiente de difusdo do hidrogénio com a temperatura

para os acos carbono, duplex e austenfifto

A familia dos acgos inoxidaveis duplex sao suscejgtive fragilizacdo pelo
hidrogénio que aumenta com o teor de ferrita. Isto se deve basicamente ao fato de que o
coeficiente difusional do hidrogénio na ferrita chega a ser cinco ordens de grandeza

superior ao seu coeficiente de difusdo na austenita, conforme pode ser observado na Tabela

6.
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Tabela 6 — Coeficiente de difusdo do hidrogénio em diferentes materiais a

temperatura ambient&.

Material D (cnT/s)
Aco carbono 2,5x 10°
Aco inoxidavel ferritico 10
Aco inoxidavel austeniticd 2,15 x 16

Aco inoxidavel martensitic 2 x 10°

O

10° — 10" (dependendo d
Aco inoxidavel duplex raz&o ferrita/austenita)

o

A norma NACE MR0175% diferencia os mecanismos de trincas induzidas pelo
hidrogénio (hydrogen-induced cracking, HIC) e do trincamento sob tensao induzido pelo
hidrogénio, (hydrogen induced stress cracking, HISC) usualmente chamado de fragilizacao
pelo hidrogénioO primeiro é dado pelas trincas planares que ocoeranacos baixa liga
gquando o hidrogénio atomico difunde no agco e se combina para formar hidrogénio
molecular em sitios ou zonas de aprisionamento. As trincas sdo resultado da pressurizacao
desses sitios pelo hidrogénio. Nenhuma tensdo externa é necessaria para a formacao das
trincas induzidas pelo hidrogénio. As zonas de aprisionamento capazes de causar o
trincamento induzido pelo hidrogénio sdo comumente encontradas em acos com altos
niveis de impureza, que possuem uma alta densidade de inclusdes planares e/ou regiées de
microestrutura anémala produzidas pela segregacao de impurezas e elementos de liga no

aco.

Ja o trincamento sob tenséo induzido pelo hidrogénio (hydrogen stress induced
cracking, HSIC) resulta da presenca de hidrogénio em um metal submetido a tensbes
trativas (residuais ou aplicadas). Marsh &Phafirmam que os fatores requeridos para que

haja uma falha por "HISC” séo:

* A presenca de uma fonte de hidrogénio.
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» A presenca de uma tensdo aplicada acima de um valor critico. Ainda que o
material seja susceptivel e estiver saturado de hidrogénio, a falha nao ira

ocorrer a menos que a tensao critica minima seja atingida.
* A dureza do material estiver acima de um valor critico.

Esse mecanismo representa essencialmente a manifestacdo do decréscimo da tensao
de falha ou deformacgé&o na falha na presenca do hidrogénio. Em falhas retardadas (delayed
failure), a fratura tem inicio em regides de tensdes altamente localizadas, nas quais ha
concentracdo de hidrogénio como resultado da maior difusdo de hidrogénio em sitios

tensionados triaxialment&’.

A probabilidade da falha associada a este fendmependle da disponibilidade do
hidrogénio no metal. Muitos fatores podem influenciar esta disponibilidade quando os

equipamentos estdo submetidos & protecéo catddica em agua‘fy emdre estes estéo:
» Potencial de protecao catédica
* Temperatura superficial do equipamento
* Profundidade / pressao hidrostatica
* Condigéo superficial
» Carregamento (tensdes / deformacdes)
» Fluéncia / deformacéao plastica
* Tipo do material — liga incluindo a microestrutura
* Resisténcia ao escoamento

Concentragdes de tensdes e deformagdes locais como entalhes, assim como tensdes
residuais resultantes do processo pos-soldagem causam acumulos locais de hidrogénio, o
gue torna esses pontos criticos em projetos que envolvem possiveis falhas associadas ao

trincamento sob tenséo induzido pelo hidrogénio.

A familia dos AID mostra susceptibilidade a este fenbmeno em aplicacdes
submarinas. O "HISC” é um modo de falha que apresenta auséncia de ductilidade pela

interacdo da protecédo catddica aplicada, tensdes e a susceptibilidade dos AID a este modo
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de falha. Todas as contribuicbes que causam qualquer tipo de tensbes e deformacbes

devem ser levadas em consideracéao.

A interacdo do hidrogénio com o0s acos se apresenta pela deterioracdo das
propriedades mecéanicas, como a tenacidade e ductilidade. Uma avaliagdo indireta da
presenca do hidrogénio em acos estruturais utilizados na industria “offshore” do petréleo
sdo obtidas através do método da baixa taxa de deformacdo (slow strain rate test). A
principal vantagem deste ensaio € que ele permite avaliar os efeitos das variaveis
metallUrgicas (composicao da liga, tratamento térmico e processamento, etc.) em conjunto
com parametros relativos ao meio onde este material vai ser ensaiado (aeracéo,
concentracdo, uso de inibidores de corrosao, etc.) em um periodo relativamente curto de
tempo. As taxas de deformac&o utilizadas s&o da ordem de 1-°4'xHstes ensaios
fornecem resultados em termos relativos ao tempo de falha, cujo resultado sé é relevante

guando se comparam materiais iguais, e também de reducado da ductilidade.

No trabalho de Zucchi e colaboradof&eles estudaram o comportamento do AID
2205 nos ensaios de baixa taxa de deformacé&o em &dgua do mar sintética desaerada com pH
de 6,5. Os ensaios foram realizados ao ar, no potencial de corrosdo deste aco no meio em
guestdo e em diferentes potenciais de protecdo catédica (-289enM.000mVcg com e
sem adicdo de fons sulfeto 4S Os resultados obtidos mostraram uma queda de
ductilidade nos potenciais de -900at¥ e -1000mVcs representado pela percentagem de
alongamento em comparacgao aos ensaios realizados ao ar e no potencial de corrosdo sem a
adicdo de ions sulfeto. Os valores referentes ao potencial de -B@9gaVficaram
evidentes em relagéo a fragilizacdo pelo hidrogénio. O valor de -1GQ@mapresentou o
menor valor da percentagem de alongamento em comparag&o aos outros ensaios realizados,
mostrando a susceptibilidade deste material quanto a fragilizacdo pelo hidrogénio em
potenciais ainda mais catédicos. Quando foi adicionado o ion sulfeto em conjunto com a
protecdo catddica, nos dois potenciais estudados, observaram-se valores ainda mais baixos
na percentagem de alongamento em comparag¢do com 0S ensaios sem a presenca deste ion,
0 que ocasionou um aumento na fragilizacdo pelo hidrogénio. A fragilizacdo se mostrou
maior quanto maior foi a concentracao de ion sulfeto adicionado. Fractografias utilizando o
microscopio eletrénico de varredura, na zona de fratura, mostraram que as trincas surgiam

na fase ferritica.
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Estudos com relacdo a deformacéo plastica dinamica tém mostrado um aumento
significativo em relacdo a absorcédo do elemento hidrogénio e sua consequente difusdo. A
familia dos AID apresenta o fenbmeno chamado de fluéncia a frio (cold creep) quando
estes materiais s&o solicitados mecanicamente em tensdes da ordem de 80% do limite de
escoamento ou maiores. Este fenbmeno contribui com o aumento das deformacdes em
AID e AISD favorecendo a falha por trincamento sob tenséo induzido pelo hidrogénio

quando estes estdo protegidos catodicam&hts).

A relacdo entre o potencial de aplicagdo da protecdo catdédica nos AID e a
susceptibilidade ao trincamento tem sido muito estudada nos ultimos anos. Para se obter
uma reducdo significativa com relacdo ao "HISC” pelo controle apenas do potencial de
protecdo catddica, 0s potenciais teriam que ser necessariamente mais elevados do que -
800mViac 2. Os AID ja estdo bem protegidos catodicamente em potenciais da ordem de -
650m\Vecs,0 grande problema de estruturas fabricadas com estes materiais € que elas estéo
ligadas eletricamente a outras estruturas que estao protegidas a -td9@mvhuitas das

aplicacdes submarinas na industria do petroleo.

Com relacéo as solicitacdes mecanicas de equipamentos fabricados em AID e AISD
submetidos a protecao catédica concluem — se que niveis de deformacdes em torno de
0,3% ou maiores podem desenvolver o "HISC” implicando que as tensdes nao deveriam
exceder, conservadoramente, 80% do limite de escoamento destes materiais. Estes estudos
ja levam em conta tensdes devido ao carregamento externo, tensdes de fabricacéo, tensdes

oriundas de flutuacées de temperatura, tensées residuais e de concentradores #tensées

Requisitos microestruturais dos AID e AISD tambémnietie ser avaliados quanto
ao risco ao "HISC”. As trincas devido a este fen6meno de falha comumente propagam
pelo mecanismo fragil de clivagem através da fase ferritica. Estas trincas podem ser
imobilizadas ou propagadas através da fase austenitica dependendo do tamanho da trinca e
do nivel de tensbes aplicado. Consequentemente, todas as técnicas de fabricagcdo que
tendem a diminuir o espagamento austenitico sdo favoraveis. Estudos tém mostrado que
materiais com distribuicdo mais refinada da fase ferritica sdo mais resistentes ao
trincamento sob tensdo induzido pelo hidrogénio "HISC” do que 0s materiais com
distribuicdo mais grosseifd “1 “2 Requerimentos como o da DNV-RP_F112que
avaliam a reducdo do risco ao trincamento associado ao hidrogénio, estipula um tamanho

do espacamento austenitico critico de 30um. Acima deste valor, 0s equipamentos
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fabricados em acos inoxidaveis duplex e super duplex estariam mais sujeitos ao fenémenao.
Para componentes muito grandes fabricados pelo processo de forjamento, o tamanho
critico de espagamento austenitico ficaria em torno de 60um. A microestrutura destes
componentes forjados deve estar livre da presenca de fases frageis, devendo ser resfriado
rapidamente com altas taxas de resfriamento posteriormente ao forjamento e ao tratamento

térmico de solubilizac8”.

A quantidade de ferrita nos AID também tem relagdm @ susceptibilidade ao
"HISC”. Quando a quantidade de ferrita esta dentro da faixa de 40% a 67%, 0s riscos

quanto a susceptibilidade a este modo de falha se tornam méHores

A orientacdo dos graos também tem uma relacdo doeta o aumento da
susceptibilidade ao “HISC”, quando os graos ferriticos estdo orientados
perpendicularmente as tensdes principais, a susceptibilidade ao “HISC” é favdit®cida
Componentes fabricados por forjamento e laminac&gpgssuem uma microestrutura nao
isotrépica devem ser fabricados de maneira que as tensdes principais atuantes nesses

componentes ndo fiquem perpendiculares a orientagédo dos graos ferriticos.

Os AID e AISD tém sido extensivamente utilizados em aplicagcdes submarinas nos
ultimos 20 anos. O conhecimento do grupo de trabalho composto por petroliferas que
atuam na extracdo de petrdleo em aguas rasas e profundas reporta até hoje apenas oito
casos documentados de falha associado ao "HISC” em componentes fabricados em AID.
Entre as falhas até hoje estudadas as seguintes conclusées fordfifeitas

« Em quatro dos oito casos de falha reportados pela literatura, solicitacdes
muito altas em termos de carregamento acabaram acarretando deformacoes
que excederam o limiar critico para que as trincas iniciassem e propagassem
nos AID.

* Em trés dos oito casos houve grande quantidade de ferrita na zona de fusao
de soldas em angulo, quantidades maiores que 80%. Em um caso destes trés
houve grande deformacdo devido a um dimensionamento incorreto da

garganta de uma das soldas em angulo.

« Em cinco dos oito casos nem um revestimento foi aplicado, nos trés casos

remanescentes o revestimento estava danificado.
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« Tanto o AID como o AISD sofrem com a falha associada ao “HISC”.

Como medidas preventivas ou que ao menos atenuem a fragilizacdo pelo

hidrogénio. Timmin&®*” recomenda algumas praticas, conforme a Tabela 7.

Tabela 7 — Medidas preventivas contra a fragilizacédo pelo hidrogénio.

1. A deposicdo indireta de um sélido (metalico ou ndo) na superficie do|metal

reduz a entrada de hidrogénio no material.

1.1 A aluminizacéo da superficie do metal ocasiona um grande aprisionamento

de hidrogénio através da formacéao de vazios de Kirkendall

1.2 Utilizacdo de ligas de cobre, porque o sulfeto de cobreSjCé
impermeavel ao hidrogénio, ou outros elementos cujos produtos de carrosao

atuem como barreiras a entrada do hidrogénio.

2. Deformar a superficie por “peening” ou por jateamento com areia intjoduz
tensGes compressivas que reduzem a difusao e a permeabilidade ao hidrpgénio.

3. Utilizar inibidores que atuem na reacdo de formacdo Jefadilitando al
combinacdo de Hem moléculas de Hque podem sair da superficie, jou

prevenindo a formag&o de H
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3 OBJETIVOS

Verificar a precipitacdo de fases intermetdlicas através de tratamentos
isotérmicos no aco inoxidavel super duplex UNS S 32760

Avaliar a tenacidade a fratura da junta soldada do aco inoxidavel super

duplex UNS S 32760 e do metal de base tratado termicamente em duas
temperaturas distintas. As duas temperaturas estudadas compreendem
temperaturas encontradas no ciclo térmico de soldagem para estes materiais.
Enfatiza-se a zona termicamente afetada de temperatura alta e de

temperatura baixa.

Avaliar o comportamento a fratura da junta soldada do acgo inoxidavel super
duplex UNS S 32760 e do metal de base tratado termicamente em duas
temperaturas distintas com a utilizagdo de protecdo catddica no potencial -
1100m\kcs.
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4 MATERIAIS E METODOS

4.1 Material como recebido

O material estudado neste trabalho € o aco inoxidavel super duplex de especificacdo
UNS S32760, com o nome comercial de Zeron 100, fabricado pela Weir Materials. A
andlise quimica foi realizada utilizando-se um espectrémetro de emissdo 6tica modelo
Spectrolab tipo LAVFA18B, da Spectro. Os resultados apresentados na Tabela 8 sdo uma

meédia para trés analises executadas.

Tabela 8 - Composicao quimica do material estudado UNS S 32760

Designacaq Designacag
UNS Comercial

C Si | Mn P S Cr Ni|| Mo W| Cu N

S32760 Zeron 10Q 0,024,26| 0,79| 0,025| 0,003 25,82| 7,84| 3,85| 0,86 0,61| 0,28

O material recebido estava em forma de chapa laminada com 10mm de espessura

no estado solubilizado.

O indice de equivaléncia a resisténcia ao pite (PRE) foi calculado baseado na
composicdo quimica realizada via espectrometro de emissao otica. O valor do indice de
equivaléncia a corrosdo por pite estd de acordo com o especificado para os AISD, valores

maiores ou iguais a 40, como pode ser visto na equacao abaixo.
PREy =% Cr + 3,3 (% Mo+ 0,5% W) + 16 % N (5)
PREw= 25,82 + 3,3 (3,85 + 0,5(0,86)) + 16 (0,28) = 44,4 (6)

4.2 Tratamentos térmicos

O material na condicdo como recebido foi tratado termicamente a 850°C por 35
minutos j& na condi¢do usinada em forma de compacto de tracdo (CT — compact tension)

da mecanica da fratura e resfriado ao ar.
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O segundo tratamento térmico foi executado no material na condicdo como
recebido a 550°C por 2 horas ja na condicao usinada em forma de compacto de tracéo (CT

— compact tension) da mecanica da fratura e resfriado ao ar.

4.3 Soldagem

A soldagem foi realizada na chapa de 10mm de espessura e foi preparada com um

chanfro em V com caracteristica como mostrado na Figura 11.

60"

T
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Figura 11- Esquema da junta empregada.

Os processos de soldagem utilizados foram “~Gas Tungsten Arc Welding (GTAW)
e Shielded Metal Arc Welding (SMAW) ". Foram utilizados 5 passes de soldagem. Os
parametros e os processos de soldagem utilizados estado na Tabela 9.

Tabela 9 — Parametros empregados na soldagem.

Passe Processo| Consumxlvel - Corrente Tensdo (V)| Veloc (mm/s)|Energia (K.J/'mm)
Marca Comercial |p (mm)| Tipo (A)
1°passe: passe raiz GTAW |Thermanit 25/9 CUT| 2,40 |CCEN|100-120}10-12 (V)| 0.8-2.0 0.35-16
2°passe: passe frio GTAW |Thermanit 25/9 CUT| 2,40 |CCEN| 8§0-100|10-12 (V)| 1.2-2.0 0.4-1.0
Passes de enchimento | SMAW |Thermanit 25/9 CUT| 3,25 |CCEP| 80-105|22-27 (V)| 2.2-58 04-12
Passes de acabamento | SMAW |Thermanit 25/9 CUT| 3.25 |CCEP| 80-105|22-27 (V)| 2.2-58 0.4-12
Passe atrds (back pass)| GTAW |Thermanit 25/9 CUT| 2,40 |CCEN|100-120] 10-12(\)| 0.8-2.0 0.5-12

O gas utilizado no processo de soldagem GTAW foi o argbnio com 99,997% de
pureza com uma vazao em torno de 12-15 litros por minuto. A temperatura interpasse nao

ultrapassou 150°C.

4.4 Corpos de prova

Apos a soldagem da chapa procedeu-se a usinagem para a confec¢do dos corpos de
prova utilizados no estudo de tenacidade a fratura com e sem a utilizacdo de protecao
catddica. A chapa apos soldada apresentou uma leve deformacao angular (embicamento) o

gue dificultou a retirada dos corpos de prova do metal de solda (zona fundida) e da zona
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termicamente afetada. Desta forma as dimensdes dos corpos de prova para o material de
base e material de base tratado termicamente ficaram diferentes em relacdo aos corpos de
prova da regido da zona fundida (metal de solda) e zona termicamente afetada. As
dimensdes de todos os corpos de prova utilizados no trabalho estdo de acordo com os
critérios dimensionais da norma ASTM E-1820“99

As dimens0des dos corpos de prova para o metal de base e para os materiais tratados
termicamente estédo representados na Figura 12, enquanto que as dimensdes dos corpos de
prova da regido do metal de solda e da zona termicamente afetada estdo representados na
Figura 13.

S

Bape 1ciraz 10 mm

Figura 12 - Dimensdes do compacto de tracdo para o metal de base e materiais

tratados termicamente, espessura de 10mm.
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Figura 13 - Dimensdes do compacto de tragdo para o metal de solda e zona termicamente

afetada, espessura de 8mm.

4.5 Posicionamento do entalhe e da pré trinca de fadiga.

Para a perfeita identificacdo das regides onde o entalhe foi posicionado procedeu-se
uma comparacdo de reagentes macrograficos para a escolha daquele que apresentasse a
melhor visualizagédo da zona termicamente afetada pela soldagem. A Tabela 10 mostra os
ataques utilizados com seus respectivos reagentes. A melhor visualizacdo macrogréfica foi

utilizando-se o reagente de numero dois.

Tabela 10 -Reagentes utilizados

Ataque n°. Reagentes
1 50 mL HCI, 10 g CuSO50 mL HO (pode ser a quente).
2 50 mL HCI, 50 mL kD, 20 mL HO, (30%); 70-75 °C.
5 10-40 mL HNQ, 3-10 mL HF (48%), 25-50 mL 4®; 70-80 °C.
6 50 mL HCI, 25 mL CuS£aturado em agua; 75 °C.

A Figura 14 mostra esquematicamente os corpos de prova utilizados nos ensaios e

sua relagcdo com a dire¢ao de laminagéo da chapa do AISD estudado.
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Laminacao
Longitudinal

Figura 14 —Representacdo esquematica dos corpos de prova do material de base
(MB), metal de solda (S) e zona termicamente afetada (ZTA) em relacdo a direcdo de

laminacédo da chapa.

Utilizou-se para abertura da pré trinca de fadiga a maquina servo-hidraulica MTS
modelo 810. Os critérios do pré trincamento em fadiga para os compactos em tracao
seguiram os procedimentos da norma ASTM E-1820*D®s corpos de prova foram pré-
trincados a 20 Hz considerando uma relacdo de a/W do compacto de tragdo de 0,5,

obtendo-se um fator de forma f(a/w)= 9,66.

4.6 Caracterizacdo Microestrutural

Foi feita a caracterizacdo microestrutural da chapa estudada para a avaliacdo da
direcdo de laminacdo da mesma, para a avaliagcdo microestrutural dos materiais tratados
termicamente e também para a avaliacdo das regides da junta soldada. Foi utilizado o
microscépio Otico da marca Olympus. A caracterizagdo seguiu 0 procedimento
metalografico padrdo sendo as amostras posteriormente atacadas com e sem o0 uso de
corrente elétrica com diversos reagentes quimicos para a melhor observacdo da
microestrutura do material. Entre os reagentes utilizados eletroliticamente estdo o acido
Oxalico 10%, KOH 56%, NaOH 20% e o Behara modificado. Os ataques eletroliticos
foram realizados com o potencial de 3 a 5 Volts com tempo de ataque variando de 5 a 20

segundos em uma amostra de area de®3®ndinico reagente em que nao se precisou do
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meétodo eletrolitico foi o reagente modified Groesbeck utilizado a quente na temperatura de

90°C por 20 segundos.

4.7 Quantificacdo das fases

Para a quantificacdo da fracdo volumétrica das fases na microestrutura do material
recebido e das regides da junta soldada utilizou-se o software analisador de imagens Image
Tools“® com o processamento de imagens em tons de cinza para que os pontos brancos e
pretos pudessem ser diferenciados, obtendo—se assim a percentagem relativa de cada fase.
Para melhorar as micrografias usadas na quantificacdo, utilizou-se um filtro para

uniformizar a luz usada pelo microscépio Optico para a obtencao das imagens.

Foram realizadas trés medidas em trés imagens metalograficas diferentes com
relagdo ao material de base como recebido, a zona termicamente afetada e ao metal de
solda (zona fundida), podendo-se assim ter um valor representativo médio de cada fase na

chapa estudada.

As imagens metalograficas obtidas para a quantificacdo seguiram a direcao

longitudinal de laminacgéao da chapa.

4.8 Avaliacdo do Espacamento Austenitico

Para a quantificacdo do espacamento austenitico na microestrutura do material de
base utilizou-se o software analisador de imagens Imatfécbm o processamento de
imagens em tons de cinza para que a medida média da fase de tonalidade escura (ferrita)
fosse medida (espagcamento entre uma austenita e outra). Foram obtidas imagens
metalograficas no sentido de laminacdo da chapa do material estudado, onde via software
originou-se linhas verticais a direcdo de laminacdo. A partir destas linhas originadas
subtrairam-se as linhas que atravessavam a fase austenitica, ficando apenas as linhas que
atravessavam a fase ferritica. Desta forma se obteve a medida da média do espacamento
austenitico para trés regides diferentes do material de base e da ZTA para o material
estudado, considerando o aumento de 200x no microscépio Optico. O espacamento
austenitico foi medido no plano onde o pré trincamento por fadiga foi realizado, ou seja,
perpendicular a direcdo de laminacdo das chapas recebidas. Para melhorar as micrografias
usadas na quantificacdo, utilizou-se um filtro para uniformizar a luz usada pelo

microscopio Optico para a obtencédo das imagens.
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O reagente utilizado para a obtencdo das micrografias foi o KOH 56%

eletroliticamente com um potencial de 5 Volts por 10 segundos em uma amostra de area de

3 cnf.

A avaliagdo do espacamento austenitico para o metal de solda n&o foi necesséria,

pois a microestrutura mostrou-se bem mais refinada em comparac¢éo ao material base.

4.9 Extracdo de precipitados

Para a identificacdo das fases que podem precipitar durante os tratamentos térmicos
executados recorreu-se a técnica de extracdo de precipitados mediante a dissolucdo
eletrolitica da matriz. Para o método de extracdo de precipitados nesse AISD utilizou-se
como eletrélito uma solucdo de 10% de HCl em 90% de mefdhampregando como
eletrodo de referéncia o eletrodo de calomelano saturado. O catodo é um fio de platina e o

corpo de prova atua como anodo.

A dissolucao eletrolitica foi realizada numa célelatroquimica convencional.
Foram usados dois corpos de prova com volume aproximado dé€, Zimnrelativo ao

tratamento térmico realizado a 850°C e outro do tratamento realizado a 550°C.

Para a realizacdo do ensaio utilizou-se o potenciostato da ACM Instruments

utilizando-se um potencial de 1,5V por dois dias de ensaio.

Apobs os corpos de prova serem quase dissolvidos em sua totalidade, o eletrdlito foi
cuidadosamente filtrado num sistema a vacuo com um filtro de membrana de
politetrafluoretileno de tamanho de poro de 0,2um. A Figura 15 mostra o desenho

esquematico do sistema de filtragem.
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Figura 15 — Desenho esquematico do sistema de filtragem a vacuo.

4.10 Difracao de Raios X

Os residuos extraidos dos materiais tratados termicamente foram submetidos a
difracéo de raios X no difratdmetro Siemens Bruker-AXS modelo D5000, usando radiacdo
de Cu, com tensao de 40 KV, corrente de 25 mA, varredura passo a passo de 0,02° e tempo

de passo de 1 segundo.

Para fazer a difracdo do residuo no difratdmetro, primeiramente foi colocado um
filtro limpo no difratdmetro e feito a difracdo. Os picos correspondentes ao filtro sem
residuo foram identificados para serem subtraidos no espectro final.

Os picos que apareceram nos espectros foram comparados com cartdes JCPDS

correspondentes as fases ferrita, austenita, sigma, gRi, ©N, M;C; e CrCs.
4.11 Microdureza

O ensaio de microdureza foi realizado utilizando-se uma carga de 200 g onde se
tracou um perfil de microdureza Vickers ao longo da regido do metal de solda e regifes
adjacentes. A medida toma como centro a regido central do metal de solda. As fases
austenitica e ferritica do material base também foram medidas, assim como para 0s

materiais tratados termicamente a 850 °C e a 550°C.
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O microdurémetro que foi utilizado € da marca Struers Duramin, com capacidade

de até 1 kg na escala Vickers.

4.12 Ensaio Charpy

Para a realizacdo do ensaio de impacto Charpy utilizou-se um total de trés corpos
de prova para cada condicdo de material. O ensaio foi feito na temperatura de 20°C e a
norma de referéncia utilizada foi a ASTM A3@de 2005“®. O ensaio foi feito para o
material como recebido, para o tratado termicamente a 850°C por 35 minutos e para o
tratado termicamente a 550°C por 2 horas. O entalhe em V foi aberto na direcéo

perpendicular a de laminacéo da chapa.

4.13 Ensaio de tenacidade a fratura ao ar (K X Deslocamento)

Os ensaios ao ar foram realizados na maquina servo-hidraulica MTS modelo 810
levando os corpos de prova até a fratura. O ensaio fornece resultados de carga ou K (fator
intensidade de tensdes) em funcdo da medida da abertura da boca d&rtacicMouth
Open Displacement). O grafico resultante de cada fratura esta em funcéo de K em relacao a
medida da abertura da trinca que é monitorada por um extensémetro de fratura do tipo

“ Clip Gage”.

Foram ensaiados um total de cinco corpos de prova (compactos em trac&o) pré-
trincados em fadiga neste ensaio, entre eles estdo o material de base como recebido, tratado
termicamente a 850° C, tratado termicamente a 550°C, metal de solda e zona termicamente

afetada.

4.14 Integral J como tenacidade a fratura

Os AISD sédo materiais estruturais que apresentam grande plasticidade. Com a
utilizacdo da norma ASTM E-1820-99% foi possivel calcular o valor de J maximo para
cada condicéo de corpo de prova estudado neste trabalho no ensaio de tenacidade a fratura
ao ar. O J méaximo é calculado utilizando-se basicamente a area abaixo da curva até o valor

da maior carga obtida no ensaio.

4.15 Ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo

Este ensaio determina o limite do fator intensidade de tensfges,0l Keac, em
corpos de prova de materiais metalicos pré-trincados da mecanica da fratura. Os ensaios

sdo realizados com carga prescrita em ambiente agressivo por um tempo determinado,
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onde o possivel crescimento da trinca podera levar ou ndo a fratura o corpo de prova

ensaiado. Este ensaio segue a norma ASTM E 168%.99

O fator intensidade de tensdes € calculado a mhsirconsideracdes da mecanica

da fratura linear — elastica.

A partir das dimensdes utilizadas nos corpos de prova é possivel calcular o fator de
intensidade de tensdes nos mesmos em funcdo da carga aplicada através da seguinte
equacao prevista na norma ASTM E 1820

K=" ¢ (a/W) (7)

BW)"?
Onde:
K é o fator de intensidade de tensdes
P é a carga Aplicada
B é a espessura do corpo de prova
W é a largura do corpo de prova
f(a/W) é o fator de forma para a geometria.

O Kieac 0u Keac € definido como o valor mais alto do fator intensidade de tensodes

onde ndo hé a fratura.

O meio agressivo consiste em agua do mar fabricada sinteticamente conforme a
norma ASTM D 1141-98%. Os corpos de prova estavam entdo submersos nesta solugéo e
protegidos catodicamente por meio de corrente impressa no potencial de -1100mV em

relacdo ao eletrodo de calomelano saturado.

Os ensaios foram conduzidos utilizando-se passasaaegamento da ordem de

uma unidade de K (fator intensidade de tensdes = INPa A carga era aplicada ao

corpo de prova e mantida constante por vinte quatro horas. Apds o término deste tempo
pré-estabelecido, a carga aplicada era aumentada de maneira a variar o K em uma unidade.
O término do ensaifoi a fratura do corpo de prova. Para os corpos de prova que nao

fraturaram, os ensaios foram conduzidos a valores proximos ao da carga aplicada obtidos
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nos ensaios de tenacidade a fratura ao ar, valores estes de carga associado ao K aparente

maximo.

Neste ensaio € determinante dar tempo suficiente para que o hidrogénio possa
difundir pelo material e consequientemente migrar para o defeito (trinca de fadiga) via a um
gradiente de concentracdes de tensdes maior na ponta da trinca do que em relagao ao resto

do corpo de prova devido a aplicacdo de carga externa.

Os ensaios comegaram com O primeiro passo de carregamento com uma carga
associada a um K igual 5 MBdm, no segundo passo o K aplicado foi igual a 10

MPav/m e no terceiro o K aplicado era de 15 MRan. Apds estes trés primeiros

passos a variagédo do K foi de uma unidade como mencionado anteriormente.

Foram ensaiados um total de sete corpos de prova (compactos em tracdo) pré-
trincados por fadiga neste ensaio, entre eles estédo o material de base como recebido, tratado
termicamente a 850° C, tratado termicamente a 550°C, metal de solda (2 corpos de prova),
e zona termicamente afetada (2 corpos de prova). Desta forma foi possivel avaliar o efeito

do meio agressivo com relagdo aos materiais ensaiados sem a presenca deste.

Para a realizacdo dos ensaios de tenacidade a fratura em meio agressivo foi
construido um equipamento que continha uma cuba de acrilico para armazenar a agua do
mar sintética, com capacidade para 13 litros, uma célula de carga marca HBM com faixa
de medida de até cinco toneladas. Esta célula de carga foi ligada a um indicador universal,
marca Novus, que realizava o sistema de leitura da mesma. O equipamento era dotado de
um braco de alavanca para amplificar a carga aplicada. Foram utilizados um total de quatro

equipamentos para 0s ensaios.

O corpo de prova foi isolado do dispositivo mecanico necessério a solicitagdo em
tracdo por um revestimento elastomérico colocado neste para evitar um contato galvanico.
Os pinos que permitiam a fixacdo do corpo de prova ao mesmo dispositivo eram revestidos
com politetrafluoretileno, evitando assim também um contato galvanico entre eles. A
aplicacdo da carga permitia 0 modo | de carregamento (tragdo). A Figura 16 mostra o

desenho esquematico do equipamento e a Figura 17 o equipamento fabricado.
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Figura 16 - Desenho do projeto do equipamento para ensaio de tenacidade a fratura em

meio agressivo por carga prescrita.

Figura 17 — Equipamento fabricado

Com relacdo a protecdo catddica por corrente impressa foi utilizado um
potenciostato de quatro canais da ACM Instruments para a monitoracdo dos potenciais de

guatro maquinas simultaneamente.

Os contra eletrodos utilizados foram fabricados em titanio revestido com elementos
nobres. Os eletrodos de referéncia eram de calomelano saturado.
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4.16 Fractografias

As fraturas dos corpos de prova foram primeiramente documentadas com o auxilio
de uma maquina fotografica digital. A superficie das fraturas foram posteriormente
analisadas no microscopio eletrdnico de varredura Philips XL 20 para analise dos

micromecanismos de fratura.

As fraturas analisadas sao referentes aos ensaios de tenacidade a fratura ao ar e em

meio agressivo.

As imagens de interesse principal sdo capturadas logo apds a trinca de fadiga,
regido da interface entre a trinca e a fratura. Os corpos de prova fraturados no ensaio de
tenacidade a fratura em meio agressivo foram limpos com acido nitrico a 60°C, por vinte
minutos, conforme a norma ASTM G, para a remocado do carbonato de célcio e do

hidroxido de magnésio (camada calco-magnesiana) precipitados durante o ensaio.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Caracterizacdo Microestrutural

5.1.1 Material como recebido

Foi realizada a caracterizacdo microestrutural do material no estado como recebido,

tratado termicamente e da junta soldada.

Para a identificacdo da microestrutura do material como recebido e da direcdo de
laminacéo da chapa utilizou-se primeiramente o reagente acido oxalico 10% como mostra a
Figura 18 (sentido de laminacdo) e Figura 19 (transversal a direcdo de laminac&o). Na
Figura 19 o ataque foi mais intensificado, maior tempo de exposi¢do no reagente sob a

influéncia da corrente, podendo-se assim revelar os graos da austenita da estrutura duplex.

O reagente KOH 56% e Behara também foram testados no material como recebido.
A Figura 20 revela a microestrutura do AISD onde utilizou-se o reagente KOH, as ilhas
austeniticas estdo em branco e a matriz ferritica em escuro. Com a utilizacdo deste ataque
revelam-se os graos ferriticos ultrafinos do material. A Figura 21 mostra a estrutura com as

ilhas austeniticas em branco e a matriz ferritica em escuro, reagente Behara.

Pelas micrografias podemos perceber o equilibrio entre as fases austenita e ferrita

na microestrutura do material recebido.

Todos os reagentes utilizados apresentaram boa capacidade para o uso em analise

de imagens com relagéo ao material de base.
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Figura 18 - Microestrutura tipica do acgo inoxidavel super duplex com matriz
ferritica em escuro com ilhas de austenita em branco. Acido oxalico 10%

Figura 19 - Graos da austenita revelados com um ataque mais acentuado, material

como recebido. Acido Oxalico 10%
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Figura 20 - Material de base como recebido. Gréos ferriticos ultrafinos revelados
em escuro. KOH 56%

Figura 21 — Material de base como recebido. Behara.
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5.1.2 Materiais tratados termicamente

O reagente KOH 56% usado eletroliticamente foi capaz de revelar a
precipitacdo da fase sigma no material de base tratado termicamente a 850°C por 35
minutos e resfriado ao ar. Nos agos AID a fase sigma pode-se formar pela
decomposicao eutetdide da ferrita, formado austenita secundaria e fase sigma. A
cinética maxima de formacao desta fase esta entre 850°C e 900°C conforme visto em

diagramas tempo-temperatura-transformacéao (figura 7 e figura 9).

A nucleacdo da fase sigma se da nas interfaces ferrita-ferrita e ferrita
austenita nos AID, crescendo posteriormente na matriz ferritica destes materiais.
Como pode ser visto nas micrografias apresentadas nas Figuras 22 a 25, as fases
intermetdlicas incluindo a fase sigma aparecem em marrom na microestrutura e

acabam tomando o lugar da fase ferritica em colorido na microestrutura.

Provavelmente essa nucleacéo e crescimento da fase sigma vem precedida e
acompanhada de outras fases intermetalicas secundarias precipitadas, tais como a
fase chi, nitretos de cromo e etc, estas acabam nao sendo discerniveis da fase sigma
em microscopia 6ptica®.

Com relacdo ao material de base tratado termicamente a 550°C por 2 horas e
resfriado posteriormente ao ar, as micrografias ndo apresentam indicio de formacéo
de fases intermetélicas para esta condicdo de tempo e temperatura (Figura 26 e
Figura 27). Os graos ferriticos sé@o revelados assim como para o material de base
como recebido. Apesar de nao haver qualquer indicio de fases intermetédlicas na
microestrutura utilizando a técnica metalogréafica, estas possivelmente podem estar
presentes na matriz onde poderiam ser visualizadas utilizando—se o0 microscépio
eletrénico de transmissao. Estas fases sdo muito pequenas, geralmente da ordem de
nandmetros e ndo sao discerniveis por meio de microscopia éptica. Se observarmos o
diagrama tempo-temperatura-transformagédo da Figura 9 para um AISD de
composicdo muito semelhante do estudado, o tempo de 2 horas na temperatura
550°C nao € suficiente para que haja qualquer precipitacdo intermetalica no acgo
AISD UNS S 32750 do diagrama.
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Figura 22 —Material tratado termicamente a 850°C. lIlhas austeniticas em branco,

matriz ferritica em colorido e fase sigma em marrom. KOH 56%.

Figura 23 - Material tratado termicamente a 850°C. lIlhas austeniticas em branco,

matriz ferritica em colorido e fases sigma em marrom. KOH 56%.
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Figura 24 - Material tratado termicamente a 850°C. llhas austeniticas em branco,

matriz ferritica em colorido e fase sigma em marrom. KOH 56%

Figura 25 - Material tratado termicamente a 850°C. lIlhas austeniticas em branco e

matriz ferritica transformada em fase sigma (marrom). KOH 56%.
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Figura 26 - Material tratado termicamente a 550 °C, ilhas de austenita em branco e
matriz ferritica em tonalidade mais escura revelando os grdos ultra finos. KOH 56%

20km

Figura 27 - Material tratado termicamente a 550 °C, ilhas de austenita em branco e
matriz ferritica em tonalidade mais escura revelando os graos ultra finos. KOH 56%.



77

5.1.3 Junta soldada

Para a regido da junta soldada os reagentes como acido Oxalico e Behara néo foram
aptos para a identificacdo com relacdo a precipitacdo intermetalica. Estes reagentes

escurecem demais a matriz ferritica dificultando a observacao.

Para a regido da zona termicamente afetada pela soldagem os reagentes Groesbeck
modificado e o NaOH apresentaram bons resultados facilitando a observacdo das fases

intermetalicas possivelmente precipitadas.

A Figura 28 revela a regido da zona de ligagcéo da junta soldada. O ataque utilizado

foi o Groesbeck modificado.

A possivel precipitacdo intermetalica foi observadadongo da ZTA para a junta

como um todo, apesar de ser muito fina, podendo-se ver apenas em maiores aumentos. As
Figuras 29 e 30 mostram um atague mais acentuado no interior da matriz ferritica em
colorido seguindo os contornos de grao ferriticos, indicando possivel precipitacao
intermetalica nesta regido. O ataque utilizado foi o Groesbeck modificado, com os corpos
de prova sendo seccionados longitudinalmente a direcdo de laminacdo da chapa. As
Figuras 31 e 32 foram obtidas com um ataque eletrolitico com NaOH em uma sec¢édo da
ZTA transversal a direcdo de laminagdo da chapa soldada. Podemos observar um ataque
mais acentuado no interior da matriz ferritica seguindo os contornos de grao desta fase e

também nas interfaces ferriticas austeniticas da regido da ZTA.

Com relacdo a zona fundida da junta soldada, as micrografias indicam um
desbalanco microestrutural entre as fases. A fase ferritica esta em escuro enquanto a fase
austenitica estd em branco. A Figura 33 é referente as regifes de enchimento e refor¢o da
solda enquanto a Figura 34 refere-se ao passe de raiz. Os reagentes Groesbeck modificado
e KOH 56% se mostraram os melhores para com a distincdo entre as fases, facilitando
desta forma a posterior analise de imagens para determinacdo da fracdo volumétrica mais
precisa destas. Via microscopia 6ptica ndo se observou nem um ataque mais pronunciado
nos contornos das fases e no interior das mesmas, indicando que a principio ndo ha

precipitacdo intermetalica nesta regiao.
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Figura 28 —Zona termicamente afetada junto a zona de ligagao da junta soldada do
AISD. Groesbeck modificado

[———x
201m

Figura 29- Contornos de grao ferriticos da ZTA mais atacados indicando possivel

precipitacdo intermetalica como mostram as setas. Groesbeck modificado
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Figura 30 - Contornos de grao ferriticos da ZTA mais atacados indicando possivel

precipitacado intermetalica como mostram as setas. Groesbeck modificado.

Figura 31 - Contornos de gréo ferriticos e ferriticos-austeniticos da ZTA mais
atacados indicando possivel precipitacdo intermetdlica como mostram as setas . NaOH
20%.
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Figura 32 - Contornos de grao ferriticos e ferriticos-austeniticos da ZTA mais
atacados indicando possivel precipitacdo intermetalica como mostram as setas. NaOH
20%.
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Figura 33 - Regido dos passes de enchimento e de reforco da zona fundida.
Groesbeck modificado.
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Figura 34 — Regido do passe de raiz da zona fundida. Aumento de 200x. KOH 56%

5.2 Quantificacdo de fases

5.2.1 Material como recebido e junta soldada

Os acos inoxidaveis duplex e super duplex sdo projetados metalurgicamente para

conterem iguais proporcoes de austenitp  ferrita ¢) em sua microestrutura, na

condicdo solubilizada. Esta caracteristica microestrutural possibilita

a estes acos

adquirirem melhores propriedades com a proporcao equilibrada destas fases. Com a

garantia de um balanco microestrutural equilibrado esses acos podem fornecer uma boa

combinacao de resisténcia, ductilidade e resisténcia a corrosao.

Os resultados da quantificacdo das fases via software Imagé&'tbpésa o metal

base como recebido estédo identificados na Tabela 11. Percebe-se o equilibrio entre as fases

na chapa laminada recebida com 52,5% de fase ferritica e 47,5% de fase austenitica.

Tabela 11 -Fracao volumétrica das fases para o material de base como recebido

Istenita

Imagens Metalografichs Percentagem de Fgrrita Percentagem de A
1/3 53,2% 46,8%
2/3 54% 45,9%
3/3 50,2% 49,8%
Média 52,5% 47,5%
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Para a zona termicamente afetada da junta soldada o valor médio para as trés
medidas foi de 46,9% de fase ferritica e 53,1% de fase austenitica como mostra a Tabela
12.

Em soldas multipasse o reaquecimento devido aos passes anteriores permite um
aumento da taxa de difusdo, o que resulta no coalescimento da austenita presente e/ou na
nucleacdo de novas particulas de austenita. Esta austenita nucleada apos o reaquecimento é
chamada de austenita secundaria. O aumento da quantidade de austenita na ZTA observada

pode ser explicado pelo aparecimento desta fase em soldagens multipasse.

Tabela 12 - Fracdo volumétrica das fases para a zona termicamente afetada.

Imagens Metalografichs Percentagem de Fgrrita Percentagem de Alistenita
1/3 48,0% 52,0%
2/3 47,2% 52,8%
3/3 45,4% 54,6%
Média 46,9% 53,1%

Para a zona fundida (metal de solda) o valor médio para as trés medidas foi de
67,5% de fase ferritica e 32,5% de fase austenitica. Podemos perceber que a quantidade de
austenita no metal de solda estd bem mais baixa. Com o desbalanco de fases,
principalmente com relacdo a maior quantidade de ferrita, a resisténcia a corrosdo e a
tenacidade desta regido ficam diminuidas. Ha também uma maior tendéncia a precipitacéo
de nitretos de cromo devido ao resfriamento mais rapido da zona fundida em conjunto com
a maior quantidade de fase ferrititd Via microscopia éptica ndo foi observado nenhuma

fase intermetalica precipitada na regiao do metal de solda.

Tabela 13 -Fragdo volumétrica das fases para a zona fundida.

Imagens Metalogréfichs Percentagem de F¢rrita Percentagem de Adstenita
1/3 70,5% 29,5%
2/3 64,0% 36,0%
3/3 67,9% 32,0%
Média 67,5% 32,5%

O procedimento de soldagem executado, com baixas energias de soldagem para

cada passe realizado, evitou que a ZTA apresentasse uma maior quantidade de fases
intermetalicas precipitadas, e também evitou o crescimento da ferrita adjacente a zona de

ligacdo da junta soldada. Devido ao menor aporte térmico, a velocidade de resfriamento
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nesta operacdo de soldagem foi muito alta 0 que ocasionou que zona fundida apresentasse
uma maior quantidade de fase ferritica nesta regido, pois ndo houve tempo suficiente para

gue a austenita podesse ser nucleada em maior quantidade.

5.3 Avaliacdo do Espacamento Austenitico

Os valores para o metal base como recebido (MB) e ZTA da junta soldada ficaram
abaixo do limite estabelecido pelo requerimento DNV-RP-Ffigue é de30 pm. O
metal de base apresentou valores em torno davilé a ZTA teve uma média de .
A Tabela 14 mostra as trés medidas realizadas e a média final para o espagamento

austenitico tanto para o material de base como recebido (MB) quanto para a ZTA.

Tabela 14 - Espacamento austenitico para o MB e ZTA da liga estudada.

Medidas MB ZTA
1/3 10,1pm 7,7 um
2/3 11,8pum 6,9 um
3/3 11,2 um 7,6 um

Média 11 pum 7,4 um

Microestruturalmente o material laminado recebido e a ZTA da junta soldada
apresentaram valores de espacamento austenitico bem menoregmqu€afsiderando o
material como fabricado e soldado com os parametros utilizados neste estudo, a
susceptibilidade deste ao fenébmeno do trincamento sob tenséo induzido pelo hidrogénio
quando protegido catodicamente fica reduzida. No requerimento da ‘tN\wém do
espacamento austenitickeve-se levar em consideracdo ndo somente a micitoeatdo
material, balanco das fases e possivel precipitacdo intermetélica, como também fazer uma
andlise criteriosa com relagédo as tensfes e deformacgfes impostas, assim como os efeitos
dos concentradores de tensfes, tensdes residuais oriundas de soldagem e o potencial
catddico aplicado, para que se possa diminuir a probabilidade de uma possivel falha devido
ao trincamento sob tensdo induzido pelo hidrogénio. O material é tratado como sem
defeitos superficiais, entalhes ou qualquer trinca no requerimento reportado (DNV-RP-
F112)40,
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5.4 Difracdo de Raios —X

Apés a extracdo eletrolitica dos precipitados do material de base tratado
termicamente a 850°C, o residuo desta extracao foi levado para analise no equipamento de

difragéo de raios X onde obtivemos o difractograma observado na Figura 35.

Observa-se pelo espectro obtido que temos as seguintes fases presentes, ferrita
(JCPDS 34-0396) pico 6, sigma (JCPDS 07-0096) pico 7 e 8, chi (JCPDS 08-0200) pico 10
e austenita (JCPDS 31-9619) pico 11. Os outros picos do espectro aparecem com mais de
uma fase e devido a superposicdo destas ndo podemos afirmar quais sdo as fases que
realmente estdo presentes na microestrutura do material tratado termicamente a 850°C por

35 minutos.

Com relacao ao espectro obtido via difratometria de raios-X do residuo do material
de base tratado termicamente a 550°C por 2 horas, através da extracdo eletrolitica dos
precipitados, pode—se visualiza-lo na Figura 36. Observa-se apenas dois picos neste
espectro, ndo sendo possivel identificar quais fases realmente estao presentes devido a falta
de mais picos no difratograma. Ndo é comum como visto em diagramas TTT para os AISD
gue fases como a sigma, nitretos de cromo e fase chi venham a precipitar em temperaturas
mais baixas, como foi a do tratamento térmico realizado a 550°C. Essas fases costumam

precipitar em temperaturas mais altas nos Af€D

As fases que possivelmente podem estar presentes na microestrutura deste material
tratado termicamente a 550 °C sdo a alpha prime, R, G, etc. Estas fases mesmo quando
super envelhecidas apresentam dimensdes nanométricas o que impossibilita a identificacao

destas pelos métodos aqui utilizados.
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—— Tratado termicamente 850
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Figura 35 — Espectro de difracdo do material de base do AISD UNS S 32760

tratado termicamente a 850°C por 35 minutos.

Tabela 15 — Fases identificadas no aco UNS S32760 (metal de base) tratado
termicamente a 850°C por 35 minutos.

PICO ANGULO 2e FASES
1 39,50 o (002), M,C, (420)
2 40,47 x (420), CsN (002)
3 42,48 o (410), CC4 (501)
4 42,85 Cr,N (111), CrC;(202)
5 43,27 a (101), v(111), 5(330), x(330), CsN (111)
6 44,71 a (110)
7 45,78 o (420)
8 46,82 o (411)
9 48,13 o (331), x(332), CrC;(222)
10 50,22 x (422)
11 50,50 y (200)
12 50,66 M-C;(440), CrC; (402)
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— Tratado termicamente 550
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Figura 36 - Fases identificadas no aco UNS S32760 (metal de base) tratado
termicamente a 550°C por 2 horas.

Tabela 16 — Possiveis fases no aco UNS S32760 (metal de base) tratado
termicamente a 550°C por 2 horas.

PICO ANGULO 26 FASES
1 43,27 0(330), x(330), Cr,N(111)
2 50,50 y(200)

5.5 Microdureza

Os perfis de microdureza Vickers da zona fundida (metal de solda) e regides
adjacentes da junta soldada estéo representados na Figura 37. Foram realizados dois perfis
caracterizados por duas linhas, uma superior referente aos passes de enchimento e de
reforco do corddo de solda e um inferior, mais préximo ao passe de raiz e ao segundo
passe, denominado passe a frio. A Tabela 17 mostra valores de microdureza para as
regides do metal de solda (MS), ZTA e metal de base (MB). O que podemos perceber &
que a microdureza relativa a ZTA esta um pouco mais alta que as demais, provavelmente

devido a precipitacdo de fases intermetélicas oriundas dos ciclos térmicos de soldagem. Os
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resultados apresentados na Figura 37 mostram apenas um ponto destoante dos demais, que
se encontra no metal de solda. Basicamente os valores ndo apresentaram uma mudanca
significativa na microdureza ao longo das regides analisadas. As microdurezas obtidas
ficaram dentro do limite estabelecido pelo documento de soldagem da Norsok, (maximo de
350 Vickers)®?.
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Figura 37 — Perfil de microdureza ao longo da junta soldada.

Tabela 17 - Microdurezas das regifes da junta soldada.

Regido MS ZTA MB
304 340 304
318 349 278
Dureza HV0.2 310 318 597
X 323 285
Média 311 333 290
Desv. Padra 7 14 11

A Tabela 18 mostra os valores de microdureza do material base como recebido,
considerando a fase austenitica e ferritica, e a microdureza dos materiais tratados
termicamente em ambas as condi¢Bes, considerando também as fases ferritica, austenitica e
fases intermetalicas que foram encontradas no material tratado termicamente em
temperatura mais elevada. Os resultados mostram que a microdureza da ferrita fica um
pouco maior do que a austenita em todas as condi¢des. A microdureza do material tratado
termicamente a 550 °C apresentou valores muito proximos ao do metal de base como

recebido, o que pode indicar que ndo houve uma precipitacdo intermetalica significativa
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para deteriorar as propriedades mecanicas da liga. Quando ha uma precipitacdo de fases
intermetalicas capaz de deteriorar o AID e AISD, que geralmente ocorre para tempos bem

mais longos quando exposto nesta temperatura, ou entre 300°C e 600°C, normalmente
existe um aumento na dureza que se reflete principalmente na queda de tenacidade do

material.

Solomon e Devin€? trataram termicamente um AID (UNS S31803 (SAF 2205))
na temperatura de 475°C com diferentes tempos de tratamento onde obtiveram dados para
a construcéo da Figura 38. Pode-se observar a queda de tenacidade (avaliada por energia
absorvida no impacto Charpy em temperatura ambiente) e o aumento da dureza decorrente
da formacdo da fase "alpha prime” para tempos maiores de tratamento térmico na

temperatura de 475°C.

Para o material de base tratado termicamente &8o0Ppossivel detectar que a

fase escurecida, em marrom nas metalografias (figuras 22 a 25), apresentou uma
microdureza bem mais alta em relagdo as outras fases como mostra a Tabéla 18.
conhecido que a fase sigma possui elevada dureza, podendo chegar a valores de até
1000Hv. No trabalho de Maehara et eles descrevem que no AID estudado por eles
formou-se uma percentagem de fase sigma entre 25% a 30% na matriz deste aco, que
elevou a dureza de 250 Hv, quando solubilizado, para valores de 450Hv na presenca desta
fase em tais propor¢cBes. Estes valores estdo muito proximos do encontrado para o AISD

estudado neste trabalho quando tratado termicamente a 850°C por 35 minutos.

Tabela 18 -Microdurezas nas condi¢des tratadas termicamente e no material base

como recebido.

Tratado Termicamente

H (o]
Metal Base Tratado Termicamente (850°C) (550°C)
. Fases
Condicao| o ita | Austenita| Ferrita | Austenita N Ferrita | Austenita
Intermetalicas
Dureza
HVO0.2 | 310 280 315 300 480 309 276

301 293 320 295 456 315 294
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305 298 308 291 472 310 289
Média 305 290 314 295 469 311 286
Desv.
Padrao 5 9 6 5 12 3 9
100 X 360
et
98 | + 300
o 96 240 g
[+ 4 | =
z S
ﬁ 94 i 180 %
E i =
a 92 - 120 £
90 - / ! 60
88 T 1 T T 0
salubilizado 1 10 100 1000

tempo de envelhecimento a 475°C (h)

Figura 38 — Energia absorvida em ensaio de impacto Charpy a temperatura
ambiente e dureza Rockwell B de amostras de AID solubilizado e envelhecido a 475°C nos

tempos indicado$®,

5.6 Ensaio Charpy

A Tabela 19 apresenta os valores de energia absorvida para o material de base
(MB) no estado como recebido, o tratado termicamente a 550 °C (MB T550) e para o
material envelhecido a 850 °C (MB T850).

A energia absorvida neste ensaio de impacto para 0 material como recebido e
tratado termicamente 550°C nao diferiram. O tratado termicamente a 550 °C apresentou
uma maior energia absorvida o que comprova a ndo deterioragdo metallirgica causada pelo

tratatamento térmico nesta temperatura.

No material de base tratado termicamente a 850°C houve uma queda acentuada na
tenacidade ao entalhe devido a uma grande quantidade de fases secundarias precipitadas e
nucleadas, principalmente a sigma, que deterioram a tenacidade, ductilidade e a resisténcia

a corrosao deste material. Esta queda de tenacidade foi tdo extrema onde 98,82% da
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energia absorvida foi perdida devido a precipitacdo intermetalica de fases de baixa
tenacidade. Valores de 1% de fase sigma precipitada em AID reduzem a tenacidade em
50% segundo Londord”. Tempos muito curtos da ordem de apenas 1 minuteixa de
temperatura entre 850°C a 930°C reduzem a 50% a tenacidade ao entalhe de AISD como

representado na figura 7.

Tabela 19 - Resultados do ensaio Charpy V a temperatura de 20°C.

Identificacao | ENerdid [ Energia .o
do material absorvida | absorvida )
(kpm) ()
MB 24,20 236,99
MB 24,60 240,90 | 239,60
MB 24,60 240,90
MB T550 25,20 246,78
MB T550 25,20 246,78 | 247,43
MB T550 25,40 248,74
MB T850 0,30 2,94
MB T850 0,30 2,94 2,94
MB T850 0,30 2,94

5.7 Ensaio de tenacidade a fratura ao ar

Os ensaios de tenacidade a fratura para todas as condi¢cdes estudadas estédo
representados na Figura 39, assim como a identificagdo de cada corpo de prova na legenda
desta figura. As curvas estao representadas pelo fator intensidade de tensdes (K) em funcéo
do CMOD Erack mouth open displacement). Os resultados foram normalizados por K,

pois a espessura entre 0s corpos de prova variava assim como as trincas de fadiga.

Os resultados na Tabela 20 estéo identificados com valores de J maximo e também
por um fator intensidade de tensdes aparente maximo. Este foi apresentado apenas como
forma de comparacdo, pois o fator intensidade de tensdes é apenas valido no regime linear-
elastico. Todos os materiais ensaiados apresentaram plasticidade no ensaio feito ao ar. Os

valores que devem ser analisados séo o de tenacidade (J maximo).

O material de base como recebido apresentou um alto valor de tenacidade a fratura
assim como o material tratado termicamente a 550°C. Da mesma maneira que no ensaio de
impacto, o tratado termicamente a 550°C apresentou um valor maior que o material de base

como recebido, agora em tenacidade a fratura. O valor proximo de tenacidade a fratura
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nestas duas condicdes pode ser entendido, pois metalograficamente as duas condicdes nao
apresentaram qualquer indicio de desbalanco das fases na estrutura duplex e também de
gualquer fase intermetdlica precipitada. Os valores de microdureza também néo variaram

guando comparados para as duas condi¢des.

O material tratado termicamente a 850 °C apresentou a menor tenacidade a fratura.
Pode-se explicar este comportamento assim como para a tenacidade ao entalhe onde a
baixa tenacidade observada foi causada pela maior precipitacdo de fases intermetalicas,

tendo como principal a fase sigms. (

Com relacdo a junta soldada, a regido referente a ZTA apresentou um valor de
tenacidade a fratura levemente inferior ao material de base como recebido, o que nos revela
gue a soldagem foi bem sucedida, principalmente no intuito em se evitar uma precipitagéo
de fases intermetalicas em maiores quantidades. As observacdes metalograficas indicaram
uma possivel precipitacdo nesta regido (Figuras 29 a 32), mas se mostrou muito fina e em
pequena proporcdo. Pode-se concluir entdo que o baixo aporte térmico usado na soldagem
ndo comprometeu o comportamento em tenacidade a fratura nesta regido, ficando este

préximo ao valor do material como recebido.

Ao analisarmos os valores de tenacidade da zona fundida (metal de solda) podemos
perceber um menor valor em tenacidade a fratura quando comparamos ao material como
recebido e a zona termicamente afetada. A explicacdo para este fato tem origem na
microestrutura desta regido, onde o desbalanco com relacdo a estrutura duplex ficou bem
caracterizado. A maior quantidade de fase ferritica na zona fundida piorou o
comportamento em tenacidade a fratura. O baixo aporte térmico usado na soldagem e o
controle rigido na temperatura interpasse provocaram uma alta taxa de resfriamento o que

causou o desbalanco microestrutural nesta regiao.



92

Legenda:

Metal de solda (MS)

Zona Termicamente Afetada (ZTA)

Metal de Base (MB)

Material Base Tratado Termicamente a 850°C (MB T850)
Material Base Tratado Termicamente a 550°C (MB T550)

180 +

160 | MB T550

MB TE830

K MPadm

0 0.5 1 1.5 i ih

COD [mm)]

Figura 39- Ensaio de tenacidade a fratura.
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Tabela 20 — Valores de tenacidade a fratura

Regiao K aparente | Tenacidade J
maximo max
2
MPay/m | (KJ/m?)
Metal base (MB) 147 665
Tratado Termicamente 151 797

a 550 °C (MB T550)

Tratado Termicamente 76 83
a 850 °C (MB T850)

Metal de solda (MS 128 409

ZTA 141 651

5.8 Ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo

Os corpos de prova foram pré-trincados até uma razao de a/W ~ 0,5. Os valores
reais do comprimento de trinca foram avaliados com maior exatiddo apds a conclusdo do
ensaio, com o rompimento total da secdo remanescente do corpo de prova, quando foi

possivel a visualizacdo e acesso a superficie de fratura.

Para as medidas do tamanho de trinca foram realizadas cinco medic¢des distribuidas
em iguais espacamentos ao longo da espessura de cada corpo de prova. Destes valores foi
calculada uma média aritmética e os corpos de prova com alguma das medidas individuais
ultrapassando o limite de 5% (para mais ou para menos) em torno dessa média foram
considerados como ensaios invalidados. Dessa forma, garantiu-se a homogeneidade do

comprimento das pré-trincas de fadiga utilizadas.

Todos os corpos de prova fraturados no meio agressivo apresentaram

homogeneidade no comprimento das pré trincas.

O pH medido no final dos ensaios para os corpos de prova que fraturaram no ensaio

em meio agressivo estavam por volta de 5,8. O pH no comeco do ensaio era estabelecido
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via a norma ASTM D 1141-98% tinha o valor de pH = 8,2. Para os corpos de prova que

nao fraturaram no meio agressivo, no final do ensaio, o pH estava com o valor de 4,7.

O corpo de prova tratado termicamente a 850°C apresentou uma razao de a/W = 0,3
enguanto os outros estiveram com a razdo a/W entre 0,45 e 0,55 como estabelecido pela
norma ASTM E-1820-99¢%. Valores de a/W normalizados podem variar de 0,25 0

desde que validos no calculo deaKe Kieac estabelecidos pela norma ASTM E-1681-99
(61)

Para o célculo do fator de intensidade de tensdes no meio agressivo foi considerado
o valor de carga final (Pmax) aplicado ao corpo de prova, ou seja, no qual este sofreu o
colapso. De posse destes valores e dos valores reais de comprimento de trinca (af) que
foram obtidos conforme detalhado anteriormente, e com a geometria conhecida do corpo
de prova foi possivel chegar ao valor do fator intensidade de teassimsado ao meio

agressivgara cada condicao estudada.

A Tabela 21 identifica cada condicdo de corpo de prova com os valores de carga
maxima associada a fratura e demais valores geométricos dos corpo de prova necessarios

ao célculo final do fator intensidade de tensdes (K) associado ao meio agressivo.

Tabela 21- Valores medidos nos corpos de prova fraturados no ensaio em meio

agressivo, resultando no fator intensidade de tens6es maximo obtido.

Calculo do K considerando correcéo de af
CP Pmax (kgf)| af. (mm)] W (mm)| B (mm)| Bn (mm) a/W Y K (Mpaym)
MB T850 764 11.78 40 10 10 0.294% 5.7p0 22
ZTA 1 1109 17.19 32 8 8 0.53718fy5 10.188 82
ZTA 2 1139 16 32 8 8 0.50843F5 9.8%1 77
MS 1 1124 15.88 32 8 8 0.4962b 9.4p7 73
MS 2 1124 15.93 32 8 8 0.49781p5 9.541 74

Os corpos de prova fraturados no meio corrosivo foram submetidos ao
procedimento da norma ASTM E 168198 seguindo a ASTM E 399-98", para que
pudéssemos avaliar se os valores de K associado ao meio agressivo (fratura) estariam
dentro dos requisitos estabelecidos nesta norma para a combinagéo especifica de material,
meio agressivo e geometria empregada nesses corpos de prova.

Nas figuras 40, 41 e 42 mostra-se o procedimento para que se possa encentrar o P
conforme a norma ASTM E-399-98. Constroe - se uma secante com uma inclinagéo
(coeficiente angular) 5% menor que o trecho linear elastico da curva mestre relativa a cada

condicdo de corpo de prova. Se os valores de carga desta secante sdo mais baixos que o da
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curva mestre em todo o seguimento antes das curvas se cruzarem, o0 ponto de interseccao
entre as duas curvas sera ® ®om o colapso no meio agressivo buscou-se o valor de
carga maxima (Pmax) associado a cada corpo de prova. Tendo posse dos valores de Pmax
e R, fez se entdo a razdo entre eles, e se o valor resultante ndo ultrapassasse 1,10
poderiamos seguir ao proximo passo. A partir gerftontrado, substitui-se esse valor na
equagdo (7) para qgue possamos encontrag ©kKasso seguinte é a resolu¢do da equagéo

(8), se o valor encontrado for menor ou igual que o tamanho da trinca (a), que a espessura
do corpo de prova (B) e o ligamento néo trincado do corpo de prova (W-a) o K associado
ao colapso no meio agressivo menos o valor P/ m pode ser considerado como

Kieac associado a esta condicdo e geometria neste ensaio. Isto porque a norma ASTM E

1681-99®% estabelece como #c o valor de carga sustentada pelo corpo de prova no

meio agressivo onde néo houve a fratura.

K 2
aBW-az 2,5D(—Q] (8)

O

Os célculos com relacdo aos corpos de prova ZTA 1 e ZTA 2 fraturados no meio
agressivo sao feitos abaixo.

ZTA 1> Pmax/Pq=10879,29 N/9549,27 N = 1,14 1,14 >1,1(9)
ZTA 2> Pmax/Pq= 11173,59 N/ 9549,27 N= 1,17 1,17 >1,1(10)

O K dos corpos de prova denominados ZTA 1 e ZTA 2 ndo podem ser considerados
como Kgac conforme a norma ASTM E 1681-98 seguindo a ASTM E 399-9¢.

Desta forma devemos avaliar pela nor&ABTM E 1681-99“% se estes valores

podem ser validos para o uso comgK Para isto precisamos calcular a equacag (11)

47T[(EJ <W-a (11)

onde (W-a) é a distancia da trinca até a extremidade oposta ao entalhe do corpo de prova.
Este parametro (W-a) € chamado de ligamento ndo trincado do corpo de praya. O
denominado como a resisténcia ao escoamento efetiva, este parametro é calculado como a

média aritmética entre a tensdo de escoamento (0,2%) e a tenséo de resisténcia a tracao do
material. Este parametro foi calculado usando o valor de 600 MPa de resisténcia ao
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escoamento e de 800 MPa de resisténcia a tracdo, baseado nos valores apresentados na
tabela 2, onde foi calculado um valor 9 % maior que o limite minimo de resisténcia
mecanica (tensdo de escoamento e de resisténcia a tracdo) para este material estudado em
forma de chapa laminada. Pela maior microdureza encontrada relativa as regifes do metal
de solda e zona termicamente afetada podemos inferir uma maior resisténcia mecanica para
estas regibes do que para o material de base da chapa laminada estudada. Os valores de
resisténcia mecanica para fins de calculo foram mantidos iguais para todas as condi¢cfes de

corpo de prova estudados.

O valor de kac utilizado foi o valor de K na fratura com relagéo a cada condi¢cdo

de corpo de prova estudado em meio agressivo, representado na tabela 20, menos o valor

de IMPaJ/m.

Se o célculo ficar dentro do estabelecido na equacéo (8) o corpo de prova colapsado
No meio agressivo pode ter seu valor associado cai® K

O calculo referente ao corpo de prova denominado ZTA 1 é mostrado na sequéncia.
81\’
ZTA1-> 4lm 200 < (32-1588mm (12)

ZTA 1> 17,05mm > 14,81mm

O corpo de prova ZTA 1 ndo passou na avaliagdo segundo a norma ASTM E 1681-

99®Y Considerando os valores propostos o corpo de pstédresalidado.

O calculo referente ao corpo de prova denominado ZTA 2 € mostrado na sequencia.

2
ZTA2 > 4/71[(77—060j < (32-16)mm (13)

ZTA 2 > 15mm < 16mm

O corpo de prova ZTA 2 passou na avaliagdo segundo a #®id E 1681-99

“9) considerando os valores de resisténcia mecanicaleoasos.
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Figura 40 - Procedimento executado para validacdo dgdKreferente aos corpos de

prova da ZTA.

Os calculos com relacdo aos corpos de prova MS 1 e MS 2 colapsados no meio

agressivo séo feitos abaixo.
MS 1 > Pmax/Pq = 11026,44N /9133,51 N =1,21 32110 (14)
MS 2 > Pmax/Pq = 11026,44N / 9133,51 N =1,21 $2110 (15)

O K associado aos corpos de prova denominados MS 1 e MS 2 ndo podem ser
considerados como #c conforme a norma ASTM E 1681-49 seguindo a ASTM E
399-90®%. Desta forma devemos avaliar pela no&TM E 1681-99*9 se estes valores

podem ser validos para 0 uso comaK

O procedimento executado foi 0 mesmo para os corpos de prova relativos a ZTA.
Se o célculo ficar dentro do estabelecido na equég¥o corpo de prova colapsado no

meio agressivo pode ter seu valor associado come K

O calculo referente ao corpo de prova denominado MS 1 é mostrado abaixo.

2
MS 1> 4/nm(77—020j < (32- 1588 mm (16)
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MS 1->13,47mm < 16,12mm

O corpo de prova MS 1 passou na avaliacdo segundo a norma ASTM E 1681-99

considerando os valores de resisténcia mecanicatsupente colocados.

O calculo referente ao corpo de prova denominado MS 2 é mostrado abaixo.

2
MS 2 > 4/nm(77—§)j < (32- 1593 mm (17)

MS 2-> 13,85mm < 16,07mm

O corpo de prova MS 2 passou na avaliagdo segundo a norma ASTM E 1681-99

considerando os valores de resisténcia mecanica considerados.

140

120 4

100 4

a0

K MPafm

&0 4

Solda Valdacko KEAC |

40

20

o as 1' 15 2 25
COD [mm]
Figura 41 - Procedimento executado para validacdo geKreferente aos corpos de

prova do metal de solda (MS).

O outro corpo de prova em que houve fratura no meio agressivo foi o do material
de base tratado termicamente a 850°C. Portanto foram executados 0S mesmos
procedimentos relativos ao metal de solda e ZTA para se estabelecer se o valor de K estaria

dentro dos requisitos dodic, do Keac ou invalidado perante a norma ASTM E 1681-99
(49)

Ao analisarmos a ASTM E 1681-% seguindo a ASTM E 399-90” para a
Figura 42 podemos perceber que peRcontrado com o seu K correspondente esta com
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um valor mais alto que o K associado ao colapso deste corpo de prova no ensaio de
tenacidade a fratura no meio agressivo. Portanto a carga necesséaria a fratura deste corpo de
prova com o seu correspondente K esta realmente na regido linear elastica da curva mestre
para este corpo de prova. Desta formae Beu correspondentg)l¢ o K de fratura onde

0 corpo de prova colapsou no ensaio em meio agressivo, assim passamos direto a equacgao

(8) para o material tratado termicamente 850 °C.

2
Trar term. 850°C > 1178m & )16m B )2822nmWV -a)= 25 E(%)j (18)

Trar term. 850°CG> 117&m & )10nm B ),2822mm(W - a) > 3,36mm

Como podemos perceber depois do célculo da equacgédo (18) o valor de colapso no

ensaio de tenacidade a fratura no meio agressivo menos o valofRris/m pode ser
considerado como [Kxc conforme a norm#®STM E 1681-99*9 seguindo a ASTM E
399-90¢%),

5 =

g,

=

w T [ vansdamizaz]
= 4
1
o T T T T T T

o oz oz a4 g s a7
CO0 [mm]

Figura 42 - Procedimento executado para validacdo gadreferente ao corpo de prova
do material de base tratado termicamente a 850°C.

O corpo de prova tratado termicamente a 550°C e também o corpo de prova do
material base como recebido néo apresentaram susceptibilidade a fragilizacdo pelo

hidrogénio no ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo. O ensaio foi terminado
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guando o K aplicado atingiu o valor de 1M0Pay/m , totalizando trés meses e cinco dias

de ensaio. E importante ressaltar que o pH da solucdo no término deste ensaio estava com o
valor de 4,7, tornando o meio muito mais agressivo por disponibilizar uma maior
guantidade de hidrogénio para que a fragilizacdo pudesse ocorrer. Estes corpos de prova
ndo apresentaram qualquer tipo de fases intermetalicas precipitadas, mantendo também o
equilibrio das fases autenitica e ferritica. Os ensaios de tenacidade ao entalhe também
mostraram uma grande energia absorvida até a ruptura total para ambos. Tanto o
comportamento microestrutural como mecéanico para ambas as condicbes estavam muito
parecidos 0 que permitiu a esses dois corpos de prova resistirem ao ensaio de tenacidade a

fratura no meio agressivo sem que houvesse a falha.

A Tabela 22 mostra os resultados dos ensaios de tenacidade a fratura em meio
agressivo para cada condicdo de corpo de prova seguindo o procedimento de passos de

carregamento por carga prescrita.

Tabela 22 — Valores finais de tenacidade a fratura em meio agressivo.

Condicio Tenacidade a fratura em meio agressivg
¢ (MPaym)
Metal de Base (MB) nao susceptivel
Metal de Solda (MS1) 72 (Keac)
Metal de Solda (MS2) 73 (Keac)
Zona Termicamente Afetada ,
(ZTA 1) Resultado Invalidado
Zona Termicamente Afetada
Tratado Termicamente 850°C 21 (Kgac)
Tratado Termicamente 550°C nao susceptivel

O corpo de prova do material base tratado termicamente a 850°C mostrou o pior
comportamento em tenacidade a fratura no meio agressivo com relacéo a todas as outras
condi¢cbes. Esta condicdo de corpo de prova saiu do regime elasto-plastico no ensaio de
tenacidade a fratura ao ar para o regime linear elastico no ensaio em meio agressivo como
comprova a equacédo (18) seguindo a norma ASTM E 168T298 protecdo catddica
associada a esta condicéo reduziu a energia necessaria a fratura para este corpo de prova. A
presenca de uma microestrutura com grande formacao de intermetalicos para este AISD é

realmente deletéria quando protegida catodicamente no potencial estudado.
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Com relacdo aos corpos de prova retirados da junta soldada, a cargepsob
loading necessario a fratura com a aplicacdo da protecao catdédica em agua do mar sintética
também se reduziu quando comparamos ao ensaio ao ar, tanto para o metal de solda (zona
fundida) como para a ZTA. O pior comportamento da junta soldada esteve relacionado a
zona fundida, pois foi a condicdo que apresentou 0s menores valorggd®nomento
da fratura. Apesar de ter diminuido a carga necessaria ao colapso quando protegidos
catodicamente estes corpos de prova ndo apresentaram um fator intensidade de tensdes

critico para as condi¢cdes geométricas de corpo de prova e meio agressivo.

A microestrutura da zona fundida, com uma maior proporcgéo de fase ferritica, que &
mais susceptivel com relacao a fragilizacéo pelo hidrogénio parece ser a melhor explicacao

para o pior comportamento com relacdo a ZTA.

A ZTA apresentou uma provavel precipitacdo intermetalica muito fina nas
interfaces ferrita austenita e seguindo contorno de grao ferritico na matriz (Figuras 33 a
36). Apesar da pequena precipitacdo se mostrar homogénea ao longo desta ZTA, a
microestrutura apresentou uma maior propor¢cao da fase austenitica do que para o material
de base como recebido, explicada pela provavel formacdo da austenita secundaria na
soldagem multipasse. Mesmo com uma maior quantidade de fase austenitica e com um
espagamento austenitico da ordem do material de base como recebido, esta regido se tornou

susceptivel a fratura assistida pelo hidrogénio.

Como estas regides da junta soldada podem estar sujeitas a tensfes residuais
oriundas da soldagem, pode existir uma contribuicdo destas tensdes com a tensao externa
aplicada, o que pode estar contribuindo para o colapso destes corpos de prova no meio

agressivo.

Interessante ressaltar que todos os corpos de prova que colapsaram no ensaio de
tenacidade com a presenca do meio agressivo apresentaram microdurezas maiores com
relacdo ao material como recebido e tratado termicamente '€ B5@ ndo sofreram

fratura.

5.9 Fractografias

As fractografias dos corpos de prova foram realizadas no microscoépio eletrénico de
varredura com o objetivo de visualizar o comportamento do material ensaiado ao ar e em

ambiente fragilizante. O foco principal da observacédo é a regido imediatamente apds a pré-
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trinca de fadiga, regido esta com o maior gradiente de tensées em relacdo ao resto do corpo

de prova.

5.9.1 Fractografias ensaio de tenacidade a fratura ao ar.

As figuras 43 e 44 mostram o corpo de prova do material de base como recebido
rompido no ensaio de tenacidade a fratura ao ar e a sua fractografia respectivamente. O
corpo de prova mostrou boa capacidade para se deformar plasticamente como pode ser
observado na Figura 48la fractografia representada na Figura 44, bem a esquerda se
encontra a trinca de fadiga, e logo ap0s a interface desta trinca com a regido de fratura.
Observa-se o comportamento ductil da fratura pela presenca de microcavidades (dimples)

na superficie da amostra.

As Figuras 45 e 46 mostram o corpo de prova do material de base tratado
termicamente a 550 °C rompido e sua fractografia respectivamente. Evidencia-se logo apés
a interface, que se encontra na posicao inferior da Figura 46, algumas microcavidades. A
Figura 45 apresenta a fratura desta condicdo de corpo de prova que revela apreciavel

deformacéo, semelhante ao corpo de prova da Figura 43.

Com relacdo ao material de base tratado termicamente a 850 °C, no ensaio de
tenacidade a fratura ao ar, a fractografia (Figura 48) mostra claramente uma fratura do tipo
fragil, onde observa-se facetas de clivagem logo apés a trinca de fadiga. A aparéncia do

corpo de prova apos o ensaio (Figura 47) mostra auséncia completa de estriccao.

Tanto o corpo de prova referente a ZTA como o metal de solda apresentaram
fractografias caracterizadas por um comportamento ductil, (Figura 50 e Figura 52) com
coalescimento de microcavidades (dimples) na regido logo apés a trinca de fadiga. As
figuras 49 e 51 mostram os corpos de prova da ZTA e metal de solda respectivamente,
onde 0s mesmos apresentaram deformacao plastica apos terem sofrido o colapso no ensaio

de tenacidade a fratura ao ar.
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Figura 43 - Corpo de prova do material de base rompido no ensaio de tenacidade a
fratura ao ar.

Spot Magn WD F———— &5um
V30 4061x 177

Figura 44-Superficie de fratura do corpo de prova do metal de base como recebido.
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Figura 45 - Corpo de prova do material de base tratado termicamente a 550 °C

rompido no ensaio de tenacidade a fratura ao ar.

AccV  Spot Magn
L 152kV 47 424x

Figura 46 - Superficie de fratura do corpo de prova do material de base tratado
termicamente a 550 °C no ensaio de tenacidade a fratura ao ar.
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Figura 47 - Corpo de prova do material de base tratado termicamente a 850 °C
rompido no ensaio de tenacidade a fratura ao ar.

2

- A7 Gl ol
AccV SpotMagn WD F——— 10um
200kv 3.0 2666x 113

Figura 48 - Superficie de fratura do corpo de prova do material de base tratado
termicamente a 850 °C.
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10 mm

Figura 49 - Corpo de prova da ZTA rompido no ensaio de tenacidade a fratura ao
ar.

bt 3 /
\ NN

¥ AccY Spot Magn WD b——
£ w20 0kY 40 2369x 135

Figura 50 — Superficie de fratura do corpo de prova da ZTA, no ensaio de
tenacidade a fratura ao ar
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10 mm

Figura 51 - Corpo de prova do metal de solda rompido no ensaio de tenacidade a
fratura ao ar.

P :;;; e tl .
AccV  Spot Magn
P20 0kv 40 1228 130
- - iy i X

Figura 52 - Superficie de fratura do corpo de prova metal de solda no ensaio de
tenacidade a fratura ao ar
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5.9.2 Fractografias ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo.

Todos os corpos de prova que foram susceptiveis a fratura assistida pelo hidrogénio
neste ensaio apresentaram apos analise fractografica uma superficie de fratura do tipo
fragil, onde logo apds a trinca de fadiga observou-se para todos os corpos de prova que
sofreram colapso neste ensaio, facetas de clivagem.

Desta forma os AISD quando ensaiados em tenacidade a fratura neste trabalho, na
forma de corpos de prova compacto em tracdo, mudam o seu mecanismo de fratura
caracterizado por uma fratura do tipo ductil ao ar, para uma fratura do tipo fragil, clivagem,

guando protegidos catodicamente no potencial de -1100mV (ECS).

As figuras 53 e 56 representam respectivamente os corpos de prova ZTA 2 e metal
de solda 1 rompidos no ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo. Percebe-se a
reducdo da ductilidade quando comparamos estes aos mesmos corpos de prova ensaiados

em tenacidade a fratura ao ar.

O corpo de prova do metal de base tratado termicamente a 850 °C, rompido no
ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo, (Figura 59) ndo apresentou diferenca
com relacdo ao mesmo corpo de prova fraturado no ensaio de tenacidade a fratura ao ar.
Ambos apresentaram facetas de clivagem.

Os corpos de prova da ZTA, rompidos em meio agressivo, apresentaram
delaminacdes apos a fratura. Foi feita uma analise metalografica onde realizamos um corte
transversal a essas delaminacbes e pela Figura 61 percebe-se que as mesmas seguem
preferencialmente a matriz ferritica contornando as ilhas de austenita (interface austenita —

ferrita) para prosseguir pela matriz.

As figuras 54 e 55 representam a superficie de fratura dos corpos de prova
denominados ZTA 1 e 2 respectivamente; as figuras 57 e 58 representam a superficie de
fratura dos corpos de prova do metal de solda 1 e 2 respectivamente; e por final a Figura 60
representa a superficie de fratura do metal de base tratado termicamente a 850° C. Todas as
fractografias mostram a interface entre a trinca de fadiga e a regido de fratura instavel logo

apos esta.
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10 mm

Figura 53 - Corpo de prova da ZTA 2 rompido no ensaio de tenacidade a fratura

em meio agressivo.

.

1%

AccV  Spot Meign WD F——— 20pm
260kv b0 1312x 113

Figura 54 —Superficie de fratura do corpo de prova ZTA 1 fraturado no ensaio de

tenacidade a fratura em meio agressivo.
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== AccV Sp(;:(‘*Magn
BE00.0KkV 7.0 400x

Figura 55 - Superficie de fratura do corpo de prova ZTA 2 fraturado no ensaio de

tenacidade a fratura em meio agressivo.

10 mm

Figura 56 - Corpo de prova metal de solda 1 fraturado no ensaio de tenacidade a

fratura em meio agressivo.



111

100 pm

Figura 57 - Superficie de fratura do corpo de prova metal de solda 1 fraturado no

ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo.

AccV Spot Magn i
200kV 5.0 400x

Figura 58 - Superficie de fratura do corpo de prova metal de solda 2 fraturado no

ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo.
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10 mm

Figura 59 - Corpo de prova do material de base tratado termicamente a 850°C

fraturado no ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo.

\

AccV Spot Magn
20.0kv 3.0 2070x

i

Figura 60 - Superficie de fratura do corpo de prova do material de base tratado

termicamente a 850°C fraturado no ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo.
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Figura 61 —Caminho da delaminacédo no corpo de prova da ZTA 2 rompido no

ensaio de tenacidade a fratura em meio agressivo.
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6 CONCLUSOES

Do trabalho experimental realizado nesta pesquisa chegaram-se as seguintes

conclusdes :

O material de base tratado termicamente a 850°C por 35 minutos apresentou

algumas fases intermetalicas precipitadas como a fase sigma e fase chi entre outras.

O material de base tratado termicamente a 550°C por 2 horas nédo apresentou
fases intermetélicas precipitadas que pudessem ser detectadas por difratometria de
raios x com dissolucao eletrolitica da matriz e anélise do residuo, e também por

microscopia optica.

Os ensaios de tenacidade a fratura ao ar mostraram que o metal de base tratado
termicamente a 550°C por 2 horas apresentou a maior tenacidade entre todos 0s

corpos de prova ensaiados.

O pior comportamento em tenacidade a fratura ao ar foi para o metal de base

tratado termicamente a 850°C.

Com relacéo a junta soldada, o valor de tenacidade a fratura ao ar diminuiu para
a zona termicamente afetada e para a zona fundida, sendo a ultima a de pior

comportamento em relacédo ao metal de base do material como recebido.

O metal de base como recebido e 0 metal de base tratado termicamente a 550°C
nao apresentaram susceptibilidade a fratura quando protegidos catodicamente a -
1100MmMEcs

A junta soldada (ZTA e zona fundida) do aco inoxidavel super duplex UNS
S32760 apresentou susceptibilidade a fratura quando protegida catodicamente no
potencial de -1100maés, tendo a zona fundida um pior resultado em comparacéo a
ZTA. Conclui-se entdo que a junta soldada apresenta-se como uma regido critica
do aco inoxidavel super duplex UNS S 32760 quando soldado. Desta forma juntas
soldadas fabricadas com o respectivo material estudado neste trabalho ndo séo
adequadas para equipamentos submersos de estruturas marinhas que podem vir a

ser protegidas catodicamente nesse potencial estudado.
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O material de base tratado termicamente a 850°C por 35 minutos apresentou a
maior susceptibilidade a fratura assistida pelo ambiente, mostrando que uma
microestrutura com grande quantidade de fases intermetalicas € realmente
preocupante sob o ponto de vista da tenacidade a fratura com utilizagdo de protecéo
catodica no potencial de -1100ppépara esse material.
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7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Avaliar o comportamento em tenacidade a fratura dos mesmos corpos de prova

estudados em potenciais de protecao catdédica menos catodicos do que £6500mV

Ampliar o tempo de tratamento térmico do material de base tratado
termicamente a 550°C e avaliar o comportamento referente a tenacidade a fratura ao

ar e em meio fragilizante.

Realizar ensaios com corpos de prova de maior espessura e avaliar o
comportamento de todas as regides da junta soldada do aco inoxidavel super duplex
UNS S32760.
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