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RESUMO

Diversos estudos demostram que 0s acgos inoxidaveis duplex séo fragilizados
pelo hidrogénio atbmico intersticialmente dissolvido. No caso das ligas bifasicas, a
disposicéo espacial das fases e o tamanho de gréo apresentam significativa influéncia
sobre os resultados de fragilizacdo. A fase ferrita possui uma alta difusividade,
atuando como uma via favoravel para a difusdo do hidrogénio e consequente
fragilizacdo. No entanto, a fase austenita apresenta uma difusividade
significativamente menor, agindo como uma barreira para a difusdo, e assim
reduzindo a fragilizacdo dessa classe de material. Os ac¢os inoxidaveis duplex sdo
geralmente aplicados onde € requerido elevada resisténcia a corrosdo e boas
propriedades mecanicas. Na industria de exploracéo de 6leo e gas, por exemplo, &
comum empregar esta classe de ago para a fabricagéo de tubulacdes e equipamentos
submersos. Neste tipo de aplicacdo, apesar de serem acos inoxidaveis, 0s acos
inoxidaveis duplex recebem a protecao catédica, como método para evitar ou reduzir
a taxa de corrosédo. Este método de protecdo, apresenta o inconveniente de formar
hidrogénio atémico, sendo assim, é possivel que ocorra a fragilizacéo pelo hidrogénio
adsorvido na superficie do metal. Atualmente, a técnica de unido mais empregada
para a fabricacdo de equipamentos metalicos € a soldagem por arco elétrico, ou seja,
por fusdo. Vale ressaltar que as juntas soldadas séo regides criticas em uma estrutura
metalica, podendo reduzir localmente a tenacidade a fratura e potencializar a
fragilizacdo pelo hidrogénio. Neste contexto, um método de unido alternativo,
classificado como soldagem no estado sélido, e conhecido internacionalmente como
Friction Stir Welding (FSW) € o objeto de estudo deste trabalho. A soldagem no estado
sélido apresenta diversas vantagens em relacdo a soldagem convencional, como por
exemplo, auséncia de solidificacdo e menor aporte térmico. Porém, pouco se conhece
sobre o comportamento da tenacidade a fratura para acos inoxidaveis duplex soldados
por FSW. Assim, este trabalho tem por objetivo avaliar a tenacidade a fratura de juntas
soldadas fabricadas com o aco inoxidavel superduplex UNS S32760 pelo processo de
soldagem por friccdo e mistura mecénica FSW. Foi investigada, mais especificamente,
a suscetibilidade do material a fragilizacao pelo hidrogénio produzida por protecéo
catddica. A junta soldada investigada foi produzida em um portico de acao vertical
dedicado a soldagem FSW. Os corpos de prova séo do tipo flexdo em trés pontos,
sendo os entalhes posicionados no centro da zona de mistura da junta soldada. Para
0S ensaios no meio, o potencial de protecdo catddica foi de -850 mV(agagcy. OS
resultados de tenacidade a fratura da junta soldada foram comparados com os
resultados obtidos no metal base (MB). Os resultados mostraram que o processo de
soldagem FSW promoveu alteragcbes significativas na microestrutura da junta,
fundamentalmente na distribuicdo espacial das fases (tamanho, forma e disposic¢ao),
no tamanho de grdo e no espacamento interaustenitico. Entende-se que estas
alteracdes microestruturais tenham reduzido a difusividade efetiva do hidrogénio na
junta soldada e, assim, aumentado a resisténcia da junta a fragilizagdo produzida por
este elemento. A junta soldada apresentou o menor indice de fragilizagdo em
comparacdo com o MB. Para as amostras fragilizadas do MB foram encontradas
reducbes de até 91,3% na tenacidade a fratura. Enquanto, que na junta soldada, a
reducao foi de 52,6%.

Palavras-chaves: Ac¢o inoxidavel superduplex. Soldagem por friccdo e mistura
mecanica. Tenacidade a fratura. Fragilizag&o pelo hidrogénio.



ABSTRACT

Several studies show that duplex stainless steels are embrittled by interstitially
dissolved atomic hydrogen. In the case of biphasic alloys, the spatial arrangement of
the phases and the grain size have a significant influence on the results of
embrittlement. The ferrite phase has a high diffusivity, acting as a favorable route for
the diffusion of hydrogen and consequent embrittlement. However, the austenite phase
has a significantly lower diffusivity, acting as a barrier for diffusion, and thus reducing
the embrittlement of this class of material. Duplex stainless steels are generally applied
where high corrosion resistance and good mechanical properties are required. In the
oil and gas exploration industry, for example, it is common to use this class of steel for
the manufacture of submerged pipes and equipment. In this type of application, despite
being stainless steels, duplex stainless steels receive cathodic protection as a method
to prevent or reduce the corrosion rate. This method of protection has the
inconvenience of forming atomic hydrogen, so it is possible that embrittlement by
hydrogen adsorbed on the metal surface occur. Currently, the joining techniqgue most
used for the manufacture of metallic equipment is electric arc welding, that is, by fusion.
It is worth mentioning that welded joints are critical regions in a metallic structure, which
can reduce fracture toughness and enhance hydrogen embrittlement. In this context,
an alternative joining method, classified as solid state welding, and known
internationally as Friction Stir Welding (FSW) is the object of study in this work. Solid
state welding has several advantages over conventional welding, such as, for example,
no solidification and less thermal input. However, no knowledge about the behavior of
fracture toughness for duplex stainless steel welded by FSW. Thus, this work aims to
evaluate the fracture toughness of welded joints manufactured with super duplex
stainless steel UNS S32760 by the process of friction welding and FSW mechanical
mixing. More specifically, the material's susceptibility to hydrogen embrittiement
produced by cathodic protection was investigated. The investigated welded joint was
produced in a vertical action gantry dedicated to FSW welding. The specimens are of
the three point flexion type, the notches were positioned in the center of the mixing
zone of the welded joint. For the tests in the medium, the cathodic protection potential
was -850 mVagagcl. The results of fracture toughness of the welded joint were
compared with the results obtained in the base metal (BM). The results showed that
the FSW welding process promoted significant changes in the microstructure of the
joint, fundamentally in the spatial distribution of the phases (size, shape and
disposition), in the grain size and in the interaustenitic spacing. It is understood that
these microstructural changes have reduced the effective diffusivity of hydrogen in the
welded joint and, thus, increased the resistance of the joint to the embrittlement
produced by this element. The welded joint had the lowest rate of embrittlement
compared to the BM. For fragile BM samples, reductions of up to 91.3% in fracture
toughness were found. While, in the welded joint, the reduction was 52.6%.

Key Words: Superduplex stainless steel. Solid state welding. Friction stir welding
(FSW). Fracture toughness. Hydrogen embrittlement.
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1 INTRODUCAO

A soldagem no estado sélido € um processo de unido alternativo a soldagem
convencional por arco elétrico. Essa técnica, reine algumas vantagens sobre a
soldagem convencional por fusdo. O fato de ndo ocorrer o fendmeno de solidificacao,
elimina porosidades, reduz o nivel de empenamento e absor¢cdo de gases da
atmosfera. O aporte térmico aplicado durante a soldagem por friccdo, geralmente é
menor que o praticado na soldagem convencional. Isto é uma interessante vantagem,
pois reduz a temperatura de pico do processo, assim, o ciclo térmico produzido pelo
processo de soldagem tem um menor impacto sobre as alteracées na microestrutura
da junta soldada. Em especial para os agos altamente ligados, como 0s acos
inoxidaveis, que sdo propensos a formacdo de fases intermetalicas indesejaveis
(VERNA e TAIWADE, 2017). O aporte térmico afeta significativamente a
microestrutura dos materiais que compde a junta, e por consequéncia, também afeta
as propriedades mecanicas, como a tenacidade, e a susceptibilidade da junta soldada
para a fragilizacao pelo hidrogénio atdmico (SWIERCZYNSKA et al., 2020).

Os processos de soldagem no estado sélido séo totalmente mecanizados e
geralmente necessitam de um equipamento robusto, que suporte as altas forcas
aplicadas pela ferramenta durante a etapa de soldagem. Isto, eleva o custo do
equipamento em comparacdo a soldagem a arco elétrico, tendo como vantagem,
contudo, um menor grau de dependéncia do operador e maior reprodutibilidade. De
fato, a soldagem por friccdo reduz a quantidade de fumos nocivos gerados, além de
reduzir o consumo de energia durante a operacao. Assim, 0 impacto ambiental do
processo de unido também é reduzido. A possibilidade de soldagem de metais
dissimilares também € um atrativo deste processo de soldagem complementar a
soldagem por fusdo (SATO et al., 2005; MISHRA e MA, 2005; STROE, 2006;

LOHWASSER e CHEN, 2010; SANTOS, 2012; ESMAILZADEH et al., 2013).

Neste trabalho, o processo de soldagem no estado solido por fricgdo e mistura
mecanica, conhecido internacionalmente como Friction Stir Welding (FSW), foi o foco
de estudo. E um processo relativamente recente, patenteado em 1991, por Wayne
Thomas, e desenvolvido no The Welding Institute (TWI), instituto de pesquisa e
tecnologia em soldagem, situado na cidade de Cambridge, Inglaterra. Apesar de ser

um processo relativamente novo, FSW j& apresenta um amplo campo de aplicacdes,
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principalmente para a soldagem de chapas planas. Com aplicacbes mais
consolidadas na unido de materiais metalicos de baixo ponto de fusdo, como as ligas
de aluminio, possui empregos em &reas de alto desempenho: aeroespacial,
fabricacdo de navios, componentes automotivos etc. Atualmente, o maior desafio
nesta tecnologia € a soldagem de ligas de alto ponto de fuséo, que é o caso dos acos
ao carbono, acos inoxidaveis e ligas de niquel. Isto se deve principalmente a dois
fatores: elevada temperatura de processamento (= 1200 °C) e desgaste excessivo da
ferramenta de soldagem (LOHWASSER e CHEN, 2010; DIALAMI, CERVERA e
CHIUMENTI, 2019).

Dentro da classe dos acos inoxidaveis, destacam-se 0s acos inoxidaveis
duplex. Este aco foi desenvolvido por volta dos anos 30, com o objetivo de atender a
algumas limitacbes dos acos inoxidaveis austeniticos da série AISI 300,
principalmente no que diz respeito a resisténcia a corrosdo sob tensdo em meios
contendo cloretos (IMOA, 2009). No caso da soldagem dos acos inoxidaveis duplex,
0s principais cuidados a serem tomados sdo: manter uma proporcao similar entre as
fases (ferrita e austenita), evitar o crescimento do grao ferritico e também evitar a
formacgéo de compostos intermetélicos, como exemplo pode-se citar: fase o, nitretos
e carbonetos. Estas fases sao prejudiciais ao desempenho das juntas soldadas dos
acos inoxidaveis duplex (VERNA e TAIWADE, 2017; ZHANG et al., 2018).

Atualmente, existem quatro tipos de acos inoxidaveis duplex (AIDs). O que os
diferencia, basicamente, € a quantidade de elementos de liga adicionados em sua
composicdo. Neste caso, a adicdo de elementos de liga tem o objetivo principal de
aumentar a resisténcia a corrosdo localizada. Umas das nomenclaturas mais
comumente utilizadas para os AIDs é a marca registrada pela empresa sueca
SANDVIK, onde SAF® significa Sandvik Austenite Ferrite e os dois nimeros na
sequéncia representam o teor de cromo e de niquel presentes no material. As
aplicagbes incluem ambientes muito corrosivos e que exigem uma boa resisténcia
mecanica, como por exemplo, dessalinizadores de agua do mar, tubulacdes e
equipamentos para extracdo de 6leo e gas, dessulfuradores, tanques quimicos e até
pontes para veiculos e pedestres (NILSSON, 1992; ASM, 2005; IMOA, 2009).

Os componentes e estruturas metdlicas citados acima, sdo frequentemente
fabricados por processos de soldagem convencionais por fusdo. Neste caso, € comum

empregar processos como: soldagem a arco elétrico submerso (Submerge Arc
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Welding - SAW) e soldagem a arco elétrico com arame tubular (FCAW). Nestes
processos, muitas vezes, elevados aportes térmicos sdo aplicados (= 2,0 kJ/mm),

sendo este, um dos parametros mais relevantes no processo de soldagem.

Mesmo apresentando elevada resisténcia a corrosdo, 0s equipamentos e
componentes fabricados com os AIDs, expostos ou submersos em agua do mar, sdo
protegidos, com o objetivo de minimizar os problemas relacionados com a corrosao.
Neste caso, a protecdo catédica por anodo de sacrificio ou corrente impressa é a
técnica mais empregada. Os potenciais de protecdo catodica utilizados podem variar
de -800 até -1.150 mVagagcl. NO entanto, esse tipo de protecdo promove a absorcao
de hidrogénio atdmico pelo material, podendo causar uma redugdo importante na
tenacidade de uma série de metais e juntas soldadas, bem como suscetibilidade
acentuada a fratura fragil (VITIELLO, 2009; LOHWASSER e CHEN, 2010; HORTA,
2015; SWIERCZYNSKA et al., 2020).

Assim, tendo em vista os problemas causados pelo elevado aporte térmico
dos processos de soldagem convencionais por fusdo, e a possiblidade de fragilizagéo
pelo hidrogénio atbmico gerado pela protecéo catddica, o objetivo desta investigacao
€ realizar a soldagem pelo processo de friccdo e mistura mecanica (FSW) de chapas
do aco inoxidavel superduplex UNS S32760 (também classificado como SAF 2507) e
investigar a tenacidade a fratura da junta soldada em condicéo de protecao catodica.

As juntas soldadas foram produzidas em um equipamento dedicado a
soldagem FSW no instituto de pesquisa alemé&o Helmholtz-Zentrum-Geesthacht
(HZG). No primeiro momento, os esforcos foram concentrados no desenvolvimento
dos parametros de soldagem para a obtencdo de juntas isentas de defeitos. Os
parametros que apresentaram o0s melhores resultados foram escolhidos para a
segunda etapa experimental. Nesta etapa, juntas soldadas de boa qualidade foram
produzidas com chapas de 3 mm de espessura. Apés a etapa de soldagem, todos o0s
ensaios de caracterizacdo e de tenacidade a fratura foram realizados no Laboratorio
de Metalurgia Fisica (LAMEF), da Universidade Federal do Rio Grande do Sul
(UFRGS). A investigacao da tenacidade a fratura foi realizada na solda produzida com
velocidade de soldagem de 3 mm/s. A escolha desta, foi motivada pelo fato desta
solda, ter apresentado o menor aporte térmico (1,06 kJ/mm) entre as velocidades de
soldagem testadas, este valor esta dentro das especificagcbes recomendadas pela
literatura para a soldagem deste tipo de liga (IMOA, 2009).
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2 OBJETIVOS

Esta tese tem como principal objetivo investigar o comportamento da
tenacidade a fratura de juntas soldadas por friccdo e mistura mecéanica (Friction Stir
Welding - FSW) do aco inoxidavel superduplex na condicdo de fragilizacdo pelo
hidrogénio atdmico produzido por protecao catdédica em agua do mar sintética.

Para a realizacdo desta investigacdo foi necessaria a fabricacdo de soldas
isentas de defeitos, assim, de modo complementar, este trabalho também tem como
objetivo:

e Desenvolver parametros adequados para o processo de soldagem FSW
na unido de chapas planas do ac¢o inoxidavel superduplex UNS S32760.

e Obter juntas soldadas isentas de defeitos.

e Obter juntas soldadas com aporte térmico dentro do especificado pela
literatura para a classe dos AISDs (0,3 — 1,5 kJ/mm).

e Caracterizar a microestrutura do centro da zona de mistura da junta

soldada nas trés orientacdes principais.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1 ACOS INOXIDAVEIS
3.1.1 Introdugéao

Os acos inoxidaveis sdao uma grande familia de ligas ferrosas especiais,
desenvolvidas especificamente para atenuar problemas de corrosdo. Tém como seu
principal elemento de liga o cromo (Cr), em um teor minimo de 10,5% em peso.
Também possuem outras propriedades desejaveis, tais como, excelente
conformabilidade, alta tenacidade, boa resisténcia a formacao de carepa e a oxidacao,
além de boa resisténcia a fluéncia (KRAUSS, 2005). Os primeiros avancgos
tecnologicos no desenvolvimento dos acos inoxidaveis ocorreram na Inglaterra e na
Alemanha em torno do ano de 1910. Em 1908, a fabrica de embarcacdes alema
Friedrich Krupp construiu um iate de vela, o Germéania (ver FIGURA 3.1). Este foi
construido com um casco de agco cromo-niquel, sendo, historicamente, a primeira

aplicacdo do aco inoxidavel (ASM, 2005).

FIGURA 3.1 — IATE GERMANIA — PRIMEIRA APLICACAO DO ACO INOXIDAVEL

e o e .

FONTE: Arquivo histdrico da Krupp, fotégrafo desconhecido, 1908.

Em 1950, a produgédo mundial de aco inoxidavel ultrapassou a marca de um
milhdo de toneladas. De 1950 até 2016, a producdo mundial dos ac¢os inoxidaveis
apresentou uma taxa de crescimento anual média de 5,86% (ISSF, 2017). Atualmente,

mais de 40 milhdes de toneladas de agos inoxidaveis sdo produzidos anualmente.
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O cromo é o elemento de liga responsavel pela excelente resisténcia dos acos
inoxidaveis a corrosao, embora muitos outros elementos possam ser adicionados para
estabilizar a microestrutura final desejada, bem como garantir propriedades
especificas. Assim, todos os acos inoxidaveis contém uma grande quantidade de
cromo. O cromo estabiliza a estrutura cubica de corpo centrado (CCC) do ferro,
chamada de ferrita ou fase alfa (a). Acima de 12% de cromo, a fase ferrita &
completamente estavel, desde a temperatura ambiente até o seu ponto de fuséo
(KRAUSS, 2005).

Ao lado do cromo, o niquel (Ni) € o elemento de liga que mais fortemente
influencia o projeto de ligas na classe dos acos inoxidaveis. O niquel estabiliza a
estrutura cubica de faces centradas (CFC) e, portanto, expande o campo da austenita
ou fase gama (y). Em ligas binarias de Fe-Ni, aproximadamente 30% de niquel é
necessario para estabilizar completamente a austenita. No entanto, se o cromo estiver
presente em quantidades suficientes para garantir resisténcia a corrosao, precisa-se

muito menos niquel para estabilizar a austenita (KRAUSS, 2005).

Atualmente, os acos inoxidaveis estdo disponiveis na forma de chapas, tiras,
folhas, barras, fios, produtos semiacabados e tubos. Sdo divididos em cinco grupos
(ver FIGURA 3.2), de acordo com o tipo de microestrutura, sendo eles: martensiticos,
ferriticos, austeniticos, duplex e os acos inoxidaveis endureciveis por precipitacdo
(precipitation hardening — PH). Em cada um dos trés grupos originais (austenitico,
ferritico e martensitico), existe uma composicdo quimica que representa a liga base
para aplicacdes gerais. Todas as outras composi¢cdes derivam da liga base, onde
variacoes especificas podem ser produzidas para se obter propriedades desejadas
(ASM, 2005).

Em conjunto com a resisténcia a ambientes corrosivos especificos, 0s acos

inoxidaveis evoluiram em torno dos seguintes principios da metalurgia (IMOA, 2009):

(a) reducao do teor de carbono e adicao de elementos de liga para eliminar
a formacdo de carbonetos de cromo e corroséo intergranular,

melhorando a resisténcia a corrosdo em estruturas soldadas;

(b) adicdo do elemento de liga molibdénio para aumentar a resisténcia a

corrosao localizada;

(c) ligas com altas adi¢cdes de cromo e niquel para produzir alta resisténcia

mecanica em elevadas temperaturas e grande resisténcia a oxidagao.



FIGURA 3.2 — MICROESTRUTURA TiPICA DAS CINCO CLASSES DOS AGOS INOXIDAVEIS
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Porém, sob os efeitos combinados de tenséo e certos ambientes corrosivos,
0S acos inoxidaveis, principalmente os austeniticos da série AISI 300, podem estar
sujeitos a uma forma muito rapida de degradacdo, conhecida como corrosdo sob
tensdo (CST). Esse tipo de corrosdo é um processo de deterioragdo de materiais
metalicos pela acdo conjunta de tensGes mecanicas (residuais ou aplicadas) e
ambiente corrosivo. E caracterizada pela formac&o de trincas, o que favorece a ruptura
do material (IMOA, 2009; CHENG, 2013; JAWWAD, MAHDI e ALSHABATAT, 2019).
Alguns dos primeiros usos dos agos inoxidaveis duplex foram justificados pela sua

elevada resisténcia a CST, muito superior que a dos acos austeniticos (IMOA, 2009).

Um dos meios corrosivos mais prejudiciais para os metais € a solu¢cao aquosa
contendo cloreto de sédio, como a agua do mar, especialmente em temperaturas
elevadas. A dificuldade de se conciliar elevada resisténcia mecénica com alta
resisténcia a corroséo foi uma das motivacdes que resultou no desenvolvimento dos
acos inoxidaveis da classe duplex. A FIGURA 3.3 apresenta as principais
propriedades mecanicas e a resisténcia a CST (% do limite elastico para a tensao de
fratura) para os acos AISI 316L, SAF 2205 e SAF 2507. A resisténcia a CST em
questao, foi avaliada através do ensaio de evapora¢do de gotas em solucao aquosa
salina. Este ensaio é considerado muito agressivo devido a alta temperatura (120 °C)

e também, pelo aumento da concentracao de cloretos por evaporacéo (IMOA, 2009).
FIGURA 3.3 — PROPRIEDADES MECANICAS E RESISTENCIA A CST DOS AGOS INOXIDAVEIS
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FONTE: Adaptado de IMOA, 2009.
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3.1.2 Acos inoxidaveis duplex

Os acos inoxidaveis da familia duplex sdo agcos com uma microestrutura mista
com proporgdes similares das fases austenita e ferrita. Esses agos apresentam

excelente resisténcia a corrosdo, boas propriedades mecanicas e de tenacidade.

Os primeiros tipos fundidos e laminados foram produzidos na Suécia e na
Finlandia, em 1930. Essas ligas, contendo principalmente cromo, niquel e molibdénio,
foram desenvolvidas originalmente para reduzir os problemas de corrosédo
intergranular dos primeiros acgos inoxidaveis austeniticos. A primeira patente foi
concedida na Franca, em 1936, para o pioneiro que seria conhecido como Urano 50.
Sua microestrutura tipica (ver FIGURA 3.4), é composta de matriz ferritica com ilhas

de austenita alongadas no sentido da conformacao (IMOA, 2009).

A gquantidade exata de cada fase € basicamente uma funcdo da composicao
quimica e dos ciclos térmicos ocorridos durante e apds a sua fabricacdo. A maioria
das ligas € projetada para conter quantidades similares de cada fase na condi¢cédo
recozida. Os principais elementos de liga sdo o cromo e o niquel, mas o nitrogénio, o
molibdénio, o cobre, o silicio e o tungsténio (W) podem ser adicionados para controlar

o equilibrio estrutural e conferir propriedades, como resisténcia a corrosao localizada.

FIGURA 3.4 — MICROESTRUTURA DO ACO INOXIDAVEL DUPLEX SAF 2205

NOTA: Material recozido. Ataque: NaOH 20%, aquoso eletrolitico, 3 Vdc., 12s. Austenita fase clara.
FONTE: VOORT, 2006.

O tipo AISI 329 (23-28Cr, 2-5Ni, 1-2Mo) foi um dos primeiros acos inoxidaveis

duplex, este aco encontrou ampla aceitacdo no mercado internacional a partir da
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Segunda Guerra Mundial. Naquela época, foi extensivamente utilizado em tubulacdes
de trocadores de calor para uso com acido nitrico. Nos anos seguintes, 0s a¢os duplex
laminados e fundidos foram usados para uma série de aplica¢cdes na indastria de
processamento, incluindo tanques, trocadores de calor e bombas. Estes acgos
inoxidaveis duplex da primeira geracdo tinham um bom desempenho, mas
apresentavam limitagdes nas regides soldadas. A zona termicamente afetada (ZTA)
apresentava baixa tenacidade, principalmente devido ao excesso de ferrita e uma
resisténcia a corrosao significativamente menor que a do MB (IMOA, 2009).

A segunda geracao dos AlDs é definida pela adicdo de nitrogénio. Este novo
desenvolvimento, que comecou no final dos anos 70, coincidiu com o emprego de
plataformas offshore para a extracao de 6leo e gas no Mar do Norte e com 0 aumento
da demanda por acos inoxidaveis com excelente resisténcia a corrosao por cloretos,
boa conformabilidade, boa soldabilidade e boa tenacidade. Assim, o ago AID SAF
2205 tornou-se o carro-chefe da segunda geragcédo e foi amplamente utilizado em
tubulac@es de linha de gas e aplicacdes de processo nas plataformas offshore. A alta
resisténcia mecanica destes acos permitiu a reducdo da espessura das estruturas
metélicas, 0 que promoveu uma importante reducdo de peso para as plataformas,
oferecendo assim um diferencial para o seu uso (IMOA, 2009). A FIGURA 3.5 mostra

algumas aplicacdes para os AlIDs no setor de producéo de 6leo e gas.

FIGURA 3.5 — APLICACOES DO AID NAS PLATAFORMAS DE PETROLEO

(WA e ! |
NOTA: Em (a) dutos rigidos de AID SAF 2205 e em (b) tubos de AISD SAF 2507 em umbilicais.
FONTE: Butting e Sandvik, 2009.
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O desenvolvimento deste tipo de a¢o é uma constante e, atualmente, a familia
dos acos inoxidaveis duplex pode ser dividida em quatro grupos principais, entre os
quais, varia a quantidade de elementos de liga e, por consequéncia, a resisténcia a
corrosdo localizada. Esta € avaliada pelo PREN, Pitting Resistance Equivalent
Number, ou seja, € avaliada pelo indice de resisténcia a corrosdo por pite (NILSSON,
1992; ASM, 2005; IMOA, 2009).

PREN = %Cr + 3,3(%Mo + 0,5%W) +16%N (1)

Os acos inoxidaveis da classe duplex sdo agrupados de acordo com a
classificacdo abaixo (NILSSON, 1992; ASM, 2005; IMOA, 2009):

e Lean Duplex, como o SAF 2304 (UNS S32304), alto Cr, baixo Ni, 0,2N e sem
adicdo de Mo — SAF 2101 (UNS S32101), SAF 2102 (UNS S82011), SAF
2202 (UNS S32202) e SAF 2304 (UNS S32304). PREN = 24 (SAF 2304).

e Duplex padrédo, como o SAF 2205 (UNS S31803). Abrange mais de 80% das
aplicagoes. Alto Cr, moderado Ni e Mo, e 0,16N — SAF 2205 (UNS S32205),
SAF 2003 (S32003) e SAF 2404 (UNS S82441). PREN > 30 (SAF 2205).

e Superduplex (PREN 40-45), com 25-26 Cr, mais Ni e Mo, 0,25N e outros
elementos, como o Cu e W - SAF 2507 (UNS S32750), SAF 255 (UNS
S32550) e 2100 (UNS S32760).

e Hiperduplex, definido como um AID de alta liga com PREN acima de 45. Alto
Cr, maior teor de Ni, Mo e outros — SAF 2707 (UNS S32707).

A TABELA 3.1 apresenta as composi¢cdes quimicas da segunda geracao dos
AIDs laminados. Destaca-se a composicdo quimica do ago inoxidavel UNS S32760.
Este apresenta em sua composicao, até 4% de Mo e adicbes de Cu e W para conferir
maior resisténcia a corrosao localizada. As composi¢coes da primeira geracdo dos

AIDs e do aco austenitico AISI 316L foram incluidos para comparacéao.



TABELA 3.1 — COMPOSICAO QUIMICA (% EM PESO) DOS AIDs
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UNS

TIPO No EN No. C Cr Ni Mo N Mn Cu W
ACOS INOXIDAVEIS DUPLEX LAMINADOS
TIPO DE DUPLEX DA PRIMEIRA GERACAO
23.0- 25- 1.0-
AISI329 S32900 14460 008 5 5 0 2.0 1.00 - -
TIPO DE DUPLEX DA SEGUNDA GERACAO
LEAN
SAF 21.5- 3.0- 0.05- 0.05- 0.05-
2304 S32304 14362 003 /o 55 0.6 020 299 060
PADRAO
SAF 22.0- 4.5- 3.0- 0.14-
2905 S31803 1.4462 0.03 3.0 6.5 35 0.20 2.00 - -
SUPERDUPLEX
24.0- 6.0- 3.0- 0.24-
AR $32750 1.4410 003 . 8.0 5 0 035 120 0.5 -
2507
24.0- 6.0- 3.0- 0.20- 0.5- 0.5-
S32760 1.4501 003 Lo g0 40 o030 Y99 10 10
HIPERDUPLEX
SAF 29.0- 6.0- 3.0- 0.40-
2707 SRz 003 439 9.0 5.0 060 0 1.0 )
ACOS INOXIDAVEIS AUSTENITICOS CONFORMADOS
AISI 16.0- 10.0- 2.0-
316L S31603 1.4404 0.03 180  14.0 30 0.10 2.00 - -

NOTA: Em destaque o ago inoxidavel superduplex UNS S32760, material de estudo deste trabalho.
FONTE: Adaptado de ASM, 2005 e IMOA, 2009.

A resisténcia mecéanica aumenta e a ductilidade diminui na condicdo em que

sdo adicionados mais elementos de liga, especialmente o nitrogénio (ver FIGURA

3.5). A resisténcia ao escoamento minima para chapas de aco inoxidavel superduplex

(AISD), na condicdo recozida € de 550 MPa, o que € mais do que o dobro do valor

obtido para os agos inoxidaveis austeniticos (sem adig&o de nitrogénio). As principais

propriedades mecéanicas dos AIDs estdo apresentadas na FIGURA 3.6. As

propriedades do acgo inoxidavel AISI 316L foram adicionadas para comparacao (IMOA
e LEITE, 2009).
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FIGURA 3.6 — LIMITES MINIMOS DE PROPRIEDADES MECANICAS PARA CHAPAS DE AID
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FONTE: Adaptado de IMOA e LEITE, 2009.

Para um melhor entendimento das propriedades mecanicas dos AIDs é
importante relembrar alguns conceitos fundamentais da metalurgia fisica. As
propriedades fisicas de um monocristal dependem da direcao cristalografica de onde
sdo medidas. Isto significa que, os cristais ndo sao isotrépicos, mas sim anisotropicos.
Por exemplo, o médulo de elasticidade, ou seja, a rigidez do material, no ferro (fase
ferrita) apresenta diferentes valores para as direc6es [100] e [111] (HERTZBERG,
1989), ver TABELA 3.2. Essa direcionalidade nas propriedades € chamada de
anisotropia, e esta associada com a variacdo do espacamento atbmico em funcéo da
direcdo cristalografica. A extensdo e magnitude dos efeitos anisotrépicos em um
material cristalino é uma funcdo da simetria de sua estrutura cristalina. O grau de
anisotropia aumenta com a reducgao na simetria estrutural (CALLISTER, 2007; REED-
HILL, 2009). As principais dire¢des cristalograficas em uma estrutura cristalina CCC
sao representadas pelas letras a [100], b [110] e ¢ [111], e podem ser observadas na
FIGURA 3.7.
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FIGURA 3.7 — DIRECOES CRISTALOGRAFICAS PRINCIPAIS DE UM CRISTAL CCC
c[111]
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FONTE: Adaptado de Reed-Hill, 2009.

Para muitos materiais policristalinos, a orientacéo cristalografica dos gréos €
totalmente randémica. Nestas circunstancias, embora cada grao seja anisotrépico, um
componente composto de um agregado de grdos se comportara isotropicamente.
Pode-se afirmar, que a magnitude da propriedade medida em uma dada direcéo,
representard a média dos valores individuais de cada grao. Entretanto, muitas vezes,
os grdos de um material policristalino apresentam uma orientacdo cristalografica
preferencial, ou seja, a orientacdo cristalografica dos graos esta, em sua maioria,
alinhada em uma determinada direcdo. Neste caso, o material apresenta textura
(REED-HILL, 2009).

TABELA 3.2 — RIGIDEZ DO FERRO EM FUNCAO DA ORIENTACAO CRISTALOGRAFICA

DIRECAO CRISTALOGRAFICA a[100] b[110] c[111]

Médulo de Elasticidade (GPa) 125 210,5 272,7

FONTE: Adaptado de HERTZBERG, 1989.

De acordo com Reed-Hill (2009), os tradicionais processos de conformacao
mecanica, como trefilacdo e laminacéo, por exemplo, tendem a alinhar a estrutura
cristalina do metal, de maneira que a direcéo b de cada cristal fique paralela ao eixo
principal de conformacéo (ver FIGURA 3.8a). Para o autor, esse tipo de orientacao
preferencial de cristais na conformacéo do aco € bastante persistente. Mesmo se o
metal € submetido a um tratamento térmico posterior que reforme completamente sua
estrutura cristalogréfica, os cristais tendem a manter a dire¢cdo b paralela a direcao
principal de conformacdo. No caso de chapas, a orientagéo preferencial ocorre no
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sentido da laminacgéo, ou no sentido do comprimento do material. Na laminacéo, além
de existir a tendéncia de encontrar a dire¢éo b da estrutura cristalina paralela a direcéo
de laminacéo, também existe uma forte tendéncia para que o plano de uma estrutura
cristalina se alinhe paralelamente ao plano da superficie de uma chapa ou placa
laminada (REED-HILL, 2009). A FIGURA 3.8b ilustra o alinhamento da estrutura do

material devido ao processo de fabricacéo.

FIGURA 3.8 — ORIENTACOES CRISTALOGRAFICAS OBTIDAS NO PROCESSO DE LAMINAGAO
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FONTE: Adaptado de Reed-Hill, 2009.

Hutchinson, Ushioda e Runnsjo (1985) realizaram estudos importantes sobre
a textura cristalogréafica no AID. Em seus estudos, mediram a textura de chapas do
AID SAF 2205 e afirmaram que existe uma significativa variacéo na textura do material
com a profundidade da chapa a partir da superficie. Segundo os autores, isto é
comumente causado pelas condi¢cdes de conformacdo, como a friccdo e geometria
dos rolos laminadores. A textura da ferrita na superficie da chapa contém significativos
componentes de cisalhamento na direcdo (110)[001], enquanto que a austenita é
praticamente randémica nesta regido. Um contraste € encontrado a meia espessura
da chapa, o material se apresenta quase homogéneo e fortemente texturizado em
ambas as fases. Os estudos de Hutchinson, Ushioda e Runnsjo (1985) demonstraram
que a textura da ferrita a meia espessura da chapa esta centrada na direcéo
(100)[001], enquanto que na austenita, a textura compreende de duas componentes
equivalentes do tipo (110)[112]. Outro ponto interessante que 0s autores analisaram,
€ que a fase ferrita, embora muito fortemente texturizada, deveria introduzir quase
nenhuma anisotropia na resisténcia se estivesse isolada. Entretanto, quando a fase
austenita esta presente simultaneamente, como o caso dos AIDs, isto pode introduzir

estados de deformacéo que conflitem com os adotados pela ferrita. De acordo com o0s
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autores, a constricdo muatua da deformacdo em ambas as fases, fazem com que a
tensdo aumente em certas dire¢des. Por fim, Hutchinson, Ushioda e Runnsjo (1985)
afirmam que uma marcante anisotropia na resisténcia mecéanica ocorre nos AlDs por
causa da presenca e da interacdo entre grdos com orientacfes cristalograficas
preferenciais, observados em ambas as fases. Esse comportamento deve ser
considerado como um aumento da resisténcia pela textura e ndo um reforco com a

presenca de uma segunda fase, apesar da aparéncia observada na microestrutura.

El-Yazgi e Hardie (1996) também afirmam que as propriedades mecanicas
dos AIDs laminados séo altamente anisotropicas, ou seja, elas variam dependendo
da orientacdo de estimulo mecanico. A FIGURA 3.9 mostra, em perspectiva, a
microestrutura de uma tubulacéo de AID fabricada por laminag¢do. Pode-se observar

o0 bandeamento do material com significativo achatamento da fase austenita.

FIGURA 3.9 — MICROESTRUTURA DE UM TUBO FABRICADO DE ACO INOXIDAVEL DUPLEX

¥ 100um
L

FONTE: Adaptado de YOUNG et. al., 2005.

O manual prético de fabricacdo de acgo inoxidavel duplex, publicado pela
Associagdo Internacional do Molibdénio (IMOA, 2009), afirma que a resisténcia
mecanica dos AIDs é mais alta perpendicularmente a diregdo de laminagéo. Para
ensaios de tenacidade, a tenacidade é maior quando o entalhe também é posicionado
perpendicularmente a direcdo da laminacéo. Ou seja, a tenacidade medida sera mais
alta para uma amostra com a orientacao do entalhe paralela a direcéo transversal (L-
T), do que para outras direcdes. Pode-se se esperar valores de 1/3 a 2/3 dos obtidos
na orientacdo L-T, quando o entalhe esta disposto paralelo a direcdo longitudinal (T-
L). AFIGURA 3.10 mostra as possiveis orientacdes para o entalhe em corpos de prova

de mecanica da fratura de uma chapa. E de se esperar para um material anisotropico,
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que a orientacdo do entalhe impactara nos resultados de tenacidade a fratura. E
importante destacar que o AID é um material bifasico, com um alongamento
preferencial das ilhas de austenita na direcdo de laminacdo. Sabe-se, que as fases
constituintes apresentam propriedades mecéanicas distintas, sendo a ferrita a fase
mais resistente e menos ductil, enquanto a austenita a fase mais tenaz. Assim, a
proporcdo de fases e a disposicdo das ilhas de austenita em relacdo ao
posicionamento do entalhe impactam consideravelmente nos resultados de

tenacidade a fratura dos AlDs.

FIGURA 3.10 — ORIENTACOES POSSIVEIS DO CORPO DE PROVA DE TENACIDADE A
FRATURA EM UMA CHAPA LAMINADA

- Espessurg

Transversa) — — —————

NOTA: Nomenclatura (plano de propagacéo — direcdo de propagacéao).
FONTE: Adaptado de MELCHER, 2014.

No caso de juntas soldadas, geralmente, a tenacidade a fratura decai em
comparacao com a condicdo de MB (DHOOGE e DELEU,1994; IMOA, 2009). Séao
raros os estudos encontrados na literatura sobre a tenacidade a fratura dos AlIDs
soldados por processos de friccdo. Mais especificamente, dados sobre a tenacidade
a fratura de soldas realizadas pelo processo FSW e na condicéo de fragilizados pelo
hidrogénio também limitados. Desse modo, a reviséo bibliografica aborda de maneira
comparativa as propriedades de tenacidade a fratura de juntas soldadas dos AIDs por
processos convencionais de soldagem por fusdo. Dhooge e Deleu (1994) estudaram
a soldabilidade e o comportamento de tenacidade a fratura dos AIDs em processos
convencionais a arco elétrico (Shield Metal Arc Welding - SMAW e Submerged Arc

Welding - SAW). Seus estudos demonstram que os AIDs, na condi¢do de metal base,
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exibem excelente tenacidade a fratura, mesmo a temperaturas criogénicas de até -60
°C. Mas, delaminacfes distribuidas sobre toda a espessura da chapa ocorrem
frequentemente devido a triaxialidade de tensfes e textura do material. As juntas
soldadas apresentaram significativamente menor tenacidade a fratura que o metal de
base. Destas, a junta obtida pelo processo SMAW (eletrodo revestido) exibiu 0 menor
valor de CTOD no estudo em questédo, apenas 0,12 mm a -40 °C. Esse resultado foi

associado ao maior aporte térmico utilizado por este processo de soldagem.

Wiesner (1997) afirma que apesar das muitas vantagens apresentadas na
utilizacdo dos AIDs, questdes tém sido levantadas em relacdo as propriedades
mecanicas das soldas, especialmente a respeito da tenacidade a fratura. Por isso, 0
TWI, no ano de 1992, desenvolveu um projeto para determinar o critério de aceitacéo
para os acos da familia duplex e as suas respectivas soldas. Além disso, quantificou
o efeito de fases intermetalicas na tenacidade a fratura destes materiais. Os principais
resultados deste estudo sao resumidos abaixo:

0] Com excecédo da solda com teor de fase sigma acima de 3,5%, nenhum
dos materiais investigados exibiu eventos de fratura fragil durante os

ensaios de mecanica da fratura realizados em temperaturas sub-zero.

(i) Correlagfes entre a tenacidade a fratura (CTOD) e a energia absorvida
no ensaio de impacto Charpy foram desenvolvidas para o MB e para
soldas com diferentes espessuras. Foi demonstrado ser seguro utiliza-

las em célculos de mecanica da fratura para analises em escala real.

(i)  Asanalises de mecanica da fratura utilizando a abordagem da norma BS
7910:1999, sugerem que o valor de CTOD de 0,1 mm ou uma energia
absorvida no ensaio de impacto Charpy de 40 J na temperatura de
operacgéo venha a ser um requerimento de tenacidade apropriado para

0s ac¢os da familia duplex até 50 mm de espessura.

(iv) Foi confirmado um efeito significativo da precipitacdo de fases

intermetalicas na energia absorvida Charpy e na tenacidade a fratura.

Young et al. (2005) investigaram o efeito da fragilizacdo pelo hidrogénio na
tenacidade ao impacto e na resisténcia a tracdo do agco AID SAF 2205 soldado a laser.

Nesse estudo, alguns parametros de soldagem foram testados, como: composicao do
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gas de protecao e temperatura de pré-aquecimento, e chapas com 5 mm de espessura
foram utilizadas. Os ensaios foram realizados em um reator com gas hidrogénio a
pressdo de 2 atm e com taxa de deslocamento lenta (0,0075 mm.min-t). Os resultados
de Young et al. (2005) mostraram que a redugcao na resisténcia mecanica para a
condicao hidrogenada foi maior para as juntas soldadas que para o metal base. Nas
juntas soldadas, a reducao no valor médio da resisténcia a tracéo foi de 23,5%, contra
9% obtido para o metal de base. A suscetibilidade a fragilizacéo pelo hidrogénio foi
correlacionada com a microestrutura da zona fundida em diferentes condi¢bes de
soldagem. Young et al. (2005) verificaram que a tenacidade ao impacto decai com o

aumento da quantidade de ferrita no metal de solda.

Sieurin e Sandstrom (2006) realizaram ensaios de tenacidade a fratura no
metal base e em juntas soldadas por fusdo do AID SAF 2205 em temperaturas abaixo
de zero e compararam com os resultados obtidos por Dhooge e Deleu (1994) e
Wiesner (1997). Os resultados demonstram uma tenacidade a fratura elevada e
sempre com deformacéo plastica presente antes da falha. Os valores de CTOD a -
40°C das amostras soldadas foram acima 0,5 mm. Na FIGURA 3.11, sé&o
apresentados alguns resultados deste estudo em termos de valores de CTOD (mm).
Nos ensaios realizados no metal base, foram observadas trincas secundéarias,
chamadas pela literatura de splits ou delaminacbes. Estas crescem
perpendicularmente ao plano de propagacéao da trinca principal. De acordo Sieurin e
Sandstrom (2006), estas delaminacBes se propagam através da fase ferrita ou da

interface entre as fases ferrita e austenita.

FIGURA 3.11 — RESULTADOS DE CTOD OBTIDOS POR SIEURIN E SANDSTROM (2006) EM
COMPARACAO COM OS RESULTADOS DE WIESNER E DHOOGE (1994)
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FONTE: Adaptado de SIEURIN e SANDSTROM, 2006.

A maioria das pesquisas realizadas demonstra que juntas soldadas de AID,
guando catodicamente carregadas com hidrogénio, em diversas solucdes, e quando

um regime de carregamento lento é aplicado, séo fragilizadas pelo hidrogénio.

Fonseca (2014) demonstrou que um tubo de AISD UNS S32760 com 7,5 mm
de espessura soldado pelo processo GTAW é fragilizado através da protecdo catodica
em agua do mar sintética, ao se empregar potenciais de protecédo entre -650 e -850
mMVsce. O autor realizou ensaios na temperatura ambiente, empregando o método de
teste conhecido como step loading. Os testes foram bastante lentos, com taxa de
deslocamento de 2.10°% mm.s* e os resultados obtidos, apresentados na FIGURA
3.12, demonstram o efeito da fragilizacéo pelo hidrogénio na reducéo da tenacidade
a fratura. Na condicdo protecéo catddica, o metal de solda teve a maior reducédo na

tenacidade, medida em CTOD (mm), chegando a cair 4,25 vezes em valor absoluto.

FIGURA 3.12 - RESULTADOS DE CTOD PARA O METAL BASE E SOLDAS GTAW DO AISD UNS
S32760 COM DIFERENTES POTENCIAIS DE PROTECAO CATODICA
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FONTE: Adaptado de FONSECA, 2014.
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Lage, Assis e Mattos (2015) estudaram o efeito da fragilizacao pelo hidrogénio
através da protecdo catddica, com potencial de protecdo bastante catodico (-1400
MVsce). Os experimentos foram realizados em corpos de prova de tenacidade a fratura
do tipo SENB com 15 mm de espessura. Estes foram extraidos de soldas orbitais do
aco inoxidavel superduplex UNS S32750 produzidas pelo processo Gas Tungsten Arc
Welding (GTAW). Os autores observaram que a taxa de 0,897 N.mm=2.s1 é lenta o
suficiente para que o hidrogénio interaja com a microestrutura e reduza os valores de
CTOD para as amostras soldadas com dois aportes térmicos (ver TABELA 3.3). Os
autores também constataram que a microestrutura do metal de solda apresenta uma
grande variagdo em termos de distribuicdo e morfologia de ambas as fases. Grandes
quantidades de austenita com morfologia de Widmanstéatten e austenita secundaria
(y2) foram observadas. Esta microestrutura resulta do reaquecimento promovido pelos
passes subsequentes da soldagem convencional. Os autores ndo observaram a
presenca de fases deletérias, ainda que afirmem que a reacdo de decomposicdo da
ferrita em austenita secundaria é dada pela reagdo a — CrN/Crz2N + y2, ou seja, ocorre
a precipitacdo de nitretos de cromo. Lage, Assis e Mattos (2015) observaram uma
grande reducao na tenacidade a fratura para as amostras hidrogenadas. E também
verificaram o efeito do alto aporte térmico (2,0 kJ/mm) em reduzir para a metade o
valor de tenacidade a fratura na condi¢édo ao ar.

TABELA 3.3 — RESULTADOS DE CTOD DO AID SAF 2507 EM JUNTAS SOLDADAS AO AR E
HIDROGENADO — COMPARACAO DO APORTE TERMICO

APORTE TERMICO CONDICAO 5 (mm) Reduc&o & (%)
Ar 0,820+0,021 Referéncia
1,1 kJ/mm ApoOs 96h de hidrogenacao 0,745+0,061 9,1
Apés 15 dias de hidrogenacgéo 0,079+0,004 90,4
Ar 0,414+0,052 Referéncia
2,0 kJ/mm Ap0Os 96h de hidrogenacao 0,333+0,021 19,6
Apo6s 15 dias de hidrogenacéo 0,076+0,011 81,6

NOTA: Soldas realizadas pelo processo GTAW e potencial de protecéo catddica de -1.400 mVsce.
FONTE: Adaptado de LAGE, ASSIS e MATTOS, 2015.
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3.2 MECANICA DA FRATURA
3.2.1 Introducéao

O problema de trincamento em estruturas metalicas, seja este pelo aumento
da tensdo local, devido a um defeito preexistente no material, e ou pela acéo
simultanea do hidrogénio atémico, fragilizando ainda mais o material, pode levar a
falhas catastroficas em estruturas ou em equipamentos diversos. Isto, pode gerar
acidentes com sérios danos ambientais e, na pior situacdo, perdas de vidas
(ANDERSON, 2005).

Broek (1982) relata um dado histérico, por volta do ano de 1860, o nimero de
vitimas nos acidentes de trens ocorridos na Gra-Bretanha era da ordem de 200 por
ano. A maioria dos acidentes foi resultado do descarrilhamento, causado pela fratura
de rodas, eixos ou trilhos. Alguns desses desastres foram causados por erros de
projeto, mas gradualmente se descobriu que os materiais apresentavam defeitos

internos preexistentes, na forma de trincas ou fraturas.

Assim, verificou-se que o conhecimento aprofundado do comportamento dos
materiais na presenca de defeitos ou trincas é imprescindivel para evitar acidentes
fatais, de pequenas ou grandes propor¢cdes. Anderson (2005) afirma que a causa na

maioria das falhas estruturais se enquadra em uma das duas categorias abaixo:

. Negligéncia durante o projeto, na construcdo ou operacao da estrutura.

o Aplicacdo de um novo projeto que produz um resultado inesperado.

De acordo com Anderson (2005), o segundo tipo de falha € mais dificil de ser
evitado. Por exemplo, quando um projeto novo € introduzido, invariavelmente, ha
fatores que o projetista ndo prevé. Novos materiais podem oferecer vantagens
tremendas, mas também problemas potenciais. Consequentemente, um novo projeto,
um novo processo de soldagem ou um novo material devem ser colocados em servi¢o
somente apos testes e analises exaustivas. Tais abordagens tém por objetivo reduzir
a frequéncia de falhas, mas nédo as eliminara completamente, podendo haver fatores

importantes ainda negligenciados nas analises preliminares.
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A abordagem de projeto utilizando a mecéanica da fratura contém trés variaveis
importantes, em vez de duas como na abordagem tradicional (tensédo de projeto e
resisténcia do material). A variavel estrutural adicional é o tamanho do defeito, e a
resisténcia a fratura substitui a resisténcia ao escoamento ou a tragdo, como a
propriedade mais relevante do material. A mecénica da fratura quantifica as

combinacdes criticas dessas trés variaveis (ANDERSON, 2005).

As estruturas e componentes de engenharia, quando em servico, sao
solicitados por cargas externas diversas, podendo, muitas vezes, estarem expostos a
acdo de meios agressivos e corrosivos. Nessas condi¢des, uma trinca podera crescer
com o passar do tempo, conforme ilustra a FIGURA 3.13a. Quanto maior o
comprimento da trinca, maior sera a concentracdo de tensdes induzida na ponta
desta. Como consequéncia, ocorre um aumento da intensidade de tensdes na regido
ao redor da ponta da trinca. Este comportamento € extremamente prejudicial a
resisténcia do material, pois reduz a resisténcia residual do componente (ver FIGURA
3.13b). Devido ao crescimento da trinca com o passar do tempo, a resisténcia residual
do componente pode ndo ser suficiente para suportar os carregamentos normais de
servico, podendo causar rapidamente uma fratura na estrutura. Isto é ilustrado na
FIGURA 3.13b (BROEK, 1982).

FIGURA 3.13 — APLICACAO DA MECANICA DA FRATURA EM COMPONENTES DE ENGENHARIA

T Tamanho da trinca T Resisténcia residual

— — — Resisténcia de projeto

Altos carregamento
=== — esperados em servigo

Carregamentos
normais em servigo
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ndo 'pode !

ocorre Ic:cc:rrer: Falha
[
| |

—— Ciclos b ——— Tamanho da trinca
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NOTA: (a) curva de crescimento de uma trinca e (b) curva de resisténcia residual do componente.
FONTE: Adaptado de BROEK, 1982.
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A FIGURA 3.14 ilustra as areas do conhecimento que estdo envolvidas na
aplicacado da mecanica da fratura em projetos de engenharia. Broek (1982) relata que
para se obter sucesso no uso da mecanica da fratura é essencial ter conhecimento
sobre as areas mostradas. No lado direito da escala, estd a anélise do comportamento
tensdo-deformacdo do material de interesse (ensaios). A mecanica aplicada pode
fornecer o campo de tensdes na ponta da trinca, assim como as deformacdes elasticas
e plasticas do material nos arredores desta (plasticidade). Ja o ramo da ciéncia dos
materiais se ocupa em estudar o processo de fratura desde a escala atdmica,
envolvendo as discordancias, até a escala microscépica. Esta ultima é composta da

microestrutura, isto é, fases, graos e outros compostos que constituem o material.

FIGURA 3.14 — O AMPLO CAMPO DA MECANICA DA FRATURA

Fratura | Processo e critério | Plasticidade | Ensaios | Aplicagdes
| de fratura | | \
| | | T |
| | | !
| A | | |
& o P
aRee | | T |
| |
TG N Ko B [
| | —» metros | v i
(- ! | 1 1 1 1 L | L | I L
10" 10° 0% 107 10% 10° 1g? 107 107 107 10° 10" 10°
- Ciéncia dos Materiais . " - Engenharia
Mecéanica Aplicada
- - >

Mecanica da Fratura

FONTE: Adaptado de BROEK, 1982.

A partir da compreensao dessas areas de conhecimento e de suas interacoes,
O critério que governa o crescimento de uma trinca e, consequentemente, da
ocorréncia do processo de fratura, pode ser obtido. Este critério pode ser usado para
predizer o comportamento de uma trinca em um determinado campo de tensodes e
deformacgfes para uma condicéo especifica. O entendimento do processo de fratura
também pode auxiliar na descoberta de quais séo as caracteristicas importantes para
a resisténcia ao trincamento, contribuindo para o desenvolvimento de materiais com
melhor desempenho (BROEK, 1982).
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3.2.2 Fundamentos de mecanica da fratura

Os ensaios de flexdo em trés pontos sdao comumente empregados nas
analises de mecanica da fratura. Neste caso, geralmente sdo utilizados
carregamentos do tipo abertura, também chamado de modo | (BROEK, 1982). Nesse
modo, o deslocamento das faces da fratura, provocada pela carga externa aplicada,

é perpendicular ao plano da trinca (ver FIGURA 3.15a).

No regime elastico, a tensdo interna desenvolvida na placa oy é proporcional
a tensao externa aplicada 0. A mecanica da fratura comprova que as tensdes internas
variam proporcionalmente com a raiz quadrada do tamanho da trinca a e tendem ao
infinito na ponta da trinca, quando r (distancia da ponta da trinca em relacéo a regiao
de analise) € muito pequeno. A distribuicdo da tenséo interna oy na placa em funcao
de r, quando r apresenta 6=0° em relacdo ao eixo X, € ilustrado na FIGURA 3.15b.

FIGURA 3.15- MODO E DISTRIBUIC}AO DE TENSOES EM ENSAIO DE MECANICA DA FRATURA
a) b)

‘\l\made

abertura

——

NOTA: (a) modo de carregamento do tipo abertura; (b) distribuicdo de tensdes no material a frente da
ponta da trinca. oy € a tenséo interna no material, r € a distancia da regido de anélise para
a ponta da trinca, 2a € o comprimento da trinca, X e y Sa0 0s eixos cartesianos.

FONTE: Adaptado de BROEK, 1982.

A Equacao 2 apresenta a formula geral que descreve o campo de tensfes ao
redor de uma trinca em um material linearmente elastico. Os indices i e j representam

a posicao espacial no plano (ANDERSON, 2005).

oj = (\/%) fij(6) (2)

onde,
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ojj = tensédo no plano [MPa];

Ki = fator de intensidade de tensdes. K, = o(vna). [MPavm];
a = metade do comprimento da trinca [m];

r = distancia da regido de analise para a ponta da trinca [m];

fi= funcdo adimensional de 6 no termo principal.

Observa-se que cada componente de tensdo oj da Equagéo 1 é proporcional
a uma Unica constante, K. Essa constante, que é chamada de fator de intensidade de
tensdes, caracteriza o campo de tensfes na ponta de uma trinca em um material
linearmente elastico. Se for considerado que o material falha localmente com alguma
combinacdo critica de tensdo e deformacao, entdo, pode-se afirmar que a fratura deve
ocorrer em uma intensidade critica de tensfes, Kic. Assim, Kic € uma medida de
tenacidade a fratura. O subscrito | refere-se ao modo | de carregamento. A Equacédo
1 é uma solucao elastica que nédo proibe que a tenséo se torne infinita na ponta da
trinca. De acordo com Broek (1982), na pratica, isso ndo ocorre, porque a deformacéo
plastica que se desenvolve no processo de fratura mantém as tensdes na ponta de

uma trinca em valores finitos.

O crescimento de uma trinca ocorrera quando tensbes e deformacgfes na
ponta da trinca atingirem um valor critico. Isso significa que a fratura podera ocorrer
quando K; atinge um valor critico, ou seja, Kic. A literatura afirma que o valor de Kic €
uma propriedade intrinseca do material (ANDERSON, 2005). Através da carga de
fratura obtida pelo ensaio de tracdo em uma placa com as dimensdes conhecidas e
contendo uma trinca de tamanho conhecido, a tenséo de fratura oc pode ser calculada.
Assim, o valor do fator de intensidade de tensdes critico Kic no momento da falha,

também pode ser calculado pela Equacao 3:

Kic = 0.yza 3

onde,
Kic = fator de intensidade de tensées critico no momento da falha [MPavm];

Oc = tensdo critica para que ocorra a fratura [MPa];
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Broek (1982) afirma que na realidade a situacdo € mais complicada. A
expressado para o fator de intensidade de tensdes para uma placa finita depende da
geometria do corpo de prova. Assim, a Equacao 3 precisa de uma adaptacao: deve
ser levada em consideracao a largura W da placa. Desta forma, o fator Kic para uma

placa finita € dado pela Equacéao 4:

Kic = ovm.a. f () (4)
onde,
o = tensdo externamente aplicada a placa ou ao corpo de prova [MPa];

f(a/W) = fator de forma que depende da geometria do corpo de prova. Onde W ¢é a

largura da placa ou do corpo de prova.

Segundo Broek (1982), um valor de Kic consistente somente podera ser obtido
através de um ensaio, se os deslocamentos na direcdo da espessura da placa forem
suficientemente inibidos, ou seja, quando se obtém a condi¢cdo de deformacéao plana.
Isso ocorre quando a placa tem uma espessura grande o suficiente. Se ocorrer
deformacdo na direcdo da espessura, o fator de intensidade de tensbes dependera
da espessura da placa. Kic pode ser entendido como uma medida de resisténcia ao
trincamento do material. Muitas vezes, Kic € chamado de tenacidade a fratura na
condicdo de deformacédo plana. Este é expresso em MPa+ym. Materiais com baixa

tenacidade a fratura podem tolerar somente trincas de pequeno tamanho.

Anderson (2005) afirma que o estado de tensdes desenvolvido logo a frente
de uma trinca presente em um material qualguer, tem uma influéncia muito grande no
mecanismo de fratura. Considere uma placa trincada com espessura B sujeita a um
carregamento plano, conforme ilustrado na FIGURA 3.16a. Devido a grande tenséo
normal no plano da trinca, o material da ponta da trinca tenta se contrair nas direcbes
X e z, mas € impedido de fazé-lo pelo material circundante. Essa restricdo causa um
estado triaxial de tensdes proximo a ponta da trinca, ou seja, existem tensdes nas trés
direcbes principais (ver FIGURA 3.16b). Com este comportamento, o material préximo
a ponta da trinca sera carregado com tensées mais altas que o material circundante.

Esta contracado é facilmente observada nos corpos de prova de mecéanica da fratura.
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FIGURA 3.16 — DEFORMAGCAO TRIDIMENSIONAL DA PONTA DA TRINCA

a) b)

- - ﬁ "'Uzz(

NOTA: B = espessura; r = distdncia da ponta da trinca; oy, = tensao interna eixo y; oy = tensao
interna eixo X; 0z, = tensdo interna eixo z;

FONTE: Adaptado de ANDERSON, 2005.

De acordo com Anderson (2005), o material se comportara de maneira mais
fragil, quando submetido a um estado de tensdes triaxial. Entdo, pode-se afirmar que
defeitos como trincas internas sdo grandes concentradores de tensbes e causam
mudangcas significativas no estado de tensdes dos materiais. Em corpos de prova de
mecanica da fratura, as trincas abrem um caminho através do centro da amostra

(tunel), ou seja, a trinca cresce preferencialmente na regido de alta triaxialidade.

A FIGURA 3.17 apresenta o conceito da zona de processamento da fratura,
em uma placa trincada ou em um corpo de prova de tenacidade a fratura. A frente da
trinca, se desenvolve um campo de tensées no material onde ocorrem as deformacdes
plasticas. Este campo tem um formato peculiar e é destacado pela regido cinza na
ilustracdo (ver FIGURA 3.17a). Os processos micromecanicos que levam ao
crescimento da trinca ductil ou fragil ocorrem ao longo de uma distancia finita xc (ver

FIGURA 3.17b), que normalmente é muito menor que o tamanho da zona pléstica.

FIGURA 3.17 — ZONA PLASTICA EM UMA CHAPA TRINCADA
a) b)

Zona de Alta
Triaxialidade

Xc

e

—¢@

Zona de Processo
de Fratura
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Tensdo Plana - Zona
Plastica & meia espessura

’

Xc - Distancia finita

FONTE: Adaptado de ANDERSON, 2005.
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3.2.3 O parametro CTOD

Até o comeco dos anos 60, um método versétil para tratar problemas de
trincamento em materiais de alta tenacidade ainda ndo estava disponivel. Wells (1961)
tentou aplicar a mecanica da fratura linear elastica (Linear Elastic Fracture Mechanics
- LEFM) em agos estruturais de baixa e média resisténcia. Porém, esses materiais
eram muito dicteis e a LEFM deixa de ser valida quando uma deformacao plastica
significativa precede a falha. Mas através desses experimentos, Wells (1961)
observou que as faces das trincas se afastavam com a deformacédo plastica. Essa
observacdo levou ao desenvolvimento do parametro atualmente conhecido como

Crack Tip Opening Displacement (CTOD).

Naquela época, Wells (1961) tentou medir os valores de K, em acgos
estruturais, de menor resisténcia mecanica, e descobriu que a deformacéo plastica
havia cegado uma trinca inicialmente aguda, conforme ilustrado na FIGURA 3.18. O
grau de cegamento aumentou proporcionalmente com a tenacidade do material.
Entdo, Wells (1961) prop6s o deslocamento das faces da trinca como um critério
alternativo de tenacidade a fratura, quando uma plasticidade significativa precede a
falha, introduzindo, assim, o conceito de CTOD para os materiais. Esse deslocamento

€ expresso em milimetros, e € simbolizado pela letra grega delta ().

FIGURA 3.18 — CONCEITO DE CTOD — CEGAMENTO DA PONTA DA TRINCA

CTOD
_ _Trinca aguda [0}
i v e N
Trinca cega

NOTA: Uma trinca inicialmente aguda é cegada com a deformacéo plastica, resultando em uma
abertura mensuravel (8) na ponta da trinca.

FONTE: Adaptado ANDERSON, 2005.

O critério de CTOD é baseado na suposi¢do de que o crescimento de uma
trinca pode ocorrer quando o material na ponta desta atinge um maximo possivel de

deformacéo plastica. Essa deformacéo pode ser relacionada com a abertura da ponta
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da trinca, que pode ser facilmente medida experimentalmente. Assume-se que 0
crescimento de uma trinca ou evolucdo de uma fratura ocorrera assim que valor de
CTOD exceder um valor critico. A literatura relata que pode ser facilmente mostrado
que o critério de CTOD é equivalente ao critério de Kic (ANDERSON, 2005).

Em seu trabalho original, Wells (1961) relacionou o CTOD (&) com a abertura
entre as faces da trinca aguda (ver FIGURA 3.18) e com o fator de intensidade de
tensdes K no limite do escoamento para uma trinca com uma pequena zona plastica.

Entdo, o valor de CTOD pode ser obtido pela equacéo:

-1 )

T oysE

onde 6 € o CTOD (mm),
K| é o fator de intensidade de tensdes [MPayvm],
Ovs € a tensdo de escoamento do material [MPa],

E € o mddulo de elasticidade do material [GPa].

Muitas medi¢Oes laboratoriais de CTOD séo realizadas em corpos de prova
trincados carregados por flexdo em trés pontos. Atualmente, o deslocamento V na
boca da trinca € medido com extensometria de resisténcia elétrica, e o valor de CTOD
é inferido assumindo que as metades da amostra sao rigidas e giram em torno de um
ponto de articulagdo, como ilustrado na FIGURA 3.19. Este modelo é chamado de
dobradica (ANDERSON, 2005).

FIGURA 3.19 - MODELO DE DOBRADICA PARA ESTIMAR O VALOR DE CTOD

v

FONTE: ANDERSON, 2005.

A partir do modelo de dobradiga, pode-se estimar o valor de CTOD utilizando

semelhanca de triangulos, de acordo com as equacgdes 6 e 7:
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1) 14 (6)

r(W-a) = r(W-a)+a
assim sendo,

5 = r(W-a)v (7)

- r(W-a)+a

onde 6 € o CTOD (mm),
r & o fator rotacional, uma constante adimensional entre O e 1,
W é largura do corpo de prova SENB (mm),

a € metade do comprimento da trinca (mm).

Os métodos atuais para o ensaio de CTOD tipicamente adotam um modelo
de dobradica modificado, no qual os deslocamentos sdo separados em duas
componentes, uma elastica e outra plastica. A FIGURA 3.20 ilustra uma curva tipica
de carga P vs. deslocamento V de um ensaio de CTOD. A forma da curva carga-
deslocamento € semelhante a uma curva tensdo-deformacdo. Esta é inicialmente
linear, mas desvia da linearidade com a deformacédo plastica. Pode-se separar as
componentes elasticas e plasticas construindo uma linha paralela a linha de carga

elastica.

FIGURA 3.20 - CURVA CARGA P VS. DESLOCAMENTO V — ENSAIO CTOD

— (V. P)
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Abertura da boca da trinca (V)

Nota: Vp: Determinagdo da componente plastica do deslocamento (V,) da abertura da boca da trinca.
FONTE: Adaptado de ANDERSON, 2005.
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3.3 FRAGILIZACAO INDUZIDA PELO HIDROGENIO
3.3.1 Introducéao

A fragilizagdo é um fendmeno que causa a perda de ductilidade dos materiais,
tornando-os frageis. Este fenbmeno é extremamente danoso aos materiais, podendo
ocasionar falhas catastroficas. Existem diversos tipos de fragilizacdo que afetam os
metais. Dos diversos processos de fragilizacao citados pela literatura, a fragilizacao
pelo hidrogénio é responsavel por um surpreendente numero de falhas. Os materiais
gue sdo mais vulneraveis a fragilizacao incluem os acos de alta resisténcia mecanica,
titdnio, ligas de aluminio e também o cobre. Os trés fatores necessarios e
responsaveis por esses tipos de falhas séo ilustrados na FIGURA 3.21 e incluem: a
suscetibilidade do material, a ocorréncia de um meio agressivo e a presenca de
tensdes internas ou externamente aplicadas. Geralmente, se os trés fatores ocorrem

simultaneamente, a falha € uma questao de tempo (HERRING, 2010).

FIGURA 3.21 — FATORES QUE CONTRIBUEM PARA A FRAGILIZACAO POR HIDROGENIO

Materiais
suscetiveis

FONTE: Adaptado de HERRING, 2010.

Bhadeshia (2016) afirma que os fatores principais sobre a natureza da
fragilizacdo pelo hidrogénio nos agos ja sdo conhecidos a, aproximadamente, 140
anos. O autor relata que é o hidrogénio intersticialmente difundido, também chamado
de hidrogénio difusivel, que prejudica a tenacidade do aco. Entdo, a influéncia
prejudicial do hidrogénio difusivel pode ser mitigada, impedindo a sua entrada ou

tornando-o imével quando este penetra no metal.

Johnson (1875 citado por BHADESHIA, 2016, pag. 24) foi um dos primeiros

cientistas a observar o efeito da fragilizacdo pelo hidrogénio nos acos. Em 1875, este
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pesquisador verificou mudancas significativas na tenacidade e na deformacéo até a
ruptura, ou seja, na ductilidade de um pedaco de aco que foi imerso temporariamente
— apenas alguns minutos — em acido. Ele também observou que a mudanca néo era
permanente, ja que, com o passar do tempo, o metal lentamente recuperava a sua
tenacidade e resisténcia originais. Um detalhe importante, era que, Johnson (1875)
postulava que o hidrogénio tinha que ser atbmico e ndo molecular, ja que na forma de
gas nédo afetava as propriedades do material. Para provar que o hidrogénio fragilizava
0 aco, projetou um método de célula eletroquimica, usando apenas agua e dois
eletrodos de ferro. Com esse experimento, ele provou que ocorreu a fragilizacéo

somente no eletrodo em que o hidrogénio foi reduzido, e liberado na forma de gas.

A partir destes estudos fundamentais, muitos experimentos foram realizados
e muitos resultados publicados, relacionando diretamente a fragilizacdo pelo
hidrogénio atdbmico com aspectos da microestrutura do material. Por exemplo, Pfell
(1926) mostrou que as amostras de grdos grandes sdo mais sensiveis ao hidrogénio
do que aquelas com estruturas finas. Ele postulou que o hidrogénio diminui a coeséo

entre os planos de clivagem, mas nao afeta o deslizamento de planos.

Um fenbmeno importante que foi observado através de medi¢des de difusédo
€ que o hidrogénio difusivel pode ser aprisionado em certos locais, como 0s contornos
entre graos e entre fases. A literatura atual presume que o hidrogénio aprisionado nao
prejudica as propriedades do aco. Porém, a ativacao dos mecanismos de fragilizacéo
pelo hidrogénio intersticialmente dissolvido ndo estd somente relacionado a
mobilidade do atomo de hidrogénio na estrutura cristalina do material, mas também
depende da concentracao localizada deste elemento até niveis criticos capazes de
ativar o exato mecanismo de fragilizacdo, como por exemplo, a reducdo de energia
de coesdo que mantém os atomos de ferro unidos. E por isso que as armadilhas
microestruturais sdo eficientes. O atomo de hidrogénio esta no material, mas nao
consegue se movimentar para se agrupar acima da concentracdo critica
(BHADESHIA, 2016). Assim, para produzir agos mais resistentes ao hidrogénio, é
necessario controlar o hidrogénio difusivel. Isso pode ser feito introduzindo armadilhas

benignas no aco ou impedindo a entrada de hidrogénio (BHADESHIA, 2016).
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3.3.2 Formas de fragilizac&o pelo hidrogénio

Até o presente momento, muitas revisdes abrangentes com diferentes pontos
de vista foram publicadas, sendo algumas delas publicadas por Liu e Atrens (2013),
Barnoush (2011), Cwiek (2010), Elboujdaini e Revie (2009), Eliaz et al. (2002),
Gangloff e Somerday (2012), Hirth (1980), Lynch (2012), Nagumo (2004), Oriani, Hirth
e Smialowski (1985), Raja e Shoji (2011), Dwivedi e Vishwakarma (2018). Atualmente,
a degradacéo ou fragilizacdo dos metais pelo hidrogénio é classificada em cinco tipos
(CWIEK, 2010 e LINO, 1985):

(i) Trincamento a partir da formagao de hidrogénio molecular (Hz);
(i)  Ataque pelo hidrogénio;

(i) Empolamento pelo hidrogénio;

(iv) Trincamento pela formagé&o de hidretos;

(v) Fragilizacdo pelo hidrogénio intersticialmente dissolvido.

Neste trabalho, a forma de fragilizacdo estudada € a fragilizacdo pelo
hidrogénio intersticialmente dissolvido, também conhecida como Hydrogen
Embrittlement — HE. Sendo assim, a revisdo bibliografica se limitara a este tipo de
fragilizacdo. Quando um material contendo hidrogénio intersticialmente dissolvido é
carregado com altas cargas, pode ocorrer a falha por Hydrogen Induced Stress
Cracking — HISC (ANDERSON, 2005), ou seja, trincamento sob tensao induzido pelo
hidrogénio. Outra nomenclatura muito comum para identificar a falha por hidrogénio

guando cargas aplicadas agem simultaneamente.

E consenso na literatura que se o hidrogénio entrou no material quando houve
contato com o meio, através de um processo de corrosdo, protecao catddica ou pela
fase gasosa, entdo houve fragilizacdo pelo hidrogénio fornecido pelo ambiente
(Environmetal Hydrogen Embrittlement — EHE). Mas se o hidrogénio ja estava no
material, desde a fuséo do aco ou por um processo de fabricacdo posterior, como a
decapagem ou algum tipo de revestimento superficial, entdo ocorre a fragilizacéo pelo
hidrogénio interno (Internal Hydrogen Embrittlement — IHE) (ZEEMANN, 2016).

Zeemann (2016) afirma que para ocorrer uma falha por HE (neste caso HISC,

pois existe tensdo aplicada) deve existir uma combinacdo entre a quantidade de
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hidrogénio (concentracdo), a suscetibilidade do material e o nivel de tensdes, que
pode estar associado apenas com as tensdes internas ou com a dureza do material.
Essas tensbes podem ser causadas pelo encruamento, formacdo da martensita,
endurecimento por precipitacdo e através de processos de fabricacdo, como a

soldagem, por exemplo.

A FIGURA 3.22 ilustra esquematicamente os resultados de uma investigacao
realizada com um aco inoxidavel de alta resisténcia mecanica (martensitico, 50 HRc).
Este estudo teve por objetivo verificar o comportamento do material em relacéo a
fragilizacéo pelo hidrogénio. A regido cinza, a esquerda da curva, representa a regido
na qual se espera um comportamento seguro do material hidrogenado. J4 a regido a
direita da curva representa a regido de suscetibilidade em que a fratura pode ocorrer.
Embora a FIGURA 3.22 seja representativa de um aco inoxidavel martensitico, este

mesmo comportamento pode ocorrer para diversos tipos de acos (ZEEMANN, 2016).

FIGURA 3.22 - COMPORTAMENTO DE UM ACO INOXIDAVEL MABTENSiTICO - NIiVEL DE
TENSOES VS. CONCENTRACAO DE HIDROGENIO
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‘FONTE: Adaptado de ZEEMANN, 2016.

De acordo com Zeemann (2016), o grau de suscetibilidade do material esta
correlacionado com as tensdes internas (e/ou nivel de endurecimento) e com a
permeabilidade do hidrogénio neste material, sendo esta, associada a difusividade e
solubilidade do hidrogénio pelas fases presentes.
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Em geral, as normas adotadas para equipamentos utilizados em ambientes
submarinos (BS EN ISO 15156 partes 1, 2 e 3), em aplica¢cdes nas quais se espera
carregamento com hidrogénio (protecao catodica e ambientes que contém H2S, por
exemplo) recomendam o uso de materiais ndo susceptiveis, ou seja, aqueles com
dureza inferior a 35 HRc e 22 HRc. Estes valores de dureza sao para ligas resistentes
a corrosao (Corrosion Resistant Alloys — CRA) e para acos ao carbono e baixa liga,

respectivamente.

Observa-se na FIGURA 3.22 que o campo cinza esta delimitado pela curva
de suscetibilidade do material e pela tensdo admissivel, que € a maxima tenséo
adotada no projeto. Em tensfes abaixo da tensdo admissivel, o material ndo falha se
a quantidade de hidrogénio presente internamente no material for baixa. O valor de
concentracdo de hidrogénio abaixo do qual ndo ocorre a falha € chamado de limiar

(threshold) de hidrogénio e esta indicado por linhas tracejadas no grafico.

Uma constatacdo interessante é que, quando o material falha devido a
fragilizacdo pelo hidrogénio, o mecanismo de falha pode mudar dependendo do nivel
de tensdes e da concentracdo do hidrogénio. Zeemann (2016) verificou que para um
aco inoxidavel de estrutura martensitica, quando a concentracdo de hidrogénio é
muito alta e a tensé@o é baixa, o hidrogénio se acumula nos sitios aprisionadores,
principalmente nos contornos de grao, e faz o material romper de forma fragil e
intergranular. Mas quando a concentracdao de hidrogénio é mais baixa e a tensao é
mais alta, o hidrogénio reduz a ductilidade das regides ao redor dos aprisionadores e
o material rompe de forma transgranular fragil, por quase clivagem ou por clivagem.
Assim, um dado material, mesmo que tenha ocorrido a fragilizacéo pelo hidrogénio,

pode apresentar uma fratura ductil por coalescimento de microcavidades.

Liu e Atrens (2013) reiteram que o fendmeno de fragilizagdo conhecido como
HISC compromete as propriedades de componentes feitos de aco, reduzindo a
ductilidade, a tenacidade e a resisténcia a tragdo, aumentando inclusive a taxa de
crescimento de trincas por fadiga. Nesse processo de fragilizacédo, geralmente é o
meio a maior fonte de hidrogénio, sendo muito comum em varios setores industriais.
Na industria do petroleo, por exemplo, HISC é bastante recorrente. Plataformas
offshore, equipamentos de refinarias e plantas petroquimicas estdo expostos a uma

variedade de ambientes que levam a corrosdo sob tensdo e a fragilizagdo pelo

hidrogénio. Problemas semelhantes existem em outros meios, incluindo usinas de
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energia fosseis e nucleares, fabricas de celulose e papel, navios, pontes e até
aeronaves (ANDERSON, 2005).

Muitos engenheiros acreditam que a fragilizacdo pelo hidrogénio € um
mecanismo que afeta apenas os ac¢os. Esta percepcao é devida, em parte, ao fato de
que o0 aco é o material estrutural mais utilizado mundialmente. No entanto, a
fragilizac&o pelo hidrogénio afeta a maioria, se ndo todos os importantes sistemas de
ligas, incluindo titanio, aluminio e ligas a base de niquel. Os acos inoxidaveis ferriticos,
0S austeniticos e os acos inoxidaveis da familia duplex também séo afetados por este

tipo de fragilizagao.

3.3.3 Entrada de hidrogénio no metal

Em solugdes aquosas, como a agua do mar, o pH (potencial Hidrogeniénico)
indica a atividade de ions H3O* de uma determinada solucéo. Na prética, a atividade
do ion é representada pela concentracdo. Dependendo da solucdo, a concentracéo
de ions H3O* pode variar em muitas ordens de grandeza, entdo o pH é comumente
expresso pelo cologaritmo (na base 10) da concentracdo do ion hidronio. (ATKINS e
JONES, 2012):

pH = —log[H;07] (8)

Nos experimentos realizados neste trabalho, o pH do meio foi mantido em
aproximadamente 8,0 (solucéo alcalina) para simular a agua do mar. Quanto maior for
a concentragdo de ions H3zO*, menor sera o pH e maior serd a acidez da solugdo
(ATKINS e JONES, 2012).

As reacoes eletroquimicas que resultam na reducdo do hidrénio a hidrogénio
atbmico e na adsorcdo deste na superficie do metal, ttm como forca motriz um
processo de corrosdo ou um potencial elétrico (fluxo de elétrons livres), como o
aplicado na protecdo catddica. Lyon (2010) afirma que a reacdo de evolucdo do
hidrogénio (Hydrogen Evolution Reaction — HER) é um dos processos eletroquimicos

mais estudados, parcialmente devido ao interesse tecnolégico, mas também pela
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relativa facilidade de investigacdo. O mecanismo da HER no ferro envolve a reducéao
do ion hidrénio (H3sO") e adsor¢cdo do hidrogénio atbmico pela superficie metalica.
Portanto, o hidrogénio atdmico adsorvido pelo componente (lembrando que a
superficie inclui defeitos, pites de corrosao e trincas expostas ao meio) pode entrar no
metal através da absorcdo e posterior difusdo pela estrutura cristalina do material
(LYON, 2010).

Perng e Wu (2003) revisaram os mecanismos de desprendimento e entrada
de hidrogénio atbmico nos metais através das reacfes eletroquimicas em solucdes
aquosas. Os autores afirmam que o mecanismo € composto trés etapas: Volmer,
Heyrovksy e Tafel. A primeira etapa, de Volmer, consiste no processo de adsor¢ao do
hidrogénio atbmico na superficie do metal. Isto € possivel através da descarga do
préton hidratado (reducédo do hidrénio) em meio acido, representado pela Equacéo 9,
ou da hidrélise da molécula de agua em meio alcalino (Equagdo 10) (LASIA e
GREGOIRE, 1995; ZAKROCZYMSKI, 1985; ATKINS e JONES, 2012).

M(s) + H3O*(aq) + e — M-Hags + H20(l) (para solucdes acidas)  (9)

M(s) + H20(l) + e — M-Hads + OH(aq) (para solucdes alcalinas) (10)

M.Hads representa um atomo de hidrogénio adsorvido na superficie do metal.
M representa a superficie do metal livre e e- representa os elétrons livres. Apds ocorrer
a adsorcdo pela superficie, podem ocorrer duas situacdes. Na primeira, 0 gas
hidrogénio molecular Hz(g) pode ser formado, assim o hidrogénio adsorvido é
dessorvido da superficie da amostra em forma de géas. Isto pode ocorrer através da
reacdo de dessorgcdo quimica, expressa pelo caminho catalitico ou etapa de Tafel,
representada pela Equacédo 11, ou pelas reacdes de dessorcao eletroquimica em
meios aquosos, representadas pelas etapas de Heyrovsky (ou Kobosew-Nekrassow),
Equacbes 12 e 13 (LASIA e GREGOIRE, 1995; ATKINS e JONES, 2012).

2M-Hags <> 2M(s) + Hz(g) (dessorc¢édo quimica) (11)

M-Hags + H30O*(aq) + e — + M(s) + Hz(g) + H20(l) (dessorcéo em sol. 4cida) 12)
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M-Hags+H20(l) + e- — M(s) + Hz(g) + OH(aq) (dessor¢édo em sol. alcalina) (13)

Na segunda situacéo, o hidrogénio adsorvido pode entrar no metal através da
reacdo de absorcdo de hidrogénio (Hydrogen Absorption Reaction — HAR),
representada pela Equagao 14. O hidrogénio que entra no reticulado cristalino do

metal difunde através dos sitios intersticiais.

M-Hads ‘—>M'Habs (14)

Alguns modelos foram propostos para explicar a entrada de hidrogénio nos
metais. Um dos modelos mais aceitos € o modelo de Bockris, McBreen e Nanis (1965).
O modelo postula que o estado adsorvido é um estado intermediario através do qual
o hidrogénio atdmico entra no metal. A reacéo de reducao do hidrogénio, sua adsorcéo
pela superficie do componente e posterior entrada do hidrogénio atémico no metal,
assim como as reacdes que podem se desenvolver na superficie do cétodo, sédo

resumidas e ilustradas na FIGURA 3.23.

FIGURA 3.23 — SEQUENCIA DA~REAQAO NA SQPERFI'CIE DO CATODO — ADSORCAO E
ABSORCAO DO HIDROGENIO PELO METAL

Reacdes de Evolucado e

Adsorcdo do
Pite de Hidrogénio Atémico

Corroséo H,0'+M+e—M-H_, +H,0

H,0+M+e—M-H_, +OH-

Meio Aquoso Reacdo de Absorcdo
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Z.M'H.',“—PH;+2M
M-H‘I"‘d-HTO' e H"* HA‘O‘_ M

M-H_ +H O+e—H +OH+M

FONTE: Adaptado de ANDERSON e LIU e ATRENS, 2005 e 2013.

M.Habs refere-se ao hidrogénio absorvido pelo metal. A taxa de permeacao,

ou seja, a quantidade de hidrogénio que passa para dentro do metal em um
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determinado tempo, devera ser proporcional a area de cobertura da superficie do
metal por atomos de hidrogénio adsorvidos (LASIA e GREGOIRE, 1995).

Anderson (2005) também relata que a fragilizacdo pelo hidrogénio é
responsavel por grande parte do que tem sido tradicionalmente referido como
corrosdo sob tensdo. Por exemplo, o trincamento de agos de alta resisténcia mecanica
em solucdes aquosas sdo geralmente provocados pela producdo e adsorcdo de
hidrogénio na ponta de uma trinca através da reacéo catodica de corrosao. Todos 0s
processos de corrosdo envolvem reacdes eletroquimicas. Para que a corrosao seja
minimizada em componentes submersos diversos, geralmente é aplicada a protecao
catddica por corrente impressa ou por anodo de sacrificio. Ao aplicar uma fonte de
energia externa em uma célula eletroquimica, o fluxo de corrente elétrica pode ser
revertido, de tal forma que o &nodo se torne o catodo e vice-versa. Com isso, reverte-

se a reacao de corrosao, protegendo catodicamente o metal.

Porém, a protecdo catddica causa uma grande reducdo de hidrogénio na
superficie do metal. Conforme mencionado anteriormente, a introducéo de hidrogénio
no aco pode ocorrer por diversas formas. Uma das maneiras de introduzi-lo no aco e
gue apresenta um grande interesse de pesquisa por parte da indastria de producéo
de 6leo e gas é o carregamento de hidrogénio através das rea¢des eletroquimicas, ao
se aplicar um potencial catédico em solucdo aquosa. Vitiello (2009) afirma que no
Brasil a protecdo catddica comecou a ser utilizada industrialmente na década de 60,
principalmente para a protecdo dos oleodutos submarinos e instalacées portuarias.
Atualmente, € um ramo muito importante da engenharia, responsavel por permitir a
instalacdo de milhdes de quildmetros de tubulagbes enterradas e submersas. Nao
somente as tubulacdes sdo protegidas, mas também as estruturas metdlicas

completamente submersas, estruturas portuérias e embarcacdes de todos 0s portes.

3.3.4 Mecanismos de fragilizagao

Em uma estrutura metalica contendo uma trinca ou em um corpo de prova de
tenacidade a fratura, apds a entrada do hidrogénio no metal, ilustrados através das
etapas 1 a 3 da FIGURA 3.24, os atomos tendem a difundir para regides com maiores

tensdes (alta triaxialidade). Como por exemplo, logo a frente da ponta de uma trinca
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(etapa 4). Esta regido, também é chamada de zona de tenséo hidrostatica ou zona de

processo, como demonstrado esquematicamente na FIGURA 3.24 (HERRING, 2010).

Gangloff (2003) descreve a tendéncia da difusdo do hidrogénio para regides
de maior triaxialidade. O alto grau de triaxialidade de tensdes perto da ponta da trinca
faz com que a rede cristalina se expanda, o que aumenta a solubilidade do hidrogénio
localmente. A alta concentracado local de hidrogénio nesta regido faz com que a zona

de processo seja fragilizada.

FIGURA 3.24 — MECANISMO DE ENTRADA E FRAGILIZACAO PELO HIDROGENIO

Absorcéao a partir H20 (H catodico)
(3—>(3 1) Adsorgdo: H,O())=H,O(ads)
54—, 2) Redugio: H,O(ads)+e=OH+H(ads)
@— @ 3) Absorgcdo: H(ads)=H(abs)
Solucdo| | ® > @ 4) Difusdo no estado sélido
Aquosa ~~~~ B) Fragilizacdo

F
\ J
\\\ /”
(1)] 5 v
Queda de Zona de Tensao
C. : —_— E—— —
Potencial Hidrostatica

FONTE: Adaptado de HERRING, 2010.

Esta fragilizacdo, somada as altas tensbes locais, pode resultar em
microtrincas que se ligam a trinca principal. A trinca principal se propaga com o passar
do tempo, assim como a captacdo de hidrogénio pela ponta da trinca, sendo que o
surgimento de novas microtrincas ocorre continuamente (GANGLOFF, 2003 e
ANDERSON, 2005).

De acordo com KRAUSS (2005), a baixa resisténcia associada com a fratura
fragil de um aco contendo hidrogénio € atribuida ao enfraquecimento da forca de
ligacdo ou coesiva entre os atomos de ferro pelo hidrogénio. O hidrogénio é fortemente

atraido para os nucleos de discordancias e pode ser transportado através da
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microestrutura do aco através do movimento destas (DWIVEDI e VISHWAKARMA,
2018). Zheng et al. (2012) relatam que o hidrogénio aumenta a mobilidade de
discordancias helicoidais, mas reduz a habilidade de escorregamento cruzado, assim

concentra o escorregamento de discordancias em relativamente poucos planos.

Krauss (2005) afirma que dentro da microestrutura de um ago pode haver
armadilhas reversiveis e irreversiveis para o hidrogénio. Atomos de elementos de liga
e discordancias, sdo exemplos de armadilhas reversiveis. Os carbonetos e as
interfaces com inclusdes sdo considerados armadilhas irreversiveis. Para Krauss
(2005), os sitios irreversiveis sempre serdo sumidouros de hidrogénio, mas
dependendo das condicdes, sitios reversiveis podem ser fontes de hidrogénio para a
fragilizacdo. Quando as discordancias se empilhnam em obstaculos, como carbonetos
ou inclus@es, por exemplo, pode ocorrer a falha pela combinacdo de um plano de
escorregamento com alta densidade de discordancias (alta tensao interna) com a alta
concentracéo do hidrogénio local. Isto reduz a resisténcia coesiva no plano, levando
ao modo de fratura referido na literatura como glide-plane decohesion ou decoeséo

no plano de escorregamento (KRAUSS, 2005).

A literatura propde algumas hipdteses para os mecanismos de fragilizacao
pelo hidrogénio intersticialmente dissolvido. Estes s&o principalmente baseados em
pressao, decoesdo, adsorcdo pela superficie e aumento do escoamento plastico
(enhanced plastic flow) (BEACHEM, 1972; BIRNBAUM e SOFRONIS, 1994; LYNCH,
2009; MUKHOPADHYAY et al., 1999; NELSON, 1983; PETCH e STABLES, 1952;
POPOV e NECHAI, 1967; TORIBIO, 1996; TROIANO, 1960; ZAPFFE e SIMS, 1941).

(i) Ateoria da presséo (ZAPFFE e SIMS, 1941) atribui falhas causadas pelo
hidrogénio acumulado em vazios ou outras superficies internas, onde
este se combina para formar o hidrogénio molecular. Uma alta presséo
interna, criada nessas descontinuidades microestruturais, favorece o
crescimento dos vazios ou de trincas internas preexistentes e pode
também iniciar novas trincas, resultando na falha do material.

(i) O mecanismo de decoesdo acentuada pelo hidrogénio (Hydrogen
enhanced decohesion — HEDE) (MUKHOPADHYAY et al., 1999;
TORIBIO, 1996; TROIANO, 1960) propde que as ligagbes atbmicas na
ponta de uma trinca aguda, ou nas interfaces particula-matriz a frente da

trinca, ou ainda, a varias dezenas de nandémetros a frente de trincas,
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onde a tensdo interna é maxima (zona de tensdo hidrostética), sdo
degradadas na presenca do hidrogénio dissolvido. Entdo, uma tenséo
menor seria necessaria para iniciar ou propagar uma falha.

(i) A teoria da adsorcao pela superficie (PETCH E STABLES, 1952) sugere
gue a energia livre da superficie € diminuida pela adsorcéo do hidrogénio
atbmico e assim a tensdo de fratura necessaria para criar uma nova
superficie € diminuida. Consequentemente, o processo de trincamento
a partir da superficie do material seria facilitado.

(iv) O mecanismo do aumento da plasticidade local pelo hidrogénio
(hydrogen-enhanced local plasticity — HELP) foi proposto por Birnbaum
e Sofronis (1994). Nesta teoria, os autores afirmam que o hidrogénio
atbmico tem a caracteristica de aumentar a mobilidade das
discordancias, causando uma reducdo localizada na resisténcia ao
cisalhamento. Esse processo de fratura resulta em um trincamento por
coalescéncia de microcavidades ao longo dos planos de deslizamento
cristalogréficos preferenciais. O mecanismo HELP é um processo de
falha plastica altamente localizada que causa fragilizacdo macroscopica.

(vy E por fim, o mecanismo da adsorcdo induzida e emissdo de
discordancias (adsorption-induced dislocation emission — AIDE) foi
proposto por Lynch (1988, 2009) e sugere que o hidrogénio adsorvido
na superficie e entre as primeiras camadas atémicas facilita a nucleacéo
de discordancias na ponta da trinca pelo enfraguecimento das ligacbes

interatbmicas.

Em muitos casos, os estudos propdem que esses mecanismos sejam mistos,
podendo ocorrer simultaneamente, dependendo do material e das variaveis do
ambiente (BIRNBAUM, 1989; GANGLOFF, 2003).

O atomo de hidrogénio € o menor dos atomos existentes, sendo muito menor
do que a maioria dos 4&tomos metalicos. Aproximadamente, o atomo de hidrogénio
tem a metade do tamanho do atomo de carbono, apresentando um raio atbmico de
0,037 nm (CALLISTER, 2007). Como resultado, os atomos de hidrogénio podem se

“encaixar’” com mais facilidade nos sitios intersticiais de um cristal metalico. Além
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disso, o hidrogénio atdmico se difunde com relativa facilidade em muitos metais e

ligas, mesmo em temperatura ambiente.

Por exemplo, quando um material € exposto ao gas hidrogénio (H2), o
hidrogénio pode se dissociar, e de forma atbmica entrar no material através da ponta
de uma trinca. Na auséncia de um trincamento sob tenséo, a quantidade de hidrogénio
atdmico absorvido pelo material é insignificante na temperatura ambiente. No entanto,
ao se desenvolver um estado triaxial de tensdes, comumente desenvolvido na ponta
de uma trinca quando submetida a uma carga, este afeta o equilibrio entre o gas Hz e
hidrogénio atdmico presente no material. Assim, ocorre um fendbmeno chamado de
captura de hidrogénio, sendo que o campo de tensdes local resulta em uma alta

concentracdo de hidrogénio perto da ponta da trinca (ANDERSON, 2005).

A solubilidade do hidrogénio atbmico na maioria dos materiais € muito baixa
na temperatura ambiente, mas € significativa em altas temperaturas. Considere um
material carregado de hidrogénio em uma temperatura elevada. Ao resfriar até a
temperatura ambiente, o hidrogénio atbmico tende a difundir para fora do material
porque esta supersaturado. Entretanto, a liberacao do gas leva tempo, particularmente
em secles espessas. Consequentemente, o hidrogénio dissolvido pode permanecer
no material por um longo periodo. Quando um material carregado de hidrogénio
contém uma trinca sob tensao, o hidrogénio dissolvido se difunde para a regido logo
a frente da trinca. A concentracao de hidrogénio na zona de processo de fratura pode
ser uma ou mais ordens de magnitude maior do que a concentracdo média do

componente, fragilizando assim consideravelmente o material (ANDERSON, 2005).

3.3.5 Difusividade e aprisionamento de hidrogénio

Em alguns fenémenos, nos quais a difusao de elementos intersticiais tem uma
elevada importancia, geralmente é necessério conhecer o perfil de concentracéo dos
atomos de hidrogénio dissolvidos no metal. E ainda, como este perfil esta relacionado
com o tempo. Liu e Atrens (2013) afirmam que para melhor entender a influéncia do
hidrogénio nos acos e estimar uma vida em servico segura de componentes de
engenharia com maior precisdo, € importante conhecer o coeficiente de difusdo do

hidrogénio Dy e a concentracdo de hidrogénio Cy no material. Estas grandezas,
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muitas vezes, controlam a velocidade de resposta, ou neste caso, o0 indice de
fragilizac&o pelo hidrogénio intersticialmente dissolvido, e podem ser encontradas ao

serem resolvidas as equacdes de Fick para difusao (ver Equagéo 15).

A primeira lei de Fick relaciona o gradiente de concentracdo (c) e o fluxo de
atomos transportados (J). Considerando uma condi¢do unidimensional para efeitos de
generalizacao, a lei de Fick € expressa como (SILBEY e ALBERTY, 2000):

dc

onde,

J é fluxo de atomos transportados [mol/m?2.s];
D é o coeficiente de difusdo do material [m#/s];
c € a concentragao do soluto [mol];

X é a posicao [m];

O fluxo de atomos transportados através da interface J € definido como sendo
a massa ou 0 numero de atomos que se difunde por unidade de tempo através de
uma area unitaria perpendicular a direcdo do movimento. No Sistema Internacional de
Unidades (SI), J tem unidade de mol/m?s, dc/dx tem unidade mol/m#, e D tem unidade
de m?/s. O termo negativo vem pelo fato de que, o fluxo de difuséo ocorre na direcéo
de menor concentracéo (SILBEY e ALBERTY, 2000).

A constante de proporcionalidade € chamada de coeficiente de difusédo (D) ou
difusividade, e € um valor que representa a facilidade com que cada atomo intersticial
(soluto) se move em uma determinada rede cristalina (solvente). Quanto maior for a
difusividade de uma substancia em relacdo a outra, mais rapido ela se difunde no
material em questdo. E um processo termicamente ativado, ou seja, depende da
temperatura e, portanto, segue uma relacdo com a temperatura do tipo de Arrhenius
(ver Equagéo 16) (SILBEY e ALBERTY, 2000).

D = Dy.exp (i—l;) (16)

onde,

D é o coeficiente de difusao [m?/s],
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Do € o coeficiente de difusdo maximo [m?/s],
Ep é a energia de ativagdo para difuséo [J/mol.K],
T é a temperatura [K],

R € a constante dos gases.

O termo permeabilidade tem sido comumente utilizado para descrever o fluxo
de difusdo de um gas através de uma membrana de um material qualquer, quando
aplicada uma diferenca de presséao. Daynes (1920) foi um dos primeiros cientistas a
estudar a difusdo do hidrogénio através de uma membrana (polimero) e definiu o fluxo

de hidrogénio que cruza a membrana como sendo permeabilidade.

Pode-se afirmar, que a permeabilidade de hidrogénio é geralmente definida
como o transporte de &tomos no estado estacionario através de um material que esta
sendo submetido a um gradiente de pressdo ou de tensdo. A grande maioria dos
estudos de permeacéo utiliza técnicas de medicdes diretas para estabelecer o fluxo
de hidrogénio que permeia através de uma membrana ou um disco do material em
estudo. Nessa técnica, uma pressao de hidrogénio € mantida constante em um dos
lados da membrana e vacuo é feito do lado oposto. Entéo, € medida a taxa de escape
de hidrogénio pelo lado do vacuo. Assim, a difusividade do material é determinada
pelo célculo do coeficiente de difusédo (D), proveniente de solucbes da equacao de
fluxo (BRANDOLIN, 2012).

Galindo-Nava, Basha e Rivera-Diaz-Del-Castillo (2017) aprofundaram o
estudo sobre o transporte de hidrogénio nos metais, trazendo contribuicbes muito
importantes sobre o tema. Esses autores afirmam que determinar o mecanismo de
transporte de hidrogénio é fundamental para entender o fendémeno de fragilizagao pelo
hidrogénio nos metais. Segundos o0s autores, este mecanismo depende da habilidade
do hidrogénio para entrar e difundir dentro do reticulado cristalino com os diversos
defeitos presentes no material. Estes atuam como armadilhas para o aprisionamento
do hidrogénio atdbmico. Galindo-Nava, Basha e Rivera-Diaz-Del-Castillo (2017)
afirmam que a superficie do material fornece uma energia inicial suficiente para o
hidrogénio entrar e iniciar a difusdo no metal, enquanto que o hidrogénio localizado
nas armadilhas internas precisa superar uma barreira maior de energia do que aquela

necessaria para a difusédo atraves do reticulado cristalino.
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Muitos métodos experimentais vém sendo empregados para estudar a difusdo
do hidrogénio nos metais em diferentes microestruturas. Por exemplo, o ensaio de
permeacdo eletroquimica, Electrochemical Permeation (EP), tem sido usado para
determinar a taxa de adsorcdo do hidrogénio eletrolitico e sua subsequente
difusividade. Similarmente, a espectrometria de dessorcdo térmica, Thermal
Desorption Spectroscopy (TDS), tem sido amplamente empregada para estimar o
tamanho do poco de energia das armadilhas, através de medigfes indiretas da taxa
de liberacao do hidrogénio durante o aquecimento continuo. Essas técnicas fornecem
boas percepcdes sobre o transporte de hidrogénio para um determinado material,
sendo, contudo, altamente sensiveis as condicbes de aquecimento e carregamento,
geometria da amostra e microestrutura do material. Assim, modelar métodos €
necessario para interpretar quantitativamente as interacées entre o hidrogénio e a
microestrutura em um sistema complexo, como € o caso de acos de alta resisténcia
mecanica (GALINDO-NAVA, BASHA e RIVERA-DIAZ-DEL-CASTILLO, 2017).

Oriani (1970) propés um modelo termodinamico baseado no equilibrio local
entre o hidrogénio localizado no reticulado cristalino (C.) e nas armadilhas (C:). Essa
estratégia permite obter uma relacédo direta entre o equilibrio da concentracao de
hidrogénio no reticulado cristalino e nas armadilhas, assim como estimar o coeficiente
de difusao efetivo incluindo os efeitos de aprisionamento. As equacdes propostas por

Oriani (1970) sdo mostradas abaixo:

Ep
RgasT

) (17)

N
C; = CL'FieXp (

Q
Doexp (—x——)
D _ gas
- 1+ﬂex ( Eb )
N P RgasT

(18)

Onde, N; e Nt sdo os espacos totais do reticulado cristalino e das armadilhas
no material, respectivamente. E, € 0 poco de energia da armadilha, Q € a anergia de
ativacado para a difusdo do hidrogénio, Do é o pré-fator do coeficiente de difusdo no

reticulado cristalino, Rgas € @ constante dos gases e T € a temperatura absoluta.
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Diversos modelos para o transporte de massa e dessor¢ao tém sido propostos
para entender a difusédo do hidrogénio na presenca de armadilhas Unicas ou mdltiplas.
Por exemplo, Choo e Young Lee (1982) aplicaram a equagéo de Kissinger (1957) para
descrever a taxa de hidrogénio liberado na espectroscopia de dessorcao térmica.
Embora esta relacdo tenha sido amplamente aplicada para estimar E, através da
identificacdo do pico de temperatura T. (taxa de dessorcdo maxima), tem sido

demonstrado que as dimensdes da amostra e a densidade de defeitos afeta a Te.

Devido a necessidade de incorporar varios parametros de ajuste, esses
modelos sdo insuficientes na identificagdo de uma microestrutura Gtima para se
aumentar a resisténcia ao hidrogénio, especialmente quando Vvarios sistemas
metalicos sdo considerados. Outra implicacdo desta limitacdo é a dispersao dos
valores dos parametros de aprisionamento reportados por diferentes autores. Este
parametro é critico na suscetibilidade do material a fragilizacéo pelo hidrogénio, pois
a presenca de multiplos tipos de armadilhas altera a mobilidade do hidrogénio. Além
disso, tem sido observado experimentalmente que a difusividade efetiva durante a
permeacao eletroquimica ndo depende somente da microestrutura, mas também das
condicdes de carregamento eletrolitico. Isto mostra que, apesar dos resultados
anteriores, nao existe ainda uma descri¢édo unificada para o transporte de hidrogénio
capaz de descrever a permeacao, dessorcédo e liberacdo de hidrogénio, incluindo os
parametros de processo mais relevantes, como: geometria da amostra e
caracteristicas microestruturais. A ampla aplicacdo da equacéo de Oriani (1970) para
estimar a difusividade do hidrogénio em varios materiais sugere que, em certa medida,
o equilibrio local pode ser valido para as escalas de tempo e duracéo dos ensaios de
EP e TDS, e para baixos contetdos de hidrogénio. Isso também implica que o0s
modelos de difusdo de Fick podem ser suficientes para descrever a difusdo do
hidrogénio (GALINDO-NAVA, BASHA e RIVERA-DIAZ-DEL-CASTILLO 2017).

Através do carregamento eletroquimico € possivel medir a taxa de permeacao
e a difusdo efetiva do hidrogénio dentro do metal. Segundo Galindo-Nava, Basha e
Rivera-Diaz-Del-Castillo (2017), existem dois regimes durante a permeacao: (i) uma
regido transiente induzida pelas reag6es eletroquimicas na superficie da amostra; (ii)
um estado estacionario, onde nao ha variacdo da concentracdo e da densidade de

corrente.
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De acordo com Galindo-Nava, Basha e Rivera-Diaz-Del-Castillo (2017), a taxa
de permeacao do hidrogénio depende de varios fatores, incluindo a eventual formacéo
de uma camada de 0xido, a densidade da corrente catddica, dimensfes da amostra,
além da microestrutura do material. Por exemplo, a densidade de corrente catddica
(Jc) afeta a permeagdo por modificar a taxa em que os atomos de hidrogénio séo
introduzidos dentro do metal através das reacfes eletroquimicas. Outro fator
considerado pelos autores é que o calculo do fluxo de atomos de hidrogénio que
difundem no reticulado cristalino de um dado material quando aplicado a protecéo
catddica, deve incluir contribuicdes do fluxo de hidrogénio originado das armadilhas

(Jaitr), além do fluxo de hidrogénio promovido pelo carregamento eletroquimico (Jchem).

O perfil de concentracdo de hidrogénio na amostra € determinado pela
densidade de armadilhas. Neste contexto, a FIGURA 3.25 mostra uma representacao
esquematica e unidimensional do cenério de difusédo para o hidrogénio em um material
contendo armadilhas microestruturais. Apds o hidrogénio entrar na amostra, a partir
da polarizacdo catddica, e superar a barreira de energia para a ativacdo da
permeacdo, os atomos de hidrogénio irdo difundir no reticulado cristalino até
encontrarem uma armadilna (GALINDO-NAVA, BASHA e RIVERA-DIAZ-DEL-
CASTILLO 2017).

FIGURA 3.25 - REPRESENTACAO ESQUEMATICA DO PANORAMA DE CONCENTRAGCAO PARA
O HIDROGENIO TRANSPORTADO ATRAVES DE ARMADILHAS
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NOTA: Jenem — difuséo a partir do carregamento catddico; Jqir — difuséo a partir da armadilha; Cpogox) —
concentracdo de hidrogénio na armadilha; Csa — concentracéo de saturacdo de hidrogénio na
armadilha; x — posi¢éo; xo — localizacdo da armadilha.

FONTE: Adaptado de GALINDO-NAVA, 2017.

De acordo com Galindo-Nava, Basha e Rivera-Diaz-Del-Castillo (2017), o
cenario de difusdo, ou seja, a quantidade, os tipos e a distribuicdo das armadilhas,
dependera da microestrutura. Neste exemplo acima (ver FIGURA 3.25), os autores
definem a concentracdo de hidrogénio na armadilha do tipo poc¢o pela fun¢do Cpoco(X),

onde x representa a posicao da armadilha no material. Neste caso, a concentragao de
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hidrogénio na armadilha pode variar de zero até a concentracédo de saturacdo Csa.. OS
atomos de hidrogénio que difundem no reticulado cristalino sédo capturados pelas
armadilhas até que o poco esteja saturado, ocorrendo isto, os atomos de hidrogénio

continuam a difundir através do reticulado até encontrar uma proxima armadilha.

A difusdo dos atomos de hidrogénio na estrutura cristalina do ferro ocorre
através do movimento atbmico nos sitios intersticiais. Existem dois tipos de vazios
intersticiais que podem acomodar atomos de hidrogénio nas estruturas cristalinas do
ferro: intersticios tetraédricos e octaédricos (KRAUSS, 2005). Os nomes dos sitios ou
vazios intersticiais sao devido aos poliedros formados pelos &tomos de ferro ao redor
do sitio (em destaque na FIGURA 3.26). O tamanho dos sitios intersticiais varia
consideravelmente. Na fase austenita (estrutura CFC), existe 13 posic¢des intersticiais
octaédricas e oito tetraédricas, sendo o maior sitio o octaédrico. Na fase ferrita
(estrutura CCC), existe 18 posicdes intersticiais octaédricas e 24 posi¢cdes intersticiais
tetraédricas, sendo o maior sitio o tetraédrico (KRAUSS, 2005). Na FIGURA 3.26,
podem ser visualizadas as estruturas cristalinas das fases presentes no AID e seus

respectivos sitios intersticiais.

FIGURA 3.26 — POSICOES INTERSTICIAIS OCTAEDRICAS E TETRAEDRICAS DA ESTRUTURA
CRISTALINA DAS FASES FERRITA E AUSTENITA
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Fonte: Adaptado KRAUSS, 2005.

Assumindo que os atomos de ferro sédo esféricos e com raio atbmico de 0,124
nm, Krauss (2005) afirma que na estrutura cristalina da austenita, um intersticio
octaédrico pode-se acomodar um atomo com raio de até 0,052 nm, mas no caso do
sitio tetraédrico, um &tomo com raio até 0,028 nm pode ser acomodado. O atomo de
hidrogénio tem 0,037 nm, assim se acomodam mais facilmente nos sitios octaédricos

mesmo com alguma expansao do reticulado (KRAUSS, 2005).
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Na ferrita, os sitios intersticiais sdo muito menores, isto explica a baixa
solubilidade intersticial desta fase. O sitio tetraédrico da ferrita pode acomodar um
atomo intersticial de 0,035 nm (0,35 A) de raio (praticamente 0 mesmo tamanho do
atomo de hidrogénio), enquanto o sitio octaédrico, acomoda um atomo com somente
0,019 nm (0,19 A) de raio.

Analisando a estrutura cristalina das fases que compdem o0 ac¢o inoxidavel
duplex, pode-se concluir que existe significativa diferenca na quantidade de sitios
intersticiais (ver também a TABELA 3.4), nota-se que a fase ferrita apresenta um maior
namero de vazios intersticiais, praticamente o dobro em relacdo a austenita. Esta
caracteristica pode colaborar com o entendimento de que a difusividade do hidrogénio
na fase ferrita € significativamente maior que na fase austenita, apesar de o volume
total de vazio intersticial ser maior na fase austenita (isto explica a maior solubilidade
intersticial na estrutura cristalina da austenita). De acordo com Filho (2008), a
solubilidade do hidrogénio no ferro na temperatura ambiente € muito baixa, na ordem
de aproximadamente 102 ppm em massa. Entretanto, a solubilidade na temperatura
ambiente pode ser maior, dependendo da concentracdo de sitios de menor energia

na rede, como discordancias, interface entre fases, microporos, inclusées etc.

TABELA 3.4 — TAMANHO DOS SITIOS INTERSTICIAIS DA ESTRUTURA CRISTALINA DO FERRO

FASE FERRITA FASE AUSTENITA
SITIOS

VOLUME VOLUME

INTERSTICIAIS | QUANTL 1 o pj6 mm) | ToTAL | QUANTE L RAIO (nm) TOTAL
DADE DADE
(nm3) (nm3)

Octaédricos 18 0,019 5,17e-4 13 0,052 7,65e-3
Tetraédricos 24 0,035 4,31e-3 8 0,029 1,02e-4
Total 42 - 4,82e-3 21 - 7,75e-3

NOTA: Raios atdbmicos (nm): hidrogénio 0,037; ferro 0,124; carbono 0,077. 1 nm = 10° m.
FONTE: Adaptado de KRAUSS, 2005 e CALLISTER, 2007.

Alguns trabalhos na literatura mediram a difusividade do hidrogénio nas fases
ferrita e austenita por técnicas eletroquimicas (permeation membrane electrochemical
technique e electrochemical desorption technique). Foram encontrados valores bem
distintos para cada fase. Owczarek e Zakroczymski (2000) e Zakroczymski e
Owczarek (2002) calcularam a difusividade do hidrogénio através dessas técnicas.

Para o AID SAF 2505 encontraram os seguintes valores: Da = 1,5x10" cm?/s e Dy =
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1,2x101%2 cm?/s. Analisando estes resultados, pode-se afirmar que a difusividade do

hidrogénio na fase ferrita (a) € cinco ordens de grandeza maior que na austenita (y).

A partir do fato que € o hidrogénio difusivel que realmente prejudica o aco,
qualquer método que o torne imovel ou torne mais lenta a difusdo deste elemento
deve mitigar os seus efeitos. Darken e Smith (1949) observaram experimentalmente
gue uma amostra de a¢o laminado a frio apresenta um teor de saturacdo de hidrogénio
muito mais alto do que o laminado a quente. Assim, sugere-se que o hidrogénio possa
ser aprisionado nas discordancias ou em outros tipos de defeitos ou desvios da rede
cristalina ideal. Entdo, espera-se que esta rede “ndo ideal” impega a difusdo do
hidrogénio, como ilustrado pela faixa de valores mostrado na FIGURA 3.27. O gréfico
mostra o coeficiente de difusdo do hidrogénio no eixo y e o inverso da temperatura no
eixo X. A linha tracejada representa a temperatura ambiente (23 °C). Pode-se observar
a grande diferenca na difusividade entre as fases ferrita e austenita. A regiao
pontilhada representa a difusdo na ferrita contendo armadilhas microestruturais.

FIGURA 3.27 — COEFICIENTES DE DIFUSAO PARA O HIDROGENIO NA FERRITA E NA

AUSTENITA
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FONTE: Adaptado de BHADESHIA, 2016.

Outro fator que influencia a difusividade do hidrogénio em um material e, por
consequéncia, a fragilizacdo, € o tamanho de grdo. Chou e Tsai (1999) reportaram
que a difusividade meédia ou efetiva do AID SAF 2205 com tamanho de gréo de 7,4 e
12,6 um a temperatura ambiente é de 3,6 e 4,8x10* m2s, respectivamente. Luu, Liu
e Wu (2002) encontraram uma difusividade efetiva (Deff) um pouco maior no AID SAF
2205, isto é, 6,4x101* m2s! para um tamanho de gréo de 35 pm (em ambas as fases),

este pode ser considerado um grao grosseiro. Os resultados desses autores, indicam
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gue tanto a difusividade efetiva quanto a fragilizacdo pelo hidrogénio foi menor nas
amostras com tamanhos de grdo menores. Quanto menor for o tamanho de gréo,
maior sera a area de contorno e, portanto, uma maior area de aprisionamento de
atomos de hidrogénio. Atribui-se a isso o motivo pelo qual o coeficiente de difusdo
efetivo € menor. Na TABELA 3.5, podem ser comparados os resultados obtidos nos
estudos desenvolvidos por Chou e Tsai (1999) e Luu, Liu e Wu (2002).

TABELA 3.5 — DIFUSIVIDADE EFETIVA DO HIDROGENIO NO AID SAF 2205 EM FUNGAO DO
TAMANHO DE GRAO

. TAMANHO DE TAMANHO DE 10
AUTOR E ANO HF'igglFé'ggA%E GRAO DA GRAO DA Dzﬁéﬁé?)
AUSTENITA (um) | FERRITA (um)
Chou e Tsai (1999) Baé;?raz‘;%gda 7.4 7.6 3,58
Chou e Tsai (1999) fiﬁ}ggaq;z%rggtae 12,6 13,9 4,78
Luu, Liu e Wu (2002) Chapa laminada 35 35 6,43

NOTA: Todos os materiais foram tratados termicamente a 1100 °C e entdo resfriados em 4gua antes
dos ensaios. Dest € a difusividade efetiva.

FONTE: Adaptado de CHOU e TSAI, 1999.

Em 1994, Turnbull e Hutchings fizeram estudos muito importantes no que diz
respeito ao transporte de hidrogénio em ligas bifasicas. Na FIGURA 3.28, € mostrada
a influéncia da fase austenita na difusividade efetiva do AID Uranus B50 (equivalente
ao AID SAF 2206), laminado a quente. Com estes resultados, Turnbull e Hutchings
(1994) publicaram um trabalho no qual apresentam algumas consideracfes

importantes:

(@) A difusividade efetiva do aco inoxidavel duplex, contendo 44% de
austenita, € reduzida por um fator de 400 comparado a um aco

completamente ferritico;

(b) A difusdo dos atomos de hidrogénio na fase austenita tem um efeito
negligenciavel no total de atomos de hidrogénio transportados em um
aco inoxidavel duplex, apesar da alta solubilidade do hidrogénio nesta

fase;

(c) A presenca da fase austenita torna tortuoso o caminho de difusao do
hidrogénio, sendo que este depende da orientacdo espacial das ilhas

alongadas de austenita,
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(d) Uma diferenca na ordem de duas vezes no valor da difusividade efetiva
€ prevista para as orientacbes transversal e longitudinal, o que

corresponde bem com observacdes experimentais;

(e) O aprisionamento de atomos de hidrogénio nas interfaces entre as fases
ferrita-austenita é o fator mais significativo para explicar a reducdo da
difusividade do hidrogénio nos AID em comparacdo com um aco

completamente ferritico.

FIGURA 3.28 — VARIACAO DO COEFICIENTE DE DIFUSAO EFETIVO COM A FRAGCAO DE
AUSTENITA NO AID URANO B50 (= SAF 2206)

10—11 [—— Fop— — -y — — — — —
L Orientagdo  Temperatura ,
=~ | > Longitudinal 22°C ,
i | s Transversal 22°C |
E « Longitudinal 80 °C |
= .
4]
Q |
= 1z
S 10 [
(=] .
S |
=i
o}
o .
s
= :
o
i ! ! '
g 10-13L _I‘
_g |
g g .
‘0
g | |
(] | g |
%
| a Y
i |
| 3 g
10_1¢ |_ I I R 1 ol h_
0 10 20 30 40

Fracio Volumétrica de Austenita (%)
FONTE: Adaptado de TURNBULL e HUTCHINGS, 1994.

Através dos relatos descritos na revisao da literatura, pode-se concluir que a
difusividade de hidrogénio no plano de uma determinada se¢do microestrutural, em
um metal bifasico, sera dependente basicamente da quantidade de cada fase, da
disposicéo espacial destas, do formato e do tamanho de cada fase, do tamanho de
grao, da quantidade de sitios de aprisionamento de hidrogénio, como o caso dos
contornos de gréo e das interfaces entre fases, além da concentragdo de hidrogénio

presente no material.
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3.3.6 Fragilizacao pelo hidrogénio em acos da familia duplex

Os acos inoxidaveis superduplex sdo resistentes a corrosao generalizada em
agua do mar. No entanto, em condi¢cfes severas de salinidade, a corrosdo por pites e
por frestas pode ocorrer. Para isso, a literatura considera que 0s acos inoxidaveis da
familia duplex se encontram bem protegidos em potenciais mais negativos do que -
600 mVagiagel (NORSOK, 2005).

Entretanto, para garantir que este potencial seja mantido, é necessario um
isolamento elétrico completo dos outros elementos estruturais que estejam protegidos
a potenciais muito mais negativos que o indicado pela Norsok (2005). Como é o caso
do potencial de -1.050 mVag/agci, coOmumente empregado para a protecdo catodica de
tubulacBes de acos ao carbono utilizados na producao de 6leo e gas (HORTA, 2015).
Este isolamento resulta, na maioria das vezes, um custo mais elevado para o projeto.
Por este motivo, estruturas de aco superduplex submersas em agua do mar, muitas
vezes, encontram-se sob protecéo catddica a potenciais bem mais negativos do que
o maximo recomendado (VITIELLO, 2009). Essa condi¢cdo é prejudicial para as
propriedades mecanicas do AISD. A normativa DNV-RP-F112 (2008), que aborda o
projeto de equipamentos submersos em ac¢os inoxidaveis duplex com protecéo
catddica, afirma que testes em laboratorio demonstraram que o AISD € suscetivel a
fragilizac&o pelo hidrogénio quando exposto a tensfes elevadas e a potenciais mais

negativos do que -850 mVagagcl.

Atualmente, ha diversos estudos, como os de Silva, Salvio e Santos (2015),
Zakroczymski, Glowacka e Swiatnicki (2005), Zucchi et al. (2006), Kwietniewski et al.
(2014), Scheid et al. (2017), Lage (2014), Lage, Assis e Mattos (2015), Fonseca
(2014), Vitiello (2009), Young et al. (2005), lacoviello et al. (2019), Liang et al. (2020)
e Swierczynska et al. (2020), entre outros, demonstrando que 0s acos inoxidaveis da
familia duplex séo suscetiveis a falhas devido a fragilizacdo pelo hidrogénio em
condi¢gbes particulares de aplicagdo. De acordo com Zakroczymski, Glowacka e
Swiatnicki (2005), a fragilizacéo pelo hidrogénio pode depender de diversas variaveis.
Em relag@o as caracteristicas dos metais, a composi¢do quimica, a microestrutura, as
tensdes internas e a difusividade do hidrogénio sdo consideradas as variaveis mais
importantes. Em relacdo ao meio ambiente a partir do qual o hidrogénio é gerado,

pode-se citar: o pH, a presenc¢a de promotores ou inibidores da entrada de hidrogénio,
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a densidade de corrente catodica e o potencial de eletrodo como as variaveis mais

importantes.

Zakroczymski, Glowacka e Swiatnicki (2005) demonstraram que a intensidade
da fragilizacdo é fortemente dependente da concentracdo do hidrogénio absorvido
pelo AID SAF 2305 (UNS S31308) (ver FIGURA 3.29). Estes autores apresentam uma
correlacéo entre os indices de fragilizacédo e a concentracao total de hidrogénio. Neste
trabalho, a concentracdo de hidrogénio no material foi medida pela técnica de
dessorcdo eletroquimica imediatamente apds a fratura. Os autores expressam 0S
indices de fragilizacdo de duas formas: (a) a relacdo entre o tempo para a falha (tf,+ /
tf,ar); (b) a relacdo entre a reducédo de area entre (RAx / RAar). De acordo com o0s
autores, o hidrogénio em uma amostra de AID no momento da ruptura pode estar nas
seguintes formas: (i) solucédo solida intersticial na fase ferrita; (ii) solucdo solida
intersticial na fase austenita e (iii) aprisionado em defeitos microestruturais e,
possivelmente, nas interfaces entre fases. A FIGURA 3.29 apresenta os resultados
obtidos através de ensaios de tracdo com taxa de deformacdo lenta (2,6x10°7 s2).
Para o meio de fragilizac&o, foi utilizado duas solu¢cdes aquosas: (a) 0,1 M NaOH e
(b) 0,1 M H2SO4, com e sem adi¢ao de 10 mg/l As203, como um promotor da entrada
do hidrogénio no material. Os resultados indicaram que a ferrita é mais sensivel a
fragilizacdo pelo hidrogénio e afirmam que os contornos entre as fases € outro

elemento da microestrutura vulneravel ao hidrogénio.

FIGURA 3.29 — EFEITO DA CONCENTRACAO MEDIA DE HIDROGENIO NO AID SAF 2305
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FONTE: Adaptado de Zakroczymski, Glowacka e Swiatnicki, 2005.




70

De acordo com Olden et al. (2009) e Elhoud, Renton e Deans (2010), a
microestrutura dos AID desempenha um papel muito importante no comportamento a
fratura do material quando exposto ao hidrogénio, como mostra a FIGURA 3.30. A
imagem apresenta uma trinca se propagando em um material fragilizado através da
fase ferrita, em uma regido proxima a interface entre as fases, sendo que entdo &

interrompida ou muda de dire¢cdo quando encontra a fase austenita.

FIGURA 3.30 —- DETALHE DE UMA PARTE RAMIFICADA DA TRINCA INDUZIDA PELO
HIDROGENIO EM UM AISD SAF 2507

FONTE: OLDEN et al., 2008.

Olden et al. (2009) e Elhoud, Renton e Deans (2010) relatam ainda que a alta
difusividade de hidrogénio na ferrita causa uma maior mobilidade deste elemento
nesta fase, e por consequéncia, permite a ocorréncia de uma alta concentracéo de
hidrogénio em locais preferencias, podendo atingir um limite critico que, combinado
com uma dada tensdo mecanica, promove o trincamento. Desse modo, além da
difusdo ser mais intensa na ferrita, esta fase apresenta uma maior capacidade de
concentracdo de hidrogénio, e ainda uma menor concentracdo limite critica ou
solubilidade. Estes fatores corroboram com o entendimento que a fase ferrita
apresenta uma maior reducdo na resisténcia ao trincamento do que a fase austenita,
enquanto fragilizada pelo hidrogénio. Pode-se concluir que os gréos de ferrita
fragilizados atuam como caminhos preferenciais para a propagacao de trincas frageis.

Tsai e Chou (2000) estudaram o efeito do potencial de eletrodo aplicado em
ensaios de trincamento pelo meio nos AIDs. Estes autores também verificaram que a

ferrita € menos resistente ao trincamento no meio. O estudo demonstrou que, para o
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AID SAF 2506, as trincas se propagaram de maneira transgranular e quase clivagem
ao longo de ambas as fases. Os resultados indicam que o comportamento a tracéao é
fortemente influenciado pelo potencial de eletrodo aplicado em ensaios de
carregamento lento (1x10 s1). Este comportamento pode ser observado nas curvas
tensdo-deformacédo sob diferentes potenciais de eletrodo em solu¢cdo aquosa
contendo 26% de NaCl (ver FIGURA 3.31). Quanto menor for o potencial aplicado, ou

seja, mais catddico, maior € o indice de fragilizagdo em termos de ductilidade.

FIGURA 3.31 — CURVAS TENSAO VS. DEFORMAGCAO PARA O AID SAF 2205 ENSAIADO EM
SOLUCAO DE NaCl COM DIFERENTES POTENCIAIS DE ELETRODO
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FONTE: Adaptado de TSAI e CHOU, 2000.

Tsai e Chou (2000) relatam que é conhecido que a resisténcia mecanica e o
modulo de elasticidade da ferrita sdo maiores que o da austenita. Entretanto, a
resisténcia da ferrita a fragilizacéo pelo hidrogénio € inferior & da austenita. Portanto,
sob o efeito da polarizacdo catédica em solucbes aquosas, a ferrita se tornara mais
fragil devido a absorcdo de hidrogénio. De acordo com Tsai e Chou (2000), nos
ensaios de tragao realizados no AID SAF 2205 com baixas taxas de carregamento,
embora a deformagéo para ambas as fases seja a mesma, a tensao induzida na fase
ferrita sera maior do que na austenita. Na FIGURA 3.32, é apresentado um grafico
esquematico que mostra a preferéncia da fratura na ferrita em um AID sob polarizacao

catddica ou outra condi¢ao de carregamento de hidrogénio (TSAlI e CHOU, 2000). As
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linhas tracejadas representam as curvas de tensdo vs. deformacdo para as fases
ferrita e austenita antes da entrada do hidrogénio. As linhas cheias representam tais
comportamentos sob polarizacdo catddica, revelando uma grande perda de
ductilidade na ferrita e um pequeno aumento de resisténcia, que é atribuido ao
aumento de resisténcia por solucéo solida intersticial causado pelo hidrogénio. Uma
vez que a deformacdo em ambas as fases é a mesma durante o ensaio de
carregamento lento, a tensé@o exercida em cada fase € diferente. Ao analisar o gréafico
da FIGURA 3.32, nota-se que quando a deformacdo atinge um valor critico (&), 0
limite de resisténcia (Ultimate Tensile Strength - UTS) € excedido para a ferrita. Esta
fase apresenta um maior médulo de elasticidade, ou seja, € mais rigida, assim a

fratura tenderd a ocorrer antecipadamente e preferencialmente (TSAI e CHOU, 2000).

FIGURA 3.32 — DIAGRAMA ESQUEMATICO MOSTRANDO A “PREFERENCIA” DE FRATURA NA
FERRITA EM UM AID SOB PROTEGCAO CATODICA
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NOTA: As linhas tracejadas representam o comportamento das fases fragilizadas pelo hidrogénio.
FONTE: Adaptado de TSAI e CHOU, 2000.

Zheng e Hardie (1991) estudaram o efeito da fragilizacéo pelo gas hidrogénio
nos AID SAF 2205 com diferentes pressodes de pré-hidrogenacédo. Os autores também
afirmam que é razoavel pensar que a ferrita sofrera uma fragilizacdo mais extensa do
gue a austenita. Pequenas quantidades de hidrogénio dissolvido podem produzir
significativa reducéo na ductilidade da familia de acos inoxidaveis duplex. O grau de
fragilizacdo induzido pelo hidrogénio ndo é dependente somente do nivel de
resisténcia do material e do teor de hidrogénio dissolvido, mas também das
caracteristicas microestruturais e da taxa de deformacéo aplicada no ensaio. De
acordo com o trabalho de Zheng e Hardie (1991), pode ser esperado que 0O

comportamento em fratura dos acos inoxidaveis da familia daplex fragilizados pelo
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hidrogénio seja fortemente influenciado pela fragilizacdo preferencial da ferrita. Para
estes autores, a ferrita promove uma facil nucleacdo de trincas, mas as ilhas de
austenita agem como barreiras para a propagacao destes defeitos. A FIGURA 3.33
mostra o inicio da fratura em uma amostra de AID SAF 2205 hidrogenado, onde fica
claro notar que as trincas se iniciam na ferrita. Esta imagem é de um corpo de prova
de ensaio de tracdo com carregamento lento. Neste caso, o corpo de prova foi pré-
hidrogenado a 350 °C de temperatura por um periodo de 48 horas, em um uma
atmosfera com 1 bar de presséo do gas hidrogénio (ZHENG e HARDIE, 1991).

FIGURA 3.33 —- CORPO DE PROVA DE TRACAO SAF 2205 SOB A INFLUENCIA DO GAS H>
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FONTE: ZHENG e HARDIE, 1991.

Em seus estudos, Zheng e Hardie (1991) além de verificarem a fragilizacéo
na ferrita (ver FIGURA 3.34a), também observaram o efeito da fragilizacdo pelo
hidrogénio na fase austenita. Na FIGURA 3.34b pode ser observada uma fratura fragil
transpassando as ilhas de austenita no AID, deformado a uma taxa de carregamento
de 5,4.10“ s, ap6s ter sido pré-hidrogenado por 48 horas a temperatura de 350 °C

sob uma presséao de 250 bar.

FIGURA 3.34 — SUPERFICIES DE FRATURA EM UMA AMOSTRA DO AID SAF 2205 ENSAIADA

NOTA: (a) fraturas de clivagem na ferrita; (b) fraturas frageis na austenita sob efeito do hidrogénio.
FONTE: ZHENG e HARDIE, 1991.
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Diversos trabalhos na literatura indicam que a fragilizac&o pelo hidrogénio dos
AIDs é dependente do tempo e, portanto, muito influenciada pela taxa de
carregamento. Chou e Tsai (1999) realizaram testes de tracdo com baixas taxas de
deformagéo em solugéo contendo 26% de NaCl em massa, com pH igual a 2 e
potencial de prote¢éo catodica de -1.500 mVsce. Os testes foram realizados em corpos
de prova do ago AID SAF 2205, com Lo de 24 mm, 4 mm de diametro e taxas de
deformacdo entre 3.10° s? e 2.107 s*. Foi verificado que a resisténcia maxima
(ultimate tensile strength — UTS) e o alongamento uniforme percentual (percentage of
uniform elongation — UEL) variam linearmente com o logaritmo da taxa de deformacao,
sob condi¢des de protecédo catddica (ver FIGURA 3.35). Fica evidente que quanto

menor for a taxa de deformac&o, maior sera a fragilizagéo pelo hidrogénio nos AIDs.

FIGURA 3.35 — RELACAO ENTRE A TAXA DE DEFORMACAO COM A RESISTENCIA MAXIMA E O
ALONGAMENTO (%) DO AID SAF 2205 EM ENSAIO ASSISTIDO PELO MEIO
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FONTE: Adaptado de CHOU e TSAI, 1999.

A TABELA 3.6 apresenta os resultados obtidos no trabalho de Chou e Tsai
(1999). Ao analisar os dados, fica clara a influéncia da taxa de carregamento nas
propriedades mecéanicas. Quanto menor for a taxa de deformacdo empregada, maior
sera a redugéo na resisténcia maxima, no alongamento e na reducéo de area (RA)
até a fratura em corpos de prova de tracdo ensaiados com prote¢do catddica em
solugéo de 26% de NacCl.
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TABELA 3.6 — EFEITO DA TAXA DE CARREGAMENTO NA VARIAGCAO DA UTS, UEL E RA DO AID
SAF 2205 EM ENSAIO COM BAIXA TAXA DE CARREGAMENTO

DE;@E&RE io | UTS (MPa) UEL (%) RA (%) OBSERVACAO
3x10-5 693 9,74 7,02 Meio
5x10-6 668 8,75 4,15 Meio
1x10-6 659 7,86 3,47 Meio
2x10-7 631 5,20 2,44 Meio
1x10-6 737 28,87 83,00 Ao ar

NOTA: Solucéo aquosa com 26% NacCl, pH 2 e potencial de eletrodo aplicado de -1500 mVsce.

FONTE: Adaptado de CHOU e TSAI, 1999.

Chou e Tsai (1999) avaliaram dois tempos de pré-hidrogenacdo (etapa

comum em ensaios de HISC, onde ocorre o pré-carregamento com hidrogénio no

corpo de prova, geralmente com o mesmo potencial de eletrodo aplicado no ensaio).

Os tempos de pré-hidrogenacao avaliados foram 24 e 48 horas. Foi verificado que a

resisténcia maxima do material pouco se alterou em fung¢do do aumento do tempo de

pré-hidrogenacdo, mas o alongamento longitudinal apresentou significativa reducao,

como pode ser observado na FIGURA 3.36. Neste caso, 0s autores afirmam que com

0 aumento do tempo de pré-hidrogenacao, o hidrogénio teria mais tempo para difundir

para regides mais centrais dos corpos de prova, regifes estas com maior triaxialidade.

FIGURA 3.36 — EFEITO DO TEMPO DE PRE-CARREGAMENTO DE HIDROGENIO AID SAF — 2205
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FONTE: Adaptado de CHOU e TSAI, 1999.
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No caso de ensaios de mecanica da fratura, onde de fato existe uma trinca
aguda aberta para o meio, € l6gico pensar que o tempo de pré-hidrogenacao é bem
menos relevante, porque a distancia a ser difundida € bem menor, isto €, da ponta da
trinca para a regido de processo da fratura ou regido de maior triaxialidade.

Scheid et al. (2017) ratificam que embora a suscetibilidade dos AISD ao
fenbmeno de HISC seja inequivoca, os parametros de ensaios devem ser
cuidadosamente selecionados, pois influenciam significativamente nos resultados
produzidos. Para potenciais mais catodicos, ou seja, mais negativos, mais evidente &
o efeito deletério na tenacidade a fratura, enquanto a influéncia da taxa de
carregamento K € menor. Entretanto, a influéncia desse ultimo parametro se torna
mais significativa quando o potencial € menos negativo. Segundo Scheid et al. (2017),
a acumulada experiéncia nos ensaios de laboratério mostrou que o tempo de pré-
hidrogenacéo praticamente néo influencia a tenacidade a fratura de agos inoxidaveis
superduplex, quando os ensaios sdo executados com um carregamento continuo de
hidrogénio. A FIGURA 3.37 apresentada a correlacdo entre a tenacidade a fratura
(CTOD), o potencial de protecdo catodica e o logaritmo da taxa de carregamento (K)
para o AID SAF 2507, desenvolvida no estudo por Scheid et al. (2017).

FIGURA 3.37 — CTOD VS. TAXA DE CARREGAMENTO K PARA DIFERENTES POTENCIAIS DE
PROTECAO CATODICA PARA O AID UNS S32750
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FONTE: Adaptado de SCHEID, 2017.
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Os resultados indicam que a tenacidade a fratura € principalmente
dependente do potencial de eletrodo aplicado e decai consideravelmente assim que o
potencial se torna mais negativo. A taxa de carregamento K tem um efeito secundario,
especialmente para potenciais mais catodicos. Para os potenciais catddicos e taxas
de K estudadas, o CTOD varia linearmente com o logaritmo de taxa de K, e a
tenacidade a fratura torna-se praticamente independente da taxa de K para um
potencial de -1.100 mVsce. Os autores afirmam que o potencial catddico diretamente
ditou o micromecanismo de fratura no AISD. A queda da tenacidade em -650 MVsce
se deve a clivagem da ferrita, enquanto em -850 mVsce a extensao de microtrincas do
tipo zig-zag ou stepwise observados na fase austenita controlaram a tenacidade a
fratura. Finalmente, a -1.100 mVsce, 0 efeito do hidrogénio na tenacidade é esmagador

e ambas as fases fraturam fragilmente.
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3.4 O PROCESSO DE SOLDAGEM POR FRICCAO E MISTURA MECANICA
3.4.1 Breve historia da soldagem FSW

De acordo com Lohwasser e Chen (2010), a procura por aumentar a
densidade de energia na soldagem por fuséo foi a principal forca motriz para uma
série de inovacdes e desenvolvimentos importantes deste processo de unido. Para a
soldagem no estado sélido, o principio termomecéanico da soldagem por friccao tinha
realmente colocado uma importante base para a posterior invencdo da técnica de
soldagem por friccdo e mistura mecanica Friction Stir Welding (FSW). O instituto de
soldagem TWI, no Reino Unido, se dedica h&a varios anos a pesquisas e atividades
industriais relacionadas a soldagem por friccdo. O pesquisador Wayne Thomas e seus
colegas trabalharam por muito tempo no desenvolvimento de diversas técnicas de
soldagem por friccdo. Em particular, eles desenvolveram a extrusdo por atrito, o
processo de soldagem por friccdo com pino consumivel Friction Hydropillar

Processing (FHPP) e o processo de soldagem por friccdo usando um terceiro corpo.

Durante um longo periodo de trabalho no desenvolvimento dos varios
processos de soldagem por friccdo, o grupo de pesquisadores do TWI observou e
estudou diversos fendbmenos importantes, tais como: o efeito de um terceiro corpo
altamente plastificado, os fendbmenos de transporte do material plastificado,
aguecimento adiabético durante a deformacdo e a relagcdo entre o torque e a
velocidade de rotacdo, quando uma quantidade suficiente de material plastificado esta
presente durante o processamento. Com conhecimento e pratica em varios processos
a base de friccdo, uma técnica de soldagem com um efetivo mecanismo de transporte
para o material plastificado e adequado para uma ampla gama de geometrias e
estruturas metalicas nunca esteve longe da mente desses pesquisadores
(LOHWASSER e CHEN, 2010).

Em 1991, Wayne Thomas percebeu que com o uso de uma ferramenta em
rotacdo, feita de um material mais duro do que a peca de trabalho, o material metélico
a ser soldado poderia ser plastificado, criando-se, inclusive, através do emprego de
uma ferramenta com geometria adequada, um mecanismo de transporte eficiente,
capaz de unir os materiais deformados. Este momento de realizagdo, ap6s um longo
periodo de desenvolvimento, marcou a descoberta da técnica de soldagem Friction

Stir Welding ou soldagem por friccdo e mistura mecanica.
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3.4.2 Principios basicos da soldagem FSW

O processo de soldagem por friccdo conhecido por FSW produz soldas
através da utilizacdo de uma ferramenta ndo consumivel, em rotacdo, que plastifica
localmente a regido da junta a ser soldada. Como resultado do calor dissipado pela
friccdo (entre a ferramenta e o material plastificado) e pelo trabalho de deformacéo
plastica, o processo ocorre em altas temperaturas, semelhante a um processo de
conformacéo a quente. Sendo assim, a resisténcia mecanica do material é reduzida,
permitindo que a ferramenta misture mecanicamente o material da junta. A FIGURA
3.38 ilustra o principio basico deste processo (ISO 25239-1, 2011).

FIGURA 3.38 — PRINCIPIO BASICO DO PROCESSO DE SOLDAGEM FRICTION STIR WELDING

NOTA: 1- peca de trabalho; 2 - ferramenta; 3 - ombro; 4 - pino; 5 - face da solda; 6 - lado de retrocesso
da solda; 7 - lado de avanco da solda; 8 - buraco de saida (key hole).

FONTE: ISO 25239-1:2011.

Existe uma forte correlacdo entre o atrito e a geracéo do calor, de forma que
a diminuicdo do atrito com o aumento da temperatura evita a fusdo da peca de
trabalho. A auséncia de fusdo elimina muitas das dificuldades decorrentes de uma
mudanca de estado, tais como, alteracbes na solubilidade de gases e variacdes
volumétricas. Estas, muitas vezes, geram defeitos nos processos de soldagem por
fusdo. Além disso, a redugdo da temperatura de pico no processo de soldagem por
friccdo, pode diminuir as tensbOes residuais, o aporte térmico e a distorgédo
(LOHWASSER e CHEN, 2010).
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Devido as elevadas forcas aplicadas, o processo de soldagem pela técnica
FSW é geralmente automatizado. Isso aumenta o custo do equipamento em
comparacdo com a soldagem por arco elétrico, porém reduz o grau necessario de
habilidade pratica do operador. O processo FSW também reduz, significativamente, a
formacdo de fumos perigosos, bem como o consumo de energia, além de ser um
processo de soldagem autdégeno, ou seja, ndo necessita metal de adicao. Todos esses
fatores ajudam a reduzir o impacto ambiental do processo de unido. Além disso, o
processo de soldagem FSW pode ser usado em qualquer orientacdo sem levar em
conta a influéncia de efeitos gravitacionais sobre o processo (LOHWASSER e CHEN,
2010).

Essas diferencas em comparagdo aos processos que envolvem fusao fazem
do FSW um novo processo de fabricacdo com beneficios técnicos, econémicos e
ambientais inegaveis. Algumas industrias, de diversas partes do mundo,
implementaram este novo processo e obtiveram reducéo de custo, principalmente na
fabricacdo de componentes e painéis de ligas extrudadas de aluminio. O FSW ja tem
aplicacdes consolidadas para ligas de baixo ponto de fuséo. As industrias dos setores
aeroespacial, ferroviario, naval e automotivo foram as primeiras a utilizar essa nova
tecnologia. A FIGURA 3.39 mostra alguns exemplos de aplica¢cdes da soldagem FSW
(LOHWASSER e CHEN, 2010).

FIGURA 3.39 — APLICACOES DA SOLDAGEM POR FRICTION STIR WELDING

NOTA: (a) painéis para o piso de trens; (b) tanque aeroespacial; (c) suspensao automotiva; (d) e (e)
estrutura lateral de um jato comercial; (f) painéis em aluminio para convés de navio.

FONTE: Adaptado de LOHWASSER e CHEN, 2010.
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Atualmente, as pesquisas em FSW estdo voltadas para a soldagem de
materiais de alto ponto de fusdo, como € o caso dos a¢os ao carbono, acos inoxidaveis
e ligas a base de niquel, como o inconel, por exemplo. O grande desafio é o
desenvolvimento de um material adequado para a ferramenta. Na soldagem desses
materiais, forcas de maior magnitude sdo necessarias e maiores temperaturas sao
atingidas durante o processamento. Assim, € indispensavel o uso de ferramentas que
mantenham a sua resisténcia mecanica a elevadas temperaturas. Para a soldagem
de acos, sdo utilizadas ferramentas de nitreto cubico de boro policristalino (PCBN). O
PCBN é uma ceramica de alta dureza, com alta resisténcia quimica e abrasiva. As
ferramentas de PCBN da série M apresentam elevada dureza, atingindo
aproximadamente 3600 HV (MAZAK MEGASTIR, 2019). Porém, ainda apresenta um
custo elevado. Um dos parametros mais importantes do processo FSW é o projeto da
ferramenta de soldagem (ver FIGURA 3.40). O perfil geométrico adequado da
ferramenta, com a presenca de sulcos, auxilia no transporte do material e na
consolidagdo de uma adequada junta soldada sem a presenca de defeitos
(REYNOLDS e TANG, 2001; LOHWASSER e CHEN, 2010).

FIGURA 3.40 — PRINCIPAIS CARACTERISTICAS DA FERRAMENTA DE SOLDAGEM — FSW

Forca
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NOTA: Em (a) ilustragdo mostrando as principais caracteristicas da ferramenta de soldagem e as
variaveis mais importantes do processo. Em (b) ferramenta de soldagem em PCBN.

FONTE: Adaptado de LOHWASSER e CHEN, 2010.
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O angulo da ferramenta de soldagem (ver FIGURA 3.40b) tem uma
fundamental importancia na qualidade de juntas soldadas por FSW. Na pratica é
utilizado angulos entre 0° e 3°. O angulo da ferramenta afeta o fluxo de material, de
fato, facilita o fluxo ao redor da ferramenta. Este angulo também afeta a geracdo de
calor durante a soldagem. Ao utilizar um angulo dentro da faixa recomendada, ocorre
0 aumento da temperatura do material da vizinhanca da ferramenta no lado de
retrocesso zona de mistura (DIALAMI N., CERVERA, M. CHIUMENTI M., 2019).

Uma secédo transversal tipica de uma junta soldada pelo processo FSW é
mostrada na FIGURA 3.41. Nesta figura, estdo indicadas as principais regides que
compdem a junta. A solda é delimitada em ambos os lados pelo metal base inalterado.
Adjacente a zona de mistura, localizada no metal base, tem-se a zona termicamente
afetada (ZTA). Essa regido é suficientemente aquecida durante a soldagem,
ocorrendo alteragBes microestruturais significativas e, muitas vezes, esta regido é
submetida a altas taxas de resfriamento. Por consequéncia, as propriedades
mecanicas sao significativamente alteradas. Porém, essa regido ndo apresenta
significativa deformacéo pléstica, sendo assim, uma regido dificil de ser identificada
em uma analise microestrutural. As alteracfes das propriedades na ZTA podem incluir
mudancas na resisténcia, na ductilidade, suscetibilidade a corrosdo e reducdo de
tenacidade. A zona termo e mecanicamente afetada (ZTMA) abrange todo o material
que é significativamente deformado na regido da junta. Nesta regido, o metal base é
suficientemente aquecido e as for¢cas do processo sao suficientemente elevadas para
resultar na deformagéo plastica da microestrutura original (LOHWASSER e CHEN,
2010).

FIGURA 3.41 — SECAO TRANSVERSAL TiPICA DE UMA JUNTA SOLDADA PELO PROCESSO
FSW E SUAS PRNCIPAIS REGIOES
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Mistura
Metal Base ZTMA

Inalterado

< N

FONTE: Adaptado de LOHWASSER e CHEN, 2010.
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A base do processo de soldagem por FSW é a mistura mecéanica dos materiais
que irdo compor a junta. Essa mistura ocorre em altas temperaturas, acima de 1.000
°C para os acos. Assim, pode-se afirmar que € um processo com caracteristicas
semelhantes ao de conformacéo a quente (T > 0,5.Tr) (SCHAEFFER, 1999). Segundo
Lohwasser e Chen (2010), embora a soldagem por friccdo e mistura mecanica seja
considerado um processo conceitualmente simples, o transporte de material e a
formacdo da junta sdo complexos. A temperatura tem um papel fundamental na
habilidade de deformar o material. Cada material tem a sua janela de temperatura que
promove a maxima conformabilidade durante a deformacdo. O processo FSW foi
reconhecido como um processo termomecanico por Cederqvist e Reynolds (2001) e

de deformacgéao a quente por Arbegast et al. (2003).

O manual pratico do AID produzido pela Associacdo Internacional do
Molibdénio (IMOA) em 2009 recomenda a utilizacdo de uma janela de temperatura
para a conformac¢do a quente do ago inoxidavel duplex. Para a classe SAF 2507, a
janela de temperatura recomendada é de 1.025 a 1.200 °C, sendo estas
recomendacdes apresentadas na TABELA 3.7. Também devem ser seguidas as
orientacdes do manual para o aporte térmico a ser empregado no processo de
soldagem desses materiais. Para os AIDs, o aporte térmico recomendado €
apresentado na TABELA 3.8. No caso do aco inoxidavel superduplex UNS S32760, o

aporte térmico recomendado é de 0,3 — 1,5 kJ/mm.

TABELA 3.7 - TEMPERATURAS (°C) RECOMENDADAS DE PROCESSAMENTO TERMICO PARA
A CLASSE DE ACOS DUPLEX

E,E)OCESSO/ LIGA/TEMPERATURA | gaF 2101 SAF 2304 SAF 2205 SAF 2507
Conformacao a quente 900-1.100 900-1.100 950-1.150 1.025-1.200
Solubilizacéo 1.020-1.080 950-1.050 1.020-1.100 1.040-1.120
Recozimento alivio de tenséo 1.020-1.100 950-1.050 1.020-1.100 1.040-1.120

FONTE: Adaptado de IMOA, 2009.

TABELA 3.8 — APORTE TERMICO RECOMENDADO PARA A SOLDAGEM DE AID E AISD

TIPO DE AGO INOXIDAVEL DUPLEX SAF 2304 SAF 2205 | SAF 2507

Aporte térmico recomendado (kJ/mm) 0,5-20 0,5-25 0,3-15

FONTE: Adaptado de IMOA, 2009.
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As alteracdes microestruturais geradas pelo processo de soldagem por FSW
sdo decorrentes da deformacéo plastica produzida pelo movimento da ferramenta,
assim como dos mecanismos de recristalizacdo ativos em altas temperaturas. A
alteracdo microestrutural provocada por este processo apresenta caracteristicas bem
distintas em relacdo a soldagem convencional por fusdo. A acdo de rotacdo da
ferramenta, geralmente no sentido anti-horario, em conjunto com a forca axial
aplicada, produz um fluxo de material a partir do lado de entrada para o lado de saida
da ferramenta. Tal fluxo & capaz de misturar o material e constituir uma zona de
mistura. Essa caracteristica de processamento gera um campo de deformacdes e de
temperaturas diferentes ao longo de toda a zona de mistura. Por isso, geralmente, a
zona de mistura é dividida em dois lados. O lado de avanco (ZM-LA), que corresponde
ao lado de entrada da ferramenta e o lado de retrocesso (ZM-LR), que € o lado de
saida da ferramenta. Na FIGURA 3.42, obtida da dissertacdo de Kozminski (2015),
pode-se verificar uma secédo transversal de uma junta soldada por FSW com chapas
do aco inoxidavel duplex SAF 2205 de 4 mm de espessura. Pode-se observar na
regido central da macrografia a zona de mistura, que estad mais visivelmente delineada
com o metal base no lado de avanco (c) do que no lado de retrocesso (a). Essa
alteracdo microestrutural observada na sec¢éo transversal de uma junta soldada por

FSW é uma caracteristica peculiar e Unica deste tipo de processo de unido por fricgao.

FIGURA 3.42 —- MACROGRAFIA DE UMA SECAO TRANSVERSAL DE CHAPAS DE AID SAF 2205
SOLDADO POR FSW

LR ZITMA/ZM  ZM-Centro IM/ZTMA MB LA

NOTA: Em destaque as distintas regifes da junta soldada.
FONTE: KOZMINSKI, 2015.
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4 MATERIAIS E METODOS

Para o atendimento dos objetivos deste trabalho foram realizados ensaios de
tenacidade a fratura em corpos de prova de flexdo em trés pontos do tipo SENB.
Medi¢cbes de CTOD, fractografias e analises microestruturais foram a base de analise
deste trabalho. Na FIGURA 4.1, pode ser observado um fluxograma com as principais
etapas experimentais do projeto. E a seguir, é descrito o procedimento experimental

adotado.

FIGURA 4.1 - FLUXOGRAMA DAS ETAPAS EXPERIMENTAIS DO PROJETO

Primeira etapa experimental:
Soldagem preliminar e
Desenvolvimento dos parametros

!

Segunda etapa experimental:
Soldagem em chapas de 3 mm de
espessura

!

Extracdo dos corpos de
prova por eletroerosao

!

Abertura da pré-trinca por
fadiga

|

A 4 \4
Pré-hidrogenacéo (72 horas) Ensaio de tenacidade &
l fratura ao ar

Ensaio de tenacidade a
fratura no meio com
protecéo catddica

*Ensaio flexdo em trés pontos, corpo de prova tipo SENB
**Potencial de eletrodo = - 850 mVag/agci
***Taxa de carregamento lento = 0,05 N.mm-2.s1

— . _
——

Calculo dos Andlise
valores de CTOD Fractografia Microestrutural

FONTE: Autor, 2020.
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41 MATERIAIS

O material base utilizado para a realizacdo das soldas foi o aco inoxidavel
superduplex UNS S32760 na forma de chapas com as seguintes dimensdes: 500 x
150 x 3 mm (comprimento x largura x espessura). As chapas foram fabricadas pela
empresa OUTOKUMPU STAINLESS AB. A chapas foram produzidas por laminacéo
a quente com posterior tratamento térmico de solubilizacdo por recozimento. Na
TABELA 4.1, é apresentada a composi¢do quimica e na TABELA 4.2 podem ser
observadas as principais propriedades mecanicas dessa classe de aco inoxidavel da
familia duplex. Ambas as informacdes foram obtidas no certificado fornecido pelo

fabricante.

TABELA 4.1 — COMPOSICAO QUIMICA DO AISD UNS S32760 (% EM PESO)

MATERIAL C S N Cr Ni Mn Si Mo Cu P wW

UNS

S32760 0,028 0,002 0,23 2530 697 064 035 369 059 0023 0,63

NOTA: Resultados obtidos por espectrometria.
FONTE: Certificado OUTOKUMPU, 2011.

TABELA 4.2 — PRINCIPAIS PROPRIEDADES MECANICAS DO AISD UNS S32760

DUREZA
LE LR
MATERIAL ALONGA'(\J/IENTO BRINELL HBW
Rpo.2 [MPa] Rm [MPa] Aso [%0] 2,5%/187,5**
UNS S32760 593 845 34 250

NOTA: Corpo de prova transversal. Ensaio em temperatura ambiente. Aso — comprimento da regido
paralela do corpo de prova: 50 mm; *didmetro da esfera: 2,5 mm; **carga do ensaio 187,5 kg.

FONTE: Certificado OUTOKUMPU, 2011.

4.2 EQUIPAMENTO DE SOLDAGEM — FSW GANTRY SYSTEM

A etapa experimental foi realizada durante um ano de estadia no instituto de
pesquisa Helmholtz-Zentrum-Geesthacht (HZG), localizado na cidade de Geesthacht,
no norte da Alemanha. O HZG possui um departamento de pesquisa em soldagem no
estado solido contendo diversos equipamentos de soldagem por friccdo. Para a
realizacdo da etapa experimental, foi utilizado o equipamento de soldagem FSW

Gantry System (ver FIGURA 4.2). Este consiste de um portico de aproximadamente
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trés metros de altura por dois metros de largura. O portico € equipado com um
cabecote hidraulico, capaz de aplicar forcas axiais na ordem de 60 kN e rotacéo
méxima de 5.000 rpm. No cabecote, é fixada a ferramenta ndo-consumivel. Para
proteger a junta soldada da oxidacdo e aumentar a vida til da ferramenta é utilizado
argonio, a uma vazao de 50 I/min. A mesa onde séo dispostas e fixadas as chapas a
serem soldadas, € responsavel pelo movimento de soldagem, dando origem a
velocidade de soldagem. Na TABELA 4.3 e nas FIGURAS 3.2 a 3.5, s&o apresentadas
as principais caracteristicas do pértico de soldagem.

TABELA 4.3 — PRINCIPAIS CARACTERISTICAS DO EQUIPAMENTO DE SOLDAGEM FSW
GANTRY SYSTEM

PRINCIPAIS CARACTERISTICAS FAIXA DE VALORES
Velocidade de Soldagem (mm/s) 1-160
Velocidade de rotagdo (rpm) 200 - 5000
Torque (N.m) Até 80
Dimensdes da mesa (m) 15x2,5
Forcas maximas (kN) Z=60;X=20;Y=15

FONTE: Autor, 2014.

Para auxiliar no resfriamento do processo, a mesa possui uma contra placa
refrigerada denominada de backing bar. Na FIGURA 4.4b, pode ser observada uma

tubulacdo de cobre com uma entrada e uma saida, onde flui a 4gua de resfriamento.

FIGURA 4.2 — PORTICO DE SOLDAGEM FSW GANTRY SYSTEM

Estrutura do
portico

Cabecote
hidraulico

Porta
ferramenta

Sistema de
resfriamento
(backing bar)

Mesa

FONTE: Autor, 2014.
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Na FIGURA 4.3, pode ser observado com mais detalhe o cabecote hidraulico,
responsavel pelo movimento de rotacdo e pela forca axial aplicada. Nesta figura,
também pode ser observado o dispositivo de ajuste do angulo da ferramenta de
soldagem. Este angulo € chamado pela literatura de tilt. Em todas as soldas realizadas

o angulo utilizado foi de 1,5°.

FIGURA 4.3 — DETALHE DO CABECOTE HIDRAULICO E SISTEMA PARA AJUSTE DO ANGULO
DE SOLDAGEM

Cabecote hidraulico e porta-ferramenta Angulo do cabecote: 1,5°

0,8m

0,6 m
FONTE: Autor, 2014.
A FIGURA 4.4 mostra o sistema de fixagéo e backing bar utilizado na segunda
etapa experimental deste trabalho. O backing bar serve de base de apoio e fixacao
das chapas durante a soldagem e possui um sistema de resfriamento interno através

do fluxo de agua com vazao controlada e temperatura ambiente.

FIGURA 4.4 — SISTEMA DE BACKING BAR E DE FIXACAO UTILIZADOS NA SEGUNDA ETAPA
EXPERIMENTAL

FONTE: Autor, 2014.
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4.3 SOLDAGEM FRICTION STIR WELDING

Um resumo da etapa de desenvolvimento dos parametros de soldagem sera
relatado neste capitulo. A soldagem por Friction Stir Welding das chapas consistiu de
duas etapas. A primeira etapa foi caracterizada por um extenso periodo de
conhecimento de processo e desenvolvimento dos parametros de soldagem em
chapas de 5 mm de espessura. Nesta etapa foi utilizada uma ferramenta com
desgaste e com pino de 4 mm de altura (APENDICE 1). Foram realizadas nove soldas,
variando os principais parametros de processo: velocidade de soldagem, rotacao da
ferramenta e forca axial (ver APENDICE 2). Todas as soldas produzidas nesta etapa
apresentaram um defeito tipico da técnica FSW, uma cavidade continua e alongada
no lado do avanc¢o da zona de mistura (ver FIGURA 4.5). Esse defeito é conhecido na
literatura como wormhole (buraco de minhoca) e tem como causa principal, o desgaste
excessivo da ferramenta de soldagem (LOHWASSER e CHEN, 2010).

FIGURA 4.5 - DEFEITO DE WORMHOLE NA JUNTA SOLDADA

FONTE: Autor, 2014. Ataque: Acido Oxalico Eletrolitico.

Os parametros que apresentaram os melhores resultados na primeira etapa
experimental foram os da solda de nimero seis (ver APENDICE 2). Esta combinag&o
de parametros (forca axial, rotacéo e velocidade de soldagem) foi adotada como base
para a segunda etapa experimental (40 kN; 400 RPM; 3 mm/s).

FIGURA 4.6 — JUNTA SOLDADA DE MELHOR RESULTADO — PRIMEIRA ETAPA EXPERIMENTAL

FONTE: Autor, 2014. Ataque: Acido Oxalico Eletrolitico.
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A segunda etapa experimental ocorreu apés o rebaixo por fresamento das
chapas do AISD UNS S32760. A espessura do material foi reduzida para 3 mm e foi
utilizada uma ferramenta nova e com altura adequada. A ferramenta de soldagem foi
fabricada pela Megastir, modelo M44367 Q70 (ver FIGURA 4.7). Esta é composta por
nitreto cubico de boro policristalino (PCBN) aglomerados com rénio (Re) e possui as
seguintes dimensdes: altura do pino: 2,9 mm; diametro do pino: 9,8 mm e diametro do
ombro: 25 mm. Na FIGURA 4.7 pode-se observar que a ferramenta de PCBN esta

fixada em um colar e haste de tungsténio, este é acoplado no porta-ferramenta.

FIGURA 4.7 - FERRAMENTA UTILIZADA PARA SOLDAR AS CHAPAS DE 3 MM DE ESPESSURA

FONTE: Autor, 2014.

Apos testes preliminares com a ferramenta nova, aplicando uma forga axial
de 40 kN, foi eliminado o defeito de wormhole, porém a falta de penetragéo ainda

persistiu na solda realizada com velocidade de 3 mm/s (ver FIGURA 4.8).

FIGURA 4.8 - MACROGRAFIAS DAS SOLDAS-TESTE NA SEGUNDA ETAPA EXPERIMENTAL

NOTA: (a) VS: 1 mm/s e AT: 2,41 kd/mm e (b) VS: 3 mm/s e AT: 0,93 kJ/mm.
FONTE: Autor, 2014.
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Com base nos resultados obtidos com as soldas preliminares da segunda
etapa experimental, foram definidos os parametros para a realizacdo de mais trés
soldas. Foi escolhido escalonar a forga axial, aumentando-a gradualmente, em
conjunto com a velocidade de soldagem. O objetivo foi reduzir a possibilidade do
defeito de falta de penetracdo. Na TABELA 4.4 sdo apresentados 0s principais
parametros de processo utilizados. Na soldagem por friccdo o aporte térmico é
calculado a partir das equagbes 19 e 20 (LIENERT T.J., STELLWAG W. L. Jr.,
LEHMAN L. R, 2019). Os dados como rotacdo da ferramenta, torque e velocidade de

soldagem foram obtidos em um arquivo gerado pelo equipamento durante a

soldagem.
A . energia 2x(RPM)*(Torque
Potenaa( g )= (RPM)~(Torque) [19]
tempo 60
’ , energia Poténcia
Aporte Térmico ( g ) = f1x( : ) [20]
comprimento da solda velocidade de soldagem

f1 é a eficiéncia do processo. Neste caso, foi utilizado uma eficiéncia de 0,8
para a soldagem por FSW, valor geralmente adotado pela literatura (AWS 1996;
LIENERT T.J., STELLWAG W. L. Jr., LEHMAN L. R, 2019).

TABELA 4.4 — PRINCIPAIS PARAMETROS DE PROCESSO UTILIZADOS PARA A SEGUNDA
ETAPA EXPERIMENTAL

NOME | VELOCIDADE | ROTACAO | FORCAAXIAL | APORTE
SOLDA (mm/s) (rpm) (kN) TERMICO
P (kJ/mm)
1817 1 400 40 2,34
1818 2 400 45 1,37
1819 3 400 50 1,06

FONTE: Autor, 2014.

Para realizar a investigacdo proposta por esta tese, foi escolhida a solda
realizada com velocidade de 3 mm/s, a escolha foi embasada nos motivos listados
abaixo. Vale ressaltar que uma soldagem por FSW com uma velocidade mais alta,
melhora o acabamento superficial da face da solda além de apresentar uma

velocidade operacionalmente mais produtiva.
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e Apresentou o menor aporte térmico entre as velocidades testadas, e
dentro da faixa recomendada para o AISD (0,3 — 1,5 kJ/mm).

e Apresentou perfil térmico mais homogéneo em comparacao a solda com
velocidade de 1 mm/s. Isto foi verificado por termopares dispostos no MB
a 15 mm de distancia do centro da zona de mistura (ver APENDICE 3).

e Obteve valor de tenacidade a fratura ao ar mais préximo ao valor obtido
para o MB, em comparagdo com a velocidade de 1 mm/s (alto aporte
térmico), em ensaios de CTOD realizados nas soldas preliminares da
segunda etapa experimental (ver APENDICE 4).

4.4 CARACTERIZACAO MICROSTRUTURAL

Uma caracterizagédo detalhada da microestrutura foi realizada antes e apos a
soldagem por friction stir welding, justamente porque de fato, a microestrutura exerce
um papel fundamental na difusividade efetiva do hidrogénio e, por consequéncia, na

fragilizac&o por este elemento.

A caracterizacdo microestrutural foi realizada de acordo com o procedimento
padrdo de metalografia, conforme a norma ASTM E3 (1995). Ap6s a preparacao
metalogréafica, as amostras do metal base foram avaliadas no estado polido para
verificar a presenca de inclusfes. Apds esta etapa, a microestrutura foi revelada
através de ataque eletrolitico com o reagente NaOH 40% em solucdo aquosa. Este
ataque é normatizado para verificar a presenca de compostos intermetélicos pela
norma ASTM A923 (2008). Os parametros de ataque foram 3 a 5 Vdc por até 10

segundos.

Para a quantificacéo de fases e determinacéo do tamanho de gréo efetivo, ou
seja, aquele definido por contornos de grao com diferenca de orientacao
cristalografica maior do que 15° foi utilizada a técnica de difracdo de elétrons
retroespalhados ou Electron Backscattered Diffraction (EBSD). As amostras para a
analise por EBSD foram polidas eletroquimicamente com 57 mL de glicerol, 7 mL de
agua destilada e 50 mL de solucdo de &cido fosforico a 90 °C por 10 min, aplicando
uma tensdo de 30 Vdc. As amostras foram posicionadas na camara do microscépio

eletrénico de varredura FEI® Quanta FEG 450 e depois inclinadas para um angulo de
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70° em relacdo a horizontal em direcdo a camera de coleta. O controle do foco
dinamico foi desligado para manter a imagem inteira em foco durante a coleta de
dados. Os parametros para andlise de EBSD foram 20 kV para a energia do feixe e
distancia de trabalho de 10 mm.

A austenita foi caracterizada usando o programa de analise de imagens Image
J®. Foi analisado o espacamento interaustenitico e o fator de forma das ilhas de
austenita, isto €, a razéo entre a altura e o comprimento destas. Esta analise seguiu

as recomendac0es praticas da normativa DNV-RP-F112 (2008).

Para uma analise mais completa da alteracdo microestrutural provocada pela
mistura mecanica, foram retirados corpos de prova nas trés orientacdes: longitudinal,
transversal e topo. A FIGURA 4.9 ilustra as orientacBes espaciais das analises

microestruturais realizadas.

FIGURA 4.9 — ILUSTRACAO MOSTRANDO AS ORIENTACOES ESPACIAIS DAS ANALISES
MICROESTRUTURAIS REALIZADAS

Face N
Topo - (5) Direcéo Topo
ace
L) Di de L Longitudinal
i @ Longitudinal [ ) Direcdo de Laminacio (Longitudinal)
ace (T} Direcéo Transversal
Transversal

(Metal Base)
Ferramenta de
Soldagem
tido de
Rotacio 500 mm
[ [

Face Topo

@ —— Face Longitudinal

Face Transversal
(Junta Soldada - Zona de Mistura)

300 mm

FONTE: Autor, 2015.

4.5 ENSAIOS DE MICRODUREZA

Foram realizados dois perfis de microdureza na secao transversal da junta
soldada, sendo um no sentido vertical e outro no sentido horizontal. O perfil horizontal

foi realizado a meia espessura e o perfil vertical foi realizado exatamente no centro da
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zona de mistura, conforme ilustrado na FIGURA 4.10. Foi utilizado o microdurémetro
automatico da marca Instron na escala Vickers com carga de 0,3 kgf (HV 0,3), tempo

de ensaio de 10 segundos e espagcamento entre indentacdes de 0,2 mm.

FIGURA 4.10 — ILUSTRACAO INDICANDO A LOCALIZAGAO DOS PERFIS DE MICRODUREZA
REALIZADOS NA JUNTA SOLDADA

& Perfil Vertical
1
i 7

Perfil Horizontal ———"\\n.:-]/-+
i

FONTE: Autor, 2015.

4.6 CARACTERIZACAO MECANICA DO METAL BASE

Os ensaios de tracdo no MB foram realizados no HZG a temperatura
ambiente, com uma taxa de deslocamento de 1 mm/min. Para a realizacdo dos
ensaios, foi utilizada uma maquina universal da marca Zwick Roell. Os corpos de
prova seguiram a norma DIN 50125:2009, com comprimento Util de 52 mm e secao
transversal retangular de 5 x 10 mm (ver FIGURA 4.11). Os corpos de prova foram
obtidos por eletroeroséo a fio em chapas com 5 mm de espessura. Foram extraidos
trés corpos de provas nas duas orientacdes principais, isto é, transversal e longitudinal
ou paralelo ao sentido de laminacdo (ver FIGURA 4.12). Os valores de resisténcia a
tracdo e limite de escoamento, obtidos nos ensaios de tracdo, foram utilizados em

planilhas de calculo para a obtencéo dos valores de CTOD.

FIGURA 4.11 — DIMENSOES DO CORPO DE PROVA DE TRACAO

RIS
_ -
Ql © | E
| : ~
-
- » -_

NOTA: Medidas em milimetros (mm).
FONTE: Autor, 2020.
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FIGURA 4.12 — ORIENTACAO DE EXTRAGCAO DOS CORPOS DE PROVA DE TRAGAO

|
D:/:’ Transversal
] 3
L)
Longitudinal Direcao de laminagdo
Y
B 500 — =

FONTE: Autor, 2020.

4.7 ENSAIOS DE TENACIDADE A FRATURA

Para os ensaios de tenacidade a fratura da junta soldada e do metal base,
foram utilizadas como referéncia as normas BS 7448: parte 1 (1991), BS EN ISO
15653 (2010) e ASTM E1820 (2011). Todos os ensaios foram realizados na
temperatura ambiente e o valor do paréametro de tenacidade CTOD (d), este em

milimetros, foi obtido a partir da carga maxima do ensaio (Pm).

A geometria do corpo de prova foi do tipo SENB, single edge notched bending
(ver FIGURA 4.13). As dimensdes W (largura) e B (espessura) respeitaram a relacao
1<W/B<4, recomendada para corpos de prova de flexdo com secéo retangular. A
relacdo W/B utilizada foi de 4. Assim, 0s corpos de prova apresentaram as seguintes

dimensoes: 60x12x3 mm.

FIGURA 4.13 — DIMENSOES DO CORPO DE PROVA DE TENACIDADE A FRATURA SENB

Cec
/N

| Sl
o \_\\“ -//;.-

NOTA: As dimensofes estdo em milimetros.
FONTE: Autor, 2015.

Detalhe A
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O método de carregamento utilizado foi o de flexdo em trés pontos. Para o
metal base, o entalhe foi disposto em duas orientacdes: Transversal-Longitudinal (T-
L) e Longitudinal-Transversal (L-T). J& para os corpos de prova da solda, o entalhe foi
disposto no centro da zona de mistura, ou seja, no centro da junta soldada, na
orientacdo T-L. As terminologias utilizadas seguem a norma ASTM E1823 (2011),

sendo que as orientacfes dos corpos de prova podem ser vistas ha FIGURA 4.14.

Para a extracdo dos corpos de prova e preparacao do entalhe (ver FIGURA
4.13), foi utilizada a técnica de corte por eletroerosdo a fio. Esta técnica apresenta
como principal vantagem ndo afetar termicamente o material. Foram extraidos dois

corpos de prova para cada condicdo de ensaio.

FIGURA 4.14 — DISPOSICAO ESPACIAL DOS CORPOS DE PROVA DE TENACIDADE A FRATURA

(a) (b)
T-L
sz
T-L _
= =
5 |
Direcdo de | Direcdo de
Laminagdo | Soldagem
LT .
FSW

NOTA: Em (a) ilustragdo representando os corpos de prova extraidos para ensaiar o metal base. E
em (b) ilustracdo representando os corpos de prova extraidos para ensaiar a junta soldada.

FONTE: Autor, 2019.

Apoés o corte, os corpos de prova foram submetidos ao procedimento de
abertura da pré-trinca por fadiga a partir do entalhe produzido por eletroeroséo. A
abertura da pré-trinca foi realizada aplicando carregamentos ciclicos com AK de 16
MPa.(m)¥2, razdo de carregamento (R) de 0,1 e frequéncia de 20 Hz. Um
extensdmetro do tipo clip-gage foi empregado para o monitoramento do crescimento

da trinca, com o objetivo de se alcancar a relacdo a/W de 0,5 (ver FIGURA 4.15).
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Lembrando que W é a largura do corpo de prova, que neste caso, mede 12 mm. O
pré trincamento dos corpos de prova, seguiu 0 procedimento descrito na norma ASTM
E399 (2017). Na TABELA 4.5, estédo resumidas as principais propriedades do material
e 0s parametros empregados na abertura da pré-trinca por fadiga. Os dados do

material foram utilizados nos calculos para obtencéo do parametro CTOD.

TABELA 4.5 — DADOS DO MATERIAL E PARAMETROS EMPREGADOS NOS ENSAIOS DE
TENACIDADE A FRATURA AO AR

DADOS DO MATERIAL

Maodulo de Elasticidade (E) [MPa] 210.000
Limite de Escoamento Longitudinal (oys ou Rpo,2) [MPa] 562
Limite de Resisténcia Longitudinal (outs ou Rm) [MPa] 807
Limite de Escoamento Transversal (Oyvs ou Rpo2) [MPa] 604
Limite de Resisténcia Transversal (Guts ou Rm) [MPa] 845
Coeficiente de Poisson (v) 0,3

PARAMETROS DA ABERTURA DA PRE-TRINCA DE FADIGA

AK [MPa.m?] 16
Raz&o de carregamento, R 0,1
Frequéncia [Hz] 20
a/W final 0,5

FONTE: Autor, 2018.

FIGURA 4.15 — ABERTURA E CRESCIMENTO DA PRE-TRINCA POR FADIGA A PARTIR DO
ENTALHE EM UM CORPO DE PROVA DE SOLDA

Por R

W 2 mm

FONTE: Autor, 2019.
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4.7.1 Ensaios de tenacidade a fratura ao ar

Para a realizacdo dos ensaios de tenacidade a fratura ao ar, assim como para
a abertura das pré-trincas por fadiga, foi utilizada uma maquina servo-hidraulica da
marca MTS (ver FIGURA 4.16a), modelo 810, com capacidade maxima de 100 kN.
Na FIGURA 4.16b, pode ser visualizado o dispositivo usado para aplicar a flexdo em
trés pontos e o extensometro utilizado para a medicdo da abertura da boca da trinca
(CMOD), também nomeada pela variavel V. O extensémetro é da marca MTS, do tipo
clip gage, modelo 632.02F-20. O controle de deslocamento da maquina de ensaio foi
ajustado para a velocidade de 0,5 mm/min. Esta velocidade de deslocamento permitiu
gue a taxa de carregamento K fique dentro da faixa estipulada pela norma BS 7448-1
(1991), que é de 0,5 a 3,0 MPa.m¥?s'1, Na TABELA 4.6, pode-se verificar as taxas de

K obtidas nos ensaios de tenacidade a fratura ao ar.

TABELA 4.6: TAXAS DE K OBTIDAS NOS ENSAIOS DE TENACIDADE A FRATURA AO AR

NOME CORPO DE PROVA / TAXA DE CARREGAMENTO (K)
ORIENTACAO ENTALHE / CONDICAO MPa.m2.s1 N.mm-2/2.g1
LO1- MB (Longitudinal) - AR 1,67 52,8
L02 — MB (Longitudinal) - AR 1,65 52,3
TO1 — MB (Transversal) - AR 1,47 46,6
T02 — MB (Transversal) - AR 1,61 50,9
S01 - Solda (Longitudinal) - AR 191 60,3
S02 — Solda (Longitudinal) - AR 2,04 64,6

FONTE: Autor, 2019.

FIGURA 4.16 — MAQUINA E DISPOSITIVO USADOS NOS ENSAIOS DE TENACIDADE AO AR

NOTA: Em (a) maguina de ensaio (b) dispositivo e extensometria utilizados nos ensaios ao ar.

FONTE: Autor, 2015.
4.7.2 Ensaios de tenacidade a fratura no meio com protecao catédica
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Para os ensaios de tenacidade a fratura no meio com protecéo catodica, foi
utiizada uma maquina servo-elétrica da marca EMIC, modelo DL 2000, com
capacidade maxima de 20 kN (ver FIGURA 4.17). Nesta maquina, foi adaptada uma

cuba em acrilico para conter 0 meio a ser ensaiado.

FIGURA 4.17 — MAQUINA USADA NOS ENSAIOS DE TENACIDADE A FRATURA NO MEIO

NOTA: Em (a) maquina de ensaio EMIC empregada nos ensaios de tenacidade a fratura no meio. Em
(b) dispositivo de aplicacao da flexdo em trés pontos, cuba com agua do mar sintética, sistema de
protecéo catddica e eixo de aplicagdo da carga.

FONTE: Autor, 2016.

A FIGURA 4.18 ilustra esquematicamente a montagem do circuito elétrico
para o0 monitoramento e controle do potencial de protecéo catodica aplicado durante
a etapa de pré-hidrogenacao e durante o ensaio. Pode-se observar o sistema de
ensaio no meio com protecdo catédica utilizado, composto basicamente de: (a)
maguina de ensaio; (b) cuba; (c) meio; (d) potenciostato; (e) eletrodo de referéncia; (f)
contra eletrodos; (g) eixo de aplicacdo da carga; (h) dispositivo para fixacdo do corpo
de prova e aplicacéo de flexdo em trés pontos; (i) extensdmetro e (j) corpo de prova.
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FIGURA 4.18 — LEIAUTE DO CIRCUITO ELETRICO DO ENSAIO DE TENACIDADE A FRATURA
NO MEIO COM PROTECAO CATODICA

Potenciostato

L] .
ET PP ER

ET - Eletrodo de Trabalho (cp)
ER - Eletrodo de Referéncia
PP - Placas de Polarizagao
*cp - corpo de prova

Extensdmetro

i

Agua do mar sintética

FONTE: Adaptado de SCHEID et al., 2017.

Cuba

Para aplicar a flexdo em trés pontos no ensaio assistido pelo meio, foi utilizado
um dispositivo fabricado em aco inoxidavel AISI 304 (ver FIGURA 4.19). A FIGURA

4.19a mostra o0 posicionamento do corpo de prova no dispositivo, com o entalhe

centralizado e a ligacao elétrica realizada em uma das laterais do corpo de prova. Esta

ligacdo elétrica € utilizada para aplicar o potencial de protecdo catédica sendo feita

com fio de cobre macico soldado na lateral do corpo de prova, através de solda-ponto.

Apés a soldagem, a regido exposta do fio e da solda-ponto foi protegida e isolada com

resina do tipo epoxi. A FIGURA 4.19b mostra o ajuste da distancia entre os roletes de

apoio, sendo este parametro chamado de bending span (S) com o valor de 48 mm

(4W+0,02W) para todos os ensaios assistidos pelo meio.

FIGURA 4.19 — DISPOSITIVO UTILIZADO PARA O ENSAIO DE TENACIDADE A FRATURA
ASSISTIDO PELO MEIO

NOTA: Em (@) dispositivo utilizado para o ensaio no meio; Em (b) ajuste do bending span (S).
FONTE: Autor, 2015.
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A solucéao utilizada foi a agua do mar sintética, cuja composicao e preparo
estdo de acordo com a norma ASTM D1141 (2008). O pH da agua foi monitorado
(através do medidor de pH da marca METTLER TOLEDO, modelo S400) e controlado
na faixa de 8,0 durante a etapa de pré-hidrogenacao (encharque com hidrogénio) e
durante os ensaios de tenacidade a fratura. O controle foi realizado através da
substituicdo da agua, assim que o pH atingia valores préoximos a 7,5. O tempo de pré-
hidrogenacéo foi de 72 horas e foi aplicado o mesmo potencial de protecéo catddica
dos ensaios de tenacidade, isto &, de -850 mVagiagcl. O tempo de pré-hidrogenacéo foi

determinado com base na literatura e com a experiéncia prévia obtida no laboratorio.

O potencial de protecéo catddica de -850 mVagiagel (-895 mVsce) foi escolhido
a partir dos dados disponiveis na literatura, além de normas técnicas e através da
experiéncia acumulada em laboratério nesta linha de pesquisa. Um potencial muito
catddico, -1.100 mVagiagcl, por exemplo, poderia produzir uma fragilizacdo excessiva,
prejudicando a analise e comparacao dos dados. A normativa DNV-RP-F112 (2008),
gue aborda o projeto de equipamentos produzidos com acos inoxidaveis duplex para
aplicacdes submarinas com protecdo catodica, afirma que potenciais catddicos na
faixa de -650 mVagagcl, j& sé@o suficientes para a protecdo contra a corrosao desta
classe de material. A normativa também afirma que quando expostos a potenciais
mais negativos do que -850 mVagagci, 0S AID tornam-se bastante susceptiveis a
fragilizagcdo pelo hidrogénio. Entdo, procurou-se limitar o potencial de protecéo
catddica em -850 mVagiagcl. A FIGURA 4.20 mostra a configuracao inicial do corpo de
prova em ensaio assistido pelo meio com protecao catddica.

FIGURA 4.20 — CONFIGURAGCAO INICIAL DO CORPO DE PROVA A SER ENSAIADO NO MEIO

FONTE: Autor, 2019.
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Para promover a fragilizacdo pelo hidrogénio, os ensaios de tenacidade a
fratura no meio precisam ser lentos. Assim, a maquina EMIC foi ajustada para uma
baixa velocidade de deslocamento, isto é, 1,2 x10° mm/min. Esta velocidade de
ensaio € = 416 vezes menor que a velocidade utilizada para os ensaios ao ar. Com
este ajuste, a taxa de carregamento K variou entre 0,04 e 0,2 N.mm=~72.s1, conforme
mostra a TABELA 4.8 (os calculos das taxas de K foram todos realizados no regime

elastico).

TABELA 4.7 — TAXAS DE K OBTIDAS NOS ENSAIOS DE TENACIDADE A FRATURA NO MEIO
COM PROTECAO CATODICA

NOME CORPO DE PROVA / TAXA DE CARREGAMENTO (K)
ORIENTACAO ENTALHE / CONDICAO MPa.m2.s1 N.mm-=3/2.s1
LO1- MB (Longitudinal) - Meio 0,001 0,04
LO2 — MB (Longitudinal) - Meio 0,002 0,08
TO1 — MB (Transversal) — Meio 0,002 0,05
T02 — MB (Transversal) — Meio 0,006 0,20
S01 - Solda (Longitudinal) — Meio 0,003 0,10
S02 — Solda (Longitudinal) - Meio 0,004 0,12

FONTE: Autor, 2019.

4.7.3 Aquisicdo de dados, pés-fadiga, medicdo da pré-trinca, calculo do parametro
CTOD e regiao de andlise da fratura

Para cada ensaio, foi registrada a forca aplicada (P) e o deslocamento obtido
através do extensémetro acoplado na boca da trinca (V) ao longo do tempo. Os dados
de forgca da maquina foram obtidos através da leitura da célula de carga. Para a
aquisicao e registro dos dados de extensometria, foi utilizado o sistema eletronico de
medicédo multicanal, modelo Spider8®, da marca HBM, em conjunto com o software de
aquisicdo de dados Catman®, também da marca HBM. No inicio do ensaio, foi
sincronizada a tomada de dados de forca e de abertura da boca da trinca (CMOD). O
ensaio foi finalizado quando se certificou que o corpo de prova ndo suportava mais
aumento de forca. Para isto, foi estipulado finalizar o ensaio quando a for¢a suportada

caisse mais do que 10% do valor da forca méxima (Pm).
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Apoés cada ensaio, os dados foram agrupados e tratados em planilhas de
calculo, tomando como referéncia a variavel tempo. Posteriormente, os dados foram
plotados de acordo com a norma BS 7448-1:1991 (ver FIGURA 4.21). Para a obtencéo
da forca méxima (Pm), adotou-se o primeiro valor que represente o patamar de forca
maxima observado na curva do ensaio. Ja4 a abertura da boca da trinca (CMOD),
correspondente ao comportamento plastico (Vp), foi obtida através da construcéo de
uma reta auxiliar com a inclinagédo do regime elastico. Esta reta foi utilizada para obter
o valor de Vp a partir da forca maxima. Esta metodologia grafica para a obtencdo do
Vp, pode ser visualizada na FIGURA 4.21. O grafico apresenta a curva de ensaio de
um corpo de prova com o entalhe disposto no centro da junta soldada, e na condi¢cao
de assistido pelo meio com protecdo catodica, ou seja, na condicao de fragilizacao
induzida pelo hidrogénio. Neste caso, o Vp encontrado foi de 0,57 mm.

FIGURA 4.21 - METODOLOGIA GRAFICA USADA PARA A OBTENGCAO DA FORGA MAXIMA (Pm)
E DA ABERTURA DA BOCA DA TRINCA CORRESPONDENTE A COMPONENTE PLASTICA (Vp)
2000 /
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NOTA: Ensaio de tenacidade da junta soldada, no meio com protecao catddica. O entalhe disposto no
centro da zona de mistura, Vp = 0,57 mm. P é a carga aplicada e CMOD ¢ abertura da boca da trinca.

FONTE: Autor, 2019.

Apos a realizacéo dos ensaios de tenacidade a fratura e do registro de dados,
a fratura foi aberta atraves do procedimento de pos-fadiga. Para pos-fadigar o corpo
de prova, produzindo um padréo de trinca que diferencie do ensaio, foi utilizada uma
magquina servo-hidraulica MTS. Os seguintes parametros foram aplicados: (a)
carregamento ciclico senoidal, aplicando como carga-alvo a metade do valor da carga
maxima obtida no ensaio = 600 N; (b) amplitude de carga = + 300 N e (c) frequéncia
de 15 Hz. ApGs o procedimento de pos-fadiga, ficou facil separar o corpo de prova em
duas partes.
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ApoOs a abertura dos corpos de prova, as superficies de fratura foram
examinadas e medidas para determinar o tamanho da trinca original (ag). Para isto, as
superficies de fratura foram limpas através de banho de ultrassom com acetona e
posterior escovacdo com cerdas poliméricas macias. Este procedimento teve o
objetivo de retirar a camada calco-magnesiana depositada na superficie do corpo de

prova durante o periodo de pré-hidrogenacéo e de ensaio (ver FIGURA 4.22).

FIGURA 4.22 — CORPO DE PROVA COM O ENTALHE DISPOSTO NO CENTRO DA JUNTA
SOLDADA APOS ENSAIO ASSISTIDO PELO MEIO COM PROTEGAO CATODICA

NOTA: Observa-se a deposicdo da camada calco-magnesiana sobre o corpo de prova.
FONTE: Autor, 2019.

De acordo com a norma BS 7448-4 (1997), para medir o tamanho da pré-
trinca de fadiga ou trinca inicial ag, a medida deve ser feita em nove pontos espacados
igualmente (ver FIGURA 4.23). Os pontos de medicao das extremidades devem estar
a 1%B da superficie da amostra (B € a espessura do corpo de prova). Essas medi¢des

foram realizadas através de um projetor de perfil marca INSIZE, modelo ISP-Z3015.

FIGURA 4.23 — METODO DE MEDICAO DA PRE-TRINCA DE FADIGA

e —

Trinca Final

Crescimento da Trinca

Trinca Inicial —

Pré-Trinca por Fadiga —

Linhas de
Referéncia

Entalhe Eletroerodido —

0.018

P | e
1283456789
FONTE: Adaptado de BS 7448-4 (pag. 20), 1997.
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Para o calculo do tamanho inicial da trinca ao, foi obtido, primeiramente, o valor
meédio dos dois pontos extremos, e entdo foi calculado o valor de ag a partir da média

dos pontos extremos juntamente com o valor dos sete pontos internos.

Para o célculo do parametro CTOD (8), este em milimetros (mm), foi utilizado
as seguintes variaveis e dimensdes: B, W, z, sendo que z=0 (fun¢do da geometria do
corpo de prova SENB utilizado), tamanho inicial da trinca (ao), forca maxima (Pm) e o
correspondente valor de Vp. As propriedades do material, como a tensdo de
escoamento (ovs), modulo de elasticidade (E) e coeficiente de poisson (v), também
foram utilizados nos calculos. As equacdes 18 e 19, extraidas da norma BS 7448-1
(1991), foram inseridas em planilhas de calculo, e assim foi obtido o parametro & (mm)

para cada ensaio realizado.

6= [ ()] o+ e (18)

BW15 w 20ysE  0.4W+0.6a9+z

sendo S o bending span e f(ao/W) é obtido pela equacéo 19:

_ (@) o0 a5

)= )

w

(19)

onde,

F = forca maxima [N];

S = bending span [mm];

Vp = componente plastica de V que corresponde a forca maxima [mm];

V = abertura da boca da trinca (CMOD) [mm];

B = espessura [mm];

W = largura [mm];

ao = tamanho inicial da trinca [mm];

z = distancia da abertura do entalhe acima da superficie do corpo de prova [mm];

v = coeficiente de poisson;
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Ovs = tenséo de escoamento [MPa];

E = mddulo de elasticidade [GPa].

Apbs a realizacdo das medicGes da pré-trinca de fadiga (ao) nos corpos de
prova previamente separados em duas partes, todas as superficies de fratura foram
observadas em lupa de baixo aumento e em microscépio eletrénico de varredura da
marca Shimadzu, modelo SS550. Este procedimento foi adotado visando a
determinacdo do micromecanismo de fratura dominante. As observacfes foram
realizadas na regido central do corpo de prova, logo apds o final da pré-trinca de
fadiga, como indicado pela FIGURA 4.24.

FIGURA 4.24 — REGIAO DE ANALISE DA SUPERFICIE DE FRATURA EM CORPO DE PROVA DE
TENACIDADE A FRATURA APOS ENSAIO

—°

Regido de andlise da
superficie de fratura

Pré-Trinca de Fadiga

(Regido de medigéo de ao)
ao

Entalhe por
eletroerosao

Rebaixo para encaixe
das pincas do clip-gage

NOTA: Principais dimensdes do corpo de prova e no retangulo tracejado ¢é indicado a regido de
andlise da superficie de fratura.

FONTE: Autor, 2016.
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5. RESULTADOS E DISCUSSAO
5.1 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL DO METAL BASE

A FIGURA 5.1 mostra a constituicdo microestrutural nas trés direcbes
principais da chapa do AID UNS S32760. Esta € composta de ilhas alongadas e
achatadas de austenita (fase clara), intercaladas com uma matriz ferritica (fase
escura). Pode-se observar o alongamento preferencial do material na direcdo de
laminag&o, com fator de forma das ilhas de austenita de 31:1. Na dire¢do transversal
o fator de forma medido foi de 9,4:1, ou seja, trés vezes menor que na direcdo
longitudinal. Outra caracteristica importante nos AIDs é o0 espacamento
interaustenitico (El). Neste caso, foi encontrado um El médio de 13,2+ 1,9 e 11,6+ 1,5
pm, para as secoes longitudinal e transversal, respectivamente. Estes valores estéo
de acordo com as recomendacdes da DNV-RP-F112, que sugere um El fino (< 30 pum)

para os AIDs em aplicacdes sujeitas a protecao catddica e a falhas por HISC.

FIGURA 5.1 — CONSTITUICAO MICROESTRUTURAL DO METAL BASE
d)

L (Direcédo de
Laminag&o)

NOTA: Sec¢bes: a) Longitudinal; b) Transversal; c) Topo; Ataque: NaOH 40% eletrolitico, 4-5V, 10s.
FONTE: Autor, 2016.
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N&o foram encontradas fases intermetalicas, comuns em AIDs com alto teor
de liga. Nao se espera encontrar tais fases na condicdo de metal base, pois o material

recebeu tratamento de solubilizacéo por recozimento apds a laminagéo a quente.

Para quantificar as fases e medir o tamanho de gréo efetivo (EGS), ou seja,
aqueles gréos com diferenca de orientagdo cristalografica maior que 15 °© (contornos
de alto angulo), foi utilizada a técnica de EBSD. No MB, foram analisadas as sec¢des:
transversal e longitudinal. Nas FIGURAS 5.2a e 5.2c sdo mostradas a distribuicdo de
fases, sendo a ferrita a fase na cor vermelha. Verifica-se um equilibrio quantitativo
entre as fases, com proporcdo proximo de 1:1 (ver dados da TABELA 5.1). Nas
FIGURAS 5.2b e 5.2d s&o observadas a distribuicdo do EGS nas secdes analisadas.
Estas imagens foram deixadas propositalmente coloridas para melhor visualizar as
grandes bandas de ferrita observadas na direcéo longitudinal (indicada na FIGURA
5.2d). Estas bandas sdo compostas por graos menores, com diferenca de orientacéo
cristalografica menor que 15°. Este fato deve ser bem observado, pois auxilia no
entendimento dos resultados de fragilizacdo, uma vez que gréos de baixo angulo séo

pouco eficientes para barrar trincas por clivagem (SCHEID et al., 2016).

FIGURA 5.2 — QUANTIFICACAO DE FASES E TAMANHO DE GRAO EFETIVO POR EBSD

NOTA: Em (a) distribuicdo de fases no MB (transversal); (b) distribuicdo do EGS do MB (transversal);
(c) distribuicdo de fases no MB (longitudinal); (d) distribuicdo do EGS do MB (longitudinal).

FONTE: Autor, 2017.
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Os resultados das analises por imagem e por EBSD sdo resumidos na
TABELA 5.1. O tamanho de gréo efetivo na secao longitudinal do metal base € maior
gue na secao transversal para ambas as fases (23,6% maior na ferrita e 14,3% maior
na austenita). A média ponderada do tamanho de gréo efetivo foi de 23 ym e 8,8 um,
para a ferrita e para a austenita, na secao longitudinal, respectivamente. Nota-se que

o tamanho de gréo efetivo da ferrita é cerca de 2,5 vezes maior que o da austenita.

TABELA 5.1 — CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL DO METAL BASE

PARAMETRO LONGITUDINAL TRANSVERSAL LONGITUDINAL/TRANSVERSAL

Ferrita (%) 50,5 53,3 -5,25%
Austenita (%) 49,5 46,7 +6,00%
Tamanho de

gréo efetivo da 23 18,6 +23,6%
ferrita (um)
Tamanho de

grao efetivo da 8,8 7,7 +14,3%

austenita (um)

Fator de forma

das ilhas de 31:1 9,4:1 +229,8%
austenita
Espacamento
Interaustenitico 13,2 11,6 +13,8%
(um)

FONTE: Autor, 2020.

Uma andlise mais aprofundada do tamanho de grdo efetivo pode ser feita
através dos histogramas (ver FIGURA 5.3). Ao analisar os resultados para a secéo
longitudinal, percebe-se que a maioria dos graos de ferrita tem um tamanho maior ou
igual a 39,2 ym. Estes podem ser considerados grédos grosseiros e representam

52,2% da distribuicdo total de graos efetivos nesta orientacéo.

No caso da austenita, o EGS mais significativo representa 20,81% da
distribuicao e tem dimensao de 11,7 um. A austenita apresenta uma distribuicdo de
grdo mais homogénea, com a maioria dos grdos com tamanho entre 5,3 e 19,9 ym.
Estes representam 98% da distribuicdo de grdos de austenita nesta orientacdo (ver
FIGURA 5.3). A distribuigéo na secéo transversal é semelhante a observada na se¢éo

longitudinal, porém com um EGS um pouco menor em cada fase.
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FIGURA 5.3 — HISTOGRAMA DAS MEDICOES DE TAMANHO DE GRAO — MB — LONGITUDINAL
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FONTE: Autor, 2020.

7z

Neste estudo, € importante ressaltar que a caracterizacdo microestrutural
evidéncia que AID UNS S32760 é um material bifasico e com as fases dispostas em
lamelas ou bandas. Vale lembrar que as fases constituintes apresentam diferentes
propriedades fisicas e quimicas (PILHAGEN, 2013). Assim, é de se esperar, que as
propriedades mecanicas, assim como a tenacidade a fratura, e também a difusividade
do hidrogénio, dependam da direcdo do estimulo. Consequentemente a orientagdo, o
tamanho e a distribuicdo das fases sdo bastante importantes para as propriedades

mecéanicas e de difusdo deste material.
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5.2 CARACTERIZACAO MECANICA DO METAL BASE

A partir dos valores meédios obtidos nos ensaios de tracdo (ver TABELA 5.2),
€ possivel observar que a resisténcia mecéanica do AID UNS S32760 na direcédo
transversal € 7,5% maior que na direcdo longitudinal. Em contrapartida, a ductilidade
decai 16,1%. Estes resultados estdo de acordo com a literatura (HUTCHINSON,
USHIODA e RUNNSJO, 1985; NILSSON, 1992, KIM e MARROW, 1999; IMOA, 2009,
MANIKANDA, CHANDRAMOHAN e RAVISANKAR, 2011; BADJI, BACROIX e
BOUABDALLAH, 2011; PILHAGEN, 2013).

Um dos principais motivos elencados para esse comportamento anisotrépico
€ a textura cristalografica ou orientacdo cristalografica preferencial dos grdos no
material. O AISD em estudo é um material laminado, processo que pode produzir uma
orientacdo preferencial dos grdos na direcdo de laminacdo. Esta orientacdo pode
permanecer no material mesmo apdés tratamento térmico (REED-HILL, 2009; BADJI
BACROIX e BOUABDALLAH, 2011).

Floreeen e Hayden (1968) estudaram a resisténcia mecanica dos AIDs e
afirmam que a resisténcia é essencialmente controlada pela matriz ferritica, sendo a
fase mais resistente. Os estudos de Hutchinson, Ushioda e Runnsj6 (1985) mostraram
gue chapas laminadas de AID sé&o fortemente texturizadas na dire¢cdo de laminacéo e
em ambas as fases. Os autores verificaram que a textura da fase ferrita na direcéo de
laminacdo ou longitudinal, consiste de 50% dos grdos na orientacdo (100)[011],
enquanto a fase austenita, 50% dos graos compreendem duas orientagdes principais:
(100)[112] e (110)[112]. Essas orientagOes cristalograficas preferenciais ou textura
podem ser considerados como planos preferencias para o deslizamento de
discordancias, e consequentemente, para a deformacéo do material. Assim, espera-
se que ao tracionar um AID longitudinalmente, a grande quantidade de graos
alinhados nesta direcdo, facilite o movimento de discordancias, reduzindo a forga

necesséria para a deformacgéo do material.

Outro fator importante destacado por Hutchinson, Ushioda e Runnsjo (1985)
é a interagéo entre as fases do AID. Os autores afirmam que, quando a fase austenita
esta presente, esta introduz um estado de deformacgéo que conflita com o adotado
pela fase ferrita. De acordo com os autores, a constricdo mutua da deformagcdo em

ambas as fases aumenta a tensdo em certas dire¢cdes. Assim, a anisotropia na
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resisténcia mecanica € decorrente principalmente da presenca e da interacdo entre
graos com orientacdes cristalograficas preferenciais, isto ocorre simultaneamente, e
em ambas as fases. Como resultado tem-se um aumento de resisténcia por textura
cristalografica (HUTCHINSON, USHIODA e RUNNSJO, 1985). A TABELA 5.2 e a
FIGURA 5.4 apresentam as propriedades mecanicas do AID UNS S32760 em estudo.

TABELA 5.2 - RESULTADOS DOS ENSAIOS DE TRAGCAO

CORPO DE PROVA Rpoz [MPa] Rm[MPa] | ALONGAMENTO [%]

UNS S32760 BM T-2 604,65 854,637 29,4

UNS S32760 BM T-3 604,26 854,369 30,0

UNS S32760 BM L-1 566,09 806,513 35,6

UNS S32760 BM L-2 561,17 810,202 34,0

UNS S32760 BM L-3 558,99 808,42 36,6
UNS S32760 MB T média 604,45 + 0,076 854,50 + 0,036 29,7+0,18
UNS S32760 MB L média 562,08 26,46 807,04 + 6,81 35,4+ 3,44

pripsiviionk -7,0% 5,5% +19,2%

FONTE: Autor, 2020.

FIGURA 5.4 — PRINCIPAIS PROPRIEDADES MECANICAS DO METAL BASE UNS S32760
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FONTE: Autor, 2014.
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5.3 CARACTERIZACAO VISUAL DA SOLDA

A soldagem de chapas pela técnica FSW tem como caracteristica produzir
soldas autégenas, praticamente sem reforco e com bom acabamento superficial. Na
FIGURA 5.5 pode ser observada a chapa soldada com velocidade de 3 mm/s. Foi
produzido uma junta soldada com aproximadamente 450 mm de comprimento. Devido
ao angulo de inclinagédo do cabecote hidraulico (de 1,5°), este define a penetracédo do
ombro da ferramenta nas chapas de trabalho, do sentido de rotacdo desta, além da
forca axial e do movimento de soldagem, € produzido um tipo peculiar de conformacéo
a quente. Este processo termomecanico deixa visivel uma marca caracteristica, que

se repete ao longo de todo o comprimento de soldagem (ver FIGURA 5.6).

FIGURA 5.5 — CHAPAS UNIDAS APOS A SOLDAGEM POR FSW

.. Fim
Inicio

FONTE: Autor, 2015.

Na FIGURA 5.6 pode ser observada a variacdo no acabamento superficial da
face da solda ao longo do comprimento de soldagem. Pode-se observar que no final
da solda se obteve um melhor acabamento. E possivel verificar que a regido inicial
(ver FIGURA 5.6a) apresenta um pouco mais de rebarba do que a regido final, ou
regido de saida da ferramenta. Esta variacdo é considerada normal para este
processo, e pode ser causada por diversos fatores, como por exemplo: (i)
aquecimento da ferramenta; (ii) variagdo no alinhamento e/ou fixa¢do das chapas; (iii)
desgaste do ombro da ferramenta. Na ultima etapa, fica conformado um buraco cego
(ver FIGURA 5.6b), chamado na literatura de key hole. Este buraco é deixado pela
saida da ferramenta no final do processo de soldagem.
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FIGURA 5.6 — VARIACAO NO ACABAMENTO SUPERFICIAL PRODUZIDO PELO PROCESSO FSW
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NOTA: Em (a) inicio e em (b) final da junta soldada.
FONTE: Autor, 2016.
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5.4 CARACTERIZACAO MACRO E MICROESTRUTURAL DA JUNTA SOLDADA

A anadlise microestrutural na junta soldada também foi realizada nas trés
direcdes principais, tendo como principal objetivo permitir uma melhor visualizagéo da
microestrutura formada pelo processo de soldagem por friccdo e mistura mecanica.
Esta analise também permite uma melhor correlagédo entre o plano de propagacao da

trinca nos corpos de prova de tenacidade a fratura com a microestrutura do material.

A andlise da junta se inicia pela revelacdo da macroestrutura das secoes
transversal e de topo (ver FIGURA 5.7). A face da solda (secdo de topo) apresenta
uma zona de mistura do tamanho do ombro da ferramenta, de aproximadamente 20
mm. Pode ser observado um padréo microestrutural caracteristico, apresentando um
formato semicircular, caracteristica peculiar deste processo de soldagem. Este
bandeamento microestrutural esta principalmente relacionado com o angulo de

inclinacdo do cabecote hidraulico e com a velocidade de soldagem.

Analisando a secao transversal da junta soldada (FIGURA 5.7b), pode-se

constatar que essa é composta por uma microestrutura assimétrica com regides bem
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distintas. E possivel observar um padrdo microestrutural em formato de anéis,
evidenciando diferentes regides do material misturadas pela ferramenta. Geralmente,
a zona de mistura, regiao que efetivamente ocorre a deformacéo do material, chamada
pela literatura de ZTMA ou Nugget Zone (LOHWASSER e CHEN, 2010) € dividida em
trés regides: (a) Zona de Mistura — Lado de Retrocesso (ZM-LR); (b) Zona de Mistura
— Centro (ZM-C) e Zona de Mistura — Lado de Avanco (ZM-LA).

FIGURA 5.7 - MACROESTRUTURA DA JUNTA SOLDADA

Roe TN

Direcéo de
 Soldagem

NOTA: Em (a) se¢éo topo; (b) secdo transversal. A linha tracejada representa a localizacdo da trinca
aguda do ensaio de mecéanica da fratura. Ataque: NaOH 40% eletrolitico, 4-5V, 10s.

FONTE: Autor, 2016.

Vale destacar que o sentido da permeac¢éo do hidrogénio durante os ensaios
realizados € para dentro do material, ou seja, para dentro da pagina (na secao
transversal). A localizacdo da trinca no corpo de prova de tenacidade a fratura é
representada pela linha tracejada (ver FIGURA 5.7b). Entdo, o hidrogénio que permeia
a partir da ponta da trinca segue na dire¢do de soldagem. Posto isso, intui-se que o
fluxo de hidrogénio que atravessa a junta soldada deva cruzar perpendicularmente o

bandeamento microestrutural observado (ver FIGURA 5.7a).

Na FIGURA 5.8 € mostrado com maior ampliacdo a alteracdo microestrutural
produzida pelo processo de soldagem na face superior da junta soldada. No centro da
zona de mistura observa-se um significativo refino microestrutural (FIGURA 5.8a). Foi
verificado que a orientacdo das ilhas de austenita alterou-se em 90°. A largura das
ilhas foi consideravelmente reduzida. Pode-se notar que o0 bandeamento
microestrutural anteriormente citado, é composto de duas regides bem distintas,

variando consideravelmente o tamanho das ilhas de austenita (ver FIGURA 5.8).
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FIGURA 5.8 - MICROGRAFIAS DA FACE SUPERIOR DA JUNTA SOLDADA

NOTA: Ataque: NaOH 40% eletrolitico, 4-5V, 10s. i
FONTE Autor, 2017.

A regido da face da solda é considerada uma das regides mais quentes do
processo de soldagem FSW (LOHWASSER e CHEN, 2010). Esta regido recebe uma
grande quantidade de calor, resultante do atrito das pecas de trabalho com o ombro
da ferramenta. Uma importante constatacdo € que ndo foi verificado fases
intermetdlicas na junta soldada. O ataque eletrolitico utilizado (solu¢cao aquosa 40%
NaOH), € normatizado (ASTM A923-08) como método para revelar a presenca de

fases intermetalicas nos AIDs.

A FIGURA 5.9 mostra a microestrutura da secao transversal da junta soldada,
regido onde esta localizada a pré-trinca do corpo de prova de tenacidade a fratura.
Observa-se uma grande variagdo na constituicdo microestrutural em uma pequena
area analisada (ver FIGURA 5.9a). As micrografias também evidenciam regides com

diferentes refinos microestruturais (ver FIGURA 5.9b).

FIGURA 5.9 — MICROGRAFIAS DA SEGAO TRANSVERSAL

e

-

SRS T R R T N T S e R

NOTA: Ataque: NaOH 40% eletrolitico, 4-5V, 10s.

FONTE: Autor, 2017.
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A secdo longitudinal de junta soldada pode ser observada na FIGURA 5.10,
em um corte realizado no centro da zona de mistura. Neste caso, a permeacédo do
hidrogénio ocorre transversalmente a esta microestrutura. Também se nota regites
com diferentes graus de refino. Pode-se afirmar que é bastante significativa a
alteracdo no formato, tamanho e disposicéo das ilhas de austenita, assim é sensato
pensar que esta microestrutura apresenta como um caminho tortuoso para a difusdo
do hidrogénio através da junta soldada.

FIGURA 5.10 - MICROESTRUTURA DA SECAO LONGITUDINAL DA JUNTA SOLDADA

NOTA: Ataque: NaOH 40% eletrolitico, 4-5V, 10s.
FONTE: Autor, 2016.

E por fim, é apresentado a microestrutura do centro da zona de mistura em
perspectiva (FIGURA 5.11). Ao comparar com a condi¢ao de MB, fica evidente o refino
microestrutural e a alteracdo na disposicdo espacial das fases. Esta pode ser
considerada a microestrutura que se apresenta logo a frente da pré-trinca nos corpos
de prova de tenacidade a fratura ensaiados.
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FIGURA 5.11 — CONSTITUICAO MICROESTRUTURAL DA JUNTA SOLDADA

L (Direcéo
de
Soldagem)

NOTA: Ataque: NaOH 40% eletrolitico, 4-5V, 10s.
FONTE: Autor, 2017

A FIGURA 5.12 mostra os resultados obtidos pela técnica EBSD para a se¢éo
transversal da junta soldada (centro da zona de mistura). Na FIGURA 5.12a observa-
se a distribuicdo de fases desta regido, o percentual de ferrita verificado foi de 56,7%,
um pequeno aumento em relacdo ao metal base, mas ainda dentro do recomendado
pela norma BS ISO 15156-3 (2009). A normativa especifica um limite de 70% de ferrita
para juntas soldadas de AID aplicados em equipamentos de producado de 6leo e gas
gue estejam sujeitos a problemas decorrentes de HISC.

Na FIGURA 5.12b observa-se a distribuicdo dos gréaos efetivos desta regiao.
Fica evidente o refino microestrutural da junta soldada. Para ambas as fases, ferrita e
austenita, os graos apresentaram significativa reducéo, com EGS de 6,4 e 2,5 um,

respectivamente. Aproximadamente uma reducdo de trés vezes no valor médio do
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EGS foi verificado. Considera-se que quanto menor for o tamanho de grao, maior sera
a quantidade de contornos por unidade de area. Consequentemente, maior sera a
quantidade de sitios aprisionadores de hidrogénio. De acordo com a literatura, 0os
sitios impedem ou reduzem a difuséo do hidrogénio no reticulado cristalino, e assim,
reduzem a intensidade da fragilizacdo pelo hidrogénio intersticialmente difundido
(CHOU e TSAI, 1999; LUU, LIU e WU, 2012). As principais caracteristicas
microestruturais do centro da zona de mistura sao resumidas na TABELA 5.3.

FIGURA 5.12 — QUANTIFICAGAO DE FASES E DE TAMANHO DE GRAO EFETIVO DA SECAO
TRANSVERSAL DA JUNTA SOLDADA — EBSD

ot ]

NOTA: Em (a) distribuicdo de fases (em verde fase austenita) e em (b) distribuicdo de EGS.
FONTE: Autor, 2017.

TABELA 5.3 — CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL DA JUNTA SOLDADA

i ZONA DE
PARAMETRO ZONA DE MISTURA MISTURA/MB
TRANSVERSAL
Ferrita (%) 56,7 +6,4%
Austenita (%) 43,3 -7,2%
Tamanho de gréo efetivo da ferrita (um) 6,4 -65,6%
Tamanho de gréo efetivo da austenita (um) 25 -67,5%
Fator de forma das ilhas de austenita 10,9:1 +16,0%
Espacamento Interaustenitico (um) 7,5 -35,3%

FONTE: Autor, 2020.



120

Outro fator que deve ser destacado na investigacdo microestrutural da junta
soldada é o espacamento interaustenitico (El). Foi verificado que para as trés direcdes
principais, o El foi significativamente reduzido no centro da zona de mistura (ver
TABELA 5.4). Vale relembrar que a interface entre as fases é considerada sitio de
aprisionamento de hidrogénio, afetando assim a difusividade efetiva desse elemento.
A difusdo é mais intensa na ferrita, quando o hidrogénio encontra a fase austenita, a
difusdo diminui. Portanto, quanto menos espacadas estiverem as ilhas de austenita,
pressupde que menor serd a difusividade efetiva no material.

TABELA 5.4 — ESPACAMENTO INTERAUSTENITICO DA JUNTA SOLDADA

SEGAO TRANSVERSAL LONGITUDINAL TOPO

Micrografia
Media 7,5 5,6 5,8
El (Hm)
Solda/MB -35,3% -57,6% -75,0%

NOTA: Ataque: NaOH 40% eletrolitico, 4-5V, 10s.n
FONTE: Autor, 2020.

5.5 ENSAIOS DE MICRODUREZA NA JUNTA SOLDADA

Na FIGURA 5.13 é apresentado o perfil horizontal de microdureza vickers (HV
0,3 kgf, 10 s) realizado na secéo transversal da junta soldada. Pode-se observar um
aumento de dureza na zona de mistura, com um pico no lado de avanco, chegando a
um valor maximo de 340. O metal base apresentou dureza média de 283,4 + 19,3. A
junta soldada apresentou dureza média no lado de avanco da zona de mistura de
334,6 = 3,0. O aumento percentual nesta regido em relacdo ao metal base foi de 18
%. A amostragem foi de cinco indentagfes em cada regido. Atribui-se o aumento de
dureza principalmente ao refino de grado produzido pelo processo de soldagem por

friccdo e mistura mecanica.
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FIGURA 5.13 — PERFIL HORIZONTAL DE MICRODUREZA (HV 0,3) A MEIA-ESPESSURA DA

JUNTA SOLDADA
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NOTA: A linha tracejada representa a interface entre a Zona de Mistura e o metal base (MB). LR —
Lado de Retrocesso e LA — Lado de Avango.

FONTE: Autor, 2016.

O perfil vertical de microdureza vickers realizado no centro da zona de mistura
da secdo transversal da junta soldada apresentou um valor médio de 305,93 + 16,82
(ver FIGURA 5.14). Isso representa 7,95 % a mais de dureza do que o metal base. A
maxima dureza de 352 foi obtida proximo a raiz da junta soldada e pode estar
relacionada com uma maior taxa de resfriamento localizada nesta regido, devido ao
fluxo de agua existente no backing bar. Vale lembrar que nessa regido, a ferramenta
nao encosta no final da chapa, ou seja, parte do material ndo € misturado pela
ferramenta, esse fato peculiar do processo FSW também pode ter influenciado os
resultados observados.

FIGURA 5.14 — PERFIL VERTICAL DE MICRODUREZA (HV 0,3) NO CENTRO JUNTA SOLDADA
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Microdureza (HV 0,3)
FONTE: Autor, 2016.
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5.6 ENSAIOS DE TENACIDADE A FRATURA

Para a andlise das propriedades de tenacidade a fratura do material em
estudo é importante relembrar que o AISD UNS S32760 é um material bifasico,
composto de duas fases com diferentes propriedades fisicas, mecanicas e de difusao.
Entdo, espera-se que a distribuicdo, a quantidade, o tamanho e o formato de cada
fase, que sao diferentes para cada direcdo analisada, influenciem nos resultados
obtidos. Desse modo, o AISD exibe anisotropia para as propriedades de escoamento,
resisténcia e de tenacidade. A FIGURA 5.15 apresenta os valores obtidos nos ensaios
de tenacidade a fratura para o metal base e para a junta soldada em ambas as

condi¢bes analisadas.

FIGURA 5.15 — RESULTADOS DE TENACIDADE A FRATURA AO AR E NO MEIO

0,70 0,68

0,60

0,64

MB (T-L)

Meio MB (L-T)
0,06 Y

0,20
0,16

0,02

Amostra / Orientacéo entalhe / Condicéo

FONTE: Autor, 2020.

O metal base apresentou valores medios de CTOD ao ar de 0,46+0,03 e
0,66+0,02 mm para o entalhe disposto nas orientagdes T-L e L-T, respectivamente. A
queda de 23,3% no valor do CTOD em virtude da orienta¢do do entalhe esta de acordo
com a literatura (NILSSON, 1992, EL-YAZGI e HARDIE, 1996, IMOA, 2009,
PILHAGEN, 2013). Na direcéo transversal (L-T) as ilhas de austenita se apresentam
em uma disposi¢cdo mais favoravel, agindo como barreiras mais efetivas para a
propagacdo de trincas. Neste caso, a dire¢cdo de propagacdo do plano da trinca é
transversal a direcdo principal de laminacao e, portanto, transversal a direcdo em que
as ilhas de austenita apresentam o maior fator de forma (31:1). Deve ser considerado
gue a austenita é a fase mais ductil e tenaz do AISD (FLOREEN e HAYDEN, 1968;
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NILSSON, 1992; KRAUSS, 2005). Dessa forma, a disposicéo e formato das ilhas de
austenita aumentam a tenacidade a fratura na direcédo transversal de propagacao da

trinca, ou seja, L-T.

A solda (centro da zona de mistura) apresentou um valor médio de CTOD de
0,38+0,04 mm ao ar. Isto representa 17,4% a menos em relagdo a média apresentada
pelo MB na direcdo longitudinal (T-L). A queda na tenacidade esta relacionada
principalmente com o aumento de resisténcia mecanica da junta soldada (ver
APENDICE 5), comum em soldagem no estado sélido. De acordo com a literatura, o
aumento de resisténcia mecanica da junta soldada por FSW ¢é justificada pelo fato da
zona de mistura apresentar uma microestrutura mais refinada e com maiores valores
de dureza, em comparacdo ao MB (SATO et al. 2005; SANTOS, 2012 e
ESMAILZADEH et al., 2013). Pelo menos em parte, este menor valor médio de CTOD
também pode estar associado ao aumento no percentual de ferrita (0 aumento foi de
6,4%), que é de fato, a fase menos ductil e mais resistente.

Pode-se considerar que a difusdo do hidrogénio, responséavel pela fragilizacdo
do material, também é influenciada pela constituicdo do material bifasico (AISD). Seja
esta bandeada ou extremamente refinada e assimétrica, como observado na zona de
mistura da junta soldada. A difusividade efetiva do hidrogénio no material dependera
basicamente do coeficiente de difusdo, do tamanho de grdo, além do formato, da
guantidade e da disposicdo de cada fase. A presenca de sitios aprisionadores de
hidrogénio também afeta significativamente a difusividade efetiva desse elemento no
material. Vale ressaltar que a difusividade do hidrogénio na ferrita é significativamente
maior do que na austenita, sendo esta, a fase responsavel pela maior parte do
hidrogénio difundido no material. A difusividade na ferrita pode chegar a ser 125.000
vezes maior do que na austenita (OWCZAREK e ZAKROCZYMSKI, 2000 e 2002).

O metal base com o entalhe disposto na direcdo longitudinal foi o que
apresentou o menor valor de CTOD médio, quando ensaiado no meio com protecao
catédica, sendo apenas de 0,04 mm. Isso representou uma queda de 92% na
tenacidade a fratura (ver FIGURA 5.45). Esta drastica reducao de tenacidade pode
ser explicada com base no fato de que a difusdo de hidrogénio e consequente
fragilizacdo € mais intensa na ferrita e também porque, na orientagdo T-L, o entalhe
esta paralelo as bandas de austenita e de ferrita. Neste caso, a dire¢éo de propagacao

da trinca esta alinhada com a matriz ferritica, que apresenta graos efetivos grandes e
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alongados na direcéo de laminac&o. Nesta orientacdo, foi medido o maior tamanho de
grao efetivo da ferrita, 46,8 pm. Assim, existe uma tendéncia de o hidrogénio difundir
e trincar por clivagem através da ferrita, desviando das ilhas de austenita, que na
direcéo longitudinal apresentam o maior fator de forma, significativos 31:1.

Vale lembrar que, para o calculo do tamanho de gréo efetivo, somente foram
considerados contornos de grdo com diferenca de orientacdo maior do de 15°. Estes
sao capazes de bloquear a movimentacao de discordancias em materiais ducteis ou
desviar as trincas de clivagem em materiais fragilizados, o que significa uma maior
energia consumida para a fratura ou maior tenacidade (SCHEID et al., 2016). Assim,
pode-se afirmar que quanto maior for o tamanho de gréo efetivo para um determinado
material, menor sera a quantidade de barreiras de alto angulo por unidade de area,

resultando em uma menor tenacidade a fratura.

A FIGURA 5.16 mostra uma trinca avancando em um corpo de prova de
tenacidade a fratura do MB com o entalhe na orientacdo (T-L) em um ensaio sob
protecdo catodica. Observa-se claramente que a trinca avanca preferencialmente pela
ferrita em uma linha praticamente reta, percorrendo a interface entre as fases até
encontrar uma ilha de austenita, que muitas vezes bloqueia o avango da trinca. De
fato, as ilhas de austenita funcionam como barreira para a propagacao de trincas de
clivagem, o que aumenta o caminho de propagacao e, assim, a energia total de fratura.
O fato da trinca também percorrer a interface entre as fases pode ser um indicativo

gue o hidrogénio aprisionado nas interfaces também fragiliza o material.

FIGURA 5.16 — MICROGRAFIA MOSTRANDO O CAMINHO DA TRINCA NO METAL BASE
FRAGILIZADO PELO HIDROGENIO

NOTA: Ensaio de tenacidade a fratura interrompido. Orientacdo do entalhe T-L.
FONTE: Autor, 2016.
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O metal base com entalhe disposto na transversal apresentou um valor médio
de CTOD de 0,22 mm, quando ensaiado no meio com protecdo catddica,
representando uma queda de 67% (ver FIGURA 5.17) em relag&o ao valor obtido na
condicdo ao ar. Em contrapartida, a junta soldada com o entalhe disposto no centro
da zona de mistura e paralela a dire¢cdo de soldagem apresentou a menor queda
percentual na condicao fragilizada. A junta soldada exibiu uma reducéo no valor médio
do CTOD de 53% (ver FIGURA 5.17), apresentando um valor médio de 0,18 mm.
Sugere-se que a menor susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio da junta
soldada se deve, principalmente, a reducéo na difusividade efetiva do hidrogénio ja
gue os sitios de aprisionamento aumentaram devido ao refino de gréo. Outro fator que

deve ser considerado é a disposicao espacial das fases.

Uma das formas de analisar o grau de fragilizacdo de um material é verificar
a relacao das propriedades de interesse, na condi¢do ao ar e apds o ensaio no meio.
A FIGURA 5.17 mostra o indice de fragilizacdo dos ensaios de tenacidade a fratura, a
partir dos valores médios de CTOD obtidos a partir dos resultados individuais de cada

ensaio realizado (ver Equacéo 20).

CTOD no meio

Indice de fragilizagdo = 1 — CTOD ao ar

(20)

FIGURA 5.17 — INDICE DE FRAGILIZA(;AO COM BASE NOS VALORES MEDIOS DE CTOD
100% oo,

Q0%

a80%

70% BT %

B0% 3%

a0%

40%

0%

20%

10%

0%

Percentual de Fragilizagao (CTOD)

MB (T-L) MEB (L-T) Solda (T-L)
Condigao ensaiada
FONTE: Autor, 2020.
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Com o objetivo de comparar os resultados de tenacidade a fratura obtidos
neste trabalho com os dados disponiveis na literatura, foram selecionados os
resultados obtidos pelos autores Fonseca (2014) e Scheid et al. (2017). Estes autores
também realizaram ensaios de tenacidade a fratura por flexdo em trés pontos, em
condicbes de fragilizacdo parecidas e estudaram ligas semelhantes ao AISD
investigado. Na FIGURA 5.18 mostra a comparacao dos resultados de tenacidade.
Ambos os autores utilizaram paredes de tubo como material de ensaio, assim 0s
resultados de tenacidade a fratura para o MB foram obtidos em corpos de prova com
orientacdo L-R. Deste modo, os resultados destes autores foram comparados com os

resultados de CTOD obtidos neste trabalho na orientag¢édo L-T.

Posto isto, para o MB com o entalhe disposto na direcédo transversal ao maior
alongamento das ilhas de austenita, a reducéo percentual da tenacidade a fratura, na
condicao fragilizado, foi de 67% para o trabalho desenvolvido nesta tese. Fonseca
(2014) encontrou uma reducao de 52% e Scheid et al. (2017) obteve uma reducao de
71% natenacidade a fratura do MB. As diferencas nos valores percentuais de reducao
podem estar relacionadas com as caracteristicas microestruturais do material, como:
espacamento interaustenitico, fator de forma das ilhas de austenita, presenca de

inclusdes, tamanho de grdo, entre outras variaveis, como o teor de elementos de liga.

Fonseca (2014) produziu soldas pelo processo GTAW com a mesma liga
estudada nesta tese (AISD UNS S32760). Neste caso, a tenacidade a fratura da junta
soldada ao ar produzida pelo processo FSW apresentou maiores valores de
tenacidade, 0,38 mm para FSW e 0,17 mm para processo GTAW. Quando o ensaio
foi realizado sob protecdo catddica, a junta soldada pelo processo FSW apresentou
uma reducao na tenacidade de 53%, enquanto que a reducédo na tenacidade a fratura
da junta soldada obtida pelo processo GTAW foi de 76,5%. Estes dados sugerem que
a junta soldada produzida pelo processo de friccdo e mistura mecanica apresenta
menor susceptibilidade a fragilizac&o pelo hidrogénio do que a soldagem convencional
por fusdo para o aco AISD UNS S32760. Pode-se sugerir que a microestrutura
refinada com uma disposicao espacial peculiar e balanceada das fases (praticamente
ndo houve alteracdo das fracbes de ferrita e austenita) € menos suscetivel a
fragilizacdo pelo hidrogénio em comparacdo com uma microestrutura colunar,

tradicionalmente obtida na soldagem convencional por fuséo.
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FIGURA 5.18 — COMPARATIVO DOS RESULTADOS DE TENACIDADE A FRATURA OBTIDOS NA
TESE COM RESULTADOS DA LITERATURA
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FONTE: Autor, 2020.

5.7 FRACTOGRAFIA DO METAL BASE ENSAIADO AO AR

A FIGURA 5.19 apresenta uma imagem em lupa e uma fractografia em baixo

aumento de um corpo de prova de tenacidade a fratura do metal base ensaiado ao ar.

Neste caso, 0 entalhe esta na orientacdo T-L. Pode-se observar que a superficie de

fratura € composta de microcavidades, chamadas pela literatura de dimples. Isso

caracteriza um comportamento ductil. Em ambas as orientacfes analisadas (T-L e L-

T), o comportamento de tenacidade a fratura foi o mesmo, fratura ductil por

coalescéncia de microcavidades.
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FIGURA 5.19 — IMAGEM EM LUPA E FRACTOGRAFIA DE BAIXO AUMENTO DE UM CORPO DE
PROVA TIPO SENB NA CONDI(;AO MB AO AR COM ENTALHE NA DIRECAO LONGITUDINAL

Nt e Q“"t‘l\" R T 2 2 M T 1,
e e e R T By
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N.14 - MB-L SDSS

FONTE: Autor, 2016.

De fato, observa-se uma grande quantidade de inclusées no interior das
microcavidades e uma pequena influéncia destas no aspecto das superficies de
fratura, mais especificamente no tamanho de algumas microcavidades. Esta
caracteristica é observada principalmente quando o entalhe do corpo de prova esta
paralelo a direcdo longitudinal ou dire¢do de laminag&o (orientagdo T-L). Neste caso,
o entalhe também esté paralelo aos aglomerados de inclusdes observados na secdo
de topo do metal base (ver APENDICE 6).

A FIGURA 5.20 compara as superficies de fratura em ambas direcbes
analisadas, longitudinal (T-L) e transversal (L-T). Na fratura com o entalhe na
orientacdo T-L (ver FIGURA 5.20a) observa-se algumas microcavidades maiores,
contendo muitas inclusdes em seu interior (ver FIGURA 5.21). E consenso na literatura
gue as inclusdes podem reduzir as propriedades mecanicas dos materiais. No caso
de materiais hidrogenados, a presenca de inclusdes pode aumentar a quantidade de
interfaces, ou seja, sitios para aprisionamento do hidrogénio. Durante a deformacao
plastica, as inclusdes podem impedir o movimento das discordancias, auxiliando no
processo de fratura denominado pela literatura de glide-plane decohesion (ZHENG et
al., 2012).
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FIGURA 5.20 - COMPARA
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A FIGURA 5.21 mostra o interior de uma grande microcavidade contendo
muitas inclusdes ndo metalicas (0xidos de Ti e V), esta regido é indicada pela seta na
FIGURA 5.20a. A microcavidade esté localizada logo a frente da pré-trinca, sendo
interessante destacar que a zona de estiramento da ponta da trinca, também chamada
pela literatura de stretch zone, € significativamente menor na regido da grande
microcavidade que nas regides adjacentes. Isto pode ser um indicativo da ocorréncia
de uma menor tenacidade localizada em regides de acumulo de inclusGes (ver
APENDICE 6).

FIGURA 5.21 — FRACTOGRAFIA EVIDENCIADO GRANDE MICROCAVIDADE COM INCLUSOES

AV TR . e . N 4 N Wm

(3 )
AccV Mag F——1 50um
200KV %270 N.14 - MB-L SDSS

Mag F—— 10um
200kV %1200 N.14 - MB-L SDSS

NOTA: MB, orientacédo do entalhe T-L. Em (a) microcavidade grande logo a frente da pré-trinca e em
(b) interior da microcavidade apresentando aglomerado de inclusdes.

FONTE: Autor, 2016.
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5.8 FRACTOGRAFIA DA JUNTA SOLDADA ENSAIADA AO AR

A FIGURA 5.22 mostra a superficie de fratura da junta soldada, ensaiada ao
ar e com o entalhe posicionado no centro da zona de mistura. O entalhe esté paralelo
a direcdo de soldagem, mesma direcdo do metal base T-L. Pode-se observar que a

superficie apresenta microcavidades. Isso caracteriza um comportamento ductil.

FIGURA 5.22 -FRACTOGRAFIA DO CENTRO DA ZONA DE MISTURA DA JUNTA SOLDADA -
ORIENTACAO T-L — DIRECAO DE SOLDAGEM

e

%40 N.1-SOLDA ZM-C SDSS

NOTA: Corpo de prova de tenacidade a fratura (solda, orientagdo T-L, CTOD de 0,355 mm).
FONTE: Autor, 2016.

Com uma andlise mais cuidadosa, foram observadas algumas regifes da
superficie de fratura composta de dimples de tamanho bastante reduzido. A FIGURA
5.23 mostra uma regiao logo a frente da pré-trinca de fadiga, que evidencia o grande
refino microestrutural por conta do processo de soldagem. Também pode-se observar
gue a zona de estiramento é significativamente menor, do que o observado nas
regibes adjacentes. Isto pode ser um indicativo que esta faixa de material refinada
pelo processo de soldagem, também resulta em uma regido localizada de menor
tenacidade.
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FIGURA 5.23 — FRACTOGRAFIA DA JUNTA SOLDADA EVIDENCIANDO REGIAO BASTANTE
REFINADA LOGO A FRENTE DA PRE-TRINCA
. ‘_,_: a;' - / o/ ' ' :

Mag J———— 50um
x 200 N.1 - SOLDA ZM-C SDSS

Aoy Ma aQ
15.0kY  x 1000 N.1-S0LDA ZM

NOTA: (solda, orientacédo T-L, CTOD de 0,355 mm). (a) observa-se dimples no centro do corpo de
prova fraturado e regido com zona de estiramento reduzida; (b) mostra com mais aumento a regido
com dimples de tamanho bastante reduzido.

FONTE: Autor, 2016.
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5.9 FRACTOGRAFIA DO METAL BASE ENSAIADO NO MEIO

Sob protecdo catddica, as superficies de fratura tiveram a sua aparéncia
significativamente alterada, indicando uma mudanga no micromecanismo de falha. A
FIGURA 5.24 mostra a fractografia da superficie de fratura de um corpo de prova do
metal base, ensaiado no meio e com o entalhe disposto na orientacdo T-L. O aspecto
da fratura € fundamentalmente fragil, ainda que se observe uma pequena parcela de
deformacéo plastica. O mesmo comportamento foi observado para a dire¢édo L-T.

Adicionalmente, para ambas as orientacdes analisadas, foi constatada a
presenca de muitas trincas secundarias, conhecidas na literatura por delaminacdes
ou splits (SIEURIN e SANDSTROM, 2006). Estas crescem perpendicularmente a
direcéo da trinca principal e ocorrem principalmente nas interfaces entre as fases. A
presenca de trincas secundarias ou delaminagdes leva a supor que a fragilizagdo pelo
hidrogénio também afeta a adeséo entres as fases deste material bifasico. Vale

lembrar que as interfaces entre as fases sao consideradas sitios de aprisionamento.

FIGURA 5.24 -FRACTOGRAFIA DO MB EM ENSAIO NO MEIO — DIRECAO LONGITUDINAL

WL

;k. ; il ..!";‘,,,\'4 “

P W3, A e

2 3
p———1 500um

200kV %30

NOTA: Corpo de prova de tenacidade a fratura (MB, orientacéo T-L, CTOD de 0,055 mm).
FONTE: Autor, 2016.

Ao realizar uma analise com maior aumento (ver FIGURA 5.25), pode-se
observar facetas lisas, morfologia tipica de fratura fragil, com indicios de deformacéo
plastica entre estas. Na FIGURA 5.25b podem ser observadas fraturas

transgranulares apresentando degraus de clivagem em seu interior.
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FIGURA 5.25 - FRACTOGRAFIA DO MB (T-L) EM ENSAIO ASSISTIDO PELO MEIO

iy "I !

200kV  x100

g4r [
0\

A
.

"

L

700 Pré-Trinca

200 kv

NOTA: (CTOD de 0,055 mm). Em (a) séo observadas facetas lisas caracteristicas de fratura fragil.
Em (b) detalhe dos degraus de clivagem observados.

FONTE: Autor, 2016.
A FIGURA 5.26 mostra uma fratura transgranular na ferrita, orientagao T-L.
Ficam bem evidentes os degraus de clivagem, com deformacao plastica residual nas
bordas das faces. Este aspecto forma um padréo de fratura fragil conhecido pela

literatura como river pattern (ASM, 1987).
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FIGURA 5.26 — FRATURA TRANSGRANULAR POR CLIVAGEM NA FERRITA FRAGILIZADA

¥ oY, Y
4 o |

NOTA: Corpo de prova de tenacidade a fratura (MB, orientacdo T-L, CTOD de 0,017 mm).
FONTE: Autor, 2016.

5.10 FRACTOGRAFIA DA JUNTA SOLDADA ENSAIADA NO MEIO

A FIGURA 5.27 mostra a fractografia em baixo aumento da superficie de
fratura de uma junta soldada ensaiada no meio com protecéo catédica e com o entalhe
posicionado no centro da zona de mistura. Diferentemente do observado na superficie

de fratura do MB, néo foi constatado o fendbmeno de delaminagéo.

FIGURA 5.27 - FRACTOGRAFIA DE UMA JUNTA SOLDADA EM ENSAIO ASSISTIDO PELO MEIO

R

15.0 kV 40

NOTA: Corpo de prova de tenacidade a fratura (solda, orientacédo T-L, CTOD de 0,164 mm).
FONTE: Autor, 2016.



136

A superficie de fratura se apresenta com um aspecto liso (ver FIGURA 5.28),
com indicios de deformacéo plastica entre as facetas de clivagem. Nota-se que as

facetas de clivagem s&o menores do que aquelas presentes no metal base.

FIGURA 5.28 — SUPERFICIE DE FRATURA DA JUNTA SOLDADA APOS ENSAIO NO MEIO

b |

Pré-Trinca

NOTA: Corpo de prova de tenacidade a fratura (solda, orientagédo T-L, CTOD de 0,164 mm).
FONTE: Autor, 2016.
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Ao analisar a superficie de fratura do segundo corpo de prova da junta soldada
(ver FIGURA 5.29), observa-se uma morfologia apresentando certa deformacao
plastica, semelhante as microcavidades observadas nas fraturas ao ar. A seta mostra
um conjunto de planos de deslizamento observado no interior de uma microcavidade.
Este conjunto de planos forma um padréo de deformacédo plastica conhecido pela
literatura de serpertine glide (BEACHEM e MEYN, 1968). Isto caracteriza um

comportamento bem mais ductil do que o observado na condicéo fragilizada do MB.

FIGURA 5.29 — FRACTOGRAFIA DA JUNTA SOLDADA EM CONDICAO DE PROTECAO
CATODICA — MECANISMO DUCTIL — SERPENTINE GLID

5\ W
' /

ooV Mag
150KV x 3000 Pré-Trinca

NOTA: Corpo de prova de tenacidade (solda, CTOD de 0,201 mm). (a) regido logo a frente da pré-
trinca com aspecto ductil. (b) pequenas facetas de clivagem no interior de microcavidade.

FONTE: Autor, 2016.
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6 CONCLUSOES

Através dos resultados obtidos neste trabalho pode-se concluir que o
processo de soldagem por friccdo e mistura mecanica reduziu a suscetibilidade do aco
inoxidavel superduplex UNS S32760 a fragilizacdo pelo hidrogénio produzido pela

protecdo catddica.

O estudo realizado sugere que a alteragdo significativa ocorrida na
microestrutura do material, com a formacao de uma microestrutura refinada na junta
soldada, alterou significativamente a difusividade efetiva do hidrogénio na junta
soldada. As principais razfes para isso sao a reducao significativa no tamanho de
grdo e, por consequéncia, o aumento da superficie de contornos, que sé&o
considerados sitios de aprisionamento de hidrogénio, e a alteracdo significativa na

disposicéo espacial das fases, produzindo um caminho mais tortuoso para a difusao.

A maior suscetibilidade foi observada no metal base com orientacdo do
entalhe no sentido principal de laminacédo (T-L). Isto pode ser correlacionado com um
caminho preferencial para a difuséo do hidrogénio. Nesta orientacdo, o MB apresenta
graos grosseiros e alongados de ferrita. Assim, presume-se que o0 encharque pelo
hidrogénio e, por consequéncia, a fragilizacdo do material, € facilitada nessa
orientacdo. Destaca-se que a difusividade do hidrogénio na fase ferrita € na ordem de

10° vezes maior que na fase austenita.

Foi observado na microestrutura da zona de mistura da junta soldada que as
ilhas de austenita ndo estdo mais tdo alongadas, como na microestrutura original. A
orientacdo das ilhas de austenita se alterou em um angulo de praticamente 90° para
as orientacdes de topo e longitudinal da junta soldada. Assim, presume-se que a nova
disposicdo das fases aumentou a dificuldade de difusdo do hidrogénio na matriz
ferritica, aléem de dificultar o avancgo da trinca, em comparagdo com a microestrutura

original.

Em relacdo aos micromecanismos de fratura, a junta soldada, apesar de estar
na condicao de fragilizada pelo hidrogénio, apresentou um mecanismo de deformacao
plastica conhecido na literatura como serpentine glide. As fractografias evidenciam
caracteristicas bem menos frageis que as observadas na condicdo de metal base
fragilizado, onde foi verificado a predominancia da fratura fragil por clivagem de

maneira transgranular na fase ferrita.
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7 TRABALHOS FUTUROS

Como forma de complementacéo deste trabalho sugere-se algumas analises
complementares, além da continuidade do desenvolvimento do processo de soldagem

por FSW em acos inoxidaveis duplex:

e Ensaios de resisténcia a corrosao da junta soldada.
e Ensaios de pearmeabilidade de hidrogénio da junta soldada.
e Soldagem de tubulacéo de acos inoxidaveis duplex pela técnica FSW.

e Soldagem FSW de chapas de AISD em maiores espessuras.
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APENDICE 1 — FERRAMENTA USADA NA PRIMEIRA ETAPA EXPERIMENTAL

A ferramenta utilizada na primeira etapa experimental apresenta um desgaste

prévio significativo e pino com 4 mm de altura (ver FIGURA 6.1).

FIGURA 6.1 - FERRAMENTA DE PCBN UTILIZADA NA PRIMEIRA ETAPA EXPERIMENTAL

FONTE: Autor, 2014.
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APENDICE 2 — DESENVOLVIMENTO REALIZADO NA PRIMEIRA EXPERIMETAL

TABELA 6.1 — PRINCIPAIS PARAMETROS DE SOLDAGEM E RESULTADOS OBTIDOS

VELOCI " APORTE | TAMANHO
No. | NOME | DADE RO(IArS)AO on(iﬁf T?ﬁ?ﬂ;’E TERMICO | WORMHOLE OB(S;’ESVA
(mms) P ' (kJ/mm) (mm)
1 1546 1 500 30 47,9 2,51 0,48 Controle de
posicao
> 1547 7 500 30 48,8 1,28 0,73 Controle de
posicao
3 1657 1 500 35 51,3 2,69 0,82 Termopar
na raiz
4 1674 1 500 40 55,0 2,88 1,64 Rebarba
excessiva
5 1685 1 400 40 65,7 2,75 0,17 .
6 1686 2 400 40 715 1,50 0,16 Melhor
resultado
7 1687 3 400 40 81,0 1,13 0,66 -
8 1712 2 400 45 78,2 1,64 0,26 -
9 1713 3 500 50 74,6 1,31 0,51 Defeito
face solda

NOTA: A melhor solda foi a de numero seis (destacada em negrito). O tamanho do defeito de wormhole
foi medido na secao transversal da junta soldada, através de uma linha horizontal.

FONTE: Autor, 2014.

Na FIGURA 6.2 pode ser observado algumas soldas com defeito conhecido

como wormhole, formado sempre no lado de avanco da zona de mistura.

FIGURA 6.2 — SECOES TRANSVERSAIS DAS SOLDAS OBTIDAS NA PRIMEIRA ETAPA PRATICA

NOTA: (a) solda no. 3; (b) solda no. 4; (c) solda no. 5; (d) solda no. 6, melhor resultado experimental,
ou seja, menor tamanho do defeito wormhole; (e) solda no. 8 e (f) solda no. 9.

FONTE: Autor, 2014.
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APENDICE 3 — PERFIL TERMICO DAS SOLDAS DA SEGUNDA ETAPA
EXPERIMENTAL

A FIGURA 6.3 apresenta o perfil térmico das soldas realizadas na segunda
etapa experimental com a ferramenta nova. Estas foram realizadas com velocidade
de soldagem de 1 e 3 mm/s, respectivamente. Isto representa um aporte térmico de
2,34 e 1,06 kdJ/mm. Os termopares foram dispostos a 15 mm do centro da solda,
inseridos através de furos pela parte superior das chapas e foram posicionados no
inicio, meio e no final das chapas soldadas. As linhas em vermelho representam o
perfil térmico do lado de avanco da zona de mistura (ZM-LA), enquanto que as linhas
pretas representam o perfil térmico do lado de retrocesso da zona de mistura (ZM-
LR). A solda 1819 foi a solda investigada neste trabalho. Analisando os gréficos
percebe-se que ao aumentar a velocidade de soldagem, o pico de temperatura diminui
e reduz significativamente a diferenca entre as temperaturas de inicio, meio e fim da
solda. O perfil térmico desenvolvido na solda com velocidade de 3 mm/s, apresenta a

menor variacdo de temperatura, ou seja, um perfil térmico mais homogéneo.

FIGURA 6.3 — PERFIL TERMICO DAS SOLDAS 1817 E 1819
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FONTE: Autor, 2016.
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APENDICE 4 — RESULTADOS DE TENACIDADE A FRATURA DAS SOLDAS
PRELIMINARES DA SEGUNDA ETAPA EXPERIMENTAL

Para auxiliar na definicdo de qual a condicdo de soldagem sera o foco do
estudo do doutorado, foram realizados ensaios prévios de tenacidade a fratura ao ar
nas soldas preliminares da segunda etapa experimental. Os resultados sao
apresentados na FIGURA 6.4. A condi¢ao de soldagem que apresentou o maior valor
de tenacidade a fratura foi a de maior velocidade, ou seja, 3 mm/s. Com esta

velocidade, foi obtido o menor aporte térmico, isto €, 0,93 kJ/mm.

FIGURA 6.4 — RESULTADOS DE TENACIDADE A FRATURA AO AR DAS SOLDAS
PRELIMINARES DA SEGUNDA ETAPA EXPERIMETAL
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FONTE: Autor, 2015.
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APENDICE 5 — CURVAS FORCA VS. CMOD

Na FIGURA 6.5, foram plotadas as curvas forca vs. abertura da boca da trinca
(CMOD) para um corpo de prova de cada condi¢ao. Para a junta soldada foi utilizado
o simbolo losango. Para o metal base com o entalhe disposto na orientagcao T-L foi
utilizado o simbolo circulo e, finalmente, para o metal base com o entalhe disposto na
orientacdo L-T, foi utilizado o simbolo quadrado. Para as duas condi¢cdes ensaiadas,
fica evidente 0 aumento de resisténcia mecanica da junta soldada. Atribui-se a isto as
alteracdes significativas produzidas pelo processo de soldagem, destacando-se a
disposicéo espacial das fases (em relagéo ao posicionamento do entalhe) e a reducao
do tamanho de gréo para ambas as fases.

FIGURA 6.5 - RESULTADOS DOS ENSAIOS DE CTOD — CURVAS FORCA VS. CMOD.

3000
TR R A R I
2500 P g *eoo
.
000000
o000 | * OWW.. snndteacaapgy
= S L
o ¢ mH
o « B
o 1500 [ | W [T D:D:D]:DD
LL
L OOOOOO oMB (T-L) - A
-L) - Ar
1000 gDD O OMB (T-L) - Meio
¢ Solda (T-L) - Ar
<& Solda (T-L) - Meio
500 @ BMB (L-T) - Ar
OMB (L-T) - Meio
0 &Y
0,0 05 1,0 1,5 2,0 25 3,0

CMOD [mm]

FONTE: Autor, 2019.
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APENDICE 6 — INCLUSOES NAO METALICAS NO AISD UNS S32760

Foi encontrado uma grande quantidade de inclus6es no AID UNS S32760 (ver
FIGURA 6.6). Desse modo, uma breve caracterizacdo das inclusées observadas no
metal base é apresentada. Foi encontrado 0,3% de inclusdes nas sec¢fes longitudinal
e topo. Estes resultados foram obtidos através do calculo da fracdo em area (anélise
de imagem) representativa das inclusées observadas nas micrografias com 100x de
aumento. O procedimento de analise esta de acordo com a norma ASTM E45 (2013).
A FIGURA 6.6 mostra as inclusées observadas no MB. Na secao longitudinal as
inclusdes se acumulam no centro da chapa e se alinham na direcdo de laminacgéo, na
secdo de topo pode-se verificar a formacéo de alguns aglomerados de inclusdes,
também alinhados com a direcdo de laminac&o e na direcao transversal as inclusdes
estdo em menor quantidade (0,1%) e mais dispersas. A andlise realizada por EDS
indica que as inclusdes sdo compostas de 6xidos titanio (Ti) e vanadio (V). Estes
resultados estdo de acordo com a literatura (CHIAVERINI, 1986, KRYSIAK 1986,
GORDON e BENNEKOM 1996). Estes autores afirmam que Ti e V sdo elementos com
a tendéncia de formar inclusées ndo metdlicas quando presentes no aco. O Ti, por
exemplo, é um elemento estabilizador, adicionado nos acos inoxidaveis pois forma
precipitados mais estaveis que os de Cr, elevando a temperatura de sensitizacao.
Gordon e Bennekom (1996) e Kryskiak (1986) atribuem outra vantagem a adicao do
Ti, promove 0 aumento da resisténcia a corrosdo por pite. Bennekom (1996) também
afirma que precipitados de Ti podem ancorar 0os contornos de gréo, retardando o
crescimento de grdo. Como desvantagem, o Ti possui alta reatividade, principalmente
com o oxigénio, fazendo com que parte desse elemento ndo permaneca em solucao
sélida (BENNEKOM, 1996). Isto justifica a formacdo dos 6xidos observados. Foi
realizada uma analise de composicédo quimica por espectroscopia de emissao otica
em um equipamento BRUKER modelo Q2 ION e se verificou a presenca de Tie V (ver
TABELA 6.2).

TABELA 6.2 — COMPOSICAO QUIMICA DO AISD UNS S32760 (% EM PESO)

FONTE C Cr Ni Mn Si Mo Cu P W \% Ti

Certificado 0,03 253 7,0 0,6 0,3 3,7 06 002 06

BRUKER 0,04 252 65 0,5 0,3 3,8 06 009 03 0,08 0,02




FIGURA 6.6 — ANALISE MOSTRANDO AS INCLUSOES NO METAL BASE
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FONTE: Autor, 2016.
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APENDICE 7 — MEDICAO DO DESGASTE DA FERRAMENTA DE SOLDAGEM

Antes e ap0s a soldagem, foi realizada uma medi¢éo do perfil geométrico da
ferramenta, através de um microscopio laser (laser scanning microscope), da marca
Keyence, modelo VK-9700 (ver FIGURA 6.7a). A ferramenta nova apresentou uma
altura maxima 3460,80 um. Apds 2 metros de soldagem, a ferramenta apresentou
uma altura maxima de 3353,35 um. Isto representa uma reducao de 107,44 um na
altura da ferramenta (em dois metros de soldagem). Ou seja, um desgaste de 53,72
pum por metro de solda realizada. Extrapolando, equivale a 18,6 metros de soldagem

para gastar 1 mm de ferramenta.

FIGURA 6.7 — MEDICAO DO PERFIL GEOMETRICO DA FERRAMENTA DE SOLDAGEM
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NOTA: (a) microscopio laser; (b) vista de topo da ferramenta nova; (c) vista de topo da ferramenta
usada; (d) comparativo de geometria (centro da ferramenta).

FONTE: Autor, 2014.
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APENDICE 8 — RESULTADOS OBTIDOS NOS ENSAIOS DE TENACIDADE A
FRATURA

E por fim, a TABELA 6.3 apresenta os principais resultados obtidos nos

ensaios de tenacidade a fratura para todos os corpos de prova ensaiados.

TABELA 6.3 — RESULTADOS OBTIDOS A PARTIR DOS ENSAIOS DE TENACIDADE A FRATURA

NUMERO B VALOR DE FORCA TEMPO
COREI)D% pe | CONDIGAO ggl Eﬁﬁ%ﬁg CAL(EZTU?_DADO MP/?;('['\,\’I']A A?ﬁ\lF\()BAIR Vp [mm]
PROVA [mm] Pm
00 MB - Ar T-L (Longitudinal) 0,482 2272 5,22 min 1,69
14 MB - Ar T-L (Longitudinal) 0,422 2252 4,66 min 1,50
19 MB - Ar T-L (Longitudinal) 0,467 2228 4,95 min 1,66
15 MB - Ar L-T (Transversal) 0,644 2115 6,85 min 2,40
16 MB - Ar L-T (Transversal) 0,676 2205 7,03 min 2,42
01 Solda — Ar T-L (Longitudinal) 0,355 2693 3,76 min 1,15
06 Solda - Ar T-L (Longitudinal) 0,405 3112 3,85 min 1,35
13 MB — Meio T-L (Longitudinal) 0,017 1252 10,57 h 0,04
18 MB - Meio T-L (Longitudinal) 0,055 1376 571h 0,14
T1 MB — Meio L-T (Transversal) 0,188 1483 17,19 h 0,65
T2 MB — Meio L-T (Transversal) 0,262 1455 17,99 h 0,90
07 Solda - Meio  T-L (Longitudinal) 0,164 1796 14,53 h 0,57
10 Solda - Meio  T-L (Longitudinal) 0,201 2058 16,61 h 0,69

FONTE: Autor, 2020.
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APENDICE 9 — ETAPAS IMPORTANTES DO PROCESSO DE SOLDAGEM FSW

Uma etapa muito importante para a obtencao de soldas isentas de defeitos é
a adequada fixacdo das chapas, tomando o cuidado com a apropriada for¢a aplicada
e com o alinhamento. As imagens da FIGURA 6.8 séo referentes a primeira etapa
experimental.

FIGURA 6.8 — IMAGENS MOSTRANDO AS ETAPAS DO PROCESSO DE SOLDAGEM FSW

NOTA: (a) detalhe da fixagdo manual; (b) sistema de resfriamento e alinhamento das chapas; (c) funil
gue direciona o fluxo do gas de protecédo; (d) monitoramento da temperatura através de termopares.

FONTE: Autor, 2014.
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