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Introdução 

 
De uma forma geral, o petróleo depois de formado [1,2] não se acumula na rocha na 

qual foi gerado, migra sob a ação de pressões do subsolo até encontrar uma rocha porosa que, 

cercada por uma rocha impermeável (rocha selante ou rocha capeadora), aprisiona o petróleo 

em seu interior [3]. E é a partir deste reservatório, que o petróleo é extraído, se as condições 

de porosidade da rocha e a quantidade acumulada de material formar uma jazida comercial.  

Atualmente, procuram-se alternativas de materiais viáveis para a fabricação de 

equipamentos dinâmicos e estáticos operando a pressões de até 550 bar, utilizados nas 

plantas de processamento e tratamento dos fluidos [4], visando obter redução de peso, custo e 

tamanho, utilizando revestimentos internos de ligas resistentes à corrosão. A corrosividade dos 

fluidos se deve à presença de água residual juntamente com hidrocarbonetos e com 

compostos ácidos ainda dissolvidos [5]. Neste contexto, a soldagem de revestimento torna-se 

uma excelente opção para a fabricação de equipamentos para ambientes corrosivos em 

substituição aos componentes fabricados integralmente a partir de ligas nobres. Contudo, a 

deposição destes revestimentos constitui-se em um procedimento complexo, do ponto de vista 

metalúrgico, devido à característica dos materiais envolvidos. 

O início do desenvolvimento dos aços inoxidáveis foi baseado no reconhecimento do 

efeito da adição de certa proporção de cromo ao ferro protegendo-o da oxidação atmosférica 

através da formação autógena de um filme passivador de óxido de cromo. O desenvolvimento 

dos aços inoxidáveis é atribuído ao inglês HARRY BREARLY [6], que ao experimentar uma liga 

ferro-cromo com aproximadamente 13% de cromo, fez algumas observações metalográficas e 

constatou que a liga fabricada resistia à maior parte dos reagentes frequentemente usados em 

metalografia. A essa liga ele denominou “Stainless Steel”, ou seja, “aço sem manchas”. 

BREARLY, na verdade quis dizer que esse aço não era atacado ou “manchado”, quando 

submetido aos ataques metalográficos da época.  

A despeito da alta resistência à corrosão, os aços inoxidáveis permanecem suscetíveis 

ao colapso local deste filme passivador levando ao ataque corrosivo localizado. Durante os 

últimos 20 anos a produção de aços resistentes à corrosão para a indústria química tem se 

desenvolvido em duas direções: melhorias dos materiais existentes e desenvolvimento de 

novos materiais. O desenvolvimento da nova classe de inoxidáveis superausteníticos, pode 

com sucesso preencher uma região entre os aços convencionais de baixo custo, resistentes à 

corrosão, e os materiais altamente efetivos para serviços em ambientes corrosivos, mas 

extremamente caros como as superligas a base de níquel [7]. 

A produção de ligas especiais está associada ao desenvolvimento das técnicas de 

fundição e ao maior aprofundamento do conhecimento sobre os efeitos dos elementos de liga 

para melhorar as propriedades mecânicas, bem como de oferecer maior resistência à corrosão. 
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A influência da composição química e da microestrutura melhora consideravelmente a 

passividade dos aços inoxidáveis [8,9] e consequentemente sua resistência à corrosão. 

Contrariamente a corrosão uniforme, a corrosão localizada está associada à presença de 

microconstituintes, em particular de partículas intermetálicas ou intersticiais com grande 

concentração de elementos passivantes. Isto se dá pela formação de áreas empobrecidas, 

adjacentes a estas partículas ricas em elementos passivantes [10]. 

Outra característica importante, que melhora o desempenho dos aços inoxidáveis, é o 

refinamento alcançado com processos metalúrgicos onde se consegue um teor de carbono 

bem reduzido, o que confere uma especial resistência à corrosão intergranular, devido à 

diminuição da possibilidade de formação de carbonetos simples e complexos [10,11]. 

A partir do início dos anos 70, os produtores passaram a utilizar novas tecnologias de 

refino e fundição, tais como o processo “Argon Oxigen Descarburization” (AOD), que permitia 

melhor controle de adição de elementos de liga, melhora na remoção de elementos 

contaminantes e ainda facilitava a produção de aços extra-baixo-carbono, através de um 

processo de descarburização, redução e dessulfurização e ainda com a adição de elementos 

que tem maior afinidade com o carbono do que o cromo, formando carbonetos estáveis [10-12]. 

Uma preocupação adicional está relacionada aos componentes obtidos a partir de 

processos de soldagem, sejam autógenas ou não, onde o cuidado para evitar segregação na 

junta soldada é fundamental para reduzir a presença de regiões propícias à nucleação de 

defeitos e a degradação da estrutura metalúrgica. Nas soldas em geral espera-se uma 

inevitável segregação na região do metal de solda, ensejando então medidas mitigatórias tais 

como tratamentos térmicos apropriados, composição química adequada dos materiais de 

adição e no controle de aporte térmico nos processos de soldagem [11,13,14]. 

Na indústria do petróleo, a partir dos dados operacionais, deve-se fazer uma seleção 

criteriosa sobre o comportamento dos materiais, em especial considerando aspectos de 

resistência à corrosão, preconizados por instituições como a NACE International [15]. Deve-se 

ainda, levar em conta as técnicas para homogeneizar os teores de elementos passivantes na 

matriz metálica ou favorecer a precipitação de fases secundárias que contribuem para o 

aumento da resistência mecânica do material [16].  

Aspectos econômicos devem ser levados em consideração quando da seleção de aços 

inoxidáveis para aplicações específicas, pois aços com altos teores de elementos de liga 

tendem a se tornarem mais caros e não necessariamente os mais indicados, pois isso depende 

das diferentes aplicações em serviço, assim como do processo de fabricação. A escolha 

apropriada deve ser norteada por um conjunto de características que incluem a capacidade de 

conformação, estabilidade metalúrgica, soldabilidade, resistência mecânica, resistência à 

corrosão e outras características que tornem a aplicação custo-eficiente e minimizem o custo 

do ciclo de vida do componente fabricado.  
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Os aços inoxidáveis superausteníticos são particularmente interessantes porque 

funcionam como uma ponte entre o relativamente barato aço inoxidável austenítico 

convencional e as caras superligas à base níquel, trazendo para um patamar economicamente 

viável à fabricação de equipamentos para trabalharem em ambientes agressivos. 

Assim, a utilização do aço inoxidável AISI 904L, como material de revestimento, se 

torna uma alternativa para obtenção de equipamentos que atendam aos requisitos de 

resistência mecânica e de resistência à corrosão, como uma solução viável tecnicamente para 

aplicação na indústria de óleo e gás, em substituição a componentes maciços obtidos a partir 

de ligas nobres. Entretanto, a fim de se obter uma alta resistência à corrosão, efeitos 

galvânicos devem ser evitados e, portanto o material deve apresentar composição química 

uniforme e a estrutura livre de defeitos ou precipitações para reduzir o risco de corrosão 

localizada.  

Considerando a utilização em ambientes agressivos, embora o número de PREN do 

AISI 904L seja menor que outras ligas inoxidáveis superausteníticas, o que poderia 

comprometer a aplicação em ambientes com cloretos (atmosfera marítima e água do mar) para 

resistir à corrosão localizada, o aço AISI 904L apresenta as vantagens quanto a sua 

trabalhabilidade e soldabilidade e ainda, principalmente, a vantagem quanto ao fato de ser 

menos propenso a formação de fases intermetálicas nocivas, que podem comprometer as 

propriedades mecânicas e de resistência à corrosão. Estas características favorecem a sua 

aplicação em ambientes com mecanismos de corrosão, tais como corrosão sobtensão e 

corrosão intergranular. 

O objetivo deste trabalho é apresentar uma análise comparativa de revestimentos do 

tipo “Weld Overlay” pelos processos de soldagem “Gas Metal Arc Welding” (GMAW) e por 

“Electroslag Welding” (ESW), também chamados respectivamente de “Metal Inert Gas” (MIG) e 

Eletroescória, utilizando a liga AISI 904L como material de revestimento em um substrato de 

aço carbono (ASTM A516 Grau 70), para aplicação em equipamentos dinâmicos e estáticos 

sujeitos a diferentes mecanismos de corrosão na indústria de óleo e gás.  
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Capítulo I – Revisão Bibliográfica 
 
 
I.1. Aços Inoxidáveis Superausteníticos  

 
I.1.1. Introdução  

Os aços inoxidáveis têm sido usados de forma crescente em aplicações marítimas e 

petroquímicas, principalmente devido à associação de alta resistência à corrosão, resistência 

mecânica e tenacidade. Entretanto em muitas aplicações ocorrem corrosão por frestas e pites 

devido às características construtivas das juntas ou da agressividade do meio [17-19]. Um dos 

mais comuns métodos para aumentar a resistência à corrosão por frestas ou pites em um dado 

ambiente é a utilização de aços com alto teor de cromo, molibdênio e nitrogênio que aumenta a 

resistência à corrosão localizada [20]. 

Os aços inoxidáveis superausteníticos são considerados altamente resistentes ao calor, 

mantêm boa tenacidade em baixas temperaturas e boa resistência à fluência em temperaturas 

elevadas e principalmente, possuem elevada resistência à corrosão por frestas ou pites. Além 

disso, são paramagnéticos, podem ser endurecíveis por deformação a frio e alcançam 

elevados valores de limite de resistência à tração [13,20]. 

Quando é necessário um material econômico com superior resistência aos ambientes 

com cloretos e excelente propriedades mecânicas, uma alternativa viável para satisfazer esta 

condição são os aços inoxidáveis superausteníticos que possuem alto número de PREN 

(Pitting Resistance Equivalent Number) [20,21]. 

O PREN é um número usado para comparar a resistência à corrosão por pites entre 

diferentes ligas metálicas. Existem diversas equações para o cálculo do número de PREN com 

pequenas variações de coeficientes para o molibdênio e o nitrogênio, e as mais comuns são 

mostradas nas equações (I.1) e (I.2), a seguir [13,21]: 

 

PREN = % Cr + 3.3% Mo + 16% N .............................................................................(I.1) 

PREN = % Cr + 3.3% Mo + 30% N .............................................................................(I.2) 

 

A equação (I.1) é mais aplicada para aços duplex e para os aços inoxidáveis 

austeníticos e a equação (I.2) sendo de uso geral. Uma consideração que deve ser feita é que 

existem diferentes métodos para avaliar a resistência do material à corrosão por pites e frestas 

e que os resultados não devem ser comparados diretamente entre si. Cada teste é sensível 

aos defeitos na microestrutura tais como precipitações e segregações que diminuem a 

resistência à corrosão. Contudo, pode-se afirmar, de uma maneira geral, que materiais com 

maior número de PREN têm menor tendência de ocorrência de pites ou requerem maior 

potencial para iniciar a corrosão por pites [21,22], desde que observadas as condições de 

solubilidade para evitar segregação e favorecimento da corrosão localizada.  
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I.1.2. Efeito dos Elementos de Liga 

Os aços inoxidáveis superausteníticos têm sido desenvolvidos desde o início da década 

de 1980 e até hoje não se tem uma definição clara sobre este termo. Estes aços podem ser 

definidos como austeníticos com alto teor de cromo, níquel e molibdênio, resultando em teor de 

ferro próximo a 50% [11].  

Outros elementos formadores de austenita como o nitrogênio, podem ser empregados 

como elemento de liga para substituir parcialmente o níquel e ainda para aumentar a 

resistência mecânica. Entre 1985 e 1990, aços inoxidáveis superausteníticos com teor de 

nitrogênio foram produzidos. O nitrogênio no aço inoxidável austenítico tem três principais 

efeitos, quais sejam [23]: 

a) estabilizar a estrutura austenítica na presença de outros elementos de liga, reduzindo 

assim a necessidade de grande quantidade de níquel requerida para estabilização;  

b) aumentar a resistência mecânica por endurecimento por solução sólida, mais que o 

carbono, reduzindo a tendência para precipitação e; 

c) aumentar a resistência à corrosão, especialmente por pites e frestas.  

O nitrogênio tem efeito potente na formação da austenita nos aços inoxidáveis e ajuda a 

retardar a formação da fase Sigma (σ), além de aumentar, na condição intersticial, as 

propriedades mecânicas de resistência à ruptura e ao escoamento das ligas. Contudo sua 

solubilidade é limitada pelo teor de níquel na liga [9,10,24]. 

É importante destacar que somente o nitrogênio solúvel ajudará na resistência à 

corrosão, os nitretos eventualmente formados não contribuirão para tal. Diante disto, somente o 

nitrogênio intersticial deve ser incluído no cálculo do número de PREN da liga [13].  

Além dos benefícios já mencionados da adição de nitrogênio, a tensão de escoamento 

e o limite de resistência podem exceder aos dos aços inoxidáveis convencionais, sem sacrificar 

a tenacidade. O efeito da adição de nitrogênio nos aços inoxidáveis superausteníticos recai 

sobre duas categorias distintas: uma é a precipitação de nitretos e a outra é o refinamento de 

precipitados de fases secundárias. Apesar do alto nível de nitrogênio intersticial poder ser 

assimilado pela estrutura austenítica, esta estrutura é termicamente instável e suscetível à 

precipitação de nitretos em temperaturas entre 600 ºC e 1050 ºC, e na ausência de outros 

formadores de nitretos, tais como titânio, vanádio e nióbio, são propensos à rápida precipitação 

de Cr2N que por sua vez, particularmente, tem um efeito prejudicial na ductilidade e tenacidade. 

A cinética da precipitação é altamente dependente da composição e da temperatura, podendo 

ocorrer em minutos para temperaturas em torno de 900 ºC [23-26]. 

O manganês, que é geralmente considerado um formador de austenita, é na verdade 

um estabilizador que retém a austenita na temperatura ambiente, mas em altas temperaturas, 

por sua vez, estabiliza a ferrita. O manganês aumenta a solubilidade do nitrogênio e, portanto é 
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usado para se obter altos teores de nitrogênio nas ligas austeníticas e pode ainda substituir 

parte do níquel nos aços inoxidáveis. 

O cobre, que parece ser um fraco formador de austenita, aumenta a resistência à 

corrosão em certos ambientes e a resistência à fluência em altas temperaturas. A adição de 

cobre acelera a cinética de precipitação de fases intermetálicas, favorecendo a nucleação da 

fase metaestável Chi (χ), que é bastante mais rápida que a da fase Sigma (σ). Assim, a fase 

Chi (χ) precipita primeiramente e subsequentemente transforma-se em fase Sigma (σ), que é 

mais estável termodinamicamente [26]. 

O molibdênio foi inicialmente introduzido para aumentar a resistência à corrosão por 

pites, mas é também eficiente para promover a presença de ferrita relacionada à resistência 

mecânica por meio de solução sólida substitucional [12].  O molibdênio aumenta a resistência à 

corrosão em ambientes úmidos e aumenta a resistência mecânica.  

O cromo é o elemento responsável por definir um aço como sendo inoxidável para 

teores acima de 12%. O efeito de proteção conferido pelo cromo, sob o aspecto da resistência 

à corrosão, se dá pela formação de uma película muito fina de óxido de cromo no material. 

Esta película é impermeável e insolúvel em diversos meios, sendo responsável pela boa 

resistência à corrosão. O cromo exerce um efeito secundário benéfico de aumentar a 

solubilidade do nitrogênio nas ligas, além do aumento da resistência à corrosão em ambientes 

oxidantes ou ao ataque localizado [13]. 

O cromo e molibdênio têm resultados ambíguos em sua sinergia na formação das fases 

Chi (χ) e Sigma (σ), mas ambos os elementos irão aumentar a resistência à corrosão 

localizada, como visto nas equações (I.1) e (I.2), embora também aumente a propensão de 

formação de fases intermetálicas [26]. 

A sinergia entre elementos de liga é um efeito importante. É sabido que o níquel e o 

molibdênio juntos aumentam a resistência à corrosão sobtensão em ambientes com cloretos, 

assim como, neste mesmo ambiente, o cromo e o molibdênio juntos aumentam a resistência à 

corrosão por pites [11]. A resistência à fluência é potencializada nas ligas com Fe-Cr-Ni, além 

daquelas apenas com Fe-Cr. A introdução de quantidades crescentes de níquel aumenta a 

faixa na qual a estrutura austenítica existe, além de aumentar a estabilidade destas estruturas 

[11].  

Um efeito colateral indesejado com a adição de elementos de liga é a formação de 

fases secundárias como a fase Sigma (σ) e outras, que devem ser evitadas, pois podem levar 

ao aparecimento de trincas durante o trabalho a quente. A fase Sigma (σ) também ocorre na 

normalização imprópria, com o resfriamento lento ou a permanência por um tempo estendido a 

elevadas temperaturas (580 °C a 980 °C), o que irá inibir severamente a resistência à corrosão 

e as propriedades mecânicas nas ligas. Diferentes elementos de liga têm uma ampla variação 

de efeitos na temperatura de formação da fase Sigma (σ). Os cuidados não devem se restringir 
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somente a minimizar as dificuldades do processamento das ligas, mas também para maximizar 

a resistência à corrosão [27].  

Os aços inoxidáveis pertencentes à família dos superausteníticos contêm de 20 a 24% 

Cr e 18 a 25% Ni como elementos primários, e de 4 a 8% Mo e 0.05 a 0.50% N como 

elementos auxiliares, conforme mostrado na Tabela I.1 [13]. Estes aços se destacam pela 

combinação de alta resistência mecânica, boa tenacidade e são largamente utilizados na 

fabricação de componentes para equipamentos que trabalham em ambientes sujeitos à 

corrosão severa [13,28]. 

 
Tabela I.1 - Composição Química de Aços Inoxidáveis e Ligas de Níquel [13] 

Designação 

Comercial 

Número 

 Internacional 
Composição Típica, % 

 EM ASTM C N Cr Ni Mo Outros 

4436(1) 1.4436 316 0,02 0,05 16,9 10,7 2,6 - 

4439(1) 1.4439 S31726 0,02 0,14 17,8 12,7 4,1 - 

20-25-6(2) 1.4529 N08926 0,01 0,20 20,0 25,0 6,4 Cu 

904L(2) 1.4539 N08904 0,01 0,06 20,0 25,0 4,3 1,5 Cu 

254 SMO(2) 1.4547 S31254 0,01 0,20 20,0 18,0 6,1 Cu 

654 SMO(2) 1.4652 S32654 0,01 0,50 24,0 22,0 7,3 3,5 Mn, Cu 

2205(3) 1.4462 S32205 0,02 0,17 22,0 5,7 3,1 - 

SAF 2507(3) 1.4410 S32750 0,02 0,27 25,0 7,0 4,0 - 

Inconel 625(4) 2.4856 N06625 0,10** - 21,0 60,0 9,0 Nb 

Hastelloy C-276(4) 2.4819 N10276 0,02** - 15,0 60,0 16,0 W 

Notas: (1) Austenítico; (2) Superaustenítico; (3) Duplex; (4) Superligas de Níquel; **Cmax 

 

I.1.3. Microestrutura  

Devido ao alto teor de elementos de liga e do próprio processo de fabricação, os aços 

superausteníticos podem conter fases intermetálicas remanescentes do processo de 

solidificação, especialmente na região central do material. Embora se possa contar com a 

adição de elementos de liga que ajudam a retardar a formação de microestruturas indesejadas, 

é inevitável a formação de fases intermetálicas, principalmente no processo de fundição de 

peças com grandes espessuras, onde o resfriamento é mais lento. Fenômeno também 

observado nos processos de soldagem, principalmente naqueles em que há um maior aporte 

térmico e uma menor taxa de resfriamento, que induzem a segregação e precipitação [21,27]. 

A microestrutura dos aços inoxidáveis superausteníticos consiste em uma completa 

estrutura austenítica. Se o teor de carbono for maior que 0,02%, precipitação de carbonetos 

nos contornos de grãos pode ocorrer, trazendo consequências negativas para a resistência à 

corrosão. Há ocorrência de fragilização pela presença destes precipitados e ainda o 

aparecimento de regiões empobrecidas de elementos de liga, podendo acarretar corrosão 

intergranular [13]. 

Um grande número de fases secundárias pode estar presente na microestrutura dos 

aços inoxidáveis austeníticos, principalmente carbonetos e fases intermetálicas. O cromo é um 



8 
 

forte formador de carbonetos, como Cr23C6, Cr7C3 e Cr3C2. Em muitos casos tem-se a formação 

do carboneto misto como (FeCr)23C6, normalmente designado M23C6. Os carbonetos mais 

frequentes são os tipos M23C6 e MC, comuns nos aços estabilizados. As fases intermetálicas 

mais comuns são Sigma (σ), Laves e Chi (χ) [29]. As Figuras I.1 e I.2 mostram, 

respectivamente, microestruturas e uma representação esquemática, correspondente à 

precipitação de carbonetos, nitretos e a precipitação de fases intermetálicas. 

 

 

Figura I.1 – (a) Carbonetos M23C6 e fase Sigma (σ) (solubilização a 900 °C), (b) Carbonetos 
M6C e fases Sigma (σ) e Chi (χ) (envelhecimento a 900 °C por 24h) e (c) Nitretos de cromo e 
fase Sigma (σ) (envelhecimento a 900 °C por 168h) presentes em uma liga superaustenítica 

Fe-22Cr-21Ni-6Mo-(N) [25] 
 

 
Figura I.2 – Representação esquemática da precipitação da fase Sigma (σ) no ponto triplo 

(contorno de grão) e na matriz austenítica com: (a) detalhe da microestrutura nos aços 
inoxidáveis com ferrita delta (δ), transformando-se em fase Sigma (b) (c) (d) [12] 
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O crescimento de grão bem como a precipitação de várias fases são efeitos 

indesejados, pois leva a uma fragilização da matriz austenítica e ambos os efeitos tidos como 

deletérios para os aços.   

  Deve-se destacar ainda, que trabalho a frio introduz na microestrutura da maioria dos 

aços inoxidáveis austeníticos uma significativa quantidade de martensita induzida pela 

deformação. Esta martensita pode ser revertida para austenita após realização de tratamento 

térmico, mesmo em temperaturas abaixo da temperatura de recristalização [12]. 

A Figura I.3 nos dá uma visão geral das temperaturas e dos tempos para ocorrência das 

fases intermetálicas, precipitação de carbonetos, ocorrência de liquação e faixa de recozimento 

e recristalização da microestrutura dos aços inoxidáveis em geral [12]. 

 
Figura I.3 –Temperatura versus tempo para diferentes ocorrências nos aços inoxidáveis [12] 

 

I.1.4. Comportamento em Ambientes Corrosivos 

Considerados resistentes a meios corrosivos, os aços inoxidáveis austeníticos podem 

ser utilizados como revestimentos aplicados a aços mais baratos, na fabricação equipamentos 

sujeitos a elevadas pressões e em contato com fluidos ácidos (líquidos ou gasosos) [13]. 
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A baixíssima mobilidade do hidrogênio na austenita, que por sua vez, tem elevada 

capacidade de dissolver este elemento em solução sólida, é a principal diferença nas 

microestruturas dos aços austeníticos em relação aos demais aços inoxidáveis. Assim, são 

considerados materiais adequados para o emprego em meios ricos em hidrogênio [14]. 

Para atender às condições adequadas de uso, os aços superausteníticos têm 

aumentado sua resistência à corrosão para ambas as situações, corrosão generalizada e 

corrosão localizada. Aumentando os elementos de liga, várias propriedades mecânicas e de 

resistência à corrosão são melhoradas. Contudo, para cada elemento adicional para aumentar 

as propriedades dos aços, uma reação no processo de obtenção das ligas acontece. Por 

exemplo, muitos aços resistentes à corrosão requerem cuidados especiais para evitar a 

formação de fases secundárias [14]. 

Para melhorar a resistência à corrosão por pites e fresta, o número de PREN deve ser 

maximizado enquanto que o limite da solubilidade sólida homogênea deve ser minimizado [13]. 

O PREN permite um ranqueamento geral das ligas conforme mostrado na Tabela I.2.  

Por outro lado, a propensão de precipitação de fases intermetálicas aumenta para os 

aços de maior teor de cromo e molibdênio. Esta propensão pode ser avaliada pelo índice de 

precipitação ou PI de “Precipitation Index”, mostradas na equação (I.3), e que também permite 

o ranqueamento geral das ligas conforme mostrada na Tabela I.2.  

 

P.I. = % Cr + 3.3 % Mo  ................................................................................................(I.3) 

 

Tabela I.2 – Valores de PREN e PI para Diversos Aços Inoxidáveis 

Grau 304L 316L SAF2304  317L 2205 904L SAF2507  254SMO 654SMO 

PREN16% N 19 26 26 30 35 36 43 43 56 

PREN30% N 20 26 27 30 37 37 46 46 63 

PI 20 26 24 30 32 34 38 40 48 

 

Os aços inoxidáveis austeníticos em geral são suscetíveis à corrosão sobtensão (CST), 

isto é, sujeitos ao desenvolvimento de trincas quando o material está concomitantemente em 

contato com ambiente corrosivo e sujeito a tensões externas ou residuais. Quando comparado 

diferentes materiais foi verificado que a resistência à CST é maior nos aços inoxidáveis 

superausteníticos que nos austeníticos comuns [15,16].  

Outro tipo de corrosão importante nos aços inoxidáveis austeníticos é a corrosão 

intergranular. A formação de carbonetos de cromo nos contornos de grãos criam microrregiões 

“empobrecidas em cromo” e deixam de resistir ao ataque de determinados meios agressivos. 

Como consequência, tem-se um ataque localizado nos contornos de grãos, razão pela qual a 
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corrosão assim promovida é conhecida como corrosão intergranular. Quanto maior é o teor de 

carbono do material, maior também é o teor de cromo removido da solução sólida e, 

consequentemente, maior será a susceptibilidade do material a se corroer em certos meios, o 

que pode ocorrer nas juntas soldadas através de três mecanismos metalúrgicos distintos: 

sensitização, dissolução de precipitados e microssegregação de fósforo [16]. 

Os aços inoxidáveis com número de PREN superiores a 45 são excepcionalmente 

resistentes à corrosão por pites e apresentam características de manutenção de sua 

resistência mecânica e tenacidade e ganhou popularidade no uso em ambientes com cloretos 

[26], embora se tenha notícia de ligas que mesmo com elevado número de PREN apresentam 

corrosão localizada em água do mar, em condições de estagnação [17]. A avaliação 

exclusivamente pelo cálculo do PREN não caracteriza completamente o quanto o material é 

resistente à corrosão, pois não leva em conta o empobrecimento da matriz nas regiões 

adjacentes aos precipitados e a presença de fases intermetálicas.  

 

I.2. O Aço Inoxidável Superaustenítico AISI 904L 

 
I.2.1. Características e Propriedades  

A necessidade de materiais resistentes ao ataque por ácido sulfúrico levou ao 

desenvolvimento de aços inoxidáveis especiais a partir da década de 1930. Na França, a liga 

“Uranus B6”, com aproximadamente 20% Cr, 25% Ni, 4.5% Mo e 1.5% Cu foi desenvolvida, 

assim como outras ligas de alto teor de cromo e níquel. A liga “Uranus B6” é a precursora que 

deu origem à liga AISI 904L [28]. 

A liga AISI 904L (também designada: ASTM 904L, UNS N08904, DIN X 1 NiCrMoCuN 

25 20 5, SS 2562, AFNOR Z 1 NCDU 25.20.04) [13] possui uma estrutura austenítica estável, 

com teores elevados de cromo, níquel e molibdênio, o que lhe confere a classificação de aço 

superaustenítico. Apresenta composição química básica e propriedades mecânicas, conforme 

mostrado nas Tabelas I.3 e I.4, respectivamente. 

Devido à sua microestrutura austenítica, este aço apresenta boa resistência ao impacto, 

podendo obter valores da ordem de 80J à temperatura de -60°C e de 100J à temperatura 

ambiente [13]. 
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Tabela I.3 – Composição Química Básica da Liga AISI 904L [13] 

C Si Mn P S Cr Ni Mo Cu 

0,020  1,0 2,0 0,045  0,035 19,0-23,0 23,0-28,0 4,0-5,0 1,0-2,0 

 

 

Tabela I.4 – Propriedades Mecânicas da Liga AISI 904L [13] 

LE(MPa) LR(MPa) Al(%) HRB 

>220 >490 >35 95 

 

I.2.2. Aplicações Gerais 

A liga AISI 904L pode ser considerada uma liga multi-propósito onde se requer alta 

resistência à corrosão. O cromo, níquel, molibdênio e cobre conferem as propriedades 

requeridas para lidar com ambiente de média para alta corrosividade [29], principalmente 

apresentando elevada resistência à corrosão por pites e por frestas em meio contendo cloreto. 

Quando a liga AISI 904L é utilizada como revestimento de equipamentos de aço 

carbono ou de baixa liga, durante a operação de revestimento pelo processo de soldagem, o 

metal depositado absorve carbono do substrato. Esse carbono, de baixa solubilidade na 

estrutura austenítica rica em níquel, tende a formar precipitados [29]. Muitas vezes estes 

equipamentos ainda são submetidos a tratamentos térmicos de alívio de tensões ou de 

envelhecimento, os quais são realizados nas faixas de temperatura de precipitação, tornando-

se mais um fator que pode afetar a microestrutura [29]. 

Devido às preocupações quanto à perda da resistência à corrosão causada durante a 

soldagem, pela segregação e pela precipitação de fases nas ligas AISI 904L, consumíveis 

contendo maiores teores de molibdênio foram desenvolvidos e compensam a perda deste 

elemento dissolvido na matriz austenítica. Desta forma, mesmo ocorrendo segregação e 

precipitação durante a soldagem, a solda manterá o teor de molibdênio dissolvido na matriz 

necessário para garantir as propriedades mecânicas e de resistência à corrosão [30].  

A liga AISI 904L é particularmente útil em aplicações com a presença de ácido sulfúrico 

e ácido fosfórico, superando outras ligas austeníticas e ligas duplex tais como a liga UR 50 

(similar à liga 2205). Este melhor desempenho é resultante do teor de cobre presente na liga 

AISI 904L em contato com ácidos redutores [13]. Aços inoxidáveis convencionais têm em geral 

uma resistência limitada em aplicações com ácido fosfórico conforme mostrado na Figura I.4 

[10].  
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Figura I.4 - Comparação da liga AISI 904L com outros tipos de aços inoxidáveis 

em meio de ácido fosfórico [10] 
 

Para aplicações comerciais, onde sais tais como cloretos e fluoretos aceleram a 

corrosão, particularmente por pites e frestas, a liga AISI 904L é um material candidato devido 

ao seu bom desempenho, bem como em aplicações que requeiram resistência aos ácidos 

inorgânicos tais como ácidos fórmicos e oxálicos [31]. 

Com respeito à corrosão uniforme, a liga AISI 904L foi originalmente desenvolvida para 

suportar ambientes com ácido sulfúrico diluído e é um dos poucos aços inoxidáveis que a 

temperaturas de até 35 ºC proporciona uma completa resistência à corrosão em um range de 

concentração de 0 a 100% de H2SO4, conforme mostrado na Figura I.5, quando comparada 

com outras ligas superausteníticas [31].   

 

 
Figura I.5 – Curva de Iso-corrosão (0,1mm/ano de perda de material),  

em ácido sulfúrico (0 a 100% de concentração) [31] 



14 
 

I.2.3. Metalurgia Básica do Aço Inoxidável Austenít ico e Superaustenítico 

Os aços inoxidáveis austeníticos e superausteníticos são ligas Fe-Cr-Ni e apresentam 

matriz austenítica e podem apresentar carbonetos, nitretos ou fases intermetálicas em sua 

estrutura de solidificação, podendo ser mais bem entendidos pelo estudo de diagramas ternário 

Fe-Cr-Ni. Um exemplo desse tipo de diagrama é o mostrado na Figura I.6, onde se destaca um 

corte com composição a 70% em peso de ferro [32].  

 
   

Figura I.6 – Diagrama do sistema ternário Fe-Cr-Ni com corte em 70% Fe [32] 
 

Observando o diagrama ternário Fe-Cr-Ni, verifica-se que o elevado teor de cromo 

favorece o aparecimento das fases intermetálicas e esse efeito é pouco compensado pelo teor 

de níquel [32]. O elevado teor de cromo e níquel por sua vez reduz a solubilidade do carbono 

na austenita, tornando estes materiais suscetíveis à precipitação. 

A solidificação das ligas do sistema Fe-Cr-Ni é regida pelo balanço dos elementos 

alfagênicos e gamagênicos, e este balanço pode ser quantificado através dos conceitos de Cr 

equivalente (Creq) e Ni equivalente (Nieq) [11,32].  

PADILHA [33] comenta que a microestrutura dos aços inoxidáveis, além da austenita e 

microconstituintes já citados, pode ainda conter ferrita. Na verdade, uma vez iniciada a 

solidificação da liga, a sequência deste processo irá determinar a distribuição dos elementos de 

ligas e consequentemente a microestrutura do aço [33,34]. 

A solidificação sob condições de equilíbrio com a razão Creq / Nieq calculada de 0.88, 

como é o caso da liga AISI 904L, dará lugar a austenita. À medida que a relação Creq / Nieq 

aumenta, há possibilidade do surgimento de outras estruturas, conforme mostrado na Figura I.7 

[34]. 
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.  

Figura I.7 - Diagrama pseudo-binário Cr-Ni-Fe para Creq / Nieq [WRC 1992] 
Creq / Nieq = 0.88 correspondente a liga AISI 904L [34] 

 

A ferrita delta residual remanescente à temperatura ambiente no aço inoxidável, uma 

vez ter sido soldado, ou seja, após ter experimentado um processo de fusão seguido de 

solidificação, irá determinar as propriedades do material e o comportamento em serviço. É 

amplamente conhecido que a solidificação da ferrita primária evita o fenômeno de trinca a 

quente ou trinca de solidificação, e em termos práticos um conteúdo mínimo de ferrita delta é 

considerado aceitável ou até mesmo desejável [35-38]. 

Um problema trivial na soldagem de aços inoxidáveis austeníticos é a trinca de 

solidificação.  A segregação, principalmente de elementos tais como fósforo, enxofre e silício, 

provoca a formação de compostos de baixo ponto de fusão no metal de solda, que em 

combinação com as tensões de contração, durante a soldagem, levam ao surgimento de 

trincas [37].  A relação entre a ferrita delta e as propriedades mecânicas e de resistência à 

corrosão tem encorajado pesquisadores a desenvolver métodos de predição de microestrutura 

desde o início do século 20 até a atualidade, onde recursos de complexas redes neurais 

baseadas em regressão não linear surgiram [39,40]. 

Controlar a proporção de ferrita delta nos aços inoxidáveis é um dos mais importantes 

requisitos da metalurgia básica, pois irá influenciar nas propriedades mecânicas e metalúrgicas 

e no comportamento do material em serviço, tais como soldabilidade, resistência à corrosão, 

tenacidade e estabilidade térmica [37,39]. A percentagem de ferrita delta pode ser determinada 

por medição usando métodos metalográficos quantitativos ou métodos magnéticos ou ainda, 

alternativamente, pode ser predita usando um dos métodos reconhecidos de avaliação através 

da composição dos elementos de liga e seus efeitos [38-40]. 
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I.2.4. Fases Secundárias 

As fases secundárias ocorrem quando da exposição da liga a altas temperaturas, e sua 

cinética depende basicamente da difusão atômica intersticial ou substitucional dos elementos 

formadores dessas fases, seja pelo movimento entre átomos ou pelo movimento em direção 

oposta aos mecanismos de defeito, tais como uma fronteira de grão ou discordância [36]. 

Em uma temperatura suficientemente alta, próxima ao ponto de fusão, a estrutura 

austenítica é a condição de equilíbrio, tanto para os aços inoxidáveis austeníticos quanto para 

os supersausteníticos. Contudo, para uma faixa de temperatura mais baixa, uma ou mais fases 

secundárias, podem se formar em uma tentativa de alcançar o equilíbrio. Com altos teores de 

elementos de liga, a tendência de formar fases secundárias aumenta, assim como a 

temperatura de sua formação. Isto significa que para um tratamento térmico bem sucedido e 

eliminação de eventuais fases secundárias, requisitos de temperatura e de taxa de 

resfriamento devem ser respeitados [36].  

Fases secundárias usualmente são nocivas às propriedades mecânicas e de resistência 

à corrosão dos aços inoxidáveis. A presença de carbonetos e nitretos precipitados é uma 

preocupação porque eles tendem a se formar na fronteira dos grãos e reduzir a resistência à 

corrosão nestas áreas [35]. 

Duas importantes fases secundárias são a Sigma (σ) e a Chi (χ). Elas contêm alto teor 

de cromo e de molibdênio, são frágeis e podem reduzir a resistência à corrosão por 

empobrecimento de cromo e molibdênio na vizinhança das áreas dos precipitados 

intermetálicos. A fase Chi (χ) é similar à fase Sigma (σ), exceto pelo teor maior de molibdênio e 

menor de cromo em sua estrutura cúbica, e podem coexistir, pois formam-se na mesma faixa 

de temperatura, mas normalmente a fase Chi (χ) é substituída pela fase Sigma (σ), a qual é 

mais estável termodinamicamente [41].  

A fase Sigma (σ) é uma estrutura tetragonal e sua temperatura de precipitação está 

entre 600 e 1000 ºC. A fase Sigma (σ) pode aumentar a dureza e diminuir a tenacidade, bem 

como comprometer a elongação dos aços. Sua composição nos aços superausteníticos 

contêm de 35 a 37% Fe, 17 a 26% Cr, 15 a 21% Ni e 21 a 28% Mo (654SMOTM) [42]. Os 

mecanismos de precipitação em diferentes locais não são os mesmos, por exemplo, enquanto 

a ferrita delta parece decompor-se no contorno de grão, ocorrendo precipitação da fase Sigma 

(σ) por meio de mecanismo tradicional. Em outro local, a precipitação da fase Sigma (σ) ocorre 

preferencialmente nas ilhas de ferrita delta presentes na matriz austenítica. Quando o teor de 

cromo está abaixo de 20%, a precipitação da fase Sigma (σ) não é prontamente observada nos 

aços inoxidáveis austeníticos. Entretanto a fase Sigma (σ) pode ser facilmente formada quando 

o teor de cromo é de 25 a 30%. Além disso, a fase Sigma (σ) pode ser precipitada a partir da 

austenita quando não existe ferrita delta na estrutura [42].  
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VILLANUEVA et al. [43] observaram que a fase Sigma (σ) ocorre tanto nos contornos de 

grãos como nas ilhas de ferrita delta nos aços inoxidáveis austeníticos, mas que 

preferencialmente a precipitação de Sigma (σ) ocorre nas ilhas de ferrita delta. A composição 

química da fase Sigma (σ) formada nas ilhas de ferrita é diferente da formada na fronteira dos 

grãos. A formação de fase Sigma (σ) via reação eutetóide é mais fácil e veloz, e a taxa de 

difusão do cromo e molibdênio na ferrita delta é quase 100 vezes maior que na austenita 

[42,43].  A precipitação direta da fase Sigma (σ) na austenita é em geral muito vagarosa 

podendo necessitar de milhares de horas para ocorrer, e as principais razões são [43]: 

a) O carbono e o nitrogênio tem muito baixa solubilidade na fase Sigma (σ), portanto a 

precipitação de carbonetos e nitretos tendem a acontecer antes da precipitação da fase 

Sigma (σ); 

b) A difusão de elementos substitucionais é muito lenta na austenita; 

c) A fase Sigma (σ) é incoerente com austenita e sua nucleação é difícil.  

Além das fases Sigma (σ) e Chi (χ) potencialmente presentes nos aços inoxidáveis, 

sendo as mais estudadas e consideradas as mais críticas e indesejadas nos aços inoxidáveis 

[43], existem outras fases que devem ser consideradas e podem estar presentes com 

características específicas, conforme descritas adiante. 

 Apesar de ser considerada uma fase metaestável, atenção especial é dada à fase 

Laves por seus notáveis efeitos na resistência à fluência em materiais expostos a altas 

temperaturas por períodos prolongados, possivelmente devido ao valor médio do tamanho da 

partícula muito menor quando comparada com a fase Sigma (σ) [36]. 

A fase Z é um nitreto, e o cromo é tido como o principal acelerador desta precipitação 

com elementos similares a do MX, mas por outro lado, recentemente reconhecida por diminuir 

a resistência à fluência, pois consome as finas partículas de carbonitreto do tipo MX, formando 

grandes partículas que reduzem a resistência quando o material é exposto a altas 

temperaturas por período prolongado. Isto é mais comum com os nitretos do tipo CrVN e 

menos comum com os nitretos do tipo CrNbN [36]. 

A fase G pode estar presente tanto nos aços inoxidáveis ferríticos como nos 

austeníticos. A composição nominal da fase G é Ni16Si7Ti6 com possível substituição de Ni e Ti 

por Cr, Fe, Mo, Mn, V, Ta, Zr e Nb. Sua principal característica é a degradação das 

propriedades mecânicas pela depleção do Ni na região de fronteira dos grãos, em 

componentes expostos por longo período a temperaturas elevadas [44]. 

Outro tipo de precipitado é o carbonitreto, denominado de MX, muito mais fino e 

dispersivo, formando partículas intergranulares e intragranulares com elementos de liga tais 

como: V, Ti, Nb e W. Forma-se nas discordâncias na matriz austenitica e também promove a 

resistência à fluência pelo bloqueio do escorregamento das discordâncias [36]. 
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 Vários tipos de precipitados são frequentemente reportados como possíveis na 

microestrutura dos aços inoxidáveis, conforme mostrados na Tabela I.5 [36]. 

 

Tabela I.5 – Fases e Precipitados Típicos em Aços Inoxidáveis [36] 

Precipitado Estrutura Composição 

MX CFC NbC; NbN; TiC; TiN 

M23C6 CFC Cr16Fe5Mo2C 

M6C Cúbica-Diamante (FeCr)21Mo3C; Fe3Nb3C; M5SiC 

Fase Sigma (σ) Tetragonal (TCC) (Fe,Ni)x(Cr,Mo)y 

Fase Chi (χ) CCC Fe36Cr12Mo10 

Fase Laves  Hexagonal Fe2Mo; Fe2Nb; Fe2W 

Fase Z Tetragonal (TCC) Cr(V,Nb)N 

Fase G CFC Ni16Nb6Si7; Ni16Ti6Si7 

 

O software THERMO-CALC™ pode ser utilizado para a predição destas fases 

intermetálicas e precipitados presentes no processo de solidificação e de tratamentos térmicos 

das ligas, indicando o volume das fases em função da temperatura a partir de uma base de 

dados termodinâmicos capaz de determinar as forças de solidificação, porcentagem e 

composição nas condições de equilíbrio [36], ressalvando que as previsões do THERMO-

CALC™ são adequadas para a condição de equilíbrio termodinâmico e que devido à cinética 

das transformações, frequentemente, se observam diferenças entre as frações previstas e a 

microestrutura das amostras dos experimentos. 

 

I.2.5. Efeito da Precipitação de Compostos e Fases Intermetálicas 

A precipitação de compostos e fases intermetálicas, a qual é frequentemente observada 

nos aços inoxidáveis, é uma das principais razões da deterioração das propriedades 

mecânicas, de resistência à corrosão e de soldabilidade [42]. 

Estudo de ANBURAJ et al. [26] revela que amostras de aço inoxidável superaustenítico 

contendo 19%Cr, 20%Ni e 7.5%Mo, experimentaram um aumento na dureza quando 

submetidas ao tratamento de envelhecimento na condição de 600 a 900 ºC por 10 horas, o que 

foi atribuído ao aumento de concentração de precipitados na matriz, conforme mostrado na 

Figura I.8.  
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Figura I.8 – Estágios na formação na fase Sigma (σ) na matriz austenítica [26]:  
(a) matriz austenítica a temperaturas inferiores a 500 ºC; (b) surgimento da fase Chi (χ) 
 entre 500 e 800 ºC; (c) crescimento e a dissolução da fase Chi (χ) entre 800 e 900 ºC; 

(d) Austenita e fase Sigma (σ) na matriz acima de 900 ºC 
 

Pode-se observar que acima de 900 ºC a fase Chi (χ) ficou completamente dissolvida 

em austenita dando lugar à fase Sigma (σ). Esta temperatura é chamada de Sigma-transus, 

que é a temperatura na qual Chi (χ) é totalmente transformada em Sigma (σ) por difusão dos 

elementos tais como cromo, molibdênio e ferro. De fato, a fase Sigma (σ) é nucleada na matriz 

austenítica quando o teor de molibdênio é maior que 20% em microrregiões dispersas [26]. 

Ainda sobre o estudo de ANBURAJ et al. [26], as amostras apresentaram, a partir de 

600 ºC, valores decrescentes de resistência ao impacto com o aumento da temperatura de 

envelhecimento. Acima de 800 ºC atingiu valores inferiores a 60J, principalmente para maior 

tempo de envelhecimento (Figura I.9), caracterizando uma perda de tenacidade. 

 

Figura I.9 – Características para as diferentes condições de envelhecimento [26] 

 

Apesar de a fase Chi (χ) ter aumentado de 10 para 20% em volume, com o aumento da 

temperatura de envelhecimento, para estas condições evidenciou-se que a fase Chi (χ) não 

afeta significativamente a tenacidade e a dureza, quando comparada com a fase Sigma (σ), a 

qual, contrariamente, em pequena quantidade, afeta drasticamente a tenacidade, a dureza e a 

ductilidade, o que pode ser constatado com o aspecto das fraturas das amostras em diferentes 

condições de envelhecimento (Figura I.10) [26]. 
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Figura I.10 - Modos de fraturas associadas à tenacidade 
em diferentes condições de envelhecimento na liga19%Cr, 20%Ni e 7.5%Mo [26] 

(a) Fratura dúctil; (b) Fratura por quasi-clivagem; (c) Fratura frágil 
 

O efeito de diferentes temperaturas de solubilização nos aços superausteníticos pode 

ser observado nos trabalhos de BORGES et al. [45] e de RITONI et al. [27,46], onde avaliações 

nas amostras da liga ASTM A 744 Gr. CN3MN (22%Cr, 25%Ni e 6,35%Mo), submetidas a 

procedimentos de solubilização distintos, analisadas pelo método de difração de raios-X e 

submetidas a ensaios de impacto e medições de dureza, indicaram que a presença da fase 

Sigma (σ) na amostra tratada à 1240 ºC provocou uma pequena alteração na dureza superficial 

e uma substancial diminuição da resistência ao impacto [46]. Estas alterações se deram por 

“reprecipitação” de fases previamente dissolvidas a temperaturas inferiores a 1200 ºC. 

Precipitados grosseiros, que foram dissolvidos na solubilização, reapareceram como 

precipitados finos durante o resfriamento, aumentando a dureza do aço [27,46]. 

Segundo BORGES et al. [45], no difratograma das amostras submetidas aos 

tratamentos térmicos de 1200 ºC (amostra A) e 1240 ºC (amostra B), pode-se observar que em 

ambos os casos foram detectadas uma estrutura austenítica típica. As reflexões (111)ɣ, (200)ɣ, 

(220)ɣ, (311)ɣ e (222)ɣ foram identificadas em ambas as amostras. As reflexões (330)σ, 

(411)σ, (311)σ e (313)σ correspondentes a fase intermetálica Sigma (σ), grupo espacial CCC, 

também foram identificadas, conforme mostrada na Figura I.11. 
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Figura I.11 – Difratograma (DRX) das amostras A (1200 ºC) e B (1240 ºC) da 
 liga ASTM A 744 Gr. CN3MN [45] 

 

Analisando a Figura I.12, observa-se que para todas as condições de tratamento 

térmico do aço superaustenítico ASTM A 744 Gr CN3MN (22% Cr, 25% Ni e 6,35% Mo), o 

valor da energia absorvida de impacto é inversamente proporcional ao de dureza. A 

solubilização de precipitados grosseiros com posterior “reprecipitação” como precipitados finos 

aumenta a dureza e a resistência mecânica do material, porém compromete sua tenacidade, 

como era de se esperar. Este comportamento é importante, pois permite prever a correlação 

entre a resistência mecânica e a resistência ao impacto destes aços [26]. 

 

 

Figura I.12 – Variação da dureza e da tenacidade do aço ASTM A 744 Gr CN3MN, nas 
condições de (a) solubilização e (b) após tratamento térmico de alívio de tensões [27] 

 

Na Figura I.13 são apresentadas as micrografias que são representativas para auxiliar 

na compreensão do comportamento mostrado anteriormente nos gráficos de dureza e energia 

de impacto. Um ponto interessante a destacar é que mesmo com elevadas temperaturas de 
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solubilização (1240°C), não é possível dissolver os precipitados eutéticos formados durante a 

solidificação [27]. 

 

Figura I.13 – Microestruturas da solubilização e do alívio de tensões, 
(a) solubilizado a 1100 ºC; (b) solubilizado a 1240 ºC; (c) após tratamento térmico de alívio de 

tensões a 680 ºC e (d) após tratamento térmico de alívio de tensões a 800 ºC [26] 
 

I.2.6. Efeito das Fases Secundárias na Corrosão Loc alizada 

As fases presentes nos aços inoxidáveis incluem desde óxidos e sulfetos de refinação 

do processo siderúrgico, ferrita resultante da solidificação e ainda carbonetos, nitretos e fases 

intermetálicas decorrentes dos processos de soldagem e tratamento térmico. Estas fases 

representam descontinuidades na superfície do aço e que podem facilitar o aparecimento de 

pites e frestas devido ao rompimento do filme passivador, ou ainda podem deixar aflorar na 

superfície, regiões empobrecidas de cromo ou molibdênio o que reduz a resistência à corrosão, 

particularmente através de um mecanismo conhecido de corrosão intergranular [15,16].  

   Os aços inoxidáveis devem ser resfriados rapidamente, de acordo com a cinética de 

transformação, a fim de evitar a formação das fases secundárias, que são consideradas 

deletérias. Se o resfriamento não é rápido o suficiente, precipitados se formam nos contornos 

de grãos. Para a formação desses precipitados, carbono e cromo da matriz do aço inoxidável 

austenítico combinam-se e precipitam onde há mais espaço, que é na região dos contornos de 

grão. Por outro lado, a área ao redor dos carbonetos formados, tem teor de cromo menor que o 

restante do material e consequentemente menor resistência à corrosão. Este fenômeno é 
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conhecido como sensitização e em determinadas condições apresentam comportamento 

anódico com relação à matriz. Similar fenômeno ocorre com outras fases secundárias, mas 

com diferentes temperaturas e tempos envolvidos para formação [27,36]. 

 

I.2.7. Cinética de Precipitação das Fases Secundári as 

A cinética de formação de fases secundárias pode ser descrita pelas curvas de 

Transformação-Tempo-Temperatura (TTT). As curvas são obtidas pelo resfriamento a partir de 

altas temperaturas para dissolver todas as fases secundárias. O material é rapidamente 

resfriado para uma temperatura intermediária de interesse, mantido por um período prolongado 

de tempo e de novo resfriado rapidamente à temperatura ambiente para “congelar” a estrutura 

da temperatura intermediária [27,47]. 

A semelhança morfológica das precipitações e a inexistência de uma curva que detalhe 

as condições de precipitação das fases Chi (χ), Sigma (σ) e de outros precipitados, 

especificamente para o aço AISI 904L, conduz a análise do comportamento de outros materiais 

similares ou da correlação de materiais conhecidos. Podemos observar na Figura I.14 a 

formação de precipitados de diversos aços austeníticos e compará-las com a precipitação no 

aço AISI 904L [48].  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Figura I.14 – Curvas TTT dos aços austeníticos e superausteníticos [48]  

 
 

Conforme Figura I.14, observa-se que o tempo para precipitação de fases secundárias é 

menor para os aços superausteníticos com maiores teores de cromo e molibdênio. Para a liga 
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AISI 904L, o tempo para início da precipitação entre 700 e 1000°C é inferior a um minuto, 

enquanto que para a liga AISI 316 é de, aproximadamente, 30 minutos. 

POWELL et al. [49], plotou um gráfico TTT de fases intermetálicas em um aço com 

composição típica 20Cr-25Ni, com teores de cromo e níquel similares a liga AISI 904L 

estabilizado com nióbio. As principais fases formadas nesse aço foram respectivamente, fase 

G (Ni6Nb6Si7), carbonetos e nitretos de nióbio e fase Sigma (σ), conforme mostrado na Figura 

I.15. Esta fase Sigma (σ) formada no contorno de grão precipitou com tempo de exposição em 

torno de 100 horas e no interior do grão em torno de 10.000 horas. Carbonetos do tipo M23C6 

precipitam no contorno de grão com menos de 10 horas de exposição à temperatura em torno 

de 750 ºC [49].  

 
Figura I.15 – Diagrama TTT do aço inoxidável de composição aproximada 

 20% Cr, 25% Ni e 0.7% Nb (POWELL, 1988)[45] 
 
 

I.3. Metalurgia da Soldagem 

 
I.3.1. Soldabilidade  

A soldabilidade dos aços inoxidáveis pode ser analisada através dos diagramas 

Schaeffler[1], DeLong[2] e WRC[3]. O estudo destes diagramas permite prever a microestrutura 

das juntas soldadas através da composição das ligas e contribui para previsão de problemas 

que eventualmente possam ocorrer durante a soldagem, permitindo conhecer com 

antecedência a composição química da estrutura de uma solda Fe-Cr-Ni [10,43]. 

                                                 
[1] Em 1947, SCHAEFFLER publicou o primeiro diagrama o qual figurou a primeira expressão de cromo e níquel equivalentes e 
plotou as fronteiras das fases microestruturais austenita-ferrita. 
[2] Em 1956, DELONG expandiu a área de transição de austenita-ferrita do diagrama de Schaeffler e estabeleceu a primeira 
versão de seu diagrama no qual mostrava a influência do nitrogênio na redução do conteúdo da ferrita delta. 
[3] Em 1992, KOTECKI com intuito de aprimorar a valiosa ferramenta de Schaeffler apresentou ao “Welding Research Council” os 
efeitos do cobre e outros elementos de liga para predição do número de ferrita, os quais foram incorporados ao diagrama. 
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 As ligas austeníticas apresentam uma boa soldabilidade e, durante a soldagem, não há 

transformação martensítica e sua boa tenacidade implica na ausência de fissuração por 

hidrogênio. A sensibilidade à formação de porosidade é baixa, tornando geralmente fácil se 

obter soldas adequadas sem pré-aquecimento e que possam ser postas em serviço sem 

tratamentos térmicos pós-soldagem [10]. 

Nas ligas superausteníticas, como a liga AISI 904L, a estrutura austenítica estável é 

produzida pelo elevado teor de níquel e outros elementos gamagêneos. A desvantagem deste 

tipo de estrutura, durante a soldagem, é que ela é obtida durante a solidificação do cordão de 

solda por solidificação primária da austenita, o que incrementa a tendência à fissuração a 

quente em contraste com os metais de solda que contém ferrita delta em quantidades 

ajustadas. Esse fenômeno, associado à segregação de elementos que promovem a formação 

de constituintes de baixo ponto de fusão, é acentuado pelo maior coeficiente de dilatação da 

rede cristalina austenítica, produzindo esforços de contração térmica, o que facilita a fissuração 

a quente na forma de trincas de solidificação no metal de solda [50]. 

Precauções desde a fase de projeto do componente e da união soldada devem ser 

tomadas, no sentido de reduzir a rigidez, evitar a superposição de cordões de solda e 

mudanças de espessura, as quais são potencialmente regiões de elevadas tensões. Entre as 

recomendações para minimizar ou eliminar a incidência das trincas de solidificação no metal de 

solda é a utilização de materiais de adição que permitam a formação de ferrita delta (2 a 3%), o 

que levaria a uma redução da concentração de segregação [29,50]. 

Nestas ligas pode haver também a formação de trincas de liquação atribuídas ao 

crescimento de grãos na zona termicamente afetada (ZTA), aos esforços de contração térmica 

que produz deformação na região de maior crescimento de grão austenítico e ao elevado teor 

de molibdênio, que favorece a segregação ao longo da área reduzida dos contornos de grãos e 

com isso a formação de fases de baixo ponto de fusão, principalmente na região não misturada 

ou parcialmente fundida levando a formação de filmes líquidos locais [10,29,50].  

Realizar a soldagem com baixo aporte térmico, para evitar o crescimento de grão na 

ZTA, controlar a temperatura de interpasses de materiais de grande espessura e pré-aquecer o 

substrato contribuem por sua vez para evitar as trincas de liquação na ZTA [50]. A Figura I.16 

mostra trincas de liquação em diferentes processos de soldagem. 
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Figura I.16 - Microestrutura mostrando a formação das microtrincas de liquação na ZTA, 
(a) soldagem com eletrodo revestido e (b) soldagem com MIG [29,50] 

 

I.3.2. Diluição em Materiais Dissimilares 

Juntas de materiais dissimilares são sempre encontradas na prática. Esta montagem 

heterogênea pode ser agrupada em pelo menos três categorias [10,13]:  

a) Solda realizada em dois aços ou ligas diferentes entre si, com grande diferença de 

composição química, onde o resultado da solda é diferente de pelo menos um dos 

metais base; 

b) Recobrimento ou revestimento de uma liga comum usando aço inoxidável, a fim de 

proteger a superfície contra a corrosão e; 

c) Solda de metais similares no qual é vantajoso usar um metal de adição de natureza 

diferente. 

O emprego de aços inoxidáveis austeníticos como metal de adição para soldagem de 

aços de baixa liga originou-se no Instituto de Soldagem (Paris) no idos de 1938. A ideia inicial 

era “amanteigar” o chanfro para soldagem com o metal de adição para aquecer a peça de 

trabalho e obter uma ZTA martensítica e então fazer a união com o mesmo metal de adição. 

Tendo que a espessura da camada “amanteigada” era suficiente, isto permitia que a soldagem 

final fosse realizada sem pré-aquecimento ou pós-tratamento térmico [11,13]. 

Como a experiência mostrava que o uso de eletrodos austeníticos permitia uma ZTA 

sem trincas, esta ideia tem sido desenvolvida, e estes aços são agora soldados como metal de 

adição austenítico sem prévio “amanteigamento”, sem pré-aquecimento e sem pós-tratamento 

térmico, acomodando tensões de encolhimento, sem falhas, basicamente por duas razões [13]: 

a) O hidrogênio permanece em solução no metal de solda e não difunde em direção ao 

metal base; 

b) A alta plasticidade do metal de solda a elevadas temperaturas permite o relaxamento de 

tensões na ZTA, particularmente quando esta zona é transformada em martensita.  
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Pelo menos dois tipos de problemas ocorrem nas soldas heterogêneas com metal de 

adição austenítico [11]: 

a) A estrutura do metal de solda pode ter sua estrutura totalmente ou parcialmente 

modificada como resultado da mistura do metal de adição e do metal base durante a 

soldagem. Este fenômeno é conhecido como diluição; 

b) A fusão de constituintes provocando uma descontinuidade na composição química e 

propriedades físicas as quais podem afetar as propriedades requeridas para o serviço. 

DOODY [51] reportou os efeitos prejudiciais das zonas parcialmente diluídas (ZPD), por 

ele chamadas de “zonas de diluição intermediária” das juntas dissimilares soldadas, 

principalmente quanto a resistência à corrosão sobtensão em meio ácido. Classificou as 

morfologias das ZPDs como sendo “praias” (faixas estreitas ao longo da interface da linha de 

fusão), “baías” (áreas parcialmente circundadas pelo metal de base) ou “ilhas” (regiões 

inteiramente envolvidas pelo metal de solda) [51].  

O principal problema metalúrgico encontrado em soldas de metais dissimilares é a 

formação, ao longo da interface da linha de fusão, de regiões que podem atingir durezas 

superiores a 400 HV, o que indicam estarem constituídas de martensita e, portanto, serem 

frágeis [51]. 

 Estas regiões possuem composições químicas intermediárias entre a do metal de solda 

e a do metal base, as quais não podem ser previstas através de cálculos usuais de diluição. 

Uma das preocupações durante a soldagem de aço inoxidável austenítico em aços carbonos, 

corresponde ao nível de diluição resultante das condições de processo de soldagem. Quanto 

menor a diluição, menor a probabilidade de formação de microestruturas frágeis e susceptíveis 

à corrosão. Estas zonas podem apresentar dezenas de mícrons de largura e diversas 

morfologias. A manipulação do arco elétrico e as variações na turbulência da poça de fusão 

têm uma influência significativa na formação destas ZPD [52]. 

Segundo CASTRO e CADENET [11], a diluição geral tem pouca significância 

metalúrgica, já que o metal da solda não tem tempo suficiente para se tornar completamente 

homogêneo, especialmente quando multipasses de solda são realizados. De fato, a diluição 

real é maior que a diluição geral na vizinhança da linha de fusão, e menor nas regiões da solda 

à medida que se afasta do metal base. De qualquer forma, variações na diluição ocorrem 

quando o metal é transferido por sucessivas operações na aplicação multipasses e é ainda 

afetada pelo aporte de calor e ciclos térmicos do método de soldagem utilizado. Os 

revestimentos resistentes à corrosão devem apresentar uma composição química especifica 

para o meio a que serão submetidos e, portanto dependentes dos parâmetros de soldagem 

que afetam a diluição e os fenômenos que ocorrem, durante o ciclo térmico e a solidificação da 

poça de fusão, tais como: microssegregações, precipitação de fases secundárias, volatilização 
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de elementos de liga na poça de fusão entre outros. Os valores de diluição podem variar de 25 

a 50%, podendo ser maior que 70% no método SAW. 

Deve-se levar em conta que a indicação obtida pelo diagrama de Schaeffler apesar de 

não ser de alta precisão, pois não contém o histórico térmico, principalmente de resfriamento, 

permite uma predição suficientemente confiável da estrutura resultante a partir da diluição nas 

soldas heterogêneas e, portanto, ajuda grandemente a seleção de material de adição [10,11]. 

Quatro regiões distintas podem ser identificadas na solda de metais dissimilares, do 

metal base até o metal de solda afastado da linha de fusão: 

a) Metal base não afetado pelo calor; 

b) ZTA; 

c) Zona fundida afetada pela diluição ou ZPD; 

d) Metal de solda composto praticamente pelo metal puro de adição. 

A Figura I.17 exemplifica um metal base de aço carbono com composição representada 

pelo ponto “C” sendo soldado com a liga 304L, e um segundo caso soldado com liga 904L. O 

diagrama de Schaeffler mostra as estruturas encontradas resultantes da diluição, considerando 

uma diluição de 25% em ambos os casos: 

a) No ponto “A”, que representa a estrutura antecipada do metal de solda com adição da 

liga 304L, tem-se a previsão de austenita-martensita. 

b) No ponto “B”, que representa a estrutura antecipada do metal de solda com adição da 

liga 904L, tem-se a previsão de austenita pura. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Figura I.17 – Diagrama de Schaeffler (modificado) para solda em aço carbono 

com as ligas 304L e 904L com 25% de diluição [10] 
A-austenita; F-ferrita; M-martensita 

904L 

304L 

B 

A 

C 
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I.3.3. Tratamento Térmico de Alívio de Tensões (TTA T) 

O estudo da precipitação nos aços superausteníticos é importante, porque as 

propriedades mecânicas podem ser alteradas devido à presença de diferentes fases. Uma das 

maneiras de minimizar a precipitação de carbonetos e fases intermetálicas e/ou aumentar as 

propriedades mecânicas é o uso de tratamentos térmicos [26]. 

Tratamentos térmicos impróprios podem produzir efeitos nocivos na microestrutura dos 

aços inoxidáveis com alto teor de cromo e alto teor de molibdênio, com destaque para a 

precipitação de carbonetos, precipitação de fase Sigma (σ) e outras fases intermetálicas que 

são consideradas negativas para as propriedades mecânicas e que por sua vez aumentam a 

suscetibilidade à corrosão, particularmente à corrosão intergranular [26]. 

Adicionalmente à perda de ductilidade e tenacidade, a fase Sigma (σ) pode ter um efeito 

negativo na resistência a altas temperaturas dos aços inoxidáveis. Assim como a presença de 

carbonetos e nitretos, a presença de fases intermetálicas pode ser evitada pelo recozimento da 

liga e resfriamento rápido evitando as zonas de transformação [35]. 

Os tratamentos térmicos feitos nos aços inoxidáveis têm o objetivo de deixá-los na 

melhor condição para aplicação. Tanto no tratamento de solubilização como no de alívio de 

tensões é grande o cuidado que se deve ter para manter os elementos de liga em solução 

sólida na matriz austenítica [46]. 

A solubilização consiste em submeter a liga a temperaturas até o ponto em que os 

solutos entrem em solução sólida na matriz, manter neste patamar de forma a se obter uma 

estrutura homogênea e livre de precipitados e resfriar rapidamente evitando a formação de 

precipitados indesejados. O tempo de solubilização é importante, pois caso não seja suficiente, 

não ocorrerá uma solubilização de todos os elementos [46]. 

A fim de preservar a resistência do material, que pode ser afetada inclusive por tensões 

residuais, o alívio de tensões deve ser conduzido a uma temperatura abaixo da faixa sujeita a 

precipitação de fases intermetálicas (600 a 700 ºC), onde há uma redução da dureza que pode 

ser atribuída ao relaxamento de tensão e a recristalização.  

A escolha do tratamento térmico e de alívio de tensões deve levar em consideração o 

material específico usado, procedimentos de fabricação e condições de projeto durante a 

operação do equipamento. Particularmente para o procedimento de soldagem de revestimento, 

o tratamento térmico para alívio de tensões deve ser considerado principalmente em função da 

estrutura da ZTA [27]. 

O alívio de tensões nos aços austeníticos se faz necessário quando o material estiver 

sujeito à corrosão sobtensão ou em ambientes com condições severas de corrosão 

intergranular ou sujeitos a instabilidade dimensional em serviço [13,26]. O tratamento de alívio 

de tensões entre 540 e 650 °C após soldagem do aço austenítico reduz, aproximadamente, de 
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30 a 40% as tensões residuais. Uma hora a 870 ºC, tipicamente, alivia aproximadamente 85% 

de tensões residuais [13]. 

Os tratamentos térmicos após a soldagem podem resultar em alguma descarbonetação 

na ZTA, dando uma suavizada na zona adjacente a linha de fusão, onde o valor de dureza de 

parte da zona fundida cai em função da precipitação de carbonetos oriundos do carbono 

enriquecido da martensita. Entretanto, em áreas longe da linha de fusão indo para o metal 

base, a dureza tende a aumentar [46]. 
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Capítulo II - Procedimento Experimental 

 

 

II.1. Materiais  

Foram utilizados os seguintes materiais para execução dos experimentos: 

 

II.1.1. Material de Base  

Como material base foram utilizadas chapas de aço carbono ASTM A 516 grau 70 com 

as seguintes dimensões 400 mm x 400 mm x 50 mm e 230 mm x 200 mm x 12,5 mm 

(comprimento x largura x espessura) para os revestimentos realizados com os processos de 

soldagem Electroslag Welding (ESW) e Gas Metal Arc Welding (GMAW) respectivamente, cuja 

composição química e propriedades mecânicas típicas são mostradas nas Tabelas II.1 e II.2. 

  

Tabela II.1 – Composição Química do Material Base Utilizado 

Elemento (% peso) C Mn P S Si 

Aço1 0,24 1,12 0,016 0,01 0,24 

Requisito ASTM A 516 [53] 0,28 0,79-1,30 0,035 0,035 0,13-0,45 

Nota 1: Composição conforme certificado de análise química 

 

Tabela II.2 – Propriedades Mecânicas do Material Base Utilizado 

LE (MPa) LR (MPa) Al (%) Ecv à 20 ºC (J) 

260 485-620 21 20 

 
 
 
II.1.2. Materiais de Adição  

Como consumíveis de soldagem foram utilizados os seguintes materiais para os 

revestimentos com a liga correspondente ao aço inoxidável superaustenítico AISI 904L: 

a) Para soldagem pelo processo GMAW: 

- Arame sólido de diâmetro 1,2 mm classificados de acordo com a norma AWS 5.28 CN 

20/25 M - IG (Si) [54] e aplicação com gás de proteção (98% Ar + 2% CO2) na vazão de 

15 a 20 l/min. 

b) Para soldagem pelo processo ESW: 

- Fita com dimensões 60 mm (largura) x 0,50 mm (espessura) classificadas de acordo 

com a norma AWS 20.25.5 LCu (ASME II C SFA 5.9:EQ 385) [54] e fluxo RECORD EST 

904 Mo 1 (ASME II C (E) SFA FB 2 CrNiMoCu) [54]. 
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A Tabela II.3 mostra a composição química dos consumíveis, conforme informação dos 

fabricantes [54]. 

  

Tabela II.3 – Composição Química do Metal de Adição Utilizado [54] 

Elemento (% peso)  

Processo 

C Si Mn Cr Ni Mo Cu N 

GMAW 0,02 0,7 4,7 20,0 25,4 6,2 1,5 0,12 

ESW 0,01 0,3 1,6 19,9 24,3 4,3 1,5 0,05 

 
 
 
II.2. Procedimentos de Soldagem 

 
II.2.1. Processos GMAW e ESW 

Na soldagem ao arco elétrico com gás de proteção (GMAW – Gas Metal Arc Welding), 

também conhecida como soldagem MIG/MAG (MIG – Metal Inert Gas e MAG – Metal Active 

Gas), um arco elétrico é estabelecido entre a peça e um consumível na forma de arame. O 

arco funde continuamente o arame à medida que este é alimentado à poça de fusão. O metal 

de solda é protegido da atmosfera pelo fluxo de um gás (ou mistura de gases) inerte ou ativo. 

O processo de soldagem funciona com corrente contínua (CC), normalmente com o arame no 

pólo positivo. Essa configuração é conhecida como polaridade reversa. A polaridade direta é 

raramente utilizada por causa da transferência deficiente do metal fundido do arame de solda 

para a peça. 

O processo de soldagem eletroescória (ESW – Electroslag Welding) consiste da fusão 

do consumível, que pode ser arame sólido, vazado ou fita, e da superfície do metal de base 

que é promovida pelo calor proveniente de uma escória mantida a altas temperaturas e que 

sobrenada e protege a poça de fusão da contaminação atmosférica. O processo é iniciado pela 

abertura de um arco elétrico entre o consumível e as partes a serem unidas e, em seguida o 

fluxo é adicionado até que se funde, formando uma camada de escória, cuja função é de 

formar uma resistência elétrica e proteger a poça de fusão da contaminação atmosférica. 

Quando a poça de escória fundida atinge um tamanho suficiente para extinguir o arco, a 

corrente elétrica passa do consumível para a escória condutora fundida, mantida por sua 

resistência à passagem de corrente elétrica, gerando por efeito Joule o calor necessário para a 

fusão do consumível e das partes a serem unidas. 
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II.2.2. Parâmetros de Soldagem 

Para a soldagem dos revestimentos, foi utilizado um conjunto formado por duas fontes 

de soldagem Power Wave AC/DC 1000 SD, fabricante Lincoln Electric, 1000A cada uma, 

modelo MAXas 10, com kit original de paralelismo, com cabeçote Soudokay refrigerado. 

Os procedimentos de soldagem utilizados sobre as chapas de aço carbono ASTM A 516 

grau 70 produziram os revestimentos, através da deposição de cordões de solda dispostos 

lado a lado, conforme apresentado esquematicamente na Figura II.1. No caso do processo 

GMAW a transferência do material se deu por arco pulsado para reduzir a penetração, 

minimizando a diluição, e o depósito realizado através de múltiplos passes formando três 

camadas, utilizando gás de proteção (98% Ar + 2% CO2). No caso do ESW o revestimento foi 

produzido em uma única camada por passes dispostos lado a lado em um total de três passes. 

Em ambos os casos a soldagem foi realizada na posição plana. 

A Tabela II.4 mostra os parâmetros de soldagem utilizados. 

  

 
Figura II.1 – Desenho esquemático da deposição de solda – corte transversal 

(a) GMAW – Multipasses dispostos em três camadas e (b) ESW – Passes lateralmente 
dispostos formando uma única camada de deposição  

 

Tabela II. 4 – Parâmetros de Soldagem Utilizados. 

Processo Passe Camada 
Corrente 

(A) 

Tensão 

(Volts) 

Aporte 
térmico médio 

(kJ/mm) 

GMAW 

1-17 1 170 28-30 0,73 

18-33 2 215 28-30 0,96 

34-46 3 215 28-30 0,96 

ESW 1-3 1 1150-1250 24-26 11,7 

 

 

II.3. Tratamento Térmico Pós-Soldagem (TTPS) 

Após a soldagem foram realizados tratamentos térmicos de acordo com os parâmetros 

mostrados na Tabela II.5, com o objetivo de verificar o efeito destes tratamentos nas 

propriedades dos revestimentos, em comparação com o estado como soldado. 
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Para execução dos tratamentos térmicos, foi utilizado um forno de mufla com controle 

de temperatura através de termopar devidamente calibrado. 

 

Tabela II.5 – Parâmetros do Tratamento Térmico 

Processo Identificação Condição 

GMAW 

C Como soldado 

C1 620 ºC-10hs 

C2 885 ºC-10hs 

ESW 

G Como soldado 

G1 620 ºC-10hs 

G2 885 ºC-10hs 

 

 

II.4. Ensaios de Microdureza 

Foram realizados ensaios de microdureza Vickers à temperatura ambiente, com 

aplicação de carga de 500 gf, sendo realizadas varreduras de microdureza perpendicular e 

paralela à linha de fusão (LF) com intervalos de 0,25mm, abrangendo o metal base (MB), zona 

termicamente afetada (ZTA), zona parcialmente diluída (ZPD) e metal de solda (MS), conforme 

mostrado esquematicamente na Figura II.2. 

 

 

Figura II.2 – Desenho esquemático das medições de microdureza (a) ao longo da seção 
transversal das amostras abrangendo MB, LF e MS a uma distância 

de 0,25mm entre endentações e (b) ao longo da ZTA  
 

O equipamento utilizado foi um durômetro da marca Wilson Instruments, modelo 

422MVD, utilizando um penetrador Vickers e pirâmide de diamante de 136º. 
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II.5. Ensaios Metalográficos 

Foi realizada análise metalográfica dos revestimentos em amostras retiradas 

transversalmente ao cordão de solda, consistindo de macrografia, microscopia ótica (MO) e 

microscopia eletrônica de varredura (MEV), tanto na condição de como soldado quanto após os 

tratamentos térmicos realizados. 

O preparo das amostras consistiu do procedimento convencional de lixamento com lixas 

de granulometria de 100, 220, 320, 400 e 600 e posterior polimento com pasta de diamante 

com granulometria de 6, 3 e 1 µm.  

Os revestimentos foram analisados nas seguintes condições: 

a) Sem ataque químico; 

b) Após ataque químico com nital 2% para evidenciação da microestrutura do MB e; 

c) Após ataque eletrolítico com óxido crômico para evidenciação da microestrutura e 

fases secundárias do MS. 

 Com auxílio do MEV, foram ainda realizadas análises por EDS (Energy Dispersive 

Spectrometry) para verificação de diferenças de composição química local, semi-quantitativa, 

em fases presentes no MS. 

Realizou-se ainda, com técnica de EBSD (Electron Backscatter Diffraction), análise para 

evidenciação de presença de ZPD e microestruturas formadas. Os mapas de EBSD foram 

coletados com o MEV operando a 20kV e com as amostras posicionadas a 70º. Os parâmetros 

usados para indexação foram: steps variando de 0,3 a 4µm de avanço com 1 a 4 quadros em 

média. A técnica de difração de elétrons retroespalhados (EBSD) em um MEV oferece a 

possibilidade de mapear a orientação cristalográfica e a microestrutura de grãos individuais de 

um agregado policristalino. Isto é possível a partir de métodos computacionais suficientemente 

ágeis para interpretar milhares de padrões gerados em um mapeamento de alta resolução. No 

MEV, quando o feixe de elétrons interage com o volume da amostra atingido por esse feixe, 

forma-se um volume de interação denominado de “pêra de ionização”. Nesse volume, uma 

fração significativa dos elétrons não perde energia, mas apenas muda de direção dentro da 

amostra (sofrem espalhamento elástico). Quando a superfície da amostra se encontra 

fortemente inclinada, a probabilidade desses elétrons conseguirem escapar da amostra é 

bastante grande e pode-se descrever sua trajetória como se fossem emitidos por uma fonte 

pontual, situada dentro da “pêra de ionização”, próxima à superfície. Esse feixe divergente de 

elétrons, ao percorrer as dezenas de nanômetros até a superfície, espalha-se coerentemente 

nos planos cristalinos por causa de sua natureza ondulatória, e sofre o fenômeno de 

interferência que denominamos de difração. 

Para a realização das micrografias foram utilizados um microscópico ótico da marca 

Olympus BX60M e um microscópico eletrônico de varredura marca CamScan 3200 LV. 
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II.6. Análise Química 

As análises químicas foram realizadas com amostras sólidas revestidas com a liga em 

estudo, no espectrômetro de emissão ótica, marca ARL 3460 Metals Analyzer, com objetivo de 

determinar os teores dos principais elementos de liga presentes nos revestimentos 

depositados.  

As análises químicas foram realizadas nas cotas de aproximadamente zero; 1,0 mm; 

2,0 mm; 3,0 mm; 5,0 mm e 7,0 mm a partir da LF, na superfície de topo usinada para cada cota 

do MS das amostras como soldadas, para ambos os processos de soldagem, a fim de verificar 

o teor dos elementos de liga e avaliar a composição do revestimento. 

 

II.7. Avaliações Complementares 

Finalmente, realizou-se previsão das fases presentes no metal depositado na posição 

relativa a 3,0mm da LF, através do software THERMO-CALC™ com base de dados TCFE6 

para comparação com os dados experimentais obtidos. 

Neste trabalho foram analisadas, através das técnicas descritas nos itens anteriores, 

regiões específicas do metal de base, regiões dos revestimentos em estudo e as zonas de 

interface entre a camada depositada e o substrato, as fases e precipitados presentes, bem 

como o efeito da diluição na composição química dos revestimentos. 
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Capítulo III – Resultados e Discussão 

 

III.1. Introdução 

Este capítulo apresenta os resultados e as análises das propriedades mecânicas e 

microestruturais dos revestimentos realizados pelos processos de soldagem GMAW e ESW, 

utilizando liga AISI 904L como material de revestimento e o aço carbono ASTM A 516 grau 70 

como substrato e em consonância com critérios de soldagem do código ASME X [55]. 

A partir dos resultados obtidos, através de avaliação das propriedades mecânicas e 

avaliação microestrutural, foi realizada uma análise comparativa das propriedades do 

revestimento nas condições de como soldada e após tratamentos térmicos. 

 

III.2. Ensaios de Microdureza 

Os ensaios de microdureza mostram, através das Figuras III.1 e III.2, os valores e perfis 

de microdureza para os diferentes processos de soldagem medidos para cada revestimento em 

estudo, desde o MB (metal base) passando pela zona de interface ou de transição até o MS 

(metal de solda).  

De acordo com a Figura III.1, a amostra C na condição  de como soldada, apresentou 

valores de microdureza superiores aos das amostras tratadas termicamente C1 e C2 na região 

do MB, mostrando coerência com o efeito de revenimento após TTPS, enquanto que na zona 

de interface em direção à superfície do revestimento destas mesmas amostras, verificou-se um 

comportamento distinto, o que pode ser atribuído a dois mecanismos a saber: 

a) Na amostra C1 houve alívio de tensões no MB sem alterações importantes, 

condição coerente com o nível de temperatura do TTPS de 620 ºC, mantendo 

praticamente o mesmo perfil de microdureza no MS, quando comparada com a 

amostra como soldada C, o que sugere não ter havido precipitações importantes; 

b) Na amostra C2, o nível de temperatura e tempo de exposição foi suficiente para 

desenvolver fases secundárias frágeis dispersas, ocasionando o aumento da 

microdureza no material de revestimento a partir de 1,5 mm da LF. O perfil de 

microdureza sugere a formação de fases intermetálicas, pois a dureza aumenta a 

partir de certa distância da LF, afastando a possibilidade de formação de carbonetos 

por difusão do carbono do MB. 
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Figura III.1 – Perfil de microdureza do processo GMAW: (a) amostra C – “como soldada”, 

(b) amostra C1 - TTPS a 620 ºC e (c) amostra C2 - TTPS a 885 ºC 
 

 

De acordo com a Figura III.2 para o processo ESW, a amostra na condição de como 

soldada G, apresentou valores maiores de microdureza comparados aos das amostras tratadas 

termicamente G1 e G2 na região do MB, mostrando coerência com o efeito de revenimento 

após TTPS, igualmente ao apresentado para amostras do processo de soldagem GMAW, 

enquanto que na zona de interface em direção à superfície do revestimento destas mesmas 

amostras, verificou-se um comportamento distinto, o que também pode ser atribuído aos dois 

mecanismos citados anteriormente para as amostras C1 e C2, a saber: 

a) Na amostra G1 houve alívio de tensões no MB sem a formação de fases 

secundárias importantes no MS, condição coerente com o nível de temperatura do 

TTPS de 620 ºC, o que justifica a manutenção dos valores de microdureza do MS, 

quando comparada com a amostra “como soldada” G; 

b) Na amostra G2 o nível de temperatura e tempo de exposição foi suficiente para 

desenvolver fases secundárias frágeis dispersas no MS, ocasionando o aumento da 

microdureza no material de revestimento a partir da LF.  

Distância da Linha de Fusão (mm) 
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Figura III.2 – Perfil de dureza do processo ESW: (a) amostra G – “como soldada”, 

(b) amostra G1 - TTPS a 620 ºC e (c) amostra G2 - TTPS a 885 ºC 
 

 

O comportamento em ambos os processos de soldagem apresentam tendência similar 

no que diz respeito à microdurezas medidas ao longo do perfil da solda de revestimento.  No 

processo GMAW os valores de microdureza são maiores no MB e MS, tanto na amostra como 

soldada como nas amostras com tratamento térmico, quando comparadas com as amostras do 

processo ESW, o que presumivelmente está relacionado com as taxas de resfriamento 

diferentes dos processos de soldagem. Adicionalmente, o aumento de dureza observado no 

MS em decorrência dos tratamentos térmicos pode ser associado com a precipitação de fases 

secundárias segundo estudos de LEE et al. [25]. 

Na região da LF verificaram-se maiores valores de microdureza que a região do MS, 

para as amostras como soldadas de ambos os processos de soldagem. Isto possivelmente 

está relacionado com a presença de precipitados provocados pela migração de carbono do MB 

para a região de interface e/ou, no caso de soldagem de materiais dissimilares onde o MB é 

aço carbono, devido à formação de regiões com estrutura martensítica [51]. 

No MB para o processo GMAW houve uma redução da dureza na ordem de 30% para a 

amostra C1 tratada a 620 ºC e 65% para amostra C2 tratada a 885 ºC. No processo ESW 

houve uma redução da dureza na ordem de 25% para a amostra G1 tratada a 620 ºC e 40% 

para amostra G2 tratada a 885 ºC, todas em relação à amostra como soldada. Constata-se 

Distância da Linha de Fusão (mm) 
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então que no MB das amostras tratadas termicamente de ambos os processos, GMAW e ESW, 

há uma redução dos valores de microdureza, possivelmente atribuída ao alívio de tensões, que 

possibilita o escorregamento de discordâncias e principalmente devido ao revenimento da 

microestrutura com a consequente redução dos valores de dureza do aço carbono (MB). 

No MS das amostras tratadas termicamente, pode-se observar que não houve alteração 

significativa dos valores de microdureza para as amostras C1 e G1 tratadas a 620 ºC, quando 

comparadas às amostras C e G respectivamente. No entanto, para as amostras C2 e G2 os 

comportamentos foram distintos, a saber: a amostra C2 apresentou um valor reduzido de 

dureza da ordem de 20% para o MS em relação à amostra C até a distância de 1,5 mm a partir 

da LF, seguida de um aumento de dureza para um nível superior ao das amostras C e C1, 

comportamento que pode ser atribuído ao aparecimento de fases secundárias. Para as 

amostras G2 houve aumento em média de 15% na dureza ao longo de toda a espessura do 

revestimento (MS) em relação às amostras G e G1, também em decorrência do surgimento de 

fases secundárias.  

Constata-se então, neste trabalho, que para o tratamento a 620 ºC não há alteração 

significativa da microestrutura, apenas a redução da dureza do MB em decorrência do alívio de 

tensões e de possível revenimento, enquanto que para o tratamento a 885 ºC ocorre um 

comportamento distinto, onde o aumento da dureza do MS pode ser observado. Este 

comportamento pode ser atribuído ao aumento de concentração de precipitados na matriz 

conforme estudos de ANBURAJ et al. [26], onde amostras de aço inoxidável superaustenítico 

experimentaram um aumento na dureza quando submetidas ao tratamento de envelhecimento 

a temperaturas entre 600 a 900 ºC por 10 horas. Estudos de BORGES e MEI [45] relatam que 

o envelhecimento a temperatura de 900 ºC aumenta gradativamente a dureza nos aços 

inoxidáveis superausteníticos (22%Cr, 25%Ni), à medida que aumenta o tempo de exposição.  

Medições de microdureza em regiões específicas, onde se observou a presença de 

ZPD, foram feitas e constatado que valores da ordem de 360 a 380 HV foram encontrados para 

amostra como soldada pelo processo GMAW, o que sugere a formação de martensita. Não 

existe, contudo, evidência de trincas ou descolamento nestas regiões. Estas constatações 

estão respaldadas pelas metalografias realizadas.  

A martensita presente na ZPD (Figura III.3) apresenta características de menor valor de 

dureza, inferior a 400 HV, quando comparada com outros processos de soldagem do AISI 

904L, que apresentam maiores valores de dureza conforme MADALENA et al. [56], sugerindo, 

neste trabalho, a presença de martensita revenida, possivelmente ocasionada pelo efeito de 

múltiplos passes no caso do processo GMAW. A dureza observada em torno das ZPD está 

associada aos gradientes de composição química existente ao longo da interface 

revestimento/substrato e às segregações de solutos, durante a solidificação conforme estudos 

de KOU e YANG [57]. 
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Figura III.3 – Estrutura com formação de ZPD no processo GMAW 

 

Nas amostras obtidas pelo processo ESW não foram observadas evidências de 

formação de ZPD, possivelmente devido à baixa taxa de diluição neste processo de soldagem.  

 

III.3. Ensaios Metalográficos 

 
III.3.1. Penetração e Diluição  

Segundo FORTES [58], a penetração de solda é a distância que a LF se estende abaixo 

da superfície do material soldado. A penetração da solda é diretamente proporcional à corrente 

de soldagem, se ocorrer um aumento ou uma diminuição na corrente, consequentemente 

aumentará ou diminuirá a penetração da solda. 

Nas amostras deste trabalho não foi identificada qualquer porosidade, falta de fusão, 

falta de penetração, mordeduras ou trincas. As características de integridade visual das soldas 

podem ser observadas nas Figuras III.4 e III.5. A penetração pode ser observada a partir das 

macrografias, pela avaliação da região de metal fundido no substrato abaixo da LF sobre a 

área total do material fundido, e constatada uma região de maior penetração no processo 

GMAW.  

A penetração nos dois processos de soldagem é influenciada por dois efeitos distintos e 

a combinação de ambos, a saber: o efeito da energia imposta e o efeito do volume da poça de 

fusão. Assim para velocidades menores, o efeito do volume da poça prevalece, ou seja, há 

uma maior quantidade de material interposto entre o arco e o MB tornando mais difícil a 

transferência de calor e com isso uma menor penetração que resulta numa menor diluição. Já 

com velocidades maiores o efeito que prevalece é o da energia imposta, ou seja, esta condição 

de soldagem encontra-se numa faixa que implica em um menor aporte térmico por unidade de 

comprimento imposto à peça o que resulta em uma menor penetração e consequentemente 

uma menor diluição. E por fim uma condição intermediária, onde há uma interação entre os 

dois efeitos, ou seja, a velocidade não é baixa o suficiente para produzir uma sobreposição de 

poças, capaz de evitar a ação direta da força do arco sobre o MB, e esta velocidade não é alta 

ZPD 
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o suficiente para reduzir consideravelmente o aporte térmico imposto ao MB, resultando assim 

na máxima penetração e por consequência na maior diluição obtida. Esta condição associada à 

diferença de estrutura cristalina entre MB (CCC) e MS (CFC) na solda de materiais dissimilares 

ferríticos/austeníticos, movimentos difusionais dos elementos de liga a partir do MS para uma 

camada estagnada do MB, fundida, mas não misturada, adjacente a LF, e movimentos 

hidrodinâmicos da poça de fusão favorecem o aparecimento de ZPD [59]. 

Portanto, pode-se depreender que os parâmetros de soldagem escolhidos levaram, no 

processo GMAW, ao comportamento de interação entre os dois efeitos descritos acima, o que 

explica uma penetração maior, conforme observado na Figura III.4 e ao surgimento de ZPD 

conforme observado na Figura III.3.  

Em contrapartida, o processo ESW, de maior produtividade, onde o aporte térmico é em 

grande parte consumido para fundição do metal de adição, apresenta um longo ciclo térmico 

com baixíssima taxa de resfriamento. Como consequência, a taxa de solidificação do MS 

fundido é muito baixa, resultando em um período prolongado de calor absorvido pelo MB, 

criando uma ampla faixa de ZTA, embora uma reduzida penetração. A comparação entre as 

duas dimensões de largura das ZTA (GMAW e ESW) pode ser feita nas macrografias 

apresentadas nas Figuras III.4  e III.5. 

 

 
Figura III.4 – Macrografia da amostra do processo GMAW 

 

 
Figura III.5 – Macrografia da amostra do processo ESW 

 

Este comportamento devido ao aporte térmico e taxas de resfriamento distintas para os 

processos de soldagem é ratificado pelos valores de microdureza média obtida para o MS nas 

amostras como soldadas, C e G, sendo 229,7 ± 11,7 HV(0,5) para o GMAW e 174,7 ± 8,7 HV(0,5) 
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para o ESW, ou seja, para amostra G com o ciclo de resfriamento longo houve uma redução no 

valor de dureza do MS. 

Uma das preocupações durante a soldagem de aço inoxidável em aço carbono 

corresponde ao nível de diluição resultante das condições do processo de soldagem. Quanto 

menor a diluição, menor a probabilidade de formação de microestruturas frágeis e susceptíveis 

à corrosão. Além disso, devido à grande diferença de composição química entre o aço 

inoxidável e o aço carbono para diferentes condições de soldagem, zonas parcialmente 

diluídas (ZPD) podem se formar ao longo da LF. Estas zonas podem apresentar dezenas de 

mícrons de largura, diversas morfologias (praia, península e ilhas) e composição química 

intermediária entre o substrato e o MS [51]. 

Assim, além dos aspectos metalúrgicos relacionados à penetração e à diluição, a 

composição química do MS também é um importante fator a ser considerado na avaliação de 

diluição dos elementos de liga ao longo do perfil a partir da LF até a superfície do revestimento, 

para garantir uma adequada resistência à corrosão. As Tabelas III.1 e III.2 mostram as 

composições químicas em diferentes distâncias a partir da LF e permite verificar o teor de 

cromo e carbono que devem seguir os critérios estabelecidos na norma ISO 10423 [60], ou 

seja, a análise química deve ser realizada no MS a uma distância de 3 mm ou menos, a partir 

da superfície original do MB e esta composição deve atender aos requisitos de composição 

química, a saber: Cr - 16% peso (min) e C - 0,08% peso (max) para os aços austeníticos. 

Conforme mostrado na Figura III.6, o atendimento a estes requisitos é um importante indicativo 

para avaliação da resistência à corrosão.  

 

Tabela III.1 – Composição Química do Metal de Solda (% em peso) (GMAW) 

Distância 
da LF 
(mm) 

C (%) Cr (%) Ni (%) Mn (%) Si (%) Mo (%) N (%) Cu (%) Co (%) 

7,00 0,0433 19,25 25,04 4,48 1,03 5,37 0,1415 1,855 0,0263 
5,05 0,0401 19,10 25,05 4,52 1,02 5,66 0,1370 1,889 0,0265 
3,05 0,0416 18,95 24,85 4,34 1,02 5,59 0,1414 1,822 0,0257 
2,05 0,0764 15,14 19,91 3,67 0,88 4,50 0,0897 1,375 0,0233 
1,05 0,0766 15,18 19,78 3,69 0,86 4,30 0,087 1,39 0,0234 
0,05 0,0862 13,8 17,87 3,43 0,83 4,11 0,1061 1,089 0,0215 

 

Tabela III.2 – Composição Química do Metal de Solda (% em peso) (ESW) 

Distância 
da LF 
(mm) 

C (%) Cr (%) Ni (%) Mn (%) Si (%) Mo (%) N (%) Cu (%) Co (%) 

7,72 0,0213 21,08 28,08 1,15 0,33 6,89 0,0766 1,695 0,164 
5,25 0,0195 21,101 27,90 1,18 0,40 6,73 0,0754 1,667 0,173 
3,25 0,0214 21,27 27,01 1,17 0,41 6,18 0,0805 1,667 0,173 
2,25 0,0231 21,16 26,85 1,18 0,41 6,20 0,0837 1,652 0,174 
1,25 0,0227 21,24 26,88 1,16 0,42 6,16 0,0807 1,672 0,1719 
0,25 0,1640 0,02 0,02 1,072 0,19 0,00 0 0,008 0,003 
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Figura III.6 – Teor de cromo medido a 3 mm de distância da LF indicando o ponto de 
estabilização da composição química de ambos os processos de soldagem 

 

Pode-se observar um comportamento distinto quanto à diluição do cromo nos dois 

processos de soldagem, no GMAW pode-se verificar que desde a LF, o teor de cromo é 

superior a 12% (aço inoxidável), mas a estabilização somente ocorre com uma distância de 

aproximadamente 3 mm a partir da LF. No processo ESW, junto a LF, o teor de cromo é inferior 

a 12% e a estabilização do teor de cromo ocorre em torno de 1 mm de distância da LF com o 

percentual mais alto, indicando uma menor diluição pelo processo de soldagem ESW. Isto será 

melhor detalhado nas análises metalográficas e com o auxilio da técnica de EDS (Energy 

Dispersive Spectrometry) das zonas de interfaces. 

Além da estabilização do cromo no MS, outro indicativo que permite avaliar a 

homogeneização dos demais elementos de liga no MS é o Creq e o Nieq, conforme mostrado na 

Figura III.7, cujos perfis estão coerentes entre si, para cada processo de soldagem, e seguem o 

mesmo padrão de diluição do cromo isoladamente.  

Existem diversas equações para o cálculo dos valores de Creq e de Nieq com pequenas 

variações de coeficientes para o molibdênio, nióbio, carbono, nitrogênio e cobre. Os valores de 

Creq e de Nieq utilizados nesta avaliação foram baseados na fórmula das equações (III.1) e 

(III.2), a seguir [32]: 

Creq = %Cr + %Mo + 0,7 x (%Nb) ...............................................................................(III.1) 

Nieq = %Ni + 35 x (%C) + 20 x (%N) + 0,25 x (%Cu) ..................................................(III.2) 
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Figura III.7 – Perfil de Creq e Nieq ao longo da espessura do metal de solda de ambos os 

processos de soldagem, (a) GMAW e (b) ESW 
 

 

O PREN é um número usado para comparar a resistência à corrosão por pites entre 

diferentes ligas metálicas e também pode ser usado como um indicativo para avaliação das 

condições do revestimento. Neste trabalho, para o cálculo do número de PREN a 3 mm da LF,  

foi usada a equação (I.2) [13,21], citada no capítulo I, e os valores das Tabelas III.1 e III.2, para 

ambos os processos de soldagem, com os seguintes resultados obtidos:  

a) No GMAW o PREN encontrado é igual a 42; 

b) No ESW o PREN encontrado é igual a 44. 

Pode-se afirmar, de uma maneira geral, que materiais com maior número de PREN têm 

menor tendência de ocorrência de pites ou requerem maior potencial para iniciar a corrosão por 

pites [21,22], desde que observadas as condições de solubilidade para evitar segregação e 

favorecimento da corrosão localizada.  

 

III.3.2. Efeitos da Soldagem e dos Tratamentos Térm icos 

 
III.3.2.1. No processo GMAW 

As características metalúrgicas para as diferentes condições, podem ser vistas através 

das Figuras III.8 e III.9 obtidas por observação em MO e MEV, respectivamente, onde a 

estrutura austenítica pode ser observada no MS, a estrutura martensítica no MB e a formação 

de ZPD que é facilmente identificada no processo GMAW ao longo da interface na LF.  

 

Distância da Linha de Fusão (mm) Distância da Linha de Fusão (mm) 
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Figura III.8 – Microestruturas dos revestimentos obtidas pelo processo GMAW (MO). 
Ataque: CrO3 para o metal de solda e nital 2% para o metal base 

 
 

De acordo com OMAR [61] e LIU et al. [62], ao longo da interface junto a zona de fusão, 

esta região apresenta descontinuidades que podem frequentemente levar a falhas em serviço 

devido à suscetibilidade ao surgimento de pites, fragilização por hidrogênio e corrosão 

sobtensão por sulfetos. Apesar da evidência de ZPD indicada pelas medições de dureza já 

apresentada no item III.2 e confirmada pela análise por EBSD conforme Figura III.10, onde 

pode ser observada claramente a região de ferrita (vermelha) cercada por uma região 

austenítica (amarela), não foi encontrada evidências de trincas ou descolamentos na zona de 

interface. 

De acordo com MADALENA et al. [56] e ALVARAES et al. [63], o constituinte 

microestrutural observado na ZPD formado ao longo da LF é martensita. Os valores de dureza 

menores de 400 HV nesta região são devidos aos múltiplos passes de deposição do material 

de solda no processo GMAW. Observa-se ainda as diferenças morfológicas entre as 

martensitas das regiões ZTA e ZPD, o que pode ser atribuído à diferença de composição 

química entre estas regiões. 

Uma microestrutura composta primariamente por martensita revenida na RGGZTA 

verificada por MO (Figura III.8),  MEV (Figura III.9) e por EBSD (Figura III.11), apresenta 

valores reduzidos de dureza. Conforme já evidenciado nos ensaios de dureza (Figura III.1), o 

TTPS promoveu uma redução adicional na dureza, em decorrência do revenimento mais 

intenso da martensita formada na RGGZTA (Figura III.12). 
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(a) ZTA (274 HV0.5) (b) ZPD (366 HV0.5) 

Figura III.9 - Ocorrência de martensita na (a) RGGZTA e  na (b) ZPD (MEV).  
Ataque: nital 2% 

 

 

Figura III.10 – Interfaces observadas com a técnica EBSD (Map e FPI) 
mostrando uma estrutura CCC na ZPD 
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Figura III.11 – Evidência de martensita (M) na RGGZTA observada pela técnica EBSD 
 
 

 
 

Figura III.12 – Efeito do TTPS realizado a 620 ºC na microestrutura da RGGZTA 
 

Com auxílio da técnica EDS é possível observar também a transição dos teores de 

elementos de liga na região de interface obtida no processo GMAW, conforme mostrado na 

Figura III.13. Pode-se fazer uma avaliação da distância da estabilização da composição da liga 

a partir da LF e uma análise semi-quantitativa do teor dos elementos de liga presentes. 

 

 

M 

Metal base 

Metal de solda 
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Figura III.13 – Perfil de composição química na interface obtida por EDS (GMAW) 
 

A varredura por MEV/EDS na LF mostra a transição da composição química e pode ser 

constatado que a estabilização se dá a cerca de 500μm de distância da LF.  

Com relação ao MS, comparando as micrografias das amostras como soldada e tratada 

termicamente a 620 ºC, apresentadas na Figura III.14, pode-se observar que não existem 

diferenças significativas na microestrutura de ambas as amostras. Pode-se ainda constatar 

uma pequena proporção (<1%) de fases secundárias em ambas as amostras, decorrente do 

baixo teor de elementos oxido-estabilizantes presente na liga AISI 904L, tais como carbono, 

titânio, nióbio e tungstênio, conforme preconiza SATHIYA et al. [64]. 

Segundo KOUTSOUKIS et al. [65], a proporção de fases secundárias é maior nos aços 

com maiores quantidades de elementos de liga e expostos a mais tempo e maior temperatura 

de envelhecimento até a faixa de 950 ºC. Este comportamento é determinante para seleção de 

ligas para aplicação em revestimento soldado para serviço em meio agressivo, pois afeta a sua 

resistência à corrosão. 

0 200 400 600 800 1000
0

50

100

150

200

250

300

350

400

450

500

550

600

650

700

750

800
Metal base Metal de solda

Ni

Linha de fusao
 In

te
ns

id
ad

e

 Distância (µm)

Mo
Cr

Fe

Linha de fusão 



50 
 

  

a) Como soldada; Fase Chi (22,17%Cr; 13,32%Ni; 24,95%Mo; 39,56%Fe)   

  

b) TTPS – 620 ºC; Fase Sigma (21,07%Cr; 17,68%Ni; 16,98%Mo; 44,28%Fe)  

Figura III.14 – Ocorrência de fases secundárias no metal de solda 
(a)  “como soldada” e (b) TTPS – 620 ºC 

 

Estudos anteriores de ANBURAJ et al. [26] e SATHIYA et al. [64] mostraram que as 

fases intermetálicas comumente encontradas nas ligas superausteníticas são as fases Sigma 

(σ), Chi (χ) e Laves, sendo em alguns casos tratadas todas como se fossem a mesma fase 

devido a morfologia bastante semelhante entre si, segundo BARBOSA [66].  Não obstante, 

observa-se que a baixa solubilidade do carbono é comum na fase Sigma (σ) enquanto que a 

alta solubilidade de elementos intersticiais na matriz austenítica favorece a formação das fases 

Chi (χ) e Laves [67].  De acordo com BARBOSA [66], a competição entre as fases existe, 

sendo o efeito do teor dos elementos de liga, presentes na composição química, o fator que 

determina a ocorrência de cada fase. Adicionalmente, verificou-se que o teor de cromo pode 

alcançar valores de até 30% na fase Sigma (σ) e o teor de molibdênio situado entre 15 e 20% 

conforme TEHOVNIK et al. [68], enquanto que a fase Chi (χ) apresenta valores de cromo na 

mesma faixa porém com teor de molibdênio superior a 20% conforme PEREIRA [69]. 

Os resultados obtidos no presente trabalho estão em concordância com os estudos de 

ANBURAJ et al. [26]; HSIEH et al. [42]; SATHIYA et al. [64]; KOUTSOUKIS et al. [65]; 
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BARBOSA [66] e PEREIRA [69], dado que os resultados da análise por EDS (Figura III.14) 

evidenciaram a preponderância da fase Chi (χ) para amostra como soldada e a sua 

substituição pela fase Sigma (σ) após a realização do TTPS. 

Esta mesma complexidade foi verificada na simulação com auxílio do software 

THERMO-CALCTM, utilizando a base de dados TCFE6, para elaboração do diagrama pseudo-

binário mostrado na Figura III.15. Considera-se que o diagrama pseudo-binário é mais 

adequado que o diagrama de Scheil (Figura III.16) para o processo de soldagem GMAW, 

devido ao efeito dos múltiplos passes realizados.  

Na simulação de Scheil para representação da solidificação de uma liga, considera-se 

que a difusão na fase sólida é assumida ser tão lenta que pode ser ignorada, enquanto que a 

difusão na fase líquida é assumida ser muito rápida. Com esta aproximação, as condições na 

interface líquido/sólido podem ser descritas como de equilíbrio local. Assim, a simulação 

envolve o cálculo da composição na fase líquida a cada passo do processo de resfriamento e o 

montante da fase sólida formada é removido e a composição é reajustada. Com pequenos 

decrementos, a nova composição do líquido pode ser determinada até a solidificação total da 

liga, permitindo identificar as fases presentes. 

Os diagramas pseudo-binários foram calculados considerando uma temperatura 

isotérmica de 620 ºC com a composição química medida a distância de 3,0 mm da LF (Tabela 

III.3), dado que esta é a espessura mínima de camada de revestimento recomendada pela 

norma ISO 10423 [60]. Quando todas as fases principais são consideradas além da matriz, a 

ocorrência das fases Laves, Sigma (σ) e carbonetos ricos em Cr e Mo são previstas, sendo a 

precipitação da fase Sigma (σ) favorecida pela segregação de Cr e Mo, como indicado pela 

área marcada na Figura III.15a.  

Nos cálculos termodinâmicos, a fase Sigma (σ) pode ser suprimida e outro diagrama 

pode ser simulado, conforme mostrado na Figura III.15b. Neste diagrama, observa-se a 

predominância de fase Chi (χ) na região marcada para maiores teores de Cr e Mo, o que 

confirma a ideia de que as fases Sigma (σ) e Chi (χ) são fases concorrentes.  

No sentido de confirmar a tendência da substituição da fase Chi (χ) pela fase Sigma (σ), 

realizou-se o TTPS – 885 ºC com o intuito de minimizar o efeito cinético da soldagem sobre a 

ocorrência destas fases (ANBURAJ et  al., 2012) [26]. A observação da micrografia da amostra 

tratada termicamente a 885 ºC, mostrada na Figura III.17 juntamente com a técnica EDS, 

permitem a constatação de um significativo aumento da presença de fases secundárias, 

caracterizadas como Sigma (σ) e Chi (χ) (Figura III.18), com predominância da primeira. Nesse 

aspecto há dois pontos a considerar: o primeiro é que a fase Chi (χ) tem um campo muito mais 

limitado do que a fase Sigma (σ), o outro é que pode haver a formação das duas fases: Chi (χ) 

(metaestável) seguida por Sigma (σ). 
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(a) 

 
 
 

 
(b) 

 
 

Figura III.15 – Diagrama pseudo-binário Cr-Mo (isotérmica 620 ºC) para composição 
do MS, 3 mm a partir da LF: (a) Com todas as principais fases e  

(b) Com substituição da fase Sigma pela fase Chi  
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Figura III.16 – Diagrama de Scheil para a soldagem GMAW 

 
 

 
Figura III.17 – Ocorrência de fases secundárias na amostra tratada a 885 ºC  

observada por eletrons retroespalhados (MEV). Sem ataque 
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(a) Fase Sigma (23,13%Cr; 12,20%Mo; 23,12%Ni; 41,54%Fe)  

  

(b) Fase Chi (23,98%Cr; 24,27%Mo; 19,31%Ni; 32,45%Fe)  

 
Figura III.18 – Análise por EDS da amostra tratada a 885 ºC 

 

 

Observando as micrografias da amostra como soldada pode-se constatar a presença de 

regiões dendríticas (regiões escuras) e interdendríticas (regiões claras) no MS, conforme 

mostrado na Figura III.19, cuja composição corresponde à da austeníta primária rica em Ni-Cr-

Mo para as regiões dendríticas e alta percentagem de Mo para as regiões interdendríticas. 

Quando a razão Creq/Nieq é menor que 1.35 (Figura I.7), a solidificação resulta em uma 

microestrutura completamente austenítica chamada de austeníta primária (dendrítica) e 

austeníta secundária (interdendrítica). Conforme estudo de SATHIYA [64], os elementos 

estabilizantes da austenita, tais como níquel, nitrogênio e carbono ficam agrupados na 

austenita primária se solidificando em primeira instância. Isto leva os elementos estabilizantes 

da ferrita, tais como cromo, molibdênio e silício a ficarem segregados na fase líquida que 

juntamente com eventuais impurezas tornam-se parte da fase interdendrítica. Este 

comportamento é corroborado pela composição química verificada pela técnica EDS mostrada 

na Figura III.19, onde o teor de cromo aumenta de 16,73 para 18,48%  e o teor de molibdênio 

aumenta de 4,43 para 7,33% entre as fases dendrítica e interdendrítica respectivamente. 

Adicionalmente, na análise de fases por EBSD, notam-se diversos pontos identificados como 

ferrita que podem ser em função dessa segregação. 
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Figura III.19 – Aspecto geral do metal depositado da amostra “como soldada” 
observada por elétrons retroespalhados (MEV) 

Região Dendrítica (D) – 16,73%Cr; 4,43%Mo; 19,17%Ni; 59,64%Fe  
Região Interdendrítica (ID) – 18,48%Cr; 7,33% Mo; 20,85%Ni; 53,35%Fe 

 

 

III.3.2.2. No processo ESW 

As características metalúrgicas para as diferentes condições, podem ser observadas na 

Figura III.20. Segundo KAHAR et al. [70], diferentemente do processo de soldagem mostrado 

anteriormente, neste processo de soldagem (ESW) constata-se uma alta taxa de deposição. 
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Figura III.20 – Microestruturas dos revestimentos obtidas pelo processo ESW (MO). 
Ataque: CrO3 para o metal de solda e nital 2% para o metal base 
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Devido ao alto aporte térmico do processo ESW, uma microestrutura composta 

primariamente por bainita foi observada na região RGGZTA conforme mostrado na Figura 

III.21, diferentemente do que foi verificado para o processo GMAW. 

 

 

Figura III.21 – Microestrutura da RGGZTA (MO). Ataque: nital 2% 

 

Outro aspecto importante é que não foi verificada formação de ZPD, pelo contrário, a 

região de interface é caracterizada por baixa penetração e baixa diluição, apresentando uma 

característica homogênea e delimitada por uma faixa estreita e contínua ao longo da LF (Figura 

III.22).  
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(a) 
 

 
(b) 

 
Figura III.22 – Observação geral da região de interface do revestimento. 

(a) Micrografia obtida por MO e (b) Figura de polo invertida obtida por EBSD  
 

A varredura por EDS na LF (Figura III.23) mostra a variação da composição química na 

região de interface do revestimento, onde pode ser constatado que a estabilização se dá 

relativamente a curta distância da LF, cerca de 200 µm, mostrando concordância com os 

resultados da análise química em relação a estabilização da composição química, 

evidenciando a baixa diluição no processo ESW. 

Metal base 

Metal de solda 
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Figura III.23 – Perfil de composição química na interface obtida por EDS (ESW) 
 
 

Observando a micrografia da amostra como soldada (Figura III.24), pode-se constatar a 

presença de regiões dendríticas (regiões escuras) e interdendríticas (regiões claras) no MS, 

cuja composição obtida por EDS corresponde a da austeníta primária rica em Ni-Cr-Mo para as 

regiões dendríticas e alta percentagem de Mo para as regiões interdendríticas (Tabela III.3). 

 

 Tabela III.3 – Análise por EDS - Composição de Fases Secundárias do Revestimento (% peso) 

Condição Posição Cr Mo Ni Fe Fase 

Como soldada Interdendrítica (ID) 23,43 8,34 25,97 43,58  

 Dendrítica (D) 22,15 5,43 25,46 46,85  

 1 27,76 26,89 14,23 31,12 Chi 

 2 27,02 28,26 14,34 30,39 Chi 

 3 25,99 24,71 16,72 32,58 Chi 

TTPS – 620 ºC  4 28,22 15,93 18,51 37,34 Sigma 

TTPS – 620 ºC 5 27,21 28,52 14,73 29,54 Chi 

TTPS – 620 ºC 6 27,19 17,19 19,82 35,81 Sigma 

 

 

0 200 400 600 800 1000

0

50

100

150

200

250

300

Linha de Fusao
 In

te
ns

id
ad

e

 Distância (microns

Nb
Mo
Cr

Fe

Ni

Si

Metal base Metal de solda 

Linha de fusão 

(µm) 



59 
 

 

 

 

 
Figura III.24 – Aspecto geral do metal depositado da amostra como soldada (MEV). 

Ataque: CrO3 

 

Com relação ao MS, comparando as micrografias da amostra como soldada com a 

amostra TTPS-620 ºC, apresentadas na Figura III.25, pode-se observar que não existem 

diferenças significativas na microestrutura de ambas as amostras. Adicionalmente, como 

observado no caso do processo GMAW, verifica-se ainda o surgimento da fase Sigma (σ) em 

substituição a fase Chi (χ), a partir do tratamento térmico (Tabela III.3).  

No caso do processo ESW, com a utilização do diagrama de Scheil (Figura III.26) mais 

adequado por tratar-se de soldagem passe único, com as condições na interface líquido/sólido 

descritas como de equilíbrio local, já citadas em III.3.2.1, também não conseguiu-se prever 

adequadamente as fases presentes, o que está relacionado às questões de cinética da 

transformação de fases, segundo  ANBURAJ et al. [26]. Após a realização do tratamento 

térmico, situação mais próxima de uma condição de equilíbrio termodinâmico, a previsão do 

diagrama pseudo-binário (Figura III.27a) evidencia a predominância de fase Sigma (σ) para o 

revestimento estudado, o que está em concordância com os resultados obtidos. Assim como 

no caso anterior, a supressão da fase Sigma (σ) na simulação (Figura III.27b), permite a 

evidenciação da fase Chi (χ), caracterizando novamente que estas fases são concorrentes. 
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Como soldada TTPS – 620 ºC 

 
Figura III.25 – Ocorrência de fases secundárias no metal de solda observadas por 

eletrons retroespalhados (MEV). Sem ataque 
 
 

 
Figura III.26 – Diagrama de Scheil para a soldagem ESW 
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(a) 
 

 

(b) 
 

Figura III.27 – Diagrama pseudo-binário Cr-Mo (isotérmica 620 ºC) para composição 
do MS, 3 mm a partir da LF: (a) Com todas as principais fases e  

(b) Com substituição da fase Sigma pela fase Chi 
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Da mesma forma que para o processo GMAW, foi realizado um tratamento térmico a 

885 ºC para confirmar a tendência de substituição da fase Chi (χ) pela fase Sigma (σ), o qual 

também proporcionou um aumento significativo das fases secundárias (Figura III.28), sendo 

este resultado concordante com a literatura [26,42,64,65,66,69]. 

 

Fase Sigma (29,75%Cr; 16,95%Mo; 16,65%Ni; 36,65%Fe) 

Figura III.28 – Ocorrência de fase Sigma na amostra tratada a 885 ºC observada por 
eletrons retroespalhados (MEV). Sem ataque 

 
III.4. Considerações Finais 

Quando comparado os resultados das análises realizadas nas amostras, observaram-se 

comportamentos coerentes com o aporte térmico e taxa de resfriamento dos processos de 

soldagem, caracterizando também tanto o efeito de alívio de tensões quanto à tendência da 

formação de fases secundárias frágeis relacionadas a temperaturas maiores de tratamento 

térmico. O uso das técnicas EDS e EBSD permitiu uma análise localizada dos pontos de 

interesse, mostrando a presença de fases secundárias difíceis de serem caracterizadas com a 

utilização de microscópios (MO e MEV) isoladamente, permitindo uma análise detalhada das 

regiões de LF, ZPD e ZTA. 

Os resultados obtidos permitiram a verificação de dois diferentes métodos de soldagem, 

a saber: 

a) um processo de soldagem versátil para componentes de pequenas dimensões e 

geometria complexa (GMAW) e; 

b) outro processo recomendado para situações que requeiram alta produtividade, 

superfícies maiores e de geometria mais simples (ESW). 
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Ambos os processos são igualmente importantes para a solda de revestimento (“weld 

overlay”) de peças para a indústria de óleo e gás, submetidas a ambientes agressivos, tendo 

sido verificado que ambos proporcionaram revestimentos isentos de defeitos. Apresentam 

características distintas quanto ao aporte térmico e, portanto devem ser selecionados de forma 

a se obter o melhor resultado para o fim a que se destina. 

A escolha do AISI 904L, entre os demais aços inoxidáveis superausteníticos, se 

apresenta como uma alternativa economicamente atrativa e principalmente é recomendado por 

ser menos propenso a formação de fases deletérias, tais como Sigma (σ), Chi (χ) e Laves, 

durante o processo de fabricação, devido ao menor teor de elementos estabilizantes de 

precipitados. Um ponto que requer atenção para este tipo de liga é que sendo uma estrutura 

totalmente austenítica quando obtida pela solidificação no processo de soldagem, juntamente 

com a segregação de elementos que promovem a formação de constituintes de baixo ponto de 

fusão, está sujeita a grandes esforços de contração térmica, o que facilita a fissuração a quente 

na forma de trincas de solidificação. Contudo, com os parâmetros de soldagem selecionados, 

como observado em todas as amostras, não há sinal de trincas e outros defeitos. 

Pode-se constatar que para ambos os processos de soldagem, o material nas 

condições empregadas é considerado de boa soldabilidade, com a formação de uma estrutura 

austenítica e a presença de pequena proporção de precipitados, dependendo dos tratamentos 

térmicos pós-soldagem realizados. Ficou evidenciado que, de uma maneira geral, as 

propriedades mecânicas foram preservadas. 

Tratamentos térmicos pós-soldagem se fazem necessários para alívio de tensões ou 

aumento de propriedades mecânicas, mas tratamentos impróprios podem produzir efeitos 

nocivos na microestrutura. A fim de preservar a resistência do material, que pode ser afetada 

inclusive por tensões residuais, o alívio de tensões deve ser conduzido a uma temperatura 

abaixo da faixa sujeita a precipitação de fases intermetálicas (600 a 700 ºC) [26]. Foi 

evidenciado neste trabalho que o tratamento térmico serviu também para revenir a provável 

martensita formada na zona de interface, e com a temperatura de 885 ºC foram produzidas 

alterações microestruturais nos revestimentos favorecendo a formação de precipitados. Assim, 

recomenda-se limitar o TTPS a temperaturas inferiores a 650 ºC para obtenção dos melhores 

resultados.  

Quanto à resistência à corrosão dos revestimentos realizados por ambos os processos 

de soldagem, devido à ausência de defeitos representativos, devido ao não comprometimento 

severo por fases deletérias da microestrutura e ainda devido ao elevado valor de PREN em 

torno de 42 a 44, correspondente a faixa dos aços superduplex (Tabela I.2) e considerado um 

valor alto (acima de 40) para serviços em ambientes agressivos diversos [31], é esperado que 

estes revestimentos apresentem um excelente desempenho, mas estudos e ensaios 

específicos de corrosão devem ser realizados.  
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Conclusões 

 

Com base nos resultados dos experimentos no presente trabalho, a respeito das 

propriedades mecânicas e microestruturais observadas nos revestimentos de soldagem, 

produzidos pelos processos GMAW e ESW, utilizando a liga AISI 904L como material de 

adição sobre o substrato em aço carbono ASTM 516 Grau 70, foi possível obter as seguintes 

conclusões: 

a) A aplicação de revestimentos metálicos utilizando a liga AISI 904L pode ser conduzida 

pelos processos GMAW e ESW, obtendo-se boa qualidade de deposição, 

microestruturas homogêneas e preservação das propriedades mecânicas do substrato e 

do revestimento, respaldadas pelo fato de não terem sidos identificados defeitos nas 

análises realizadas, ficando a escolha entre um e outro processo por conta da dimensão 

e geometria dos componentes a serem submetidos ao revestimento, assim como a 

produtividade requerida; 

b) O processo GMAW apresenta aspectos do cordão de solda de maior penetração;  

c) O processo ESW apresenta aspectos do cordão de solda de menor diluição, 

proporcionando uma composição do material de revestimento com alto teor dos 

elementos de liga imediatamente acima da LF, sugerindo maior resistência à corrosão, 

mesmo com espessuras menores de 3 mm; 

d)  O TTPS a 620 ºC proporcionou alivio de tensões evidenciado pela redução de dureza 

no MB sem comprometer a dureza do material de revestimento, sugerindo a 

manutenção da tenacidade do material de revestimento; 

e) Há uma tendência de aumento da proporção de fases intermetálicas no MS com o 

aumento da temperatura do TTPS evidenciado pelo aumento de dureza e pelas 

análises micrográficas, com predominância de fase Sigma (σ), sugerindo redução da 

tenacidade do revestimento. 
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Sugestões para Trabalhos Futuros 

 

As avaliações realizadas no presente trabalho permitem sugerir possíveis melhorias e 

trabalhos complementares para serem conduzidos e assim ampliar a análise e os resultados 

com a utilização da liga AISI 904L, como material de revestimento a ser aplicado na indústria 

de óleo e gás, tais como: 

a) Estudar a cinética de precipitação de fases secundárias, considerando variações do teor 

de Mo no MS, visando aprimorar a composição da especificação dos metais de adição 

para o processo GMAW e também da especificação dos metais de adição e dos fluxos 

a serem utilizados na soldagem por ESW; 

b) Realizar um estudo de resistência à corrosão pelos métodos normatizados pela ASTM e 

simulando condições reais como as encontradas em serviço; 

c) Realizar um estudo da influência da fase Sigma (σ) para diferentes mecanismos de 

corrosão, tais como: corrosão por pites, corrosão sobtensão e corrosão em presença de 

H2S e H2CO3, em diferentes concentrações. 
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