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RESUMO 

O processo MIG/MAG com configura­«o duplo arame ® destacado pela literatura pela sua alta 

produtividade que ® atribu²da ¨s suas elevadas taxas de deposi­«o em altas velocidades de 

soldagem. A utiliza­«o da configura­«o de potenciais isolados nesse processo expande o 

horizonte de aplica­«o do MIG/MAG-DA, em virtude de permitir a regulagem de par©metros 

espec²ficos em cada um dos eletrodos, tornando poss²vel a produ­«o de metais de solda com 

composi­»es qu²micas espec²ficas a partir da deposi­«o de materiais distintos e em diferentes 

propor­»es. Desse modo, o processo MIG/MAG-DA foi utilizado para a produ­«o de ligas in-

situ com 03 composi­»es qu²micas distintas por meio da deposi­«o simult©nea das superligas 

de n²quel Inconel 625 (AWS ERNiCrMo-3) e Hastelloy C-276 (AWS ERNiCrMo-4), com as 

respectivas propor­»es: 50% Inconel 625 + 50% Hastelloy C-276 (liga in-situ A), 35% Inconel 

625 + 65% Hastelloy C-276 (liga in-situ B) e 65% Inconel 625 + 35% Hastelloy C-276 (liga 

in-situ C), com o objetivo de investigar a influ°ncia das respectivas composi­»es qu²micas nas 

propriedades mec©nicas e de resist°ncia ̈  corros«o de cada uma das respectivas ligas. As 

soldagens dos revestimentos foram realizadas com a fonte operando no modo corrente constante 

pulsada e com defasagem entre os pulsos de corrente, os eletrodos posicionados um atr§s do 

outro, onde o arame de maior velocidade de alimenta­«o vinha a frente. Ap·s a soldagem essas 

ligas in-situ foram envelhecidos em duas condi­»es de temperaturas: 650ÁC e 950ÁC durante 

10h, 50h, 100h e 200h. A caracteriza­«o microestrutural foi realizada por meio de microscopia 

·tica (MO), microscopia eletr¹nica de varredura (MEV), e dispers«o de energia de raios-X 

(EDS). A avalia­«o das propriedades mec©nicas foi realizada quanto  ̈tenacidade e a dureza 

das misturas deu-se, respectivamente, de acordo com as normas ASTM E23 (ensaios de impacto 

Charpy com entalhe em V) e ASTM E384 (microdureza Vickers) e a resist°ncia a corros«o 

avaliada pelo ensaio por imers«o seguindo a norma ASTM G48. A microestrutura dessas ligas 

in-situ foi constitu²da por uma matriz ɔ com fases secund§rias ricas em Mo, W e Nb e estruturas 

complexas constitu²das por n¼cleos de (TiNb)N envolvidos por NbC. Ap·s o envelhecimento ¨ 

650ÁC identificou-se a precipita­«o da fase ɔò em diferentes intensidades nas respectivas ligas 

in-situ, al®m da precipita­«o ao longo dos contornos de gr«os. Pelos resultados de MET foi 

poss²vel identificar a precipita­«o de uma fase do tipo M23C6 rica em Mo nos contornos de 

gr«os da liga in-situ A. Com rela­«o envelhecimento ¨ 950ÁC, a liga in-situ B destacou-se pela 

alta intensidade de precipita­«o de fases secund§rias de maiores dimens»es nos contornos de 

gr«os, diferente da liga in-situ C que apresentou uma precipita­«o fina e discreta. Em geral, a 

microdureza das ligas in-situ aumentou com o tempo de envelhecimento na temperatura de 



 

650ÁC devido ¨ fase ɔò. As ligas in-situ A e C se mostraram mais tenaz e mais resistentes a 

corros«o que a liga in-situ B, mesmo ap·s o envelhecimento. 

Palavras-chave: Superligas de n²quel, Envelhecimento, Duplo arame. 



 

ABSTRACT 

 

Tandem GMAW process with isolated potential configuration has been used to expand 

the horizon of this process, allowing the alloying in-situ development by welding with 

deposition of different materials in different proportions. From this feature, thicker 

coatings were carried out by T-GMAW with simultaneous deposition of AWS 

ERNiCrMo-3 (Inconel 625) and AWS ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) nickel-based 

alloys in order to obtain alloys manufacture in-situ with distinct chemical compositions 

which, in turn, could have mechanical strength properties and corrosion performance. The 

welds were performed with the use of out-of-phase current pulse, the electrodes 

positioned one behind the other, where the wire with the highest feed speed came forward. 

This step provided the in-situ manufacture of three kinds of alloys named Alloys in-situ 

A, B and C, with the proportions of 50% AWS ERNiCrMo-3 plus 50% AWS ERNiCrMo-

4, 35% AWS ERNiCrMo-3 plus 65% AWS ERNiCrMo-4 and 65% AWS ERNiCrMo-3 

plus 35% AWS ERNiCrMo-4. In sequence, these in-situ alloys were aged under two 

temperature conditions: 650°C and 950°C for 10h, 50h, 100h and 200h. The 

microstructural characterization was performed using light microscopy (LM), scanning 

electron microscopy (SEM), transmission electron microscopy (TEM) and X-ray energy 

dispersive spectroscopy (EDS). The impact toughness and hardness of the alloys in-situ 

were evaluated according to ASTM E23 standards (Charpy V-notched impact tests) and 

ASTM E384 (Vickers microhardness). The corrosion resistance was evaluated by 

immersion test according to ASTM G48. The microstructure of the alloys manufacture 

in-situ consisted of a ɔ-fcc matrix with secondary phases rich in Mo, W and Nb. In 

addition, complex structures constituted by core of (TiNb)N and a shell of NbC were also 

found. After aging at 650ÁC the precipitation of ɔ" phase was found into the ɔ-fcc matrix, 

displaying different intensities according the kind of in-situ alloy. In addition, 

precipitation along grain boundaries were observed. TEM results shown that in in-situ 

alloy A a Mo-rich M23C6 carbide particle was identified at the grain boundary. 

Concerning the aging at 950°C, the in-situ alloy B stood out due to the high intensity of 

precipitation of larger secondary phases at the grain boundaries, in contrast with the in-

situ alloy C that showed a thin and discrete precipitation. In general, the microhardness 

of the alloys increased with the aging time to 650ÁC due to the ɔ" phase. Alloys in-situ A 

and C showed greater impact toughness and resistance to corrosion than alloy B, even 

after aging. 



 

Keywords: Nickel superalloy, aging, Tandem GMAW 
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1 INTRODUÇÃO  

 

Conforme o plano de negócios e gestão da Petrobrás de 2018-2022 a previsão 

é que a produção da estatal seja elevada em quase 40% com projeção de produção de 2,9 

milhões de barris de petróleo por dia no Brasil em 2022. Esse crescimento esperado é 

atribuído a entrada em operação de novas plataformas na região do pré-sal. (EXTRA, 

2017). 

Para viabilizar a exploração das extensas reservas de petróleo e gás, a 

Petrobrás se depara com grandes desafios relacionados às severas condições 

oceanográficas do polo pré-sal na Bacia de Santos, como o acesso limitado aos 

reservatórios que chegam a 5000 m abaixo da l©mina dô§gua e a criação de tecnologia 

capaz de suportar as altas pressões dos reservatórios e os contaminantes presentes nos 

fluidos produzidos. 

Para descobrir essas reservas e operar com eficiência em águas 

ultraprofundas, a Petrobrás vem desenvolvendo tecnologia própria, atuando em parceria 

com fornecedores, universidades e centros de pesquisa. O LPTS ï Laboratório de 

Pesquisa e Tecnologia em Soldagem tem desenvolvido vários trabalhos com as superligas 

de níquel AWS ERNiCrMo-3 (Inconel 625), AWS ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) e 

AWS ERNiCrMo-14 (Inconel 686), investigando a soldagem de revestimento dessas 

ligas, inicialmente com o processo TIG com alimentação à frio, em seguida com o 

MIG/MAG convencional e por último com MIG/MAG com configuração duplo arame 

(MIG/MAG ïDA), em virtude dessas ligas combinarem boas propriedades mecânicas 

(dureza, limite de escoamento, limite de resistência à tração, tenacidade), soldabilidade e 

propriedades de resistência à corrosão em elevadas temperaturas e em exposição 

prolongada à ambientes agressivos. 

É importante destacar que, embora sejam conhecidas pelas ótimas 

características de resistência mecânica e de corrosão, as ligas de níquel investigadas 

podem apresentar modificações em suas propriedades em decorrência do processo de 

soldagem, envelhecimento ou devido às atividades de operação/manutenção de 

equipamentos e estruturas. 

A microestrutura de revestimentos soldados com a liga AWS ERNiCrMo- 4 

(Hastelloy C276), que apresenta aproximadamente 16% Cr, 16% Mo e 4% W, é composta 
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por uma matriz ɔ e precipitados ricos em Mo e W, que podem deixar a matriz e no entorno 

desses precipitados empobrecidos desses elementos, os quais são fundamentais para 

manutenção de boas propriedades do filme passivo. 

Enquanto a liga AWS ERNiCrMo-3 (Inconel 625), que apresenta 22% Cr, 

9% Mo e 3,5% Nb, tem uma microestrutura formada por uma matriz ɔ e por precipitados 

com elevado teor de Nb, que podem causar problemas como trincas de solidificação e 

gerar impactos no seu comportamento mecânico. Além disso, o fenômeno de 

microsegregação pode deixar o centro de dendrita empobrecido principalmente de Mo, 

reduzindo a resistência à corrosão dessa região. 

Por sua vez, a liga AWS ERNiCrMo-14 (Inconel 686) possui em sua 

composição química aproximadamente 21% Cr, 17% Mo, 4% W. O aumento dos teores 

dos elementos de liga, como Cr, W e Mo, em relação às duas ligas citadas, tem como 

principal função melhorar a resistência à corrosão dessa liga na condição como soldada.  

A performance de resistência a corrosão da liga AWS ERNiCrMo-14 (Inconel 

686) é bem superior aos soldados com as ligas AWS ERNICrMo-3 (Inconel 625) e AWS 

ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276), porém o fator limitante para a utilização dessa liga é que 

seu custo de aquisição é consideravelmente maior que o das demais ligas em questão, 

tornando sua utilização economicamente inviável para aplicação em estruturas e 

equipamentos de grandes escalas. 

A grande quantidade de ligas níquel desenvolvidas deve-se ao fato de que as 

aplicações específicas demandam alterações em suas composições químicas. Porém, é 

importante destacar que o processo de fabricação destas ligas é altamente complexo, o 

material é fundido e solidificado em um molde, seguido de procedimentos experimentais 

que envolvem a fusão, tratamento líquido e limpeza, solidificação, tratamentos térmicos 

e processamento mecânico.  

Logo, embora a diferença na composição química de algumas ligas seja sutil, 

como no caso das ligas AWS ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) e AWS ERNiCrMo-14 

(Inconel 686), a grande diferença no custo de aquisição entre elas deve-se ao fato da liga 

AWS ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) ter uma demanda consideravelmente maior que a 

segunda. Apesar de passar por todos os processos necessários para a sua fabricação, o 

nível de demanda da liga AWS ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) possivelmente permite ao 
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fabricante a obter uma maior economia de escala, e comercializá-la a preços menores que 

a liga AWS ERNiCrMo-14 (Inconel 686). 

A indústria de fabricação de diversos setores, como automobilístico, têxtil, 

eletro-eletrônico e construção civil tem utilizado o postponement como uma das 

metodologias para reduzir o preço de aquisição de itens com maior diferenciação e 

menores demandas. Nessa metodologia o produto é customizado de acordo com suas 

necessidades o mais próximo possível do último elo da cadeia de suprimentos, que é o 

cliente final.  

A ideia que sustenta esse princípio é a de evitar que se remetam mercadorias 

antes da confirmação da ocorrência da demanda e evitar que o produto acabado tenha sua 

forma elaborada antes de ser confirmada pelo comprador. O postponement de manufatura 

(forma) objetiva manter os produtos em estado neutro até o último momento possível na 

cadeia de fornecimento, reduzindo custos, como por exemplo deslocamento e estoques 

de produto acabado, set up de equipamento. 

A soldagem é o processo de fabricação mais difundido para aplicações 

envolvendo dutos e grandes estruturas e equipamentos. O processo MIG/MAG com 

configuração duplo arame é caracterizado pela sua alta taxa deposição, ainda que 

utilizando elevadas velocidades de soldagem, o que pode proporcionar aumento na 

produtividade nas operações de reparo e revestimentos.  

Além disso, esse processo possui a variação de operar com potenciais 

isolados, ou seja, arcos independentes fornecendo uma maior flexibilidade de variação 

dos parâmetros de soldagem em cada eletrodo. Essa flexibilidade pode permitir a 

fabricação in situ de novas ligas com composições químicas distintas que atendam à 

necessidades específicas, a partir da utilização de eletrodos comercialmente disponíveis.  

Desse modo, o processo MIG/MAG com configuração duplo arame operando 

com potenciais isolados foi utilizado como uma importante ferramenta para aplicação do 

postponement para os setores metal-mecânico, petróleo e gás, petroquímico, nuclear entre 

outros. 

A aplicação simultânea das ligas AWS ERNiCrMo-3 (Inconel 625) e AWS 

ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) por intermédio do processo MIG/MAG com 

configuração duplo arame dá-se na intenção de obter com menor custo de material direto 

diferentes metais de solda com composições singulares e novas, intermediárias às das 
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ligas utilizadas como metais de solda, e como consequência, propriedades mecânicas e 

de resistência à corrosão específicas de acordo com a aplicação.  

A necessidade da investigação das propriedades em relação às diferentes 

combinações de misturas nos metais de solda se dar, pela possibilidade do surgimento de 

novas ligas que podem apresentar desempenho distintos aos das ligas soldadas isoladas e 

assim, se tornarem potenciais alternativas para aplicações que atualmente sejam atendidas 

apenas pela liga AWS ERNICrMo-14.  

As ligas AWS ERNiCrMo-3 e AWS ER NiCrMo-4 quando submetidas à 

elevadas temperaturas apresentam modificações em suas respectivas microestruturas, que 

resultam em alterações nas suas propriedades mecânicas. Logo é necessário conhecer a 

estabilidade dessas novas ligas em altas temperaturas, dada a severidade das aplicações 

em revestimentos, estruturas e equipamentos. 

As únicas pesquisas sobre a mistura desses dois metais de soldas pelo 

processo MIG/MAGïDA foram desenvolvidos pelo LPTS, obtendo informações sobre 

parâmetros de soldagem, microestrutura apresentada nos revestimentos, bem como, 

microdureza e desempenho de resistência à corrosão apenas na condição como soldado. 

Porém, muito ainda se tem a esclarecer sobre evolução microestrutural e propriedades de 

resistência mecânica e características de resistência à corrosão dessas ligas submetidas a 

condições de operação ou tratamentos térmicos. 

Nesse contexto, o trabalho propõe à investigação das ligas A (50% AWS 

ERNICrMo-3 + 50%AWS ERNiCRMo- 4), B (65% AWS ERNICrMo-4 + 35%AWS 

ERNiCRMo- 3) e C (65% AWS ERNICrMo-3 + 35%AWS ERNiCRMo- 4) resultantes 

da deposição simultânea obtida pela utilização do processo de soldagem MIG/MAG com 

configuração duplo arame na fabricação de ligas in-situ. 

Bem como, estudar a evolução microestrutural de cada uma das condições de 

mistura submetidas à tratamento de envelhecimento em elevadas temperaturas (650°C e 

950°C) durante diferentes tempos de tratamento (10h, 50h, 100h e 200h) a fim de se obter 

informações quanto à homogeneidade da zona fundida, aos tipos de precipitados, 

morfologias, local preferencial de precipitação, transformações difusionais que podem 

ocorrer durante os tratamentos. Além disso, destacar o uso da configuração duplo arame 

do processo MIG/MAG como uma alternativa na soldagem de fabricação de ligas in-situ. 
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2 OBJETIVOS 

2.1 Objetivo Geral  

 

O objetivo do trabalho ®, a partir da soldagem de revestimentos com 

superligas de n²quel Inconel 625 (AWS ERNiCrMo-3) e Hastelloy C276 (AWS 

ERNiCrMo-4) utilizando o processo MIG/MAG com configura­«o duplo arame, produzir 

in situ tr°s ligas distintas a partir de diferentes graus de mistura dos metais de adi­«o, 

caracterizar a evolu­«o microestrutural de cada uma das ligas submetidas ao 

envelhecimento ¨ alta temperatura e relacion§-las ¨s respectivas propriedades mec©nicas 

e de resist°ncia  ̈corros«o. 

 

2.2 Objetivos específicos 

 

¶ Levantar parâmetros de soldagem para do processo MIG/MAG ï DA para 

aplicação de revestimento para cada uma das condições de mistura; 

¶ Discriminar a microestrutura obtida no metal de solda nas condições envelhecidas 

à 650°C e 950 °C durante os tratamentos por 10, 50, 100 e 200 horas.  

¶ Relacionar as propriedades mecânicas, quanto a dureza e a tenacidade, com as 

respectivas condições de envelhecimento. 

¶ Relacionar a resistência à corrosão apresentada pelas as ligas produzidas em in 

situ com as condições de envelhecimento a partir do ensaio de imersão. 
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3 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA  

3.1 Superligas de Níquel 

 

As superligas são materiais normalmente baseados em sistemas nos quais o 

elemento majoritário pertence à família VIIA (níquel, cobalto e ferro). Essas ligas 

especiais são desenvolvidas para suportar elevadas temperaturas com a presença de 

severas tensões em suas condições habituais de trabalho, mantendo a sua alta estabilidade 

superficial nestas condições (SIMS et al., 1987).  

A família das superligas, como um todo, apresenta uma estrutura cúbica de 

face centrada (CFC) em pelo menos alguma faixa de temperatura, mas apenas os sistemas 

à base de níquel se mantêm como CFC em temperatura ambiente, o mesmo não se observa 

com as superligas à base de cobalto que estão na forma hexagonal compacta (HCP), e as 

superligas de ferro que sob temperatura ambiente estão na forma cúbica de corpo centrado 

(CCC) (GEDDES et al., 2010). 

As superligas de níquel se destacam, dentre as demais, por possuir excelente 

resistência mecânica, excelentes características de resistência à corrosão em uma 

infinidade de meios agressivos e elevada resistência ao desgaste, especialmente em 

condições de elevada temperatura (ASM, 1993a).  

A alta resistência à corrosão é alcançada similarmente aos aços inoxidáveis, 

por meio da formação de um filme passivo de óxido de cromo sobre a superfície da liga, 

protegendo o material contra a ação do meio corrosivo. Outros elementos como Mo, Al e 

W também podem participar da formação da camada passivadora, contribuindo para o 

aumento da resistência à corrosão, especialmente corrosão localizada (LU, 2010; 

PIERAGGI et al. 2005). 

Os mecanismos de aumento de resistência mecânica podem servir de 

classificação para as ligas. As superligas de níquel são classificadas em três tipos: 

endurecidas por solução sólida, endurecidas por precipitação, endurecidas por dispersão 

de óxido (BROOKS, 1982; SIMS, 1987; ASM, 1990).  

Quando átomos da matriz do solvente são substituídos por átomos de soluto, 

caracteriza então um caso de solução sólida substitucional. Normalmente são elementos 

que apresentam um raio atômico similar ao do solvente (BROOKS, 1982; SIMS et al., 

1987).  
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As ligas Ni-Cu e Ni-Fe, são exemplos de ligas endurecidas por solução sólida, 

porém pode-se ter também a inclusão de outros elementos, como cromo, molibdênio e 

tungstênio que conferem características particulares e alteram a performance de cada liga 

ao serem submetidas ao processo de soldagem (DUPONT et al., 2009). 

Para uma matriz ɔ-Ni os principais elementos substitucionais são alumínio, 

ferro, tungstênio, titânio, cromo, cobalto e molibdênio (GEDDES et al., 2010; REED-

HILL, 1982; SIMS et al., 1987). 

O endurecimento por precipitação está relacionado com o aumento da 

resistência a partir de outras fases dispersas na matriz, essas bloqueiam o movimento das 

discordâncias. A precipitação destas fases se deve a uma supersaturação de soluto na 

matriz, ou seja, quando se ultrapassa a capacidade do solvente em solubilizar aquele dado 

elemento (BROOKS, 1982; SILVA, 2010).  

As duas principais fases que promovem o endurecimento por precipitação nas 

superligas de n²quel s«o os compostos intermet§licos denominados ɔô-Ni3(Al, Ti) e ɔò-

Ni3Nb (SIMS et al., 1987).  

O mecanismo de endurecimento por dispersão de óxidos se assemelha 

bastante com o endurecimento por precipitação, os óxidos, que são incoerentes com a 

matriz, são adicionados para bloquear o movimento das discordâncias, a partícula de 

óxido mais utilizada para este mecanismo de endurecimento é o Ítrio Y2O3 (GEDDES et 

al., 2010). 

A extensa utilização das ligas de níquel pode ser atribuída à sua capacidade 

de dissolver altas concentrações de elementos de liga, quando comparado com outros 

metais, e ainda, à sua excelente resistência à corrosão promovida pela adição de cromo 

(e/ou alumínio) que forma uma camada de óxido protetora Cr2O3 (DUPONT et al., 2009).  

 

3.1.1 Características Microestruturais 

 

A matriz gama (ɔ) possui uma estrutura cristalina CFC e se apresenta cont²nua 

e homogênea, estando presente em todas as ligas de níquel. A fase gama é magnética e 

possui uma grande capacidade de solubilizar concentrações significativas de elementos 

como o ferro, cromo, molibdênio, tungstênio e cobalto em solução sólida (ASM, 1993 a). 

A matriz ɔ ï Ni permanece austenítica desde a solidificação até o zero 

absoluto (DUPONT et al., 2009).  
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A fase ɔô ® uma precipita­«o do tipo A3B, no qual A normalmente é 

representada por elementos eletronegativos como o níquel, cobalto e ferro, B por sua vez 

é constituído por elementos eletropositivos como o alumínio, titânio, nióbio e tântalo. De 

forma simplificada a estequiometria da fase ɔôé definida como (Ni,Co)3(Al,Ti)  (REED, 

2006).  

A fase ɔô é considerada a principal responsável pelo aumento de resistência 

mecânica por precipitação nas ligas de níquel e é capaz de mantê-la mesmo em 

temperaturas elevadas (ASM, 1990).  

A fase ɔô presente em ligas com alto teor de titânio pode se decompor e 

originar a fase ɖ. Durante a solidifica­«o, tanto Al como Ti tendem a segregar para o 

líquido, causando o aumento progressivo na concentração de Al e Ti no líquido no 

decorrer da solidificação. Assim, em concentrações suficientemente altas de Al e/ou Ti, 

a solidifica­«o ir§ terminar com uma rea­«o eut®tica envolvendo a fase ɔô ï Ni3Al ou ɖ-

Ni3Ti. A fase que irá se formar dependerá da composição da liga (DUPONT et al., 2009). 

A fase ɔò, também é responsável pelo aumento da resistência mecânica por 

precipitação nas ligas de níquel, é composta pela combinação de níquel com nióbio e 

possui estrutura tetragonal de corpo centrado, com fórmula Ni3Nb. A morfologia 

característica desta fase é composta por discos elipsoidais muito finos (ASM, 1993b). 

Quando a fase ɔò ® submetida em temperaturas acima de 650ÁC essa pode se 

decompor e gerar a fase ŭ, que possui a mesma composi­«o qu²mica (Ni3Nb), porém se 

diferencia quanto à sua estrutura cristalina que é ortorrômbica (DELEUME et al., 2008).  

Na Figura 1 a) é possível observar a precipitação agulhada intragranular da 

fase ŭ, bem como exist°ncia de part²culas mais grossas ɔò em amostras envelhecidas por 

100h à 700°C, enquanto que na Figura 1 b) a mostra a presen­a de fase ŭ em plaquetas 

com carbonetos M23C6 e M6C ao longo dos contornos de grão após tratamento de 100h à 

800°C (SUAVE et al., 2014). 
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Figura 1- Imagem de MEV da microestrutura da liga 625 envelhecida durante a) 100h à 

650°C e b) durante 100h à 800°C. 

 

Fonte: SUAVE et al. (2014). 

 

Embora a fase ŭ seja encontrada mais frequentemente em ligas de n²quel 

endurecidas por precipitação, como liga 718, é possível sua ocorrência em ligas 

endurecidas por solução sólida que contenham Nb. Thomas e Tait (1994), Shankar et al. 

(2001) e Mathew et al. (2004) identificaram que a liga 625 exposta em altas temperaturas, 

em processos de envelhecimento ou operação e altas temperaturas por longos períodos, 

promoveu a precipita­«o das fases ŭ e ɔò.  

Os carbonetos MC possuem estruturas cristalinas cúbica, aparecem de forma 

heterogênea e possuem pouca ou nenhuma relação de orientação com a matriz ɔ. Quando 

submetidos à tratamentos térmicos ou à longos ciclos de trabalho, tendem a decompor 

MC, formando outros carbonetos, como M23C6 e M6C (SIMS et al., 1987). 

Geralmente os carbonetos se formam no final da solidificação por meio de 

uma reação eutética com a matriz, promovida pela forte tendência do carbono e outros 

elementos metálicos (notavelmente Ti e Nb) segregar para o líquido durante a 

solidificação. Como resultado os carbonetos do tipo MC encontram-se geralmente 

distribuídos ao longo dos contornos de grão e regiões interdendríticas (DUPONT et al., 

2009). 

Os carbonetos M23C6 e M6C são geralmente ricos em Cromo e formam-se 

respectivamente na faixa de 760-980°C e 815-980 °C, tendem a se formar nos contornos 

de grãos, quando surgem em partículas discretas o M23C6 colabora para o aumento da 

resistência à fluência, enquanto que a presença do M6C permite o melhor controle do 

tamanho de grão no processamento das ligas (SIMS et al., 1987; ASM 1993 a). 
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O níquel não é um formador de carbonetos. Nas ligas de níquel, o carbono 

tende a reagir com outros elementos químicos para formar carbonetos, os quais podem 

ser benéficos ou deletérios para as propriedades das ligas. Os carbonetos mais comuns 

nas ligas de níquel são do tipo: MC, M23C6, M7C3, onde M representa um ou mais 

elementos metálicos. (REED, 2006).  

Um exemplo de efeito nocivo devido a presença de carbonetos é a corrosão 

intergranular, devido ao empobrecimento da matriz em torno do precipitado. Além disso, 

a ocorrência de propagação de trincas intergranulares, devido os carbonetos serem 

estruturas frágeis. A Figura 2 apresenta os carbonetos do tipo Cr23C6, Cr7C3, 

Cr21(MoW)2C6, NbC observados no revenimento e envelhecimento da liga de níquel 600 

(AGUILAR e ALBARRAN, 2007). 

 

Figura 2 ï Imagem de MET de carbonetos do tipo M23C6 observados na liga de níquel 

600 nas condições a) como recebida e b), c) e d) tratadas termicamente. 

 

Fonte: AGUILAR e ALBARRAN (2007). 

 

Na soldagem de ligas Ni-Cr-Mo, quantidades excessivas de Ni, Cr, Mo, W e 

Nb na região interdendrítica, promovem a formação de diversas fases TCP, dentre elas a 

fase ů, µ, P e Laves (AGUIAR, 2010; SILVA, 2010).  

Essas fases são compostos intermetálicos presentes nas superligas de níquel, 

são notadamente indesejáveis por estarem associadas com redução das propriedades 

mecânicas e na resistência à corrosão das ligas. São formadas por camadas compactas de 
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átomos alinhadas com o plano octaédrico da matriz (ɔ) (SIMS et al., 1987; DURAND-

CHARRE, 1998, DONACHIE e DONACHIE, 2002). 

As fases TCP (do termo em inglês ï Topologically Closed Packed) podem 

ser classificadas em tr°s fam²lias. A primeira correspondente ¨s fases do tipo ů. A segunda 

® composta pelas fases Laves e Õ, e a terceira contempla fases como a P, ŭ e R. 

(DURAND-CHARRE, 1997). 

A fase ů ® um composto intermet§lico que possui geralmente uma estrutura 

cristalina tetragonal e composição química bastante variada podendo ser FeCr, FeCrMo, 

FeCrMoNi, CrNiMo, CoCrNi. A tend°ncia da fase ů precipitar na forma de placas ou de 

agulhas torna sua presença prejudicial em virtude de fragilizar o material com a 

possibilidade de iniciar e propagar trincas (BROOKS, 1982, DURANT-CHARRE, 1997). 

A fase Laves possui estrutura hexagonal e estequiometria A2B, onde A 

representa elementos como Ni, Fe, Cr e Co, enquanto que B representa Nb, Ti, Si e Mo. 

A presença da fase Laves na microestrutura do metal de solda é indesejável, uma vez que 

esta diminui a quantidade de elementos de liga na matriz e favorece a formação e 

propagação de trincas (DUPONT et al.,2009). 

A fase µ possui estrutura cristalina romboédrica e a composição química do 

tipo Co7W6, (FeCo)7(MoW)6, (Co, Fe, Ni)7(Mo, W, Cr)6. Pode ser encontrada em diversas 

ligas comerciais de ferro, níquel e cobalto com a presença de elementos refratários com 

Nb, Ta, Mo, W. Pode apresentar morfologia globular, plaquetas ou em formas agulhadas 

como na Figura 3 (YANG et al.; 2006).  

 

Figura 3 ï Imagem de MET da fase µ de morfologia agulhada precipitada em superliga 

de níquel com adição de tungstênio tratada termicamente. 

 

Fonte: YANG et al.(2006) 
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A fase µ é considerada prejudicial às propriedades mecânicas, pois sua 

formação é responsável pela redução de elementos de liga responsáveis pelo aumento da 

resistência mecânica da matriz por solução sólida, como W, Mo, Nb, pode possuir 

morfologia globular, plaquetas ou em forma de agulha (YANG et al.; 2006). 

A fase P possui fórmula geral do tipo Cr9Mo21Ni20 e estrutura cristalina 

ortorr¹mbica. Pode ser considerada uma varia­«o da fase ů. A morfologia dessa fase pode 

ser agulhada, na forma de blocos e celular. (DURRAND ï CHARRE, 1997). 

A Figura 4 mostra a precipitação da fase P no metal de solda da liga Hasteloy 

C276 com morfologia alongada. As imperfeições observadas na imagem, semelhante aos 

contornos de grãos, segundo Silva (2010) pode ser um indicativo que nesse caso a fase 

foi formado por um único cristal.  

 

Figura 4 ï Imagem de MET em campo claro evidenciando: a) precipitação da fase P e 

b) padrão de difração indexado caracterizado como fase P presente no metal de solda da 

liga Hastelloy C276. 

 

Fonte: Silva (2010). 

 

Summers et al. (2000) ao avaliarem as propriedades da soldagem da liga C-

22 pelo processo TIG, identificaram que as regiões soldadas se apresentaram 25% mais 

resistentes e 30 ï 40% menos dúctil que o metal de base. Segundo os autores, esse 

resultado é atribuído a presença de fases TCP na região soldada, que funcionaram como 

locais de nucleação de micro-vazios durante a deformação plástica, promovendo 

aceleração paro o início da fratura. 
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3.1.2 Caracterização microestrutural de revestimentos com ligas Inconel 625 (AWS 

ERNICrMo-3) 

 

A microestrutura do metal de solda dos revestimentos da liga Inconel 625 

obtidos pelo processo MIG/MAG apresenta uma matriz ɔ, com a predominância do modo 

de solidificação colunar-dendrítico com a presença de fases secundárias precipitadas nas 

regiões interdendríticas (AGUIAR, 2010). 

O surgimento das fases do TCP deve-se ao fato de que, durante a solidificação 

fora do equilíbrio, ocorre segregação local suficiente para se obter uma força motriz 

termodinâmica necessária para formar essas microestruturas (OGBORN et al., 1995). 

Aguiar (2010) identificou a precipitação de fase Laves, rica em nióbio, 

molibdênio, níquel, cromo, ferro e silício, e de (Nb, Ti)C, onde os carbonetos de titânio e 

Nióbio apresentaram morfologia em forma de blocos e a fase laves sem forma definida, 

caracterizada como eutético, como podem ser vista Figura 5. 

 

Figura 5 ï Imagem de MEV no modo SE das morfologias encontradas nos revestimentos 

da liga Inconel 625.  

 

Fonte: AGUIAR (2010). 

 

A precipitação dessa fase também foi reportada na soldagem da liga Inconel 

625 em outros processos de soldagem. Utilizando o processo TIG com alimentação de 

arame frio Silva (2010) observou a formação de fases secundárias com morfologia 

eutética lamelar rica em Nb, com composição química constituída por um elevado teor 

de Nb, Mo e presença de Si. O autor ainda destacou a presença de carbonetos MC 

associados à fase Laves. 
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Xu et al. (2013) destacou que a formação da fase Laves nos revestimentos 

obtidos pelo processo de deposição à arco plasma pulsado estavam intimamente 

relacionadas com blocos de carbonetos MC. O autor também ressaltou a precipitação 

dessa fase em forma irregular. 

Outra morfologia destacada nos revestimentos da liga Inconel 625 é a 

precipitação de carbonetos de nióbio, que por diversas vezes apresentou-se em torno de 

um núcleo formado por partículas de nitreto (TiNb)N presentes no metal de adição que 

atuaram como nucleadores para a formação desses carbonetos ricos em nióbio (SILVA, 

2010).  

3.1.3 Caracterização microestrutural de revestimentos com a liga Hastelloy C- 276 

(AWS ERNICrMo-4). 

 

Durante a solidificação, mudanças composicionais podem ocorrer em 

decorrência dos fenômenos de macro e microsegregação. Dependendo das características 

do soluto e do solvente, poderá ocorrer a rejeição ou absorção de soluto por parte do 

sólido.  

Um comportamento característico do fenômeno de microsegregação em ligas 

de níquel é a distribuição heterogênea de elementos químicos ao longo dos braços de 

dendrita primária e secundária da matriz. Para a liga Hastelloy C-276 esta segregação se 

caracteriza pelo acúmulo dos elementos Ni e Fe no centro das dendritas, enquanto que o 

Mo encontra-se enriquecido nas regiões interdendríticas, como pode ser visto na Figura 

6. Quanto ao Cr e ao W alterações significativas não são observadas (SILVA et al., 2011). 
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Figura 6 ï Imagem de MEV da microestrutura dendrítica e indicação da análise de EDS 

da liga Hastelloy C-276. b) Perfil de composição química ao longo dos braços de 

dendritas. 

 

 

Fonte: Silva (2011). 

 

Silva et al. (2011) destaca que no caso da liga AWS ERNiCrMo-4 que 

apresenta um teor de cromo de 16%, teor de Mo de 16% em peso, além da adição de 4% 

de W, tem-se que a segregação do Mo e do W é o fator decisivo para as alterações 

microestruturais observadas. A microestrutura global de revestimentos depositados com 

a liga AWS ERNiCrMo-4 é constituída por uma matriz ɔ e precipitados interdendríticos 

e intergranulares, como mostra na Figura 7. 

 

Figura 7 ï Imagem de MEV no modo SE da microestrutura bruta de solidificação de um 

revestimento dissimilar entra a liga Hastelloy C276 e um substrato de aço C-Mn 

 
Fonte: Silva et al. (2011) 
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3.1.4 Caracterização microestrutural de revestimentos com deposição simultânea das 

ligas AWS ERNICrMo-3 e AWS ERNICrMo - 4 

 

Na deposição simultânea das ligas AWS ERNiCrMo-3 e AWS ERNiCrMo-4 

utilizando o processo MIG/MAG com duplo arame, Santiago (2013) identificou na liga 

resultante da mistura, tanto precipitados ricos em Nb e Ti como precipitados ricos em W 

e Mo, apresentados na Figura 8. Caracterizando uma microestrutura formada tanto por 

fases presentes nas soldagens das ligas isoladas  

 

Figura 8 ï Imagem de MEV no modo SE das microestruturas de revestimento soldados 

com AWS ERNiCrMo-3 e AWS ERNiCrMo-4 a)Precipitado rico e Nióbio e Molibdênio 

b)Precipitado rico em Tungstênio e Molibdênio. 

  
Fonte: Santiago (2013). 

 

Pessoa (2014) identificou na microestrutura de revestimentos soldados pelo 

processo MIG/MAG duplo arame com a mistura das ligas AWS ERNiCrMo-3 e AWS 

ERNiCrMo-4 a presen­a de NbC, bem como, das fases Õ e ů. Utilizando diagrama de 

fase ternário o autor explica que que o início da solidificação se dá no campo monofásico 

ɔ, e como ocorre a segrega­«o de elementos, como Mo, para l²quido remanescente, ¨ 

850°C esperava-se realmente que os precipitados estivessem no campo bif§sico ɔ+Õ.  

 

3.1.5 Envelhecimento em ligas de níquel AWS ERNiCrMo-3 e AWS ERNiCrMo-4 

 

Estudos mostraram que a liga AWS ERNiCrMo-3, a qual apresenta 

microestrutura composta pelas fase Laves e carbonetos/nitretos na condição bruta de 

solidificação, podem ter sua microestrutura decomposta, com a dissolução e/ou 

precipitação de novas fases (ALBUQUERQUE et al., 2012, NUNES et al., 2013). 

a) b) 
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Durante tratamentos térmicos o carboneto MC pode ser uma importante fonte 

de carbono para as reações de formação de diferentes carbonetos. Em temperaturas acima 

de 760 ÁC, a presen­a desse carboneto na matriz ɔ pode resultar na forma­«o do M23C6 e 

na fase ɔô. Já o carboneto M6C tamb®m pode interagir com a ɔô para formar o carboneto 

M23C6 e ɔôô (SIMS, 1987). 

A microestrutura de uma solda com AWS ERNiCrMo-3 destaca-se pela 

presença da fases Laves rica em Nb e carbonetos/nitretos de NbC/TiN, porém quando é 

submetida tratamento térmico a 650oC verifica-se ter a dissolução da fase Laves e o 

surgimento de precipitados finamente dispersos ao longo dos contornos de grão vistos na 

Figura 9, provavelmente carbonetos M23C6 (ALBUQUERQUE et al., 2012).  

 

Figura 9 ï Imagem de MEV no modo SE da microestrutura da zona fundida da liga 

AWS ERNiCrMo-3 tratada a 650 °C. 

 

Fonte: ALBUQUERQUE et al. (2012). 

 

Quando essa liga foi aquecida na temperatura de 950oC apresentou o 

surgimento de uma nova fase com morfologia agulhada visualizadas na Figura 10. 

 

 Figura 10 ï Imagem de MEV no modo SE da microestrutura da zona fundida da liga 

AWS ERNiCrMo-3 tratada a 950 °C. 

  
Fonte: NUNES (2013). 
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Reed (2006) explica que a fase ɔ" ® metaestável e geralmente é substituída 

pela fase ŭ ortorr¹mbica com a mesma composição estequiométrica Ni3Nb quando 

submetida a longos períodos de exposição a uma temperatura elevada. 

A fase ŭ ® geralmente indesej§vel por ser incoerente com a matriz de Ni e, 

portanto, não potencializa a resistência mecânica da liga, isso pode levar à fragilização 

associada a uma perda de ductilidade (REED, 2006). 

Silva (2014) identificou a presença de fase P, Cr7C3 e Cr3C2 e fases µ em 

amostras de revestimentos soldados com a ligas AWS ERNiCrMo-14 envelhecidas a 650 

°C. Nas amostras tratadas durante 200h houve a formação dos carbonetos Cr23C6. O autor 

acredita que esses carbonetos tenham sido originados dos carbonetos metaestáveis Cr7C3, 

formado nos tratamentos de 10 à 100h, enquanto que o carboneto Cr3C2 mostrou-se 

presente em todos os intervalos do tratamento à 650°C. 

Tanto nos envelhecimentos à 650°C como à 950°C foram identificados 

precipitados com morfologia semelhantes (agulhada, disforme e arredondada) como visto 

na Figura 11, com exceção dos precipitados finos acumulados em torno dos precipitados 

maiores, que provavelmente coalesceram para a formação de precipitados maiores 

(SILVA, 2015). 

 

Figura 11 ï Imagem de MEV no modo SE de precipitados de diferentes morfologias na 

amostra de soldas da liga Inconel 686 tratada à 950 °C por 100 horas. 

 
Fonte: SILVA (2015). 

 



41 

 

Silva (2015) destacou que o envelhecimento do metal de solda da liga Inconel 

686 tanto na temperatura de 650ºC como na temperatura de 950ºC provocou uma redução 

significativa na resistência a corrosão da liga em comparação com a sua performance na 

condição como soldada.  

O autor atribuiu a baixa performance de resistência a corrosão ao 

envelhecimento à 650ºC a precipitação fina e intensa em torno de precipitados maiores. 

Já os resultados obtidos nas condições envelhecidas foram atribuídos ao volume de 

precipitação nos respectivos tempos de envelhecimento, quanto maior a quantidade de 

precipitados formados menor foi a resistência a corrosão da liga. 
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3.2 MIG/MAG Duplo arame 

 

O processo MIG/MAG foi introduzido no mercado no final da década de 40 com o 

intuito de aumentar a produtividade e versatilidade dentre os processos de soldagem de ligas 

ferrosas e não ferrosas. (GROETELAARS et al., 2005). 

A soldagem MIG/MAG com dois arames é uma variante do processo MIG/MAG 

convencional e caracteriza-se pela abertura de um par de arcos elétricos entre uma única poça 

metálica e dois eletrodos consumíveis. Os arcos e a poça fundida são protegidos por um gás 

que, em conjunto com os eletrodos, é definido pelo tipo de metal de base (MOTTA, 2002).  

A configuração dessa versão do processo MIG/MAG tem por motivação inicial unir 

a sua versatilidade à produtividade do arco submerso. Destacando que, com esse último, 

encontram-se aplicações de soldagem com três ou mais arames eletrodos (TUSEK, 1996; 

UTTARACHI, 1978). 

Somente nas últimas décadas do século XX, o processo MIG/MAG duplo arame se 

desenvolveu de forma pronunciada em virtude do avanço na tecnologia das fontes de soldagem 

(MOTTA, 2002). 

Dentre as características principais da versão com duplo arame pode ser 

mencionada a possibilidade de atingir elevadas taxas de fusão absolutas, através da utilização 

de altas densidades de corrente, redução do aporte térmico sobre a peça, em virtude das 

soldagens com velocidades de deslocamento bem superiores que o MIG/MAG com único arame 

(GROETELAARS et al., 2005; MOTTA, 2002, UEYAMA et al., 2004). 

Algumas limitações genéricas são a maior complexidade operacional, taxas de 

fusão ainda limitadas (devido principalmente a transferências metálicas instáveis e à capacidade 

mecânica da tocha para correntes muito elevadas), a deflexão magnética dos arcos (graças à 

proximidade dos arcos), o custo elevado da tocha e equipamentos e a menor acessibilidade e 

grau de liberdade das tochas (dificultando operação semiautomática) (SCOTTI e 

PONOMAREV, 2014). 

 

3.2.1 Modos operacionais do processo de soldagem MIG/MAG duplo arame 

 

O processo MIG/MAG duplo arame pode ser classificado quanto à energização dos 

arames eletrodos como Potencial único ou como Potencial Isolado. 
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O processo de Soldagem MIG/MAG duplo arame de potencial único é 

caracterizado por impor o mesmo potencial de energia aos dois arames eletrodos. Nesses 

sistemas, de um modo geral, os eletrodos são fornecidos por alimentadores de arames 

independentes e estão em contato elétrico no bico da tocha, por consequência, estão submetidos 

ao mesmo potencial elétrico (GROETELAARS et al., 2005).  

Os primeiros trabalhos com a soldagem MIG/MAG empregando dois arames 

utilizavam uma única fonte de potência e foram identificados problemas ocorridos na 

transferência por escoamento goticular projetado (spray). De acordo com estes estudos, 

aumentos nos comprimentos dos arcos levaram a uma maior interação entre os arcos devido ao 

maior sopro magnético, reduzindo a eficiência do processo. Esses fatores teriam contribuído 

para a aplicação da corrente pulsada nas soldagens com o processo MIG/MAG duplo arame 

(MICHIE et al., 1999). 

A geometria da tocha utilizada no modo operacional de potencial único é mais 

compacta, a regulagem de parâmetros se torna mais simples, pois as tensões e velocidades de 

alimentação são as mesmas para os dois arames. Uma vantagem desse sistema em relação aos 

sistemas com potenciais isolados é o menor custo operacional, uma vez que o número de 

equipamentos e acessórios necessários para a soldagem nessa configuração, em geral, é inferior 

ao de potencial isolado (SCOTTI e PONOMAREV, 2014; GROETELAARS et al., 2005). 

Os primeiros equipamentos empregando multieletrodos no processo MIG/MAG 

seguiram a linha potencial único, porém dificuldades foram identificadas como limitação de 

seu uso, como instabilidade em soldagens com transferência por curto-circuito, pois quando um 

eletrodo tocava na poça de fusão toda a corrente passava por esse arame causando seu 

rompimento de forma violenta (SCOTTI e PONOMAREV, 2014). 

Devido às limitações da configuração de potencial único, as tecnologias das tochas 

com potencial isolado passaram a dominar o mercado. O processo MIG/MAG Duplo Arame 

com Potenciais Isolados pode ser considerado, segundo González e Dutra (1999) como uma 

evolução do processo com potencial único. O mesmo está constituído basicamente por duas 

fontes de potência independentes e dois alimentadores de arame, com eletrodos atuando na 

mesma poça de fusão. Goecke et al. (2001) explicam que nessa configuração os contatos 

elétricos dos eletrodos são independentes. 

No modo corrente constante pulsado, a corrente oscila entre dois níveis, corrente de 

pulso (Ip), que deve ser maior que a corrente de transição e tem como meta formar a gota e atuar 
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no seu destacamento, enquanto que a corrente de base (Ib), é a responsável por manter o arco 

aberto com pouca energia (SCOTTI e PONOMAREV, 2014).  

Os tempos de atuação de cada nível de corrente correspondem aos tempos de pulso 

(tp) e de base (tb). A corrente média é a resultante da média ponderada das correntes de pulso e 

de base, assumindo o formato retangular conforme a Equação 1. Ressalta-se que os pulsos de 

corrente por não serem perfeitamente retangulares, os valores de corrente média calculados a 

partir da equação 1 diferem dos valores reais. A utilização de sistemas de aquisição de sinais 

que operam em altas frequências de leitura de dados e que possibilitam o cálculo da corrente 

média a partir dos valores instantâneos, pode minimizar essa diferença de valores entre 

correntes médias calculada pela equação 1 e pelo os valores instantâneos de corrente. 

 

Ὅά ὍὴȢὸὴ ὍὦȢὸὦ ὸὴὸὦ                                                                                             ( 1 ) 

 

Scotti e Ponomarev (2014) explicam que a utilização do modo corrente constante 

pulsado possibilita uma transferência metálica do tipo goticular com correntes médias abaixo 

da corrente de transição, sendo o fator Ip x tp governante no destacamento da gota. Segundo os 

autores a condição de uma gota por pulso é um dos mais estáveis modos de transferência 

metálica, com o diâmetro da gota próximo ao diâmetro do eletrodo.  

Uma das grandes dificuldades da soldagem MIG MAG com corrente pulsada é 

estabelecer o ajuste de um conjunto de parâmetros de pulso que quando adequadamente 

combinados, estabeleçam o equilíbrio entre o destacamento da gota metálica e a velocidade de 

alimentação do arame (ANDRADE, 2012).  

O diâmetro da gota, que pode ser calculado a partir da Equação 2, deve ser 

controlado para que a gota não venha ser grande suficiente para provocar uma transferência 

metálica globular ou mesmo em curto-circuito (ALCAN, 1993; SUBRAMANIAM et al., 

1999).  

 

—Ὣέὸὥ άά  
Ȣ Ȣ  Ⱦ

                                                      (2) 

 

Onde a frequência de pulso é calculada em (Hz) pela Equação 3. 

 

Ὂὴ ρπππὸὦὸὴ                                                                                                 (3) 
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Além disso, os arcos voltaicos no processo MIG/MAG duplo arame, como todos os 

condutores de corrente elétrica têm associados a estes um campo magnético induzido, cuja a 

interação entre esses campos magnéticos gera, em muitos casos, a deflexão dos arcos. Este 

fenômeno conhecido como sopro magnético será gerado sempre que houver um arranjo 

assimétrico das linhas de força em torno do arco (ECER, 1980; QUITES e DUTRA, 1979). 

A densidade do fluxo magnético que o arco do eletrodo 2 exerce sobre o arco do 

eletrodo 1, segundo Ueyama (2007) obedece a Equação 4. 

 

ὄ
АȢ

Ȣ
                                                                                                             (4) 

 

Em que µ0 é a permeabilidade magnética do meio, I2 é a corrente do eletrodo 2 e 

DE é a distância entre os eletrodos. A força F21 induzida por B21 é calculada pela Equação 5. 

 

Ὂ ὐȢὄ                                                                                                              (5) 

 

Em que J1 é a densidade de corrente do arco do eletrodo 1, que é calculada a partir 

da Equação 6. 

 

ὐ                                                                                                                   (6) 

 

Onde I1 é a corrente referente ao arco 1 e r1 o raio da coluna do arco 1. 

Pela análise das equações, pode-se constatar que os desvios dos arcos, causados 

pelas forças F21 e F12, são proporcionais às respectivas correntes que passam pelos arcos. Desta 

forma, a soldagem com níveis elevados de corrente nos dois arcos causa desvios mais 

acentuados destes. A proposta tecnológica para amenizar esse efeito é empregar a corrente 

pulsada com defasagem de pulsos.  
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3.2.2 Parâmetros de Soldagem 

 

Segundo Scotti e Ponomarev (2014) é considerado parâmetro de soldagem toda 

variável que possa alterar as características do cordão de solda, desde a composição e vazão do 

gás de proteção, passando pelo diâmetro e composição do arame-eletrodo, velocidade de 

soldagem, ângulo da tocha, velocidade de alimentação do arame, corrente comprimento do arco 

(tensão).  

A complexidade do ajuste dos parâmetros de soldagem MIG/MAG convencional é 

atribuída, por Aguiar (2010), ao número de variáveis do processo e da interação entre elas, de 

tal forma que a seleção incorreta de parâmetros pode resultar em soldas inadequadas em 

decorrência de fatores metalúrgicos e/ou operacionais como instabilidade do arco, presença de 

respingos, falta de fusão, falta de penetração, porosidade, mordeduras, entre outros.  

Para o Duplo Arame essa complexidade é ainda maior, pois, no mínimo, será 

regulado o dobro do número de parâmetros regulados para o MIG/MAG convencional. Um dos 

problemas que afetam a estabilidade do arco em sistemas com duplo arame ® o ñsopro 

magnético" originado pelos campos magnéticos gerados quando os dois arcos voltaicos operam 

próximos um do outro. Outra flexibilidade do processo é a possibilidade de alterar a disposição 

geométrica dos eletrodos em relação ao cordão de solda, existindo duas possibilidades de 

alinhamento: eletrodos posicionados um ao lado do outro em relação à direção de deslocamento 

da soldagem e a outra possibilidade é um a frente do outro (GONZALES e DUTRA, 1999). 

 

3.2.2.1 Tipo de Gás 

 

No processo de soldagem MIG/MAG-DA à poça de fusão é protegida dos 

elementos nocivos do meio ambiente através de gases de proteção, assim como no MIG/MAG 

com único arame. Scotti e Ponomarev (2014) ressaltam que a eficiência de proteção da poça de 

fusão, que é considerada como a capacidade de excluir os gases do meio ambiente, não depende 

somente do gás de proteção, mas também de outros fatores, como configuração do bocal da 

tocha, tipo de junta e vazão do gás de proteção (SCOTTI & PONOMAREV, 2014). 

Alguns autores, Pierre (1987) e Lyttle & Stapon (1990), consideram metal de base 

a ser soldado, o tipo de transferência metálica desejado, diâmetro do eletrodo, o tipo e posição 

de soldagem, como fatores que governam a seleção dos gases de proteção para processo 

MIG/MAG, isso pois, de acordo com suas respectivas características físico e físico-químicas, 
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como densidade relativa do ar atmosférico, potencial de ionização, condutividade térmica e 

potencial de ionização, os gases de proteção funcionam como meio ionizante, conferindo as 

propriedades de estabilidade ao arco. 

Os principais tipos de gás de proteção utilizados na soldagem MIG/MAG são 

argônio, hélio, dióxido de carbono e oxigênio (SCOTTI & PONOMAREV, 2014). 

 

a) Argônio 

 

O argônio é um gás inerte com baixo potencial de ionização (15,8 eV), de oxidação 

e condutividade térmica (16,4 mW/m.K) (Pierre 1987 e Lyttle & Stapon, 1990). 

Por necessitar de baixa energia para se ionizar, ou seja, baixo potencial de 

ionização, o argônio contribui fortemente para a abertura e a estabilidade do arco. Em 

comparação com gás hélio, para um mesmo comprimento de arco e corrente de soldagem, 

necessita de menor tens«o, sendo popularmente chamado de ñarco frioò. Devido ¨ baixa 

capacidade de troca de calor desse gás, alguns autores, justificam formato de cálice dos perfis 

dos cordões.  (SCOTTI & PONOMAREV, 2014). 

O argônio possui grande facilidade de substituir o ar em torno da solda, Dillenbeck 

& Castagno (1987) justificam esse fato a alta densidade do argônio em relação à densidade do 

ar atmosférico, indicando a utilização desse gás na soldagem MIG/MAG-DA que demanda altas 

velocidades ou produzem poças de grandes dimensões. 

O fato de ser extraído do ar atmosférico lhe confere uma importante vantagem que 

é o custo relativamente baixo, lhe tornando uma opção bastante atrativa. 

 

b) Mistura dos gases argônio e hélio 

 

O hélio possui alto potencial de ionização e alta capacidade de troca de calor, 

demanda maior tensão de soldagem que o argônio, dessa forma, os cordões formados nas 

soldagens MIG/MAG com gás hélio apresenta maior largura e um arredondamento, e não 

necessariamente maior penetração (CHANG, 2006; SCOTTI e PONOMAREV, 2014).  

A adição de gás hélio em argônio tem a intenção de conciliar as vantagens dos dois 

gases. O teor de hélio em mistura com argônio varia de 5% à 25%. À medida que o teor de gás 

hélio aumenta a tensão do arco, o nível de respingos e a razão largura/profundidade também 
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crescem. Um fator limitante para a utilização desse gás é seu elevado custo, pois diferente do 

argônio não é extraído da atmosfera, mas de minas existentes em poucos países (SCOTTI e 

PONOMAREV, 2014). 

 

3.2.2.2 Modo de transferência metálica 

 

Segundo Groetelaars (2005) a transferência metálica no processo MIG/MAG duplo 

arame comporta-se de forma diferenciada em relação ao processo convencional, principalmente 

devido à interação eletromagnética entre os arames-eletrodos nos comprimentos de arco mais 

elevados. 

A principal vantagem da utilização do processo duplo arame com transferência 

pulsada é a possibilidade de duplicar a faixa de corrente aplicável. No processo convencional, 

o limite máximo de corrente média na transferência pulsada está limitado pela corrente de 

transição do arame, onde a transferência por projétil muda para fluxo goticular. No processo 

duplo arame, evidentemente, a corrente de transição não é duplicada, mas sim, a intensidade 

total de corrente necessária para que ambos os eletrodos atinjam esta corrente. 

Consequentemente, é possível estender a faixa de corrente, conseguindo assim, maiores taxas 

de fusão absolutas, tirando proveito, desta forma, das excelentes características de transferência 

oferecidas pela transferência pulsada. (GONZALEZ e DUTRA,1999) 

Segundo Groeteleaars (2005), a transferência metálica está diretamente ligada aos 

valores de corrente e comprimento de arco. No duplo arame existe a possibilidade de ocorrência 

de modos de transferência metálica diferenciada para cada arame. Pequenas variações de 

corrente entre os arames-eletrodo podem ocorrer em virtude tanto de problemas de calibração 

na velocidade de alimentação dos arames por parte dos cabeçotes, quanto de diferenças de 

valores reais do comprimento do arco, que podem decorrer da sobreposição dos dois arcos em 

diferentes posições sobre a poça de fusão. Ainda influenciando o tipo de transferência metálica 

e o perfil do cordão de solda, destaca-se a interação eletromagnética entre os arcos elétricos 

(sopro magnético). 

 

3.2.2.3 Velocidade de alimentação 

 

 A variação da velocidade de alimentação influenciará na corrente de soldagem nos 

casos em que a fonte encontra-se operando no modo tensão constante (para uma dada tensão, a 
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corrente de soldagem aumenta com aumento da velocidade de alimentação). Já com a fonte 

operando no modo corrente constante a velocidade de alimentação influencia o comprimento 

do arco (para dada corrente de soldagem, o aumento da velocidade de alimentação diminui o 

comprimento do arco). 

No processo duplo arame com transferência por fluxo goticular, González e Dutra 

(1999) destacam que as velocidades de alimentação do arame atingidas vão além dos limites de 

operação que o processo convencional admite.  

 

3.2.2.4 DBCP 

 

Scotti e Ponomarev (2014) por meio de uma abordagem descritiva avaliaram o 

efeito da DBCP para fonte operando no modo tensão constante. Os autores explicaram que com 

o incremento na DBCP ocorreria um aumento na resistência elétrica no circuito de soldagem, 

desse modo a corrente tenderia a cair, e o comprimento do eletrodo mais longo para compensar 

essa redução na corrente de soldagem.  

Para a fonte operando no modo corrente constante o aumento da DBCP, mantendo 

os demais parâmetros invariáveis resulta em arcos mais longos. Enquanto que com o aumento 

da velocidade de alimentação obtêm-se arcos mais curtos. 

 

3.2.2.5 Energia de soldagem 

 

Em geral, o aumento da energia de soldagem provoca um aumento da largura do 

cordão de solda, DU et al. (2009) explicam que uma vez que o aumento da energia de soldagem 

conduz a um acréscimo no aporte térmico fornecido para a formação da poça de fusão, tem-se 

como resultado o crescimento dessa poça, tornando-a mais larga. 

Em soldagens realizadas com TIG alimentação de arame frio Silva (2010) verificou 

que o aumento da penetração concomitantemente, da diluição com o aumento da energia de 

soldagem pode ser atribuído primeiramente a uma maior quantidade de calor fornecida ao 

sistema que por si só já conduz a um aumento do volume de metal fundido. Uma vez que a 

velocidade de alimentação de arame é constante, parte do calor excedente passa a atuar na fusão 

do substrato.  

Após a comparação da variação da energia de soldagem pela variação da corrente 

ou da velocidade de soldagem, Silva (2010) destacou o importante papel do aumento da 
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corrente de soldagem, o qual tem efeito direto sobre as características geométricas do cordão 

de solda, visto que a corrente de soldagem interfere na ação das forças eletromagnéticas que 

atuam sobre o mecanismo de convecção da poça de fusão.  

Por outro lado, nos processos com eletrodos consumíveis, como o MIG/MAG, o 

aumento da energia, pela redução da velocidade de soldagem, para uma corrente de soldagem 

constante, pode não resultar necessariamente em aumentos na penetração e de diluição. A 

formação também de uma poça volumosa sob o arco voltaico, com a redução da velocidade de 

soldagem, pode minimizar a ação desse arco diretamente no metal de base, reduzindo a 

penetração 

 

3.2.2.6 Velocidade de soldagem 

 

Aumentos progressivos na velocidade de soldagem, acima de certos limites, causam 

a deteriora­«o dos dep·sitos, originando defeitos como ñhumpingò e mordeduras. O 

resfriamento pode promover a solidificação do metal fundido antes que se complete o 

preenchimento deste canal, as falhas que surgirão poderão ser caracterizar como defeitos 

(MOTTA, 2002). 

Para um mesmo comprimento de cordão de solda, grandes velocidades de 

deslocamento implicam em menores tempos para a deposição de material consequentemente, 

tem-se cordões menores, com menor reforço. No entanto, baixas velocidades de soldagem 

acarreta num maior tempo de arco sobre um dado ponto, proporcionando uma maior deposição 

de material. Este aumento da deposição de metal colabora para o aumento de volume do cordão 

de solda, resultando tanto num aumento do reforço quanto da largura (SILVA, 2010). 

 

3.2.2.7 Disposição dos eletrodos 

 

a) Um atrás do outro 

 

Nessa disposição os eletrodos estão alinhados no mesmo sentido da direção da 

velocidade de soldagem (Figura 12a). Tem-se por prática ajustar uma maior potência no arco 

da frente ð responsável pela formação da cratera no metal de base ð com o objetivo de elevar 

a penetração. O segundo arco, com um nível de energia mais baixo, tem a função de completar 

o preenchimento da cratera aberta, sendo responsável pela formação de cordões com geometria 

mais favorável e pela redução na quantidade de defeitos. Devido a essas características, é a 
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disposição utilizada em soldas de filete e de topo (UTRACHI, 1978; HACKL, 1997, 

Groetelaars, 2005). 

 

b) Lado a lado  

 

Nessa configuração, os eletrodos dispostos transversalmente em relação à direção 

de soldagem (Figura 12b). Esta disposição é indicada para a soldagem de juntas de topo mal 

ajustadas ou com grande abertura de raiz. Pois, direcionando-se cada eletrodo para as faces das 

juntas, diminui-se a possibilidade de aparecimento de defeitos por falta de fusão (SADLER, 

1999).   

 

Figura 12 ï Desenho esquemático do posicionamento dos eletrodos no processo MIG/MAG- 

DA a) Um atrás do outro e b) Lada a lado. 

 
 

Fonte: Groetelaars (2005). 

 

Segundo Santiago (2013) para a aplicação de revestimento de ligas de níquel em 

aço estrutural com a finalidade de se obter baixa diluição a posição mais indicada é os eletrodos 

dispostos um atrás do outro. Pelo fato de que, nessa posição, apenas um dos arcos, o 

correspondente ao arame da frente, incide sobre o metal de base, enquanto que o arco do arame 

seguidor, incide sobre metal depositado pelo arco da frente, desse modo, a parcela de energia 

direcionada para fundir o metal de base é bem menor que na posição lado a lado, na qual os 

arcos incidem diretamente sobre o substrato. 

 

3.2.2.8 Técnica de tecimento  

 

As técnicas de tecimento, movimento periódico da tocha de soldagem, são 

geralmente realizadas transversalmente à direção de soldagem com o objetivo de diminuir o 

tempo total de soldagem de revestimento e o número de cordões de solda. Sua aplicação permite 

o preenchimento de juntas em um único passe ou a redução de número de passes, pois 



52 

 

proporcionam um cordão mais largo, além de controlar a poça de fusão e tornar mais suave o 

ciclo térmico de soldagem (MARQUES et al., 2005). 

O aumento da área contribui também com a distribuição do calor, resultando em 

menor diluição, penetração e reforço (SILVA, 2012). 

Fratari (2009) explica que o tecimento ou oscilação da fonte de calor tem ação 

preponderante sobre o revestimento, e seu efeito é determinado principalmente pela regulagem 

da frequência e amplitude de tecimento e os tempos de parada central e lateral. 

Segundo Silva (2010) foi observada a redução da penetração na soldagem da liga 

AWS ERNiCrMo- 3 (Inconel 625) pelo processo TIG com alimentação de arame frio, que pode 

ser atribuída ao fato do movimento da tocha, e consequentemente, do conjunto arco/poça causar 

maior distribuição de calor sobre o substrato, além de evitar a concentração de forças 

eletromagnéticas no centro da poça. 

O autor destaca que ao utilizar a aplicação de tecimento a velocidade de 

deslocamento do arco sobre a poça aumenta, mesmo mantendo a velocidade de soldagem, 

resultando numa melhor distribuição de calor e menor tempo de atuação do arco sobre 

determinado ponto da amostra. 

O tecimento foi estatisticamente significativo para diluição ao ser aplicado o 

método experimental Taguchi na exploração dos parâmetros de soldagem para o processo 

MIG/MAG com configuração duplo arame. O movimento da tocha sobre a poça de fusão, 

possivelmente diminuiu o tempo de aplicação da pressão do arco sobre a poça contribuindo 

para fluidez da poça tornando-a mais espalhada (SANTIAGO, 2013). 
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4 METODOLOGIA  

A metodologia de investigação do trabalho em questão pode ser simplificada por 

meio da Figura 13 que traz sucintamente as principais etapas desse trabalho. 

Figura 13 ï Desenho do fluxograma das Etapas e subetapas do trabalho 

 

Fonte: Elaborado pela autora.  
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4.1 Materiais  

Para a realização das soldagens foram utilizadas como metal de adição as 

superligas a base de níquel AWS ERNiCrMo-3 e AWS ERNiCrMo-4 com 1,2 mm de 

diâmetro, depositadas sobre um metal de base de aço ASTM A516 Gr. 70, o qual é 

utilizado para a construção de equipamentos para a indústria do petróleo e gás. A 

composição dos materiais utilizados, fornecida pelo fabricante, está detalhada na Tabela 

1 e na Tabela 2.  

 

Tabela 1- Composição do metal de base 

Material  Composição (% em peso) 

ASTM A516 

Gr 70 

Ni C Cr  Mo Fe Al  Mn Si 

0,01 0,15 0,02 0,01 Bal. 0,02 0,95 0,2 

Fonte: Fornecedor. 

 

Tabela 2 ï Composição química dos metais de adição 

Material  Composição química (% em peso) 

ERNiCrMo -3 

(INCONEL 

625) 

Ni Cr  Mo C Fe Cu Al  Ti  

64,09 22,73 8,75 0,01 0,35 0,01 0,17 0,19 

Nb+Ta Si Mn P S Outros   

3,53 0,04 0,10 0,002 0,001 <0,50   

ERNiCrMo -4 

(HASTELLOY 

C-276) 

Ni Cr  Mo C Fe Cu Co Mn 

59,56 15,97 15,24 0,002 5,12 0,08 0,04 0,38 

Si P S W V Outros   

0,037 <0,001 0,001 3,33 0,02 <0,50   
Fonte: Fornecedor. 

 

Utilizou-se Argônio puro como gás de proteção. Além desse gás ter o custo 

consideravelmente menor comparado com misturas de Argônio e Hélio, em trabalhos 

desenvolvidos anteriormente Santiago (2013) não identificou influência estatística entre 

o tipo de gás e as características relevantes para aplicação em revestimentos, como 

largura, penetração e ângulo de molhamento. 

 

4.2 Equipamentos 

 

As soldagens foram realizadas na bancada visualizada na Figura 14 composta 

por uma fonte DigiPlus 450, uma mesa de deslocamento XY e dois sistemas de aquisição 

de dados.  
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Figura 14 ï Imagem da bancada utilizada para a soldagem dos revestimentos. 

    

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Para o corte dos revestimentos utilizou-se uma serra de fita automática, como 

pode ser visto na Figura 15, de forma que a largura de cada corpo de prova do 

revestimento A (50% AWS ERNiCrMo- 4 e 50% AWS ERNiCrMo-3) tinha 75 mm 

enquanto que dos revestimentos B (65% AWS ERNiCrMo- 4 e 35% AWS ERNiCrMo-

3) e C (35% AWS ERNiCrMo- 4 e 65% AWS ERNiCrMo-3) 85 mm. Enquanto que o 

comprimento variou de 125 à 160 mm. 

 

Figura 15 ï Imagem da serra de fita empregada no corte dos Revestimentos 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Exaustor 

Aquisição de dados 

Fonte DigiPlus 450 

Alimentadores 

de arames 

Tocha duplo 

arame 

Mesa XY 
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Retirou ï se o metal de base do revestimento para se obter uma chapa apenas 

composta pela mistura das duas ligas. A usinagem foi realizada utilizando a fresadora, 

visualizada na Figura 16, para obtenção de chapas de 10,5 mm de espessura. Essa 

espessura foi determinada em vista da possível degradação do material durante o 

envelhecimento, para não comprometer as dimensões dos corpos de prova para ensaio 

Charpy (10 x 10 x 55 mm). 

 

Figura 16- Fresadora utilizada na retirada do metal de base 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Os tratamentos de envelhecimentos foram realizados num forno para 

tratamentos térmicos com controlador de tempo e temperatura de aquecimento, 

resfriamento e patamar com temperatura máxima de 1200 °C, visualizado na Figura 17. 

 

Figura 17 ï Forno utilizado nos tratamentos térmicos 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 



57 

 

Para a retirada dos corpos de prova à serem submetidos ao ensaio de impacto 

charpy e ao ensaio de corrosão por imersão, foi utilizado equipamento de corte por 

eletroerosão a fio, visualizado na Figura 18. 

 

Figura 18- Equipamento para usinagem por eletroerosão a fio 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

O início da investigação a nível macroscópico como heterogeneidade na 

mistura dos revestimentos deu-se por meio da utilização de um microscópio ótico da 

ZEISS visualizado na Figura 19. 

 

Figura 19 - Microscópio ótico 

 

Fonte: LPTS (2016). 

 

Para a obtenção de imagens dos precipitados e mapeamento de composição 

química, utilizou-se o microscópio FEI QUANTA 350 visualizado na Figura 20.  
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Figura 20 - Microscópio eletrônico de varredura 

 

Fonte: LPTS (2016). 

 

Os ensaios de corrosão por imersão foram realizados em uma chapa de 

aquecimento. Para o ensaio de impacto charpy foi utilizado o equipamento visualizado na 

Figura 21. 

 

Figura 21- Máquina de impacto para ensaio Charpy. 

 

Fonte: LPTS (2016). 

 

As impressões de microdureza foram realizadas com o microdurômetro visto 

na Figura 22, o equipamento realiza deslocamento automático do penetrador, as medidas 

das diagonais e o cálculo da microdureza. A carga aplicada foi de 100 gf durante 15 ms, 

com espaçamento de 0,2 mm entre as impressões.  
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Figura 22 - Microdurômetro automático. 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

4.3 Métodos 

 

4.3.1 Soldagem de revestimentos 

 

As configurações das soldagens partiram de resultados presentes na literatura. 

Com base nos resultados de Santiago (2013), o modo de operação ajustado na da fonte 

foi em corrente constante pulsado, por resultar em cordões com bom acabamento 

superficial, menor ocorrência de respingos, e menor imposição de calor por passe. A 

possibilidade de realizar soldagens com corrente pulsada em ambas as fontes, com 

defasagem entre os pulsos de corrente contribui para o melhor acabamento dos 

revestimentos e redução de respingos durante as soldagens. 

Os eletrodos foram dispostos um atrás do outro (tandem) em relação à direção 

da velocidade de soldagem conforme a Figura 23 a), o ângulo de ataque no revestimento 

que foi de 15° (ângulo que o arame faz com um plano paralelo ao cordão de solda), 

destacado na Figura 23 b) e a distância do bico de contato à peça (DBCP) foi ajustada em 

20 mm, o gás de proteção utilizado foi argônio puro com vazão de 30 L/min.  
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Figura 23 - a) Disposição dos eletrodos b) Exemplo de ângulo de ataque. 

a) 

 

   b) 

 

Onde : D ï direção da posição dos eletrodos, V ï direção da velocidade de soldagem 

Fonte: Elaborada pela autora.  

 

Esses parâmetros resultam em soldagens com menores valores de diluição e 

cordões com maiores reforços, importantes características geométricas para a soldagem 

de revestimentos (SANTIAGO, 2013 e SANTIAGO, 2014).  

A tocha foi deslocada com velocidade de 1000 ï 1050 mm/min, esse ajuste 

foi necessário devido a intenção de realizar soldagens com o mesmo volume de material 

depositado entre as condições estudadas. 

As velocidades de alimentação foram levantadas de modo a atender a 

variação de composição (50%- 50%, 35% - 65% e 65% - 35%), preocupou-se também 

em manter aproximada as áreas adicionadas dos cordões nas 03 condições. 

Esse balanceamento foi realizado relacionando as velocidades de alimentação 

com as velocidades de soldagem, a partir da Equação 01, descrita abaixo. 

 

Sad = ((́ dĮ)/4) (Valim/ Vsold) Equação 01 

 

Onde: Sad q- área adicionada 

d ï diâmetro do eletrodo  

Valim ï velocidade de alimentação  

Vsold ï Velocidade de soldagem 
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Utilizou-se defasagem entre as correntes exemplificada na Figura 24, o pulso 

de cada uma das correntes só ocorreu durante o tempo de base da outra e optou-se por 

manter a mesma frequência de pulso para os dois sinais de corrente, atenuando 

consideravelmente o sopro magnético e a geração de respingos durante a soldagem. 

 

Figura 24 ï Esquema de sinal de defasagem entre as correntes. 

 
Fonte: Santiago, 2013.  

 

A soldagens foram realizadas sobre chapas de aço ASTM 526 Gr60, com 

dimensões de 25 cm x 50 cm x 3,8 cm. Convencionou-se durante as soldagens que o 

eletrodo de maior velocidade de alimentação sempre viria na frente, pois arcos curtos 

tendem a ser mais rígidos e a apresentar menor quantidade e intensidade de deflexão.  

Não foi utilizado tecimento pela limitação apresentada na bancada de 

soldagem. O sistema de deslocamento da tocha da mesa XY não realizou o movimento 

completo de tecimento para as velocidades de soldagem utilizadas. 

Na soldagem da primeira camada, a cada cordão soldado o deslocamento da 

tocha foi da metade da largura do cordão em todas as condições dos revestimentos, a fim 

se se ter uma sobreposição de 50%. 

Para as demais camadas utilizou deslocamento da metade do cordão acrescido 

de 1 mm, em virtude da molhabilidade do cordão e principalmente para evitar que um 

cordão se sobrepusesse mais de 50% sobre o cordão anterior.  

Foram soldadas 04 camadas para obtenção do revestimento cuja composição 

do metal de solda foi 50% AWS ERNiCrMo-3 e 50% AWS ERNiCrMo-4 designado 

nesse trabalho por revestimento A, e 05 camadas para os revestimentos com respectivas 
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composições no metal de solda 35% AWS ERNiCrMo-3 e 65% AWS ERNiCrMo-4 e 65 

% AWS ERNiCrMo-3 e 35% AWS ERNiCrMo-4, designados respectivamente por 

revestimentos B e C.  

A quantidade de camadas de cada revestimento foi definida pela sua altura. 

A medida que atingisse o valor mínimo de 15 mm a altura era considerada satisfatória. 

Pois a dimensão era suficiente para a retirada de corpos de prova para ensaio charpy do 

revestimento seguindo a norma ASTM E23. 

Os revestimentos B e C foram divididos em 8 regiões como se vê na Figura 

25, uma para cada condição de envelhecimento. O revestimento A não foi soldado com 

largura suficiente para ser divido, logo foram necessários dois revestimentos dessa 

condição, para se obter a quantidade suficiente de corpos de prova para todos os ensaios. 

 

Figura 25- Esquema de corte dos revestimentos para tratamentos térmicos. 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

4.3.2 Tratamentos de envelhecimento 

 

Os revestimentos foram usinados para retirada de todo o metal de base, 

restando uma chapa de 10,5 mm de altura de cada um dos revestimentos. Esse valor foi 

determinado pois os mesmos poderiam sofrer degradação durante o envelhecimento e 

ainda assim a chapa não teria a altura comprometida para realização do ensaio de 

tenacidade, cujas dimensões dos corpos de prova devem ser 55x 10 x 10 mm. 
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Os envelhecimentos foram realizados nas temperaturas de 650°C e 950 °C 

durante os períodos de 10h, 50h, 100h, 200h. Formando assim 24 condições à serem 

investigadas no trabalho, como podem ser visualizadas na Tabela 3. 

 

Tabela 3- Condições de envelhecimento. 
 

Tempos 
Temperatura 

 650 °C 950 °C 
R

e
v
e
s
ti
m

e
n

to
 A

 

10 h A 10h T1 A 10h T2 

50 h A 50h T1 A 50h T2 

100 h A 100h T1 A 100h T2 

200 h A 200h T1 A 200h T2 

R
e
v
e
s
ti
m

e
n

to
 B

 

10 h B 10h T1 B 10h T2 

50 h B 50h T1 B 50h T2 

100 h B 100h T1 B 100h T2 

200 h B 200h T1 B 200h T2 

R
e
v
e
s
ti
m

e
n

to
 C

 

10 h C 10h T1 C 10h T2 

50 h C 50h T1 C 50h T2 

100 h C 100h T1 C 100h T2 

200 h C 200h T1 C 200h T2 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

O tratamento de envelhecimento foi realizado de forma contínua, as amostras 

foram organizadas conforme a Figura 26, de tal forma que a medida que se atingisse o 

período de tratamento (10h, 50h, 100h ou 200h), retirava-se do forno as amostras de cada 

condição de revestimento. O resfriamento das amostras foi realizado ao ar.  
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Figura 26 - Organização das amostras para etapa de envelhecimento. 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Após o envelhecimento as amostras foram cortadas para os ensaios mecânicos 

e de resistência a corrosão. A Figura 27 ilustra a localização de onde foram retiradas as 

amostras para os respectivos ensaios, de cada uma das 04 chapas envelhecidas.  

Figura 27 - Esquema de cortes das amostras para os ensaios  

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

 

4.3.3 Análise microestrutural  

 

A metodologia da caracterização microestrutural é dividida nas etapas de 

análise de microscopia ótica, microscopia eletrônica de varredura e microscopia 

eletrônica de transmissão. 

Análise microestrutural 

Ensaio de corrosão 

Impacto 

Charpy 

Cortes antes da Usinagem 
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Para as análises de microscopia ótica e de microscopia eletrônica de varredura 

foram utilizadas as amostras cortadas na seção transversal dos revestimentos.  

As amostras foram lixadas até a lixa de 1200 de granulometria em sequência 

polida nas pastas de 6, 3, 1 ¼ µm. Para o ataque das amostras utiliza-se ácido crômico 

10%, com uma tensão de 2,0 V e corrente de 0,01 A durante 25 segundos. 

A análise de EDS foi utilizada para a determinação da composição química e 

observações sobre a microssegregação, realizando medições de EDS em pontos no 

interior das dendritas. A partir dessas medições foi possível calcular o coeficiente de 

segregação dos elementos presentes na liga e estudar a difusão dos átomos durante o 

envelhecimento. 

 

4.3.4 Ensaios mecânicos 

 

Para avaliação das propriedades mecânicas realizou-se ensaios de impacto 

Charpy e avaliação de microdureza dos revestimentos. 

Os ensaios de impacto Charpy com entalhe em V foram realizados de acordo 

com a norma ASTM E23, na intenção de se investigar a existência ou não de variações 

dessa propriedade em função das condições de soldagem e envelhecimento. 

Após a retirada do metal de base do revestimento, teve-se uma chapa como 

resultado, a partir daí retirou-se 05 corpos de prova de cada condição com as dimensões 

descritas na norma (55 x 10 x10 mm), como visto no esquema da Figura 28. 

 

Figura 28 ï Desenho para a retirada dos corpos de prova para o ensaio de impacto 

Charpy 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 
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Para a finalização da preparação, todos os corpos de prova foram retificados, 

a fim de se retirar o sobremetal até que se atingisse a altura determinada pela norma 

ASTM E23. 

Os entalhes em V foram feitos no sentido de soldagem do cordão, para se 

avaliar a região mais crítica do revestimento, sentido de crescimento preferencial no qual 

existe menor quantidade de barreiras para propagação da trinca.  

Os ensaios de dureza vickers foram executados após o ensaio de tenacidade 

ao impacto charpy. As impressões de dureza vickers foram realizadas nas regiões mais 

externas dos corpos de prova, para que as informações de dureza do material não fossem 

influenciadas pela deformação localizada em virtude do ensaio de tenacidade. 

A análise de microdureza Vickers ASTM E384 foi realizada na mesma 

amostra utilizada para a investigação microestrutural do metal de solda. 

 

4.3.5 Ensaios de Resistência a corrosão 

 

A análise da resistência a corrosão das condições estudadas foi realizada por 

meio de ensaio por imersão será realizado seguindo a norma ASTM G48 método C. A 

temperatura inicial utilizada no ensaio foi de 45 °C, temperatura abaixo da temperatura 

crítica de pite encontrada na literatura para as soldas com a liga AWS ERNiCrMo-3 e a 

liga AWS ERNiCrMo-4.  

As amostras foram usinadas pelo processo de eletroerosão a fio, esses corpos 

de prova de dimensões 20 x 40 x 3,3 mm foram retirados da espessura da chapa como 

mostra a Figura 29.  
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Figura 29 - Esquema de cortes de corpos de prova para ensaios de corrosão por imersão. 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 
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5 RESULTADOS E DISCUSSÃO  

 

Esse capítulo foi dividido em 04 blocos para melhor exposição e discussão 

dos resultados.  

O primeiro é o de Soldagem MIG/MAG ï DA, no qual constam os resultados 

de discussão referentes à exploração dos parâmetros de soldagem satisfatórios para a 

obtenção dos revestimentos A, B e C.  

O segundo bloco corresponde à análise microestrutural, iniciando com o 

estudo macroscópico dos revestimentos, passando pela análise da solidificação e 

finalizando com o efeito do envelhecimento nas microestruturas.  

O terceiro bloco expõe os resultados referentes ao estudo do impacto na 

microdureza dos revestimentos e das suas respectivas capacidades de absorver energia 

antes da fratura.  

E o quarto e último tópico refere-se ao estudo da performance de resistência 

e do mecanismo de corrosão nas ligas A, B e C.  

 

5.1 Soldagem MIG/MAG ï DA 

 

Neste tópico é apresentado o estudo exploratório das soldagens, realizados 

com deposição de cordão isolado. Os principais parâmetros estudados foram, a faixa de 

velocidades de alimentação, a posição dos eletrodos, e a defasagem entre as correntes. 

São apresentados os revestimentos e suas respectivas informações de soldagem, de acordo 

com a particularidade de cada condição. 

 

5.1.1 Soldagens de Exploração de Parâmetros  

 

Os parâmetros de soldagem foram ajustados para duas condições distintas. A 

primeira situação refere-se à condição de deposição das ligas na mesma proporção. O 

segundo estudo corresponde ao ajuste dos parâmetros utilizados na soldagem dos 

revestimentos, cujas composição do metal de solda foi, respectivamente, 65% AWS 

ErNiCrMo-4 + 35% AWS ErNiCrMo-3 e 65% AWS ErNiCrMo-3 + 35% AWS 

ErNiCrMo-4. 
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Pelo fato de haver na literatura informações de parâmetros para soldagens 

com a mesma velocidade de alimentação nos dois arames, e principalmente pelo fato de 

não existir, nesse caso, diferenças significativas na altura dos arcos, não houve grandes 

dificuldades operacionais nessa primeira condição. 

Os parâmetros ajustados para a primeira camada desse revestimento 

encontram-se na Tabela 4. É importante destacar que o critério utilizado para a 

determinação desses parâmetros foi a estabilidade do arco, analisada tanto com base nas 

soldagens como pela análise dos sinais adquiridos e pelo aspecto superficial do cordão 

isolado. 

As velocidades de alimentação apresentaram diferenças de dois décimos, em 

consequência da tentativa de se estabelecer a manutenção da altura do arco, já que o 

primeiro arco incide sobre metal de base, enquanto que o segundo arco incide sobre a 

poça de fusão.  

Nessa condição, foi possível ajustar as velocidades de alimentação dos dois 

eletrodos para que os diâmetros de gota calculados fossem próximos entre si, 

aproximadamente 1,3 vezes o diâmetro nominal dos eletrodos, em virtude de ajustes 

dessas velocidades e das frequências de pulsação das correntes com valores próximos 

entre os arcos elétricos. 

O revestimento na condição 50% (AWS ER NiCrMo-3 e 50% AWS ER 

NiCrMo-4 foi designado como revestimento A. Os parâmetros com índice 1 referem-se 

ao relacionados ao arame da frente (fonte mestre), enquanto que os parâmetros com índice 

2 referem-se ao arame de trás (fonte seguidora). Essas designações serão utilizadas ao 

longo desse documento. 

 

Tabela 4 - Parâmetros de soldagem da primeira camada do revestimento A 

Revestimento A sobre metal de base 

Arame Mestre ï AWS ERNiCrMo -4 Arame Seguidor ï AWS ERNiCrMo -3 

Ip1 tp1 Ib1 tb1 Valim1 Ip2 tp2 Ib2 Valim2 def 

(A) (ms) (A) (ms) (m/min) (A) (ms) (A) (m/min) (ms) 

360 3,5 100 6,5 8,4 350 3,7 100 8,2 4 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Os parâmetros foram ajustados a partir da segunda camada, principalmente 

pelo fato de se ter uma poça mais fluida já que, nesse caso, tem-se o arco incidindo sobre 

a primeira camada de níquel. Nesse sentido, foram alteradas as velocidades de 
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alimentação, para se manter a altura do arco, em consequência disso foi necessário alterar 

os parâmetros de pulso para os valores mostrados na Tabela 5. 

 

Tabela 5 ïParâmetros de soldagem para segunda, terceira e quarta camada do 

revestimento A 

Revestimento A sobre liga de níquel 

Arame Mestre ï AWS ERNiCrMo -4 Arame Seguidor ï AWS ERNiCrMo -3 

Ip1 tp1 Ib1 tb1 Valim1 Ip2 tp2 Ib2 Valim2 def 

(A) (ms) (A) (ms) (m/min) (A) (ms) (A) (m/min) (ms) 

380 3,8 100 6,5 10 380 3,8 100 9,3 4 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

A exploração das soldagens dos revestimentos com velocidades de 

alimentação distintas, iniciou na determinação das velocidades de alimentação dos 

respectivos eletrodos. 

As velocidades de alimentação foram definidas com o maior intervalo 

possível entre elas, para que se obtivesse ajuste de parâmetros para a combinação de 

velocidades na condição mais crítica. De início, tentou-se realizar soldagens com os 

eletrodos 1 e 2 contribuindo respectivamente com 70% e 30% do total da velocidade de 

alimentação, porém essa combinação gerou aumentos abruptos do arco, formação de duas 

poças e ainda queima de bicos de contato.  

Dessa forma, a maior diferença entre as velocidades de alimentação utilizadas 

foi conseguida ao utilizar os eletrodos com, respectivamente, 65% (12,7 m/min) e 35% 

(6,7 m/min) do total da velocidade de alimentação.  

Em seguida, estudou-se a disposição dos eletrodos para definir qual eletrodo 

deveria ser posicionado a frente, em função da maior ou de menor velocidade de 

alimentação. A primeira hipótese levantada seria a utilização do eletrodo de menor 

velocidade de alimentação na frente, pois em virtude da sua menor taxa de deposição, não 

deixaria a poça muito volumosa, fazendo com que o arco do eletrodo com maior 

velocidade de alimentação incidisse praticamente no metal de base, condição esta também 

favorável para se obter uma menor diluição com o metal base, desejada para soldagens 

de revestimento.  

Em vários momentos a tensão no segundo eletrodo ficou muito baixa, 

indicando a grande ocorrência de curtos circuitos. Isso porque a taxa de deposição do 

eletrodo 1, mesmo sendo menor que a do outro eletrodo 2, ainda assim, o volume 
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depositado por ele foi suficiente para gerar uma elevação da poça de soldagem, em virtude 

do material depositado. Como a velocidade de alimentação do eletrodo 2 foi 

consideravelmente maior quando esse se sobrepunha no volume depositado pelo primeiro 

eletrodo a altura do arco diminuía de tal forma que gerava curtos circuitos.  

Nesse contexto, definiu-se que o eletrodo com maior velocidade de 

alimentação seria posicionado na frente (ligado a fonte 1) e o eletrodo de menor 

velocidade de alimentação atrás ligado (na fonte 2), tendo como referência o sentido da 

velocidade de soldagem.  

A altura do arco foi o principal critério para essa decisão. Nos testes 

realizados, quando o eletrodo com velocidade de alimentação mais alta estava à frente, o 

arco se encontrava numa altura na qual ele se manteve rígido e sem ocorrência de curtos-

circuitos, além disso, o arco do eletrodo com menor velocidade de alimentação não ficava 

tão alto, pois esse estivera aberto em cima da poça do primeiro eletrodo.  

Segundo Reis (2011) o encurtamento do comprimento do arco gera um 

aumento em sua resistência à deflexão magnética e a sua extinção.  

Com a configuração estabelecida os respectivos comprimentos dos dois arcos 

foram menores, o primeiro em virtude da elevada velocidade de alimentação do eletrodo 

da frente, e o segundo por estar com o arco sobreposto ao volume de material depositado 

pelo primeiro eletrodo e não diretamente no metal de base. 

Outro fator explorado para as condições de soldagens com velocidades de 

alimentação distintas, foi escolher entre manter a frequência de pulsação entre os 

eletrodos e diâmetros de gota próximos ao do eletrodo ou utilizar defasagem entre as 

correntes. 

Foram realizadas soldagens com os parâmetros mostrados na Tabela 6, essa 

condição foi soldada sem defasagem entre as correntes com o intuito dos diâmetros de 

gotas calculados serem próximos ao diâmetro do eletrodo. 

A velocidade de alimentação do primeiro eletrodo foi de 12,7 m/min para 

corrente média 273 A com a frequência de pulso 166 Hz, calculada a partir dos parâmetros 

de pulsos mostrados na Tabela 6. A velocidade de alimentação do segundo arame foi de 

7 m/min para uma corrente média de 140 A e a frequência de pulso foi de 128 Hz.  
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Tabela 6 - Parâmetros de soldagem sem defasagem para primeira camada do 

revestimento B e C 

Revestimento B e C sobre metal de base 

Arame Fonte 1   Arame Seguidor ï Fonte 2 

Ip1 tp1 Ib1 tb1 Valim1 Ip2 tp2 Ib2 Valim2 tb2 

(A) (ms) (A) (ms) (m/min) (A) (ms) (A) (m/min) (ms) 

420 2 200 4 12,7 420 2 50 7,0 5,8 
Fonte: Elaborada pela autora. 

 

Nessa condição os diâmetros de gota apresentados foram calculados 

conforme a equação 2 para cada um dos eletrodos que resultou em 1,3 e 1,2 do diâmetro 

do eletrodo. A manutenção do diâmetro de gota próximo ao diâmetro do eletrodo é um 

fator importante para contribuir com a condição de uma gota por pulso na transferência 

metálica com características similares à goticular. 

A transição da transferência globular para goticular acontece quando as forças 

de pressão exercidas pela ação do campo magnético na gota superam as forças de tensão 

superficial para gotas com diâmetros igual ao diâmetro do eletrodo. Os tamanhos 

reduzidos de gotas e a elevada frequência de pulso caracterizam o modo de transferência 

metálica goticular (LOWKE, 2009, MIRANDA, 2002). 

Durante as soldagens sem defasagem entre os pulsos das correntes foi 

possível observar instabilidade no processo ocasionado pela independência entre os 

pulsos de corrente, o que tornou a interação magnética mais intensa gerando deflexões 

dos arcos, principalmente nos momentos em que ambos os arcos estavam nas intensidades 

mais elevadas de corrente.  

Outro fator considerado foi a grande quantidade de ocorrência de curtos-

circuitos, conforme pode ser visto na Figura 30 a) que ilustra uma parte dos sinais de 

tensão e soldagem adquiridos durante a soldagem nessa condição na qual é possível ver 

com detalhamento os instantes da ocorrência de curto circuito durante a soldagem.  
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Figura 30 - Oscilograma com sinais de tensão e corrente da soldagem da condição 

Im2SD (b) Ampliação do sinal indicando a ocorrência de curto circuito. 
a)  

 

b)  

 
Fonte: Elaborada pela autora. 

 

Durante as soldagens sem defasagem o momento mais crítico foi quando os 

tempos de pulso dos dois eletrodos ocorreram simultaneamente, pelas maiores 

intensidades de correntes instantâneas atuando em ambos os arcos, nesse período as duas 

gotas são formadas e destacadas. É possível identificar no detalhe do oscilograma da 

Figura 30 b) que essa situação se repetiu diversas vezes, como por exemplo, nos tempos 

3,81s e 3,835s.  

A Figura 31 ilustra fenômeno que ocorrem quando as correntes estão em fase 

(pulsos ocorrendo simultaneamente). Devido a força do campo magnético que cada um 

dos arcos induz no outro, conforme a Equação 4, o sopro magnético ocorre no momento 

de destacamento das gotas. 
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Figura 31 - Ilustração do efeito dos arcos quando as correntes pulsam em fase. 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Para discutir este aspecto, foi assumido que B12 corresponde ao campo 

magnético produzido pelo arco 1 que atua no arco 2, e B21 o campo magnético produzido 

pelo arco 2 que atua no arco 1. As intensidades desses dois campos magnéticos tendem a 

ser a mesma, já que as correntes de pulso dos dois eletrodos correspondem ao mesmo 

valor, bem como, os outros fatores que influenciam o campo magnético gerado: µ0 

(permeabilidade do magnética do meio) e DE (distância entre os eletrodos). 

As forças induzidas pelos campos magnéticos gerados, F21 e F12, dependem, 

conforme a Equação 5, da intensidade dos campos magnéticos B21 e B12 e da densidade 

de corrente de cada um dos arcos, J1 e J2. A altura do arco referente ao eletrodo 1 é menor 

que a altura do arco do eletrodo 2, em virtude das diferentes velocidades de alimentação 

utilizadas, que é premissa do trabalho. Como consequência o diâmetro da coluna do arco 

1 é menor que o diâmetro da coluna do arco 2. Assim, quanto menor o diâmetro do arco, 

maior será a respectiva densidade de corrente. No caso em questão tem-se que J1 >> J2. 

Pela equação 06 pode-se concluir que F12>>F21. Em decorrência dessa 

assimetria de forças entre os arcos elétricos, o arco 2 tende a apresentar uma deflexão 

bem mais acentuada que o arco 1. O esquema da Figura 32 ilustra a atuação das 

respectivas forças e dos campos magnéticos atuando nos arcos no momento em que os 

pulsos de corrente estão em fase, ou seja, ocorrendo simultaneamente. Durante as 

soldagens foi possível observar o arco do eletrodo 2 sendo atraído em direção ao arco do 

eletrodo 1. 
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Figura 32 - Desenho esquemático da deflexão dos arcos nas soldagens sem defasagem 

no momento em que os tempos de pulsos de corrente ocorrem simultaneamente. 

 
Fonte: Elaborada pela autora. 

 

Motta (2002) destaca que arcos de alturas elevadas tendem a defletirem mais, 

visto que são menos rígidos. Além disso, a deflexão do arco vai interferir tanto no 

destacamento como na trajetória das gotas. A deflexão de um arco no instante de 

destacamento e, consequentemente, a direção da trajetória seguida pela gota, estão 

relacionadas com as correntes instantâneas que passam pelos arcos e não com a corrente 

média. 

O autor ainda explica que no momento do destacamento da gota, essa sofre a 

influência da deflexão do arco. Enquanto a gota se encontra aderida ao eletrodo, está 

conduzindo corrente e, portanto, ainda sujeita a ação de uma força similar àquela que age 

sobre o arco voltaico, o que causa seu desvio em relação ao eixo do eletrodo.  

Reis (2011) destaca que os desvios das gotas provenientes do arco seguidor 

(arco de trás) são maiores, confirmando que este arco apresenta uma deflexão mais 

intensa que o arco líder (arco da frente).  

Desse modo, a intensa geração de respingos observada na soldagem da 

condição sem defasagem, conforme visto na Figura 33 deve-se ao efeito das diferentes 

combinações de correntes instantâneas que, por sua vez, geraram diferentes ângulos de 

deflexões nos momentos de destacamento das gotas, desviando suas trajetórias da poça 

mesmo com gotas de diâmetros próximos ao diâmetro do eletrodo, e se aproximando da 

condição de uma gota por pulso.  
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Figura 33 - Cordões soldados sem defasagem entre os pulsos. 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Diante desses resultados, optou-se por manter frequências iguais e assim 

possibilitar a defasagem dos pulsos de corrente com o intuito de estabilizar os arcos e 

reduzir respingos. A frequência de pulsação para os dois arames permaneceu em 125 Hz, 

calculados a partir dos parâmetros de pulso mostrados na Tabela 7. Os diâmetros de gota 

foram superiores de 1,4 e 1,2 vezes o diâmetro do eletrodo. 

 

Tabela 7 - Parâmetros de soldagem com defasagem entre pulsos para revestimentos B 

(65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS ERNiCrMo-3). 

Revestimento B sobre metal de base  

Arame Mestre ï AWS ERNiCrMo -4 Arame Seguidor ï AWS ERNiCrMo -3 

Ip1 tp1 Ib1 tb1 Valim1 Ip2 tp2 Ib2 Valim2 def 

(A) (ms) (A) (ms) (m/min) (A) (ms) (A) (m/min) (ms) 

420 2 200 6 12,0 420 2 50 6,7 4 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

As soldagens realizadas utilizando defasagem entre as correntes mostraram-

se consideravelmente mais estáveis. Configurou-se a sincronização dos pulsos de corrente 

de ambos eletrodos de tal forma que, os instantes de intensidade máxima de corrente do 

eletrodo, que está no período de pulso, coincidam com os instantes de menor intensidade 

de corrente do outro eletrodo, que está no período de base. Pode-se observar pela análise 

da Figura 34 a) a ausência de curtos-circuitos nestas soldagens, na ampliação do sinal na 

Figura 34 b) é claro visualizar que os pulsos dos dois eletrodos não ocorreram no mesmo 

instante.  
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Figura 34 - Oscilograma com sinais de tensão e corrente da soldagem da condição 

Im2CD (b) Ampliação do sinal sem ocorrência de curto circuito. 
a) 

 

b)  

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Durante as soldagens com defasagem o momento mais crítico é no tempo de 

pulso do eletrodo 1, pela maior diferença entre as correntes instantâneas, que são Ip1 420 

A e Ib2 75 A. Já no tempo de pulso do eletrodo 2 as correntes são mais próximas Ip2 420 

A e Ib1 220 A. A Figura 35 ilustra efeito dos arcos observado durante as soldagens no 

momento de destacamento da gota do eletrodo 1. O arco do eletrodo 2 se encontra no 

momento de base e  é intensamente defletido em direção ao arco do eletrodo 1, já o arco 

do eletrodo 1 quase não sofre deflexão no momento de destacamento da gota, em virtude  

da defasagem entre as correntes. 

  

Figura 35 - Ilustração do efeito dos arcos quando as correntes pulsam em fase. 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 
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Nas soldagens realizadas nessa condição foi possível observar a intensa 

deflexão do arco detrás (menor velocidade de alimentação) porém, foi possível perceber 

que a deflexão era mais significativa enquanto no eletrodo não estava no período de 

destacamento de gota.  

Assim como na condição anterior sem defasagem, existirá o campo 

magnético gerado em cada um dos arcos pelo outro eletrodo, B12 o campo magnético que 

o arco 1 gera no arco 2 e B21 o campo magnético que o arco 2 gera no arco 1. No momento 

do pulso do eletrodo 1, segundo a Equação 4, a intensidade de B21 << B12, já que I1 é 

consideravelmente maior que I2 e os outros fatores como o µ0 (permeabilidade magnética 

do meio) e DE (distância entre os eletrodos), permanecem os mesmos. 

A relação entre as densidades de corrente dos arcos continua J1 >> J2. Assim 

como na condição avaliada anteriormente em virtude das distintas velocidades de 

alimentação a altura do arco referente ao eletrodo 1 é consideravelmente menor que a 

altura do arco do eletrodo 2, logo o diâmetro da coluna do arco 1 é menor que o diâmetro 

do arco da coluna do arco 2. Além disso, no momento avaliado tem-se a corrente I1 >> 

I2. 

Pela equação 06 pode-se concluir que F12>>F21 em decorrência dessa 

assimetria de forças entre os arcos elétricos. O arco 2 tende a apresentar uma deflexão 

bem mais acentuada que o arco 1, conforme pode ser visto no esquema da Figura 36. 

Durante as soldagens foi possível observar o arco do eletrodo 2 sendo atraído em direção 

ao arco do eletrodo 1. 

 

Figura 36 - Desenho esquemático da deflexão dos arcos nas soldagens com defasagem no 

momento de pulso da corrente do eletrodo 1. 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 
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Embora durante as soldagens tenha sido observado que o arco 2 tenha 

apresentado maior deflexão, é possível visualizar na Figura 37 que as soldas resultantes 

da condição com defasagem entre as correntes foram sem defeitos e sem intensa geração 

de respingos, diferente do que foi identificado nas condições sem defasagem.  

Esse resultado pode ser justificado pelo fato de a deflexão do arco ter ocorrido 

intensamente enquanto a corrente estava no período da base, nessa condição, não há 

destacamento de gota, logo não ocorreu respingos decorrentes de gotas que foram 

desviadas de suas trajetórias devido aos desvios sofridos pelos respectivos arcos 

voltaicos, nos instantes de destacamentos de gotas.  

 

Figura 37- Cordões soldados com defasagem entre as correntes. 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Os parâmetros utilizados a partir da segunda camada encontram-se na Tabela 

8.  Também em decorrência da maior fluidez da poça, assim como na soldagem com 

mesma velocidade de alimentação nos eletrodos, foram ajustadas as velocidades de 

alimentação para se manter a altura do arco. Os valores podem ser conferidos na Tabela 

8. 

 

Tabela 8 - Parâmetros de soldagem com defasagem entre pulsos para revestimento B 

(65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS ERNiCrMo-3). 

Revestimento B sobre liga de níquel 

Arame Mestre ï AWS ERNiCrMo -4 Arame Seguidor ï AWS ERNiCrMo -3 

Ip1 tp1 Ib1 tb1 Valim1 Ip2 tp2 Ib2 Valim2 def 

(A) (ms) (A) (ms) (m/min) (A) (ms) (A) (m/min) (ms) 

420 2 200 6 12,2 420 2 50 6,7 4 
Fonte: Elaborada pela autora. 
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5.1.2 Soldagem dos revestimentos  

 

As energias utilizadas na soldagem do revestimento da liga in-situ A foram 

de 0,57 kJ/mm na primeira camada e de 0,66 kJ/mm nas camadas subsequentes, em todas 

as camadas a velocidade de soldagem foi de 1000 mm/min. 

As soldagens desses revestimentos foram compostas de 04 camadas, para que 

se fosse possível atingir a altura mínima de reforço que era de 15 mm de revestimento. O 

revestimento da liga in-situ A, visualizado na Figura 38, foi soldado com 350 mm de 

comprimento e 140 mm de largura e 15 mm de altura. 

 

Figura 38 - Revestimento liga in-situ A (50% AWS ERNiCrMo-3 e 50% AWS 

ERNiCrMo-4) a) Revestimento acabado com 04 camadas b) Fase intermediária 

soldagem 2ª camada. 

 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

 

a) 

b) 



81 

 

Em virtude da falta de uniformidade na altura do reforço, como pode ser visto 

na Figura 39 a chapa do revestimento usinada não teve dimensões suficiente para retirar 

todos os corpos de prova a serem analisados. 

 

Figura 39 - Seção transversal do revestimento da liga in-situ A. 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Desse modo, se fez necessária a realização da soldagem de um novo 

revestimento da liga in-situ A, visualizado na Figura 40, cujos parâmetros utilizados 

foram idênticos aos utilizados no primeiro revestimento da liga in-situ A soldado. 

 

Figura 40 ï Segundo Revestimento da liga in-situ A (50% AWS ERNiCrMo -3 e 50% 

AWS ERNiCrMo-4) a) Revestimento acabado com 04 camadas b) Fase intermediária 

soldagem 2ª camada 

 

a) 
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Fonte: Elaborado pela autora. 

 

A energia utilizada na soldagem do revestimento da liga in-situ B foi de 0,70 

kJ/mm, na primeira camada a velocidade de soldagem foi de 1000 mm/min enquanto que 

nas demais camadas foi de 1050 mm/min. Os valores de velocidade de soldagem foram 

ajustados conforme a variação das velocidades de alimentação com a intenção de se 

manter o volume de material depositado nessas condições. 

Esse revestimento foi composto por 05 camadas, para que se fosse possível 

atingir a altura mínima de reforço de 15 mm de revestimento. O revestimento da liga in-

situ B visualizado na Figura 41 foi soldado com 370 mm de comprimento e 170 mm de 

largura e 17 mm de altura. 

 

Figura 41 - Revestimento da liga in-situ B (65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS 

ERNiCrMo-3) a) a) Revestimento acabado com 05 camadas b) Fase intermediária. 

 

b) 

a) 



83 

 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Na soldagem do revestimento da liga in-situ C também se optou pela 

soldagem com defasagem entre as correntes, mantendo a mesma frequência de pulsação 

utilizou-se como base para a definição dos parâmetros de soldagem dessa condição os 

definidos anteriormente para soldagem do revestimento da liga in-situ B, diferenciando 

nas velocidades de alimentação, como se pode conferir na Tabela 9 por se tratarem de 

materiais e terem suas particularidades. os parâmetros utilizados na primeira camada 

estão detalhados na Tabela 9. 

 

Tabela 9 - Parâmetros de soldagem da primeira camada do revestimento da liga in-situ 

C (65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS ERNiCrMo-3). 

Revestimento C sobre metade base 

Arame Mestre ï AWS ERNiCrMo -3 Arame Seguidor ï AWS ERNiCrMo -4 

Ip1 tp1 Ib1 tb1 Valim1 Ip2 tp2 Ib2 Valim2 Def 

(A) (ms) (A) (ms) (m/min) (A) (ms) (A) (m/min) (ms) 

420 2 200 6 11,8 420 2 50 6,9 4 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Os parâmetros utilizados a partir da segunda camada foram ajustados também 

com o intuito de se manter a altura do arco. Os valores podem ser conferidos na Tabela 

10. 

 

 

 

 

 

 

 

b) 



84 

 

Tabela 10 - Parâmetros de soldagem da 2 ª à 5ªcamada do revestimento da liga in-situ C 

(65% AWS ERNiCrMo-4 e 35% AWS ERNiCrMo-3). 

Revestimento C sobre liga de níquel 

Arame Mestre ï AWS ERNiCrMo -3 Arame Seguidor ï AWS ERNiCrMo -4 

Ip1 tp1 Ib1 tb1 Valim1 Ip2 tp2 Ib2 Valim2 def 

(A) (ms) (A) (ms) (m/min) (A) (ms) (A) (m/min) (ms) 

420 2 200 4 12,4 420 2 50 7,3 5,8 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

As energias utilizadas foram de 0,65 kJ/mm na primeira camada e de 0,62 

kJ/mm nas camadas subsequentes. Na primeira camada, a velocidade de soldagem foi de 

950 mm/min enquanto que nas demais camadas foi de 1000 mm/min. 

A soldagem do revestimento da liga in-situ C foi composta de 05 camadas, 

para que se fosse possível atingir a altura mínima de reforço que era de 15 mm de 

revestimento. O revestimento da liga in-situ C visualizado na Figura 42 foi soldado com 

370 mm de comprimento e 190 mm de largura e 15 mm de altura. 

 

Figura 42 - Revestimento da liga in-situ C (65% AWS ERNiCrMo-3 e 35% AWS 

ERNiCrMo-4) a) Revestimento acabado com 05 camadas b) Detalhe da altura do 

revestimento. 

 
 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

a) 

b) 
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5.2 Caracterização Microestrutural dos Revestimentos  

 

Após o estudo para a definição dos parâmetros de soldagem, bem como, a 

soldagem dos revestimentos, procedeu-se avaliação das características metalúrgicas dos 

materiais envolvidos dando ênfase aos aspectos microestruturais dos metais de solda 

resultantes, que a partir desse tópico serão referenciados como liga in-situ A, liga in-situ 

B, liga in-situ C, ressaltando que o metal de solda de cada um dos respectivos 

revestimentos A, B e C foram produzidos durante a soldagem. 

 

5.2.1 Macrosegregação das ligas 

A análise da composição química das ligas obtidas foi realizada por meio de 

fluorescência de raio-X e os resultados encontram-se na Tabela 11.  

 

Tabela 11 - Composição química das ligas (%peso) 
 Al  Si P Ti  Va Cr  Mn Fe Ni Nb Mo W Co 

A 0,5 0,9 0,1 0,1 0,1 17,8 0,2 4,6 56,6 1,5 15,6 1,5 0,1 

B 0,7 1,1 0,1 0,0 0,2 17,3 0,3 3,9 56,3 1,2 16,9 2,0 0,1 

C 0,5 0,8 0,1 0,1 0,0 18,8 0,2 2,2 59,4 2,0 14,5 1,2 0,1 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

É possível destacar que o teor dos elementos como Mo, Cr, Nb e W são 

aproximadamente a média ponderada entre as composições da liga Inconel 625 e da 

Hastelloy C 276 de acordo com as respectivas proporções, indicando que os parâmetros 

utilizados atingiram o objetivo de obter um metal de solda com combinações pré-

estabelecidas de cada material. 

A partir das macrografias do metal de solda foram identificadas regiões com 

diferenças em termos de contraste por ataque químico. Tais heterogeneidades 

macroestruturais são apresentadas na Figura 43. Essas regiões foram inicialmente 

observadas nas condições como soldado, ou seja, resultado da solidificação própria da 

poça de fusão, e que permaneceram presentes e observadas nas condições submetidas à 

tratamento de envelhecimento térmico. 
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Figura 43 ï Macrografias apresentando a heterogeneidade em diferente temperaturas e 

tempos de envelhecimento  

 A 650°C10h B 650°C10h 

 

  

 C 650 °C 100h C 950 °C 100h  

 

  
Fonte: Elaborada pela autora. 

 

A distinção das regiões em termos dos diferentes contrastes indica a 

possibilidade de diferenciá-las, nesse sentido posteriormente as análises de microscopia 

ótica foram realizadas análises em MEV para identificar tais regiões e realizar 

microanálises de composição química por meio de análises de EDS. 

Na Figura 44 é possível observar duas regiões que possuem composições 

distintas. Os resultados mostrados na Tabela 12, são referentes às análises de EDS 

realizadas nas regiões indicadas na Figura 44 a). Os resultados indicaram que a 

composição química da região indicada pelo espectro 11 apresenta-se com uma mistura 

parcial entre as ligas, indicada pela presença simultânea de elementos que são exclusivos 

de cada uma das ligas, como a do Nb característico da liga Inconel 625 e do W da liga 

Hastelloy C-276.  

Embora exista a presença desses dois elementos foi possível verificar que o 

teor de elementos como Cr, Mo se aproximam mais da composição apresentada pela liga 

Inconel 625, porém o teor de Nb foi menor que o da referida liga em sua condição pura. 

Além disso, o teor de Fe apresenta-se consideravelmente maior que o da liga Inconel 625, 

sendo a presença deste elemento em maior concentração o resultado da mistura entre as 

ligas, por meio da contribuição da liga Hastelloy C-276 na produção da liga in-situ A. 

1mm 1mm 

1mm 
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Na Figura 44 é observada uma região estreita, mais clara que corresponde ao 

espectro 12. A sua composição química é igualmente apresentada na Tabela 12. Com base 

na análise dos resultados de EDS, observa-se que os elementos presentes nessa região 

coincidem com os contidos na liga Hastelloy C-276. Ressalta-se que o percentual de Cr 

apresentado nessa região foi elevado, apesar do Nb não ter sido contabilizado na 

composição química dessa região, ressalta-se que o percentual do Cr próximo ao da liga 

in-situ A, sendo maior que o da liga Hastelloy C-276, enquanto que o percentual de Mo 

nessa região apresenta uma em relação ao existente na Hastelloy C-276.  

Logo, embora não tenha sido contabilizado a participação de Nb, as 

observações a respeito do percentual de Cr e Mo são indícios de que nessa região houve 

uma mistura parcial entre os materiais de adição, porém com maior participação da liga 

Hastelloy C-276. 

 

Figura 44 ï Imagem obtida por MEV no modo SE e composição química obtida por 

EDS das regiões heterogêneas da liga in-situ A envelhecida à 650 C por 100h. 

 

 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Tabela 12 - Composição química das diferentes regiões da liga in-situ A envelhecida à 

650 C por 100h. 

Espectro Al  Cr  Fe Ni Nb Mo W 

11   20,0 2,0 59,3 2,5 9,4 2,1 

12 0,3 17,1 4,7 55,1   14,1 4,2 
Fonte: Elaborado pela autora. 
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A mesma metodologia foi aplicada à análise das demais ligas. Ao analisar a 

composição química do metal de solda da liga in-situ B, apresentada na Figura 45, 

identificou-se a presença de diferentes regiões com padrão micrográfico ligeiramente 

diferentes, com base em alterações de contraste na formação da imagem de MEV 

operando no modo SE. 

A região correspondente à análise obtida no espectro 15, tem sua composição 

química apresentada na Tabela 13. A análise dos dados de concentração dos elementos 

mostrou que esta região possui composição química semelhante à esperada para a liga in-

situ B, indicando que nessa região foi obtido um metal de solda com a participação das 

duas ligas, bem próximo da proporção estabelecida nessa condição. Embora a região 

indicada pelo espectro 16 apresenta uma discreta participação do Nb, a composição 

química encontrada é muito próxima àquela esperada para a liga Hastelloy C-276, 

conforme é mostrada na Tabela 13. 

 

Figura 45 ï Imagem obtida por MEV no modo SE e composição química obtida por 

EDS das regiões heterogêneas da liga in-situ B envelhecida à 650 C por 100h. 

 

 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Tabela 13 - Composição química das diferentes regiões da liga in-situ B envelhecida à 

650 C por 100h 

Espectro Ti  Cr  Fe Ni Nb Mo W 

15 0,1 18,9 3,5 58,3 1,7 13,6 3,9 

16  17,3 5,2 57,1 0,4 15,8 4,2 
Fonte: Elaborado pela autora. 
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A análise do metal de solda da liga in-situ C, foi semelhante ao apresentado 

pelas outras duas ligas. Na Figura 46 visualiza-se uma região mais escura (espectro 4) 

cuja a composição química obtida que é mostrada na Tabela 14 e aproxima-se mais da 

liga Inconel 625 do que a da mistura, e a região mais clara (espectro 5), possui combinação 

de elementos que indica a mistura das ligas, porém não nas proporções estabelecidas. 

 

Figura 46 - Imagem obtida por MEV no modo SE e composição química obtida por 

EDS das regiões heterogêneas da liga in-situ C envelhecida à 650 C por 100h. 

 

 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Tabela 14 - Composição química das diferentes regiões da liga in-situ C envelhecida à 

650 C por 100h. 

Espectro Ti  Cr  Fe Ni Nb Mo W 

4 0,2 20,4 1,1 65,5 2,9 7,1 1,6 

5  18,6 4,8 56,9 2,1 10,0 2,3 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Em diversos trabalhos é destacada uma heterogeneidade na interface entre 

metal de base e metal de solda distintos, essa região é caracterizada pela mistura 

incompleta entre os materiais. 

Em soldagens dissimilares realizadas por Banovic et al. (2002) foi possível 

observar a presença de duas regiões distintas, as zonas compostas pela mistura total das 

ligas e as zonas não misturadas. O autor explica que esse comportamento ocorre próximo 

a linha de fusão devido a presença da camada limite estagnada.  
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Na soldagem com ligas de níquel Silva (2010) e Aguiar (2011) observaram 

na interface entre o metal de solda e o metal de base uma zona parcialmente misturada 

(ZPM). Silva (2010) explica que a mistura incompleta entre o volume líquido do metal 

de solda e o metal de base fundido no contorno da poça de fusão e o gradiente de 

composição química observado na ZPM pode ser atribuído ao mecanismo de escoamento 

do metal líquido no interior da poça de fusão. 

Segundo Fox et. al. (2004) um líquido escoando sobre uma superfície sólida 

apresenta uma zona cuja velocidade varia desde a velocidade de escoamento até zero na 

adjacência com o sólido, a qual é denominada de camada limite.  

Assim, embora existam diversas forças motrizes no processo de soldagem, 

que causam uma intensa agitação no metal líquido na poça de fusão, ainda assim, na linha 

de fusão onde a agitação é enfraquecida, o líquido pode encontrar-se estagnado ou sob 

escoamento laminar, impedindo, desse modo, sua completa mistura. (SAVAGE, et al., 

1976).  

A heterogeneidade encontrada nas diversas regiões das amostras analisadas é 

resultado do arranjo de várias regiões com composições químicas distintas, que por vezes 

se aproxima da composição da mistura e em outros locais assemelha-se a das ligas 

isoladas. 

A macrosegregação foi observada ao longo de várias regiões das diversas 

camadas do metal de solda dos revestimentos, não se limitando apenas à interface entre 

aço e liga de níquel. Destacando que essa heterogeneidade foi apresentada tanto nas 

soldagens com mesma velocidade de alimentação para os dois eletrodos, como para as 

realizadas com velocidades distintas entre eles. 

Esse resultado difere do apresentado anteriormente com soldagem de 

revestimentos com uma única camada realizada, pelo processo duplo arame misturando 

as ligas Inconel 625 e Hastelloy C 276, por Pessoa (2014) nas quais os metais de solda 

resultantes que apresentaram homogeneidade de composição química. 

O autor explicou que essa homogeneidade foi resultado da intensa convecção 

do metal líquido, tendo sido os movimentos convectivos da poça de fusão suficientes para 

equalizar a distribuição dos elementos químicos em nível macroscópico. A 

macrosegregação encontrada pelo autor limitou-se a região da interface entre o aço 

carbono e a liga de níquel.  
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Utilizou-se o programa de simulação Thermocalc® para levantar os gráficos 

de solidificação das ligas Inconel 625, Hastelloy C 276, liga in-situ A, liga in-situ B e liga 

in-situ C, que utiliza o modelo desenvolvido por Scheil-Guliver para descrever a rejeição 

do soluto e a fração sólida em função da queda de temperatura num processo de 

resfriamento. Pela análise da Figura 47 foi possível identificar as faixas de solidificação 

das ligas Hastelloy C 276 que foi 1385°C ï 1313°C e da liga Inconel 625 que foi 1367°C 

ï à 1153°C. 

 

Figura 47 - Simulação de gráfico de Scheil paras as ligas Hastelloy C276 e Inconel 625 

a) 
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b) 

 

Fonte: Elaborada pela autora. 

 

Pela análise da Figura 48 observou-se a faixa de solidificação das ligas 

resultantes das misturas realizadas nas diferentes proporções de metais de adição 

realizadas no trabalho que foram: liga A 1367°C  - 1163°C, liga B 1368°C ï 1163°C, liga 

C 1349°C ï 1158°C. 
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Figura 48 - Simulação de gráfico de Scheil para: a) liga A (50% Hastelloy C 276 + 50% 

Inconel 625) b) liga B (65% Hastelloy C 276 + 35% Inconel 625). e c) liga C (65% 

Inconel 625 + 35% Hastelloy C 276). 

a) 
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b) 

 

 c) 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 
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A partir das informações retiradas do gráfico de Schiel levantou-se o gráfico 

obtido na Figura 49, e visualiza-se claramente que a Hastelloy C276 possui menor faixa 

de solidificação que ocorre em temperatura mais elevada que as demais ligas. Enquanto 

que a liga Inconel 625 apresenta a maior faixa de solidificação, as ligas in- situ A, B e C 

possuem faixas semelhantes. 

 

Figura 49 - Faixa de solidificação das ligas de trabalho, onde: T0 ï temperatura inicial de 

solidificação e Tf ï temperatura final de solidificação. 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Yang e Kou (2008) propuseram alguns mecanismos para explicar a 

macrosegregação próximo a interface em soldas dissimilares que baseiam -se na diferença 

entre as temperaturas líquidos do metal de solda (TLW) e a temperatura líquidos do metal 

de base (TLB).  

Como trata-se de soldagem de revestimento de várias camadas sobrepostas os 

metais de base são as próprias ligas in-situ A, B e C sobre as quais são depositados os 

metais de solda que são as ligas Hastelloy C276 e Inconel 625. 

Utilizando o software JMATPRO levantou-se o gráfico que corresponde a 

densidade dos materiais soldados em função da temperatura, considerando o intervalo de 

temperatura de solidificação das ligas. Pela análise da Figura 50 é possível visualizar que, 

para todas as faixas de solidificação, a densidade da liga Hastelloy C-276 é maior que as 

das demais ligas avaliadas neste trabalho. Logo, um dos fatores que justifica a ocorrência 

destas zonas de macrosegregação é que ela possa estar associada à tal diferença de 

densidade. Assim, durante a fusão das ligas, o metal fundido referente a liga Hastelloy C-
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276 afunda na poça de fusão por ter maior densidade que a da própria poça de fusão, que 

terá a composição das ligas in-situ A, B ou C.  

 

Figura 50 - Variação da densidade das ligas em função da temperatura 

 
Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Nas soldagens dos revestimentos A e B o eletrodo que está a frente, em 

relação a velocidade de soldagem, é o correspondente a liga Hastelloy C-276. Nessas 

condições de soldagem, próximo a interface referente a sobreposição dos cordões 

identificou-se faixas com contrastes mais claros nas Figura 44 e Figura 45, que pelos 

resultados obtidos nas análise de EDS observou-se que sua composição química 

aproxima-se da composição química da liga Hastelloy C-276.  

Entende-se que durante a soldagem uma parcela da liga Hastelloy C-276 no 

estado líquido atingiu a parte mais profunda da poça de fusão e não foi completamente 

misturada com os outros materiais fundidos presentes na poça de fusão, que 

correspondem a liga Inconel 625 que foi depositada e as porções dos cordões soldados 

anteriormentes que foram fundidos. 

Assim, a liga Hastelloy C-276 depositada tende a descer para a parte inferior 

da poça de fusão, por ter maior densidade que as demais ligas presentes naquele volume 

de material fundido. Nessa região o material sofre menos influência devido as forças de 

convecção. Pela alta velocidade de soldagem, o arco passa rapidamente em cada região 

gerando uma elevada velocidade de solidificação da poça. Como a liga Hastelloy C-276 

possui faixa de temperatura de solidificação mais alta e muito menor, uma parte dela se 

solidifica antes que tenha se misturado completamente com os outros materiais presentes 

na poça de fusão e permanece como faixas no conjunto solidificado.  
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A maior parte do volume fundido referente a liga Inconel 625 tende a 

permanecer na parte superior da poça, por ter a menor densidade dentre as ligas. Nesse 

caso, esse material é bastante influenciado pelas forças de convecção atuantes na poça. 

Unindo esse efeito ao fato dessa liga ter a sua faixa de solidificação mais extensa e 

semelhante às das ligas A e B possuem mais tempo para se misturarem durante o 

resfriamento. 

Na soldagem do revestimento C a liga Inconel 625 vem a frente em relação 

ao sentido de deslocamento da tocha. Na Figura 46 observa-se uma faixa discreta com 

contraste mais escuro próxima a interface entre a sobreposição dos revestimentos com 

composição próximo a liga Inconel 625.  

A liga Inconel 625 depositada é direcionada pelas forças de convecção para 

próximo a linha de fusão, onde existe nessa região uma camada estagnada de metal 

líquido devido a fusão de uma parcela dos cordões soldados anteriormente. A porção 

dessa liga que se aproxima do fundo da poça tende a se manter com a mesma velocidade 

da camada resfriada sem que ocorra completa mistura entre as ligas fundidas.  

A liga Hastelloy C 276 por ser depositada em cima da liga Inconel sofrerá 

consequências da convecção da poça no sentido se misturar, porém tenderá a descer para 

região mais profunda da poça em decorrência de sua densidade ser maior que as dos 

demais materiais presentes na poça. Porém, a liga Hastelloy C-276 solidificará antes de 

atingir os limites de fusão da poça e de se misturar totalmente com os outros materiais 

por causa da sua faixa de solidificação, que como destacado anteriormente ocorre em uma 

faixa menor e em temperaturas mais altas.  

Os mecanismos apresentados por Yang e Kou (2010) explicam as origens de 

regiões ricas em metal de adição e em metal de base próximas as interfaces de soldas 

dissimilares a partir do efeito da convecção da poça e das distintas temperaturas líquidos 

dos metais de solda (TLMS) e de base (TLMB).  

Para a condição de TLMS> TLMB Yang e Kou (2010) explicam que as zonas 

ricas em metais de adição podem ser resultados do efeito da rápida solidificação desse 

material ao ser resfriado próximo à limite de fusão da poça. Uma camada limite é formada 

pelo metal de base fundido, o metal de adição penetra nessa camada mais fria de metal de 

base e é super-resfriado formando zonas ricas em metal de adição. 
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Os autores ainda explicam que quando a TLMS < TLMB a formação de uma zona 

rica em metal de adição é justificada pela fato de haver uma mistura parcial entre esse 

material com a poça de fusão, formando o metal rico de metal de adição próximo a zona 

de fusão, pelo fato do metal base ter uma temperatura de solidificação mais alta quando 

ele transportado para uma região mais fria e resfriado rapidamente antes da sua mistura. 

Supõem-se que a macrosegregação apresentada nos metais de soldas das ligas 

produzidas pela mistura in-situ seja o efeito das diferenças entre as faixas de temperaturas 

de solidificação e das densidades das ligas, bem como, das forças de convecção presentes 

na poça. Assim, a liga Hastelloy C-276 tende destacar-se mais na heterogeneidade dos 

metais de solda pela sua menor faixa de solidificação e maior densidade. 

 

5.2.2 Formação Microestrutural das ligas in-situ  

5.2.2.1 Microsegregação  

 

A Figura 51 mostra a microestrutura dos metal de solda da liga in- situ B, que 

foi semelhante as ligas in-situ A e C, que apresentaram predominantemente estrutura com 

morfologia celular dendrítica e colunar dendrítica. 

 

Figura 51 ï Imagem de MEV no modo SE da microestrutura resultante no metal de 

solda da liga in-situ B. 

 
Fonte: BARRETO (2018). 
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Nas análises do metal de solda das ligas in-situ observou-se que, na condição 

bruta de solidificação, as microestruturas destas ligas foram constituídas por uma matriz 

ɔ e precipitados interdendr²ticos e intergranulares, vistos na Figura 52. 

 

Figura 52 ï Imagem de MEV no modo SE da região dendrítica e interdendrítica do metal 

de solda da liga in-situ A. 

 
Fonte: BARRETO (2018). 

 

Nas análises de composição química de todas as ligas in-situ A, B e C 

indicaram uma forte segregação de elementos como Mo e Nb para a região 

interdendr²tica. A matriz ɔ, como pode ser visto nos diagramas de Scheil da Figura 48, é 

o primeiro sólido a ser formado, porém durante a solidificação grande quantidade de 

átomos de Mo e Nb não solubilizados nessa matriz e segregados para o líquido 

remanescente.  

Na Figura 53 b) é possível observar no perfil de composição química obtido 

para a liga in-situ A que as regiões marcadas, que correspondem às regiões 

interdendríticas, possuem o percentual de Mo e Nb maior que o identificado nas regiões 

de centro de dendrita. 
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Figura 53 ï Imagem de MEV no modo SE e perfil de composição química das regiões 

dendríticas e interdendríticas da liga in-situ A. 

a) 

 
b) 

 
Fonte: BARRETO (2018). 

 

Silva (2010) explica que a mudança do modo de solidificação de celular 

dendrítico para colunar dendrítico é motivada pela maior quantidade de soluto segregado. 

As microestruturas obtidas com as misturas das ligas foram semelhantes as 

apresentadas nas soldagens de revestimentos com ligas Inconel 625, Hastelloy C276 e 

Inconel 686 (SILVA, 2012; XU et. al., 2013; MANIKANDAN,2014, AGUIAR, 2010). 

A distribuição dos elementos no metal de solda não ocorre de maneira 

uniforme. Esse comportamento deve-se ao processo de microsegregação que se 

desenvolve durante a solidificação. Cieslak (1991) destaca que o coeficiente de 

distribuição (k), que representa termodinamicamente a tendência de um dado elemento 

segregar para o líquido ou ser incorporado no sólido durante o processo de solidificação, 

tendo um papel fundamental neste processo. 



101 

 

O gráfico da Figura 54 mostra os valores do coeficiente de distribuição 

calculados para as regiões onde ocorreram a mistura das ligas e para as regiões onde 

houve maior participação da liga Hastelloy C-276, com a finalidade de identificar se 

existiu alteração no mecanismo de segregação dos elementos entre as distintas regiões 

identificadas nas ligas in-situ discutida anteriormente no tópico de macrosegregação. 

 

Figura 54 - Coeficiente de segregação para as regiões de macrosegregação das ligas in-

situ A, B e C na condição como soldado. Onde: AC, BC e CC correspondem as regiões de 

misturas das ligas e Ah, Bh e Ch correspondem as regiões de maior participação da liga 

Hastelloy C-276, 

 
Fonte: BARRETO (2018).  

 

O mecanismo de microsegregação dos elementos Cr, Fe e Mo ocorrido nas 

condições de soldagem analisadas foi o mesmo para as diferentes faixas de composição 

química (regiões de macrosegregação) apresentadas nos metais de solda (BARRETO, 

2018). 

O autor também calculou os coeficientes de distribuição para o Mo e Nb, 

encontrando valores de k<1, denotando que esses elementos segregaram para o líquido 

remanescente durante a solidificação, sendo o Nb de menor coeficiente de segregação.  

O comportamento apresentado por esses elementos está em conformidade 

com os resultados apresentados pela literatura para as soldagens com as superligas de 

níquel da família NiCrMo. No metal de solda composto pela mistura das ligas Hastelloy 

C 276 e Inconel 625 Pessoa (2014) encontrou kMo (0,70 - 0,76) e kNb (0,33 - 0,42), 
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apresentando o nióbio como elemento de maior potencial de segregação para o líquido 

interdendrítico.  

Banovic et. al (2002) obteve valores relativamente baixos de kMo (0,73 ï 0,86) 

e de kNb (0,05 ï 0,45) em diferentes níveis de diluição de soldas realizadas com a liga 

Inconel 625. Aguiar (2011) e Silva (2010) também encontraram valores de coeficiente de 

distribuição k<1 para esses elementos nas soldagens realizadas com a mesma liga. 

Nas soldagens com Hastelloy C 276 Aguiar (2011) encontrou kMo = 0,86 para 

metais de solda de revestimentos obtidos pelo processo MIG/MAG, semelhante ao 

encontrado por Silva (2010) kMo (0,79-0,86) quando se utilizou esse metal de adição nas 

soldagens com processo TIG, o valor de kMo calculado por Perricone et. al (2003) foi 

aproximadamente 0,81, bem aproximado dos encontrados na literatura e neste trabalho. 

Para elementos como o Ni e Cr o quociente k foi maior que um, logo, esses 

elementos foram incorporados ao sólido durante a solidificação. Os resultados 

encontrados por Pessoa (2014) para o coeficiente de distribuição desses elementos foi kNi 

(1,06 ï 1,14) e kCr (1,04 ï 1,11) mostrando que esses elementos tendem a permanecer no 

centro de dendrita. 

Em todas as condições vistas no gráfico apresentado na Figura 54 é possível 

observar que kNb <1 indicando que o líquido remanescente é enriquecido desse elemento 

durante a solidificação.  

Pela análise do gráfico da Figura 54 percebeu-se que as regiões com maior 

participação da liga Hastelloy C-276 nas ligas in-situ A e B mostraram o valor do kNb 

maior que o apresentado pela região de mistura das ligas. Já em relação a liga in-situ C 

observou-se o comportamento contrário, o valor do kNb para as regiões com maior 

participação da liga Hastelloy C-276 foi menor do que o apresentado nas regiões onde se 

existe uma maior mistura das ligas.  

A solidificação das zonas enriquecidas da liga Hastelloy C-276 tende a 

ocorrer mais rápido que as demais regiões pela sua faixa de solidificação ser menor e em 

temperaturas mais altas, como já foi discutido anteriormente.  

Durante a solidificação dessa região, apesar de haver segregação de nióbio 

para o líquido interdendrítico, como a fração desse elemento nessa região é baixa é 

provável que parte desses átomos de nióbio sejam acomodados no sólido. Provavelmente 
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em decorrência desses fatores o kNb nessas áreas tende a ser maior que o valor desse 

parâmetro na região onde ocorreu a completa mistura entre as ligas. 

Em geral os valores de k calculados para o W, apresentados na Figura 54, 

resultaram em valores de kW > 1 destacando que o W participou da formação da matriz 

durante a solidificação.  

Os valores obtidos para a liga in-situ C foram maiores que os coeficientes de 

distribuição do W para as ligas in-situ A e B. A participação do Fe na composição global 

da liga in-situ C é a menor dentre as outras ligas de trabalho, o baixo percentual desse 

elemento nesta liga pode ter aumentado a solubilidade do W na matriz ɔ. 

Devido o Fe apresentar similaridade com o Ni, principalmente em termos de 

estrutura cristalina, com Z = 26 levemente menor que o do Ni que é Z = 28, esse elemento 

possui grande afinidade com o Ni, sendo facilmente incorporado ao sólido durante a 

solidificação. Alguns trabalhos reportam que a adição de Fe nas ligas a base de níquel 

implica numa redução da solubilidade do Ni, especialmente para elementos como elevado 

número atômico, como Mo e W. 

Ao analisar o kW nos metais de solda de revestimentos soldados com a ligas 

Inconel 686, Miná (2015) observou o coeficiente de distribuição do W foi maior que um 

para as condições que apresentaram baixas diluição, correspondendo as soldagens com 

menor participação do Fe na zona fundida. Enquanto que para amostras de maior diluição 

o kW foi menor que 1. 

Maltin et al. (2014) observou-se que na matriz ɔ-Ni o tungstênio apresenta 

uma grande solubilidade, atingindo uma fração percentual de aproximadamente 39,9% 

em peso, a temperatura de 1445ÁC, sem a presen­a de outras fases. J§ a matriz ɔ-Fe não 

solubiliza o tungstênio em temperaturas abaixo de 500°C. Portanto, em elevados teores 

de ferro inseridos na zona fundida, o coeficiente de segregação do tungstênio pode passar 

a ser menor que um. 

Na avaliação da microestrutura de soldas da liga Inconel 686 Silva (2016) 

obteve kW maior que 1 para as condições de soldagem com menores diluições. 

AGUIAR (2010) ao soldar a liga Inconel 686 e Hastelloy C-276 por processo 

MIG/MAG, obteve resultados distintos, na qual o tungstênio apresentou k = 1,1 para a 

liga 686 e k = 0,84 para a liga C276. Além disso, o autor comparou o coeficiente de 

segregação do W (k = 0,93) e do Mo (k = 0,84) para a liga Hastelloy C-276 e destacou 
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que o W não apresentou um potencial de segregação tão grande quanto o Mo por 

consequência da sua menor difusividade. Nota-se então um comportamento variável para 

a partição do tungstênio. 

Cieslak (1986) explica que pela dispersão apresentada por elementos 

minoritários presentes na liga, como o Fe, W, e Ti o perfil de segregação apresentado por 

eles são bem menos distintos. 

Segundo a literatura, essa microsegregação que ocorre na zona de fusão das 

ligas NiCrMo conduz a uma situação, na qual o centro de dendrita é empobrecido de Mo, 

e as regiões interdendríticas são enriquecidas de Mo, no caso da liga Inconel 625 esse 

comportamento também é observado para o Nb (DUPONT et al.,2009; SILVA, 2010, 

AGUIAR, 2011).  

O teor de Cr apresentado nas regiões de centro de dendrita e interdendrítica 

foram semelhantes, percebe-se pelos valores de kCr na Figura 54 que foram muito 

próximos de 1.  

Esse resultado é semelhante aos apresentados na literatura para o coeficiente 

de distribuição do Cr que resultou em valores muito próximo de 1,0. Logo, não se percebe 

variação entre centro e interdendrítico, destacando que o Cr não segrega durante a 

solidificação (CIESLAK, 1988; DUPPONT et al, 2003; SILVA, 2010, AGUIAR, 2010). 

A ocorrência da microsegregação de elementos químicos para o líquido 

remanescente durante a soldagem está associada a formação das fases secundárias 

(CIESLAK, 1991, OGBORN, et. al 1995, DUPONT, 1996, BANOVIC et. al, 2002). 

Aguiar (2011) explica que a solidificação dos metais de solda ocorre em 

condições fora do equilíbrio. A segregação de certos elementos para o líquido pode 

ocasionar uma supersaturação do líquido no final da solidificação. Com isso, um elemento 

pode exceder o limite de solubilidade na fase líquida, favorecendo a precipitação de outras 

fases. 

 

5.2.2.2 Precipitação e Rota de solidificação das ligas in-situ  

 

Na microestrutura do metal de solda das ligas in-situ A, B e C foram 

observados diferentes tipos de precipitados, sendo possível diferenciá-los em razão de 

aspectos morfológicos. Assim, são reportados precipitados cúbicos que possuem elevado 
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teor de Nb em sua composição química, e outros precipitados com morfologia disforme, 

por consequência desses últimos assumirem a forma final do líquido presente entre as 

dendritas durante a solidificação. Essas fases são formadas principalmente por elementos, 

como Mo, Cr, W e Nb.  

Na Figura 55 observa-se os precipitados cúbicos da liga in-situ A em 

destaque, esses microconstituintes são ricos em Nb e Mo, elementos que conforme 

discutido anteriormente tendem a permanecer no líquido remanescente durante a 

solidificação da ligas de níquel.  

Os precipitados de morfologia cúbica foram encontrados por Silva (2010) e 

Aguiar (2010), nas soldagens realizadas com a liga Inconel 625. Na análise de EDS nesses 

precipitados com morfologia cúbica, Aguiar (2010) observou que a concentração de Nb 

foi consideravelmente maior que o percentual desse elemento na liga, pela a presença 

simultânea do Ti e a ausência do Si na microestrutura o autor a identificou como 

carboneto de nióbio.  

Silva et al. (2013) identificou precipitação de uma complexa partícula, cujo o 

mapa de composição química por EDS mostrou intensa participação de Nb em torno de 

um núcleo com intensa participação de Ti e N em sua composição química. O autor 

destacou que o núcleo dos precipitados maiores, correspondia a partículas de nitreto que 

permanecem no estado sólido durante a fusão da liga Inconel 625 e no momento da 

solidificação essas porções atuam como nucleantes na formação de complexos 

carbonitretos.  

Pessoa (2014) identificou nas soldagens com as misturas das ligas Inconel 

625 e Hastelloy C-276 precipitados com bastante intensidade de Nb e Ti, correspondendo 

praticamente à mesma localização, indicando a precipitação de carbonetos de 

titânio/nióbio (NbTi)C. O autor explicou que a maior quantidade da liga Inconel 625 

favorece a precipitação destes carbonetos pela presença de Nb da liga. 

Assim a precipitação cúbica encontrada nas ligas in-situ A, B e C estão 

diretamente relacionada à liga Inconel 625, pois não há esse tipo de precipitado na liga 

Hastelloy C-276. Além disso, a literatura destaca que estes precipitados cúbicos estão 

presentes já no arame-eletrodo, e por isso, não é algo que surge na reação da poça de 

fusão, mas sim da própria elaboração da liga Inconel 625. 
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Figura 55 ï Imagem de MEV no modo SE e análise de EDS das fases secundárias 

formadas na liga in-situ A envelhecida durante 10h à 650°C. 

 

   

P1 

P2 
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Fonte: Elaborado pela autora. 

 

Outra fase apresentada nas ligas in-situ A, B e C possui uma morfologia 

variada e sua composição química é majoritariamente formada por Ni, Mo e Cr. Na Figura 

55, que corresponde a microestrutura da liga in situ A, a fase está destacada como P1 e 

P2. 

É possível destacar, pela análise da Tabela 15, a grande semelhança entre a 

composição química dessas microestruturas presentes na liga in-situ A com as fases P e 

µ, identificadas por Cieslak (1986) nas soldagens realizadas com a liga Hastelloy C276, 

porém em virtude da aproximação da concentração dos elementos nas fases P e µ 

Raghavan et al. (1986) destaca que existe grande dificuldade em distingui-las pela 

composição química.  

 

Tabela 15 - Composição química das fases apresentadas pela liga in-situ A envelhecida 

à 650°C por 10h. 

Fases 
Composição (% peso) 

Ni Mo Cr Nb Fe W Ti  

P1 38,6 31,2 17,1 6,9 3,6 2,7 0,1 

P2 41,3 27,8 17,0 7,4 4,1 2,4   

Cieslak et al., 1986 

(Liga C276)  

P 33,5 ± 0,6 39,7 ± 1,5 15,7 ± 0,6 - 3,7 ± 0,2 6,5 ± 1,6 - 

µ 33,2 ± 0,8 40,9 ± 0,6 15,2 ± 0,9 - 3,5 ± 0,3 6,2 ± 1,6 - 

Fonte: Elaborado pela autora 

 

Apesar da semelhança dos teores de Mo, Ni e Cr, principais elementos 

formadores das fases P e µ, com os observados na literatura por Cieslak (1986), Silva 

(2010), Aguiar (2010) na soldagem da liga Hastelloy C276, observa-se a presença de Nb 

na composição química da fase presente nessa liga. 
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Raghavan et al. (1982) destacam que a composição química das fases TCP 

pode ser bastante complexa, sendo influenciada pela composição da liga e pela forma 

como precipitaram, se durante a solidificação (como no caso da soldagem ou fundição) 

ou por envelhecimento (como no caso de tratamentos térmicos ou mesmo operação em 

altas temperaturas.  

Segundo Dupont (2003) em virtude do seu forte potencial de segregação o Nb 

é o elemento que controla as reações ao final da solidificação das superligas de níquel que 

contém esse elemento. O autor explica que embora ocorra a segregação tanto do Mo como 

do Nb na solidificação da poça de fusão da liga Inconel 625, ao final se formam NbC e 

Laves, que são fases ricas desse elemento. 

A composição nominal das ligas in-situ A, B e C diferem das ligas NiCrMo 

tradicionais, que tendem a formar a fase P na solidificação e µ no envelhecimento, por 

essas não possuírem adição de Nb. A presença desse elemento, que durante a solidificação 

da poça de fusão apresenta maior índice de segregação, nos leva a entender ser um dos 

principais participantes na formação das fases TCPs resultantes na soldagem e no 

envelhecimento das ligas in-situ A, B e C. 

A Figura 56 mostra a simulação realizada pelo programa JMATPRO para 

solidificação. Utilizou-se a composição do precipitado P1 indicado na Figura 55. Em se 

tratando de um precipitado de morfologia disforme, entende-se que, essa fase foi se 

formada a partir do líquido presente na frente de solidificação.  

Esse volume foi enriquecido de soluto, em virtude da segregação dos 

elementos, de tal forma, que sua composição se tornou diferente da composição da liga, 

bem como, o seu intervalo de solidificação.  

Segundo Silva (2010), esse líquido só será termodinamicamente estável caso 

sua temperatura esteja acima da temperatura líquidos, se algum ponto no interior desse 

volume estiver abaixo a condição de existência somente do líquido será instável, sendo 

possível a coexistência de sólido e líquido na camada limite. Essa queda de temperatura 

é chamada de super resfriamento constitucional. 

Pela simulação é observado que este constituinte pode ter solidificado em 

duas fases, ů ou P como início de solidificação aproximadamente em 1700 K (1427 °C). 

Por meio de análise diferencial térmica (DTA) da solidificação de ligas NiCrMo, Cieslask 

et al. (1986) identificou que essas duas fases se formam em torno de 1285°C (1558 K). 
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O autor destaca que a precipitação da fase ů ocorreu no estudo realizado na liga C-22 

enquanto que a fase P formou-se como resultado da solidificação do líquido residual no 

estudo da liga C276. 

A fim de considerar tanto o processo de solidificação como as transformações 

no estado sólido durante o resfriamento das ligas, Cieslak et al. (1986) destacaram que 

para a composição que solidifica inicialmente em ɔ+ů ¨ 1250ÁC ao ser resfriada ¨ 850ÁC 

ocorre transformação das fases resultando numa microestrutura composta por ɔ+P, 

enquanto que a que solidifica em ɔ+P ¨ 1250ÁC transforma-se em ɔ+Õ`a 850ÁC. 

O gráfico de Scheil considera a segregação do soluto, porém não corresponde 

fielmente as condições fora de equilíbrio existentes no processo de soldagem. O gráfico 

da Figura 48 a) e c) levantado para a liga in-situ A e C aponta a forma­«o da fase ů, que 

tem uma estequiometria distinta da apresentada pela fase investigada. Para a liga in-situ 

B, que apresenta um maior percentual de Mo na liga, e se aproxima mais da composição 

do precipitado, o gráfico da Figura 48 b) aponta a formação da fase P. 

Levando em consideração que as ligas estudadas são composta pela mistura 

da Inconel 625 e Hastelloy C-276, e com auxílio do gráfico de Scheil levantado para as 

ligas in-situ A, B e C na Figura 48 supõem-se que a microestrutura apresentada na Figura 

56 corresponde a fase P.  

Em virtude do nível de energia utilizado nas soldagens das ligas acredita-se 

que a velocidade de resfriamento tenha sido muito elevada não havendo tempo suficiente 

para a difus«o dos §tomos necess§rios promover a transforma­«o P ŸÕ relatada por 

Cieslak (1986).   

É importante destacar que a formação da fase P nas ligas in-situ A, B e C 

ocorre em decorrência da forte influência exercida pela liga Hastelloy C-276 na 

microestrutura dessas ligas, devido a alta concentração de Mo e participação de W em 

sua composição química.  
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Figura 56 - Simulação da solidificação do precipitado da liga in-situ A envelhecida à 

650°C por 10h. 

 

Fonte: Elaborada pela autora. 

 

Apesar da fórmula química da fase P ser Cr9Ni20Mo21 observa-se na literatura 

a participação de outros elementos como Fe e/ou W (SILVA 2010, PAN ET AL. 2005, 

CIESLACK et al., 1986)  

Cieslak et al. (1986) propuseram um conjunto de equações para incorporar os 

efeitos destes elementos sobre a microestrutura, analogamente aos conceitos Creq e Nieq 

proposto para os aços inoxidáveis cujo objetivo é predizer o modo de solidificação e a 

estabilidade de fases em temperatura ambiente. 

Segundo Cieslack (1986) a equação para o Nieq  (Eq. 1.0) combina os efeitos 

do níquel e do ferro, visto que esses elementos possuem similaridade em termos de 

coeficiente de partição permanecendo preferencialmente na matriz ɔ e possuem estrutura 

cristalina CFC. O Cr possui característica distinta dos demais elementos, como sua 

concentração não varia praticamente entre a matriz e o precipitado sua equação de Creq é 

composta somente pelo seu percentual. Já a equação do Moeq considera o efeito do W 

similar ao do Mo devido sua natureza refratária, estrutura cristalina CCC, similaridade 

em termos de ligação química e por sua preferência de migração para formação de fases 

TCP.  
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ὔὭ ϷὔὭϷὊὩ ϷВὢ                                                                            Equação 8 

ὅὶ Ϸὅὶ                                                                                                         Equação 9 

ὓέ Ϸὓέ Ϸὡ                                                                                         Equação 10 

 

Pela Tabela 15 é possível observar que o elemento majoritário desta fase é o 

Mo, mas neste caso, a participação do Nb na fase é consideravelmente relevante, sendo 

superior ao percentual de participação do W que é um dos principais elementos 

formadores da fase P.  

As informações apresentadas na Tabela 16 exibe características importantes 

dos elementos Nb, Mo e W. A partir desses dados, ressalta-se a semelhança entre esses 

elementos, que possuem raios atômicos próximos, estrutura cristalina CCC e distribuição 

eletrônica semelhante.  

 

Tabela 16 - Características atômicas do Nb, Mo e W. 
Elemento Z 

(N°atômico) 

Raio atômico (pM) Distribuição eletrônica Estrutura 

Cristalina  

Nb 41 146 [Kr] 4d4 5s1 CCC 

Mo 42 139 [Kr] 5s1 4d5 CCC 

W 74 135 [Xe] 4f14 5d4 6s2 CCC 

Fonte: Callister (2016). 

 

Pela aproximação dos atributos desses elementos e destacando que o Nb, 

assim como Mo, tende fortemente a segregar para o líquido durante a solidificação e 

participar da formação de fases secundárias supõem -se que o Nb participou como 

formador da fase P resultante da solidificação das ligas in-situ A, B e C formadas pela 

mistura das ligas Inconel 625 e Hastelloy C-276. 

Logo, o Mo foi considerado como o elemento de maior potencialização para 

a forma­«o das fases TCPôs, pois a concentra­«o desse elemento nas fases foi de 38% a 

41%, sendo bem superior ao percentual encontrado na composição global da liga in-situ 

A. Em seguida destaca-se o Nb, cujo percentual de participação na fase foi quase o dobro 

do encontrado para o W, porém mesmo se apresentando em grande participação na fase 

sua concentração não foi suficiente para estabilizar uma fase rica em Nb. Acredita-se 

então que a TCP do tipo P foi preservada, com a incorporação do Nb assumindo as 

posições no cristal referentes àquelas assumidas pelo Mo e pelo W. 

https://pt.wikipedia.org/wiki/Cr%C3%ADpton
https://pt.wikipedia.org/wiki/Cr%C3%ADpton
https://pt.wikipedia.org/wiki/Xen%C3%B4nio
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A precipitação de microestruturas com a participação simultânea de 

elementos, como Cr, Mo e Nb já tem sido reportada na literatura. Aghaji et al. (2016) 

identificou a precipitação de carbonetos M23C6 com elevado teor de Nb, Mo e Cr em sua 

composição química na liga Inconel 718. Os autores demonstraram que o Nb e Mo 

participaram dessas partículas com a utilização de microscopia de transmissão e difração 

de raio -X. O parâmetro de rede obtido foi semelhante ao apresentado pela literatura, 

porém sua medida foi maior em virtude da elevada quantidade de Nb e Mo dissolvidos 

no carboneto M23C6. 

As fases secundárias podem ter as suas estequiometrias alteradas em função 

da concentração de elementos presentes na solidificação, no caso das ligas in-situ A, B e 

C a presença simultânea de elementos como Mo, Nb e W no líquido interdendrítico pode 

ter motivado a formação de uma fase P com uma nova estequiometria.  

Desse modo, considerou-se no presente estudo uma adequação da equação 

anteriormente desenvolvida para o Moeq, incorporando também a participação do Nb para 

o cálculo do Moeq. Sendo proposto no presente estudo a equação 4.4. 

 

ὓέ Ϸὓέ Ϸὡ Ϸὔὦ                                                        Equação 11 

 

Utilizando as equações 4.1, 4.2 e 4.4 com os dados de EDS obtidos na Tabela 

15 foram obtidos os seguintes valores Creq foi 17%, o Nieq foi 43,7% e o Moeq foi 39,16% 

os quais se assemelham com o reportado por Shoemaker et al. (1957) Cr18Ni40Mo42. 

Segundo Dupont e Rabino (1999) a composição nominal da liga influencia na 

formação das fases precipitadas. Desse modo, acredita-se que a composição química da 

poça de fusão formada simultaneamente por elementos das ligas Inconel 625 e Hastelloy 

C-276, promoveu um novo modelo de solidificação combinando microestruturas 

específicas de cada uma das ligas.  

Esses autores destacam que a solidificação da liga Inconel 625 ocorre em três 

etapas, a reação primária LŸɔ, na qual se tem a forma­«o da matriz ɔ e a segregação do 

Nb e Mo para o l²quido, a segunda etapa ® a forma­«o do constituinte eut®tico ɔ/NbC ( 

L+ ɔ+NbC), formado pelo l²quido enriquecido de Nb e pela presen­a de C, e por ¼ltimo 

a precipita­«o da eut®tico ɔ/Laves ( L+ɔ+NbC+Laves), que ® estabilizada pelo Nb, Mo e 

Si (DUPPONT E ROBINO, 1999, DUPPONT et al., 2003). 
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Silva et al. (2013) ao observar a presença de precipitados ricos em Ti e Nb 

por meio de análises de MEV, verificou posteriormente por MET que tais partículas eram 

na verdade duas partículas constituídas por um núcleo rico em Ti e envolvido por uma 

camada rica em Nb. A análise qualitativa de elementos intersticiais indicou uma alta 

concentração de N na região do núcleo, enquanto toda a partícula apresentou C em sua 

constituição, concluindo se tratar de um núcleo de nitreto de Titânio envolvido por uma 

casca de carboneto de Nb.  

Essas partículas de nitreto de titânio possuem ponto fusão consideravelmente 

maior que o da liga Inconel 625, isso permite que elas permaneçam no estado sólido ainda 

que estejam dentro do líquido fundido. Portanto, durante a solidificação da poça, esses 

nitretos desenvolvem um excelente papel de nucleadores de NbC (carbonetos de nióbio) 

(SILVA et. al, 2013). 

Desse modo, Silva et al. (2013) propõem uma nova rota de solidificação para 

liga Inconel 625 considerando que TiN está presente no estado sólido na fase líquida, (L 

+ TiN), em seguida o primeiro sólido a se formar a partir do metal líquido é a matriz ɔ-

CFC ( L+ ɔ + NiT). Contudo, devido aos pontos de nucleação e a concentração de Nb e 

C na liga, forma-se a partir do TiN uma casca de carboneto de tit©nio e ni·bio (L+ɔ+ 

TiN+ (NbTi)C) que dependendo da taxa de solidificação pode evoluir para o crescimento 

de bra­os de carbonetos (L+ɔ+ TiN+ (NbTi)C(capa) + (NbTi)C (braços)) e por último, 

com o líquido interdendrítico com alta concentração de Nb causando a precipitação da 

fase Laves (L+ɔ+ TiN+ (NbTi)C(capa) + (NbTi)C (braços) + Laves).  

Por outro lado, ligas como a liga Hastelloy C-276 possui elevado teor de Mo, 

adição de W e ausência de Nb, formam ao final da solidifica­«o fases TCPôs ricas em Mo 

e W. Enquanto que para a liga Hastelloy C276, Cieslak et al. (1986) explicam que o 

primeiro sólido a se formar é a matriz ɔ (L+ ɔ), durante a solidificação ocorre a formação 

da fase P (L+ ɔ + P), pela segregação do Mo e  W para líquido interdendrítico, o autor 

explica que no resfriamento parte da fase P é transformada na fase µ ( ɔ + P + Õ).   

Perricone et al. (2003) destacam a influência de elementos como Fe e W na 

sequência de solidificação da liga Hastelloy C 276, os autores concluíram que a inclusão 

do W na simulação da solidificação da liga expandiu a faixa de formação da fase P de tal 

forma que a proposta de sequência de solidificação dá-se da seguinte forma: L Ÿ L+ ɔ 

Ÿ L+ ɔ + P Ÿ ɔ + P.  



114 

 

O percentual de concentração de Nb nas ligas in-situ A, B e C é 

aproximadamente 1,54%, 1,17% e 2,00%. Por serem essas ligas resultado da mistura das 

ligas Inconel 625 e Hastelloy-C76, os respectivos percentuais de concentração de Nb em 

cada uma das ligas in-situ é aproximadamente 50%, 65% e 35% da concentração desse 

elemento presente na liga Inconel 625.  

Como discutido anteriormente o Nb apresenta um elevado potencial de 

segregação dentre os elementos que compõe as ligas in-situ A, B e C, porém pela 

quantidade reduzida de Nb presente na poça, devido a mistura com a Hastelloy C-276, a 

quantidade segregada desse elemento é bem menor.  

Em decorrência disso, a concentração de Nb nos precipitados deu-se de forma 

menos significativa do que normalmente é encontrada para a fase Laves. Logo, é possível 

que a quantidade de Nb no líquido residual interdendrítico seja inferior ao necessário para 

estabilizar termodinamicamente a fase Laves destacando a ausência dessa fase no 

diagrama simulado no JMATPro, que indicou a solidificação do líquido com fase P ou 

sigma. Reforçando assim, as suspeitas de que a solidificação das ligas in-situ A, B e C 

correspondam a um misto dentre as rotas de solidificação das ligas Inconel 625 e 

Hastelloy C-276. 

Nas soldagens realizadas com a mistura das ligas Pessoa (2014) e Barreto 

(2018) destacaram que o Nb apresentou o maior potencial de segregação dentre os 

elementos que constituem a composição química da mistura das ligas Inconel 625 e 

Hastelloy C 276. Os autores destacaram a participação desse elemento principalmente na 

formação de carbonetos. 

Já nas soldagens realizadas apenas com a liga Inconel 625 a participação do 

nióbio é destacada tanto na formação de carbonetos como na precipitação de fase Laves, 

Florren (1994) identificou na composição da fase Laves uma participação de 19% de Nb, 

Dupont (1996) estudando soldas de revestimento encontrou a presença de fase Laves com 

22,1 % de Nb, Silva et al. (2018) identificou a fase Laves 27% em morfologias alongada 

em forma de bastonetes ou morfologia eutética com 27% de nióbio em sua composição 

química. 

Porém nas ligas in-situ A, B e C não foi observada a precipitação de fases que 

combinasse a morfologia e a significativa participação de nióbio, apresentada na 

literatura, para a fase Laves precipitada na solidificação da liga Inconel 625. Os 
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precipitados com significativa participação de nióbio foram os carbonetos, no qual 

também foi possível destacar a presença de Titânio. 

Esses precipitados enriquecidos de Nb e Ti encontrados na liga possuem 

morfologia semelhante aos apresentados na microestrutura soldada da liga Inconel 625 

por Silva et (2013). Logo, considerou-se a presença de TiN (nitreto de titânio) no estado 

sólido no metal fundido da mistura (L+TiN). 

Assim, entende-se que a rota de solidificação da liga inicia com a formação 

do primeiro sólido composto pela matriz ɔ (L+(TiN)+ɔ), mas possuindo partículas 

nanométricas de TiN, que com o prosseguimento da solidificação o líquido 

interdendrítico enriquecido de Nb utiliza-se dos TiN dispersos na poça como nucleantes 

para a formação de NbC (L+(TiN)+ɔ+NbC(TiN), que possui a maior temperatura de 

solidificação entre as microestruturas resultantes, 1325 °C. Com isso, parte do Nb 

disponível será consumido para a formação do NbC, diminuindo ainda mais a 

concentração do Nb para o líquido residual interdendrítico. 

Contudo, mesmo esse consumo de Nb devido à formação de carbonetos de 

nióbio, possa não ser suficiente para acomodar toda a quantidade do Nb segregado. Em 

contrapartida, durante a solidificação o líquido interdendrítico também é fortemente 

enriquecido em Mo e W, que são elementos que favorecem a formação da fase P. Logo, 

o líquido remanescente ao ser resfriado promove da formação de uma fase P com 

morfologia disforme e participação de Nb em sua estequiometria 

(L+(TiN)+ɔ+NbC(TiN+P).  

Após ter participado da formação dos carbonitretos de nióbio e da fase P, o 

teor de Nb residual no líquido não foi suficiente para a formação da fase Laves, que é 

uma microestrutura característica da liga Inconel 625. 

Assim, é provável que a menor quantidade de Nb global nas ligas in-situ A. 

B e C, devido à mistura com a liga Hastelloy C-276, associado à participação do Nb para 

a formação dos carbonitretos de nióbio, reduziu consideravelmente a quantidade de Nb 

disponível no líquido residual nos volumes interdendríticos, sendo insuficiente para a 

estabilização da fase Laves rica em Nb, que é uma microestrutura característica da liga 

Inconel 625. Associado a isso, o aumento do teor de Mo pela contribuição da participação 

da liga Hastelloy C-276 na composição da liga in-situ pode ter favorecido a formação da 
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fase P, a qual pode ter incorporado os átomos de Nb à sua estrutura cristalina, ocupando 

posições referentes aos átomos de Mo. 

Além disso, deve-se considerar que, na solidificação das ligas in-situ A, B e 

C, o Fe tende a permanacer na região de centro de dendrita e o Mo segregado para o 

líquido intendrítico é consumido na formação da fase P. Logo, ao atingir a temperatura 

solidus da fase Laves (1266°C), a ausência simultânea desses elementos no líquido 

interdendrítico também podem ter influenciado para suprimir a formação da fase Laves 

nas ligas estudadas. 

A partir do estudo da rota de solidificação em separado das ligas Inconel 625 

e Hastelloy C-276, considerando os aspectos composicionais em nível global das ligas in 

situ, da microsegregação dos elementos e da taxa de resfriamento propõem-se neste 

trabalho a seguinte rota de solidificação para as ligas in situ A, B e C: 

L+(TiN) Ÿ L+(TiN)+ɔ Ÿ L+ɔ+NbC(TiN) Ÿ ɔ+NbC(TiN) +P(Mo/Nb/W) 

As composições globais das ligas in situ A, B e C promoveram a coexistência 

no líquido segregado de elementos como Nb, Mo e W, essa distribuição de elementos foi 

determinante para traçar a rota de solidificação dessa liga. Ressaltando que, a 

concentração de Mo e W no líquido interdendrítico foram, de tal forma, influenciadores 

para a formação da fase P que um novo elemento, Nb, foi acrescentado a estequiometria 

desta fase.  

 

5.2.3. Envelhecimento 

 

Os resultados a seguir relatam a evolução microestrutural dos metais de solda 

das ligas in situ A, B e C resultantes dos tratamentos de envelhecimento nas temperaturas 

de 650°C e 950°C. Identificando as alterações microestruturais em decorrência de 

modificações dos microconstituintes previamente existentes ou nucleação de novas fases 

devido ao processo de difusão dos elementos de liga promovido pelo fenômeno de 

envelhecimento. 

Raghavan et al. (1982) ressaltam que a composição química das fases TCP 

pode ser altamente complexa , sendo influenciada pela composição química da liga e pela 

forma como estas fases precipitam, se durante a solidificação (como no caso da soldagem 
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ou fundição) ou por envelhecimento (como no caso de tratamentos térmicos ou mesmo 

em operação em alta temperatura). 

 

5.2.3.1 Liga in-situ A (50% Hastelloy C276 + Inconel 625) à 650°C 

 

Nesse tópico foi identificado as características da microestrutura apresentada 

pela liga in-situ A ao ser submetido ao envelhecimento à temperatura de 650°C. 

A partir da evolução microestrutural da liga in situ A, envelhecida à 650°C 

para diferentes tempos, Figura 57, Figura 58, Figura 59, Figura 60 observa-se as 

microestruturas, com morfologias cúbicas e disforme que são resultado do processo de 

soldagem, as partículas precipitadas nos contornos de grãos que correspondem ao efeito 

do envelhecimento. 

As amostras envelhecidas durante 10h não apresentaram modificação 

relevantes que diferenciam significativamente essa microestrutura da condição como 

soldada, como pode ser visto na Figura 57 que mostra precipitados de forma disforme e 

cúbica. 

A partir da condição de 50h de envelhecimento foi possível observar na 

Figura 58 que esse tratamento forneceu energia necessária para a formação de 

precipitados localizados nos contornos de grãos. Esse comportamento permaneceu para 

a condição de 100h e 200h, como pode ser visto na Figura 59 e na Figura 60.  

A Figura 60, que corresponde a amostra envelhecida à 200h, além da 

precipitação nos contornos de grãos é possível destacar cadeias de precipitados nas 

regiões interdendríticas. Essa condição de envelhecimento foi suficiente para que os 

elementos presentes na região interdendrítica se organizassem de forma a precipitar fases 

bem maiores que as observadas nas condições anteriores. Pela aproximação de alguns 

precipitados à essas cadeias, supõem-se que elas foram formadas a partir dos precipitados 

disformes resultantes do processo de solidificação da liga. 
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Figura 57 ï Imagem de MEV no modo SE da microestrutura liga in-situ A tratada à 650°C 

durante 10h. As análises de EDS dos pontos b) e c) referem-se as regiões de centro de 

dendrita e os pontos d) e e) regiões interdendríticas. 

 
a) 

 

c) 

 

b)  

 

d) 

 

Fonte: Elaborado pela autora. 
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