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RESUMO 

 

O presente trabalho teve como objetivo avaliar as características metalúrgicas das soldas de 

ligas de níquel produzidas pelos processos MIG e MIG CW. Os revestimentos foram 

realizados com uma superliga de níquel, Hastelloy C276, aplicados sobre aço carbono com 

dimensões de 120 x 45 x 6,4 mm. As soldas foram produzidas em forma de camadas de 

revestimento. As variáveis de entrada foram às velocidades do arame eletrodo (150 e 183,3 

mm/s), de soldagem (6,7, 8,3 e 10 mm/s) e a velocidade de alimentação do arame frio (27% 

da velocidade do arame eletrodo). A avaliação dos depósitos baseou-se na análise das 

estruturas de solidificação formadas a partir da interface revestimento/substrato, na formação 

das Zonas Parcialmente Misturadas (ZPMôs), no estudo da variação da composição química 

dos elementos de liga, assim como na análise dos precipitados presentes e no ensaio de 

microdureza. A caracterização microestrutural foi realizada por Microscopia Ótica, 

Microscopia Eletrônica de Varredura, Espectroscopia de Energia Dispersiva (EDS) e Difração 

de Raios-X. Os resultados revelaram que os processos MIG e MIG CW apresentaram a partir 

da linha de fusão o modo de solidificação planar. Em seguida, foi observada uma 

microestrutura celular-dendrítica. No centro da zona fundida é predominante o modo de 

crescimento colunar-dendritico e na superfície podem-se observar estruturas equiaxiais-

dendr²ticas. Para a forma­«o das ZPMôs, pode-se constatar que sua espessura é maior para o 

processo de soldagem MIG CW em menores níveis de energia de soldagem e maiores 

velocidades de alimentação do arame eletrodo. O estudo da composição química apresentou 

menores teores de ferro e maiores teores de níquel a partir da ZPM até o metal de solda nos 

revestimentos obtidos pelo processo derivativo MIG CW em menores níveis de energia de 

soldagem. Os precipitados que se formaram ao longo da região interdendrítica são ricos 

principalmente em molibdênio e em tungstênio. Os perfis de microdurezas se mantiveram 

crescentes no sentido da ZTA à zona do metal de solda próxima a superfície do revestimento. 

 

Palavras-chave: MIG-CW. Superligas de Níquel. Revestimento por Soldagem. Soldagem 

Dissimilar. 

 

 

 

 

 



ABSTRACT 

 

The present paper aims to evaluate the metallurgical properties of nickel alloy weldments 

performed by MIG and MIG-CW processes. The overlays were made using a nickel 

superalloy, Hastelloy C276, deposited on base metal of 120 x 45 x 6,4 mm dimensions. The 

weldments were performed in the overlay shape.  The input variables were the electrode wire 

feeding rate (150 and 183,3 mm/s), welding speed (6,7, 8,3 and 10 mm/s) and cold wire 

feeding rate ( 27% of electrode wire feeding rate). The deposit evaluations were based in the 

microstructural analyses of solidification structures formed from overlay/substratum interface, 

in the formation of Partially Mixed Zones (PMZôs), in the variation of chemical composition 

in the alloying elements, as well as the analyses of precipitates in the hardness tests. The 

microstructural characterization was performed by Optical Microscopy, Scanning Electron 

Microscopy, EDS and DRX. The results revealed that MIG and MIG-CW processes presented 

the planar formation mode in the fusion line. Then, it was observed a cell-dendritic 

microstructure. At the Fusion Zone center the columnar dendritic mode is predominant and at 

the surface the equiaxed-dendritic mode is observed.  Concerning the PMZôs formation, it can 

be noticed that its thickness is more relevant for MIG-CW process at lower levels of welding 

energy and higher rates of electrode wire feeding. The study of chemical composition 

presented lower levels of iron and higher levels of nickel from the PMZ up to the weld metal 

obtained in the overlays performed by MIG-CW process, with lower energy levels. The 

precipitates formed along the interdendritic region are rich mostly in molybdenum and 

tungsten. The results of hardness profile tests kept growing from the HAZ to the direction of 

weld metal zone, next to the surface overlay.     

 

Keywords: MIG-CW, Nickel superalloys, Welding overlay, Dissimilar welding.   
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MIG CW  - Metal Inerte Gas ï Cold Wire  

mm   - milímetro  



Mo   - Molibdênio  

MO   - Microscópio ótico  

Mn   - Manganês  

Nb   - Nióbio  

Ni   - Níquel  

Ni3Al   - Nitreto de alumínio  

Ni3Ti   - Nitreto de titânio  

Ni3Nb   - Nitreto de Nióbio  

P   - Fase TCP 

R   - Velocidade de solidificação 

s   - segundo  

SC   - Superfície do Cordão 

Si   - Silício  

TCP   - Topologically Close-Packed  

Ti   - Titânio  

TIG   - Tungste Inerte Gas  

U   - Tensão  

V   - Volt  

Vaf   - Velocidade de alimentação do arame frio  

Ve   - Velocidade de alimentação do arame eletrodo  

Vs   - Velocidade de soldagem  

W   - Tungstênio  

ZTA   - Zona Termicamente Afetada  

ZF   - Zona fundida  

ZPM   - Zona Parcialmente Misturada 

ZPM1   - Início da ZPM (próximo ao metal de base) 

ZPM2   - Fim da ZPM (próximo ao metal de solda) 
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1 INTRODUÇ ÃO 

 

O petróleo é um recurso natural abundante que possui grande importância para a 

sociedade moderna, pois além de ser a principal fonte de energia no mundo, é também uma 

importante fonte de matéria-prima para as indústrias química e petroquímica, servindo de base 

para fabricação dos mais variados produtos. Petróleo e gás natural juntos correspondem a 

quase 60% da matriz energética mundial. Esta posição de destaque é responsável por um 

volume anual de negócios na ordem de trilhões de dólares. 

Este produto trata de uma combinação complexa de hidrocarbonetos, podendo conter 

também quantidades pequenas de nitrogênio, oxigênio, compostos de enxofre e íons 

metálicos, principalmente de níquel e vanádio. Esta categoria inclui petróleos leves, médios e 

pesados, assim como os óleos extraídos de areias impregnadas de alcatrão. 

O petróleo, devido a sua composição química e a presença de diversas impurezas, 

apresenta um elevado grau de corrosividade. Este aspecto exige dos diversos tipos de 

materiais empregados nas unidades de destilação e de processamento do petróleo uma elevada 

resistência à corrosão, em especial a corrosão causada pela ação dos ácidos naftênicos. 

Em unidades de refino de petróleo as tubulações são responsáveis pelo transporte de 

diversos subprodutos os quais possuem muitas vezes elevado grau de corrosividade, além de 

operarem em muitos casos em severas condições de serviço (alta pressão e elevada 

temperatura). Estas condições de serviço geram grandes desafios no desenvolvimento de 

materiais cada vez mais resistentes, evitando dessa forma incidentes físicos, naturais e 

econômicos. 

O desenvolvimento das chamadas superligas começou nos Estados Unidos nos anos de 

1930 com aplicações em altas temperaturas, como em motores de foguetes, veículos espaciais 

em geral, reatores nucleares, submarinos e equipamento petroquímico. Aliada às pesquisas de 

materiais cada vez mais resistentes que os aços inoxidáveis, desenvolveu-se também sua 

aplicação através da soldagem de revestimento, que é a técnica na qual uma camada de um 

material com propriedades especiais de resistência ao desgaste/corrosão é depositada sobre 

um substrato com o objetivo de conferir à superfície características específicas que não são 

intrínsecas ao metal de base, pois na maioria dos casos, a degradação dos componentes se 

concentra ou inicia na superfície e têm seus efeitos acelerados pelas elevadas temperaturas de 

trabalho (D. RAGGHU, WU, 1997; DAVIS, 2001; DAVIS, 1993). 

Atualmente o GETSOLDA encontra-se engajado em um grande projeto de pesquisa 

intitulado ñDesenvolvimento de t®cnicas de revestimento met§lico e de avalia­«o de 

http://pt.wikipedia.org/wiki/Recurso_natural
http://pt.wikipedia.org/wiki/Hidrocarboneto
http://pt.wikipedia.org/wiki/Nitrog%C3%AAnio
http://pt.wikipedia.org/wiki/Oxig%C3%AAnio
http://pt.wikipedia.org/wiki/Enxofre
http://pt.wikipedia.org/wiki/N%C3%ADquel
http://pt.wikipedia.org/wiki/Van%C3%A1dio
http://pt.wikipedia.org/wiki/Alcatr%C3%A3o
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degrada­«o em a­os e ligas de n²quelò que tem como objetivo o estudo e desenvolvimento de 

procedimentos de soldagem para aplicação em equipamentos da indústria do petróleo e do gás 

natural. Este projeto ocorre em parceria com outras instituições, como as Universidades 

Federais de Campina Grande (UFCG) e do Ceará (UFC), sendo apoiado pela REMULT, 

FINEP e CENPES/PETROBRAS. 

Além do estudo de procedimentos para a soldagem de revestimento com materiais 

resistentes à corrosão, visando o desenvolvimento de novos processos que possibilitem um 

aumento na produção e na qualidade dos depósitos de solda, este projeto tem por objetivo 

realizar estudos sobre as características metalúrgicas da união entre a superliga a base de 

níquel (Hastelloy C276) e chapas planas de aço carbono, obtida pelos processos de soldagem 

MIG e MIG com arame frio.  

 

1.1 OBJETIVOS  

 

1.2.1 Objetivo Geral  

 

O objetivo geral deste trabalho é avaliar as características metalúrgicas da união 

dissimilar entre uma superliga à base de níquel e chapas planas de aço carbono, depositadas 

pelos processos de soldagem MIG e MIG com arame frio, bem como correlacionar as 

propriedades mecânicas aos parâmetros de soldagem selecionados e às modificações 

microestruturais.  

 

1.2.2 Objetivos Específicos  

 

a) Analisar a compatibilidade metalúrgica do revestimento dissimilar entre a liga AWS 

ERNiCrMo-4 (Hastelloy C276) e o aço carbono (SAE 1010); 

b) Caracterizar as estruturas de solidificação formadas a partir da ZTA até a superfície do 

revestimento; 

c) Analisar as características microestruturais e a variação dos elementos de liga ao longo 

da seção transversal do metal de solda;  

d) Analisar o desempenho mecânico das soldas através do ensaio de microdureza. 
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2. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA  

 

2.1 PROCESSOS MIG/MAG 

 

MIG/MAG (Metal Inert Gas/Metal Active Gas) é um processo de soldagem que se 

baseia na fonte de calor de um arco elétrico mantido entre a extremidade de um arame nu 

consumível, alimentado continuamente, e a peça a soldar. O processo pode ser aplicado de 

forma automática, quando o movimento da tocha é feito por uma máquina, ou semi-

automática, quando a tocha é conduzida manualmente pelo operador (SCOTTI e 

PONOMAREV, 2008), Figura 2.1. A alta produtividade, a aplicabilidade a uma larga faixa de 

espessuras, soldagem em todas as posições e facilidade de automação são as principais 

vantagens do processo MIG/MAG. Somado a isso, é um processo econômico que requer 

pouca ou nenhuma limpeza do depósito quando comparado aos processos de soldagem com 

fluxo. 

 

Figura. 2.1 ï Esquema da soldagem MIG/MAG: (1) cilindro de gás; (2) motor do alimentador de 

arame; (3) bobina do arame; (4) cabeçote alimentador; (5) fonte de energia; (6) controle da fonte de 

energia; (7) tocha de soldagem; (8) peça; cabo de controle. 

 

Fonte: Ngo et. al., 2006. 

 

A eficiência do MIG/MAG é muito afetada pela transferência metálica que ocorre na 

ponta do eletrodo e é de fundamental importância o controle desta transferência pelos 

parâmetros de soldagem. Conforme o tipo de transferência metálica, podemos observar uma 
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maior perturbação da poça de fusão durante a deposição do metal de adição, podendo ocorrer 

a modificação metalúrgica/microestrutural na interface revestimento/substrato. Os principais 

modos de transferência metálica são: 

 

¶ Transferência tipo Curto-circuito: A transferência ocorre através do efeito da tensão 

superficial quando a gota, ainda no eletrodo, toca a poça de fusão. É conseguida em 

baixos valores de corrente e tensão. Sua característica é ideal para soldagem de chapas 

finas e em todas as posições.  

 

¶ Transferência tipo Globular: A transferência ocorre principalmente pela ação 

gravitacional, onde gotas de diâmetro maior que o diâmetro do eletrodo se formam por 

valores de corrente relativamente baixos e tensão de soldagem elevada. O processo é 

instável e, como a ação é gravitacional, esta transferência não é recomendada para 

soldagens fora da posição plana. 

  

¶ Transferência tipo Goticular: Esta transferência ocorre em valores elevados de 

corrente e tensão. Existe um nível de corrente conhecido como corrente de transição a 

partir da qual a ação da força eletromagnética do arco passa a ser favorável ao 

destacamento e as gotas diminuem de tamanho. O processo possui elevada 

produtividade e estabilidade, no entanto, devido à elevada energia e grande volume da 

poça de fusão não é recomendado para soldagem de chapas finas e sobre cabeça. 

 

As limitações mais importantes do processo seriam uma alta emissão de calor e luz, 

maior velocidade de resfriamento por não haver escória, o que aumenta a ocorrência de 

trincas, considerável dificuldade no manuseio do equipamento como um todo e a dificuldade 

de se regular os parâmetros para trabalhar com estabilidade, pois a maioria desses é 

dependente, por exemplo, da tensão e do comprimento de arco (WAINER, BRANDI e 

MELO, 1992). 
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2.2 PROCESSOS MIG/MAG DUPLO ARAME 

 

Os processos de soldagem utilizando mais de um eletrodo foram desenvolvidos há 

muitos anos e os mesmos possuem várias vantagens operacionais, podendo-se destacar 

principalmente a capacidade de se obter altas taxas de deposição e velocidades de soldagem, 

que por sua vez, derivam em vantagens adicionais, como por exemplo, a diminuição das 

distorções das estruturas soldadas. Entre os processos desenvolvidos para este objetivo, 

destaca-se o processo de soldagem MIG/MAG Duplo Arame. Este processo surgiu a partir da 

ideia de fornecer uma alternativa tecnológica que reunisse as características de versatilidade 

do processo MIG/MAG com a alta produtividade do processo arco submersa (SÁBIO, 2007; 

TUSEK, 2000).  

Essa variante do processo MIG/MAG convencional se caracteriza pelo aumento da 

produtividade devido à maior taxa de fusão, ocasionada pelo uso de dois arames eletrodo 

simultaneamente e mecanicamente alimentados de modo contínuo. Nesse processo os dois 

arcos voltaicos criados pelos dois arames junto com a poça de fusão e o metal em 

transferência são protegidos da mesma maneira que na soldagem MIG/MAG convencional. A 

Figura 2.2 ilustra de maneira esquemática o processo duplo arame. Este processo utiliza duas 

fontes de energia e dois cabeçotes de alimentação, porém apenas uma tocha, podendo formar 

uma ou duas poças fundidas (GARCIA, 2010). 

 

Figura 2.2 ï Representação esquemática do processo MIG/MAG duplo arame. 

 
Fonte: Garcia, 2010. 
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Em relação ao MIG/MAG convencional, o Duplo Arame apresenta uma maior 

complexidade operacional, pois apresenta um número superior de parâmetros a serem 

ajustados e ainda não se conhece a interação entre os arcos (MOTTA & DUTRA, 2005; 

GROETELAARS, 2005). Outras limitações referentes ao emprego do processo duplo arame 

são os gastos elevado com equipamentos, menor acessibilidade e grau de liberdade das tochas 

impossibilitando operações semi-automáticas.  

 

2.3 PROCESSOS MIG/MAG CW 

 

A soldagem MIG/MAG CW (Metal Inert Gas / Metal Active Gas-Cold Wire), ou 

soldagem MIG/MAG com Arame Frio, se constitui numa versão tecnológica do processo 

MIG/MAG em desenvolvimento como alternativa de maior produtividade, sem prejuízos à 

qualidade ou as características de resistência da junta soldada. É aplicada principalmente à 

soldagem de revestimento (ANDRADE, 2010). O calor produzido pelo arco voltaico no 

arame eletrodo (energizado) é aproveitado também para fundir o arame frio (não energizado) 

e, assim, aumentar a produção sem prejudicar a qualidade do cordão de solda (BACELAR e 

FERRAZ, 2005; BARROZO, 2006; SÁBIO, 2007). 

Na soldagem MIG/MAG CW a inserção de apenas um arame energizado conectado à 

fonte de soldagem é responsável por único arco voltaico, o que ameniza a ocorrência de sopro 

magnético quando comparado ao modo Duplo Arame, Figura 2.3 (GARCIA, 2010). 

 

Figura 2.3 - Representação esquemática do processo MIG/MAG 

CW.  

Fonte: Silva, 2010 b. 
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Estudos realizados por Barcelar e Ferraz (2005), sobre a soldagem MIG/MAG com 

utilização de um arame frio de 1,2 mm de diâmetro obtiveram resultados na produção média 

de 70% acima da soldagem MIG/MAG convencional, com bons níveis de estabilidade de arco 

e qualidade superficial do metal depositado, viabilizando dessa forma, a operacionalidade do 

processo. No caso de revestimentos soldados, o processo configurado desta forma também 

encontra grande vantagem, pois se obtêm depósitos com pequena penetração e baixa diluição, 

características desejáveis nesta aplicação. 

No processo MIG/MAG CW há um aumento do reforço e da largura do cordão, assim 

como aumento da taxa de fusão por unidade de comprimento do processo comparado ao 

modo convencional para uma mesma condição de soldagem, em função da adição do arame 

frio devido ao aumento da quantidade de material depositado (SILVA, 2010 c). 

 

As principais vantagens atribuídas à soldagem MIG/MAG CW estão listadas a seguir: 

 

¶ Reúne as vantagens do processo MIG/MAG; 

¶ Soldagem nas versões semi-automática e automatizada; 

¶ Utiliza o mesmo equipamento MIG/MAG, adaptado com um cabeçote alimentador do 

arame frio: baixo investimento em acessórios adicionais; 

¶ Soldagem em todas as posições: leveza e facilidade de manipulação da tocha, poça de 

fusão mais fria;  

¶ Versatilidade na composição química do metal depositado: facilidade de combinação 

de diferentes diâmetros e composição de arames. O arame frio pode ser maciço ou 

tubular; 

¶ Econômica: utiliza a mesma alimentação de energia e o gás de proteção do processo 

MIG/MAG;  

¶ Reduz tempo de execução: maior taxa de deposição e rendimento equivalente a 

soldagem MIG/MAG, e maior área revestida na unidade de tempo; 

¶ Excelente qualidade superficial e desempenho do depósito de solda; 

¶ Não sofre desvio de arco, ausência do sopro magnético; 

¶ Baixa Diluição. 
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2.4 AS SUPERLIGAS 

 

Com o sucesso das ligas de níquel-cromo usadas como elementos de aquecimento 

elétrico nos Estados Unidos da América, em 1906 iniciou-se a história das superligas 

(BETTERIGE e HESLOP, 1974). Superliga é a denominação dada a ligas a base de Níquel, 

Níquel-Ferro ou Cobalto, resistentes a altas temperaturas e que apresentam uma boa 

resistência mecânica aliada a uma boa resistência à degradação superficial. Esta classificação 

considera o elemento químico majoritário presente na liga. 

Com o advento da Segunda Guerra Mundial (1940), houve ainda maior interesse e 

necessidade no desempenho dessas ligas. A partir daí, elas se tornaram imbatíveis entre os 

materiais metálicos que tinham boa resistência quanto à degradação mecânica e química 

(SANTOS, 1993).  

 

2.5 AS SUPERLIGAS A BASE DE NÍQUEL 

 

As superligas a base de níquel tem sido extensivamente utilizadas em componente cuja 

resistência à degradação superficial a altas temperaturas se faz necessária, pois mantém boas 

propriedades de resistência à oxidação e desgaste até 1093° C. Como o elemento níquel é um 

elemento versátil, que possibilita a solubilização de quantidade razoáveis de ferro, cromo e 

molibdênio, muitas composições de ligas têm sido desenvolvidas (ALMEIDA, 2003). 

O Níquel e o Ferro apresentam características muito próximas, Tabela 2.1, no entanto 

quando comparada suas estruturas cristalinas percebe-se uma total diferença entre ambas, fato 

que torna a metalurgia do Níquel e suas ligas diferentes das ligas de Ferro, proporcionando 

uma grande versatilidade na combinação de suas composições químicas. Com o intuito de 

garantir excelente resistência mecânica e elevada resistência ao desgaste, essas ligas são 

desenvolvidas especialmente para o trabalho em condições de elevada temperatura, 

garantindo excelente resistência em uma infinidade de meios agressivos (ASM, 1990). 

O níquel puro apresenta estrutura cristalina cúbica de face centrada (CFC) estável até 

seu ponto de fusão, sem transformações alotrópicas de fase. Possui solubilidade total ao cobre 

e ampla faixa de solubilidade para elementos como cromo e ferro. Sob alguns aspectos, 

apresenta uma marcante similaridade com o ferro, sendo um pouco mais denso, e tendo 

propriedades mecânicas e magnéticas bastante similares. 
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Tabela 2.1 - Propriedades físicas e mecânicas do Níquel e do Ferro. 

PROPRIEDADES NÍQUEL  FERRO 

Densidade 8,89 7,87 

Ponto de fusão (°C) 1.453 1.535 

Coef. de expansão térmica (m/m.°C) 13,3x10
-6 

11,8x10
-6 

Condutividade térmica (25 °C) (W/m*K) 92 80 

Resistividade el®trica (ɋm) 9,7x10
-8 

7,0x10
-8 

Modulo de elasticidade (kPa) 204x10
6 

211x10
6 

Limite de resistência (Mpa) 462 ----- 

Limite de escoamento 0,2% (Mpa) 148 ----- 

Alongamento em 51 mm (%) 47 ----- 

          Fonte: (ASM, 1990). 

 

Entre as ligas de níquel destacam-se a Ni-Cr-Mo pertencentes à família Hastelloy-C e 

introduzidas em 1931, que consiste de uma larga família de ligas usadas em processamento 

químico. Essas ligas têm uma composição com o níquel entre 52-60%, 15-31% Cr, 9-16% Mo 

e pequenas adições de elementos de liga, como ferro e tungstênio.  

 

Nas superligas à base de níquel, tipicamente, as fases que estão presentes são: 

  

i) A matriz austenítica com uma solução sólida intersticial e substitucional; 

ii)  A fase ordenada ɔǋ- Ni3(Al,Ti);  

iii)  Carbonetos (MC, M6C, M7C3 e M23C). 

 

Apesar da boa estabilidade das superligas à base de níquel quando submetidas a altas 

temperaturas, elas podem degradar. As formas mais comuns são: 

 

i) Oxidação intergranular, que afeta diretamente o comportamento em relação à 

fadiga térmica; 

ii) Carbonização. Ocorre a formação de carbonetos complexos pela combinação 

do carbono com outros elementos de liga presentes em solução sólida; 

iii) Depleção de elementos de liga. Usualmente, ocorre uma maior modificação da 

composição química no interior do revestimento que na superfície; 
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iv) Contaminação. Ocorre principalmente em ambientes que contêm altas 

concentrações de enxofre. Forma-se primeiramente uma camada de Cr2S3 e 

caso o ataque continue, poderá formar um eutético Ni-Ni3S2 de baixo ponto 

de fusão (645° C) (CANGUE, 2007). 

 

2.6  RESISTÊNCIA DAS SUPERLIGAS DE NÍQUEL 

 

A estrutura c¼bica de face centrada (CFC) da matriz ɔ pode ser endurecida por solu­«o 

sólida e por precipitação, mecanismos responsáveis pelas notáveis propriedades das superligas 

que operam em alta temperatura (CANGUE, 2007). 

O endurecimento por solução sólida pode ser aplicado em praticamente todas as ligas 

a base de níquel e, em temperatura ambiente, esta característica depende do comportamento 

substitucional dos elementos de liga, assim como do seu tamanho. Podem ser consideradas 

como pertencentes a esta classe diversas ligas de cobre, níquel de alumínio, aços inoxidáveis 

austeníticos e ferríticos de baixo teor de elementos intersticiais no estado recozido. De um 

modo geral, estes materiais, que não sofrem alterações microestruturais marcantes no estado 

sólido são considerados, com algumas exceções, fáceis de soldar do ponto de vista da ZTA 

(MODENESI e MARQUES, 2001). 

O endurecimento por precipitação usa como mecanismo endurecedor a formação de 

precipitados, como fases intermetálicas tipo gô, gôô, Laves, al®m de boretos e carbonetos 

(ASM, 1990). Nestes materiais, consegue-se um aumento considerável de resistência 

mecânica e dureza por tratamentos térmicos de solubilização e envelhecimento (MODENESI 

e MARQUES, 2001). 

 

2.6.1 Solução Sólida 

 

A solução sólida substitucional envolve a presença de quantidades menores de átomos 

de soluto e quantidades maiores de átomos de solvente, que apresentem tamanhos próximos e 

estruturas eletrônicas comparáveis, fazendo com que os átomos de soluto substituam os 

átomos do solvente dentro da estrutura cristalina do material até um determinado limite 

conhecido por limite de solubilidade, Figura 2.4. O limite de solubilidade corresponde à 

máxima quantidade de soluto que pode ser absorvida pelo solvente, como por exemplo, a 

máxima solubilidade dos elementos molibdênio e cromo de 20% e 40% no níquel, 

respectivamente (GRAF, 2008). 
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O aumento da resistência de materiais pela adição de átomos de soluto pode ser 

explicado segundo a teoria do bloqueio de discordâncias, proposta por Fleischer (1963), como 

a teoria dos obstáculos discretos. O autor atribui o aumento de resistência do material aos 

efeitos combinados das diferenças de tamanho e módulo de cisalhamento entre os átomos da 

matriz e do soluto, formando um campo de deformação elástica localizada e interagindo com 

o campo de deformação das discordâncias. 

 Segundo Graf (2008), para um metal puro a energia associada a uma discordância 

presente no cristal será independente da posição que ela ocupa na rede cristalina, visto que 

todos os átomos são iguais. Quando existe a presença de um átomo de soluto, este irá ocupar 

uma posição que minimize a energia livre do sistema. 

 Considerando as distorções na rede cristalina ocasionadas pelas discordâncias e o 

aumento da energia livre do sistema, o átomo de soluto irá deslocar-se próximo as 

discordâncias, diminuindo dessa forma a energia associada à distorção. Então, para que a 

discordância se movimente, será necessário fornecer uma energia maior ao sistema para 

compensar a diminuição causada pela presença do átomo soluto. Este fenômeno aumenta a 

resistência à deformação plástica do metal e é chamado de endurecimento por solução sólida 

(GRAF, 2008). 

 

Figura 2.4 - Desenho esquemático da deformação da rede cristalina na matriz devido à diferença no 

tamanho dos átomos do solvente e do soluto. (a) Representação da deformação do reticulado provocada 

pela presença de átomos substitucionais menores que os do solvente. (b) Representação da deformação do 

reticulado imposta por átomos substitucionais maiores que os do solvente. 

 
Fonte: Moreira, 2009. 

 

As soluções sólidas possuem boa soldabilidade aliada a boas propriedades mecânicas e 

de resistência à corrosão. Os principais elementos que atuam no aumento de resistência por 
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solução sólida do níquel são o tungstênio, molibdênio, cromo, ferro e o cobre (SILVA, 2010 

a; DUPONT, LIPPOLD & KISER, 2009). Sendo que os três primeiros apresentam maiores 

potenciais de aumento de resistência frente aos demais (SILVA, 2010 a).  

 

2.6.2 Precipitação 

 

O processo de endurecimento de um liga por precipitação é possível quando a 

capacidade do solvente em manter o soluto na rede cristalina diminui através da diminuição 

da temperatura, ou seja, quando ocorre a existência de uma solução sólida supersaturada. A 

partir desta solução, se a temperatura for diminuída, os átomos de solutos que estavam 

presentes em solução sólida irão precipitar, dando origem a uma nova fase, aumentando a 

resistência do material nos instantes iniciais do processo (ZHAO et al., 2000; CIESLAK, 

HEADLEY e ROMIG, 1986). O mecanismo de aumento de resistência neste caso é atribuído 

ao bloqueio do movimento de discordâncias pelas fases precipitadas na matriz ɔ. 

O tratamento de solubilização, Figura 2.5, consiste em aquecer o material até T1, para 

a dissolução de b, e em seguida, resfriá-lo rapidamente de forma a impedir que esta fase se 

precipite novamente. Contudo, se o material for aquecido a uma temperatura moderada (T2), a 

fase b, ou outra fase metaestável, poderá se precipitar em uma forma extremamente fina, 

endurecendo o material, sendo este processo conhecido por tratamento de envelhecimento 

(MODENESI e MARQUES, 2001). 

 

Figura 2.5- Detalhe do diagrama de fases de uma liga endurecível por precipitação. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Modenesi e Marques, 2001. 
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A escolha da temperatura e do tempo de permanência é muito importante, pois se esta 

for muito elevada (T3, por exemplo), os precipitados obtidos podem apresentar um tamanho 

excessivo e prejudicar as propriedades mecânicas. A Tabela 2.2 mostra valores aproximados 

para as propriedades mecânicas de uma liga endurecível por precipitação em função do 

tratamento térmico realizado. 

 

Tabela 2.2 - Propriedades mecânicas de uma liga endurecível por precipitação (Al - 4,5% Cu) 

em função do tratamento térmico. 

Fonte: Modenesi 

 

A energia de superfície e a deformação elástica da rede cristalina são causadas pela 

diferença de parâmetro de rede entre g e gô, Figuras 2.6 e 2.7. 

 

Figura 2.6 - Imagens obtidas por MEV de precipitados de nitreto de titânio da liga FM-52  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Ramirez & Lippold, 2004. 

 

 

 

 

Condição 
Limite de resistência 

(MPa) 

Limite de escoamento 

(MPa) 

Alongamento em 50 

mm (%) 

Solubilizada 240 110 40 

Envelhecida 420 310 20 

Super-envelhecida 170 70 20 

Recozida 170 70 15 
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Figura 2.7 - Precipitados de fase gô em matriz g. (a) Morfologia cúbica; (b) Morfologia globular; (c) 

Morfologia alongada. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fontes: Penkalla et al., 2003; Ross & Sims, 1987. 

 

2.7 EFEITO DOS ELEMENTOS DE LIGA 

 

O elemento níquel é um elemento versátil, que possibilita a solubilização de 

quantidades razoáveis de ferro, cromo e molibdênio e por isso muitas composições de ligas 

têm sido desenvolvidas. A estrutura cúbica de face centrada (CFC) da matriz ɔ pode ser 

endurecida por solução sólida, precipitação de carbetos e endurecimento por precipitação. Em 

temperaturas elevadas o endurecimento é dependente da difusão e os elementos como 

molibdênio e tungstênio, que apresentam difusividade mais lenta, são endurecedores mais 

efetivos. 

A seguir serão apresentados os principais elementos de liga normalmente adicionados e 

seus efeitos: 

 

¶ Alumínio (Al) ï Este elemento auxilia na resistência a corrosão da liga através da 

formação de óxidos de Al2O3 na superfície, bem como, aumenta a resistência 

mecânica das ligas por participar da precipitação da fase gô. Tem como fun­«o 

(b) 
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principal, junto com o cromo, auxiliar na resistência a oxidação, além de formar 

compostos endurecedores intermetálicos (Ni Al). 

 

¶ Carbono (C) ï Este elemento intersticial é encontrado em quantidades mínimas e sua 

principal atuação nas características metalúrgicas das ligas é através da precipitação de 

carbonetos, devido à reação com outros elementos de liga presentes. Estes carbonetos 

podem ter efeito benéfico ou não, de acordo com o tipo e a morfologia dos mesmos. 

 

¶ Cromo (Cr) ï Promove a formação de uma película protetora de óxido (Cr2O3) 

fortemente aderente à superfície. Aumenta a resistência à oxidação em ambientes 

contendo ácido nítrico (HNO3) e ácido crômico (H2CrO4). Aumenta a resistência à 

oxidação por vapores sulfurosos a altas temperaturas. O limite de solubilidade do 

Cromo no Níquel varia de 35 a 40% (ASPHAHANI, 1993). Juntamente com Ni e Fe, 

forma a matriz e auxilia no processo de endurecimento por solução sólida garantindo a 

estabilidade superficial (resistência à oxidação e a corrosão a quente). 

 

¶ Ferro (Fe) ï Este elemento também ajuda a formar a matriz, auxilia no processo de 

endurecimento por solução sólida, sendo fundamental para a precipitação de 

compostos endurecedores na matriz. 

 

¶ Manganês (Mn) ï Devido sua afinidade com o elemento enxofre, controla os efeitos 

da segregação de compostos sulfurados. 

 

¶ Molibdênio (Mo) ï Aumenta a resistência em atmosferas ácidas não oxidantes, à 

corrosão e a resistência em altas temperaturas. O limite de solubilidade do Molibdênio 

no Níquel é de aproximadamente 20%. Participa da formação de carbonetos e é um 

forte formador de fases topologicamente compactas (TCP). 

 

¶ Nióbio (Nb) ï É um elemento muito interessante, quando se deseja elevada resistência 

mecânica e boa soldabilidade. Teores baixíssimos deste elemento permitem aumentar 

o limite de resistência e limite de escoamento. Promove o refino de grão. É um 

componente que permite a redução dos teores de carbono e de manganês, melhorando, 

portanto, a soldabilidade e a tenacidade. 
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¶ Silício (Si) ï Apresenta-se em quantidades muito pequenas (em geral, em teores 

inferiores a 0,4% para evitar problemas de soldabilidade) sendo considerado na 

maioria das vezes como apenas um subproduto de alguma reação de desoxidação. 

Quando adicionado intencionalmente em pequenas quantidades, promove um aumento 

na resistência à corrosão a altas temperaturas. Reduz a formação de carbonetos porque 

auxilia a decomposição de cementita em ferrita. 

 

¶ Titânio (Ti) ï Ponto de fusão 1812º C. Adicionado em pequenas quantidades tem a 

função de refinar o grão. Em certos aços inoxidáveis austeníticos, o titânio é 

adicionado em relações bem definidas com o carbono para estabilizar o aço contra a 

formação de carbonetos de cromo no contorno de grão. 

 

¶ Tungstênio (W) ï Apresenta um comportamento similar ao Molibdênio no aumento da 

resistência a atmosferas ácidas não oxidantes e à corrosão localizada. Também atua 

fortemente no mecanismo de aumento de resistência por solução sólida tanto na 

matriz, quanto nos precipitados de gô. Juntamente com o Mo, promove a forma­«o de 

fases TCP. 

 

2.8 CARACTERÍSTICAS MICROESTRUTURAIS 

 

Como apresentado anteriormente, as excelentes propriedades de resistência mecânica e 

resistência à corrosão das superligas de níquel em altas temperaturas são obtidas mediante a 

adição de determinados elementos de liga, que melhoram muito as propriedades que seriam 

obtidas apenas com a matriz austenítica (CFC) rica em níquel, conhecida como fase gama (g). 

Os compostos intermetálicos são constituídos de fases ordenadas de dois ou mais 

elementos metálicos, onde os átomos ocupam locais específicos no reticulado cristalino. As 

suas redes atômicas frequentemente são diferentes dos metais que os compõem. Os 

intermetálicos são reconhecidos como a principal fase endurecedora da matriz das superligas. 

São aplicáveis em ambientes de altas temperaturas como é o caso de revestimento para a 

indústria petrolífera, resultando da pequena mobilidade de discordâncias. 

As ligas a base de níquel pertencem a uma das mais importantes classes de materiais 

resistentes à corrosão, muito aplicadas em soldagem de revestimento. Durante a solidificação 

dessas ligas no processo de soldagem, ocorrem a microssegregação intensa de alguns de seus 

elementos, como o molibdênio (Mo), nióbio (Nb), titânio (Ti) e tungstênio (W). Essa 
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microssegregação ocorre principalmente nas regiões interdendríticas, devido a supersaturação 

desses elementos no estagio final do processo de solidificação, provocando a formação de 

fases secund§rias, como a fase P, ů, m, Laves e a formação dos carbonetos. Segundo estudos 

realizados por Yang et al. (2006), as fases secundárias podem alterar as propriedades 

mecânicas do material e diminuir sua resistência a corrosão.   

Por exemplo, na liga Inconel 625, as fases secundárias encontradas após a soldagem 

são carbonetos MC do tipo (NbTi)C e  do tipo Laves ricas em nióbio (CIESLAK, 1991). 

Ligas a base de níquel são muito suscetíveis à trinca a quente devido a formação da fase 

Laves ricas em Nb que apresenta um baixo ponto de fusão (DUPONT et al., 2003). Assim, é 

muito importante a quantificação dessas fases e a seleção dos parâmetros de soldagem mais 

adequados que minimizem sua presença. Na Tabela 2.3, observam-se as fases que podem se 

formar nas ligas de níquel, assim como suas estruturas cristalinas e possíveis fórmulas.  

 

Tabela 2.3 - Fases que podem se formar nas ligas de níquel e suas estrutura e fórmula 

respectivas. 

Fase Estrutura  Fórmula 

ɔ' CFC Ni3(Al, Ti)  

ɔ'ô TCC Ni3Nb 

MC Cúbica (Ti, Ta, Nb, Hf, T ou Zi)C 

M6C CFC Fe3(Mo, W, Nb)3C, Fe4W2C, Nb3Co3C, Ta3Co3C 

M7C3 Hexagonal Cr7C3 

M23C6 CFC (Cr, Fe, W, Mo)23C6 

M3B2 Tetragonal (Nb, Mo, Ti, Cr, Ni, Fe, Ta, V)3B2 

MN Cúbica (Ti, Nb, Zr)N 

ɖ HC Ni3Ti 

ŭ Ortorrômbica Ni3Nb 

µ Romboédrica (Fe, Co)7(Mo, W)6 

Laves Hexagonal (Fe, Ni)2(Nb, Ti, Mo), Co2(Ti, Ta) 

ů Tetragonal FeCr, FeCrMo, CrFeMoNi, CrCo, CrNiMo  

            Fonte: ASM HANDBOOK. 1997 

 

Na Figura 2.8 pode-se observar a micrografia apresentada para as fases secundárias 

que podem se formar em uma liga a base de níquel, com a presença de elementos 

intermetálicos e de carbonetos, segundo a ASTM. 
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Figura 2.8 - Micrografia de principais fases secundárias de uma liga a base de níquel: intermetálicos e 

carbonetos. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: ASTM 

 

De acordo com Almeida (2003), a adição de carbono faz com que precipitem carbetos 

na matriz austen²tica ɔ, contendo tungst°nio, cromo, molibd°nio e ferro. A fun­«o dos 

carbetos nas superligas é complexa e dinâmica. Nas superligas de níquel, ao contrário das 

superligas de ferro e de cobalto, os carbetos se formam preferencialmente nos contornos de 

grãos. Devido ao fato de que carbetos formados com determinadas morfologias nos contornos 

de grãos apresentam efeitos nocivos à ductilidade e à tenacidade das superligas, em geral o 

teor de carbono deve ser controlado rigorosamente para não ultrapassar certo nível. 

O níquel não é um forte formador de carbetos, mas pode aparecer em pequenas 

quantidades nos mesmos. Os carbetos mais frequentemente encontrados nas ligas de níquel 

são os do tipo MC, M
6
C, M

7
C

3 
e M

23
C

6
, onde M são os elementos formadores de carbetos 

(W, Mo, Cr, Fe). A forma microestrutural dos carbonetos MC é usualmente de grandes 

blocos, com distribuição randômica e geralmente não são desejados (VOORT e JAMES, 

1985). São mais frequentes os carbetos MC formados por titânio, nióbio e háfnio. 

Carbonetos do tipo M
6
C geralmente se apresentam também em forma de blocos. 

Formados nos contornos de grão podem ser usados para controlar tamanho de grão ou 

precipitando em padrão Widmanstätten através dos grãos podem diminuir a ductilidade. 

Carbonetos M
6
C são geralmente ricos em molibdênio e tungstênio, mas outros elementos, 

como cromo, níquel ou cobalto podem substituí-los em certo grau e são comuns em ligas a 

base de níquel com alto teor de molibdênio e/ou tungstênio (MANKINS e LAMB, 1990). 

Carbonetos do tipo M
23

C
6 

são determinantes nas propriedades mecânicas de ligas a 

base de níquel. A microestrutura ideal é uma cadeia de pequenas partículas globulares 
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discretas nos contornos de grão, porém filmes, lamelas, placas e células também são 

observadas. Na forma de filmes contínuos nos contornos de grão, a resistência à fratura é 

prejudicada, havendo degradação de tal propriedade. O elemento cromo é o principal 

elemento formador deste carbeto, mas outros elementos como níquel, cobalto, ferro, 

molibdênio e tungstênio podem substituí-lo. 

Segundo Zhao et al. (2000) a uma temperatura de 750° C durante 26 horas é possível 

observar a formação de carbonetos do tipo M
6
C e M

23
C

6
  em forma de cubos que se alternam 

ao longo do contorno de grão da liga Hastelloy X, como apresentado na Figura 2.9. 

 

Figura 2.9 - Precipitação das fases M
6
C e M

23
C

6
 nos contornos de grão de uma amostra da liga Hastelloy 

X tratada termicamente a 750 °C por 26 h. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Zhao et al., 2000. 

 

As fases Topologicamente Compactas ï TCP (ů, m e Laves) se constituem pela 

forma­«o de camadas compactas de §tomos em forma de redes de ñkagomeò (textura em 

ñziguezagueò de cestos) alinhadas com os planos octa®dricos da matriz CFC. Estas fases 

nocivas geralmente se apresentam como plaquetas finas que frequentemente se nucleiam nas 

partículas de carbetos presentes nos contornos de grãos. Segundo estudos realizados por 

Cieslak et al as fases formadas durante solidificação da liga Hastelloy C-276 são a matriz ɔ, 

fase P e fase ɛ. 

Almeida (2003) observou a formação da fase P dispersa na matriz de níquel g em 

forma de filmes e gl·bulos de uma liga Hastelloy C, Figura 2.10. As fases ů e ɛ s«o 
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prejudiciais às propriedades mecânicas quando em quantidades maiores, por se tratarem de 

fases topologicamente compactas frágeis. Apesar disto, a quantidade de carbono nesta liga é 

reduzida a fim de evitar a formação de carbonetos, o que demandaria tratamento térmico 

posterior para estabilização da liga.
 

Em revestimentos da liga Hastelloy C-276 depositados pelo processo TIG, observou-

se a forma­«o da fase ɔ, e fases em menor propor­«o como P e ɛ na microestrutura de 

solidificação do cordão de solda (CIESLAK, HEADLEY e ROMIG, 1986).  

 

Figura 2.10 - Imagem obtida por MEV de um revestimento de liga de níquel sem adição de alumínio.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Almeida, 2003. 

 

Pode-se observar na Figura 2.11 a formação das fases m e ů, de amostras da liga 

Hastelloy X, tratadas termicamente a 850° C por 26 h e a 750° C por 100h, respectivamente, 

assim como seus espectros obtidos por EDS (ZHAO et al., 2000). 
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Figura 2.11 - (a) e (b) Formação das fases m e ů, apos tratamento t®rmico da liga Hastelloy X; (c) e (d) 
Comparação dos espectros por EDS, mostrando os elementos ricos para cada uma dessas fases 

apresentadas. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Zhao et al.,2000. 

 

2.9 SOLIDIFICAÇÃO 

 

A solidificação de metais e ligas metálicas é caracterizada por uma transformação de fase 

com mudança de estado, em que uma fase líquida se transforma em uma fase sólida, quando 

as condições termodinâmicas são tais que o sólido apresenta menor energia livre, sendo, 

portanto mais estável. 

O início de solidificação da Zona Fundida (ZF) na soldagem de Materiais de Base (MB) 

similares ocorre por meio do crescimento epitaxial, no qual os grãos da zona de fusão crescem 

(a) (b) 
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com a mesma orientação cristalina dos grãos da zona termicamente afetada (ZTA). No caso 

da soldagem de materiais dissimilares, o início da solidificação da ZF pode ocorrer por meio 

do crescimento epitaxial. Diversos estudos sobre a soldagem de MB dissimilares confirmam 

que o início da solidificação da ZF ocorre por meio do crescimento epitaxial a partir do 

substrato (sólido) e prossegue com o crescimento competitivo dos grãos em direção à região 

central da solda. 

Este efeito é causado pelas condições existentes na poça de fusão (gradientes térmicos 

elevados e contato direto entre um líquido e um sólido de composições e estrutura 

semelhantes) que facilitam o crescimento direto do sólido sem a nucleação de novos grãos e 

com um super-resfriamento mínimo. Como resultado, os grãos da ZF apresentam uma largura 

semelhante e a mesma orientação cristalina dos grãos do metal base dos quais são 

prolongamento. Assim, os grãos da ZF localizados junto à linha de fusão são uma continuação 

dos grãos adjacentes da ZTA, o que pode ser facilmente observado em soldas de ligas que não 

sofrem transformações de fase no estado sólido. 

O super-resfriamento constitucional ocorre na solidificação de uma liga em razão da 

composição química da fase sólida ser diferente da composição química da fase líquida. A 

solubilidade do soluto na fase sólida é menor do que na fase líquida. Portanto, existe um 

gradiente de concentração de soluto da interface sólido-líquido para o metal líquido. A 

variação de concentração provoca uma diminuição da temperatura liquidus, facilitando a 

solidificação numa direção, contribuindo para um super-resfriamento constitucional a partir 

da interface sólido - líquido.  

Depois de iniciada a solidificação em direção ao centro da ZF, o crescimento dos 

grãos prossegue na direção paralela ao máximo gradiente de temperatura, favorecendo um 

crescimento competitivo de grãos. Os grãos com orientação favorável à direção do máximo 

gradiente de temperatura apresentam maior crescimento em relação aos grãos que coincidem 

com direções menos favoráveis. 

Como o tamanho de grão na ZTA depende das características metalúrgicas do metal 

base e do ciclo térmico, pode-se esperar que o tamanho de grão primário na ZF dependa 

também dos parâmetros de soldagem que afetam o ciclo térmico, particularmente, da energia 

de soldagem. Nas Figuras 2.12 e 2.13 podem ser observadas esquematicamente as presenças 

do crescimento epitaxial e do crescimento competitivo dos grãos (KOU, 2003). 
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Figura 2.12 - a) Crescimento epitaxial; b) Crescimento competitivo. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Kou, 2003. 

 

 

Figura 2.13 - Continuidade entre os grãos da ZTA e da ZF devido ao crescimento competitivo de um aço 

inoxidável ferrítico. Aumento de 100X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Falta fonte. 

 

 

O crescimento epitaxial é benéfico nas soldagens, pois propicia na ZF uma 

continuidade dos grãos a partir do metal de base. Portanto, evita-se que a zona de ligação se 
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torne uma região de concentração de tensões. A morfologia de solidificação da zona de fusão 

(ZF) é controlada basicamente pelo grau do super-resfriamento constitucional, que depende 

do gradiente térmico, velocidade de solidificação e concentração de soluto nas fases sólida e 

líquida (S-L).  

 

2.9.1 Gradiente térmico na interface sólido-líquido 

 

O gradiente térmico é a variação de temperatura no líquido em relação à distância, a partir 

da interface sólido/líquido. A morfologia de crescimento é diretamente determinada pela taxa 

de solidificação local e pelo gradiente de temperatura entre o líquido e a interface de 

solidificação. Segundo Graf (2008) um grande gradiente térmico ocasionará a predominância 

do super-resfriamento e, consequentemente, o surgimento da solidificação de forma planar, 

Figura 2.14 (a). Com a diminuição do gradiente térmico, devido à segregação do soluto, o 

efeito do super-resfriamento constitucional passa a ser significativo e a frente de solidificação 

passa a ter um crescimento celular, Figura 2.14 (b), ou dendrítico, Figura 2.14 (c), de acordo 

com o grau de super-resfriamento constitucional. 

 

Figura 2.14 - Esquema demonstrativo dos tipos de crescimento determinado pelo gradiente térmico. (a) 

crescimento planar; (b) crescimento celular e (c) crescimento dendrítico. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: dôOliveira, 2000. 
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2.9.2 Velocidade de solidificação 

 

Dependendo da velocidade de deposição e do balanço entre as energias térmicas 

presentes, a poça de fusão poderá apresentar o formato de elipse ou de gota. Para velocidades 

baixas de deposição, a forma da poça tende a ser elíptica e para velocidades de deposição 

maiores tenderá a apresentar o formato de gota, Figura 2.15. 

Considerando-se o gradiente térmico como sendo a diferença entre a temperatura média 

da po­a de fus«o e a temperatura da linha ñliquidusò do material, dividida pela dist©ncia da 

interface sólido/líquido até o centro do arco elétrico, pode-se concluir que a poça em forma de 

gota irá apresentar um gradiente maior no centro do cordão e um menor nas bordas. Já para 

poça de formato elíptico o gradiente térmico será constante ao longo de toda a borda.  

A previsão do tipo de crescimento que ocorre em um processo de solidificação não é 

tarefa fácil, visto que existem muitas variáveis envolvidas e uma grande interação entre 

muitas delas, resultando em diferenças na macroestrutura do formato da poça de fusão e 

afetando suas propriedades (MODENESI e MARQUES, 2001). 

 

Figura 2.15 - Formatos comuns da poça de fusão em processos mecanizados: (a) elíptica, (b) em gota, (c) 

cratera formada a partir de uma poça elíptica e (d) em gota. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Falta fonte. 

 

 

(a) (b) 

(c) (d) 
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2.9.3 Concentração de soluto 

 

Durante a solidificação de ligas metálicas, surgem diferenças de composição química 

entre as partes líquida e sólida e, enquanto o processo avança, ocorre um acúmulo de soluto 

rejeitado pela parte recém solidificada frente à interface de solidificação. O líquido neste 

ponto apresentará uma concentração de soluto maior do que a concentração inicial da liga, 

ocasionando o super-resfriamento constitucional, ou seja, a temperatura de solidificação 

diminuirá. O super-resfriamento constitucional desestabiliza o crescimento da interface 

macroscopicamente plana, tornando-a instável e fazendo com que o crescimento passe a ser 

colunar/dendrítico.  

 

2.10 SOLDAGEM DE REVESTIMENTO  

 

A soldagem de revestimento pode ser compreendida como a deposição de múltiplos 

passes de solda dispostos lado a lado de forma a produzir uma ou mais camadas de metal com 

características específicas superiores sobre um substrato de composição química inferior, para 

proporcionar propriedades desejadas à superfície que não são inerentes ao metal de base ou 

restaurar a dimensão original de uma peça ou componente (SILVA, 2010 a). 

Os processos mais utilizados na soldagem de revestimento são: TIG (Tungsten Inert 

Gas), MIG/MAG (Metal Inert Gas/Metal Active Gas), arco submerso, Laser e Plasma por 

Arco Transferido (PTA). Existe uma grande variedade de materiais que podem ser utilizados 

como revestimentos, dentre os mais importantes estão as superligas a base de Níquel e as 

superligas a base de Cobalto. O revestimento de componentes é de grande importância em 

aplicações que vão desde equipamentos de mineração utilizados para quebrar e moer rochas 

que operam em ambientes muito abrasivos até equipamentos de indústrias químicas e 

petroquímicas, onde condições bem mais severas e adversas são encontradas (GRAF, 2008). 

Os tipos de processos de soldagem de revestimento são: Weld Overlay, Weld Cladding 

(deposição de camadas resistentes a corrosão com espessura mínima de 3 mm), hardfacing 

(deposição resistente ao desgaste), entre outros. A grande diferença entre os processos de 

união e de revestimento de materiais está na importância dada ao controle da diluição, a qual 

pode ser definida como a contribuição do metal base ou substrato para a formação da zona 

fundida, Figura 2.16. 
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Figura 2.16 - Diluição na seção transversal de um cordão depositado sobre uma chapa. 

 

 

 

 

 

Falta fonte. 

Quando se trata sobre soldagem de juntas ou mesmo de soldagem de materiais com 

composições químicas similares, os parâmetros ótimos de soldagem são selecionados de 

acordo com os valores de penetração maiores, independente do nível de diluição entre o metal 

depositado e o metal de base. Para soldagem dissimilar, onde se objetivam revestimentos 

resistentes a corrosão ou ao desgaste superficial, o consumível é quase sempre de composição 

diferente do metal de base e os elementos de liga presentes são bem balanceados para garantir 

o efeito desejado. Considerando-se a composição química do metal de base, normalmente de 

aço ao carbono e com o elemento ferro em maiores quantidades, fica evidente que a diluição 

excessiva entre o metal de solda e o substrato não favorece a resistência necessária, causando 

efeitos indesejáveis à estrutura. 

 

2.11 DESCONTINUIDADES ASSOCIADAS À SOLDAGEM 

 

As trincas são consideradas descontinuidades planares, podendo surgir ou não na 

superfície, caracterizadas por extremidades pontiagudas e de elevada relação entre o 

comprimento e a espessura ou abertura da trinca, altamente concentrador de tensões 

(WAINER, BRANDI e MELO, 1992; ABDALLA, 2005).  

As trincas de solidificação, Figura 2.17, são fissuras intergranular, ou seja, que 

afloram ao longo dos contornos de grão. Durante a solidificação do metal fundido o sólido 

rejeita soluto para o líquido que, dependendo da composição da liga e do tipo de soluto 

rejeitado, pode ser formados eutéticos de baixo ponto de fusão, os quais molham a superfície 

dos contornos de grão de solidificação formando um filme líquido entre os sólidos. Este 

líquido presente entre as dendritas não possui resistência aos esforços devido à contração da 

poça de fusão durante a solidificação, causando o descolamento entre as superfícies dos 

sólidos e, consequentemente, a trinca (KOU, 2003; SILVA, 2010 b; DUPONT, LIPPOLD e 

KISER, 2009; DAVID, VITEK e BABU, 1997; ABDALLA, 2005).  
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Figura 2.17 ï Trinca de solidificação em uma liga a base níquel. O constituinte escuro (setas) ao longo do 

caminho da trinca é um constituinte eutético que se formou a partir do líquido rico em soluto no final da 

solidificação. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Dupont, Lippold & K iser, 2009. 

  

Outras descontinuidades comuns encontradas na soldagem de revestimento são as 

descontinuidades volumétricas formadas pelos gases oriundos da solidificação do metal de 

solda ou de materiais e equipamentos contaminados, os poros, Figura 2.18. 

O desprendimento da bolha é influenciado por vários fatores como a sua velocidade de 

crescimento, a sua facilidade de se soltar do substrato, a velocidade e a morfologia da frente 

de solidificação, a composição química do metal líquido. As porosidades dependendo da 

localização, tipo, dimensão podem deteriorar as propriedades mecânicas do metal de solda. 

 

Figura 2.18 ï Presença de porosidade esférica e interdendrítica. Aumento de 80 X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Falta fonte. 

Na soldagem de revestimento pode surgir um tipo de descontinuidade planar chamada 

falta de fusão. Este tipo de descontinuidade pode ocorrer entre o metal depositado e o 

substrato ou entre passes, Figuras 2.19 e 2.20. As principais causas para o surgimento de falta 
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de fusão entre passes devem-se a uma energia de soldagem insuficiente e a deposição de 

cordões com elevada convexidade (com menor ângulo de molhamento) (ABDALLA, 2005; 

QUINTANA, 2005). 

 

Figura 2.19 - Falta de fusão de revestimento processado com baixas correntes (70A)  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Bond, 2008. 

 

Figura 2.20 ï Macrografia revela falta de fusão entre passes. 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Quintana, 2005. 
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3. MATERIAIS E MÉTODOS  

 

Neste capítulo serão apresentados os equipamentos, materiais e métodos 

desenvolvidos por Garcia (2010) para a realização da deposição das camadas de 

revestimentos pelos processos de soldagem MIG e MIG com adição de arame frio (MIG CW), 

objetivando o conhecimento das condições de obtenção das amostras analisadas. 

Em seguida, serão apresentados os materiais, os equipamentos e a metodologia 

experimental utilizados neste trabalho durante o preparo e a análise microestrutural dos 

revestimentos, assim como o ensaio de microdureza. 

 

3.1 EQUIPAMENTOS ï PROCESSOS DE SOLDAGEM 

 

A Figura 3.1 mostra os componentes da bancada composta pelos seguintes itens: 

¶ Mesa de soldagem (1), 

¶ Tartílope V2 (2), 

¶ Tocha de soldagem (3), 

¶ Conduíte do arame frio (4), 

¶ Fonte de energia (5), 

¶ Cabeçote de alimentação do arame eletrodo (6), 

¶ Cabeçote auxiliar do arame frio (7), 

¶ Bobina do arame eletrodo (8), 

¶ Bobina do arame frio (9), 

¶ Sistema de alimentação do arame frio em malha fechada (10), 

¶ Cilíndro de gás (11), 

¶ Manômetro (12), 

¶ Maleta de aquisição de dados (13). 
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Figura 3.1 ï Componentes da bancada de soldagem. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Garcia, 2010. 

 

Foi desenvolvido um cabeçote auxiliar adicional para a alimentação do arme frio com 

diferentes graus de liberdade na poça de fusão, Figura 3.2. 

 

Figura 3.2 ï (a) Injetor de arame frio acoplado a tocha de soldagem; (b) representação esquemática do 

posicionamento do injetor de arame frio no revestimento de chapas planas. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Garcia, 2010. 

 

 

 

 

 

(a) 

(b) 
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3.2 CONSUMÍVEIS 

 

3.2.1 Metal de Base 

 

O material de base utilizado neste trabalho foi o aço AISI 1010. É o aço empregado 

nos diversos segmentos industriais devido as suas características gerais, propriedades de 

resistência e baixo custo. As soldas foram realizadas em chapas planas com dimensões de 150 

x 45 x 6,4 mm. A Tabela 3.1 mostra a composição química do aço empregado. A 

concentração dos elementos no metal de base foi verificada através do Programa FE-10. 

 

Tabela 3.1 ï Composição química do aço 1010. 

Classificação 
AISI 

C Mn P S Si Cu Ni Cr Mo 

1010 0,15 0,64 0,01 0,03 0,16 0,15 0,06 0,06 0,02 

Fonte: Copala Indústrias Reunidas S.A 

 

3.2.2 Metal de adição 

 

O material de adição utilizado foi da classe AWS ERNiCrMo ï 4 (Hastelloy C276), 

para ambos eletrodos (frio e energizado), com 1,2 mm de diâmetro. A Tabela 3.2 mostra a 

composição química comercial do arame AWS ERNiCrMo - 4.  

 

Tabela 3.2 ï Composição química do arame AWS ERNiCrMo-4. 

Arame Composição química em peso (%) 

Hastelloy C-276 

ERNiCrMo -4 

 

Ni Cr Mo V W Cu Co 

Bal 14,5 ï 16,5 15 - 17 0,35* 3 ï 4,5 0,5* 2,5* 

C Fe Mn Si P S Outros 

0,02* 4,0 ï 7,0 1,0* 0,08* 0,04* 0,03* 0,5* 

Fonte: Haynes; *Máximo. 
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3.3 METODOLOGIA ï PROCESSOS DE SOLDAGEM 

 

As soldas foram realizadas sobre chapas planas, utilizando uma bancada com sistema 

automatizado para velocidade de soldagem e com sistema de alimentação do arame frio em 

malha fechada (GARCIA, 2010). A Tabela 3.3 apresenta as variáveis constantes neste estudo. 

 

Tabelas 3.3 ï Variáveis mantidas constantes durante os experimentos. 

Modo de Soldagem Empurrando 

Posição de Soldagem Plana 

Polaridade CC
+ 

Gás de Proteção Argônio Puro 

Vazão de Gás 20 l/min. 

DBCP 16 mm 

Ângulo de trabalho 70º 

Ângulo de ataque 75º 

Ângulo de entrada do AF 15° 

Nota: DBCP= distância bico de contato peça e AF= arame frio 

Falta fonte. 

Durante as soldagens pelo processo MIG CW utilizou-se o arame frio alinhado ao 

arame eletrodo de modo que a alimentação fosse feita sempre a frente do arco em direção à 

poça de fusão, evitando problemas de falta de fusão do arame, Figura 3.3. O sentindo de 

soldagem empurrando pré-aquece o arame não energizado antes do contato com a poça de 

fusão, além de diminuir o nível de diluição (GARCIA, 2010). 

 

Figura 3.3 ï Posição da tocha e do arame frio em relação à direção de soldagem. 

  

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Garcia, 2010. 
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A Tabela 3.4 apresenta as condições de soldagem para as amostras obtidas pelos 

processos MIG e MIG CW. 

 

Tabela 3.4 - Condições de soldagem para a obtenção das amostras. 

Processo CP VS (mm/s) Ve (mm/s) Vaf (mm/s) 
U 

(V) 

Im 

(A) 

E 

kJ/mm 

MIG 

C1 6,7 150 - 31 205 1,1 

C2 8,3 150 - 31 205 0,9 

C3 10 150 - 31 205 0,7 

C4 6,7 183,3 - 34 220 1,1 

C5 8,3 183,3 - 34 220 0,9 

C6 10 183,3 - 34 220 0,7 

MIG CW 

FR1 6,7 150 41,7 33 195 1,1 

FR2 8,3 150 41,7 33 195 0,9 

FR3 10 150 41,7 32 200 0,7 

FR4 6,7 183,3 50 35 215 1,1 

FR5 8,3 183,3 50 35 215 0,9 

FR6 10 183,3 50 34 220 0,7 

Fonte: Garcia. 2010. 

 

3.4 MATERIAIS E EQUIPAMENTOS ï METALOGRAFIA 

 

 A seguir serão apresentados os materiais e os equipamentos utilizados no preparo e na 

caracterização metalográfica das amostras. 

 

3.4.1 Máquina de serrar de fita 

 

Modelo: FM18.  

Fabricante: FRANHO - Máquinas e Equipamentos S/A 

 

3.4.2 Cut-off 

 

 Modelo: AROCOR-40 (220 V) 

 Fabricante: AROTEC 
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3.4.3 Paquímetro 

 

Fabricante: Mitutoyo, tamanho de 200 mm;  

Resolução: 0,05 mm 

 

3.4.4 Lixadeira e Politriz Metalográfica 

 

Modelo: PLO 02 ED; 

Fabricante: TECLAGO; 

Velocidades: 125 /250 ou 300/600 rpm; 

Voltagem: 220 V. 

 

3.4.5 Microscópio Óptico 

 

Modelo: Leica DMR; 

Fabricante: Leica; 

Equipado com: câmera digital JVC-TK 138 OU e microcomputador Q 550 IW1 com 

programa de an§lise de imagens ñLeica QWIN; 

Resolução: 50 a 1000X 

 

3.4.6 Microscópio Eletrônico de Varredura - MEV  

 

Modelo: ZEISS LEO-1430 

Corrente do feixe de elétrons: 90 mA 

Voltagem de aceleração constante: 20 kV 

Distância e tempo de trabalho: 15 mm e 30 s 

 

3.4.7 Espectrômetro WDS 

 

Modelo: AXIOS MINERALS 

MARCA: PANalytical 

Descrição: Tubos de Raios-X cerâmico, anodo de ródio (Rh) e máximo nível de 

potência 2,4 kW 

Software: SuperQ Manager da PANalytical 
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3.4.8 Microdurômetro 

 

Modelo: HMV-2; 

Fabricante: Shimadzu; 

Penetrador piramidal de diamante. 

 

3.4.9 Fonte de Tensão Constante 

 

Marca: Power Supply EMG-18135 

Tensão: 220 V 

 

3.4.10 Materiais e Reagentes 

 

Água Destilada 

Alumina 0,3 µm 

Ácido Nítrico (HNO3) 

Ácido Crômico (H2CrO4) 

 

 

3.5 METODOLOGIA ï CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL 

 

3.5.1 Preparo Metalográfico 

 

 Inicialmente, as chapas revestidas foram seccionadas em quatro partes no sentido 

transversal do revestimento com a utilização da serra de fita. Em seguida, com a utilização do 

cut-off foram removidas amostras com dimensão de 45 x 15 mm para facilitar o manuseio 

durante as etapas de lixamento e polimento, Figuras 3.4. O cuidado no manuseio durante o 

preparo metalográfico deve-se à busca pela máxima planicidade no sentido transversal das 

amostras, pois serão estudadas regiões diferenciadas como a interface revestimento/substrato, 

a interposição dos passes, o centro da ZF e a superfície do revestimento. 
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Figura 3.4 ï Layout da retirada das amostras para o preparo metalográfico. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

 As amostras foram preparadas com lixas de 80 a 2000 mesh e, na sequência, polidas 

com alumina de 0,3 µm. Em virtude da soldagem ser de materiais dissimilares houve a 

necessidade da utilização de reagentes diferenciados para o ataque de cada material. Sendo 

assim, para revelar a estrutura do metal de base, as amostras foram atacadas quimicamente 

com o reagente Nital 3% (3% de HNO3 e 97% álcool etílico) durante 15 s. Em seguida, o 

metal de solda (revestimentos de ligas de níquel) foi atacado eletroliticamente utilizando uma 

fonte de tensão constante e uma solução contendo 10% de ácido crômico diluído em água 

deionizada, empregando-se uma tensão de 2,5 V e tempo de ataque de 20 segundos, Figura 

3.5.  

 

Figura 3.5 ï Aparato de realização do ataque eletrolítico. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 
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Inicialmente, para a realização do processo de ataque eletrolítico deve-se zerar a 

voltagem e a corrente da fonte. A extremidade positiva deve ser conectada em uma chapa de 

aço inox (304L, por exemplo) e o eletrodo negativo deve ser fixado na amostra a ser estudada. 

A tensão deve ser ajustada para o valor de 2,5 V para se iniciar o processo. Em seguida, as 

amostras são inseridas em um recipiente contendo a solução de ácido crômico, tomando o 

cuidado para que toda a face transversal do revestimento fique submersa no líquido durante o 

tempo de 20 segundos, sendo suficiente para revelar e não queimar sua superfície. 

 

3.5.2 Análise Microestrutural 

 

As amostras preparadas e atacadas foram analisadas inicialmente sob a lente de um 

Microscópio Ótico ligado a um computador e com uma câmera digital acoplada, o que 

permitiu a captura das imagens, Figura 3.6 (a). O cuidado com a planicidade da superfície 

durante o corte e o preparo metalográfico da amostra deve-se ao correto posicionamento da 

mesma com a lente do microscópio. Este correto posicionamento pode ser alcançado com o 

auxílio de um nivelador e uma porção de massa plástica, pressionando a amostra contra um 

anteparo plano, Figura 3.6 (b). 

 

Figura 3.6 ï (a) Microscópio Óptico com câmera digital MD3.CE-5A acoplada; (b) Detalhe do 

procedimento de posicionamento da amostra para análise ao microscópio. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Bazzi, 2008. 

 

Massa de modelar 

Amostra 

(a) (b) 



56 

 

As imagens obtidas no microscópio óptico foram utilizadas para avaliar os efeitos da 

variação dos parâmetros de deposição sobre o refino da estrutura, orientações dendríticas, 

espessura das zonas parcialmente misturadas e na formação de descontinuidades observadas 

principalmente na zona de ligação. Os pontos de análise do cordão central do revestimento 

foram adotados com intuito de fazer uma comparação entre as diferentes regiões observadas 

desde a interface revestimento/substrato até a superfície, assim como garantir a repetibilidade 

dos resultados, Figura 3.7, onde: 

 

1 ï Zona Parcialmente Misturada; 

2 ï Centro do cordão; 

3 ï Superfície do cordão; 

4 ï Interface entre passes. 

 

Figura 3.7 ï Regiões de análise ao Microscópio Óptico.  

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

A utilização da microscopia eletrônica de varredura vem complementar as análises 

realizadas pela microscopia ótica por oferecer melhores condições de detalhamento da 

amostra. No caso da microscopia eletrônica a área ou o microvolume a ser analisado é 

irradiado por um fino feixe de elétrons ao invés da radiação da luz. Como resultado da 

interação do feixe de elétrons com a superfície da amostra, uma série de radiações é emitida 

tais como: elétrons secundários, elétrons retroespalhados, Raios X característicos, elétrons 

Auger e fótons. Estas radiações quando captadas corretamente irão fornecer informações 

características sobre a amostra (topografia da superfície, composição, cristalografia, etc.). 

A partir das imagens obtidas neste trabalho com o Microscópio Eletrônico de 

Varredura e o auxílio do EDS, Figura 3.8, foi possível a determinação da variação dos 

principais elementos de liga, como o ferro e o níquel, assim como a determinação da 

composição química dos precipitados formados nas regiões interdendríticas.  

 

 

 

1 

   

2 

 3 
4  2 
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Figura 3.8 ï Microscópio Eletrônico de Varredura ZEISS LEO-1430. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

3.5.3 Ensaio de microdureza 

 

No teste de dureza Vickers uma pirâmide de diamante com uma área quadrada de base 

e um ângulo de 136° é forçada verticalmente para dentro da superfície da amostra, Figura 3.9 

(b). A superfície deve ser plana, isenta de escamas e graxa. A força de verificação deve ser 

aplicada devagar e livre de solavancos e deve ser mantida por um determinado tempo. Após a 

retirada da força de verificação são medidas as diagonais da impressão. A Figura 3.9 (a) 

apresenta o Microdurômetro utilizado nesta etapa do trabalho. 

 

Figura 3.9 ï (a) Microdurômetro HMV MicroHardness Tester, SHIMADZU; (b) Pirâmide de diamante e 

impressão do endentador Vickers. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Falta fonte. 
(a) (b) 
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O processo de teste de dureza segundo Vickers pode ser aplicado para praticamente 

todos os materiais. Devido à geometria da pirâmide de diamante não mudar a condição de 

tensão durante o teste, ao contrário do processo Brinell. A utilização deste ensaio permite 

alcançar valores de dureza independentes de carga na área convencional de dureza, permite 

resultados de alta precisão, assim como aplicações diversas. 

Foram levantados os perfis de microdureza Vickers nas mesmas regiões analisadas ao 

MEV-EDS, de modo a correlacionar o seu comportamento com as fases presentes nas áreas 

em estudo. A análise consistiu de varreduras horizontais nessas regiões, sendo realizadas dez 

medidas em cada área. A carga aplicada foi de 0,981 N (100 gf) por um tempo de impressão 

de 15 segundos, conforme recomendado pela norma ASTM E 384 (ASTM, 2002) e 

espaçamento de 0,8 mm, Figura 3.10. 

 

Figura 3.10 ï Regiões de análise através do ensaio de microdureza. 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

Na segunda etapa, foram realizadas medidas de microdureza nas zonas parcialmente 

misturadas, especificamente onde ocorreu a presença de morfologias de praias, ilhas e 

penínsulas, para a verificação da possível mudança de dureza causada pela composição 

química diferenciada dessa região. Segundo Aguiar (2010) a formação destas morfologias na 

fusão de materiais dissimilares é em decorrência da variação da composição química nesta 

região. Esta variação resulta em microestruturas e propriedades bastante diferentes do restante 

do metal de solda, podendo comprometer seu desempenho. Nesta etapa, a carga aplicada foi 

de 0,490 N (500 gf) por um tempo de impressão de 15 segundos, para possibilitar a 

indentação somente na região desejada.  
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4 RESULTADOS  

 

4.1 MICROESTRUTURA DE SOLIDIFICAÇÃO 

 

A solidificação de uma liga e o tipo de estrutura formada é muitas vezes mais 

complexa que a solidificação de materiais puros, pois existem muitas variáveis envolvidas e 

uma grande interação entre elas. Quatro tipos de interfaces sólido/líquido podem ser 

identificados através do estudo da solidificação: planar, celular, colunar-dendritica e 

equiaxial-dendritica. 

A macrosegregação que ocorre em soldas dissimilares é definida pela segregação de 

soluto frente à interface sólido-líquido durante o processo de solidificação. A 

microsegregação ocorre em menor escala, entre as células e os braços dendríticos. Estes 

processos dependem de fatores como o gradiente térmico, a velocidade de solidificação e a 

concentração de soluto, como apresentado no Capítulo 2. Tanto no processo MIG quanto no 

MIG CW observou-se um comportamento semelhante na evolução da estrutura de 

solidificação do material depositado. 

As estruturas presentes na união dissimilar entre a liga Hastelloy C276 e o substrato de 

aço carbono foram a equiaxial-dendritica formada principalmente na superfície do 

revestimento, a colunar-dendritica formada no centro do cordão, a celular e a planar formadas 

acima da linha de fusão, Figuras 4.1 e 4.2. 
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Figura 4.1 ï Variação da microestrutura de solidificação para amostra C1. (a) Estrutura equiaxial-

dendritica formada na superfície; (b) Estrutura colunar-dendritica formada no centro do cordão; (c) 

Solidificação celular e planar acima da linha de fusão. Aumento de 200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 
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Figura 4.2 ï Variação da microestrutura de solidificação para amostra FR1. (a) Estrutura equiaxial-

dendritica formada na superfície; (b) Estrutura colunar-dendritica formada no centro do cordão; (c) 

Solidificação celular e planar acima da linha de fusão. Aumento de 200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 
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De modo geral, as estruturas apresentadas nas figuras 4.1 e 4.2 foram semelhantes as 

demais amostras obtidas dos dois processos de soldagem. A solidificação do tipo planar é 

uma região bastante estudada na soldagem de materiais dissimilares, por apresentar em sua 

composição química caracteristicas tanto do metal depositado quanto do substrato, sendo 

resultado de uma mistura insuficiente entre os dois metais durante o estado líquido. Esta 

característica designa a região na literatura como Zona Parcialmente Misturada (ZPM), com 

microestrutura e propriedades bastante diferentes do restante do metal de solda, podendo 

comprometer o desempenho da estrutura soldada. 

Outra característica importante observada na microestrutura de solidificação de um 

revestimento é na região de sobreposição dos passes. A partir da deposição do primeiro 

cordão, o metal de solda solidificado tende a atuar também como metal de base, ocasionando 

a mudança de orientação no crescimento das dendritas, Figura 4.3. Esta sobreposição pode 

formar regiões recristalizadas mais refinadas e modificar as propriedades mecânicas ao longo 

do revestimento. 
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Figura 4.3 ï Orientação microestrutural na interface entre passes. (a) Superfície; (b) Centro; (c) Interface 

revestimento/substrato. Aumento de 200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 
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O ensaio de microdureza foi realizado no centro das amostras C1 e FR1 com o 

objetivo de verificar possíveis mudanças nas propriedades dos revestimentos ocasionadas 

pelas sobreposições dos passes, Figura 4.4. Os perfis de microdureza não apresentaram 

mudanças significativas entre os valores obtidos no centro do cordão (3) para os valores 

obtidos nas interfaces entre passes (1, 2), Figura 4.5. 

 

Figura 4.4 ï Esquema do ensaio de microdureza realizado no centro do revestimento da amostra C1 e 

FR1. 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

Figura 4.5 ï Perfil de microdureza no centro do revestimento da amostra C1 e FR1. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

Um aspecto muito importante a ser analisado no estudo da região entre passes é a área 

localizada acima da interface revestimento/substrato. A partir desta região é possível observar 

em algumas amostras a falta de fusão entre o metal de base e o revestimento, Figura 4.6, 

assim como o deslocamento de parte da ZPM para o interior do metal de solda, Figura 4.7. 
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Figura 4.6 ï Falta de fusão entre passes. (a) Amostra obtida pelo processo MIG (Es = 1,1 kJ/mm); (b) 

Amostra obtida pelo processo MIG CW (Es = 1,1 kJ/mm) . Aumento de 100X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

Figura 4.7 ï Deslocamento da ZPM observado na amostra C2 (Es = 0,9 kJ/mm). (a) Aumento de 50X e (b) 

Aumento de 200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 
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4.2 CARACTERIZAÇÃO DA INTERFACE REVESTIMENTO/SUBSTRATO 

 

4.2.1 Espessura da ZPM 

 

As imagens obtidas por microscopia óptica apresentam variações na espessura da 

ZPM ao longo do cordão central do revestimento. De modo geral, para as amostras obtidas 

pelos dois processos, pode-se observar a redução da espessura na região entre passes quando 

comparada ao fundo da poça de fusão, Figura 4.8. 

 

Figura 4.8 ï Variação da espessura da ZPM ao longo da interface revestimento/substrato do cordão 

central para a amostra FR1, onde: (a) início do cordão; (b) centro do cordão; (c) término do cordão. 

Aumento de 200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

A perturbação da poça de fusão durante a adição do arame frio e a mistura incompleta 

entre os dois metais no estado líquido podem ser indícios da formação de irregularidades ao 

longo da extensão da ZPM, Figura 4.9.  

 

Figura 4.9 ï Variação da espessura da ZPM obtida no cordão central da amostra C1. Onde: (a) e (b) 

Região próxima ao centro da poça de fusão. Aumento de 200X. 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 
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A espessura média da ZPM foi determinada através de dez pontos ao longo da 

interface revestimento/substrato do cordão central. Esta espessura foi obtida com o auxílio do 

microscópio óptico através da medição a partir da linha de fusão até o final da região de 

solidificação planar, Figura 4.10.  

 

Figura 4.10 ï Método de medição da espessura da ZPM com o auxílio do Microscópio óptico. Aumento de 

200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

Como nas soldas o gradiente térmico é positivo, ou seja, a temperatura cresce em 

direção ao centro da poça fundida, é necessário que haja um super-resfriamento constitucional 

para desestabilizar a interface plana, permitindo que cresça uma protuberância na interface 

sólido/líquido e, consequentemente a interface deixe de ser plana, Figura 4.11. 
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Figura 4.11 - Efeito de superesfriamento constitucional sobre o modo de solidificação: (a) planar; (b) 

celular; (c) colunar dendrítico, (d) equiaxial dendrítico. Onde S, L e M denotam as zonas Sólida, Líquida e 

Mista, respectivamente. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Bond, 2008. 

 

A análise da variação de espessura desta região de solidificação planar foi realizada 

em função da energia de soldagem. A energia de soldagem é a quantidade de energia gerada 

pela fonte de calor por unidade de comprimento. Nem sempre existe uma relação direta entre 

a energia de soldagem e seus efeitos na peça, pois os parâmetros de soldagem como (corrente, 

tensão e velocidade de deslocamento) afetam de modo diferente a intensidade do arco. Assim, 

embora utilizando o mesmo processo e energia de soldagem, é possível obter soldas de 

formatos completamente diferentes pela variação individual dos parâmetros (MODENESI, 

2004). 

A variação da energia foi obtida através da mudança na velocidade de soldagem. 

Menores velocidades implicam em maiores energias devido ao maior tempo de permanência 

do arco elétrico na poça de fusão e, consequentemente, maior será o volume do substrato 

aquecido. Este aumento implica na diminuição do gradiente térmico na interface 

sólido/líquido e na formação do crescimento não planar. 
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A Figura 4.12 apresenta a média da espessura da ZPM para as amostras C4, C5, C6 e 

FR4, FR5, FR6 em função da energia de soldagem.  

 

Figura 4.12 ï Influência da variação da Energia de Soldagem sobre a espessura da ZPM. Es = 1,1 kJ/mm 

(C4 e FR4); Es = 0,9 kJ/mm (C5 e FR5); Es = 0,7 kJ/mm (C6 e FR6). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

A Tabela 4.1 apresenta a média da espessura da ZPM para as amostras selecionadas. 

Pode-se observar que tanto para as amostras obtidas pelo processo MIG quanto para as 

obtidas pelo processo derivativo MIG CW a espessura tende a diminuir com o aumento da 

energia de soldagem. 

 

Tabela 4.1 ï Média da espessura da ZPM em função da energia de soldagem. 

Processo Amostra Es (kJ/mm) Espessura (µm) 

MIG 

C1 1,1 43,4 

C2 0,9 47,7 

C3 0,7 65,4 

MIG CW 

FR1 1,1 54,5 

FR2 0,9 63,9 

FR3 0,7 74,4 

    Fonte: Própria Autora. 
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O aumento da energia de soldagem para as amostras obtidas pelo processo MIG 

ocasionou uma diminuição de 34% na espessura da ZPM, enquanto que para as amostras 

obtidas pelo processo MIG CW esta redução chega a 27%. Esta espessura tende a ser maior 

para as amostras obtidas com adição do arame frio, podendo ser ocasionada pela convecção 

da poça de fusão e da desestabilização da frente de solidificação durante a formação da ZPM. 

Esta perturbação também pode ser indicio da formação de descontinuidades formadas na 

região de solidificação planar. 

 

4.2.2 Descontinuidades formadas na ZPM 

 

Durante a soldagem o metal de deposição pode ocasionar turbulências ao entrar em 

contato com o substrato líquido e arrastar parte deste substrato para dentro do metal de solda 

líquido. Este substrato líquido irá resfriar rapidamente e formar descontinuidades ao longo da 

extens«o da ZPM conhecidas na literatura como ñilhasò e ñpen²nsulasò. As turbul°ncias 

presentes na poça de fusão durante a soldagem são ocasionadas pelas correntes de convecção 

geradas principalmente por forças eletromagnéticas, gradientes de tensões superficiais e 

impacto das gotas do metal de adição (KOU e YANG, 2007). 

Outra regi«o com caracter²stica particular encontrada na ZPM s«o as ñpraiasò. 

Segundo Aguiar (2010) elas são formadas a partir da linha de fusão e apresentam regiões 

constituídas de martensita. O autor afirma que as elevadas quantidades de elementos de liga 

presentes em metais de adição migram juntamente com o carbono para as regiões de praias, 

aumentando a temperabilidade da mesma. 

Neste trabalho, as descontinuidades ser«o designadas como: ñPraiasò (Faixas estreitas 

formadas na interface revestimento/substrato, com microestrutura martensítica); ñIlhasò 

(Metal de base completamente envolvido pela ZPM ou pelo metal de solda); ñPen²nsulasò 

(Metal de base parcialmente envolvido pela ZPM ou pelo metal de solda). 

As Figuras 4.13, 4.14 e 4.15 apresentam, respectivamente, exemplos das 

descontinuidades do tipo ñpraiasò, ñilhasò e ñpen²nsulasò observadas ao longo da ZPM para as 

amostras FR5, C3 e FR2. 
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Figura 4.13 ï Morfologias do tipo ñpraiaò formadas ao longo da ZPM da amostra FR5. Aumento de 200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

Figura 4.14 ï Morfologias do tipo ñilhaò formadas ao longo da ZPM para a amostra FR2. Aumento de 

200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 

 

Figura 4.15 ï Morfologias do tipo ñpen²nsulaò formadas ao longo da ZPM da amostra C3. Aumento de 

200X. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Própria Autora. 
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A Tabela 4.2 apresenta quantitativamente as descontinuidades formadas ao longo de 

toda a extensão da ZPM para as amostras obtidas pelos processos MIG e MIG CW. Os 

resultados indicaram que sua ocorrência tende a ser menor nas amostras obtidas com a adição 

do arame frio. 

 

Tabela 4.2 ï Descontinuidades formadas ao longo da ZPM. 

Amostra 
Descontinuidades na ZPM 

Praias Ilhas Penínsulas Total 

C1 1 2 1 4 

C2 1 3 2 6 

C3 2 2 3 7 

C4 5 5 6 16 

C5 3 3 2 8 

C6 1 3 1 5 
Total 13 18 15 46 

FR1 1 2 1 4 

FR2 2 1 0 3 

FR3 1 2 2 5 

FR4 3 6 0 9 

FR5 2 2 0 4 

FR6 1 3 2 6 

Total 10 16 5 31 

   Fonte: Própria Autora 

 

A análise indicou que a máxima energia de soldagem utilizada (Es = 1,1 kJ/mm) atua 

de forma significativa no aparecimento de descontinuidades para as amostras C4 e FR4. No 

entanto, as amostras C1 e FR1, também obtidas com energia de soldagem de 1,1 kJ/mm, 

apresentaram um dos menores resultados para esta formação. Silva (2010 a) afirma que dentre 

os principais fatores associados à máxima energia de soldagem que podem reduzir a 

ocorrência das descontinuidades, destacam-se a diminuição da taxa de solidificação e a 

redução da velocidade de resfriamento. O autor afirma que a redução da taxa com que o 

material solidifica permite uma maior permanência do metal de base e do metal de solda na 

fase líquida. Este maior tempo de permanência na fase líquida favorece uma maior difusão 

entre os líquidos, diminuindo o gradiente e permitindo que a quantidade de Ni adicionada ao 

metal de solda rico em Fe seja suficiente para proporcionar a formação de uma microestrutura 

austenítica ao invés de martensita. Com relação à velocidade de resfriamento, quanto mais 

alta a energia de soldagem, mais lenta esta será e, consequentemente, menor a possibilidade 

de formação de martensita. 
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Alguns trabalhos realizados na literatura com superligas a base de níquel indicaram 

principalmente a forma­«o de estruturas martens²ticas nas descontinuidades das ZPMôs. 

Dupont e Kusko (2007) estudaram a formação da camada martensítica em soldas de materiais 

dissimilares. Os autores afirmam que esta camada está localizada dentro da zona parcialmente 

misturada e apresenta contínua variação de composição química entre o metal de base e o 

metal de solda. Esta variação ocasiona mudanças nas propriedades mecânicas da interface 

revestimento/substrato e é parcialmente responsável pela falha prematura de soldas 

dissimilares em temperaturas elevadas. A utilização de metal de adição a base de níquel 

produziu camadas mais finas de martensita (1-3 µm) em comparação a soldagem com aço 

inoxidável (30-37 µm), Figura 4.16. 

 

Figura 4.16 - Micrografias ópticas da camada de martensita observada em soldas usando os metais 309L 

(a) e o IN625 (b) para preenchimento. 

 

 

 

 

 

 

Fonte: Dupont e Kusko, 2007. 

 

A observação da ZPM formada entre a superliga Hastelloy C276 e o aço carbono 

através da microscopia óptica e do MEV apresenta uma estrutura preferencialmente 

martens²tica nas descontinuidades do tipo ñpraiaò, Figura 4.17. A descontinuidade do tipo 

ñpen²nsulaò, por exemplo, n«o apresenta mudan­a estrutural em compara­«o ao metal de base, 

Figura 4.18.  
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