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RESUMO

LOPES, Jorge Teéfilo de Barros. Influéncia da presenca de fases frdgeis e da temperatura nas
propriedades de propagacdo de trinca por fadiga do aco inoxiddvel duplex UNS $31803.
Campinas: Faculdade de Engenharia Mecanica, Universidade Estadual de Campinas, 2006.
155 p. Tese (Doutorado).

Os acos inoxidaveis duplex ( “duplex stainless steels — DSS”) fazem parte de uma classe de
materiais com microestrutura composta por duas fases, normalmente a ferrita e a austenita, com
fracdes volumétricas aproximadamente iguais. Estes materiais se caracterizam por apresentarem
excepcional combinagdo de propriedades mecénicas, aliada a uma excelente resisténcia a corrosao
sob condi¢Oes criticas de trabalho, o que os torna uma alternativa disponivel aos acos inoxidaveis
austeniticos. Por esse motivo, os acos inoxiddveis duplex possuem um vasto campo de aplicacdes;
no entanto, no que pese a versatilidade desses acos, proporcionada pela interessante combinacao
de elevadas propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo, eles sio menos apropriados que
0s austeniticos para aplicacdes acima de +250°C, devido a precipitacdo de fases frageis, e abaixo
de —50°C, em virtude da fragilidade associada a fase ferrita. Em vista dessas limitagcdes, o presente
trabalho pretende estudar o comportamento do ago inoxiddvel duplex SAF 2205 (UNS S31803),
no que se refere a taxa de propagacao de trinca por fadiga e mecanismos de fratura na propagacao
de trinca por fadiga, quando submetido a diferentes temperaturas e a variagdo na sua
microestrutura pela precipitacdo de fases frageis, proporcionando, dessa forma, a andlise da
influéncia desses dois fatores limitantes do uso do material em termos de propriedades mecanicas.
Foram realizados ensaios de propagacdo de trinca por fadiga em trés temperaturas (ambiente, —20°
e —50°C), com o material solubilizado e em quatro outras condigdes microestruturais com
crescentes fracdes de fases precipitadas, principalmente Sigma e Chi. A fracdo volumétrica dessas
fases foi obtida por meio de tratamentos isotérmicos a 850°C nos tempos de 5, 20, 35 e 100
minutos, tendo os seus valores variados entre 0,7% e 8,6%. Para a caracterizagdo microestrutural
do material foram utilizadas as técnicas de microscopia Otica e microscopia eletrOnica de
varredura. Com relacdo a resisténcia a propagacdo de trinca por fadiga, observou-se um aumento
para valores iniciais de 4K em todas as condi¢Oes estudadas; todavia, a inclinagdo da curva,
medida por meio do parametro m da equacdo de Paris-Erdogan, aumentou com a elevacdo da
fracdo volumétrica das fases precipitadas de tal forma que, na condi¢do mais extrema,
correspondente ao valor médio de 8,6% dessas fases, a taxa de propagacdo de trinca nos pontos
finais da condi¢c@o de validade do ensaio atingiu um valor superior em cerca de trés vezes ao da
condicdo ndo tratada, considerando valores proximos de AK. A temperatura, por sua vez,
influenciou no sentido de também diminuir a taxa de propagacdo de trinca, principalmente na
temperatura de —50°C, e aumentar a inclinacdo das curvas, proporcionando valores nas taxas de
propagacdo aproximadamente iguais nos pontos finais de validade dos ensaios. Em relagdo aos
mecanismos de fratura observou-se a fratura tipo alveolar, com tendéncia para aparéncia de
clivagem pelo aumento da quantidade de fases frageis, ndao tendo sido observadas modificacdes
considerdveis no aspecto das superficies de fratura dos corpos de prova ensaiados em
temperaturas negativas nos niveis em que foram adotadas neste trabalho.

Palavras-chave: Fadiga, aco inoxiddvel duplex, tratamento térmico.



Abstract

LOPES, Jorge Tedfilo de Barros. Influence of the presence of the brittle phases and of the
temperature on the fatigue crack propagation properties of the duplex stainless steel UNS
$31803. Campinas: Faculty of Mechanical Engineering, State University of Campinas, Sao
Paulo State, Brazil. 2006. 155 p. Doctoral Thesis.

Duplex stainless steels (DSS) are part of a materials class with microstructure composed by
two phases, usually ferrite and austenite, which are present in approximately equal volume
fractions. These materials are characterized by an exceptional combination of mechanical
properties and an excellent corrosion resistance under critical conditions of work, that make them
an available alternative to the austenitic stainless steels. For that reason, the duplex stainless steels
have a wide field of applications; however, despite their versatile’s nature, provided by the
interesting combination of high mechanical properties and corrosion resistance, they are less
appropriate than the austenitics for applications above +250°C, due to precipitation of brittle
phases, and below —50°C, due to fragility associated to the ferrite phase. Because of those
limitations, the present work purposes to study the behavior of the duplex stainless steel SAF 2205
(UNS S31803), concerning to the fatigue crack propagation rate and fracture mechanisms in the
fatigue crack propagation when submitted to different temperatures and the variation in its
microstructure, for the precipitation of brittle phases, providing, in that way, the analysis of the
influence of those two factors that restrict the use of the material in terms of mechanical
properties. Fatigue crack propagation tests were conduzed at three temperatures (+24°C, —20°C
and —-50°C), and under five material conditions (annealed and four microstructures with an
increasing fraction of precipitate phases, mainly Sigma and Chi). The volume fraction of those
phases was obtained from isothermal heat treatments for 850°C in the times of 5, 20, 35 and 100
minutes, having its values varied between 0.7% and 8.6%. The microstructural characterization
was obtained by using optical and scanning electron microscopies. In regard to the fatigue crack
propagation resistance, was observed an increase for initial values of 4K in all the studied
conditions. On the other hand, the slope of the curve, measure by means of the parameter m of the
Paris-Erdogan equation, it increased with the elevation of the volume fraction of the precipitated
phases, in such a way that, in the most extreme condition, corresponding to the medium value of
8.6% of those phases, the fatigue crack propagation rate in the final points of the condition of
validity of the tests reached a value in about three times higher them the non treated condition,
considering values of 4K approximately the same. In its turn, the temperature decreased the crack
propagation rate, mainly in the temperature of —50°C, and increased the slope of the curves,
providing approximately the same value in the propagation’s rates in the final points of validity of
the tests. The fracture mechanism alveolar with trend for appearande cleavage was observed with
increasing the fraction of brittle phases. The aspect of the fracture surfaces didn't present
considerable modifications with the decrease of the test temperature at the levels in that were
adopted in this work.

Keywords: Fatigue, duplex Stainless Steel, heat treatment.



Sumario

LiSta de FIZUTAS .ottt e e et e e e e e e et eeeeeeas v
LiSta de TaDCIAS ....eeeeriiiiiiiiiiiie et et e e X
INOMENCIATUTA ... e e e e e sree e e e sanaeeees X1
| 18016 L1 Lo [0 S PP UPPPPPPPPPPRN 1

L. 1= ODBJEEIVOS ittt ettt ettt e e e e ettt e e e e e e et a et e e e e e e saanbbbaaeeeeeeeas 4
2- ReViSA0 DIDHOGIATICA ...ceeeieiiiiiiiiiiiiieeeee et e e 6

2.1- O Aco Inoxidavel: ASPECtOS GETALS .....ceevvuueiiiiiiieeeeeiiiiiiiiteeee e e e et e e e e e e e e 6

2.2- Propagacao de Trinca por Fadiga nos Metais: Consideragdes Tedricas e Préticas 11

2.2.1- A fadiga MECANICA ..eeoeuuiiiiiiiiieee ettt e e et e e e e e e 11
2.2.2- Procedimentos para o estudo da fadiga ...........ceeeeeeeiiiiiiiiiiiiiiiiien, 14
2.2.3- Leis fundamentais de propagacao de trinca por fadiga ...........ccceeeeeeeeennnnnns 15
2.2.4- Fatores que influenciam a taxa de propagacdo de trinca por fadiga.............. 23
2.2.5- Mecanismos de fratura na propagacdo de trinca por fadiga ............cceueeeeee. 31
2.2.6- Fechamento de TrINCA .........eeeeiiiiiiiieiiiieeieiiiee et 36



2.2.7- Correlagdo entre o espagamento das estrias com o crescimento

macroscopico das trincas de fadiga ...........cccceeeeeiiiiiiiiiiiiiiiieen 39

2.2.8- O ensaio de propagacdo de trinca por fadiga .........coecuveeviieeiiiiiniiiiiiiieeennnn, 42
2.3- O Aco InOXIdAVEl DUPIEX ...coeeiiiiiiiiiiiiiiiieeeeieeee e 48
2.3.1- Aspectos gerais dos agos inoxidaveis duplex .......cccccoevvviiiiieiiieiiinnniiniinen. 51
2.3.2- Precipitacdo de fases nos acos inoxidaveis duplex .........cooeeuvviiieeeeeennnnnnne 63

2.3.3- Taxas e mecanismos de fratura na propagacdo de trinca por fadiga nos

acoS MNOXIAAVEIS AUPIEX ..oeeerrvriiiiiiiiiiiieieieieeee e 68

3- Material e Procedimento Experimental .............coooiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeeeeeieeeeee e 73

Bo1- MAAETIAL e e 73

3.1.1- Condi¢des microestruturais do aco inoxidavel duplex ...........cccceevviinnnnnee. 75

3.2- Andlise mMICTOESIIULUTAL ........ceiiiiiiiiiiiiiiii e 77

3.2.1- Microscopia Optica (MO)...........ovueueueeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeesesen e 78

3.2.1.1- Caracterizagdo de fases e precipitadoS.........coevuvvvirieeeeeeerniiinieneee. 78

3.2.1.2- Fragdo volumétrica (FV) das fases precipitadas ............cccceeeeeeennn. 78

3.2.2- Microscopia eletronica de varredura (MEV) .......cccccoiiiiiiiiiiiiiieees 79

3.3- Andlise fractO@rafiCa .......vevieiiiiiiiiiiiiiiiieeee e 80

3.4- Ensaios de propagacao de trinca por fadiga ...........eeeeeeeiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeen 80
3.5- Correlagdo entre espacamento de estrias € o crescimento macroscopico das trinca

e FAAIZA .ot e e e 88

4- Resultados € DISCUSSOES .......ccerruuriiiiriiiiieeeiiiieeeeiteee et e e e et e e e e e e senneeees 90

4.1- ConsideragOes PreliMiNares ............eeeeeeeeerriiiiiiiieeeeeeeriiieteeeeeeeessiiieeeeeeeeeessnnanes 90

4.2- Analise MICTOESIIULUTAL .......uiiiiiiiiiiiiiiiec e 91



4.2.1- Microscopia Optica (IMO) ......euviiiiiiiiiiiiiiiiiiieeee e
4.2.2- Microscopia eletronica de varredura (MEV) ...
4.3- Comportamento a propagacgdo de trincas por fadiga ..........ccccceeevvviiiiiiiieeieennnnnnn.
4.4- Micromecanismos de fTatlura .........c..eeeeriiieieiniiiieeenieee e

4.5- Correlacdo entre a propagacao macroscopica da trinca de fadiga e o espacamento
EIIETE ESETIAS ..uevteeeeiirieee ettt e e e ettt e e ettt e e e s bt et e e sttt e e e e sabreeeeenaebeeeeesanneeeeesnnneeeenaes

5- Conclusdes e Sugestdes para trabalhos fUtUros ..........ccooevviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeeeees
5.1 CONCIUSOES ...ttt et e e e e e et e e e s e e e nanaeeeenaes

5.2- Sugestdes para trabalhos fUtUIOS ..........ccoiiiiiiiiiiiiiiiiiieeiiie e

Referéncias bibIOGIAfICAS ........ueeiiiiiiiiiiiiiiiiiee e e

ANEX0- REIALOTIOS A€ ENSAIOS ovvviiiniireeiiiet ittt et e et e et e et e e eaeeetaeeeanseesaeeeanees



Lista de Figuras

2.1-
2.2-
2.3-
2.4-
2.5-
2.6-
2.7-
2.8-
2.9-
2.10-

2.11-
2.12-

2.13-
2.14-
2.15-
2.16-
2.17-
2.18-
2.19-
2.20-

Efeito do teor de cromo sobre o campo austenitico do sistema Fe-C .......................
Sec¢des uniformes dos diagramas de fases Fe-Cr-Ni para vérios teores de cromo .....
Diagrama de fase Fe-Cr .....ooouuiiiiiiiiiiiii e
Propagacdo microscépica e transgranular de uma trinca de fadiga .............ccceeeeeeen.
Efeito do nivel de tensdo aplicado na taxa de propagacdo de uma trinca por fadiga

Propagacdo de trinca por fadiga sob amplitude de carga constante ..........................
Aspecto tipico da relacio da/dN—AK ...........ccooumiioiiiiiiiiiiiiiiiiiiiteeee e
Grafico representativo da aplicagdo de carga para a determinacio de da/dN ...........
Representacdo esquematica da influéncia do meio ambiente e freqiiéncia ...............

Representacdo esquematica da influéncia da razdo de carga (R) na taxa de
crescimento de trinca Por fadia ........ooeveiiiiiiiiiiiiiiii e

Modo de propagacao da trinca de fadiga em uma placaem modo I .........................

Representacdo esquemadtica da influéncia da espessura (B) no coeficiente m da lei
E PATIS .o e e e

Superficies de fratura apresentando €SLrIAS ............eeeeeeerriiiiiiiiieeeeeeriiiiiiieeeeeeeeenaens
Superficies de fratura do aco inoxiddvel 305 em funcdo de 4K ...........cceeevveeeeeennnnnnns
Possivel mecanismo de crescimento de trinca por fadiga e formacdo de estrias

Fechamento de trinca durante a propagacao de trinca por fadiga ...........ccccvvvveeeeennn.
[lustracao esquematica de varios mecanismos de fechamento de trinca ...................
Corpo de prova tipo C(T) couueeiiiiiiiieeeeeei et e e e e
Detalhes do entalhe e requisitos da Pré-trinca ..........cceeeeeeerrniiiiiiieeeeeeenniiiiieeeeeeennn

Corpo de prova esquemdtico apresentando os pontos de localizagdo do
extensOmetro referenciados na Tabela 2.2 .........coooviiiiiiiiiiiiiiiiiiiiie e

Y

13
16
17
18
18
25

27
29

30
32
34
35
37
39
44
44



2.21-
2.22-
2.23-
2.24-
2.25-
2.26-
2.27-

2.28-

3.1-

3.2-
3.3-

3.4-

3.5-

3.6-
3.7-

4.1-
4.2-
4.3-

4.4-

4.5-
4.6-
4.7-
4.8-
4.9-

Secdo transversal do sistema Fe-Cr-C para 6% de cromo ...........cceeeeeeeeeeennnennnnen.
Secdo transversal do sistema Fe-Cr-C para 12% de cromo ...........cccceeevviviviineeeeennnn.
Secdo transversal do sistema Fe-Cr-C para 18% de cromo ...........ccccceeevviiviinieeennnnn.
Efeito do niquel sobre a estrutura de uma liga com 18%CT .........c.euvvvvieeiiiiniininnen.
Secdo transversal do diagrama Fe-Cr-Ni para 70% de ferro ...........occcvvvveeeeeeennnnnnn.
Diagrama de Schaeffler ...........c.ouuiiiiiiiiii e

Comparagdo entre a resisténcia ao impacto de acos inoxiddveis duplex e
AUSTETITICO . ¢ e etteee ettt ettt ettt e et e e st e e st e e e e saene e e e e seneeeeenannee

Diagrama de precipitagdo do aco inoxidavel duplex UNS S31803 ........cccccvveeeennnee.

Registro da temperatura do termopar e do controlador do forno em fun¢do do
tempo, para o tratamento térmico na condig@0 C4 ..........c.evvviiiiiiiiiiiiiiiiieieeee e

Simbologia dos planos e dire¢des em relagdo a chapa do material ...........................

Dimensdes (em milimetros) e geometria dos corpos de prova de propagacdo de
triNCA POT AAIZA «ooeeieiiiiieiee et e e e e e e

Miquina de ensaio MTS com o corpo de prova e o extensOmetro devidamente
INSEAIAAOS ..eeiineiiiiie e

O extensometro utilizado nos ensaios, € o corpo de prova instalado no respectivo
dispositivo de fiXagao Na MAQUING .......eeeeerrrriiiiiiiiiieeeeeeiiiiiieeeee e e e e eeeeeeeeaaes

Camara climética da MTS utilizada para os ensaios em baixas temperaturas ...........

Desenho do dispositivo de fixa¢do do corpo de prova na maquina de ensaio ...........

Material na condi¢do C0, ataque eletrolitico com 4cido oxdlico. MO. .....................
Material na condi¢ao CO, ataque eletrolitico com KOH. MO. .......cc.cccooiiiiiiiieennnnn.

Material na condicdo CO, ataque eletrolitico com &4cido oxdlico; observagdao do
plano T com a direcdo L na horizontal e a direcdo S na vertical. MO. ....................

Material na condicao CO, ataque eletrolitico com KOH; observacdo do plano T
com a dire¢do L na horizontal e a direcdo S na vertical. MO ............cccccoevvviinnnnen.

Material na condi¢do C1, ataque eletrolitico com 4cido oxdlico. MO ......................
Material na condi¢do C1, ataque eletrolitico com KOH. MO ........ccccccooiiiiiiiieenennn.
Material na condi¢do C4, ataque eletrolitico com 4cido oxdlico. MO ......................
Material na condi¢do C4, ataque eletrolitico com KOH. MO .........cccccooiiiiiiiiienennn.

Micrografias do material dispostas seqiiencialmente nas diversas condigdes de
tratamento, ataque eletrolitico com 4cido 0xadlico. MO ..........cccevvviieiiiiniiiiiiiieceennn.

76
77

82

83

83
86
87

91
92

92

93
94
94
95
95



4.10-
4.11-

4.12-

4.13-

4.14-

4.15-

4.16-

4.17-

4.18-

4.19-

4.20-
4.21-

4.22-

4.23-

4.24-

4.25-

4.26-

4.27-

Evolugdo da FV das fases com o aumento no tempo de tratamento térmico ............ 99

Composi¢ao microgréfica tridimensional dos planos do material na condi¢ao CO,
com observacdo por elétrons retroespalhados em amostra somente polida .............. 100

Material na condicdo C4 com a observacio do plano L por elétrons
retroespalhados em amostra somente polida ..............ceeeveiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeen 100

Regido II da curva de propagacgdo de trinca por fadiga para o aco UNS S31803 na
condicao CO e temperatura amMDbIENLE ..........cceeerrrrriiiiriieeeeeerniiiiiieeeeeeeeeeeiinrreeeeeeeens 103

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para o material na condicio CO,
temperatura ambiente e diferentes valores de AK inicial. ..........cccoovviiiiiiiieinennnnin. 104

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para o material na condicio C2,
temperatura ambiente e diferentes valores de AK inicial ...........ccccoovviiiiiiiiiinennnnnn. 105

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para o material na condi¢cdo C4,
temperatura ambiente e diferentes valores de AK inicial ............ccoovviiiiiiiiiennnnnnnn. 105

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga, obtidas para as diversas condicdes
microestruturais € temperatura amMbICNLE .............eeeeeereerriiiiiiiieeeeeeeriiiiieeeeeeeeenaens 106

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga estendidas, obtidas para as diversas

condicdes microestruturais € temperatura ambIENLE ...........eeeeeerrrriiiririeeeeeernniiieeneee 107
Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para as condi¢des microestruturais

eXtremas CO € C4 ...t 109
Curvas de propagacgao de trinca por fadiga em funcido de 4K nominal e 4K,;........... 111

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para as condi¢des extremas, a mesma
1453 1010]S) ;111 i RO TSP PPTP PP 111

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para a condicio CO nas trés
temperaturas analSAAAS .........oovviiiiiiiiiiiie et e e e e e 112

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para a condicio C2 nas trés
temperaturas analiSAAAS. ........eevviiiiiiiiiiiie e e e e e 113

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para a condicio C4 nas trés
temperaturas analSAAAS .........oovviiiiiiiiiiiie e e e e e e 113

Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para as condi¢des CO a +24°C e C4 a
50%C ettt ettt et sb e e es 114

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacdo de trinca
por fadiga na condi¢do CO e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=193 MPAIN oo, 116

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacdo de trinca
por fadiga na condi¢do CO e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=25 MPAIN oo, 116

vi



4.28-

4.29-

4.30-

4.31-

4.32-

4.33-

4.34-

4.35-

4.36-

4.37-

4.38-

4.39-

4.40-

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacdo de trinca
por fadiga na condi¢do CO e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=A4,1 MPAIN oo,

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagagdo de trinca
por fadiga na condi¢do CO e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=73,3 MPa.m” (valor fora do limite de predominancia eldstica do material) ......

Identificacdo das fases ferrita e austenita na superficie de fratura de um corpo de
prova na condi¢@o CO, utilizando-se andlise por AED ........ccccoeviiiiiiiiiiiiiiiniiiiineee,

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagagdo de trinca
por fadiga na condi¢do C4 e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=18.2 MPAIN oo,

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacdo de trinca
por fadiga na condi¢do C4 e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=22.5 MPAIN oo,

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagagdo de trinca
por fadiga na condi¢do C4 e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=24,1 MPAIN oo,

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacdo de trinca
por fadiga na condi¢do C4 e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=35,1 MPAIN oo,

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagagdo de trinca
por fadiga na condi¢do C4 e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=A8.6 MPAIN oo,

Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagagdo de trinca
por fadiga na condi¢do C4 e temperatura de +24°C, na posi¢do correspondente a

AK=62.3 MPAIN oo,

Imagens seqiienciais comparativas das secOes fraturadas de corpos de prova de
propagacdo de trinca por fadiga nas condicoes CO e C4, respectivamente, e
temPEratura de +24°C ..o e e et e e e

Imagens da secdo fraturada de corpos de prova de propagacdo de trinca por fadiga
na condi¢do CO e temperaturas de —20°C e —50°C, para trés valores seqiienciais de
AK aproximadamente iguais para as duas tEmMPEraturas ...........ceeeeeerrvvuvvvvreeeeeeennnnnnns

Imagens da secdo fraturada de corpos de prova de propagacdo de trinca por fadiga
na condicio C4 e temperaturas de —20°C e —50°C, respectivamente, para trés
valores seqiienciais de 4K aproximadamente iguais nas duas temperaturas .............

Diagrama correlacionando a curva obtida no ensaio de propagacdo de trinca por
fadiga de um dos corpos de prova na condi¢do solubilizada e temperatura de
+24°C, com os pontos calculados a partir dos espacamentos entre estrias
observadas na andlise das fractografias ............oooccvuiiiiiiiiiiiiiiiiiiie

vii

117

117

118

119

120

120

121

121

122

123

124

125



4.41- Imagens da superficie de fratura obtida por MEV, de um dos corpos de prova na
condicao solubilizada (CO) e ensaiado a temperatura de +24°C .........ccccceevrvvnirnnnnen.

4.42- Fractografia da secdo correspondente a 4K=49,9 MPa.m” mostrando a existéncia
de estrias e coalescimento de MICTOVAZIOS ......cevvuuvvrrrieeeeeeeiiiiiiiiieeeeeeeereiiiireeeeeeens

viii



Lista de Tabelas

2.1-
2.2-

2.3-

2.4-
2.5-

3.1-
3.2-
3.3-

3.4-
3.5-

4.1-

4.2-
4.3-

4.4-

Valores de C € m para ag0S ESLIULUTALS .....ceeeeerrriiiiiriirieeeeeeeniiiiiieteeeeeeeesniiieeeeeeeeeens 22
Coeficientes da flexibilidade para o corpo de prova tipo C(T) em fun¢do da posi¢ao

de fixagaA0 dO EXtENSOMELTO ..ceeeviiuiiiiiiiieeeeeeeiiiiee e e e e ettt e e e e e e et e e e e e e e e e 46
Fracdo volumétrica de fases intermetalicas (o + %) formadas em um ago inoxiddvel

duplex SAF 2205 ap6s varios tempos de envelhecimento (%) ..........ccceeereuveeenveennee. 66
Reagentes que podem ser utilizados para caracterizacdo de agos inoxiddveis ........... 67
Composigoes tipicas das fases medidas por AED (% em peso) ......coceuvvvvveeeeeeeennnnnns 68
Composi¢dao quimica do aco inoxiddvel duplex utilizado (% em peso) ..................... 74
Propriedades mecanicas do ago inoxidavel duplex utilizado ...........cccccvvviieeeeeiinnnnnnn. 74
Tratamento térmico das condi¢des microestruturais do material utilizado no

trabalho e a respectiva simbologia adotada ............ccccevviiiiiiiiiiiiiiiii e 75
Ataques eletroliticos utilizados para revelar a miCroestrutura ............cc.eeeveeeeeeeennnnnn. 78

Limites de resisténcia e de escoamento do ago inoxidavel duplex 2205, para as
condicdes microestruturais € de temperatura de ensaio ...........c.eeeeeeeeeerrriiiiieiieeeeennn. 88

FV das fases presentes no aco duplex do tipo 2205 pela utilizacdo do reagente 97
acido oxdlico eletrolitico e observacdo nos trés planos ...........cc.eeeeeeeeeevniiiieinieeeennnn.

Fracdo volumétrica média das fases precipitadas nas diversas condi¢des (%) ........... 98

Composi¢do quimica do material e das fases presentes no aco inoxidavel duplex
UNS S31803 por meio de AED em amostras somente polidas (% em peso) ............ 101

FV das fases presentes no aco duplex do tipo 2205, nas Condicdes CO e C4,
calculadas a partir das composi¢des do material e das fases obtidas por meio de
AED em amostras somente POLAAS ........c.coovriiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeee e 102



4.5- FV das fases presentes no aco duplex do tipo 2205, nas condi¢cdes CO e C4,
obtidas por microscopia ética e a partir das composicdes do material e das fases por
meio de AED em amostras somente polidas .............eeeeeeiiiiiiiiiiiiiiiiiniiiniiiiieeeeenn 103

4.6- Valores dos parametros m e C para as diversas condi¢des de tratamento térmico e
ensaio realizado a temperatura ambIENE .............ueveieieeeiiiiiiiiiiieee e e e e 108

4.7-  FV de ferrita e austenita obtidas por meio de AED em varios pontos da superficie
mostrada na FIgura 4.28a .......ccooviiiiiiiiiiiiiiiieeeee e 119

4.8- Composi¢Oes quimicas da fase Sigma presente no aco inoxiddvel duplex UNS
S31803, na condi¢do C4 e temperatura de 24°C, obtidas por meio de AED ............. 122



Nomenclatura

Letras Latinas

s ZWZEORREORE®

comprimento da trinca

espessura do corpo de prova de propagagdo de trinca por fadiga
constante da lei de Paris

modulo de elasticidade

fator de intensidade de tensoes

Kelvin

plano do material (direcdo de lamina¢ao)
constante da lei de Paris

nimero de ciclos

carga

razdo de carga

segundos

plano do material (espessura da chapa)
plano do material (dire¢do transversal)
extensdo total da trinca

Letras Gregas

e aQ Q a< moxXR Q

fase Alfa (ferrita)

fase Chi

fase Delta (ferrita)

fase Epsilon (rica em Cu)

fase Gama (austenita)

fase Pi

fase Sigma

tensao

fase Tau

abertura do extensdmetro (COD)

Xi

[N]



Abreviagoes

2 ) -
ac —
AED -
°oC _
co -
c1 -
c2 -
C3 -
Cc4 -
CCC -
CFC -
COD -
C(T) -
CTOD-
da/dN -
FVv -
HC -
KC -
Kpax -

Kmin -

I<cl -
AK -
AKg -
AKey —
LT -

MET -
MEV -

MO -
Nt -
Puax -
Pmin -

Pcl -
AP -
APef -
PRE -

comprimento inicial (original) da trinca

comprimento critico da trinca

andlise da energia dispersiva

graus Celsius (centigrados)

condi¢do inicial do material solubilizado a 1060°C (1333 K)
condi¢do do material tratado a 850°C (1123 K) por 25 minutos
condi¢do do material tratado a 850°C (1123 K) por 40 minutos
condicao do material tratado a 850°C (1123 K) por 55 minutos
condi¢@o do material tratado a 850°C (1123 K) por 120 minutos
estrutura cristalina cubica de corpo centrado

estrutura cristalina cubica de face centrada

deslocamento de abertura da trinca

compacto em traciao

deslocamento de abertura da ponta da trinca

taxa de propagacdo de trinca por fadiga

fracdo volumétrica

estrutura cristalina hexagonal compacta

tenacidade a fratura em condicdes de tensdo plana

fator de intensidade de tensdes correspondente a abertura maxima
do extensOmetro

fator de intensidade de tensdes correspondente a abertura minima
do extensOmetro

fator de intensidade de tensdo na abertura da trinca

fator de intensidade de tensdo de fechamento da trinca
amplitude do fator de intensidade de tensdao

amplitude do fator de intensidade de tensdo limite

amplitude do fator de intensidade de tensdo efetivo

plano de fratura (plano de laminacdo com propagac¢do da trinca
na direcdo transversal)

microscopia eletrOnica de transmissao ou

microscopio eletronico de transmissao

microscopia eletronica de varredura ou

microscopio eletronico de varredura

microscopia dtica ou microscopio 6tico

numero de ciclos até a fratura

carga maxima correspondente a abertura maxima do extensémetro
carga minima correspondente a abertura minima do extensdmetro
carga de abertura da trinca

carga de fechamento de trinca

amplitude de carga

amplitude de carga efetivo

“pitting resistance equivalent”

limite de escoamento

Xii

[mm]

[mm]
[m/ciclo]

[MPa.mm”]
[MPa.mm”]

[MPa.mm”
[MPa.mm
[MPa.mm
[MPa.mm
[MPa.mm
[MPa.mm

SRR

]
]
]
]
]
]

[N
[N
[N
[N
[N
[N

— e e e e

[MPa]



Sy — limite de escoamento pelo critério de 0,2% de deformagao plastica

Syio  — limite de escoamento pelo critério de 1,0% de deformacao plastica
Su — limite de resisténcia a tragao
TL - plano de fratura (plano transversal com propagacdo da trinca
na direcdo de laminagdo)
ZTA - zona termicamente afetada de juntas soldadas
473 — fase gama (austenita secunddria)
Umax — abertura mdxima do extensdmetro
Umin — abertura minima do extensdmetro
Siglas
AISI - “American Iron and Steel Institute”

ASME - “American Society of Mechanical Engineers”
ASTM - “American Society for Testing and Materials”

DIN  — “Deutsche Industrie-Normen”
SAE - “Society of Automotive Engineers”
UNS - “Unified Numbering System”

Xiii

[MPa]
[MPa]
[MPa]



Capitulo 1

Introducao

Os acos inoxidaveis duplex (“duplex stainless steel — DSS”) fazem parte de uma classe de
materiais com microestrutura composta por duas fases, sendo estas normalmente a ferrita e a
austenita, com fracdes volumétricas aproximadamente iguais. Esses materiais se caracterizam por
apresentarem excepcional combinacdo de propriedades mecanicas, aliada a uma excelente
resisténcia a corrosdo sob condi¢des criticas de trabalho, o que os torna uma alternativa disponivel
aos agos inoxiddveis austeniticos convencionais. Outra vantagem dos acos inoxiddveis duplex em
relacdo aos austeniticos, estd no fato deles possuirem menor conteido de niquel, tornando-os mais
atrativos do ponto de vista econdmico em muitas aplicagdes (KARLSSON, 1985), haja vista que
sendo o niquel um elemento relativamente caro, a diminuicdo no seu conteido favorece uma
reducdo no custo do ciclo de vida desses materiais comparativamente aos seus concorrentes mais
diretos, os austeniticos. As boas propriedades mecanicas desses acos sdo devido a sua estrutura
duplex: a ferrita € responsdvel pela resisténcia mecanica, enquanto que a austenita assegura a
tenacidade do material (FLOREEN & HAYDEN, 1968). A exata quantidade de cada fase
presente na microestrutura pode ser conseguida em termos da quantidade dos principais elementos
de liga (Cr e Ni). A concentracdo desses elementos € ajustada usando o diagrama de equilibrio
ternario Fe-Ni-Cr, para obter uma microestrutura consistindo de iguais quantidades de ferrita e
austenita. Além desses, outros elementos, como o N, Mo, Cu, Si, Mg e W, podem ser adicionados

a liga para controlar o balango estrutural e introduzir caracteristicas de resisténcia a corrosao.



Por esses motivos, os acos inoxiddveis duplex possuem um vasto campo de aplicagdes,
principalmente nas industrias quimicas e petroquimicas (IACOVIELLO et al., 1999, CAPELLO et
al., 2002), nas industrias de polpa e papel IACOVIELLO et al., 1999), nas industrias de geracdo
de energia (CHEN et al., 2002), em reatores nucleares (TSENG et al., 2003), em equipamentos
de controle de poluicdo (MATEO et al., 2002) e nos campos de alimentos e biomédico.

No entanto, no que pese a versatilidade desses acos, proporcionada pela interessante
combinacdo de elevadas propriedades mecénicas e de resisténcia a corrosao, associadas ao baixo
custo relativo, eles sdo menos apropriados que os austeniticos em aplicagdes acima de +250°C,
devido a precipitagdo de fases que fragilizam a ferrita, e abaixo de —50°C, em virtude da ferrita

absorver pouca energia na fratura em baixas temperaturas.

A ferrita apresenta maior suscetibilidade as transformacgdes de fase do que a austenita, em
virtude do maior coeficiente de difusdo associado a sua estrutura cristalina (CCC) e a alta
concentracdo de Cr e Mo nela dissolvidos (DUPOIRON & AUDOUARD, 1996; ZUCATO et al.,
2002). Como conseqiiéncia da instabilidade da ferrita, as fases secundarias podem ser formadas na
faixa de temperatura de 300°C a 1000°C, durante recozimento isotérmico ou tratamento térmico
incorreto. Nessa faixa de temperatura, os seguintes precipitados t€m sido observados em adicao a
ferrita e a austenita: ¢ (Sigma), Cr,N (nitreto de cromo), y» (austenita secundaria), x (Chi), R,
nitreto 1, € (Cu), M;C; e M»;Cs (JOSEFSSON et al., 1991; ZUCATO et al., 2002). Outros
precipitados como as fases de Laves (1) e G e carbonetos como o M¢C também t€m sido
relatados, porém em menor escala. A fase Sigma € de importancia fundamental, pois devido ser
uma fase dura e fragil, a sua formacdo causa a perda de tenacidade do material, como também
influencia o seu comportamento a corrosdo; além disso, ela apresenta a cinética mais rdpida no
intervalo de temperaturas atingido durante a soldagem ou processos termomecanicos (PADILHA,
1994; KOBAYASHI, 1995). Dessa forma, os tratamentos térmicos, bem como a soldagem dos
acos inoxiddveis duplex, exigem cuidados especiais € conhecimento prévio dos processos de
precipitacdao de fases frageis, visto que a perda de tenacidade provocada pela presenca dessas
fases, pode resultar em problemas quando da utilizacdo de pecas € componentes tratados ou

soldados.



A boa soldabilidade é outra vantagem atribuida aos acos inoxiddveis duplex atuais,
comparando-se a certos tipos de acos austeniticos comuns; todavia, a perda de resisténcia a
corrosdo e a fragilizacdo desses materiais, decorrentes do que foi exposto anteriormente, poderdo
se manifestar caso ndo sejam seguidos os procedimentos de soldagem adequados (KARLSSON et

al., 1995).

Com relagdo a temperatura de trabalho, vérios estudos tém sido desenvolvidos com o
objetivo de verificar a influéncia dessa varidvel no comportamento mecéanico dos agos inoxiddveis
duplex. PINTO (2001) desenvolveu um trabalho no aco inoxidavel duplex UNS S31803, com a
finalidade de estudar o comportamento mecéanico e os micromecanismos de fratura desse material,
sob a influéncia tanto da temperatura de ensaios como da presenca de fases frageis precipitadas. O
comportamento mecanico do material foi avaliado por meio das propriedades mecanicas de
resisténcia mecanica, ductilidade, tenacidade, tenacidade a fratura e dureza, quantificadas por
parametros extraidos dos ensaios mecanicos de tracdo, dureza, impacto e tenacidade a fratura,
com o objetivo de se verificar quais os parametros/ensaios/propriedades que melhor detectariam
os efeitos da temperatura e da fragilizacdo metaldrgica no comportamento mecanico do material.
Utilizando corpos de prova com fragcdes volumétricas crescentes de precipitados, obtidas por meio
de tratamentos térmicos controlados, e ensaiados nas temperaturas de +24°C, —20°C, -50°C e —
90°C, ele concluiu que essas varidveis proporcionam uma influéncia considerdvel no
comportamento mecanico € nos micromecanismos de fratura do material. No entanto, nada foi
feito em termos do comportamento do aco inoxiddvel duplex UNS S31803 a propagacdo de trinca
por fadiga, bem como sobre os micromecanismos de fratura relacionados com esse processo,

quando o material € submetido a tais condi¢des, 0 que motivou o trabalho ora desenvolvido.

O fendmeno da fadiga mecanica €, atualmente, uma das maiores preocupacdes dos
profissionais que atuam nas 4reas de projetos, constru¢do e manutengdo de mdquinas,
equipamentos e estruturas. A medida que o desenvolvimento tecnolgico incorporou novos
componentes € equipamentos como, por exemplo, nas industrias automobilistica e aerondutica,
submetidos continuamente a esfor¢os dindmicos e a vibragdes, o fendmeno da fadiga passou a

representar mais de 90% das causas de falhas em servico de componentes metdlicos. Esse



fendmeno ocorre apds um tempo considerdvel do material em servico e sem aviso prévio, sendo
comum em componentes estruturais de veiculos terrestres e aeronaves, pas de turbina, molas,
lancas de guindastes, cabos de elevacdo e outros componentes ou méaquinas, como também em
implantes biomédicos e produtos que estdo sujeitos constantemente a esforcos repetitivos na
forma de tracdo, compressdo, flexdo, vibracdo e expansdo e contragdo térmicas, além de outros.
Pela propria natureza do processo, algumas dessas falhas ocorrem de forma catastrofica,
proporcionando prejuizos materiais de grande monta e, principalmente, ocasionando indmeras

vitimas, dependendo do tipo de equipamento e/ou do local onde este estad sendo utilizado.

Sendo o aco inoxiddvel duplex um material de grande aplica¢do industrial, o conhecimento
do seu comportamento a fadiga € de fundamental importancia, haja vista que essas ligas sdo
submetidas, em virtude de suas préprias aplicacdes, a processos de soldagem e tratamentos
térmicos, bem como podem ser utilizadas em ambientes sujeitos a temperaturas das mais variadas
que, como ja mencionado, podem alterar de maneira significativa 0 comportamento mecanico

desse material.

1.1 Objetivos

Considerando o exposto, o presente trabalho objetiva estudar o comportamento de um ago
inoxidavel duplex SAF 2205, especificacio UNS S31803, em meio neutro, no que se refere a taxa
de propagacdo de trinca por fadiga e mecanismos de fratura na propagacdo de trinca por fadiga,
quando submetido a diferentes temperaturas de ensaio e a variagdo na sua microestrutura pela
precipitacdo de fases frageis. Este objetivo deverd ser alcangado por meio do desenvolvimento dos

seguintes passos:

a) Verificar a influéncia da precipitacdo de fases frageis nas taxas de propagacdo de trinca por
fadiga do material, com €nfase na precipitacdo da fase Sigma, sendo estudados para tal, além da
condicao solubilizada do material, como fornecido pelo fabricante, quatro outras condi¢cdes com
crescentes fracOes de fases precipitadas, para produzir diferentes graus de fragilizacdo, obtidas por

meio de tratamentos térmicos a 850°C nos tempos de 5, 20, 35 e 100 minutos;

b) Verificar a alteracdo nas taxas de propagacdo de trinca por fadiga do material em funcdo da



temperatura de ensaio, para todas as cinco condi¢des microestruturais mencionadas acima e nas
temperaturas ambiente, —20°C e —50°C, proporcionando, dessa forma, a andlise da influéncia
concomitante desses dois fatores limitantes do uso do material em termos de propriedades

mecanicas;

¢) Avaliar os mecanismos de fratura em funcdo das condi¢cOes microestruturais e temperaturas de

ensaio estudadas;

d) Comparar os dados experimentais da propagacdo da trinca por fadiga com dados obtidos por

andlise fratografica em MEV.



Capitulo 2

Revisao Bibliografica

2.1 O Aco Inoxidavel: Aspectos Gerais

Aco inoxidavel é o termo empregado para identificar uma familia de acos que contém o
elemento cromo em teores iguais ou superiores a 12% (BRESCIANI FILHO, 1986; BOTTREL
COUTINHO, 1992; PADILHA, 1994; SMITH, 1999)1, o que lhe confere a caracteristica de
elevada resisténcia a corrosdo. Este alto teor de cromo confere ainda aos acos inoxidaveis, elevada
resisténcia a oxidagcdo, o que faz com que sejam também utilizados em aplicagdes que requeiram
resisténcia ao calor e a fluéncia. De acordo com a teoria cldssica, nesses acos o mecanismo de
protecdo contra a corrosdo provocada pelo meio ambiente se dd pela formacdo de uma fina
camada de 6xido na superficie do material, conseqiiente do contato com o oxigénio do ar, a qual
apresenta caracteristicas de ser continua e muito aderente. Esse filme de oxido, por tais
caracteristicas, protege toda a superficie do aco inoxidadvel e, de maneira geral, a resisténcia contra

a corrosdo aumenta 2 medida que mais cromo € adicionado a liga.

Outros elementos, além do cromo, podem ser adicionados ao aco para que a sua resisténcia
a corrosdo seja elevada, tais como o niquel, o molibdénio, o vanidio, o tungsténio, entre outros,

adequando-o as multiplas aplicagdes, conforme o teor desses elementos.

! Alguns autores, como FREIRE (1983), ASKELAND &, PHULE (2003) e CALLISTER (2003), definem o valor
minimo de Cr no ago inoxidavel como sendo 11%.



No que pese a caracteristica protetora do cromo com relagdo a corrosdo, a presencga
crescente desse elemento diminui a capacidade da liga de ser endurecivel por témpera, pois torna
cada vez menor a regido de estabilidade da austenita, aumentando, conseqiientemente, a regido de
estabilidade da ferrita (elemento alfagéneo), conforme pode ser constatado pelo estudo do efeito
do cromo na zona austenitica do diagrama Fe-C, mostrado por meio da Figura 2.1. Nesse
diagrama, observa-se que a medida que o teor de cromo aumenta, a faixa de estabilidade da
austenita diminui, até praticamente desaparecer para cerca de 20% do elemento, concluindo-se,
portanto, que conforme o teor desse elemento € elevado, a composicao das ligas Fe-C-Cr, que

permitird a obtencdo de endurecimento total por t€mpera, fica reduzida a limites cada vez mais

estreitos.
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Figura 2.1 — Efeito do teor de cromo sobre o campo austenitico do sistema Fe-C (adaptada de
CHIAVERINI, 2002).

O niquel, por sua vez, tem o efeito contrario ao do cromo (elemento gamagéneo), pois a
medida que o seu teor € elevado, a zona de estabilidade da austenita aumenta a ponto de, com 8%
de niquel, para baixos teores de carbono, as ligas apresentarem estrutura austenitica mesmo a
temperatura ambiente. Assim, quando ambos os elementos estdo presentes, resulta uma situacao

de compromisso, e as duas formas alotrépicas, austenita e ferrita, podem se desenvolver nas suas



temperaturas apropriadas (CHIAVERINI, 2002). A Figura 2.2 permite observar o efeito

simultaneo dos elementos cromo e niquel na transformacao alotrépica do ferro.

De acordo com a microestrutura que apresentam a temperatura ambiente, € com a
possibilidade de endurecimento por precipitacdo, os acgos inoxiddveis existentes podem ser
classificados em quatro grandes grupos principais, facilitando a selecio do material e a sua
adequacdo ao tipo de aplicacdo exigida, os quais sdo denominados de ferriticos, martensiticos,
austeniticos e endureciveis por precipitacio (BRESCIANNI FILHO, 1986; BOTTREL
COUTINHO, 1992, SMITH, 1998). Entretanto, a classificacio mais simples e mais usada dos
acos inoxidaveis leva em consideracdo somente a sua microestrutura (CHIAVERINI, 2002) e,

dessa forma, apenas os trés primeiros grupos serdo aqui considerados.
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Figura 2.2 — Sec¢des uniformes dos diagramas de fases Fe-Cr-Ni para varios teores de cromo
(BAIN, 1932 apud CHIAVERINI, 2002).



Os acos inoxiddveis ferriticos sdo assim denominados porque a sua estrutura mantém-se
essencialmente ferritica (CCC, do tipo fero-a) apds os tratamentos térmicos normais. Esses acos
estdo compreendidos numa faixa de composi¢do de cromo ampla correspondente a fase alfa, com
cerca de 12 a 30% desse elemento, e possuem um teor de carbono maximo de 0,20%. O cromo,
que também apresenta estrutura CCC, como a ferrita-o, amplia a regido da fase o em detrimento
da fase 7y (austenita), tendo como conseqiiéncia a formacao de uma pequena regido de estabilidade
da austenita e um intervalo de composi¢do ampla de existéncia da ferrita no diagrama de fases Fe-
Cr (Figura 2.3). Assim, os agos ferriticos, por possuirem teores de cromo superiores a 12%, ndo
sofrem a transformacdo CFC — CCC durante o resfriamento, obtendo-se, para esses agos,

solucdes solidas de cromo em ferro-o desde temperaturas elevadas.
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Figura 2.3 — Diagrama de fase Fe-Cr (adaptada de METALS HANDBOOK — ASM, 1973).

Como ndo contém o elemento niquel, os acos ferriticos sdo relativamente baratos, sendo
utilizados principalmente em aplicagdes que necessitem de materiais de boa resisténcia a corrosao
e ao calor. De um modo geral, os acos inoxiddveis ferriticos podem ser utilizados em aplicacdes
que ndo requeiram endurecimento, pois como o teor de carbono € baixo, a faixa austenitica fica

totalmente eliminada e, em conseqiiéncia, esses acos ndo sao endureciveis por témpera.



Os acos inoxiddveis martensiticos sao fundamentalmente ligas Fe-Cr com teor de cromo
variando entre 12 e 17% e teor de carbono entre 0,15 e 1,00%. A adicio de carbono nesta
quantidade amplia a restrita regido da fase gama, tornando possivel a transformacdo martensitica a
partir da estrutura austenitica com o tratamento de témpera. Esses acos recebem a denominagdo
de martensiticos em virtude de possuirem a capacidade de desenvolver uma estrutura martensitica
quando submetidos ao tratamento de austenitizacdo e té€mpera. Em funcdo da estrutura
martensitica, tais agos apresentam elevada resisténcia mecanica e dureza; entretanto, a resisténcia
a corrosdo ¢ relativamente baixa quando comparada aos acos do tipo ferriticos e austeniticos.
Portanto, a selecdo entre um aco ferritico ou austenitico e um martensitico € feita em funcdo do
compromisso entre as propriedades mecanicas e a resisténcia a corrosao (BRESCIANI FILHO,

1986).

Os acos inoxiddveis austeniticos sao assim denominados em virtude de possuirem uma
estrutura austenitica (CFC, tipo ferro-y) mesmo a temperatura ambiente. S3o essencialmente ligas
terndrias Fe-Cr-Ni, contendo cerca de 16 a 25% Cr e 7 a 20% Ni. A presenca do elemento niquel,
que tem uma estrutura CFC, impede a transformacdo CFC — CCC no resfriamento, permitindo

assim que a estrutura CFC se mantenha a temperatura ambiente.

Os acos inoxidaveis austeniticos normalmente tém melhor resisténcia a corrosdao que os
ferriticos e os martensiticos. No entanto, se essas ligas forem soldadas ou resfriadas lentamente a
partir de temperaturas elevadas até o intervalo de 870°C a 600°C, elas podem se tornar suscetiveis
a corrosao intergranular, devido a precipitacdo de carboneto de cromo nos contornos de grao. Isto
pode ser evitado para alguns tipos de ago austenitico pela diminui¢cdo do teor de carbono para
cerca de 0,03% (tipo 304L) ou pela adicdo de um elemento de liga, tal como o nidbio (tipo 347),
para se combinar com o carbono da liga (SMITH, 1998; CHIAVERINI, 2002). A adi¢do de
molibdénio melhora a capacidade desses materiais de resistir a corrosdo em solugdes de cloretos

(corrosdo por pites).

Os acos inoxiddveis austeniticos apresentam elevada capacidade de deformacdo em funcdo

de sua estrutura cristalina CFC. Como estes materiais, por serem austeniticos, ndo sao
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endureciveis por témpera, o aumento da dureza e resisténcia mecanica somente serd possivel por
encruamento; entretanto, 2 medida que o teor de niquel aumenta, o efeito do encruamento €
menos pronunciado, tendo em vista a atuacdo estabilizadora deste elemento (CHIAVERINI,

2002).

A referéncia aos agos inoxidaveis pode ser feita através de varias normas internacionais ou
utilizando-se de especificacdes internas de alguns fabricantes desses materiais. Atualmente, uma
das designacdes mais utilizadas é a UNS (“Unified Numbering System”), a qual deve-se a
“American Society for Testing and Materials — ASTM” e a “Society Automotive Engineers —
SAE” (CHIAVERINI, 2002), e foi criada para unificar a designacdo e identificacdo de metais e
ligas metalicas em uso comercial nos Estados Unidos da América. No caso dos acos, esse sistema
unificado € composto de uma letra, que identifica a classe do ago, seguida de cinco algarismos,
onde os dois primeiros identificam o tipo de aco e os trés ultimos, o teor de carbono na liga. Na
sua maioria, os agos inoxidadveis sdo identificados pela letra “S”, e os acos inoxidaveis duplex
comumente referidos como 2205, em virtude dos seus teores de cromo e niquel (=22%Cr e
5%Ni), recebem a identificacio S31803. Outra norma recentemente bastante utilizada é a “DIN
Werkstoff Number”, em que os agos inoxiddveis do tipo 2205 sdo identificados como EN 1.4462.

Dentre as especificagdes internas de fabricantes, uma comumente referida € a da “AB Sandvik

Steel”, a qual identifica esse material como SAF2205.

2.2 Propagacao de Trinca por Fadiga nos Metais: Consideracoes Teoricas e Praticas

2.2.1 A fadiga mecanica

A American Society for Testing and Materials (ASTM, 1993) define a fadiga como sendo
um processo de alteracdo estrutural permanente, progressivo e localizado, que ocorre em um
material sujeito a condi¢des que produzem tensdes e deformacdes ciclicas em um ponto ou em
vdrios pontos, € que podem culminar em trincas ou fratura completa apés um niimero suficiente de
ciclos. Diz-se que o processo € progressivo, pois se verifica durante um certo periodo de tempo

ou uso do material — no que pese algumas fraturas ocorrerem bruscamente, os mecanisSmos
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envolvidos na ruptura do material podem estar presentes desde o inicio de servico da peca ou
estrutura —, e localizado, pois tem inicio em pequenas dreas do componente mecanico ou elemento
estrutural, onde existem tensdes e deformacdes elevadas, variacdes bruscas de geometria
(concentracdo de tensdes), tensOes residuais, imperfeicdes do material e diferenciais de

temperatura.

A fratura por fadiga sempre se inicia com uma pequena trinca que, sob aplicagdes repetidas
de tensdo, aumenta de tamanho. A medida que a trinca cresce, a se¢do transversal resistente da
peca diminui, resultando em um aumento de tensio na sec¢ao. Finalmente, € atingido o ponto onde
a secdo resistente remanescente ndo € mais capaz de suportar a carga aplicada e a peca ou
componente fratura. Portanto, para que haja fadiga € necessdrio que uma trinca seja nucleada em

uma determinada regido do material e que se propague, podendo conduzir a uma ruptura final.

Desta forma, o processo de fadiga pode ser dividido em trés etapas sucessivas (BRANCO,
1985 e 1986; GDOUTOS, 1993; HERTZBERG,1996): iniciacdo da trinca, caracterizando o que é
chamado de fase I do processo, composta pela nucleacdo e crescimento microscopico da trinca
(algumas vezes eliminada por defeitos ja existentes no material); propagacdo da trinca,
constituindo a fase II, caracterizada pelo crescimento macroscépico da trinca, associada com a sua
instabilidade; e ruptura final, correspondente a fase III do processo, na qual a taxa de crescimento
da trinca aumenta rapidamente conforme a instabilidade global do material se aproxima. A
existéncia e extensdo dessas fases dependem das condi¢des da carga aplicada, geometria do corpo

de prova, dimensao do defeito pré-existente e propriedades mecéanicas do material.

Na fase I, a trinca de fadiga, uma vez nucleada, propaga-se na direcdo em que a tensdo de
cisalhamento é maxima, conforme esquematicamente representado na Figura 2.4. Freqiientemente,
o crescimento da trinca nessa fase se da em um angulo aproximado de 45° no plano xy em relacdo
a direcdo de carregamento, o que corresponde a propagacdo do defeito inicial em planos sujeitos a
valores elevados da tensdo de cisalhamento. Quando a trinca da fase I atinge uma determinada
dimensdo, da ordem de alguns poucos didmetros de graos, ela muda de direcdo e passa a se

propagar macroscopicamente ¢ de uma maneira descontinua em uma direcdo normal a tensdo
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principal maxima, constituindo a fase II do processo, comportamento provavelmente governado
pelo valor da tensdao normal (BRANCO, 1986). Finalmente, atingido um valor critico do

comprimento da trinca, dd-se a ruptura instavel final correspondente a fase III do processo.
A transicdo da fase I para a II € geralmente atribuida a reducio da tensdo de cisalhamento
em relac@o a tensdo normal na vizinhanga da trinca (BRANCO, 1986), e estd associada a mudanca

do sistema de deslizamento simples para o multiplo (SWENSON, 1969).

A taxa de propagacdo da trinca na fase I é, em geral, muito pequena, da ordem de angstrons

por ciclo, comparadas com a taxa de propagacdo da fase 11, da ordem de pm por ciclo.

|

Direcdo de aplicacio da carga

= Fase | e Fasell

\-‘ Superficie livre

Figura 2.4- Propagacdo microscopica e transgranular de uma trinca de fadiga.

L J

Grande parte das trincas de fadiga propaga-se através dos grdos cristalinos (trincas
transgranulares); entretanto, no caso da resisténcia dos contornos de gridos ser baixa, pode

também ocorrer propagacdo das trincas de fadiga intergranular.
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2.2.2 Procedimentos para o estudo da fadiga

A preocupacdo com o fendmeno da fadiga reporta-se hd meados do século XIX (FROST et
al., 1974; BRANCO, 1986; DOWLING, 1993) quando, com o desenvolvimento das mdquinas a
vapor e transportes mecanicos € com 0 uso mais intensivo de equipamentos mecénicos, as falhas
nas partes moveis sujeitas a carregamentos repetidos, passaram a se tornar freqiientes, sem que os
conhecimentos da época pudessem explica-las. Os primeiros estudos conhecidos sobre fadiga sdo
de autoria do engenheiro alemdo August Wohler e foram realizados em eixos de locomotivas da
industria ferrovidria alema, os quais fraturavam com freqiiéncia nos anos de 1840 (BRANCO,
1985). A partir dai, um grande nimero de pesquisas estabeleceu a base para a elaboracdo de toda
a teoria denominada fadiga de alto-ciclo, que prescreve sob que combinag@o de tensdo e nimeros
de ciclos a falha ocorre, caracterizando, assim, a metodologia S-N. Dentre esses trabalhos
merecem destaque o de Gerber e o de Goodman, realizados em 1874 e 1899, respectivamente, os
quais elaboraram a metodologia para a determinacdo da vida de componentes solicitados por
cargas flutuantes, bem como o de Miner, em 1945, que propds a regra do dano acumulado
(MANESCHY, 1999). A metodologia S-N, também denominada fadiga controlada por tensdes
ciclicas, € a ferramenta indicada para estimar a vida do componente quando os niveis de tensdo e
deformacdo estdo dentro do limite eldstico do material que o constitui, € o nimero de ciclos
necessario para a falha é elevado (tipicamente maior que 10%), que é o caso, por exemplo, dos
componentes de maquinas rotativas e sistemas que sofrem elevadas vibracdes, como rodas, eixos e

rolamentos (GARCIA et al., 2000).

Um outro procedimento de estudo da fadiga é dado em termos da correlacdo entre a
deformacdo e o numero de ciclos (método ¢-N). Esse procedimento foi estabelecido a partir dos
conceitos de fadiga de baixo-ciclo, introduzidos pelas pesquisas independentes de Coffin (1954) e
Manson (1954 e 1955), e € a opcao preferida, por exemplo, pela indistria nuclear (MANESCHY,
1999). A metodologia &-N, também denominada fadiga controlada por deformacdes ciclicas, € a
ferramenta indicada para a avaliacio da vida do componente quando a magnitude da tensdo é
elevada e suficiente para produzir deformacgdo pléstica significativa nas zonas de concentracao de

tensdes, sendo largamente empregada para componentes do nicleo de reatores nucleares,
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componentes de turbinas e outros componentes sujeitos ocasionalmente a sobrecargas (GARCIA

et al., 2000), casos onde os eventos raramente ultrapassam a freqiiéncia de 10* ciclos.

Esses procedimentos, no entanto, ndo levam em consideracdo detalhes do modo de falha,
nem a existéncia e crescimento de imperfei¢des iniciais no material, mas tentam determinar a vida
em fadiga em termos de quantidades mensurdveis globais, como tensdo aplicada, deformacao,
tensdo principal etc., tendo a sua validade restrita ao instante em que uma trinca € iniciada. A
partir dai, essas teorias tradicionais ndo mais descrevem o comportamento do material, € a
previsdo da vida em fadiga € obtida com a alternativa baseada na mecanica da fratura. Como os
métodos S-N e ¢-N ndo fazem parte deste trabalho, somente a discussdo do procedimento baseado

na mecanica da fratura sera tratado aqui.

2.2.3 Leis fundamentais de propagacio de trinca por fadiga

Como ji mencionado anteriormente, a vida em fadiga de um componente de engenharia
pode ser considerada composta de trés fases: a iniciagdo ou fase I, a propagacdo ou fase Il e a
fratura ou fase III. A propagacdo de trinca por fadiga, referida como fase II, representa uma
grande por¢do da vida em fadiga de muitos materiais e estruturas de engenharia e, portanto,
previsdes mais precisas dessa fase sdo de extrema importancia para a determinacdo da vida em
fadiga. No presente trabalho, a andlise do comportamento a fadiga do agco inoxiddvel duplex se

deterd apenas a fase II do processo.

Os dados de propagacdo de trinca por fadiga podem ser obtidos por meio de ensaios de
corpos de prova pré-trincados, submetidos a acdo de um carregamento ciclico, resultando em
alteracdes do tamanho da trinca durante o processo (crescimento da trinca), as quais sio
monitoradas e registradas como funcdo do nimero de ciclos de aplicacdo de carga. As curvas
geradas a partir desses dados relacionam, portanto, o tamanho da trinca, a, com o nimero de
ciclos de aplicacdo da carga, N, em solicitacdes a amplitude de tensdo constante, e sdo

denominadas curvas de propagagdo de trinca.
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A Figura 2.5 apresenta dois exemplos caracteristicos de curvas de propagacdo de trinca
obtidas para diferentes amplitudes de tensdo (4o,>4 0¢,), na qual o tamanho da trinca aumenta
com o numero de ciclos. Considera-se que, em ambos 0s casos, a trinca se inicia a partir do
mesmo entalhe ou defeito inicial (pré-trinca) de dimensdo a,, propagando-se com uma taxa
crescente da/dN até atingir uma dimensao critica a.. O valor a. pode ser a espessura, a largura ou
outra dimensdo critica do componente em que se dd a fratura ou propagacao instdvel da trinca,

ap0s ser atingido um determinado nimero de ciclos Ny

Fitaz

Ty

3
5 AT = AT

Nf] Nf2 M

Figura 2.5- Efeito do nivel de tensdo aplicado na taxa de propaga¢do de uma trinca por fadiga.

O grafico mostra claramente que a amplitude do ciclo de tensdo aplicado é um pardmetro
importante do processo de propagacdo, pois para o nivel de tensdo maior (4o;) a inclinagdo da
curva aumenta, caracterizando o aumento na taxa de propagacdo, o mesmo ndo acontecendo com
o tamanho critico e o nimero de ciclos até a fratura, os quais diminuem (a.; < da.; e Ny < Np).
Desta forma, o valor de a., que define a regido de propagac¢do da trinca, aumenta quando o nivel
de tensdo diminui e, conseqiientemente, a zona de fratura final instdvel no componente serd tanto
maior quanto maior for o nivel de tensdo aplicada. E importante observar que, & medida que a
trinca cresce, as taxas de propagacdo se elevam rapidamente, ocasionando um encurtamento na

vida do componente a taxas alarmantes. Conclui-se deste fato, que a maior parte dos ciclos de

16



carregamento envolvidos na vida total do componente de engenharia é consumida durante as fases

iniciais da extensdo da trinca, quando esta € pequena e, talvez, ndo detectada.

A caracterizagdo da trinca de fadiga pela mecénica da fratura baseia-se no conceito de
similaridade, o qual implica que as condi¢Oes na ponta da trinca sejam definidas unicamente por
um parametro de carregamento, tal como o fator de intensidade de tensdo. Sob certas condicdes, a

propagacdo da trinca de fadiga pode ser caracterizada por esse fator.

Considerando uma trinca que cres¢a sob a acdo de uma amplitude de tensdo ciclica
constante, uma zona de deformacgdo pldstica se forma na sua ponta e, a medida que se propaga,
essa trinca deixa uma regido com deformacao pldstica adjacente as suas faces, conforme ilustra a
Figura 2.6. Se a zona plastica € suficientemente pequena para ser envolvida por uma zona de
singularidade eldstica, as condi¢cdes na ponta da trinca sdo definidas unicamente pelo valor do fator
de intensidade de tensdo atuante, K, e a taxa de propaga¢do da trinca € caracterizada pelos valores
de K correspondentes as tensdes minima e maxima, K, € K. Assim, é conveniente expressar a

taxa de propagacdo de trinca por fadiga como funcdo da amplitude do fator de intensidade de

tensdo, 4K, desde que o tamanho da zona pléstica dependa somente dos valores de K, € K-

Zonade
singularidade
- elastica
LY

Regido com bl
deformacao
plastica

Figura 2.6- Propagacdo de trinca por fadiga sob amplitude de carga constante (Adaptada de
ANDERSON, 1995).

Portanto, o estudo da propagacdo de trinca por fadiga faz-se, geralmente, analisando os
resultados experimentais inseridos no diagrama que relaciona a taxa de propagacdo de trinca por

ciclo de carga atuante, da/dN, com a amplitude do fator de intensidade de tensdo em cada ciclo de
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carga, AK. Esses diagramas tém, normalmente, o aspecto ilustrado na Figura 2.7, quando

representados em coordenadas logaritmicas, log(da/dN)-log(4K), sendo que a carga aplicada é

comumente sinusoidal com amplitude e freqiiéncia constantes, como mostra a Figura 2.8
(ANDERSO, 1995).

Log dadh —

Ke
Log AK —

Figura 2.7- Aspecto tipico da relacdo da/dN-AK.

TENSAO

TEMPO

Figura 2.8- Gréfico representativo da aplicagdo de carga para a determinacao de da/dN.
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A taxa de propagacdo de trinca por fadiga pode ser determinada a partir das curvas de

propagacdo de trinca utilizando-se métodos graficos ou computacionais.

Com relacdo ao fator de intensidade de tensdo, existem varios métodos para a sua
determinagdo, sendo que os mais importantes sdo os analiticos, os numéricos e 0s experimentais.
Atualmente, € bastante extenso o nimero de informacdes compiladas sobre a determinagdo de K,
existindo assim vdrias referéncias que fornecem este parametro para uma grande variedade de
situacoes (MURAKAMI, 1987; ANDERSON, 1995; HERTZBERG, 1996). No caso geral, K é

dado pela equagao
K =YoJm 2.1)

na qual a ¢ uma dimensdo caracteristica da trinca, ¢ a tensdo nominal aplicada e Y um fator

adimensional que € func¢do da geometria do espécime e da trinca.
A amplitude do fator de intensidade de tensdo, 4K, € dada por

A=K, -K,. (2.2)

em que K., e K, sdo, respectivamente, os valores midximo e minimo de K no ciclo de
carregamento. Portanto, de acordo com a defini¢cdo do fator de intensidade de tensdo expressa na

Equacdo 2.1, tem-se que
Kmax = Yo-max \/% (233)
Kmin = Yo-min \/% (23b)

em qUe Oyuux € Omin SA0, TESpectivamente, as tensdes mixima e minima do ciclo de tensdes.
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Outro pardmetro importante no estudo da propagacdo de trinca por fadiga é a razdo de

carga, R, dada por

R=—mn (2.4)

max

a qual pode ser definida em fun¢do do fator de intensidade de tensdo, a partir das Equacoes (2.3)

como

R=—"n (2.5)

Assim, dois desses quatro parametros (K, K, 4K ou R) s@o necessdrios para definir a

amplitude do fator de intensidade de tensdo durante o ciclo de carregamento.

Os resultados obtidos e publicados na literatura demonstram que a curva de propagacdo de
trinca é uma fun¢do do fator de intensidade de tensdo. A taxa de propagacdo da trinca € a varidvel
mais importante, como se pode verificar na Figura 2.5 em que da/dN (inclinagdo da curva)
também aumenta com o valor de a, como jia mencionado anteriormente. Esta observacdo permite
concluir que existe efetivamente uma relacdo entre a taxa de propagacdo de trinca, da/dN, e a
amplitude do fator de intensidade de tensdo correspondente no ciclo de carga, 4K. Logo, 4K € a

varidvel mais importante que influencia a propagacao de trinca por fadiga.

A curva representada na Figura 2.7 apresenta trés regides distintas. Na regido I, a taxa de
propagacdo da/dN depende pronunciadamente do fator de intensidade de tensdo, havendo um
valor de 4K abaixo do qual ndo ocorrerd propagacdo de trinca ou esta ndo tem significado devido
da/dN ser menor que 10" m/ciclo; a esse valor de AK denomina-se fator de propagagdo limite ou
fator de intensidade de tensdo limite, AK,, (ASTM, 2000). Na regido II da curva, a relacdo
log(da/dN)-log(4K) torna-se linear. Finalmente, na regido III, correspondente a propagacio

instavel da trinca, a curva inclina-se e o fator de intensidade de tensdo maximo K., no ciclo torna-
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se igual ao fator de intensidade de tensdo critico K., levando a uma falha catastréfica do

componente.

Diferentes relagdes baseadas na mecénica do continuo quantitativa t€ém sido propostas na
literatura para explicar a natureza do processo de propagacdo de trinca por fadiga. Essas relacdes

sdo obtidas principalmente das correlacdes de dados experimentais, € muitas sao da forma

da
— o« f(0,a 2.6)
N flo.a) (

refletindo a importancia do nivel de tensdo e do tamanho da trinca nas taxas de propagacdo de

trinca por fadiga. Freqiientemente, esta fun¢do assume a forma de uma relacio de poténcia como

da__ mn 2.7)
dN

na qual m e n sdo constantes que tém os seus valores variando entre 2 a 7 e 1 a 2,

respectivamente, dependendo do modelo estudado.

Um dos primeiros modelos matemédticos de propagacdo de trinca por fadiga foi proposto por
Head (GDOUTOS, 1993), o qual considera uma placa infinita com uma trinca central de
comprimento 2a submetida a um carregamento sinuisodal 6. Modelando os elementos do
material em torno da ponta da trinca como barras eldsticas encruadas e os elementos restantes

como barras elésticas, ele chegou a relagdao

da 3 32
—=C,07a 2.8
oy C (2.8)

na qual C; € uma constante determinada experimentalmente, que depende das propriedades

mecanicas do material.
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Uma das leis de propagacdo de trinca por fadiga mais utilizada foi proposta por Paris e
Erdogan (1963, appud BRANCO, 1985). A lei de Paris, como assim é comumente referida na
literatura, foi a primeira relacdo obtida entre a taxa de propagacdo de trinca por fadiga, da/dN, e a
amplitude do fator de intensidade de tensdo, 4K. Sua grande utilizagdo decorre da simplicidade
matemdtica que apresenta e também porque a sua extrapolacdo para a regido I de propagacdo,
onde se verifica a maior parte do processo, conduz a taxas de propagacdo superiores as reais, o
que aumenta a margem de seguranca da previsao do nimero de ciclos de fratura. A lei de Paris é
determinada experimentalmente e, portanto, ¢ uma relacdo de origem empirica dada pela Equacdo

2.9

da
—=C(A4K )" 2.
N C(4K) (2.9

na qual C e m sdo constantes que dependem das varidveis materiais, meio ambiente, temperatura,
freqliéncia e tensdo média (comumente expressa pela razdo de carga dada pela Equacdo 2.4), e
sdo determinadas empiricamente por meio da curva log(da/dN)-log(4K). Nesta curva, m
representa a inclinacdo da regido II (regido retilinea) e C o valor de da/dN encontrado pela
extensdo da reta até 4K igual a unidade. Valores de C e m para uma grande variedade de acos
estruturais, por exemplo, sdo encontrados na literatura (ROLFE, 1977; OSGOOD, 1982), cujos
limites superiores estdo apresentados na Tabela 2.1. Estes valores devem ser utilizados nas
avaliacOes da mecanica da fratura somente quando os dados da liga de interesse particular niao

estiverem disponiveis.

Tabela 2.1- Valores de C e m para agos estruturais

*

Tipo de aco C m
Acos austeniticos 559x 10" 3,25
Acos ferritico-perliticos 6,87 x 10 3,00
Acos martensiticos 1,35x 10" 2,25

Fonte: ROLFE, 1977; OSGOOD, 1982;
Obs.: * Valores convertidos para m/ciclo
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A Equacdo 2.9 representa uma relacdo linear entre log(da/dN) e log(4K) e € usada para
descrever o comportamento da propagacdo de trinca por fadiga somente na regido II do diagrama
da Figura 2.7. Além disso, os valores preditos por essa relacdo sdo adequados para configuracoes
geométricas e condi¢des de carregamento especificas (o efeito da tensdo média, carregamento e
geometria do corpo de prova estdo incluidos na constante C). Nao obstante estas desvantagens, a
lei de Paris tem sido largamente utilizada para prever o comportamento da propagacdo de trinca

por fadiga em componentes de engenharia.

Como a lei de Paris s6 tem validade para traduzir o comportamento dos materiais no regime
correspondente a regido II de propagacdo da trinca, diversas equagdes t€m sido deduzidas com
base empirica ou analitica, capazes de descrever a relacdo da/dN-AK nas regides 1 e/ou III do
diagrama da Figura 2.7 (FORMAN et al., 1963; ERDOGAN & RATWAMI, 1970; DONAHUE
et al., 1972; BRANCO, 1976). Como o presente trabalho tratard somente de dados experimentais
levantados dentro da regido de validade da lei de Paris, essas equagOes ndo serdo aqui

demonstradas.

2.2.4 Fatores que influenciam a taxa de propagacao de trinca por fadiga nos metais

O diagrama da/dN-AK representado na Figura 2.7, refere-se a uma curva de propagacdo de
trinca por fadiga obtida para um corpo de prova ensaiado ao ar ambiente, submetido a um ciclo de
carga pulsante (R=0) e amplitude de carga e freqiiéncia constantes. A taxa de propagacdo de
trinca, no entanto, depende de muitas varidveis que podem ser externas ou do proprio material.
Assim, nos materiais metélicos, de um modo geral, os fatores mais comumente considerados na
literatura que tendem a influenciar a propagacdo de uma trinca de fadiga sdo: material e
tratamento térmico, meio ambiente, temperatura, tensdo média, freqii€éncia e espessura. Esses

fatores serdo comentados resumidamente a seguir.
Como pode ser evidenciado na pratica e demonstrado por diversos trabalhos apresentados

na literatura, hd materiais que sdao mais resistentes a propagacao de trincas por fadiga do que

outros. O tratamento térmico, por ser um fator controlador da microestrutura do material,
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também influencia a taxa de propagacdo de trinca. Pode-se melhorar a resisténcia a propagacao de
trinca por fadiga submetendo o material a um tratamento térmico adequado. CHAN et al. (2003),
em trabalho recente, demonstram a influéncia da microestrutura controlada por diversas condicdes

de tratamento térmico na taxa de propagacao de trinca em duas ligas de aluminio.

O meio ambiente pode afetar de maneira significativa o comportamento do material. E de
conhecimento geral que as falhas em componentes de engenharia sujeitos a um ambiente agressivo
podem ocorrer sob tensdes bem abaixo daquelas em ambientes inertes ou relativamente
inofensivos. Falhas sob tais condicdes envolvem uma interacdo complexa entre processos
quimicos, mecanicos e metalirgicos. Geralmente os ambientes mais agressivos sdo as solucdes de
cloretos e iodetos, enquanto o menos agressivo € o ar seco (RHODES et al., 1981); desta forma,
a curva da/dN-4AK desloca-se no sentido da seta indicada na Figura 2.9 que representa
esquematicamente a influéncia do meio ambiente na taxa de propagacdo de trinca por fadiga
(DONAHUE et al., 1972; BRANCO, 1985; TSAY et al., 2004). Observa-se, também, na Figura
2.9, que a diferenca entre as taxas de propagac¢do aumenta a medida que o valor de 4K diminui,
pois menores valores de 4K correspondem a maiores tempos de ensaio, permitindo maior tempo
de exposicdo do material a0 meio ambiente agressivo, com o conseqiiente aumento dos fatores
deteriorantes. Uma das formas de amenizar os efeitos do meio ambiente sobre 0 comportamento
de propagacdo de trinca por fadiga, consiste em adicionar elementos de liga que tornem o material
mais resistente ao processo de corrosio e, conseqiientemente, mais resistente a propagacio de

trinca por fadiga (TSENG et al., 2003).

Na maior parte dos sistemas metal — meio ambiente a taxa de propagacdo da trinca aumenta
no meio corrosivo em relagdo a taxa de propagacdo no ar ou no vicuo. VAarios mecanismos tém
sido propostos para explicar a influéncia do meio ambiente na taxa de propagacdo de trinca.
Assim, em alguns mecanismos, o efeito de aceleracdo da propagacdo pelo ambiente € atribuido a
fragilizacdo pelo hidrogénio. Outros mecanismos explicam a aceleracdo provocada pelo ambiente
em termos de aumento da taxa de dissolugcdo anddica na extremidade da trinca. Embora se aceite
atualmente que os efeitos principais do meio ambiente nos acos de alta resisténcia sejam devidos a

z

fragilizagdao pelo hidrogénio, em muitos outros materiais como, por exemplo, no aluminio, €
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possivel que os processos anddico e catddico atuem em conjunto quando se tém ambientes
aquosos ou, pelo menos, imidos (BRANCO, 1986). No caso de solucdes ou ambientes saturados
em que se formam peliculas ou filmes recobridores do metal (passivacdo), a contribuicdo do
ambiente para o trincamento pode ser considerada como uma funcio da interacdo entre: a taxa de
ruptura do filme de 6xido pelas discordancias que emergem na extremidade da trinca, a taxa de
passivacdo, a taxa de dissolucdo anddica e a taxa de producgdo de hidrogénio (pela reacao catddica
ou pela presenca do gas) (BRANCO, 1986). Os dois ultimos acontecimentos sé t€m consisténcia

em momentos em que a extremidade da trinca apresente superficies limpas ou desprotegidas.

Maior agressividade
Menor freqiéncia

"

Log da/iN

S s K

Log AK —»

Figura 2.9- Representacdo esquematica da influéncia do meio ambiente e freqiiéncia (adaptada de
BRANCO, 1985).

O crescimento de trinca é determinado pela deformacao pléstica ciclica na ponta da trinca. A
deformacdo plastica, por sua vez, é geralmente fortemente dependente da temperatura; quanto
maior a temperatura, mais facil fica deformar plasticamente o material; portanto, € possivel
esperar que o crescimento da trinca em temperaturas mais elevadas seja também mais facil que em
temperaturas mais baixas. Desta forma, sob condi¢cdes idénticas, a taxa de propagacdo de trinca

em temperaturas mais elevadas serd maior do que em temperaturas menores.
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Algumas condicOes limitantes no que foi observado acima, no entanto, devem ser
consideradas. A primeira estd relacionada ao meio ambiente. Nenhum efeito do meio ambiente
pode ser garantido somente com testes em vacuo ou ambiente inerte. O efeito competitivo do
fechamento de trinca induzido por 6xido pode ocorrer e a taxa de propagacdo de trinca pode
decrescer com o aumento da temperatura (YUEN er al., 1984). A segunda limitacdo é
concernente a transicao ductil — fragil nos acos. Esta transicio em temperaturas baixas conduz a
um considerdvel aumento na taxa de crescimento € a um decréscimo substancial na tenacidade a
fratura em condi¢des de tensdo plana, K.. A terceira limitacdo diz respeito ao crescimento da
trinca em altas temperaturas. Neste caso, o processo de creep pode prevalecer e o tratamento do

crescimento de trinca puramente em termos de fadiga perde o sentido.

A tensdo média (normalmente expressa pela razdo de carga, R) também altera o
posicionamento das curvas da/dN-AK, podendo em certos materiais desloca-las no sentido
indicado na Figura 2.10 quando o seu valor aumenta (SAE, 1988; IACOVIELLO et al., 1999;
PARK & LEE, 2000; FURUKAWA, 2000; BAIK & KIM, 2001; ZHAO & MUTOH, 2001; EL-
SHABASY & LEWANDOWSKI, 2004). Assim, em muitos casos, o0 aumento do valor de R causa

maiores taxas de propagagdo de trinca para o mesmo 4K, conforme ilustrado na Figura 2.10.

O conhecimento dos efeitos da tensdo média sobre a taxa de propagagdo de trinca por fadiga
¢ importante particularmente onde a amplitude de carga € varidvel ou irregular, caso geralmente
encontrado em servico. Se os dados sobre os efeitos de R para uma liga de interesse ndo estdo
disponiveis, eles podem ser gerados por meio de ensaios tais como aqueles desenvolvidos para
R=0. Se isto ndo é possivel, relacdes como as Equacdes 2.10 e 2.11, podem ser usadas para para
estimar os efeitos da tensdo média na curva de propagacdo de trinca por fadiga, com base nos

dados adquiridos para R=0 (SAE, 1988):

da  A(AK)"

da _ (2.10)
dN  (1-R)K, —AK
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da _ B(AK - 4K, )’
dN (I-R)K,-AK

2.11)

onde m, p, A e B sdo constantes obtidas experimentalmente e ajustadas dos dados da curva de
propagacgdo de trinca para R=0. A relag@o 2.10 € denominada equagdo de FORMAN (BRANCO,
1985). A Equacdo 2.11 representa uma tentativa para encontrar o efeito de R>0 sobre a amplitude
do fator de intensidade de tensdo limite, 4K,,. Os efeitos de R<0 (carga minima compressiva no
ciclo de carregamento) nas taxas de crescimento de trinca sdo despreziveis ou causam aumentos

em relacdo ao comportamento para R=0, que sdo geralmente menores que um fator de dois.

Log daddi

Log Ak

Figura 2.10- Representacdo esquemadtica da influéncia da razdo de carga (R) na taxa de
crescimento de trinca por fadiga (adaptada de SAE, 1988).

A influéncia da fregiiéncia de carregamento esta relacionada com o meio ambiente e vice-
versa. Quando o meio ambiente é agressivo, a sua influéncia é mais notéria no caso de baixas
freqliéncias, onde o tempo de aplicagdo da carga € conseqiientemente elevado, havendo assim,

mais tempo disponivel para o ataque do meio. O efeito da freqiiéncia combinado com o meio
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ambiente € andlogo ao da agressividade do meio ambiente e também fard deslocar as curvas
da/dN-4K no sentido da seta representada na Figura 2.9 quando a freqiiéncia diminuir. Esse

comportamento foi observado em acos carbono e ligas de aluminio (BRANCO, 1976).

Para ambientes inertes como, por exemplo, o0 ar seco, inexiste a acdo do meio ambiente e,
portanto, o efeito da freqiiéncia de carregamento na taxa de propagacao de trinca deve-se somente
a sensibilidade do material a taxa de deformacao. Os resultados experimentais obtidos para ensaios
realizados em vdrias freqiiéncias em meio inerte, visando avaliar este fator, sdo contraditérios,
sendo observados trés tipos bésicos de comportamento (MUSUVA & RADON, 1979): materiais
ndo sensiveis a taxa de deformagdo, em que a taxa de propagacdo independe da freqii€ncia;
materiais sensiveis a taxa de deformacao, onde da/dN aumenta com a diminui¢do da freqiiéncia em
uma faixa de 4K bastante extensa; materiais sensiveis a taxa de deformacdo, onde da/dN aumenta
com a diminui¢do da freqiiéncia em uma faixa de 4K bastante extensa, somente a partir de uma

freqiiéncia de transigdo.

Em estudos realizados a temperatura ambiente, YOKOBORI & SATO (1976) na liga de
aluminio 2024-T3 e no agco SM-50, e IACOVIELLO et al. (1999) no ago inoxiddvel duplex UNS
S31803, mostram que, para estes materiais, a taxa de propagagdo de trinca por fadiga aumenta

com o decréscimo da freqiiéncia de aplicacdo da carga.

Outra varidvel muito importante na propagacdo de trinca por fadiga é a espessura do
componente. E de se esperar que a espessura influencie o comportamento 2 fadiga por meio do
seu efeito tanto na tenacidade como na sensibilidade do material ao ambiente associada a transi¢ao
do modo de fratura do estado plano de deformacdo para o do estado plano de tensdo. Essa
transicdo, esquematicamente representada na Figura 2.11, ocorre geralmente em placas de
pequena ou média espessura. Nesta geometria em que K aumenta com o comprimento da trinca,
na fase inicial de propagacdo (regido I e grande parte da regido II) os valores de K garantem um
estado plano de deformacao e a trinca propaga-se em um plano perpendicular a tensdo aplicada o.
A medida que a trinca avanga e que K se aproxima de K., instante em que se d4 a propagacio

instavel, o estado plano de tensdo comeca a tornar-se predominante e o plano de propagacdo gira
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sensivelmente 45° em relagdo ao eixo de aplicagdo da carga, o que € caracteristico do estado plano

de tensdo.

. 3"

™~ Fratura final

Entalhe

Direcdo de propagacio da tinca

Figura 2.11- Propagacdo de trinca por fadiga em uma placa em modo I (adaptada de BRANCO,
1986).

Para espessuras muito finas o estado plano de tensdo prevalece, e a propagacdo da trinca dé-
se em um plano inclinado em relacio a direcdo de tensdo. Neste caso, a transicdo referida
anteriormente, ou ndo se verifica ou ocorre para valores muito baixos de 4K (regido I de
propagacdo). Nas espessuras muito elevadas ji € possivel assegurar um estado plano de
deformacgdo em todas as regides de propagacdo, e a trinca propaga-se em um plano normal a
tensdo aplicada, podendo a propagacdo instavel (fratura) ser caracterizada pela tenacidade K. que

¢ inferior ao valor de K, do estado plano de tensdo.

No estado plano de deformacdo para o mesmo valor nominal de 4K, a trinca propaga-se
com maior taxa do que no estado plano de tensao (DONAHUE et al., 1972), pois 0 mecanismo de
fratura € essencialmente continuo e predominante no modo I (abertura das faces da trinca),
enquanto que no estado plano de tensdo a propagacdo déa-se no modo misto (I e II). Desta forma,

reduz-se o valor de K; na ponta da trinca e a taxa de propagacao serd menor.
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Considerando-se que a lei de Paris traduz a relacdo entre da/dN e 4K, conclui-se que o valor
do expoente m nessa equacdo serd mais elevado para espessuras mais elevadas (estado plano de
deformacgdo) e mais baixo para as espessuras baixas (estado plano de tensdao). A Figura 2.12
ilustra, de forma esquemdtica, esta tendéncia que € confirmada de modo geral pelos resultados
experimentais. Nos acos em estado plano de deformacgdo os valores de m variam de 3 a 4,5,

enquanto que em estado plano de tensdo varia de 2 a 3.

1
2

=
]
@
=
fy]
]
=l

By = B;

My > M2

Lag &K

Figura 2.12- Representacdo esquemadtica da influéncia da espessura (B) no coeficiente m da lei de
Paris.

Nas espessuras intermedidrias em que se verifica a transi¢do do estado plano de deformacgao
para o estado plano de tensdo, o diagrama da/dN-AK deverd apresentar uma reducdo na
inclina¢do da reta a partir do valor de 4K de transicdo entre os dois modos de deformagdo. Nas

espessuras mais elevadas, em que ndo se verifica a transi¢do, a inclinacdo do diagrama sera

constante.
PARK & LEE (2000) estudando os efeitos da espessura na taxa de propagacdo de trinca por

fadiga para o aco inoxidavel 304, realizaram ensaios em corpos de prova com espessuras de 3, 6 €

25 mm, de onde concluiram que a taxa de propagacdo € uma fungdo da espessura do corpo de
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prova e aumenta com esta, confirmando, dessa forma, que com o aumento da espessura do corpo
de prova o estado de tensdo na ponta da trinca se aproxima das condi¢cdes de deformacdo plana e,

portanto, a taxa de propagacdo da trinca torna-se mais elevada.

Outras varidveis, como a histdria do carregamento, a deformacdo plastica e a tenacidade do
material, por exemplo, também exercem influéncia na taxa de propagacdo de trinca; entretanto,

estes fatores ndo serdo aqui discutidos.

2.2.5 Mecanismos de fratura na propagacao de trincas por fadiga

A propagacgdo de trinca por fadiga na fase II (Figura 2.4) apresenta diversos mecanismos
que sdo especificos dessa fase. Segundo CROOKER et al. (1976), os trés mecanismos mais
comuns sdo: formacao de estrias ductil ou fragil, coalescéncia de microvazios e microclivagem. Os
materiais ducteis apresentam fundamentalmente a propagacdo por estrias e coalescéncia de
microvazios, enquanto que a microclivagem ocorre freqiientemente em materiais de alta resisténcia

ou frageis (BRANCO, 1985).

Grande importancia tem sido dada ao mecanismo de formacao de estrias (DIETER, 1981).
As estrias surgem em superficies de fratura por fadiga de diversos materiais, tais como o0s
metdlicos de estruturas CCC, CFC e HC e muitos materiais poliméricos, e se formam
paralelamente ao avango da frente da trinca (HERTZBERG, 1996); assim, em contraste com a
fase I, a superficie de fratura da fase Il apresenta seqiiéncias de estrias que ddao um aspecto

caracteristico a essa superficie, conforme pode ser observado na Figura 2.13.
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Figura 2.13 — Superficies de fratura apresentando estrias: carregamento constante, (a) observagao
em Microscépico Eletronico de Transmissdao — MET, (b) observacdo em Microscépico Eletronico
de Varredura — MEV; (c) carregamento aleatério, MET; (d) estrias dicteis, MET; (e) estrias
frageis, MET; (f) medida de uma estria (f). (a, b, ¢, adaptadas de HERTZBERG, 1996; d,e,
adaptadas de MILLAN & HERTZBERG, 1968, apud HERTZBERG, 1996; f, adaptada de
LAIRD, 1967, apud DIETER, 1981).

Cada estria representa o avanco incremental da frente da trinca produzido por um ciclo de
carregamento e a extensdo deste avanco varia com a amplitude de carga (FORSYTH & RYDER,
1961), conforme ilustra a Figura 2.13f. Assim, a quantidade de estrias produzida na superficie de

fratura € igual ao nimero de ciclos de aplicacio em um dado nivel de tensdo, e para niveis de
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tensdao mais elevados os espacamentos entre as estrias produzidas sao maiores (MCMILLAN &

PELOUX, 1967, apud KLESNIL & LUKAS, 1992).

A presenca de estrias na superficie de fratura constitui prova irrefutavel de que a falha foi
causada por fadiga (FORSYTH & RYDER, 1960); no entanto, a propaga¢do da trinca pode
ocorrer sem a formacdo dessas estrias (HERTZBERGER, 1996). Em niveis elevados de 4K ¢é
comum a coalescéncia de microvazios (HERTZBERGER, 1967, apud HERTZBERGER, 1966),
caracteristica de fraturas ddcteis, e em niveis muito baixos de 4K, diversos materiais apresentam a
aparéncia de clivagem com formagdo de facetas (BRANCO, 1986), conforme é mostrado na
Figura 2.14 no caso do aco inoxidavel 305. Para niveis intermediérios de 4K, de um modo geral é
observado que a densidade relativa de estrias varia com o estado de tensdo e composicdo da liga
(HERTZBERG, 1996) e, particularmente, em materiais com baixa tenacidade, o mecanismo de
crescimento de trinca por fadiga pode ter contribuicdo de modos de fratura diferentes do
mecanismo por formagdo de estrias (LINDLEY, 1976), podendo ocorrer, nesses casos,
mecanismos mistos de fratura, os quais dependem do estado de tensdo, tipo de solicitagdo,
microestrutura da liga e meio ambiente (BRANCO, 1986); esses mecanismos de fratura sdao a
clivagem, a fratura intergranular e a coalescéncia de microvazios (LINDLEY, 1976; BEACHEM,
1965; ASM, 1978).

Vale ressaltar que a ndo observacdo das estrias na superficie de fratura por fadiga pode
ocorrer devido a um espacamento muito pequeno que ndo consiga ser visivel pelos métodos de
resolucdo utilizados, ou por ductilidade na ponta da trinca insuficiente para produzir por
deformacgdo plastica uma estria grande o suficiente para ser observada, ou ainda pela prépria
extin¢do das estrias decorrente de algum tipo de dano da superficie do material (DIETER, 1981).
Por outro lado, as estrias apresentadas na forma da Figura 2.14, nem sempre sdo claramente
definidas como as ilustradas na Figura 2.13; devido tanto a efeitos ambientais e/ou metaltirgicos,
como por condi¢des de servigo, tais como abrasdao das duas superficies de fratura geradas, as
estrias podem se apresentar de forma continua ou descontinua, claramente ou pobremente

definidas, e retilineas ou curvas.
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Figura 2.14 — Superficies de fratura do ago inoxiddvel 305 em funcdo de AK (adaptada de
HERTZBERG & MILLS, 1976, apud HERTZBERG, 1996).

Uma vez iniciada, a trinca cresce por um mecanismo similar a0 mostrado esquematicamente
na Figura 2.15 (SAE, 1988). Durante o carregamento, a ponta afilada da trinca causa uma alta
concentracdo de tensdo e elevadas tensdes de cisalhamento na regido préxima, provocando
deformacdo pléstica por deslizamento. O deslizamento ocorre primeiro em um ou mais planos que
levam ao arredondamento da ponta da trinca (estigios A-D). Nesses estagios, observa-se que a
trinca cresce de uma quantidade Ada, e que este crescimento € sempre uma conseqiiéncia
geométrica do deslizamento. Apds o descarregamento e novo afilamento da ponta da trinca o
processo se repete (estdgios E-K), causando novamente um pequeno crescimento da da ordem de
10° a 10° mm, mas o bastante para proporcionar uma propagacio substancial da trinca apds
muitos ciclos. O padrdo regular de variacdo na forma da ponta da trinca, algumas vezes leva a
formacdo de estrias na superficie de fratura (Figura 2.15b). Grupos sucessivos de 5 ciclos de

carregamento intercalados com um ciclo de diferente magnitude sdo nitidamente refletidos na
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forma de estrias. Isto abre a possibilidade de estimar a taxa de propagacdo de trinca por ciclo, a
partir da simples medicdo do espacamento das estrias na micrografia da superficie de fratura,

conforme serd discutido posteriormente.
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Figura 2.15- Possivel mecanismo de crescimento de trinca por fadiga e formacgdo de estrias:
(a) Secdo transversal; (b) Observacdo da direcdo V na superficie de fratura. (adaptada de SAE,
1988).

A morfologia das estrias de fadiga € bastante variada, conforme mostra a Figura 2.13. Os
motivos dessas diferentes formas ndo estdo absolutamente claros, no entanto elas sdo
freqlientemente associadas com o meio ambiente onde os ensaios de propagacdo de trincas por

fadiga sdo realizados (HERTZBERG, 1996); em ambientes agressivos, as estrias de fadiga sdo
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relativamente planas e apresentam uma aparéncia de clivagem, porém, em ambiente inerte tendem

a surgir com aspecto mais ductil.

Embora a morfologia das estrias possa ser afetada pelo ambiente de servico da peca ou
componente, mudangas definitivas e pronunciadas podem ser observadas na aparéncia das mesmas
apds a exposicdo em atmosferas oxidantes ou corrosivas (HERTZBERG, 1996); por exemplo,
estrias de fadiga podem ser completamente eliminadas como resultado de suas exposi¢cdo a altas
temperaturas (ambiente oxidante). Na temperatura ambiente, com o decorrer do tempo, as estrias
de fadiga tornam-se cada vez mais dificeis de serem detectadas, diminuindo assim, a quantidade de
informacdes obtidas da andlise da superficie de fratura do material, particularmente no caso dos

acos ligas (HERTZBERG, 1996).

2.2.6 Fechamento de trinca

O fendbmeno do fechamento de trinca foi primeiramente reconhecido por ELBER (1971,
apud NYSTROM et al., 1992). Observando o comportamento da flexibilidade eléstica de vérios
corpos de prova, ele constatou que na fase de descarregamento em um ciclo de fadiga, a trinca
fechava-se antes da carga aplicada ser anulada. Esse fendmeno foi denominado de fechamento de

trinca.

Em funcdo do fechamento de trinca, um incremento de carga de tragdo deve ser aplicado em
acréscimo ao recarregamento da forca minima do ciclo de fadiga, antes que a trinca esteja
completamente aberta novamente. Portanto, o fechamento de trinca produz um mecanismo por
meio do qual o fator de intensidade de tensdo ciclico efetivo proximo a ponta da trinca, 4K,y
difere do valor de 4K nominal. Desta forma, a informagdo sobre a magnitude do efeito do

fechamento de trinca é essencial para a compreensdo e interpretacio do comportamento do

crescimento de trinca observado (ASTM, 2000).

Elber postulou que o fechamento de trinca reduziu a taxa de propagacdo em funcdo da

diminui¢do da amplitude do fator de intensidade de tensdo efetivo, 4K,;, como pode ser verificado
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na Figura 2.16, a qual ilustra o conceito de fechamento de trinca. Quando um corpo de prova é
ciclicamente carregado entre K. € K., as faces da trinca entram em contato para valores do
fator de intensidade de tensdo abaixo daquele no qual a trinca abre, K,. Assumindo que a fase do
ciclo que estd abaixo de K, ndo contribui para o crescimento da trinca por fadiga, Elber definiu a
amplitude de fator de intensidade de tensdo efetivo pela Equacdo 2.12, como também introduziu
uma relacio entre 4K,r e 4K, dada pela fracdo efetiva U, expressa pela Equacdo 2.13, e prop0ds
uma modifica¢do na equacgdo de Paris-Erdogan, conforme mostra a Equacao 2.14, a qual tem sido
utilizada com razodvel sucesso na correlacdo dos dados de propagacdo de trinca por fadiga em
vdrias razoes de carga (ANDERSON, 1995).

AKef :Kmax_K (2.12)

o

4K, K, -K

U= K :Kmax Ko (213)
j—]‘\‘] =CAK)} (2.14)
I‘{I'I'IEX

TEMPO

Figura 2.16- Defini¢do da amplitude do fechamento de trinca durante a propagagdo de trinca por
fadiga (Adaptada de ANDERSON, 1995).
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Uma estimativa de 4K, pode ser obtida experimentalmente pela determinagdo da carga
minima na qual a trinca é aberta (carga de abertura, P,) e, se P,>P,,, utiliza-se a amplitude da
carga efetiva (4P,=P,.—P,) nas expressoes para o cdlculo da amplitude do fator de intensidade

de tensdo, em vez da amplitude de carga (4P=P,us—Pmin) (ASTM, 2000).

Uma grande quantidade de dados experimentais € modelos tedricos relacionados com o
fechamento de trinca tém sido discutidos na literatura. Existem varias fontes de fechamento de
trinca (KLESNIL & LUKAg, 1992; NYSTROM et al., 1992; ANDERSON, 1995), entre elas as
consideradas mais importantes sao: fechamento induzido por plasticidade, fechamento induzido
por 6xido e fechamento induzido por rugosidade. Os mecanismos destas fontes estio mostrados

esquematicamente na Figura 2.17 e serdo descritos resumidamente a seguir:

a) Fechamento induzido por plasticidade: O contato prematuro entre as faces da trinca é devido ao
deslocamento residual permanente que surge das zonas pldsticas anteriores, na contra-mao do
rastro do crescimento da trinca. O fechamento induzido por plasticidade executa seu papel sob
condicdes de tensdo plana, isto €, para corpos de prova finos. Para corpos de prova espessos, a
propagacdo de trinca ocorre sob condi¢des de deformacdo plana e o fechamento € restrito a parte

da superficie na vizinhanga da trinca;

b) Fechamento induzido por 6xido: A presenca de produtos de corrosdo de todas as espécies no
interior das trincas em crescimento resulta no aprisionamento de suas superficies. Ha diferentes
espécies de produtos de corrosdo, como por exemplo, particulas de 6xidos formadas durante
fadiga a alta temperatura ou camadas de 6xidos formadas a temperatura ambiente, os quais se
tornam mais espessos em funcdo de oxidacdo por atrito, isto €, travamento e reforma continua do
6xido atrds da ponta da trinca devido ao contato repetido entre as superficies de fratura, surgindo

deslocamentos microscépicos no modo II e fechamento induzido por plasticidade;

¢) Fechamento induzido por rugosidade: O efeito do fechamento induzido por rugosidade esta
associado a topografia da superficie de fratura. Como a superficie de fratura nunca € polida, a sua
rugosidade natural também causa contato prematuro das faces da trinca. O fechamento ocorre
quando os deslocamentos de abertura na ponta da trinca tornam-se compardveis com o tamanho

das asperezas da superficie de fratura. O modelamento das espécies de fechamento (tanto quanto o
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fechamento induzido por 6xido) € baseado no cdlculo do efeito de aprisionamento das asperezas
nas superficies da trinca. Essas asperezas podem ser microestruturais ou 6xidos. Vérias pesquisas
tém mostrado que existe uma relacdo entre o tamanho de grdo e o grau de fechamento de trinca;
maiores tamanhos de grdos proporcionam maiores niveis de fechamento (KANG et al., 1998;

ANTUNES et al., 2000).

O nivel de fechamento de trinca é uma das maiores diferencas entre as trincas pequenas e as
trincas longas. No caso de trincas muito pequenas o fechamento estd ausente, devido ao rastro

limitado dessas trincas.

A

Zona M Particulas
o Joinil
plastica™y e oxidos
i —
(a) (b) (c)

Figura 2.17- Ilustracdo esquematica de varios mecanismos de fechamento de trinca: Fechamento
induzido por plasticidade (a), fechamento induzido por 6xido (b) e fechamento induzido por
rugosidade (c). (adaptada de SURESH & RITCHIE, 1984).

2.2.7 Correlacao entre o espacamento das estrias com o crescimento macroscopico das
trincas de fadiga

Como mencionado anteriormente, as estrias representam a posicao da frente da trinca apds
cada ciclo de carregamento e a sua largura ou espacamento pode ser utilizado para medir a taxa de
propagacdo da trinca em uma determinada posicdo na superficie de fratura. Desta forma, €
possivel obter, para um dado nivel de 4K, razodveis correlagdes entre a taxa de propagacdo de
trinca medida macroscopicamente nos respectivos ensaios € a medida microscopicamente por meio

do espacamento entre as estrias individuais na andlise da superficie de fratura do material.
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Teoricamente a taxa de propagacdo macroscépica deveria ser igual a taxa de propagagdo
microscopica para um mecanismo de formacdo de estrias puro; no entanto, problemas
relacionados as condi¢des metaliirgicas e a observacdo das estrias por meio da microscopia
eletronica, provocam desvios entre essas taxas. Em primeiro lugar, é dificil identificar
precisamente o tamanho da trinca na regido da superficie onde a medida do espacamento entre as
estrias foi feita — o nivel de tensdo s6 pode ser computado se o tamanho da trinca for conhecido.
Em muitas falhas relatadas em servico, as estrias microfotografadas estdo presentes sem
identificacdo da localizagdo precisa da regido da superficie de fratura. Em vérios experimentos em
condicdes de intensidade de tensdo constante, o espacamento entre estrias em uma regido da
superficie de fratura pode variar de um fator de 2 a 4, o que ¢ resultado do fato da formacao de
estrias ser um evento altamente localizado e dependente tanto do fator de intensidade de tensdo
como das condi¢des metalirgicas — o avanco da trinca pode ser travado pela presenca de
precipitados ou outras heterogeneidades (BEACHEM, 1965). Por outro lado, o espacamento
entre estrias adjacentes depende do angulo de incidéncia do feixe de elétrons relativo a orientacdo
da amostra no microscopico eletronico de transmissdo, ou seja, o observador vé uma imagem
projetada da amostra. A principal razdo para a dispersdao nas medidas do espacamento entre estrias
no interior de uma amostra, para um nivel de 4K especifico, entretanto, foi atribuido inicialmente a
fatores metaldrgicos tais como variagdes na orientacdo dos grdos e distribuicdo de inclusdes.
Desta forma, para se alcangar uma estimativa significativa da taxa de propagacdo de trinca, por
exemplo, muitas medidas do espacamento entre estrias devem ser realizadas para um tamanho
especifico de trinca, bem como devem ser feitas medidas de diferentes posigdes de comprimento

de trinca, minimizando assim os desvios provocados pelos fatores mencionados.

Deve-se acrescentar ainda, que na propagacdo macroscopica de trinca por fadiga podem
ocorrer diversos mecanismos de fratura, como mostrado pela Equagdo 2.15 (HERTZBERG,
1996; BRANCO, 1996), o que também impde desvios na estimativa da taxa de propagacdo

microscopica quando se considera na analise somente o mecanismo de formacdo de estrias.

da
[ﬁj = Afl( K )estrias + BfZ ( K )micmvazios + Cf3( K )clivagem + Df4 ( K )cormsdo +... (2 15)
macroscopico
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Apesar destas limitacdes, em muitos casos as informagdes obtidas a partir da andlise das

estrias detectadas em uma superficie de fratura podem ser de grande utilidade.

Considerando que o espacamento entre estrias € igual ao crescimento da trinca por ciclo,
da/dN, vérias correlacdes entre esses espacamentos e a variacdo do fator de intensidade de tensdo
na ponta da trinca t€ém sido propostas na literatura. A Equacdo 2.16 mostra a correlacdo
identificada por BATES & CLARK (1969, apud HERTZBERG, 1996) para qualquer liga

metalica.
2
AK
Espacamento entre estrias = 6[?j (2.16)

Como pode ser observado, o expoente da Equacdo 2.16 é aproximadamente igual a 2,
enquanto o expoente m da relacio de Paris-Erdogan, mostrada na equacdo 2.9, depende das
varidveis materiais, meio ambiente, temperatura, freqiiéncia e tensdo média, e pode variar entre 1 e
7, aproximadamente. Portanto, na maioria dos casos nio se pode esperar que haja concordancia
entre as taxas de propagacdo de trinca experimental e as calculadas a partir dos espacamentos

entre estrias.

LENETS & BELLOWS (2000), estudando a vida em fadiga para a liga de titanio Ti-6Al-
4V, concluiram que a previsdo de vida para este material, baseada nas medidas do espacamento
entre estrias, apresenta muito boa concordancia com os dados experimentais disponiveis. Na
andlise das curvas da/dN — AK levantadas para esse estudo, verificaram também existir razodveis
concordancias entre a taxa de propagacdo de trinca convertida das medidas do espacamento de
estrias (taxa microscopica) e os dados de da/dN registrados durante o ensaio (taxa macroscopica),

para os mesmos intervalos de 4K.

YOKOBORI & SATO (1976), estudaram o efeito da freqiiéncia de carregamento sobre a
taxa de propagacdo de trinca por fadiga e o espacamento entre estrias, na liga de aluminio 2024-

T3 e no aco SM-50. A partir da andlise da superficie de fratura de corpos de prova submetidos a
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ensaios de fadiga, realizados a temperatura ambiente e sob vdrias freqii€ncias de carregamento,
eles expressaram esse efeito por meio de relagdes experimentais, como também verificaram que a
férmula da taxa de propagacdo de trinca obtida experimentalmente tem exatamente 0 mesmo tipo

da indicada pela teoria dinamica do deslocamento da propagacao de trinca por fadiga.

Outras aplicagdes utilizando o espacamento entre estrias observadas nas superficies de
fratura por fadiga t€m sido demonstradas na literatura como, por exemplo, no estudo de corpos de
prova da liga de aluminio Al2024-T3 rebitados, escolhidos para a avaliagdo do conceito de
tamanho da falha inicial equivalente em componentes aeronduticos (MOREIRA et al., 2005), e no
desenvolvimento de um método para estimar a carga de servico em componentes de liga A12017-
T4 (FURUKAWA, 2000). Neste segundo caso, pode-se verificar também uma razoavel
concordancia entre a taxa de propagacdo de trinca baseada nos espacamentos de estrias
observados nas superficies de fratura (taxa microscopica) e os valores de da/dn obtidos a partir do

ensaio de propagacdo de trinca por fadiga (taxa macroscopica).

Na pratica interessa estimar o valor do nivel de tensdo a que a peca ou componente foi
submetido, caso ndo seja possivel calculd-la. Se for conhecido o comprimento da trinca na posi¢ao
que ¢ feita a leitura do espacamento das estrias, € possivel estimar o valor da amplitude do

coeficiente de tensdo naquela regido da superficie de fratura por meio da Equagado 2.17.

AK
Yira

Ao =

(2.17)

derivada da Equacdo 2.1, onde 4K € determinado a partir das expressdes de correlagdo estimadas

para o material.

2.2.8 O ensaio de propagacio de trinca por fadiga

O ensaio de propagacdo de trinca por fadiga é padronizado pela “American Society for

Testing and Materials”, por meio da norma ASTM E 647 (2000). Esse ensaio permite a
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determinagdo das taxas de crescimento de trinca desde valores proximos ao limite minimo do fator
de intensidade de tensdo até o seu valor maximo onde ocorre a instabilidade controlada da trinca.
Os resultados sdo expressos em termos da amplitude do fator de intensidade de tensdo (4K) na

ponta da trinca, definido pela teoria da mecanica de fratura eléstica linear (MFEL).

Os materiais que podem ser ensaiados por essa norma ndo estao limitados pela espessura ou
pela resisténcia, desde que os corpos de prova possuam espessura suficiente para impedir
flambagem, como também dimensdes planares suficientes para permanecerem predominantemente
elasticos durante o ensaio. Para que isto seja garantido, a norma estabelece varios tipos de corpos
de prova com configuragdes definidas, cujas dimensdes sdo proporcionais e calculadas em funcdo

de uma espessura minima estabelecida para os mesmos.

O ensaio de propagacdo de trinca por fadiga consiste no carregamento ciclico de corpos de
prova entalhados, que tenham sido satisfatoriamente pré-trincados em fadiga. O tamanho da trinca
¢ medido visualmente ou por outro método equivalente (flexibilidade, diferenca de potencial
elétrico etc), como fun¢do do nimero de ciclos de fadiga, e esses dados sdo submetidos a andlise
numérica para estabelecer a taxa de crescimento da trinca, da/dN, que serd expressa em fungdo da
amplitude do fator de intensidade de tensdo, 4K, o qual € calculado das expressdes baseadas nas
andlises de tensdo da mecanica da fratura eldstica linear. Os entalhes também sdo padronizados

pela norma ASTM E 647 (2000).

Os corpos de prova utilizados neste trabalho sdao do tipo compacto em tracdo, C(T), cuja
configuracido e dimensdes estdo mostradas na Figura 2.18 (ASTM, 2000). O entalhe adotado €
denominado reto e os seus detalhes bem como os requisitos da pré-trinca de fadiga encontram-se

ilustrados na Figura 2.19.
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Figura 2.18- Corpo de prova tipo C(T) (adaptada de ASTM, 2000).
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Figura 2.19- Detalhes do entalhe e requisitos da pré-trinca (adaptada de ASTM, 2000).
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O célculo da amplitude do fator de intensidade de tensdo, 4K, a partir dos valores do
comprimento da trinca em cada momento, correspondente a uma dada taxa de propagacdo de

trinca, da/dN, ¢ feito utilizando-se a Equacdo 2.18 (ASTM, 2000).

AP (2+a)
AK = .
BIW (1-a)”

(0,886 +4.64a—13,320° +14,720° =560 ) (2.18)

na qual a = /W, com a expressdo valida para a/W > 0,2.

Para a determina¢do do tamanho da trinca durante o ensaio, um método bastante utilizado é
o da flexibilidade. Este método permite relacionar o tamanho da trinca com o valor da abertura do
entalhe registrado por um extensdmetro (“clip-on-gage”) em cada momento do ensaio (COD). A

relacdo entre a flexibilidade e o tamanho da trinca é dada pela expressao 2.19 (ASTM, 2000).
%:cn +Cu, +Cou’ +Co’ +C ot +Cyu’ (2.19)

na qual C,, C;, C,, Cs, C4 e Cs sdo os coeficientes da flexibilidade e u, é obtido da Equagao (2.20).

P (2.20)

BEV
2=

em que B € a espessura do corpo de prova, E o médulo de Young, v a abertura do extensdmetro
(COD) e P a carga aplicada. Os valores dos coeficientes da flexibilidade variam de acordo com o
tipo de corpo de prova e com a posicdo de fixacdo do extensOmetro no mesmo. A Tabela 2.2
apresenta os valores desses coeficientes para o caso de corpos de prova do tipo C(T) em varias

posicdes referenciadas na Figura 2.20.
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Figura 2.20- Corpo de prova esquematico apresentando os pontos de localizacdo do extensdmetro
referenciados na Tabela 2.2 (adaptada de ASTM, 2000).

Tabela 2.2- Coeficientes da flexibilidade para o corpo de prova tipo C(T) em fun¢do da posi¢ao de
fixagdo do extensdmetro.
Distancia do

Posi¢do do

extensOmetro centro do furo Co C C, (O Cy Cs
(X/W)
Vxi -0,3450 1,0012 -4,9165 23,057 - 323,91 1798,3 -3513,2
Vo, -0,2500 1,0010 - 4,6695 18,460 - 236,82 12149 -2143,6
Vi -0,1576 1,0008 -4,4473 15,400 - 180,55 870,92 -1411,3
ViL 0 1,0002 -4,0632 11,242 - 106,04 464,33 - 650,68

Fonte: Norma ASTM E 647, 2000.

O método da Secante ¢ uma das técnicas recomendadas pela norma ASTM E 647 (2000)
para a reducdo dos dados obtidos nos ensaios de propagacdo de trinca por fadiga. Este método
envolve o cdlculo da inclinagdo da linha entre dois pontos de dados adjacentes na curvaa x N, e é

formalmente expresso como

[ﬂj _ (4, —a;) 2.21)
dN )z (N =N;) '

Como o valor de da/dN computado € uma média da taxa de propagacdo da trinca no intervalo

(a;+ 1 — a;), o tamanho médio da trinca, a@ = %2 (a; . ; — a;), ¢ normalmente usado para calcular 4K.
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Outra técnica de redugdo recomendada pela norma € o método Polinomial. Ele envolve o
ajuste de um polindmio de segunda ordem (pardbola) para o conjunto de 2n + [ pontos de dados
sucessivos, onde n é comumente igual a 1, 2, 3 ou 4. A forma da equagdo para o ajustamento dos

dados € a seguinte:

2

N,-C N,-C

&:b0+b{ ’ 1j+b{ ’ fj (2.22)
¢, ¢,

na qual

_zs(Nf‘Cstz; (2.23)

b,, b; e b, sdo parametros de regressdo determinados pelo método dos minimos quadrados no
intervalo a; _, <a <a;. ;; d; € o valor ajustado do tamanho da trinca para N;; e os parametros C; e

C; sdo calculados por

¢, :%(Ni—n + Ny ) (2.24a)
C,=L(N.,,~N., ). (2.24b)

2

A taxa de crescimento em N, € obtida da derivada da pardbola expressa pela Equacdo 2.22, a

qual é dada por
2b,(N;,-C
[ﬂj _[ b1 ], 2b(N:i=Cy ) (2.25)
dN ), \C, C,’

Como mencionado anteriormente, para que os resultados dos ensaios sejam validos de

acordo com a norma ASTM E 647 (2000) € necessario que o corpo de prova se mantenha
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predominantemente eldstico para todos os valores da forca aplicada. No caso dos corpos de prova

tipo C(T), a condi¢do de validade dos dados obtidos durante o ensaio é dada pela relacdao

2
(W-a)> [ij{&} (2.26)
T Oys

na qual (W — a), denominado de ligamento, € a extensdo ndo trincada do corpo de prova, € oys € o
limite de escoamento pelo critério de 0,2% de deformacdo plastica pelo método “offset”,

determinada na mesma temperatura de realiza¢do do ensaio.

Virios parametros podem ser obtidos nos ensaios de propagacdo de trinca por fadiga, os
quais representam certas caracteristicas da propagacdo de trinca. Esses parametros serdo

sintetizados a seguri:

- Fator de intensidade de tensdo limite, AK,: é o valor assinttico de 4K no qual da/dN se

aproxima de zero. Para muitos materiais 4K, é definido como o valor de 4K correspondente a

taxa de propagacdo de trinca igual a 10™° m/ciclo;

- Taxa de propagacdo de trinca por fadiga, da/dN: € a taxa de crescimento da trinca causada por

carregamento em fadiga e expressa em termos da média da extensdo da trinca por ciclo;

- Gradiente K normalizado , C = (1/K).dK/da: ¢ a fra¢do da taxa de variacdo de K com o aumento

do tamanho da trinca.

2.3 O Aco Inoxidavel Duplex

Ha vérias décadas que muitos esfor¢os tém sido empreendidos no sentido de produzir agos
inoxiddveis que apresentem as caracteristicas favordveis tanto da microestrutura ferritica como da
austenitica (OLSSON e LILJAS, 1996) e com uma relagdo custo/beneficio vantajosa. Os agos
inoxiddveis denominados de duplex (“duplex stainless steel — DSS”) estdo entre 0s acos
inoxidaveis de graus austeniticos e ferriticos, combinando as melhores propriedades mecanicas e

de resisténcia a corrosdo de ambos (JACOVIELLO et al., 1999).

48



A norma ASTM E7 (1997) define uma estrutura duplex como aquela formada por duas
fases. Essa definicao ¢ complementada por SOLOMON & DEVINE (1983), os quais dizem que o
termo duplex € reservado para ligas onde as fases constituintes estdo presentes em fracoes
volumétricas substanciais e se apresentam na forma de grandes volumes relativamente separados,
para diferenciar daquelas ligas em que uma das fases estd presente como um fino precipitado

dentro da fase maior.

Os acos inoxiddveis foram desenvolvidos na Europa, nas primeiras décadas do século
passado, apds 1910. Em 1927, Bain e Griffths apresentaram diagramas de fase do sistema Fe-Cr-
Ni e descreveram ligas com estrutura duplex austenitica-ferritica, contendo 22-30% de Cromo e
1,2-9,7% de niquel (SOLOMON & DEVINE, 1983, OLSSON & LILJAS, 1996). Os acos
inoxiddveis duplex, no entanto, tiveram a sua producdo iniciada na década de 30, com o
desenvolvimento de dois acos inoxidédveis ferritico-austeniticos, com o principal objetivo de
reduzir o problema da ocorréncia de corrosdo intergranular nos agos inoxiddveis austeniticos
(OLSSON & LILJAS, 1996). Um desses acos era ligado com cromo e niquel, enquanto o outro
apresentava ainda molibdénio em adicdo com a finalidade de aumentar a sua resisténcia a
corrosdo. No sentido de manter o balanco na relagcdo ferrita-austenita, o conteido de niquel foi
elevado para compensar a adicdo de molibdénio. Esses acos possuiam essencialmente o mesmo
conteido de carbono que os agos austeniticos, entretanto apresentaram uma clara melhora na
resisténcia a corrosdo intergranular, enquanto que a resisténcia a corrosdao uniforme era igual ou

melhor que aqueles agos.

O primeiro ago ferritico-austenitico continha 60-70% de ferrita apds recozimento entre
1000-1050°C (OLSON & LILJAS, 1996). A microestrutura duplex proporcionou maior
resisténcia mecanica em relacdo aos acos austeniticos, € 0s acos com esse tipo de estrutura
apresentaram boa fundibilidade. Nos anos 40, durante a Segunda Guerra Mundial, a escassez de
materiais, especialmente de niquel, reduziu o interesse nos agos inoxiddveis duplex. No inicio dos
anos 50, a escassez de niquel incentivou o desenvolvimento de agos inoxiddveis com menores
teores deste elemento, proporcionando, conseqiientemente, o aperfeicoamento dos agos duplex.

Os produtos desenvolvidos naquela época, no entanto, ndo apresentavam boa tenacidade, o que
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foi associado ao ndo reconhecimento da necessidade dos tratamentos de solubilizacdo seguidos de
resfriamento ripido para evitar a nucleacdo de precipitados. Apesar da solu¢do da crise de
escassez do niquel em meados dos anos 50, pouco se avangou no estudo dos agos duplex. Nos
anos 70, foi desenvolvido um ag¢o inoxiddvel contendo 22% de cromo, com a finalidade de
resolver o problema de sensibilidade a corrosdo intergranular apresentada pelos acos duplex de
baixo carbono (< 0,03%) quando submetidos a soldagem (na zona termicamente afetada). Em
relacdo aos acos duplex anteriores, essa liga continha um alto conteido de molibdénio e ainda
nitrogénio adicionado; entretanto, estudos posteriores mostraram que composicdes mais precisas,
especialmente um maior conteido de nitrogénio, eram a melhor solugdo para os problemas
apresentados pelos acos duplex soldados, o que justifica os acos mais modernos conterem
normalmente de 0,15 a 0,20% de nitrogénio (OLSON & LILJAS, 1996). A partir dessa época,
com o desenvolvimento de novos processos utilizados na fabricagdo dos acos inoxidaveis duplex,
foi possivel a producdo desses acos com composi¢cdes e propriedades controladas e com baixos
teores de impurezas. Os acos inoxidaveis duplex com 22% de cromo (UNS S31803) possuem
maior resisténcia mecanica e melhor resisténcia a corrosdao que outros tipos de aco duplex, e
apresentam-se como uma alternativa de baixo custo em muitas aplicacdes (OLSON & LILJAS,

1996).

O desenvolvimento dos agos inoxidaveis duplex vem resultando, nos dltimos anos, na sua
crescente utilizacdo, principalmente em aplicacdes industriais que requeiram maior resisténcia a
corrosdo, maior resisténcia a oxidacdo e tenacidade adequada, dos que as apresentadas pelos acos
inoxiddveis austeniticos. A combinacdo de altos limites de resisténcia e tenacidade aliada a
excelente resisténcia a corrosdao no intervalo de temperatura entre —50 a +250°C (CAPELLO et
al., 2002), sdo propriedades importantes, especialmente em materiais utilizados em instalacdes
quimicas e petroquimicas (IACOVIELLO et al., 1999); adicionalmente a alta resisténcia mecanica
e excelente resisténcia a corrosdo, os agos inoxiddveis duplex também apresentam boa
condutibilidade térmica (IACOVIELLO et al., 1999), soldabilidade e boa fundibilidade (MAY et
al., 2002), pouca susceptibilidade a propagacdo de trincas por corrosdo sob tensdo e a corrosao

intergranular (MAY et al., 2002), permitindo que esses materiais tenham um vasto campo de
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aplicacdes em outros ramos da indudstria, como na produ¢do de papel (IACOVIELLO et al.,

1999), equipamentos de controle de polui¢cdo, indudstrias de alimentos e no campo biomédico.

2.3.1 Aspectos gerais dos acos inoxidaveis duplex

A estrutura bifdsica ferritica-austenitica, caracteristica dos acos inoxidaveis duplex, €
determinada, sobretudo, pelos teores de ferro, cromo e niquel, mas outros elementos também

colaboram na manutencao dessa estrutura a temperatura ambiente.

Entre os dominios de fase da austenita e da ferrita hd uma estreita regido o + Y que pode ser
usada para produzir estruturas bifdsicas ou duplex nos acos inoxiddveis. Para que estas estruturas
possam ser obtidas hd necessidade de se conseguir um equilibrio adequado entre os elementos
estabilizadores da fase o (elementos alfagéneos — Cr, Mo, Ti, Nb, Si e Al) e os elementos
estabilizadores da fase y (elementos gamagéneos — C, Mn, Ni e N); as propor¢des exatas de o e ,

no entanto, sdo determinadas pelo tratamento térmico (HONEYCOMBE, 1984).

O diagrama de equilibrio bindrio Fe-Cr, na Figura 2.3, mostra que o elemento cromo reduz
fortemente a regido da fase vy, a ponto de, para teores aproximadamente acima de 13%Cr, as ligas
bindrias apresentarem-se ferriticas em qualquer temperatura, enquanto que no intervalo de 12 a
13%Cr passa a existir um pequeno dominio o + Y. A ferrita € geralmente designada como ferrita-
O, pois nestes acos esta fase existe desde o ponto de fusdo até a temperatura ambiente, sem
qualquer descontinuidade. O elemento carbono ao ser adicionado a liga bindria torna o sistema Fe-
Cr ainda mais complexo. A introducido de teores crescentes de cromo na liga Fe-C tem como
efeito mais importante a diminuicdo da faixa de existéncia da austenita, conforme ja mostrado na
Figura 2.1, pois isto ird influenciar na redu¢do da composi¢do das ligas Fe-C-Cr que permitird a
obtencdo de endurecimento total por té€mpera. Entretanto, dois outros efeitos ndo menos
importantes podem ser observados. A andlise dos diagramas das Figuras 2.21, 2.22 e 2.23,
correspondentes as se¢oes transversais do diagrama Fe-Cr-C, mostra que a medida que o teor de
cromo € elevado, além da reducdo da regido austenitica, ocorre também o alargamento da regido

de duas fases o + v até certos limites, e a produgdo de carbonetos na estrutura. A precipitacdo de
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carbonetos € importante, pois certos acos austeniticos com teores elevados de cromo (entre 16% e
20%) podem tornar-se quebradicos pelo esfriamento muito lento, admitindo-se que esse fendmeno
seja associado a uma precipitacdo de carbonetos (CHIAVERINI, 2002). Por outro lado, um dos
carbonetos que se formam, o M,3Cs, pode influenciar de forma significativa na resisténcia a

corrosao dos agos inoxiddveis austeniticos (HONEYCOMBE, 1984).

O niquel, quando adicionado a uma liga que possua baixo teor de carbono e teor de cromo
de 18%, provoca a expansdao do dominio da fase y. Com cerca de 8%Ni, a fase 7y torna-se estavel
mesmo a temperatura ambiente, originando assim, o grupo de agos inoxiddveis austeniticos na
composicao 18%Cr-8%Ni. Esta composi¢do especial corresponde ao menor teor de niquel capaz

de tornar a austenita estdvel a temperatura ambiente.
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Figura 2.21- Secdo transversal do sistema Fe-Cr-C para 6% de cromo (adaptada de THUM, 1935,
apud CHIAVERINI, 2002).
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Figura 2.22- Secdo transversal do sistema Fe-Cr-C para 12% de cromo (adaptada de THUM,
1935, apud CHIAVERINI, 2002).
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Figura 2.23- Secdo transversal do sistema Fe-Cr-C para 18% de cromo (adaptada de THUM,
1935, apud CHIAVERINI, 2002).
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A Figura 2.24 mostra que, a principio, a liga 18-8 seria ferritica a temperatura ambiente, no
estado de equilibrio; entretanto, em fun¢do das condicdes de sua fabricacdo, o equilibrio ndo é

geralmente alcancado, e essa liga, na realidade, € austenitica as temperaturas de servico.
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Figura 2.24- Efeito do niquel sobre a estrutura de uma liga com 18%Cr (a) e do cromo sobre uma
liga com 8%Ni (b) (adaptada de CHIAVERINI, 2002).

Se o teor de cromo for superior ou inferior a 18%, mais niquel serd necessario adicionar
para reter a austenita a temperatura ambiente, pois se a reten¢do nao for total, haverd a formacgao
de martensita. Portanto, a austenita estdvel pode ser definida como aquela que apresenta a
temperatura Mg inferior a temperatura ambiente. A Figura 2.21 também mostra que o carboneto
M,;Cs ocorre aproximadamente abaixo de 900°C; contudo, se o ago for aquecido entre 1100°C e
1150°C, este carboneto dissolve-se e, na t€émpera subseqiiente, obter-se-4 uma austenita isenta de
precipitados. Se for feito um aquecimento posterior no intervalo de 550°C a 750°C havera a

precipitacdo de M,3Cs, preferencialmente nos contornos de graos.

O manganés também expande a regido da austenita e, como elemento gamagéneo, pode ser
utilizado em substitui¢do ao niquel, mas em concentragdes maiores, pois ndo € tdo poderoso

quanto.
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O nitrogénio, tal como o carbono, é um poderoso elemento gamagéneo, e ambos dissolvem-
se intersticialmente na austenita. S3o os mais poderosos endurecedores por solucdo sélida
existentes, mas o nitrogénio tem menor tendéncia de provocar corrosdo intergranular. O limite de
concentracdo do nitrogénio € de 0,25%, o que quase duplica a tensdo de escoamento de um aco

austenitico (HONEYCOMBE, 1984).

Na maioria dos acos inoxiddveis duplex o teor de ferro é de aproximadamente 70%
(SOLOMON & DEVINE, 1983), e a andlise do diagrama de equilibrio Fe-Cr-Ni para esta
porcentagem de ferro, apresentado na Figura 2.25, mostra que para uma estrutura duplex ser
possivel nos acos inoxidéveis, o teor de cromo deve variar entre 22 e 28% e o de niquel entre 2 e
8%, para aquele teor de ferro. Os diagramas dos sistemas Fe-Cr-Ni ditam a natureza das fases
presentes em ligas fundidas quando o processo de solidificagdo ocorre em equilibrio, e dessa
forma, as estruturas duplex serdo obtidas se os teores desses elementos estiverem em uma faixa
que proporcione uma composi¢do da liga dentro do campo o + Yy dos diagramas. Contudo, na
maioria das ligas duplex fundidas e nas zonas termicamente afetadas (ZTA’s) das regides de solda,
as composicoes estdo fora dessa faixa, em virtude do cardter de ndo equilibrio na solidificagdo e,
nesses casos, dependendo da composicao da liga, uma das duas estruturas (ferrita ou austenita)
pode solidificar em primeiro lugar e na seqiiéncia do resfriamento a outra € formada (SOLOMON
& DEVINE, 1983, PADILHA & GUEDES, 1994). Nos ac¢os inoxiddveis duplex convencionais
com baixos teores de carbono primeiramente é formada a ferrita e, na seqiiéncia do processo, a
austenita, sendo que essa transformacdo € reversivel, podendo ocorrer durante tratamentos
térmicos ou ciclos de soldagem, com a temperatura e a cinética de transformacdo dependentes da

composi¢cdo quimica da liga (DUPOIRON & AUDOUARD, 1996).
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Figura 2.25- Secdo transversal do diagrama Fe-Cr-Ni para 70% de ferro (adaptada de
SCHAFMEISTER & ERGANG, 1938/1939, apud PADILHA & GUEDES, 1994).

Os acos inoxidaveis em geral apresentam em sua composi¢do outros elementos, além do
ferro, do cromo e do niquel, conforme anteriormente mencionado, que influenciam a formagdo de
suas estruturas. Portanto, os diagramas Fe-Cr-Ni ndo podem prever a quantidade exata de ferrita,
porquanto ndo levam em consideragdo esses elementos. Um dos processos considerados mais
convenientes de representar o efeito de diversos elementos na estrutura bdsica dos acos
inoxidaveis € o Diagrama de Schaeffler, ilustrado na Figura 2.26. Este diagrama mostra os campos
de ferrita, austenita e martensita, além dos campos de combinagdo destas fases, em funcdo do
cromo e do niquel equivalentes. O cromo equivalente representa a relativa eficiéncia dos
elementos alfagéneos em estabilizar a ferrita, enquanto que o niquel equivalente representa a
relativa eficiéncia dos elementos gamagéneos em estabilizar a austenita. Vdrias expressoes de
célculo para os equivalentes de cromo e niquel t€ém sido propostas na literatura, e as variacoes
observadas entre elas podem ser atribuidas as diferentes técnicas e composi¢des quimicas
empregadas para a sua determinacdo, o que poderia causar diferentes efeitos relativos nos diversos

elementos (PADILHA & GUEDES, 1994). Expressoes mais gerais para os equivalentes de cromo
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e niquel foram propostas por Schneider (PADILHA & GUEDES, 1994) como: Cr equivalente =

Cr + 2Si + 1,5Mo + 5V + 1,5Al + 1,75 e Ni equivalente = Ni + Co + 0,5Mn + 0,3Cu +25N +
30C.
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Figura 2.26- Diagrama de Schaeffler (SCHNEIDER, 1960, apud HONEYCOMBE, 1984).

Os diagramas de Schaeffler, no entanto, ndo podem prever a porcentagem de ferrita em acos
inoxidédveis duplex trabalhados, pois foram desenvolvidos a partir da fundigc@o e refletem a ferrita
formada apds a solidificacdo. Para esses acos existem outros diagramas semelhantes ao de
Schaeffler, como o de PRYCE & ANDREWS (1960), desenvolvidos para agos inoxidaveis
trabalhados a quente na temperatura de 1150°C (SOLOMON & DEVINE, 1983).

Os acos inoxidadveis duplex sdo trabalhados a quente tipicamente na faixa de 1000-1200°C,

ou seja, em uma regido de fases o + ¥, sendo que as temperaturas acima dessa faixa podem causar

problemas de oxidagdo e, abaixo dela, podem resultar em precipitagdes associadas a fragilizagao.

57



O subseqiiente tratamento de solubilizacdo, normalmente realizado entre 1050-1100°C e com
resfriamento posterior rdpido, assegura que o agco permaneca inteiramente duplex e sem fases
secunddrias precipitadas, que podem ser algumas vezes formadas no estagio de trabalho a quente.
A deformacdo plastica do trabalho mecanico resulta em uma estrutura com graos alongados na
direcdo de laminacdo e no desenvolvimento da textura, o que freqiientemente leva a uma grande
anisotropia das propriedades mecénicas (NILSSON, 1992). De acordo com a ASTM A790
(1995), a temperatura de solubilizacdo do aco UNS S31803 estd na faixa de 1020-1100°C. A
estrutura dos produtos trabalhados €, portanto, determinada pela composi¢do quimica e pela
temperatura de solubilizacio (CHARLES, 1991). Segundo DUPOIRON & AUDOUARD (1996),
um correto balanco da relagdo entre austenita e ferrita (entre 40% e 55% de ferrita) e a

manuten¢do da sua estabilidade sdo uns dos pontos-chave dos modernos acos inoxidaveis duplex,

sendo a porcentagem de nitrogé€nio um parametro essencial nesse aspecto.

CHARLES (1995) divide os acgos inoxiddveis duplex trabalhados em trés classes distintas,
sendo que essas classes sdo em parte definidas em funcdo do PRE (“Pitting resistance
equivalent”), ou seja, um parametro experimental que avalia a resisténcia do material a corrosao
por “pite”. Esse pardmetro é apresentado como fun¢do das porcentagens dos elementos Cr, Mo e
N, que s@o conhecidos como elementos que aumentam a resisténcia a corrosao por “pite” em ligas

Fe-Cr-Ni. Segundo NILSSON (1992), esse parametro € geralmente definido pela Equacdo 2.27.

PRE =%Cr + 3,3(%Mo )+ k(%N ), (2.27)

na qual £ € um nimero entre 10 e 30, sendo o valor de 16 mais freqiientemente usado. Embora
esse parametro tenha algumas limitagdes por incluir somente o efeito de trés elementos de liga, ele
oferece um modo ripido e util de estimar a resisténcia a corrosdo por pite (NILSSON, 1992).
Mais especificamente para acos austeniticos, LILJAS & NILSSON (1999) citam que o k tem sido
relatado estar entre 13 e 70, contudo sendo o valor de 30 utilizado para a indicacdo do PRE de
vdrias ligas, inclusive algumas duplex. Nas vdrias referéncias consultadas sobre aco duplex,
observa-se o fator de 16 para o nitrogénio como o mais utilizado para o célculo do PRE.

Independente disso, os duplex que apresentam esse pardmetro PRE maior que 40 sdo
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normalmente chamados de superduplex. Com relacao as classes propostas por CHARLES (1995),

tem-se:

a) o aco de composi¢dao 23%Cr-4%Ni-0,10%N (tipo 2304), sem adi¢cdo de Mo, sendo um material
econdmico que, para a maioria das aplicacdes, pode ser usado para substituir os austeniticos AISI

304 e 316;

b) o aco de composicdo 22%Cr-5%Ni-3%Mo-0,17%N (tipo 2205), que pode ser considerado
como um ac¢o inoxidavel duplex padrdo, e cuja porcentagem de nitrogénio tem sido recentemente
aumentada para promover uma melhora na sua resisténcia a corrosio por “pite”. Sua resisténcia a
corrosdo encontra-se entre a do austenitico da classe AISI 316 e a do superaustenitico com 5-6%

de Mo;

¢) os superduplex (PRE > 40), contendo 25%Cr-6,8%Ni-3,7%Mo0-0,27%N, com ou sem adicdes
de Cu e W, sdo especialmente indicados para aplicacdes que requerem alta resisténcia mecanica e
alta resisténcia a corrosdo em ambientes extremamente agressivos. A resisténcia a corrosdo €
equivalente a dos superausteniticos com 5-6% de Mo. Quando as propriedades de corrosdo
requeridas sdo menores (36 < PRE < 40), devem ser consideradas as ligas duplex de 25% Cr com
adi¢des de 3% Mo e 0,22% N, que sdo menos propensas a formacdo de fases intermetélicas do

que os superduplex.

Em relacdo as classes apresentadas, NILSSON (1992) faz uma divis@o na classe dos duplex
com 25% de Cr (letra c), separando-os com relacdo ao PRE, ou seja, uma classe de duplex com a

faixa de PRE de 30 a 39, e outra de super duplex, com PRE maior que 40.

Os acos inoxiddveis duplex, como ja mencionado, apresentam propriedades de resisténcia
mecanica, de um modo geral, superiores as dos acos inoxiddveis austeniticos. Essa superioridade é
conseguida em parte devido a prépria estrutura bifdsica, por meio do aproveitamento das
caracteristicas favoraveis de cada uma das microestruturas, € em parte porque a estrutura duplex
origina um refinamento do tamanho do grio, conseqiiente da formacao das estruturas duplex no
estado sélido e as suas caracteristicas de encruamento e recristaliza¢do, assim como as limitacdes

de crescimento de grao.
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A melhor combinag@o de resisténcia a corrosdo e resisténcia mecanica dos agos duplex é
obtida quando a relacdo ferrita-austenita € estabelecida no valor de 1:1 (CAPELLO et al., 2002).
Esta relacdo proporciona maiores limites de escoamento e de resisténcia a tragdo dos acos
inoxiddveis duplex em relacdo aos acos inoxidadveis austeniticos, além de boa ductilidade e
tenacidade. Em ligas trabalhadas, o balango 50% ferrita — 50% austenita é geralmente obtido por
meio da combinacdo de elementos de liga e uma especificacdo adequada da temperatura da

solugdo de tratamento térmico apds a producao (CAPELLO et al., 2002).

Os acos inoxiddveis duplex recebem a adicdo de elementos com o objetivo de melhorar as
suas propriedades, interferindo no balanco microestrutural, porém cada um desses elementos
também atua de forma especifica como segue (CHIAVERINI, 2002):

- O cromo e o niquel sdo os elementos fundamentais no sentido de conferir resisténcia a
COIrosao;

- O molibdénio, entre 0,2 e 5,0%, melhora as resisténcias a corrosdao generalizada, a corrosao
localizada (por pites) e a corrosdo em frestas;

- O nitrogénio, entre 0,1 e 0,35%, melhora a resisténcia a corrosdo localizada, além de elevar a
resisténcia mecanica;

- O cobre, at¢é 4%, melhora a resisténcia a corrosdo e favorece o endurecimento por
precipitacdo;

- O tungsténio, até 1,2%, melhora a resisténcia a corrosao;

- O manganés, entre 0,5 e 5%, eleva as resisténcias a corrosio e ao desgaste abrasivo;

- Osilicio, entre 0,5 e 5,0%, melhora as resisténcias a corrosdo, ao calor e ao desgaste;

- O carbono, entre 0,01 e 0,5%, eleva as resisténcias mecanica e ao desgaste.

- O cobalto melhora a soldabilidade e a resisténcia ao desgaste;

- O niébio melhora as resisténcias a corrosao e ao desgaste;

- O titanio e o aluminio favorecem o endurecimento por precipitacao.
A selecdao do tipo adequado do aco inoxidavel duplex, baseado principalmente no teor de

cromo, varia de acordo com o campo de aplicacdo, em funcdo, sobretudo, da maior ou menor

resisténcia a corrosdo, resisténcia a oxida¢do e tenacidade requeridas.
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A tenacidade dos acgos inoxidaveis duplex, apds o tratamento de solubilizacdo seguido de
resfriamento muito ripido, varia de boa a muito boa. Contudo, essa propriedade € influenciada
pela presenca de elementos de liga que, quando adicionados simultaneamente, provocam
precipitacdo de numerosas fases nesses agos. Portanto, nos casos em que a tenacidade é uma
caracteristica importante, hd que se levar em considera¢do a a¢do dos elementos de liga que, se
por um lado elevam a dureza do aco inoxidavel duplex, por outro provocam a diminuicdo da sua
tenacidade.

A tenacidade dos acos inoxiddveis duplex também ¢ fortemente influenciada pela
temperatura. A Figura 2.27 mostra a variacdo da tenacidade (medida através da resisténcia ao
impacto) com a temperatura para dois acos inoxidaveis, sendo um duplex e o outro austenitico.
Como pode ser observado no diagrama, a energia absorvida pelo aco duplex diminui
consideravelmente por volta de —50°C, quando comparada com a do ago austenitico na mesma
temperatura, o que se deve ao fato da fase ferrita, presente no primeiro, apresentar uma transicao

de fratura ductil para fratura fragil a baixas temperaturas.

230

_ : — Agoaustenitico
2':“:' ................. . ............. A ............ ;

| CO07 Mn200; Si1,00
CCrITE M2 Mo 25%

150 PR OREL | N —— ......... ACDdUmE}{ .....

1|:||:| .................. e

Tenacidade {Jfcm?)

€ 0,03 Mn2,00; Si1,00
Cr 22,0 Mi 5,0 Mo 3.0%

-150 -100 -a0 1] a0 100
Temperatura (*C)

Figura 2.27- Comparacdo entre a resisténcia ao impacto de agos inoxidaveis duplex e austenitico
(REICH et al., 1992, apud CHIAVERINI, 2002).
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A utilizacio cada vez maior dos agos inoxiddveis duplex, anteriormente referida,
principalmente em aplicacdes que exigem grande responsabilidade, deve-se ao fato desses
materiais apresentarem propriedades superiores quando comparadas as de outros acos inoxiddveis.
As principais aplicacdes ocorrem nas industrias quimicas e petroquimicas (JACOVIELLO et al.,
1999, CAPELLO et al., 2002), nas industrias de polpa e papel (IACOVIELLO et al., 1999), nas
industrias de geracdo de energia (CHEN et al., 2002), em equipamentos de controle de polui¢cdo
(MATEO et al., 2002), como também nos campos de alimentos e biomédico. Algumas das

aplicagdes desse material sdo enumeradas a seguir (CHIAVERINI, 2002):

Indistria de processamento quimico: tubulagdes, bombas, tanques de produtos quimicos,

extratores de uréia, agitadores e trocadores de calor, evaporacdo salina, sistemas de

refrigeracdo de dgua do mar;

- Indudstria de polpa e papel: digestores, pré-aquecedores, evaporadores, equipamento de
branqueamento etc;

- Industria de geracdo de energia (fossil e nuclear): reaquecedores, tubos de injecdo de alta
velocidade em pocos geotérmicos, trocadores de calor etc;

- Industria de extracdo de petréleo e gds (in e off-shore): resfriadores, tubulacdes e linhas de

distensdo, estruturas e revestimento, transporte de gés sulfuroso, bombas de injecdo de dgua

salgada, sistemas de refrigeracdo, bombas diversas, separadores, vasos de pressdo etc.

Os produtos de agos inoxidaveis duplex podem ser obtidos através de vérios processos, tais
como fundicdo, laminacao, forjamento e extrusdo. Para uma determinada composicao quimica, o
tipo de processo e os parametros especificos de processamento podem afetar distintamente a
microestrutura intrinseca e as caracteristicas mecanicas dos produtos obtidos. Como 0s processos
de conformacio sdo normalmente realizados em altas temperaturas, pelo menos em seus primeiros
estagios, as diferentes respostas mecénicas da ferrita e da austenita sob condi¢des de trabalho a
quente podem levar a formacdo de trincas. Estudos tém sido realizados no sentido de analisar o
comportamento do fluxo plastico de acos inoxiddveis duplex com diferentes teores de nitrogénio e

sob condicdes de trabalho a quente (CABRERA et al., 2003).
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2.3.2 Precipitaciao de fases nos acos inoxidaveis duplex

No que pese os agos inoxiddveis duplex com microestrutura ferritica-austenitica possuirem
melhor resisténcia a corrosdo que os acos inoxiddveis austeniticos, e propriedades mecanicas
superiores as dos acos inoxiddveis ferriticos (REICK et al., 1992), a exposi¢cdo a temperaturas
mais elevadas provoca a formacdo de fases em suas microestruturas que causam freqiientemente a
perda de tenacidade e o decréscimo na resisténcia a corrosao. Fases frageis ricas em Cr (como por
exemplo o, x e R), fase CCC rica em Cr (a”), carbonetos, nitretos, precipitados de Cu e martensita
tém sido observados. Com excec¢do da martensita, todos esses precipitados sdo formados dentro
da ferrita ou em contornos de grdo, principalmente contornos a/y (SOLOMON & DEVINE,
1983).

A ferrita apresenta maior suscetibilidade as transformacgdes de fase do que a austenita, em
virtude do maior coeficiente de difusdo associado a sua estrutura cristalina (CCC) e a alta
concentracdo de Cr e Mo nela dissolvidos (DUPOIRON & AUDOUARD, 1996). Como
conseqiiéncia da instabilidade da ferrita, as fases secundédrias podem ser formadas na faixa de
temperatura de 300°C a 1000°C (MACHADO, 1999), como observado na Figura 2.28
(SEDRIKS, 1996). Nessa faixa de temperatura, os seguintes precipitados tém sido observados em
adicdo a ferrita e a austenita: ¢ (Sigma), Cr,N (Nitreto de cromo), v, (austenita secundaria),
(Chi), R, nitreto m, ¢ (Cu), M;C; e M»;Cs (JOSEFSSON et al., 1991). Além desses, outros

precipitados como as fases de Laves (1) e G, além de outros carbonetos como 0 M¢C também tem

sido relatados, porém em menor escala.
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Figura 2.28- Diagrama de precipitacio do ago inoxiddvel duplex UNS S31803 (adaptada de
SEDRIKS, 1996).

Dentre as alteragdes estruturais ou precipitagdes que podem ocorrer nos acos inoxidaveis
duplex do tipo 2205, em torno de 850°C, aqui serdo enfocados somente os precipitados G € ), pois
nas situacdes impostas no presente trabalho, outros precipitados como carbonetos e nitretos

aparecem com reduzidas dimensdes e quantidades (PINTO, 2001):

a) Fase Sigma (c): De todas as fases que podem se formar nos acos inoxidaveis duplex, a ¢ € a
mais importante por causa da sua grande influéncia na tenacidade e na resisténcia a corrosao
(NILSSON,1992). A fase ¢ possui uma estrutura cristalina tetragonal (NILSSON, 1992) e é de
natureza muito dura e fragil. A sua formacgdo causa a diminui¢do da tenacidade do aco inoxidavel
(MACHADO, 1999; PINTO, 2001), como também consome cromo e molibdénio, o que leva a
uma redug@o na quantidade desses elementos, resultando na diminui¢do da resisténcia a corrosao
do material (MAEHARA et al., 1983). Em ligas bindrias Fe-Cr a fase ¢ estd presente somente
abaixo de aproximadamente 820°C e a sua formacdo € muito lenta, necessitando de horas para
ocorrer; no entanto, isso ndo acontece na maioria dos acos duplex, pois o0 Mo € estabilizador dessa
fase, permitindo a sua formacgdo em altas temperaturas (950°C). Os agos inoxidédveis duplex que
contém Mo e formam fase ¢ em altas temperaturas necessitam ser resfriados rapidamente para
evitar essa precipitagdo (SOLOMON & DEVINE, 1983). Segundo MAEHARA er al. (1983), a

precipitacdo de fase o em acos inoxidaveis duplex ocorre principalmente por meio da
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decomposicdo eutetdide da ferrita em fase ¢ e austenita secundéria (o — 6 + Y. A formacdo da

fase o nos acgos inoxiddveis duplex € influenciada por diversos fatores, relacionados ou ndo com a

composi¢cdo quimica, e entre esses podem ser destacados os seguintes:

Os elementos ferritizantes, em geral, favorecem a formacdo da fase 6; o Mo, por exemplo, que
¢ adicionado ao aco inoxidavel duplex no sentido de melhorar a resisténcia a corrosiao
localizada, favorece a formacao dessa fase (MAEHARA et al., 1983); o W, adicionado com o
mesmo propdsito, também favorece essa formacgdo; entretanto, a substituicio do Mo pelo W
na liga diminui consideravelmente a quantidade de fase ¢ formada (KANG et al., 1998);

O Ni acelera a cinética de precipitacdo da fase o, o que pode ser atribuido a reducao da fragao
de ferrita (0 Ni é um elemento austenitizante) e, conseqlientemente, ao aumento da
concentracdo dos elementos formadores da fase ¢ (Cr e Mo) na ferrita (KIM et al., 1998;
NILSSON, 1992; MAEHARA et al., 1983);

Quanto menor o tamanho de grdo maior serd a tendéncia de formacdo da fase o;

Regides de mais alta energia, como os contornos de grao e interfaces, favorecem a formacao
da fase 6 (MACHADO, 1999); essa precipitacdo ocorre, freqiientemente, em juncgdes triplas
ou nos contornos de fase a/y (NILSSON, 1992);

Durante o resfriamento do tratamento de solubilizacdo, a nucleacdo da fase ¢ pode ocorrer em
interfaces a/y, bem como em particulas de M,;Cs pré-formadas nas interfaces ou dentro da
ferrita (CHEN & YANG, 2001);

Altas temperaturas de recozimento causam o aumento do tamanho de grao, reduzindo assim, a
tendéncia a formacgdo da fase G; por outro lado, em temperaturas mais altas, pode ocorrer a
formacdo de ferrita de alta temperatura, o que facilita a formacdo desta fase durante o

tratamento de envelhecimento.

b) Fase Chi () : A fase y € de natureza fragil e tem um efeito desfavoravel na tenacidade e nas

propriedades de corrosdo, mas seu efeito € muitas vezes dificil de ser separado da fase ¢, uma vez

que essas duas fases freqiientemente coexistem. Possui uma estrutura ctibica ordenada com uma

composicdo de Fe;cCri;Mo;y (SOLOMON & DEVINE,1983), com um parimetro de rede

aproximadamente igual a 3 vezes o da ferrita (NILSSON, 1992). Nos agos inoxidaveis duplex, a

fase intermetdlica 3y € comumente encontrada em temperaturas na faixa de 700 a 900°C,

usualmente em menores quantidades que a fase 6, o que a faz comparativamente menos
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importante, contudo o seu efeito ndo pode ser desprezado. Tratamentos de envelhecimento entre
600 e 700°C por mais de 6 a 10 horas também podem resultar na formacdo dessa fase. A alta
porcentagem de Mo presente na fase y, muitas vezes por volta de 20%, faz com que essa fase
apareca com contraste maior do que a fase ¢ , quando observadas no microscépio eletronico de

varredura (MEV) (NILSSON,1992).

A Tabela 2.3 relaciona os valores apresentados por CORTIE & JACKSON (1997) e PINTO
(2001) para as fracdes volumétricas de fases intermetdlicas (Sigma + Chi) formadas em um aco

inoxidavel duplex SAF 2205, envelhecido a 850°C em varios tempos de tratamento.

Tabela 2.3- Fracdo volumétrica de fases intermetélicas (¢ + ) formadas em um aco inoxidavel
duplex SAF 2205 ap6s vérios tempos de envelhecimento (%).

Tempo 5 10 15 20 30 35 40 50 60 100 120 360 1440
(minutos)

Cortie &
Jackson - <001 200 - 500 - 800 - 14,00 - 20,00 25,00 28,00
(1967)

Pinto

(2001) 0.88 - - 1,71 - 349 - 530 - 10,70 - ] ]

A Tabela 2.4 mostra, conforme apresentado por VANDER VOORT (1989), alguns ataques
quimicos que podem ser utilizados para revelar a microestrutura de acos inoxiddveis com
observacdo por microscopia 6tica (MO), permitindo a visualizacdo de fases, precipitados e

contornos de grao.

Além da MO, vidrias outras técnicas podem ser utilizadas para caracterizagdo desses
materiais, como os raios X, a microscopia eletronica de varredura (MEV) e a microscopia
eletronica de transmissdo (MET), por exemplo, sendo que elas naturalmente se completam, como
na andlise de qualquer outro material. Dentro dessas outras técnicas, a imagem feita por elétrons
retroespalhados e a andlise por energia dispersiva (AED) no MEV, sdo apresentadas por alguns
pesquisadores como eficientes ferramentas para a diferenciacdo das fases ¢ e ¥ em acos

inoxiddveis duplex, principalmente devido ao maior teor de Mo da fase . Com relagdo a andlise
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da composicao quimica das fases pela AED, a Tabela 2.5 mostra um resumo com resultados

obtidos por vérios autores para a composicdo de algumas fases presentes no material duplex.

Tabela 2.4- Reagentes que podem ser utilizados para caracterizagdo de acos inoxiddveis.

. . T T t Difq
Reagente Composicao Aplicacio empo emperatura rerenga Observagoes
de ataque = de ataque  de potencial
Marble 4 g de CuSO4,  Contorno de grao i Ambiente - -
20 ml de HC1 , Fase ¢
20ml de H,0
Murakami  10g de K3Fe(CN)g, Carbonetos 1 minuto Ambiente - -
10gde KOH (ou  Fase o, Fase 8 > 3 minutos 80 °C
7 g NaOH),
100 ml H,O
Acido 10 g de 4cido Carbonetos 15-30 seg. Ambiente 6 Vdc -
Oxalico oxalico, Contorno de grdo  45-60 seg.
(ataque 100 ml de H,O Fase ¢ Ap6s 6 seg.
eletrolitico)
KOH 56 g de KOH, Fase ¢ 3 segundos  Ambiente 1,5a3Vdc yigualaose
(ataque 100 ml de H,O Fase o (c presente no
eletrolitico) vermelho material
/marrom e §
azulado)

HNO; 60 ml de HNO;, Contorno de grio 2a5 Ambiente 1,1 Vdc Nio revela
(ataque 40 ml de H,O minutos maclas de
eletrolitico) recozimento

Glyceregia 15 ml de HCI, Ataque geral - Ambiente - -
10 ml Glycerol,
5 ml HNO;
Vilella 1 g de Acido Martensita 1 minuto Ambiente - Revela e y
Picrico, Ataque geral
5 ml de HC1
100 ml de Etanol

Fonte: VANDER VOORT (1989).
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Tabela 2.5- Composi¢des tipicas das fases medidas por AED (“EDS”) (% em peso).

Fase |  Fe Cr Ni Mo Si Mp | Material e | Referén-
condicdo cia
c 55 34 4 6 1 - 22%Cr Karlsson
49 2% 3 18 12 (soldagem) etal.
X ) ) (1995)
R (<) 33-38 16-30 3-5 27-39 3-4 -
R (>) 36-43 25-26 3-4 25-26 2-3 -
c 54,5+0,5 31,0£0,3 3,8+£0,5 9,7%£0,2 - 1,0£0,7 | SAF 2507 |Nilsson &
(850°C por | Wilson
X 47,8 £0,5 26,210,3 2,9+0,5 23,1102 - - 10 minutos) | (1993)
CroN | 21,4+0,5 71,510,3 1,L1£0,5 6,0x+0,2 - -
c bal. 28,90 3,25 7,30 0,80 1,00 SAF 2205 | Jackson
(800°C por &
X bal. 25,31 3,03 13,98 0,78 1,34 2 horas) | Matthews
o bal. 25,45 3,46 3,89 0,62 1,27 (1991)
v bal. 21,33 6,59 2,21 0,05 1,17
Nom bal. 21,70 5,45 2,98 0,38 1,54
c - 29 - 7,0 0,8 - SAF 2205 | Jackson
(800°C por et al.
X - » - 14,0 0.8 - 2horas) | (1993)
c - 29 - 6,5 0,8 - UR45N
(750°C por
X ) 23 ) 16,5 1.3 ) 15 horas)
c - 27 - 9,0 0,5 - Liga *
i i i (750°C por
X 23 20,0 1.0 15 horas)
c 59,9+0,3 29,2104 2,2%0,1 8,7+04 - - Tipo 2205 | Kim et al.
(850°C por | (1998)
20 horas)
c 56+ 1 301 33+£03 8,2+1,0 1,0£0,1 1,5+0,2 Liga ** Jimenez
(950°C por etal.
1 hora e 30 (2000)
minutos)
c 56,53 +0,8 | 30,46+0,33 | 2,83+0,28 | 7,54 £0,53 | 0,65 £0,09 | 1,9940,22 | SAF 2205 Pinto
(850°C por | (2001)
X |53,92+1,41| 26,18 £0,97 | 2,72+0,52 | 14,45 £1,59 | 0,66 £ 0,07 | 2,0620,21 | { hora e 40
minutos)

Observagdo: bal. (balango); Nom. (Nominal); SAF 2205 (marca comercial da Sandvik), composicdo nominal Fe-
22Cr-5,5Ni-3Mo-1,5Mn-0,4Si-0,16N; UR45N (marca comercial da Creusot-Loire), composi¢do nominal Fe-22Cr-
5,7Ni-2,8Mo-1,7Mn-0,4Si-0,13N; * Liga experimental de Composi¢cio nominal Fe-22Cr-2,2Ni-3,1Mo-4,4Mn-

0,5Si-3,0Cu-0,14N; ** Liga de Composi¢do nominal Fe-22,5Cr-6,0Ni-3,0Mo-0,6Si-1,4Mn.
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2.3.3 Taxas e mecanismos de fratura na propagaciao de trinca por fadiga nos acos
inoxidaveis duplex

MAKHLOUF et al. (2003), estudando o comportamento do crescimento de trinca por
fadiga de um aco inoxidavel duplex EN X6CrNiMoCu 25-6 no ar a temperatura ambiente e em
agua do mar artificial aquecida a 70°C, concluiram que as taxas de crescimento na dgua do mar
foram da ordem de 1,8 vezes maiores do que as obtidas quando o meio ambiente era o ar, com o
valor do expoente m mudando de 2,74 para 3,84 para os dois meios, respectivamente. Estes
resultados comprovam o que j4 foi discutido anteriormente, que a agressividade do meio atua no
sentido de aumentar as taxas de propagacdo de trinca. Concluiram, também, que a superficie de
fratura do material obtida por fadiga no ar é predominantemente transgranular e composta
basicamente de estrias de fadiga ducteis em ambas as fases e em todos os niveis de 4K. Outra
observacdo feita pelos autores é que, no ar ambiente, os espacamentos entre estrias na austenita
eram compativeis com as taxas de crescimento macroscOpico, enquanto que Os espacamentos
entre estrias na ferrita eram 4 vezes maiores que a taxa de crescimento macroscopico. Em dgua do
mar artificial, a trinca propagou-se por estrias de fadiga ducteis somente na austenita, enquanto
que na ferrita ocorreu fratura por clivagem. Nesse ambiente, para valores elevados de 4K,
observaram que as estrias de fadiga com aspecto fragil controlavam o processo de crescimento e
0s espacamentos entre estrias na ferrita eram compativeis com as taxas de crescimento
macroscépico; ji os espacamentos entre estrias na austenita ficaram menores que as taxas de

crescimento macroscopico.

ITURGOYEN & ANGLADA (1997) estudaram a influéncia do tratamento de
envelhecimento em temperaturas intermedidrias (275, 325, 375, 425 e 475°C) na propagacdo de
trinca por fadiga em um ago inoxiddvel duplex AISI 329 (UNS S32900), laminado a 950-1000°C
na forma de barras de secdo quadrada e resfriadas ao ar, e também na forma de barras de secdo
circular solubilizadas a 1100°C por 1 hora e resfriadas em dgua. Ambos os ensaios foram
conduzidos em duas razdes de carga diferentes (0,1 e 0,5). As barras de secdo quadrada foram
ainda submetidas a solubilizacdo por 2 horas a 1000°C, sendo posteriormente resfriadas em dgua
com o objetivo de aumentar a fracdo de austenita; as barras de se¢do circular foram recozidas por

1 hora a 1000°C, buscando-se homogeneizar a microestrutura. Eles verificaram que as taxas de
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propagacgdo de trinca por fadiga tornaram-se mais sensiveis a variacdo do fator de intensidade de
tensdo no aco na condi¢do envelhecida. Verificaram ainda, que no material recozido, tanto a
ferrita quanto a austenita apresentaram estrias marcantes e similares. Apds o envelhecimento, o
mecanismo de fratura da ferrita mudou para a aparéncia de clivagem, enquanto o mecanismo de
fratura da austenita permaneceu como estrias com aspecto ductil. No envelhecimento por 25 horas
a 475°C, as estrias ainda eram visiveis em ambas as fases, entretanto na ferrita estas estrias
possuiam uma aparéncia de clivagem com maior separacio entre elas. Apds envelhecimento por
mais de 100 horas a 475°C, o mecanismo de propagacdo de trinca por fadiga observado na ferrita
foi de aparéncia de clivagem, enquanto que na austenita a deformagdo ocorreu pelo mecanismo de

estrias.

IACOVIELLO et al. (1999), estudaram a propagacdo de trinca por fadiga em um ago
inoxidavel duplex 22CrS5Ni (UNS S31803), solubilizado por 1 hora a 1050° ou submetido a
tratamento de envelhecimento por 1000 horas em duas condi¢cdes de temperatura diferentes
(375°C e 475°C) ou por 1 hora a 800°C. Os corpos de prova foram ensaiados considerando as
orientacdes de carregamento LT e TL, e em trés razdes de tensdo diferentes (0,1, 0,5 e 0,75), com
excecdo do tratamento a 800°C, que foi ensaiado somente na orientacdo LT e com razdao de
tensdao igual a 0,5. No material solubilizado, verificaram que as taxas de crescimento de trinca
mostraram um pequeno aumento com a razdo de carga, R, sendo esta tendéncia particularmente
mais evidente na regido I da curva, onde os valores de 4K, aumentaram com o decréscimo de R,
devido ao efeito de fechamento de trinca (plasticidade da ponta da trinca, formacgdo de 6xidos e/ou
rugosidade induzida na superficie de fratura). Verificaram, também, que para R constante nenhum
efeito da direcdo de carregamento sobre a taxa de propagacdo foi detectada e, por conseguinte,
nenhuma anisotropia pode ser associada ao fenomeno da fadiga. Com relacdo aos
micromecanismos de fratura na propagacdo de trinca nestas condigdes, constataram que ndo
ocorreram modificacdes significativas nas superficies de fratura obtidas com diferentes razdes de
carga, € que o micromecanismo mais evidente foi a formacdo de estrias, principalmente na
austenita. Também citam que para esta condi¢do de tratamento térmico, a separacao entre estrias
deve ser funcdo da taxa de crescimento de trinca. Para o material envelhecido, os autores

concluiram que a propagacao de trinca por fadiga é marcantemente influenciada tanto pelas baixas
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(375°C e 475°C) como pela alta (800°C) temperaturas de fragilizacdo, e que nas temperaturas de
fragilizagdo menores (375°C ou 475°C) a razdo de carga R influencia o crescimento da trinca de
fadiga no sentido de diminuir 4K, e aumentar as taxas de crescimento de trinca quando o seu
valor é aumentado. Ainda comparando os dois niveis de temperatura de tratamento, os autores
citam que as taxas de propagacdo de trinca nos corpos de prova tratados a alta temperatura
(800°C) foram significativamente maiores, € que essa influéncia € quase insignificante na regido I,
porém se torna mais evidente nas regioes Il e III da propagacao. Citam também, que para 4K e R
constantes, os dados obtidos a 475°C mostraram maior taxa de crescimento de trinca em relacdo
ao material tratado a 375°C. As andlises das superficies de fratura evidenciaram uma forte
influéncia das modificagdes estruturais nos micromecanismos de propagacdo de trinca; a
decomposicdo espinoidal da ferrita, observada para estas condi¢des, proporcionou o aumento da
fragilizacdo dos seus graos e, como conseqiiéncia, as fraturas mostraram pequenas areas frageis
(clivagem) nos graos deste constituinte. A precipitacao da fase ¢ e de carbonetos nos contornos de
graos o/a e a/y, obtida no tratamento a 800°C por 1 hora, proporcionou maior fragilizacdo do
aco, e as areas de clivagem observadas na ferrita apresentaram trincas secunddrias. Contudo, para
todos os tratamentos térmicos considerados, concluem, as trincas se propagaram formando
ligamentos nos graos de austenita, os quais fraturaram por deslizamento dictil, gerando estrias

ducteis.

KANG et al. (1998) estudaram o efeito da adi¢do de tungsténio em substituicdo ao
molibdénio e do tratamento térmico no comportamento a propagacdo de trinca por fadiga nos
acos inoxiddveis duplex (ferritico—austenitico). Nesse estudo, quatro diferentes ligas de
composicao basica 25,5Cr—6Ni-3,5Mo foram utilizadas, onde o Mo foi substituido por W nas
seguintes relacdes, mantendo-se o PRE em 41: 3.5Mo—O0W, 2,5Mo-1,5W, 1,5Mo-3,0W e
1,0Mo0-3,6W. Foram produzidas chapas de 12 mm de espessura destas ligas por meio de
laminagdao a 1100°C, com microestruturas constituidas por volumes aproximadamente iguais de
ferrita e austenita, as quais foram tratadas a 1100°C por 10 minutos para dissolver fases
secunddrias. Posterior tratamento de envelhecimento isotérmico a 900°C por 30 minutos foi
executado para avaliar os efeitos microestruturais resultantes da composi¢cdo da liga. Os autores

concluiram que a microestrutura e as propriedades de propagacdo de trinca por fadiga das ligas
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homogeneizadas foram basicamente insensiveis a variacdo do conteddo de W. Para as ligas
envelhecidas, entretanto, a taxa de propagacdo de trinca aparente foi elevada de forma
significativa, sendo isto atribuido ao fechamento de trinca induzido por rugosidade causada por
falha intergranular devido a precipitacdo de fases frageis nos contornos de graos da microestrutura
do material, ocorrida durante o tratamento de envelhecimento. Com o aumento do contetido de
W, a quantidade e o tamanho das fases frageis ¢ e y decresceram e a ductilidade das ligas

envelhecidas aumentou.
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Capitulo 3

Material e Procedimento Experimental

3.1 Material

O material utilizado para estudo neste trabalho foi um aco inoxiddvel duplex do tipo 2205,
de especificacio UNS S31803, o qual foi fabricado pela empresa Sandvik Steel, na forma de
chapa laminada com dimensdes de 1500 mm de comprimento por 500 mm de largura e 15 mm de
espessura, tendo recebido, de acordo com o certificado do produto, tratamento de solubilizacao a
1060°C (1333 K) seguido de resfriamento rdpido em dgua. As Tabelas 3.1 e 3.2, respectivamente,
apresentam a composi¢do quimica e as propriedades mecanicas deste material, informadas no
certificado do produto, bem como os valores normalizados pela American Society for Testing and
Materials para esse tipo de aco (ASTM A 790 790M/2003) e os encontrados na literatura. As
referidas tabelas também apresentam os valores obtidos nas andlises quimicas e ensaios mecanicos
efetuados por PINTO (2001) no material retirado da mesma chapa utilizada neste trabalho, com o
intuito de comparar as caracteristicas do produto adquirido com os valores normalizados e os

fornecidos pela literatura.
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Tabela 3.1- Composi¢do quimica do aco inoxiddvel duplex utilizado (% em peso).

Descricdo  Fe C Mn Si Cr Ni P S Mo Nb N
(1) bal. 0,030 2,00 1,00 21,0- 4,5- 0,030 0,020 2,5- - 0,08-0,20
max. max. max. 23,0 6,5 max. max. 3,5
2)* - < 0,030 - - 22 5.3 - - - - 0,17
3)* - 0,018 - - 22,1 5.8 - - 3,0 - 0,17
(4)* - < 0,030 - - 22 5 - - - - 0,17
5) - 0,0224 1,71 0,27 22,43 5,55 < 0,020 0,0007 3,36 < 0,1694-
0,010 0,1711
Certificado - 0,017 1,56 0,40 22,59 5,32 0,021 0,0005 2,85 0,013 -

Obs.: (1) Washko & Aggen (1990) e ASTM A 790/A 790M (2003); (2) Nilsson (1992); (3) Nystrom et al. (1992);
(4) Olsson & Liljas (1996); (5) Pinto (2001). * Valores nominais da composicao.

Tabela 3.2- Propriedades mecanicas do ago inoxidavel duplex utilizado neste trabalho.

Descri¢do Syo2 (MPa) Sy1.0 (MPa) S, (MPa) ElL (%)
M > 450 - > 620 >25
(2) 2450 - 680-880 225
(3) (Direcao transversal) 541 607 764 33,6
Certificado (Diregdo transversal) 614 - 772 36

Obs.: (1) Washko & Aggen (1990) e ASTM A790 (1995); (2) Nilsson (1992); (3) Pinto (2001).



3.1.1 Condicoes microestruturais do aco inoxidavel duplex 2205

Verificou-se por meio da revisdo da literatura, que a formagdo das fases Sigma (o) e Chi ()
no aco inoxidavel duplex SAF 2205 ocorre mais rapidamente na faixa de temperatura de 850°C
(1123K) a 900°C (1173K). Verificou-se, também, que as condi¢Oes de tratamento térmico que
proporcionam a precipitacdo dessas fases no referido aco inoxidavel, em diferentes e crescentes
quantidades suficientes a consecucdo dos objetivos deste trabalho, foram estabelecidas pelo
envelhecimento do material na temperatura de 850°C (1123K), em tempos que variaram entre 5 e
100 minutos. Com base nesses estudos, quatro tempos de tratamento térmico foram selecionados
para produzir microestruturas com diferentes porcentagem de fases precipitadas, compondo com
aquela do material conforme fornecido pelo fabricante, cinco condi¢cdes microestruturais, as quais
estdo descritas na Tabela 3.3 juntamente com a simbologia adotada. A selecdo dessas condicdes
microestruturais permitiu, portanto, variacoes de fracdes de fases fragilizantes desde zero até
grandes porcentagens, visto que, pelas referéncias consultadas, pequenas quantidades de fases

precipitadas ja ocasionam sensiveis alteragdes no comportamento mecanico do material.

Tabela 3.3 Tratamento térmico para a obtencdo das condicdes microestruturais do material
utilizado no trabalho e a respectiva simbologia adotada.

Condi¢do Temperatura Tempo total Aquecimento Patamar
Cl1 850°C (1123K) 25 minutos + 20 minutos + 5 minutos
C2 850°C (1123K) 40 minutos + 20 minutos + 20 minutos
C3 850°C (1123K) 55 minutos + 20 minutos + 35 minutos
C4 850°C (1123K) 120 minutos + 20 minutos + 100 minutos
CO0 Material solubilizado a 1060°C (1333K), conforme fornecido pelo fabricante.

Para a realizacdo dos tratamentos térmicos, os corpos de prova foram colocados em um
suporte feito de cantoneiras de aco carbono, ficando apoiados e afastados uns dos outros para
permitir uma troca de calor mais uniforme durante o aquecimento. Para cada condicdo foram
tratados 12 corpos de provas, em duas etapas de 6; exceto para a condicdo C4, que s6 teve 6

corpos de prova, os quais foram tratados de uma unica vez. Todos os corpos de prova tratados
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apresentavam sobremetal, e apds os tratamentos térmicos para a precipitacdo de fases
fragilizantes, foram usinados por eletroerosdo nas dimensdes finais, visando promover superficies
livres de o6xidos e lisas, conforme estabelece a norma ASTM E 647 (ASTM, 2000). As

caracteristicas dos corpos de prova estao descritas no item 3.4 deste capitulo.

Os tratamentos térmicos para a precipitacdo das fases fragilizantes ¢ e y, nas diversas
condi¢cdes mencionadas, consistiram de um aquecimento a 850°C (1123K) pelos tempos descritos
na Tabela 3.3, seguidos de um rédpido resfriamento em 4gua, para se evitar a precipitacdo de outras
fases. Para o aquecimento a temperatura indicada, utilizou-se um forno de resisténcia elétrica,
marca EDG, modelo FC-1, com controlador EDGCON 5P. No resfriamento foi utilizado um
recipiente com 250 litros de dgua; a temperatura da dgua foi monitorada, verificando-se que ela se
manteve praticamente constante nos tratamentos. O tempo de aquecimento dos varios conjuntos
de corpos de prova, conforme consta na Tabela 3.3, foi determinado pelo registro da temperatura
de um termopar inserido no centro de um corpo de prova de teste dimensionalmente similar
aqueles utilizados nos ensaios de propagacdo de trinca, sendo o registro feito simultaneamente
com a temperatura do controlador do forno, conforme mostra a Figura 3.1 especificamente para o

caso da condi¢do C4.
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Figura 3.1- Registro da temperatura do termopar e do controlador do forno em fun¢do do tempo ,
para o tratamento térmico na condi¢do C4.
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3.2 Analise microestrutural

As andlises microestruturais foram realizadas com o objetivo de se constatar e quantificar as
fases precipitantes, observando-se os trés planos do material (L, T e S). Para a convencdo dos
planos e direcdes foi observado o critério adotado pela ASTM E 1823 (1996), de modo a se
manter um Unico padrdo em todo o trabalho, tanto para os planos de fratura quanto para a andlise
microestrutural, conforme simbologia exemplificada na Figura 3.2. Nas figuras onde forem
necessdrios, serdo citados o plano analisado e as outras duas dire¢cdes. No exemplo da drea
destacada da Figura 3.2, que representa a maior parte das andlises feitas, ela seria mencionada
como andlise do plano L com a dire¢do T na horizontal e a direcdo S na vertical, representadas por

LT e LS, respectivamente.

Espessura (3)

Plamo T

Direcao de laminagio (L)

+— Direcao transversal (T) —

Figura 3.2- Simbologia dos planos e dire¢cdes em relacdo a chapa do material.

As fotografias inseridas na tese para ilustrar a discussdo de detalhes especificos podem nao
refletir as caracteristicas microestruturais quantificadas, pois essas foram calculadas pela
amostragem aleatéria de vdrias regides do material. Para a caracterizacdo microestrutural do
material foram utilizadas as técnicas da microscopia Otica e da microscopia eletrOnica de
varredura. A quantificacdo das fases presentes no material foi obtida somente por meio da
microscopia Otica, cujos resultados foram comparados com os obtidos por PINTO (2001) para
corpos de prova retirados da mesma chapa e nas mesmas condi¢des de tratamento térmico ora

utilizado neste trabalho, o qual usou, além da microscopia Otica, diversas outras técnicas de
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caracterizacao microestrutural; a proximidade dos valores comparados torna desnecessério efetuar

as demais técnicas.

3.2.1 Microscopia ética (MO)

3.2.1.1 Caracterizacao de fases e precipitados

A caracterizacdo da microestrutura do aco inoxidavel duplex, nas diversas condicdes, foi
feita por meio de ataques eletroliticos, utilizando-se dois reagentes. Esses ataques estdo indicados
na Tabela 3.4, na qual também consta a aplicacdo de cada um deles e os parametros de eletrdlise.
As amostras, apds serem embutidas em baquelite, foram lixadas utilizando-se uma seqiiéncia de
lixas 220, 320, 400, 600, 1200. Posteriormente, foram feitos polimentos utilizando-se pasta de
diamante de 6 um e 1 um, sendo em alguns casos utilizada a pasta de 0,5 um. Para os dois
reagentes, as amostras eram atacadas e novamente polidas pelo menos uma vez antes do ataque
definitivo. Os ataques foram feitos utilizando-se uma fonte Polipower Struers ajustada aos
parametros indicados na Tabela 3.4, de acordo com os valores apresentados por VANDER
VOORT (1989) na Tabela 2.4. Apds o ataque, as amostras eram mergulhadas em dgua, depois em

alcool e secadas com ar quente.

Tabela 3.4- Ataques eletroliticos utilizados para revelar a microestrutura.

_— - Tempo Voltagem
Reagente Composicao Aplicacio (sequndos) _(Corrente obtida)
¢ ¢ 10 g de acido oxalico Revelar as fases 6 Vdc
ACIDO OXALICO 100 ml de H,O presentes Lals 2,5A)
56 g de KOH Revelar as fases 2Vdc
KOH 100 ml de H,O presentes 3ad 0,1 A)

3.2.1.2 Fracao volumétrica (FV) das fases precipitadas
A fragdo volumétrica (FV) das fases foi determinada em amostras atacadas com 4acido

oxdlico. Foi utilizado um microscépio 6ptico da marca Neophot 32 para as aquisicOes das imagens

e um analisador de imagens Quantimet 500 acoplado ao referido microscopio para a quantificacdo
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das fases. Essa andlise foi feita marcando-se as fases pela diferenca de tonalidade. As imagens
foram obtidas utilizando-se aumentos de 250 vezes, o que representava uma drea de andlise de
aproximadamente 72900 um’ (270 x 270 um). Foram utilizadas 10 imagens para a determinagio

da FV das fases para cada condi¢ao.

Para a condicdo CO foi feita a medicdo de FV da ferrita e da austenita. Nesse caso, 0s
valores encontrados para as duas fases também foram normalizados para que a soma delas dessem
100%. Isso se deve ao fato das fases terem sido individualmente marcadas para o célculo da sua
fracdo. Para as demais condicdes, as fases precipitadas e a austenita foram determinadas pela
marcacdo na imagem, sendo a ferrita determinada pela diferenga entre a soma das fases medidas e
100%. Esse procedimento foi adotado devido a pequena diferenca encontrada na andlise da
condicao CO. Pelo fato desse método determinar uma medida volumétrica a partir de observacoes
feitas no plano e por se tratar de uma microestrutura muito orientada, foi também calculado a FV

pela observagdo dos planos S e T, ja que o plano L foi adotado como padrao.

3.2.2 Microscopia eletronica de varredura (MEYV)

Imagens utilizando elétrons retroespalhados (“back-scattered electron™) permite a
observacdo de um maior ou menor contraste nas fases presentes. Isso se dd em funcdo do nimero
atomico dos elementos que compdem as fases. A observacdo dos elétrons retroespalhados foi
utilizada para a diferenciacdo das fases presentes no material, principalmente entre as fases Sigma

e Chi, as quais apresentam significativa diferenca no teor de molibdénio.

A andlise da composi¢do quimica foi feita utilizando-se o sistema de andlise de energia
dispersiva (AED — “EDS”) acoplado ao MEV, de acordo com os parametros apropriados para
tensdo, corrente do feixe, entre outros. Primeiramente optou-se pela identificacdo dos elementos e
depois, por sua quantificacdo, sendo que nesta utilizou-se os elementos identificados mais os
especificados na norma do material, menos os elementos leves (C, N) e os com teores abaixo do
limite de deteccao (P, S). Para a andlise geral do material foram feitas trinta medi¢cdes em duas

amostras, em varias areas de varredura e com aumento de 1000 vezes. As demais analises foram
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feitas pontualmente, com base em trinta pontos distribuidos igualmente entre uma amostra na
condicdo solubilizada (CO) e uma na condi¢cdo envelhecida a 850°C pelo tempo total de 120
minutos (C4), sendo estes pontos definidos pela observacdo da imagem gerada por elétrons
retroespalhados. Procurou-se fazer as medi¢cdes na regido central de fases com maiores dimensoes,
para se evitar a interferéncia das fases adjacentes. Essas andlises da composi¢do foram chamadas
de semiquantitativas, uma vez que niao foram utilizadas amostras-padrdo de composicdo para os
elementos. No caso de fases precipitadas e inclusdes muito pequenas a obtencdo de bons
resultados ficou prejudicada, pois apesar de ser chamada de pontual, essa andlise atua em uma
regido ao redor do ponto, com dimensdo de alguns pm, a qual é excitada pelo feixe de elétrons, o
que permite, em certas medi¢cOes, a influéncia das fases vizinhas. Para o condicionamento
estatistico da grande quantidade de medicOes obtidas para cada fase utilizou-se o procedimento de
Chaveneut (TAYLOR, 1997), visando rejeitar ou manter alguns resultados considerados

questiondveis.

3.3 Analise fractografica

As andlises das superficies de fratura dos corpos de prova foram feitas em um microscopio
eletronico de varredura (MEV) marca JEOL, modelo JXA 840A, por meio da observacao direta
da superficie de fratura e da utilizacdo da imagem obtida com a detec¢do dos elétrons secundérios
no sistema de aquisicdo de imagens marca NORAN, modelo System Six. Foram observadas as
fraturas de pelo menos dois corpos de prova para cada condicdo microestrutural e temperatura de

ensaio.

3.4 Ensaios de propagacao de trinca por fadiga

Foram feitos ensaios de propagacdo de trinca por fadiga em trés temperaturas diferentes
com 0s objetivos de se cobrir uma ampla faixa de temperatura de ensaio e de se obter razodveis
alteracdes no comportamento do material a propagacdo de trinca por fadiga. As temperaturas de

ensaio foram definidas em +24°C (297K), -20°C (253K) e —-50°C (223K). As duas primeiras

temperaturas definidas foram a ambiente (+24°C), estabelecida como padrdo, e a de —=50°C, por
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ser a indicada nas referéncias como o limite inferior para utilizacdo do material. A temperatura
de —20°C foi definida por estar aproximadamente no meio do intervalo entre as duas primeiras e
também por ser uma temperatura de ensaio muito utilizada, principalmente em andlises com

relacdo a soldagem.

Os corpos de prova para o ensaio de propagagdo de trinca por fadiga foram confeccionados
de acordo com o que estabelece a norma ASTM E 647 (ASTM, 2000), de onde foi adotado o tipo
compacto em tracdo (CT) com entalhe reto, os quais apresentam as configuracdes e dimensodes
como mostradas nas Figuras 2.18 e 2.19, respectivamente. Os corpos de prova foram cortados da
chapa por meio de eletroerosdao a fio, ficando parte do entalhe ja com as dimensdes finais,
enquanto as outras dimensodes foram deixadas com sobremetal para acabamento apds o tratamento
térmico. Foi estabelecido o plano de fratura L para a retirada dos corpos de prova, os quais, apos
o corte, foram tratados termicamente conforme cada condicao microestrutural, sendo em seguida
feito, também por eletroerosdo a fio, o resto do entalhe e os furos de atracacdo na maquina de
ensaio. Finalmente, foram fresados na largura (B) para a dimensdo final, sendo o acabamento nas
laterais feito por retifica. A Figura 3.3b mostra a forma final dos corpos de prova utilizados neste

trabalho, cujas dimensdes estdo ilustradas no desenho da Figura 3.3a.

Os ensaios de propagacdo de trinca por fadiga foram realizados em uma mdaquina servo-
hidraulica marca MTS, modelo 810, com controle Test Star II; célula de carga MTS, modelo
661.21B-03, com capacidade de 10.000 N; extensOmetro (“clip-on-gauge”) MTS, modelo
632.02C-20, com comprimento inicial de 5 mm, abertura de 3 mm; e temperatura de utilizacio
entre —100°C (173K) e +150°C (423K). A Figura 3.4 mostra a maquina de ensaio MTS, com o
corpo de prova e o extensometro devidamente instalados, e a Figura 3.5 destaca o extensometro

referenciado.
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Figura 3.3- Dimensoes (em milimetros) e geometria dos corpos de prova de propagagdo de trinca
por fadiga (ASTM, 2000) (a); Desenho esquemadtico tridimensional dos corpos de prova. (ASTM,

2000).
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Figura 3.4- Méquina de ensaio MTS com o corpo de prova e o extensdometro devidamente
instalados.

632.02C-20

Figura 3.5- O extensOmetro utilizado nos ensaios, € o corpo de prova instalado no respectivo
dispositivo de fixacdo na miquina.
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Primeiramente, foram nucleadas as pré-trincas de fadiga, utilizando-se o ensaio com controle
de K., com razdo de carga de 0,1 e freqiiéncia de 20 Hz. Posteriormente, foram executados os
ensaios propriamente ditos, utilizando-se o controle de amplitude de carga, tomando-se os

mesmos valores de razdo de carga e freqiiéncia.

Como o levantamento das curvas de propagacdo de trinca por fadiga a partir de uma taxa
préxima a 10" m/ciclo, correspondente ao 4K, (ASTM, 2000), implicaria em um tempo de
ensaio muito longo, e considerando que o objetivo desta parte do trabalho é o de comparar as
diversas curvas da taxa de propagacdo de trinca por fadiga do material, levantadas sob a influéncia
das condi¢des microestruturais e de temperatura, decidiu-se trabalhar em patamares de 4K dentro
dos limites da regido II da curva de propagacdo, correspondente a lei de Paris, e na maior
extensdo possivel desta regido para um tempo de ensaio exeqiiivel, haja vista a grande quantidade
de corpos de prova a serem ensaiados e do elevado volume de nitrogé€nio necessario quando da
realizacdo dos testes nas temperaturas negativas. Desta forma, foram realizados ensaios nas vérias
condicdes microestruturais, variando-se o valor do fator de intensidade de tensdo mdaximo final
(Kyax final) para a pré-trinca e, indiretamente, a carga méaxima (P,,,) para o ensaio, adotando-se,
finalmente, o valor de 15 MPa.m” (=~ 474 N/mm?) como o limite minimo para o K, final da pré-
trinca. Com relacdo a carga P,.x dos ensaios, foram utilizados valores superiores a carga P
correspondente ao K, final da pré-trinca, conforme estabelece a norma ASTM E 647 (ASTM,
2000) como uma das condi¢cdes de validagdo dos testes. Para algumas situagdes, entretanto,
valores mais elevados de K, final da pré-trinca foram utilizados em vista da sua nao nucleacdo
com o valor anteriormente adotado. Vale salientar que as nucleagdes das pré-trincas foram feitas

sempre a temperatura ambiente.

A medida que os ensaios eram executados, o equipamento registrava em uma tabela,
simultaneamente, o nimero de ciclos (N) para o qual havia crescimento da trinca, os valores
correspondentes de Kin, Kiaxs Pmins Pmax € as aberturas minima e maxima do extensdometro (COD).
Apds a execucdo dos ensaios e a partir dos dados tabelados, o software de controle do
equipamento procedia ao cdlculo dos pontos vélidos das curvas de propagacdo de trinca por

fadiga, da/dN — 4K, quando da selecdo do método de ajuste, sendo adotado para este trabalho o
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polinomial de sete pontos; os valores obtidos foram registrados em outra tabela, de onde
confeccionou-se a curva da/dN — AK utilizando-se o software Origin®. As curvas completas dos
ensaios foram levantadas utilizando-se as técnicas demonstradas na se¢do 2.2.6 com a ajuda de um
software desenvolvido especificamente para tal, visto que o apresentado pelo controle da maquina
de ensaio € inacessivel ao operador. Nos ensaios em que se optou pelo levantamento da influéncia
do fechamento de trinca, apds a sua execucdo também era feito no software de controle do
equipamento o selecionamento do método de célculo da carga de fechamento de trinca, P, a qual
era adicionada a tabela dos dados, juntamente com o correspondente valor de K,;, 0 que permitiu a

determinacdo 4K,s e a construgdo da curva da/dN — AK,;.

Foram executados, no minimo, trés ensaios para cada condi¢cdo microestrutural e de
temperatura, observando-se o que foi considerado anteriormente. As curvas de propagacdo de
trinca selecionadas para o estudo comparativo nas cinco condi¢des microestruturais € nas trés
temperaturas, foram as levantadas com os valores de 4K inicial préximos, conforme sera

justificado no capitulo posterior.

Para os ensaios em baixas temperaturas utilizou-se a camara climitica da MTS, modelo
651.12C com controlador MTS 409.80, Figura 3.6, que usa nitrogénio liquido para refrigeracio e
resisténcias para o aquecimento, a qual possui uma faixa de temperatura de utilizacdo entre —
129°C (144K) e +315°C (588K). Durante esses ensaios, o termopar do controlador da camara
climatica era colocado em contato com o corpo de prova. Um termopar, modelo Salvterm 1200K,
foi fixado préximo a regido do centro do corpo de prova, com o intuito de se comparar a
temperatura no interior da cidmara com a medida no espécime. Enquanto o termopar do
controlador da camara registrava temperaturas variando em +1°C, o outro termopar registrava,
para os mesmos ensaios, temperaturas mais altas em aproximadamente 2°C, ou seja—18°C e —
48°C. Nos ensaios a temperatura ambiente, o termopar de controle registrava temperaturas

variando em ¥2°C.

85



—
‘*‘-

Figura 3.6- Camara climatica da MTS utilizada para os ensaios em baixas temperaturas.

Para a fixagdo dos corpos de prova na mdquina de ensaios MTS foram utilizados
dispositivos construidos especificamente para as suas dimensdes, de acordo com a norma ASTM
E 647 (2000), cujo desenho estd ilustrado na Figura 3.7. Esses dispositivos eram primeiramente
fixados nos atuadores da maquina MTS por meio de extensdes rosqueadas, € os corpos de prova
eram fixados nesses dispositivos utilizando-se pinos transversais. A Figura 3.6 destaca o conjunto

dispositivo/corpo de prova instalado na maquina de ensaios.
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Figura 3.7- Desenho do dispositivo de fixacdo do corpo de prova na mdaquina de ensaios
(dimensdes em milimetros).

Apbs a colocagdo dos corpos de prova na camara climitica e o posicionamento do
extensOmetro e dos termopares, a camara era fechada e esperava-se um certo tempo até a
estabilizacdo da temperatura do registrador do controlador da cimara, sendo esse tempo de
aproximadamente cinco minutos para os ensaios a —50°C e trés minutos para os ensaios a —20°C.
ApOs essa estabilizagdo, ainda eram esperados mais cinco minutos para garantir que todo o corpo

de prova atingisse a temperatura desejada, sendo entdo iniciado o ensaio.

A condi¢do de validade do ensaio de propagagdo de trinca por fadiga para cada condi¢dao
microestrutural e de temperatura foi calculada pela Equacdo 2.23. A despeito das variacdes
observadas nas fragdes volumétricas de fases precipitadas, os limites escoamento (S,,2) utilizados
nessa equacdo foram os determinados por PINTO (2001), os quais estdo mostrados na Tabela 3.5.
O modulo de elasticidade (E) foi considerado igual para todas as condi¢cdes microestruturais e

temperaturas, a despeito de pequenas alteragdes que pudesse provocar no valor dos parametros,
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sendo adotado para ele o valor de 196 GPa (= 20.000 kgf/mm®), também conforme os

estudos de PINTO (2001).

Tabela 3.5- Limites de resisténcia e de escoamento do a¢o inoxidavel duplex
2205, para as condi¢cdes microestruturais e de temperatura de ensaio.

Condi¢ao Temperatura Sy MPa Su
microestrutural °C (K) MPa
Co +24 (297) 5165 741 £3
-20 (253) 58117 8136
-50 (223) 621+ 16 868 £ 6
C1 +24 (297) 47113 7327
-20 (253) 541+ 14 821+ 12
-50 (223) 5819 872t6
C2 +24 (297) 475+ 6 74216
-20 (253) 508 829
-50 (223) 572+ 6 884 £6
C3 +24 (297) 473+ 6 7435
-20 (253) 596 + 47 840 £5
-50 (223) 570+ 8 892 £3
C4* +24 (297) 486 + 12 7616
-20 (253) - -
-50 (223) 558 £ 17 901 %6

Fonte: PINTO (2001). Obs.: * C4 é equivalente a condicido C5 da referéncia.

3.5 Correlacao entre espacamento de estrias e o crescimento macroscopico das trincas de

fadiga

As andlises das superficies de fratura dos corpos de prova com a finalidade de se observar
estrias, também foram realizadas em fractografias obtidas no microscopio eletronico de varredura

(MEV) por observacdo dos elétrons secundarios. Inicialmente, foi analisada a area da superficie de
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fratura cuja posicao distava 3 mm da origem da trinca, correspondendo, portanto, a distancia de 1
mm do fim da pré-trinca, com ampliacdo de 1500 vezes. A partir da observacdao de grupos de
estrias, eram feitas ampliacdes daquele ponto da drea até uma magnitude que permitisse,
posteriormente, a medicdo dos espacamentos entre as estrias adjacentes na fractografia. O
comprimento da trinca, o valor de 4K e a taxa de propagacdo da trinca foram considerados
constantes e igualmente aplicaveis para qualquer ponto da superficie de fratura da drea observada
(LENETS e BELLOWS, 2000). Foi considerada ideal a magnitude que exibia um nimero de
estrias sucessivas que tivessem, na fractografia, espacamentos entre picos variando de 1 e 5 mm,
conforme sugerido por CONNORS (2003). Este procedimento foi repetido para toda a superficie
de fratura, a partir da origem até o final da trinca, nas dreas dispostas em intervalos de 1 mm. Com
as fractografias selecionadas, prodeceu-se diretamente a contagem do niimero de estrias no grupo,
correspondente ao numero de ciclos, bem como a medicdo do espagamento total do grupo de
estrias, cujo valor foi dividido pela magnitude de ampliacdo da fotografia para se obter o
espacamento real do grupo. Quando a drea pesquisada apresentava mais de um grupo de estrias
dentro das condicdes ideais de observacdo, o espagamento entre estrias da drea era tomado como
o valor médio dos espacamentos dos vdrios grupos. De posse do posicionamento do grupo de
estrias, espacamento total real e nimero de estrias, calculou-se os valores de 4K e de da/dN
utilizando-se um software especialmente desenvolvido para tal, para cada regido observada,
permitindo assim, o levantamento da curva microscopica de propagacdo de trinca por fadiga para

comparac¢do com a curva obtida no ensaio.
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Capitulo 4

Resultados e Discussoes

4.1 Consideracoes preliminares

Inicialmente serd apresentada, no item 4.2, a andlise microestrutural do material, utilizando a
técnica da microscopia 6tica (MO) e da Microscopia eletronica de varredura (MEV). Em seguida,
no item 4.3, serd analisado o comportamento a propagacao de trinca por fadiga do material sob a
influéncia da porcentagem de fases frageis e da temperatura de ensaio. O item 4.4 serd dedicado a
avaliacio dos mecanismos de fratura por fadiga. Finalmente, no item 4.5 serd discutida a
correlacdo entre a propagacdo macroscopica da trinca de fadiga com o espacamento entre estrias
observadas nas superficies de fratura de alguns corpos de prova ensaiados. Cada item sera
discutido a medida que for sendo apresentado e quando se fizer necessdrio na complementacio

dos outros itens.

As figuras ilustrativas das micrografias que serdo mostradas neste capitulo, referem-se a
observacdo do plano L com a dire¢do T na horizontal e a direcdo S na vertical, ou seja, uma secao
transversal, de acordo com a designacdo sugerida pela ASTM E 3 (ASTM, 2001). No caso das
imagens das superficies de fratura obtidas por meio de MEV, pela prépria condi¢do dos ensaios,
as fractografias referem-se a observacdo do plano L com a direcdo de propagacdo da trinca
ocorrendo na direcio T e da esquerda para a direita. Aquelas situagdes que ndo estiverem

colocadas nessas configuragdes serdao definidas apropriadamente. As fotografias obtidas para as

90



condicdes analisadas estdo identificadas pela temperatura de ensaio e pela nomenclatura da

condicao (CO a C4).

4.2 Analise microestrutural

4.2.1 Microscopia ()ptica (MO)

As Figuras 4.1 e 4.2 apresentam as microestruturas do material na condi¢do CO
(solubilizado, tal como fornecido pelo fabricante) obtidas pelo ataque eletrolitico com &4cido
oxdlico e KOH, respectivamente. Observa-se, nessas figuras, que a microestrutura apresenta-se
livre de precipitados. Essa microestrutura € caracteristica de acos inoxidaveis duplex trabalhados,
sendo composta por uma matriz ferritica e ilhas de austenita, estando alongada na direcdo de
laminacdo. Os dois ataques revelaram o contorno das fases ferrita e austenita e, em ambos os
casos, a fase mais escura € a ferrita e a mais clara a austenita. Observa-se também, na Figura 4.1,
que em algumas regides a austenita apresenta maclas de recozimento, o que esta de acordo com as

observacoes de TACOVIELLO et al. (1999) para um ago do tipo 2205 na condicdo solubilizada.

Figura 4.1- Material na condicao CO0, ataque eletrolitico com 4cido oxélico. MO.
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Figura 4.2- Material na condicao CO0, ataque eletrolitico com KOH. MO.

As Figuras 4.3 e 4.4 mostram micrografias obtidas com ambos os ataques para a condi¢dao
CO0, relativas a observacdo do plano T com a direcdo L na horizontal e a direcdo S na vertical,

ficando bem caracterizada a dire¢do de laminacao da chapa.

Figura 4.3- Material na condicao CO0, ataque eletrolitico com 4cido oxélico; observagdo do plano T
com a dire¢do L na horizontal e a dire¢do S na vertical. MO.
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Figura 4.4- Material na condi¢do CO, ataque eletrolitico com KOH; observacdo do plano T com a
direcdo L na horizontal e a dire¢do S na vertical. MO.

As Figuras 4.5 e 4.6 mostram as microestruturas da condicao envelhecida C1 obtidas por
ataque eletrolitico com acido oxdlico e com KOH, respectivamente, onde se observa pequena
quantidade de uma fase de cor preta, adicional as fases ferrita e austenita e precipitada nos
contornos delas. Considera-se que as fases precipitadas possam ser, pelos tratamentos térmicos
realizados no material e pela resposta aos ataques utilizados, fases intermetdlicas, principalmente ¢

ey, € também pequenos carbonetos e nitretos (PINTO, 2001).

As Figuras 4.7 e 4.8 ilustram as microestruturas da condi¢cdo C4 obtidas por ataque
eletrolitico com 4cido oxdlico e com KOH, respectivamente. No ataque com &cido oxdlico, a
austenita € revelada na cor mais clara, a ferrita na cor mais escura e as fases precipitadas na cor
preta. No ataque com KOH, a austenita é revelada na cor branca, a ferrita em multicor e as fases

precipitadas na cor preta.
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Figura 4.5- Material na condicao C1, ataque eletrolitico com 4cido oxélico. MO.
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Figura 4.6- Material na condicao C1, ataque eletrolitico com KOH. MO.
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Figura 4.8- Material na condicao C4, ataque eletrolitico com KOH. MO.
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A Figura 4.9 apresenta micrografias seqiienciais das diversas condi¢cOes de tratamento
térmico obtidas por ataque eletrolitico com é4cido oxdlico, ficando bem caracterizada a tendéncia
do aumento da quantidade de fases precipitadas com o aumento do tempo de tratamento, o que

estd de acordo com os estudos de PINTO (2001).

Figura 4.9- Micrografias do material dispostas seqiliencialmente nas diversas condigdes de
tratamento, ataque eletrolitico com 4cido oxélico. MO.
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Ressalte-se também, que em todas as figuras observadas a precipitacdo das fases durante o
tratamento de envelhecimento ocorreu nos contornos de graos, conforme citado por MACHADO

(1999), principalmente nos contornos de fase o//y como observado por NILSSON (1992).

A Tabela 4.1 mostra a quantificacdo da fracdo volumétrica (FV) das fases presentes no
material. Esses valores foram obtidos considerando que as fases atacadas s@o a fase ¢, presente em
grande volume, conforme citado por IACOVIELLO (1999), e a fase ), desprezando-se os
carbonetos e nitretos que, nessa situacdo, normalmente possuem dimensdes reduzidas (PINTO,
2001). Portanto, os valores das fases precipitadas apresentados na Tabela 4.1 representam a soma

da FV das fases 6 e .

Tabela 4.1- FV das fases presentes no aco duplex do tipo 2205 pela
utilizagdo do reagente dcido oxdlico e observagdo nos trés planos.

Fragdo volumétrica (%)

Condi¢ao Fase

Plano L Plano T Plano S

Ferrita 55,2%+3,2 - -

Co Austenita 45,3+29 - -

C+Y 0 0 0

Ferrita 51,5+3,0 - -

Cl Austenita 47,6 +2,7 - -
c+Y 0,8£0,3 0,9+0,3 0,7+£0,2

Ferrita 50,2+22 - -

C2 Austenita 48,9+ 2.8 - -
C+Y 1,7£0,3 1,7£0,4 1,6 £0,4

Ferrita 48,9+ 2.3 - -

C3 Austenita 50,0 £ 3,1 - -
C+Y 27112 2,8+t1,2 2,7t1,0

Ferrita 39,8 £ 2,7 - -

C4 Austenita 51,9+ 3,0 - -
c+Y 8,6 2,1 8,9+3,0 8,0+2,1

Obs.: " média * desvio padrio.
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Observa-se na Tabela 4.1 que a FV das fases precipitadas apresentou pouca variacao quando
medida nos diferentes planos. Convém ressaltar que uma microfotografia especifica pode ndo
refletir a FV do material. Isso é devido a observacdo de que a precipitacdo de fases secundérias
ocorre em bandas e ndo uniformemente distribuida por toda a amostra, sendo que isso explica uma
maior dispersdo dos valores medidos em algumas situagdes. Também se verifica que as
quantidades de FV de fases precipitadas mostradas na Tabela 4.1 estdo de acordo com as obtidas

por PINTO (2001), considerando-se a grande dispersdo dos valores medidos.

Para as correlagdes das propriedades de propagacao de trinca por fadiga com a quantidade
de fases fragilizantes precipitadas serd utilizado como FV, para cada condi¢do microestrutural, os
valores encontrados com o ataque de dcido oxalico, mostrados na Tabela 4.1, considerando-se a
andlise do plano L. do material, visto que os ensaios de propagacdo de trinca por fadiga foram
todos conduzidos nesse plano. Portanto, para efeito de andlise dos pardmetros de propagacdo de
trinca por fadiga, os valores que quantificam as fases precipitadas nas condi¢cdes de tratamento

térmico estudadas estdo apresentados na Tabela 4.2.

Tabela 4.2 - Fragcdo volumétrica média das fases precipitadas nas diversas condi¢oes (%).
Condigao Co Cl1 Cc2 C3 C4

FV (G + %) 0 0,7 1,7 2,8 8,6

Verifica-se, pelos dados apresentados na Tabela 4.1, que além do aumento da FV das fases
precipitadas, houve uma diminui¢do da porcentagem de ferrita € um aumento da porcentagem de
austenita com o aumento do tempo de tratamento, o que fica mais bem ilustrado no grafico da
Figura 4.10. Este grafico mostra a evolucdo das FV das fases com o aumento do tempo de
envelhecimento, para todas as condi¢Oes estudadas, com base nos valores mostrados na Tabela
4.1, considerando o plano L e ataque eletrolitico com &cido oxdlico. De acordo com PINTO
(2001), o aumento da austenita ocorre em fun¢cdo da diminuicdo dos elementos ferritizantes na
ferrita ao redor da fase o, sendo que essa ferrita, empobrecida de Cr e Mo, transforma-se em

austenita secunddria (y,).
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Figura 4.10- Evolucdo da FV das fases com o aumento no tempo de tratamento térmico.

4.2.2 Microscopia Eletronica de Varredura (MEYV)

A andlise microestrutural foi feita, também, por meio do MEV. Nesta andlise foram

utilizadas imagens de elétrons retroespalhados e andlise da composi¢do pela AED.

Como ji4 mencionado no item 3.2.2, uma imagem dos elétrons retroespalhados permite a
observacdo de um maior ou menor contraste nas fases presentes em funcdo do nimero atdomico

dos elementos que compdem essas fases.

A Figura 4.11 ilustra uma composicdo tridimensional microgrifica dos trés planos
mutuamente perpendiculares do material (L, T e S), observados por meio de imagem de elétrons

retroespalhados para a condi¢do CO, onde a ferrita € a fase mais escura.

A Figura 4.12 mostra uma foto obtida por meio da imagem de elétrons retroespalhados para
a condicdo C4, observando-se o plano L do corpo de prova, onde se verifica basicamente todos os

elementos microestruturais encontrados no material para as diversas condi¢cdes estudadas, exceto
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para a CO. Com base na andlise por energia dispersiva (AED), a fase x na figura € formada pelas
areas de aspecto mais claro (branco), a fase ¢ aparecendo na cor cinza bem clara, a ferrita

aparecendo como um cinza escuro, € a austenita na cor cinza mais escura que a 6, porém mais

clara que a ferrita.

Figura 4.11- Composicido micrografica tridimensional dos planos do material na condi¢cdo CO, com
observacao por elétrons retroespalhados em amostra somente polida.

Figura 4.12- Material na condi¢do C4 com a observacio do plano L por elétrons retroespalhados
em amostra somente polida.
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A Tabela 4.3 apresenta as composicdes quimicas por meio da AED para o material e para as
fases presentes no mesmo, nas condi¢des microestruturais extremas (CO e C4), obtidas conforme
os procedimentos descritos no item 3.2.2 e por meio de andlises feitas em amostras somente

polidas.

Tabela 4.3- Composi¢do quimica do material e das fases presentes no ago inoxidavel duplex

UNS S31803 por meio de AED em amostras somente polidas (% em peso).

Elementos quantificados (% em peso) *

Condig¢do Fase
Fe Cr Ni Mn Si Mo
- Geral 67,13 +£0,56 23,23+0,26 5,16%£0,33 1,74+0,24 0,44%0,05 2,35%0,20
Co Ferrita 66,09+0,63 24,67+040 4,01+0,22 1,87+0,24 045+£0,05 2,91+0,22
Austenita  67,63+0,92 21,62+0,30 6,57+047 194+0,29 0,36+0,04 1,88+0,29
C4 Ferrita 67,13+£0,57 2529+0,62 325+0,26 1,51%+0,22 0,48+0,08 2,34+0,28
Austenita  68,20+0,36 21,43+0,39 6,54+0,12 2,00+0,10 0,35+£0,07 1,60=£0,04
Sigma 58,96 £0,51 29,48+049 3,01£036 1,86+0,21 0,59+£0,07 5,83%0,31
Chi 56,28 £0,88 26,02+£0,06 2,57%0,14 1,62£0,20 0,69%£0,05 12,7940,82
Obs: * Média * desvio padrio.

A andlise dos valores da Tabela 4.3 permite destacar importantes observagdes com respeito
as fases fragilizantes presentes no material. Pode-se verificar que os teores de Mo nas fases ¢ €
seguem a tendéncia dos apresentados na Tabela 2.5 para o mesmo aco, confirmando, portanto, a
caracterizacao dessas fases. Observa-se também que o teor de Cr na fase ¢ é maior que na fase ¥y,

confirmando mais uma vez o que foi apresentado na Tabela 2.5.

A partir dos valores da composicao geral do material e das fases presentes nas condi¢cdes CO
e C4, listados na Tabela 4.3, pode-se estimar a FV de cada uma dessas fases por meio do balanco
dos elementos quimicos. No caso da condi¢do CO, as quantidades de ferrita e de austenita, tinicas
fases presentes nessa condi¢do, podem ser obtidas pela média dos valores determinados por cada

um dos sistemas formados pela equacao da soma dos teores das duas fases (100%) e por uma das

101



equagdes correspondentes ao balanco de cada elemento no material. Na condi¢do C4, onde
coexistem quatro fases principais, a FV de cada uma das fases serd obtida do sistema formado pela
equacdo da soma total dos teores relativos as quatro fases (100%) e pelas equacdes

correspondentes ao balanco de trés elementos do material.

A Tabela 4.4 relaciona a FV das fases presentes no material, nas condi¢cdes CO e C4,
estimadas pelo procedimento acima descrito. A andlise desses valores na condicio CO demonstra
uma boa aproximacdo com relacdo aos teores obtidos por microscopia 6Otica e expressos na Tabela
4.1. Na condicao C4, observa-se maiores diferencas entre os valores dos teores das fases
comparativamente aos obtidos por microscopia Otica, em funcdo da ndo consideragdo da
existéncia de outras fases em menores quantidades no material, no entanto, mantém-se nessa
condi¢do a relacdo de predominancia entre os teores dos elementos em cada uma das fases,

confirmando mais uma vez o que foi apresentado na Tabela 4.1.

Tabela 4.4- FV das fases presentes no aco duplex do tipo 2205, nas
Condigdes CO e C4, calculadas a partir das composi¢des do material
e das fases obtidas por meio de AED em amostras somente polidas.

Condicao Fase Fracdo volumétrica (%)
Co Ferrita 55,34
Austenita 44,66
C4 Ferrita 33,66
Austenita 58,96
Sigma 4,68
Chi 2,71

A Tabela 4.5 mostra a andlise comparativa da FV das fases presentes no material, obtidas

por microscopia Otica e a partir das composicdes por meio de AED.
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Tabela 4.5- FV das fases presentes no aco duplex do tipo 2205, nas condicdes
CO0 e C4, obtidas por microscopia Otica e a partir das composicdes do material e
das fases por meio de AED em amostras somente polidas.

*

AED MO
Condigdo Ferrita ~ Austenita o+ Ferrita ~ Austenita o+
Co 55,3 44,7 - 55,2 45,3 -
C4 33,7 59,0 7,4 39,8 51,9 8,6

Obs.: ~ Valores arredondados.
4.3 Comportamento a propagacio de trincas por fadiga

A Figura 4.13 mostra parte da regido II da curva de propagacdo de trinca por fadiga obtida
para o aco UNS S31803 na condi¢do microestrutural solubilizada (condicao CO) e a temperatura

ambiente, com da/dN dado em m/ciclo e 4K em MPa.m".
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Figura 4.13- Regido II da curva de propagacdo de trinca por fadiga para o aco UNS S31803 na
condi¢do CO e temperatura ambiente.
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Os valores dos parametros m e C da relagdo de Paris-Erdogan estimados para a referida
curva sdo iguais a 2,63 e 1,78x10™"", respectivamente, o que estd coerente com os resultados dos
estudos de IACOVIELLO et al. (1999) desenvolvidos em um aco inoxiddvel duplex 22Cr5Ni

apresentando outras condi¢des microestruturais comparativamente a condicao solubilizada.

Como mencionado e justificado na secdo 3.4, o valor da carga maxima, P,.y, utilizada no
levantamento das curvas de propagacdo de trinca por fadiga considerados neste trabalho, foi
adotado a partir de ensaios preliminares realizados nas vérias condi¢cdes microestruturais estudadas
e a temperatura ambiente, variando-se o fator de intensidade de tensdo maximo (K,..) da pré-
trinca, visando obter-se dados dentro da regido II da curva de propagacdo. No caso dos ensaios
efetuados nos corpos de prova na condi¢gdo CO, a forma das curvas obtidas para os diversos
valores de P,., mostraram ndo sofrer influéncia deste parametro, mantendo-se sempre a
proximidade da relacdo da/dN-AK, conforme ilustra a Figura 4.14. Nas outras condigdes
microestruturais ensaiadas, todavia, essa relacdo alterou-se bastante no inicio dos ensaios; para
correspondentes valores de 4K as curvas com P, maiores iniciaram o processo com taxas de
propagacdo menores, mantendo-se proximas para valores mais elevados de 4K, o que fica bem

evidenciado nas Figuras 4.15 e 4.16, correspondentes as condi¢des C2 e C4, respectivamente.
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Figura 4.14- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para o material na condicdo CO,
temperatura ambiente e diferentes valores de 4K inicial.
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Figura 4.15- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para o material na condicio C2,
temperatura ambiente e diferentes valores de 4K inicial.
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Figura 4.16- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para o material na condicio C4,
temperatura ambiente e diferentes valores de 4K inicial.
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Os resultados dos ensaios de propagacdo de trinca por fadiga para as cinco condicdes
microestruturais analisadas neste trabalho, obtidos a temperatura ambiente e com os valores de 4K

inicial aproximadamente iguais, sdo comparadas no gréifico da Figura 4.17.
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Figura 4.17- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga, obtidas para as diversas condicdes
microestruturais e temperatura ambiente.

Em todas as curvas mostradas pode-se observar que para valores menores de 4K as taxas de
propagacdo de trinca no material que apresenta fases fragilizantes estdo abaixo da obtida para o
material solubilizado. A partir de um determinado valor de 4K para cada condi¢do, o qual
decresce com o aumento da FV de fases precipitantes, as taxas de crescimento de trinca para o
material envelhecido passam a ser equivalentes, nos casos de C1 e C2, ou superiores, nos casos de
C3 e C4, as do material na condi¢cdo C0. Verifica-se também, que o grau de crescimento dessas
taxas mostra uma elevacdo com o aumento da FV das fases frageis, e que essa diferenca aumenta

para 4K maiores, o que obedece a mesma tendéncia dos resultados de MARROW e KING (1994)
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e JACOVIELLO et al. (1999) obtidos para acos inoxidaveis duplex. Essas observagdes ficam mais
faceis de serem visualizadas quando se considera as curvas de propagacdo de trinca estendidas até
a quase ruptura total dos corpos de prova, mostradas na Figura 4.18; esses pontos extras, apesar
de estarem fora da condi¢do de validade dada pela Equagdo 2.23, que garante a manutencdo da
predominancia eldstica do corpo de prova para todos os valores da forca aplicada durante o
ensaio, permitem uma melhor comparagdo das curvas no que se refere a influéncia da presenca de

fases frageis no material.
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Figura 4.18- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga estendidas, obtidas para as diversas
condigdes microestruturais € temperatura ambiente.

As Figuras 4.17 e 4.18 ilustram, também, que pequenas quantidades de fases fragilizantes ja

sdo suficientes para promover variacdes na taxa de propagacdo de trinca por fadiga no material.

Outra observacdo importante da Figura 4.18, € a tendéncia de reducdo do 4K, na fratura

com a elevacdo da fracdo volumétrica de fases intermetalicas, o que corresponde a reducdo da
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tenacidade a fratura do material, o que estd de acordo os ensaios especificos realizados por

PINTO (2001) para o0 mesmo aco.

A influéncia das condigdes de tratamento térmico na regido Il da curva de propagacdo de
trinca por fadiga fica mais evidente ainda quando se analisa os pardmetros m e C da relagdo de
Paris-Erdogan para as demais condi¢des de tratamento estudadas, os quais também estdo
mostrados na Tabela 4.6. Pela variacdo desses parametros, verifica-se que as taxas de propagacao
de trinca foram sensiveis ao aumento da FV de fases precipitadas no material, de tal forma que no
caso da condi¢do C4, na qual se tem a maior quantidade dessas fases, o valor do parametro m foi
significativamente maior quando comparado com o do material solubilizado. A inclinacio da curva
da/dN-AK (valor do parametro m) para a condi¢cdo C4 estd em torno de 4,64, enquanto que a do
material na condicdo solubilizado é aproximadamente igual a 2,63, o que demonstra consideravel
diferenca no comportamento do material para essas condigdes extremas, ilustradas isoladamente
na Figura 4.19; préximo ao limite de valida¢do das curvas, a taxa de propagacdo da trinca para o
material na condicdo C4 chega a ser cerca de trés vezes maior que na condi¢do CO, para valores

de 4K préximos em ambas as condigdes.

Tabela 4.6- Valores dos parametros m e C para as diversas condicdes
de tratamento térmico e ensaio realizado a temperatura ambiente.

Condi¢ao m C
Co 2,63 1,78 x 10"
Cl 3,71 2,69 x 10
C2 3,75 2,40x 10"
C3 4,03 1,35x 107"
Cc4 4,64 3,16 x 107°

Obs.: Valores de C em m/ciclo.
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Figura 4.19- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para as condicdes microestruturais
extremas CO e C4.

A variagdo no comportamento da taxa de propagacdo de trinca por fadiga, proporcionada
pelo aumento no volume de fases frageis precipitadas, principalmente 6 e %, conforme
demonstrada nas Figuras 4.17 a 4.19, pode ser interpretada da seguinte forma. As caracteristicas
microestruturais impostas ao material pela formacdo de fases frageis, que por sua prépria natureza
o enfraquecem como um todo, diminuem a sua tenacidade, proporcionando a elevacio da variacdo
observada na taxa de propagacdo de trinca nessas condicdes, relativamente ao processo na
condi¢do solubilizada. A medida que a fragdo volumétrica das fases fragilizantes aumenta, mais
regides do material fragilizardo e, conseqiientemente, maior serd a inclinagdo da curva de
propagacdo de trinca. Por outro lado, a presenca de fases frageis nos contornos de grdos onde
geralmente se formam, enfraquecem essas regides, permitindo que a trinca também se propague
por elas, fazendo com que constituam, pelo menos parcialmente, a superficie de fratura do
material, que ficard mais rugosa em algumas dreas. Dessa forma, quanto maior a FV de fases
frigeis no material, maior serd também a rugosidade das suas superficies de fratura. A
conseqiiéncia deste fato € o aumento da influéncia do fendmeno do fechamento de trinca induzido

por rugosidade, conforme pode ser constatado na Figura 4.20, onde sdo mostrados os graficos das
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taxas de propagacgdo de trinca por fadiga em fungc@o de 4K nominal e 4K efetivo, 4K, (RAK-K,),

para o material nas condicdes CO e C4, respectivamente, levantadas 2 mesma temperatura.

Nas curvas da Figura 4.20a, correspondentes a condi¢do sem fases frageis precipitadas,
observa-se pouca influéncia do fechamento de trinca, caracterizada pela proximidade entre os
valores de 4K nominal e 4K,; as curvas da Figura 4.20b, levantadas para a condi¢do extrema C4,
entretanto, possuem uma discrepancia muito maior entre elas, o que vem confirmar o aumento da

influéncia do fechamento de trinca com a presenca de fases frageis na estrutura do material.

Essa influéncia também pode ser evidenciada por meio da Figura 4.21, a qual compara as
curvas de propagacdo de trinca nas duas condi¢cOes extremas € a mesma temperatura,
considerando o fechamento de trinca (Figura 4.21a) ou desprezando esse fator (Figura 4.21b).
Verifica-se, entdo, que se a propagacdo de trinca por fadiga ndo fosse influenciada pelo
fechamento induzido por rugosidade, as taxas de crescimento de trincas seriam muito mais

elevadas com a presenca de fases fragilizantes no material.

Depreende-se, portanto, que a influéncia da presenca de fases frageis observada no
comportamento da taxa de propagacdo de trinca por fadiga nos acos inoxiddveis duplex SAF2205,
€ decorrente da competicdo entre dois fatores. Por um lado, o fechamento de trinca induzido por
rugosidade atua no sentido de sempre elevar a resisténcia a propagacdo no inicio do processo;
todavia, a medida que o valor de 4K aumenta, a influéncia do fechamento de trinca diminui,
passando a prevalecer a fragilidade do material que cresce com a elevacio da fracdo volumétrica
de fases precipitadas. O balan¢o desse compromisso € o nivel de elevacdo da taxa de propagacdo
de trinca demonstrada na Figura 4.20, quando se compara os resultados do processo obtidos para

o material na condi¢do microestrutural C4 relativamente a condicdo solubilizada recebida do

fabricante.
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Figura 4.20- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga em fungdo de 4K nominal e 4K,
condicao CO (a); condicao C4 (b).
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Figura 4.21- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para as condicdes extremas, a mesma
temperatura: com fechamento de trinca (a); sem fechamento de trinca (b).
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O comportamento das curvas de propagacdo de trinca por fadiga com relagdo a variagdo de
P,.x ou 4K inicial observado no material contendo fases frageis precipitadas e ilustrado nos
graficos das Figuras 4.14 a 4.16, também pode ser explicado por meio do fend6meno do
fechamento de trinca induzido por rugosidade. Como o tamanho da trinca no inicio do processo €
pequeno, a influéncia da rugosidade superficial imposta ao material envelhecido, pela presenca de
fases fragilizantes, tenderd a ser maior, o que proporcionard o aumento de K, € o conseqiiente
fechamento de trinca induzido por rugosidade superficial. Desta forma, a resisténcia a propagacao
da trinca terd um ganho a mais no inicio do processo; entretanto, a medida que a trinca se
desenvolve, o efeito do fechamento de trinca inicial diminui rapidamente, fazendo com que as
taxas de crescimento se recuperem com elevada variagdo e atinjam os valores normais para a

condi¢do envelhecida analisada.

As Figuras 4.22, 4.23 e 4.24 apresentam a influéncia da temperatura de ensaio na taxa de
propagacdo de trinca por fadiga para o material solubilizado e nas condicoes C2 e C4,

respectivamente.
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Figura 4.22- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para a condi¢do CO nas trés temperaturas
analisadas.
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Figura 4.23- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para a condi¢do C2 nas trés temperaturas
analisadas.
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Figura 4.24- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para a condi¢cdo C4 nas trés temperaturas
analisadas.
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Observa-se, em todos os casos, que a temperatura de —20°C praticamente nao altera a taxa
de propagacdo da trinca, no que pese o aumento da fracdo volumétrica das fases fragilizantes. Na
temperatura de —50°C; entretanto, verifica-se que essa influéncia destaca-se no sentido de reduzir
os valores da taxa de propagacdo de trinca, como também de elevar a sua variacdo com 4K, o que
estd de acordo, respectivamente, com os estudos de MARROW & KING (1994), sobre os
mecanismos de propagacdo de trinca por fadiga no ago inoxiddvel duplex Zeron 100, e de EL-
SHABASY & LEWANDOSKY (2003), sobre os efeitos de vdrios parametros na taxa de
propagacdo de trinca por fadiga de um aco eutetdide perlitico. Assim, o abaixamento da
temperatura proporciona o aumento da resisténcia a propagagdo de trinca no material; contudo as
variagcOes das taxas de crescimento de trinca também serdo elevadas, tendendo a se equipararem,
em todas as trés condicdes microestruturais, com as obtidas a temperatura ambiente, a medida que

AK cresce.

A titulo de comparacdo, a Figura 4.25 destaca o comportamento das curvas de propagacao
de trinca por fadiga para o material na condicdo CO a +24°C e na condi¢do mais extrema com

relacdo a presenca de fases precipitadas, C4, e de temperatura, —50°C.

1E-6 |
1E-7 |
o
E L
o
£ 1E—8§—
=
o
E [
o
1E-9 |
CO, +24°C
O C4,-50°C
1E-10 E
a
10 20 30 40 50 60 70
AK (MPa.m")

Figura 4.25- Curvas de propagacdo de trinca por fadiga para as condi¢des CO a +24°C e C4 a
=50°C.
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O aumento da resisténcia a propagacdo de trinca observada nos ensaios realizados a
temperatura de —50°C, conforme mostrado nas Figuras 4.22 a 4.24, ocorre, como j4 mencionado
no Capitulo 2, pelo fato do crescimento da trinca ser determinado pela deformacao pléstica ciclica
na ponta da trinca; como a resisténcia a deformacdo plastica se eleva com o abaixamento da
temperatura, a resisténcia a propagacdo de trinca também se elevard. Por outro lado,
particularmente nos casos do agos, um outro fator influenciado pela temperatura esta relacionado
a transicdo ductil-fragil no comportamento a deformacao plastica do material. Essa transicdo, em
temperaturas baixas, conduz a um considerdvel aumento na taxa de crescimento de trinca, o que é
caracterizado pela elevacdo do parametro m da equacdo de Paris-Erdogan. Portanto, a influéncia
do abaixamento da temperatura no comportamento a propagacdo de trinca no ago inoxidavel
duplex tipo 2205, se dd em funcdo da alteracdo de dois fatores; o aumento da resisténcia a
deformacdo pldstica na ponta da trinca, que dificulta o processo, e a transicao ductil-fragil deste
material que ocorre proximo a temperatura de —50°C, que tende a elevar a variacdo da taxa de

propagacdo da trinca.

4.4 Micromecanismos de fratura

As Figuras 4.26 a 4.29 mostram imagens obtidas no MEV, de secOes medianas da regido
fraturada (plano L e direcdo T), de um dos corpos de prova na condi¢do solubilizada CO e
ensaiado na temperatura de +24°C, correspondentes a quatro valores de 4K. Como mencionado
no inicio deste capitulo, a direcdo de propagacdo da trinca para todas as imagens mostradas, salvo

dito em contrdrio, ocorrerd na horizontal e da esquerda para a direita.
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Figura 4.26- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condigdo CO e temperatura de +24°C, na posicido correspondente a 4K=19,3 MPa.m".

Figura 4.27- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condicdo CO e temperatura de +24°C, na posicdo correspondente a AK=25 MPa.m”.
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Figura 4.28- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condigdo CO e temperatura de +24°C, na posicdo correspondente a 4K=44,1 MPa.m".

Figura 4.29- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condicdo CO e temperatura de +24°C, na posi¢io correspondente a AK=73,3 MPa.m”

(valor fora do limite de predominancia eldstica do material).
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Observa-se nas figuras apresentadas, que o micromecanismo mais evidente na propagagdo
da trinca € a formacdo de estrias ducteis, tanto na austenita como na ferrita, e que estas estrias

ficam mais claras de serem visualizadas a medida que o valores de 4K se elevam.

A identificacdo da superficie de fratura das fases ferrita e austenita foi feita utilizando-se
andlise por energia dispersiva (AED), baseando-se na razao Cr/Ni (MAKHLOUF et al., 2003), a
qual € maior para a ferrita, conforme pode ser verificado dos graficos da Figura 4.30, relativos a
um dos resultados da andlise para a superficie também ilustrada na Figura 4.30, bem como da
Tabela 4.7, que relaciona os valores médios da andlise para varios pontos da mesma superficie. A
andlise por AED também comprova que a fase austenita corresponde a drea que apresenta estrias
mais finas, confirmando assim, os estudos de IACOVIELLO et al. (1999) e MAKHLOUF et al.
(2003). Essa diferenca no espacamento entre estrias das duas fases pode ser explicada pelo fato da

austenita apresentar menor resisténcia mecanica quando comparada a ferrita.
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Figura 4.30- Identificacdo das fases ferrita e austenita na superficie de fratura de um corpo de
prova na condi¢do CO, utilizando-se andlise por AED.
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Tabela 4.7- FV d e ferrita e austenita obtidas por meio de AED em vérios pontos da
superficie mostrada na Figura 4.28.

Elementos quantificados (% em peso) *

Fe Cr Ni Mn Si Mo

Fase

Ferrita 66,37+£0,53 24,70£0,27 4,06£035 142+0,16 0,55+0,05 2,89+0,17

Austenita 67,88+0,52 22,41+£0,26 6,27+032 146%+0,16 037%x0,06 1,83%0,16

Obs: * Média + desvio padrio.

As Figuras 4.31 a 4.36 apresentam imagens obtidas no MEV, de secdes medianas da regido
fraturada (plano L e direcdo T) de um dos corpos de prova na condicao extrema C4 e ensaiado na

temperatura de +24°C, correspondentes a seis valores de 4K.

Figura 4.31- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condigdo C4 e temperatura de +24°C, na posicdo correspondente a 4K=18,2 MPa.m".
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Figura 4.32- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condicdo C4 e temperatura de +24°C, na posicdo correspondente a 4K=22,5 MPa.m".

Figura 4.33- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condigdo C4 e temperatura de +24°C, na posicdo correspondente a 4K=24,1 MPa.m".
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Figura 4.34- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condicdo C4 e temperatura de +24°C, na posicdo correspondente a 4K=35,1 MPa.m".

Figura 4.35- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacao de trinca por
fadiga na condicdo C4 e temperatura de +24°C, na posicdo correspondente a 4K=48,6 MPa.m".
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Figura 4.36- Imagem da secdo fraturada de um dos corpos de prova de propagacio de trinca por

fadiga na condigdo C4 e temperatura de +24°C, na posicdo correspondente a 4K=62,3 MPa.m".

A andlise das figuras 4.31 a 4.36 mostra uma forte influéncia das modificacGes
microestruturais, pela presenca de fases frageis, nos micromecanismos de propagacdo de trinca
por fadiga, tendo como conseqiiéncia a formacdo de dreas frageis (clivagem) nas superficies de
fratura dos graos de ferrita. As dreas correspondentes as fases frageis precipitadas sdo
caracterizadas pelo aspecto liso e mais escuro nas imagens, confirmadas pela comparagdo das
composi¢cdes quimicas obtidas por meio de AED, em amostras polidas do material na condi¢cao
C4, e diretamente nas dreas de fratura analisadas, conforme ilustra a Tabela 4.8. Os valores para a

amostra polida foram retirados da Tabela 4.6.

Tabela 4.8- Composi¢des quimicas da fase Sigma presente no aco inoxiddvel duplex
UNS S31803, na condi¢do C4 e temperatura de 24°C, obtidas por meio de AED.

Elementos quantificados (% em peso) *

Amostras
Fe Cr Ni Mn Si Mo
(D) 58,96 £0,51 29,48+0,49 3,01%+0,36 1,86 £ 0,21 0,59+0,07 5,83+0,31
2) 58,87 +£0,88 30,32+0,49 3,25%0,30 1,83+£0,29 0,59+0,11 5,14+£0,33

Obs.: ~ Média + desvio padrio; (1) amostra polida; (2) superficie de fratura.

Observa-se também, nas figuras apresentadas, a presenca de trincas secunddrias nas dreas de

clivagem correspondentes aos graos de ferrita.
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As diferencas relatadas nos mecanismos de fratura do material para as duas condigdes
extremas (CO e C4), sdo melhor visualizadas na Figura 4.37, a qual contrasta as superficies de

fratura obtidas para as duas condi¢Oes analisadas e em trés valores seqiienciais de 4K.

(a)

Figura 4.37- Imagens seqiienciais comparativas das secOes fraturadas de corpos de prova de
propagacdo de trinca por fadiga nas condicdes CO e C4, respectivamente, e temperatura de
+24°C: (a) 4K=15,6 MPa.m”, 4K=15,79 MPa.m”; (b) 4K=31,4 MPa.m”, 4K=28,9 MPa.m”; (c)
AK=44,1 MPa.m” , AK=43,8 MPa.m
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A influéncia da reducdo da temperatura de ensaio nos mecanismos de fratura na propagacao
de trinca por fadiga no ago inoxidavel duplex SAF2205 pode ser analisada utilizando-se as Figuras
4.38 e 4.39. Essas figuras mostram imagens obtidas no MEV, de secdes medianas da regido
fraturada de corpos de prova nas condi¢des microestruturais CO e C4, respectivamente, ensaiados

nas temperaturas de —20°C e —50°C e correspondentes a trés valores seqiienciais de 4K.

(b)

(©

Figura 4.38- Imagens da secdo fraturada de corpos de prova de propagacdo de trinca por fadiga
na condicdo CO e temperaturas de —20°C e -50°C, para trés valores seqiienciais de AK
aproximadamente iguais para as duas temperaturas: (a) 4K=17,3 MPa.m”, 4K=15,7 MPa.m"; (b)
AK=31,4 MPa.m”, 4K=31,7 MPa.m"; (c) 4K=49,5 MPa.m”, AK=47,5 MPa.m".
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(a)

(b)

Figura 4.39- Imagens da secdo fraturada de corpos de prova de propagacdo de trinca por fadiga
na condicdo C4 e temperaturas de —20°C e —50°C, respectivamente, para trés valores seqiienciais
de AK aproximadamente iguais nas duas temperaturas: (a) 4K=15,7 MPa.m”, AK=15,2 MPa.m":
(b) 4K=31,3 MPa.m”, 4K=31,7 MPa.m"”; (c) 4K=44,3 MPa.m”, 4K=47,4 MPa.m" .
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A andlise dessas figuras comparativamente aquelas obtidas para os ensaios realizados a
temperatura ambiente, demonstra que, independente da condi¢do microestrutural do material, o
aspecto das superficies de fratura dos corpos de prova ensaiados ndo apresentam modifica¢des
considerdveis. Portanto, as temperaturas negativas nos niveis em que foram adotadas neste
trabalho, apesar de promoverem importantes modificacdes no comportamento a propagacdo de
trinca por fadiga no ago inoxiddvel duplex tipo SAF2205, pouco influenciam os micromecanismos

de fratura do processo.

4.5 Correlacao entre a propagacao macroscopica da trinca de fadiga e o espacamento entre
estrias

A Figura 4.40 apresenta a curva de propagacdo de trinca por fadiga para um dos corpos de
prova na condi¢do solubilizada, ensaiado a temperatura ambiente, bem como os pontos calculados
a partir dos espacamentos entre estrias observadas na andlise das imagens obtidas por MEV em
diversas regides da superficie de fratura do mesmo corpo de prova. A Figura 4.40 ainda mostra os
pontos calculados pela correlagdo de Bates & Clark, para os valores de 4K correspondentes as
posicdes das estrias analisadas. A Figura 4.41 destaca as imagens da superficie de fratura para
quatro dessas regides, em cujas legendas sdo citadas, respectivamente, a posi¢do das estrias com
relacdo ao inicio da trinca, o correspondente valor de 4K e o espacamento médio entre as estrias

de fadiga nessa drea.

Verifica-se da andlise da Figura 4.40, que as taxas de propagacdo de trinca calculadas a
partir da medida dos espacamentos entre estrias observadas na superficie de fratura sdo
discrepantes com relacdo aquelas correspondentes aos mesmos valores de 4K na curva de
propagacdo de trinca obtida experimentalmente (curva macroscopica), principalmente para valores
menores de 4K, onde a maioria das taxas calculadas estd bem acima dos correspondentes pontos
da curva macroscépica; para valores de 4K mais elevados, os pontos observados tendem a se

posicionar mais préximos e abaixo da curva experimental.
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< Curva macroscopica (experimental)
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Figura 4.40- Diagrama correlacionando a curva obtida no ensaio de propagagdo de trinca por
fadiga de um dos corpos de prova na condi¢do solubilizada e temperatura de +24°C, com os
pontos calculados a partir dos espacamentos entre estrias observadas na andlise das fractografias,
algumas delas mostradas na Figura 4.42. Neste caso, 0 espagamento entre estrias € considerado o

da/dN.
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Figura 4.41- Imagens da superficie de fratura obtida por MEV, de um dos corpos de prova na
condicao solubilizada (CO) e ensaiado a temperatura de +24°C: (a) distancia da origem=6 mm,
4K=19,1 MPa.ml/z, espacamento médio=0,00031 mm; (b) distdncia da origem=9 mm, AK=23,9
MPa.ml/z, espacamento médio=0,00040 mm; (c) distdncia da origem=14 mm, AK=38,7 MPa.ml/z,
espacamento médio=0,00021 mm; (d) distancia da origem=15 mm, AK=433 MPa.ml/z,
espacamento médio=0,00025 mm; (e) distdncia da origem=18 mm, AK=65,5 MPa.ml/z,
espacamento médio=0,00069 mm; (f) distdncia da origem=19 mm, A4K=754 MPa.ml/z,
espacamento médio=0,0012 mm.
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Além dos problemas relacionados com as condi¢cdes metalirgicas do material e com a
observacao das estrias por meio da microscopia eletronica, discutidos mo item 2.2.6, as diferencas
observadas entre as taxas de propagacdo de trinca por fadiga macroscopica e microscopica tém a
contribui¢cdo de vérias causas. MAKHLOUF et al (2003), em um estudo para verificar a influéncia
do meio na propagacdo de trinca por fadiga no aco inoxidavel duplex EN X6CrNiMoCu 25-6,
sugerem que uma das explicacOes para a diferenca mencionada é o fato da formacao de estrias ser
um processo bem localizado na ponta da trinca, onde elas podem ser geradas em diversas
orientacOes €, por essa razao, as taxas de crescimento de trinca medidas macroscopicamente sdo,
na verdade, as médias das taxas microscopicas distribuidas pelo grao ou pela orientacio das estrias
com relacdo a orientacdo da trinca. Um outro fato que explica parcialmente a diferenca no
comportamento entre as duas taxas de propagac¢do da trinca estd relacionado com a fase austenita;
essa fase, sendo mais dictil que a ferrita, parece ser mais deformavel durante a propagacido por
estrias, conforme citam MAKHLOUF et al (2003), e por esse motivo a taxa de propagaciao nesse
constituinte € mais lenta, retardando, dessa forma, todo o processo de crescimento de trinca. Isso
pode ser comprovado na andlise por AED, a qual mostra que, para valores semelhantes de 4K, as
estrias observadas na austenita possuem, quase sempre, espacamentos menores que as verificadas
na ferrita. A andlise por AED também indica que os pontos mais préximos a curva experimental
sdo, em geral, correspondentes as taxas de propagacdo de trinca na fase austenita; na Figura 4.40,
para AK=38,7 MPa.m”, por exemplo, a taxa de propagacio na austenita foi calculada em torno de
2,1x107 m/ciclo, enquanto a mesma taxa na fase ferrita ficou préxima a 5,1x107 m/ciclo, e a
observada experimentalmente aproximadamente igual a 2,3x10”. Essa observa¢io concorda com
os estudos dos autores citados, onde afirmam que em uma estrutura duplex a propagacdo de trinca

no ar ambiente é controlada pela fase austenita.

Particularmente, no caso de valores de 4K mais elevados, a tendéncia de redugdo constatada
nas taxas microscopicas a niveis mais baixos que as macroscépicas para valores equivalentes de
4K, ocorre devido aos valores experimentais serem o resultado da contribuicio de varios
mecanismos de fratura, sendo o de estrias apenas um deles, como mostrado pela Equacgdo 2.12.
Como para niveis elevados de 4K é comum também a ocorréncia da coalescéncia de microvazios

("dimples"), conforme ilustra a Figura 4.42, a determinacdo microscopica da taxa de propagacao
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de trinca baseada somente na andlise de estrias fornecerd valores que estardo sempre abaixo dos
correspondentes a curva experimental (macroscépica), o que € confirmado pelos estudos de

HEISER & HERTZBERG (1971, apud HERTZBERG, 1996) para um aco bandeado’.

%1,388 18Km WD25

Figura 4.42- Fractografia da regiio préxima a fratura final (41K=69,9 MPa.m”), mostrando a
existéncia de microvazios ("dimples").

Com relacdo as taxas de propagacdo de trinca por fadiga calculadas a partir da correlagio de
Bates & Clark mostrada na Equacdo 2.13, verifica-se que elas apresentam uma boa aproximagao
dos pontos correspondentes na curva experimental, com os valores finais praticamente coincidindo

com os pontos determinados pelos espacamentos entre estrias.

* Aco bandeado: apresenta a microestrutura formada por camadas alternadas de ferrita e perlita.
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Capitulo 5

Conclusoes e Sugestoes para Trabalhos Futuros

5.1 Conclusoes

Em relacdo ao aco inoxiddvel duplex do tipo 2205 utilizado neste trabalho, do qual se
verificou o comportamento a propagacdo de trinca por fadiga sob a influéncia das condicdes
microestruturais obtidas por meio de tratamentos isotérmicos (a 850°C por diferentes tempos de
tratamento presenca de fases frageis, além da condi¢do inicial solubilizada a 1060°C) e da

temperatura de ensaio (+24°C, —20°C e -50°C), pode-se concluir que:

1- Os tratamentos térmicos realizados no material na temperatura de 850°C pelos tempos totais de
25 a 120 minutos, com posterior resfriamento em dgua, levaram a precipitacdao das fases Sigma e
Chi, com reducao da fracdo de ferrita e elevacio da fracdo de austenita. As fracdes volumétricas
das fases Sigma e Chi precipitadas variaram de 0,7% a 8,6%, havendo predominancia da fase

Sigma;

2- A presenga de fases fragilizantes no material, nos niveis de fracdo volumétrica alcangados neste
trabalho, proporcionou o aumento inicial da resisténcia a propagacdo de trinca por fadiga em
todas as condigdes analisadas, relativamente a condicdo microestrutural solubilizada, CO.
Contrapondo-se a essa tendéncia, a quantidade crescente dessas fases atuou no sentido de reduzi-

la, bem como de acelerar a propagacdo de trinca, a tal ponto que, na condicdo mais extrema —
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tratada a 850°C por 100 minutos (C4) —, a taxa de propagacdo superou a do material na condi¢do
CO para valores de 4K relativamente baixos; portanto, o aumento inicial demonstrado na
resisténcia a propagacdo de trinca por fadiga no material envelhecido comparada a do material
solubilizado pode ser atribuido ao fechamento de trinca induzido por rugosidade superficial
causado pela propagacdo predominantemente intergranular, proporcionada pela precipitacdo de

fases frageis nos contornos de graos;

3- Pequenos aumentos na fracdo volumétrica das fases precipitadas no material foram suficientes

para promover discretas modificacdes nas taxas de propagacdo de trinca por fadiga;

4- A tenacidade do material, medida por meio do parametro K., diminuiu com a elevacdo da FV

de fases frageis precipitadas;

5- A influéncia da reducdo da temperatura de ensaio nas taxas de propagac¢do de trinca por fadiga
do ac¢o inoxiddvel duplex tipo 2205 ocorreu mais evidentemente a —50°C, em funcdo da alteracdo
de dois fatores: o aumento da resisténcia a deformacdo pléstica na ponta da trinca que elevou a
resisténcia a sua propagacao, e a transicdo ductil-fragil que acontece, nesse tipo de aco, proximo a
temperatura de —50°C, que também elevou a variacdo da taxa de propagacdo da trinca. Esses
fatores atuaram conjuntamente, de tal forma que as taxas de crescimento de trinca diminuiram em
relacdo aquelas obtidas a temperatura ambiente, mas tenderam a se equiparar pela elevacio de 4K

durante o processo;

6- O micromecanismo de fratura mais evidente na propagacdo da trinca na condi¢do solubilizada
(CO) foi a formacgdo de estrias ducteis, tanto na austenita como na ferrita. J4 na outra condi¢ao
extrema com relacdo a fracdo de fases precipitadas, tratada a 850°C por 100 minutos, o aspecto
das superficies de fratura mostrou uma forte influéncia das modificagdes microestruturais,
impostas pela presenca dessas fases, nos micromecanismos de fratura do material, tendo como
conseqiiéncia a formacdo de dreas frageis, muito provavelmente, associadas com a clivagem da

ferrita;
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7- Independentemente da condi¢do microestrutural do material, o aspecto das superficies de
fratura dos corpos de prova ensaiados nio apresentaram modificacOes considerdveis quando da
reducdo da temperatura de ensaio nos niveis em que foram adotadas neste trabalho, apesar de

promoverem importantes modificagdes no comportamento a propagacgdo de trinca por fadiga;

8- Os valores das taxas de propagacao de trinca por fadiga determinados por meio da medida do
espacamento entre estrias, observadas por microscopia eletronica de varredura na condi¢do
solubilizada do material em andlise, mostrou um razodvel desajuste quando comparados com 0s
pontos da curva experimental — da/dN x AK — correspondentes aos mesmos valores de 4K. Para
as demais condi¢des microestruturais, a observacao de dreas com estrias nas fratografias € menos
evidente, o que impossibilitou os estudos comparativos entre as taxas experimental e microscopica

para essas condi¢des.

5.1 Sugestoes para trabalhos futuros

1- Estudar a metodologia dos ensaios de propagacdo de trinca por fadiga como ferramenta para a

estimativa da tenacidade a fratura dos acos inoxiddveis duplex tipo 2205.
2- Estabelecer correlacdes experimentais entre as propriedades de propagacdo de trincas por

fadiga com as propriedades mecanicas basicas (propriedades de tragdo) e a tenacidade a fratura,

para o aco inoxidédvel duplex 2205 nas condi¢des analisadas neste trabalho.
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ANEXO - Resumos dos Ensaios

O sistema de aquisicdo de dados da maquina universal MTS oferece um resumo para cada

ensaio de propagacdo de trinca por fadiga. Neste item serdo mostrados, a titulo de exemplo, os

resumos de dois ensaios realizados a temperatura ambiente, para as condicdes CO e C4, com as

devidas adaptagOes ao texto, mas mantendo-se as unidades de medidas utilizadas pelo sistema.

1.1 Condicao C0O

Identification
Template
Procedure

General Information

Batch
Batch Comments
Specimen

Specimen Comments

Fatigue Crack Growth

proced1

This is a field in which you can enter general
information  (comments) about your test
procedure. This field can contain up to 2000 text
characters. Some examples may be:

Operator: John Doe

Job Number: 12345

Date of Test : 9/9/99

etc...

ffct

teste Jorge

+24c0002u
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Platform TestStar 11

Geometry

Specimen Geometry FFC(T)

Width (W) 40 mm

Notch Length (a0) 12 mm

Notch Height (h) 2 mm
Thickness (B) 7 mm

Net Thickness (Bn) 7 mm

Elastic Modulus (E) 196000 N/mm”"2
Yield Strength 516 N/mm*2
Ultimate Tensile Strength 741 N/mm”2
Poisson's Ratio 0.333 (none)
Crack Plane Orientation L-T

K Calib. File D:\TS2\79040\ffc(t).kcl
Compliance Coefficients

(€[] 1.0010 (none)
Cl -4.669 (none)
C2 18.460 (none)
C3 -236.82 (none)
C4 1214.9 (none)
C5 -2146.3 (none)
K Calibration Coefficients

Calibration coeff. 0 0.886 (none)
Calibration coeff. 1 4.64 (none)
Calibration coeff. 2 -13.32 (none)
Calibration coeff. 3 14.72 (none)
Calibration coeff. 4 -5.6 (none)

Precrack Parameters

Precrack Setup

PCR Load Signal
PCR Load Range

FORCA
20000 N
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PCR COD Signal

PCR COD Range
Precrack Results
Precrack Cycles

Precrack Kmax

Precrack Final K
Precrack Pmax

Precrack Final P
Precrack crack length
Precrack Crack Lengths
Precrack length 1
Precrack length 2
Precrack length 3
Precrack length 4
Precrack length 5
Precrack length average
Execution Parameters
Test Method

Endlevel 1

Endlevel 2

Normalized K Gradient (C)
Load Ratio, R (min/max)
Test Frequency
Waveshape

Crack Length Monitoring
Automatic Inspection Hold
Inspection Interval (cycles)
Test Setup

Load Channel Name
COD Channel Name
Load Signal

CLIPGAGE

3 mm

103192

719.91 N/mm™1.5
502.26 N/mm*1.5
5698.9 N

3478. 7N

14 mm

14 mm
14 mm
14 mm
14 mm
14 mm

14 mm

Constant Load Amplitude

3580 N

358 N
-0.0787402 1/mm
0.1 (none)

20 Hz

Sine

compliance

No

10000

FORCA
CLIPGAGE
FORCA
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COD Signal

User Test Modulus

Data Storage

Crack length update interval
Upper LSF

Lower LSF

Display Closure Information
Store Timed Data

Event Log Filename

Data File Name

Test Termination

Crack Length Limited

Final Crack Length

Crack Growth Rate Limit
Target Crack Growth Rate
Measurements Outside of Target
Cycle Limited

Maximum Number of Cycles
CrackToleranceLimit
CrackLengthTolerance
CrackGageLimit
CrackGageTolerance
Hydraulic Shutdown

Test Results

FCG Cycle Count

FCG Crack Length

FCG K Max

FCG P Max

FCG Crack Lengths

Final crack length 1

Final crack length 2

CLIPGAGE
196000 N/mm*2

0.05 mm

90 %

10 %

No

No

D:\TS2\79040\elog.txt
FCG_proced1_demofcg01_+24c0002u.RAW

Yes

35 mm
No
3e-007 mm/cycle
3

No
1000000
No

0.5 mm
No

0.5 mm

Yes

261593

30.9206 mm
2713.59 N/mm"1.5
3651.65 N

30.9206 mm
30.9206 mm
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Final crack length 3
Final crack length 4
Final crack length 5
Final crack length average
Calculation Information
Crack Length Data
Crack Length Correction
da/dN Curve Fit
Effective Yield Strength
Closure Calculation
Apparent Threshold Parameters
LSF Starting da/dN
LSF Ending da/dN
da/dN Value
Results using Delta K Applied
App. Thresh. Equation:

da/dN (mm/cycle) =

¢ * (Delta K (N/mm”1.5))"n

ERROR
Validity Results
Is Notch Length >= 0.2W?

12 mm >= 8§ mm
Is precrack extension from notch

>=(0.10B, h or 1 mm?

2 mm

>= (0.7 mm, 2 mm or 1 mm
Is final precrack Kmax

<= initial test Kmax?

502.26 N/mm*1.5

<= 528.277 N/mm"1.5

30.9206 mm
30.9206 mm
30.9206 mm
30.9206 mm

Compliance Measurements
No Correction

Polynomial

Yield Strength

Do Closure Calculations
1e-007 mm/cycle

1e-006 mm/cycle
1e-007 mm/cycle

No Applied Delta K Threshold.

Yes

Yes

Yes
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Diff. b/w surface precrack lengths:

Is this diff. <= 0.025W or 0.25B?

0 mm <=1 mm or 1.75 mm Yes
Diff. b/w surface final crack lengths:

Is this diff. <= 0.025W or 0.25B?

Omm<=1mmor 1.75 mm Yes

1.2 Condicao C4

Identification
Template
Procedure

General Information

Batch

Batch Comments
Specimen

Specimen Comments
Platform

Geometry
Specimen Geometry
Width (W)

Notch Length (a0)
Notch Height (h)
Thickness (B)

Fatigue Crack Growth

proced1

This is a field in which you can enter general
information  (comments) about your test
procedure. This field can contain up to 2000 text
characters. Some examples may be:

Operator: John Doe

Job Number: 12345

Date of Test: 9/9/99

etc...

ffct

teste Jorge

+24c4102u

TestStar 11

FFC(T)
40 mm
12 mm
2 mm

7 mm
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Net Thickness (Bn)
Elastic Modulus (E)
Yield Strength

Ultimate Tensile Strength
Poisson's Ratio

Crack Plane Orientation
K Calib. File
Compliance Coefficients
CO

Cl1

Cc2

C3

C4

G5

K Calibration Coefficients
Calibration coeff. 0
Calibration coeff. 1
Calibration coeff. 2
Calibration coeff. 3
Calibration coeff. 4
Precrack Parameters
Precrack Setup

PCR Load Signal

PCR Load Range

PCR COD Signal

PCR COD Range
Precrack Results
Precrack Cycles
Precrack Kmax
Precrack Final K

Precrack Pmax

7 mm

196000 N/mm"2
473 N/mm”2
741 N/mm”2
0.333 (none)
L-T

D:\TS2\79040\fc(t).kel

1.0010 (none)
-4.669 (none)
18.460 (none)
-236.82 (none)
1214.9 (none)
-2146.3 (none)

0.886 (none)
4.64 (none)
-13.32 (none)
14.72 (none)
-5.6 (none)

FORCA
20000 N
CLIPGAGE

4 mm

134478

714.22 N/mm™1.5
509.71 N/mm*1.5
5596.2 N
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Precrack Final P

Precrack crack length
Precrack Crack Lengths
Precrack length 1

Precrack length 2

Precrack length 3

Precrack length 4

Precrack length 5

Precrack length average
Execution Parameters

Test Method

Endlevel 1

Endlevel 2

Normalized K Gradient (C)
Load Ratio, R (min/max)
Test Frequency
Waveshape

Crack Length Monitoring
Automatic Inspection Hold
Inspection Interval (cycles)
Test Setup

Load Channel Name

COD Channel Name

Load Signal

COD Signal

User Test Modulus

Data Storage

Crack length update interval
Upper LSF

Lower LSF

Display Closure Information

3529.7 N
14.003 mm

14.003 mm
14.003 mm
14.003 mm
14.003 mm
14.003 mm
14.003 mm

Constant Load Amplitude

3600 N

360 N
-0.0787402 1/mm
0.1 (none)

20 Hz

Sine

compliance

No

10000

FORCA
CLIPGAGE
FORCA
CLIPGAGE
196000 N/mm*2

0.05 mm
90 %

10 %
No
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Store Timed Data

Event Log Filename
Data File Name

Test Termination

Crack Length Limited
Final Crack Length
Crack Growth Rate Limit

Target Crack Growth Rate

Measurements Outside of Target

Cycle Limited

Maximum Number of Cycles

CrackToleranceLimit
CrackLengthTolerance
CrackGageLimit
CrackGageTolerance
Hydraulic Shutdown
Test Results

FCG Cycle Count

FCG Crack Length
FCG K Max

FCG P Max

FCG Crack Lengths
Final crack length 1
Final crack length 2
Final crack length 3
Final crack length 4
Final crack length 5
Final crack length average
Calculation Information
Crack Length Data

Crack Length Correction

No
D:\TS2\79040\elog.txt

FCG_proced1_ffct_+24c41m2u.RAW

Yes

35 mm
No
3e-007 mm/cycle
3

No
1000000
No

0.5 mm
No

0.5 mm

Yes

280722

32.5738 mm
2964.91 N/mm"1.5
3677.15N

32.5738 mm
32.5738 mm
32.5738 mm
32.5738 mm
32.5738 mm
32.5738 mm

Compliance Measurements

No Correction
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da/dN Curve Fit
Effective Yield Strength
Closure Calculation
Apparent Threshold Parameters
LSF Starting da/dN
LSF Ending da/dN
da/dN Value
Results using Delta K Applied
App. Thresh. Equation:
da/dN (mm/cycle) =
¢ * (Delta K (N/mm”1.5))"n
ERROR
Validity Results
Is Notch Length >= 0.2W?
12 mm >= 8§ mm
Is precrack extension from notch
>=(0.10B, h or 1 mm?
2.003 mm
>= (0.7 mm, 2 mm or 1 mm
Is final precrack Kmax
<= initial test Kmax?
509.71 N/mm”1.5 <= 512.929 N/mm"1.5
Diff. b/w surface precrack lengths:
Is this diff. <= 0.025W or 0.25B?
0 mm <=1 mm or 1.75 mm
Diff. b/w surface final crack lengths:
Is this diff. <= 0.025W or 0.25B?

Omm<=1mmor 1.75 mm

Polynomial
Yield Strength

Do Closure Calculations

1e-007 mm/cycle

1e-006 mm/cycle

1e-007 mm/cycle

No Applied Delta K Threshold.

Yes

Yes

Yes

Yes

Yes
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