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Resumo

PINTO, Tacito Branddo. Comportamento mecdnico de um ago inoxidavel duplex do tipo 2205
sob a influéncia da temperatura e da precipitagdo de fases frdgeis. Campinas: Faculdade
de Engenharia Mecéanica, Universidade Estadual de Campinas, 2001. 180 p. Tese
(Doutorado).

Os agos inoxidaveis duplex sdo caracterizados por possuirem duas fases com fragdes
aproximadamente iguais, sendo essas fases normalmente a ferrita e a austenita. Nas varias
aplicagdes do duplex, eles sdo mais empregados onde a resisténcia mecénica ¢ de fundamental
importincia, como por exemplo, em vasos de pressdo e tubulagdes. A resisténcia 4 corrosdo sob
tensdo € & corrosdo por pite desses agos sdo excelentes, em muitos casos superiores as dos
austeniticos de custo similar. Contudo, apesar da combinacdio de resisténcia a corrosdo e
propriedades mecanicas, esses agos s30 menos apropriados que os austeniticos para aplicagGes
acima de 250°C (devido a precipitaciio de fases frageis) e abaixo de -50°C (por causa da
fragilidade associada & fase ferrita). Este trabalho tem por objetivos estudar o comportamento
mecénico de um ago inoxidavel duplex do tipo 2205 em meio neutro, sob o ponto de vista da
influéncia da temperatura de ensaio e da precipitacio de fases frageis. Foram feitos ensaios de
tragdo, tenacidade & fratura, impacto, dureza ¢ “impressdo de esferas” nas temperaturas de
+24°C, -20°C, -50°C e -90°C, com o material solubilizado ¢ em cinco outras condi¢bes com
crescentes fragdes de fases precipitadas, principalmente Sigma e Chi. A fragio volumétrica
dessas fases variou de 0,88% a 10,7%, tendo sido obtidas por tratamentos isotérmicos. Para
caracterizagdo microestrutural do material, foram utilizadas as técnicas de microscopia Otica,
microscopia eletronica de varredura, difragfio de raios X e medidas magnéticas via ferritoscopio.
Com relaglio a resisténcia mecénica, obtida por meio do ensaio de tragfio, observou-se um
aumento dessa com a diminuigio da temperatura de ensaio. A precipitagio de fases ndo
influenciou os pardmetros de resisténcia mecinica, exceto a tensdo verdadeira de fratura. Os
pardmetros de dutilidade, avaliados no ensaio de tragfo, foram mais sensiveis a influéncia das
fases frageis do que a vanacio da temperatura. A tenacidade e a tenacidade a fratura, avaliadas
pelos ensaios de impacto Charpy e CTOD, respectivamente, diminuiram com a redugdo da
temperatura ¢ com a precipitacdo das fases frageis, tendo a precipitagdo maior influéncia. A
dureza, assim como a resisténcia mecanica, nio foi sensivel a precipitagio das fases fragilizantes,
mas foi influenciada pela temperatura de ensaio, aumentando com o abaixamento da
temperatura. Em uma anahise da influéncia da precipitagdo das fases frageis nesse material, deve-
se dar atengdo aos pardmetros de tenacidade ¢ aos de dutiidade relacionados & regido da
estricgdo, sendo que para a influéncia da temperatura de ensaio, pode-se também utilizar os
pardmetros de dureza e resisténcia mecénica. Com o ensaio de “impressio de esferas” conseguiu-
se estimar com boa aproximacio os limites de escoamento e resisténcia a tragio do material, para
as diversas condigdes microestruturais e temperaturas de ensaio. Em relag8o aos mecanismos de
fratura, observou-se a fratura do tipo alveolar com tendéncia para clivagem pelo abaixamento da
temperatura ou aumento da porcentagem de fases frageis. O fendmeno das separagdes também
foi observado, sendo o nimero de separagdes aumentado tanto pela redugio da temperatura
como pelo aumento da porcentagem de fases frageis.

Palavras chave: Comportamento mecénico, Ago inoxidavel duplex, Precipitagdo de fases
intermetalicas.






Abstract

PINTO, Tacito Brandio. Mechanical behavior of a type 2205 duplex stainless steel as a function
of the temperature and of the brittle phase precipitation. Campinas: Faculty of Mechanical
Engineering, State University of Campinas, S&o Paulo State, Brazil. 2001. 180 p. Doctoral
Thesis.

Duplex stainless steels (DSS) may be defined as a family of steels having two-phase
ferritic-austenitic microstructures, both of them stainless. They are used usually in applications
where the strength is of fundamental importance, like in pressure vessels and pipelines. They
have excellent stress corrosion and pitting corrosion resistances and, in some cases, these
properties are greater when compared to austenitic stainless steels having the same price.
However, in spite of the good mechanical and corrosion properties, they are not recommended
for applications above 250°C (due to the brittle phase precipitation) and below -50°C (due to the
brittle behavior of the ferrite phase). The purpose of this work is to study the mechanical
behavior of a DSS, type 2205, in inert environment as a function of the temperature and brittle
phase precipitation. Tension, fracture toughness, notched bar impact, hardness, and ball
indentation tests have been conducted in order to characterize the mechanical properties at four
temperature (24°C, -20°C, -50°C, and -90°C) and under six material conditions (annealed and
five microstructures with an increasing fraction of precipitated phases, mainly the Sigma and Chi
phases, from 0.88% to 10.7%). These five microstructures were obtained from isothermal heat
treatment and characterized by using optical and scanning electron microscopies, X-ray
diffraction, and magnetic measurement {ferrite content detector). It was observed that the lower
the temperature the higher the hardness and strength (evaluated by yield strength, tensile strength,
true fracture strength, and necking stress). These properties were not affected by an increase in
the brittle phase quantity, except the true fracture stress. On the other hand, as expected, the
ductility, the toughness (smpact energy), and the fracture toughness (CTOD and K-EE) were
affected by the temperature and the brittie phase quantity. The fraction of the brittle phase
affected the latter properties in a very strong way. To analyze the effect of the brittle phases in
DSS, the toughness, fracture toughness, and ductility (reduction of area, reduction of area from
the necking point, and necking elongation) parameters must be taken into account and to analyze
the effect of the temperature the hardness and strength parameters can be also utilized. The ball
indentation test was satisfactory for estimating the yield strength and tensile strength at all
temperatures and/or microstructural conditions used in this experiment. The fracture mechanism
was dimples and cleavage was observed with decreasing the temperature and increasing the
fraction of bnttle phases. Delamination was also observed, and the number of splits increased
with decreasing the temperature and increasing the fraction of brittle phases.

Keywords: Mechanical behavior, Duplex Stainless Steel, Intermetallic phase precipitation.
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Capitulo 1

Introducgao

Agos inoxidaveis sdo ligas a base de ferro contendo pelo menos 10,5% de cromo. Pequena
parcela dos agos inoxidaveis possui mais que 30% de Cr ou menos que 50% de Fe. Sua
caracteristica inoxidavel € atribuida 4 formagdo de um filme, invisivel e aderente, de oxidos ricos
em cromo. Outros elementos adicionados aos acos inoxidaveis para melhorar certas
caracteristicas sdo principalmente niquel, molibdénio, cobre, titdnio, aluminio, silicio, nidbio ¢
nitrogénio. O carbono esta presente desde quantidades menores que 0,03% até maiores que 1,0%
em certos tipos martensiticos [WASHKO & AGGEN, 1990].

O desenvoivimento dos agos inoxidaveis teve inicio na Inglaterra ¢ na Alemanha por volta
de 1910, sendo que a producio comercial e o uso dos inoxidaveis nos Estados Unidos miciaram
na década de 20. Eles tém sido amplamente utilizados na industria quimica, petroquimica,
alimenticia, nuclear, entre outras, sendo encontrados em diversas formas, por exemplo, como
tubos e chapas. A resisténcia a corrosdo ¢ as propriedades mecédnicas em determinadas faixas de
temperatura sdo usualmente os fatores mais importantes na selegdo de uma classe de moxidaveis
para uma dada aplicagdo. Esses agos sdo geralmente divididos em cinco classes, sendo elas:
austeniticos, ferriticos, martensiticos, endureciveis por precipitagdo ¢ duplex. Observa-se que
essa classificacdo ¢ fungdo da microestrutura, sendo que cada uma dessas classes possui

caracteristicas e aplicagOes especificas [WASHKO & AGGEN, 1990}



Os agos inoxidaveis duplex ("duplex stainless steel - DSS") podem ser definidos como uma
familia de agos que possui uma microestrutura composta das fases ferrita e austenita, sendo
ambas inoxidaveis, isto €, contendo mais que 13% de Cr. Contudo, combina¢Bes nic muito
comuns de ferrita e martensita ou austenita e martensita também podem ser encontradas. A exata
percentagem de cada fase ¢ fungio da composi¢io quimica e do tratamento termomecanico,
sendo que na maioria dos casos os duplex possuem fragdes volumétricas semelhantes para cada
fase (50% de cada), devido principalmente ao balanco de elementos estabilizadores da austenita
(carbono, nitrogénio, niquel, cobre e manganés) e da ferrita (cromo, molibdénio e silicio).
Convém destacar que a baixa porcentagem de carbono é mantida na maioria das vezes para
minimizar a precipitagdo de carbonetos intergranulares. A resisténcia 4 corrosio dos duplex é
semelhante a dos austeniticos com similar quantidade total de elementos de liga. Entretanto, os
agos inoxidaveis duplex possuem maior resisténcia mecdnica (limites de escoamento ¢ de
resisténcia a tracdo) e melhor resisténcia a corrosdo sob tensdo que esses austeniticos. A

tenacidade dos duplex estd entre a dos austeniticos e dos ferriticos INILSSON, 1992: WASHKO
& AGGEN, 1990].

Os primeiros agos inoxidaveis duplex datam da década de 30 ao passo que o
desenvolvimento dos superduplex datam dos anos 80. Comparando-se os duplex com os
austeniticos, os duplex apresentam algumas vantagens, como maior resisténcia mecinica, maior
resisténcia a corrosdo, menor prego devido a baixa percentagem de niquel € um menor coeficiente
de expansdo térmica. A maior resisténcia pode ser usada para reducido da espessura de tubos, ¢ o
menor coeficiente de expansao térmica ¢ uma vantagem quando o ago duplex é usado juntamente
com ago carbono [NILSSON, 1992; WIDMARK, 1993]. Nas varias aplicacdes existentes, o uso
dos duplex ¢ mais observado onde a resisténcia mecdnica ¢ de fundamental importancia
[OLSSON & LILJAS, 1996]. Eles séo utilizados em equipamentos como vasos de pressio,
trocadores de calor, tubulagbes, valvulas, entre outros [DAVISON & REDMOND, 1990}

Os agos inoxidaveis duplex oferecem uma atrativa combinacéo de resisténcia a corrosdo e
propriedades mecénicas na faixa de temperatura de -50°C até 250°C sendo, por exemplo, as
resisténcias & corrosio sob tensdo e a corrosdo por pite ("pitting corrosion™) excelentes, e em
muitos casos superiores as dos austeniticos de custo equivalente. Os valores de limite de

escoamento dos duplex no estado recozido sfo até duas vezes superiores aos dos tipos
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austeniticos de custo similar, sem uma substancial perda de tenacidade, devido em grande parte
ao refino da estrutura duplex. Pode-se também considerar que as propriedades de tracdo sio
governadas pela femmita, enquanto que a boa tenacidade pode ser atribuida em parte 4 presenca da
fase austenitica. Devido a orientagio preferencial da microestrutura exibida pelos duplex,
principalmente na condicdo trabalhada, verifica-se uma grande anisotropia das propriedades
mecanicas [NILSSON, 1992].

Contudo, apesar da combinagiio de resisténcia a corrosdo e propriedades mecénicas, os acos
inoxidaveis duplex sdo menos apropriados que os austeniticos para aplicagdes acima de 250°C
(523 K) e abaixo de -50°C (223 K), por causa do comportamento fragil associado 2 fase ferrita
nessas temperaturas. Isto se deve ao fato de, em baixas temperaturas, a ferrita absorver pouca
energia na fratura, ¢ em temperaturas acima de 250°C, ocorrer a precipitacdo de fases que
fragilizam a ferrita. ERAUZKIN & IRISARRI {1991}, estudando o comportamento da tenacidade
a fratura de um aco noxidavel duplex do tipo UNS S31803, observaram uma grande influéncia
da temperatura de realizacio do ensaio nbs valores do pardmetro CTOD, variando para amostras
com orientagdo L-T de 1,6 mm a 20°C para menos de 0,2 mm a —60°C, além da mudanca do
micromecanismo de fratura. Com relagdo 4 precipitacio de fases nos duplex, observa-se que uma
grande variedade dessas fases ndo desejaveis podem ser formadas em temperaturas na faixa de
300°C (573 K) a 1000°C (1273 K), durante recozimento isotérmico ou tratamento térmico
incorreto. Isso € essencialmente uma conseqiiéncia da instabilidade da ferrita, sendo que as
seguintes fases t8m sido observadas: fase 6, CroN, CrN, austenita secundaria, fase . fase R, fase
7, M7Cs, MpCs, fase t. Além disso, na faixa de 300°C a 500°C pode ocorrer a2 decomposigdo
"spinodal” da ferrita. Das fases listadas, a fase ¢ ¢ muito importante porque influencia tanto a
tenacidade quanto 0 comportamento a corrosdo. Devido a essas precipitacles, os tratamentos
térmicos, assim como os processos de soldagem dos acos duplex, exigem cuidados especiais e
conhecimento prévio dos processos de precipitagdo, visto que elas causam diminui¢do da
tenacidade, o que pode resultar em problemas durante a utilizagdo de componentes tratados ou
soldados [NILSSON, 1992; REICK ef al., 1992]. Observa-se também que os agos inoxidaveis
duplex modernos possuem boa soldabilidade, similar a certos tipos austeniticos comuns, sendo
que a perda de resisténcia a corrosdo € a fragilizagio podem ocorrer se ndo forem seguidos os

procedimentos de soldagem recomendados [KARLSSON et al., 1995].



Os agos 1noxidaveis duplex sdo, portanto, uma alternativa 20 uso de outros acos
moxidaveis, como o AISI 316 e os superausteniticos, no intervalo de temperatura de ~50°C até
aproximadamente 300 °C. As principais vantagens dos duplex sio, segundo CHARLES [1995a],
o baixo custo devido a baixa porcentagem de niquel, o alto limite de escoamento (que possibilita
reducdo de espessura e conseqilentemente peso), o baixo coeficiente de expansdo térmica
(vantagem de projeto) € a alta resisténcia a corrosdo (devido aos altos teores de Cr, Mo e N).
Sendo assim, os duplex possuem uma grande faixa de aplicagdo, mas nio a versatilidade dos
tipos austeniticos. Devido ao fato de exibir uma gradual transigdo ductil-fragil ele pode ser
utilizado em ambientes articos, mas ndo em aplicages criogénicas. No outro extremo, os duplex
devem ser considerados em aplica¢des abaixo de 315°C, pois acima dessas temperaturas podem

ocorrer precipitagdes na ferrita [DAVISON & REDMOND, 1990].

1.1 Objetivos

De acordo com o exposto, este trabalho tem por objetivo estudar o comportamento
mecdnico de um ago inoxidavel duplex do tipo 2205, especificacdo UNS S31803, em meio
neutro, sob o ponto de vista da influéncia da temperatura de ensaio e da precipitagdo de fases

fragilizantes. Este objetivo pode ser definido melhor nos seguintes topicos:

A. Venficar a alteragdo do comportamento mecénico do material em funcio da temperatura de

ensaio, sendo elas: 24°C (297 K), -20°C (253 K), -50°C (223 K) & -90°C (183 K));

B. Verificar a influéncia da precipitagdo de fases frageis no comportamento mecanico do material
nas diversas temperaturas de ensaio, com énfase na precipitacdo da fase Sigma. Serdio estudadas
cinco condigbes com diferentes e crescentes fragdes de fases precipitadas, para produzir

diferentes graus de fragilizagdo, além da condigio inicial solubilizada;

C. Avaliar os mecanismos de fratura em fungio das temperaturas de ensaio e condigdes
microestruturais, além dos diferentes estados de tensfio e taxas de deformacdo inerentes a cada

ensaio mecanico realizado.



O comportamento mecdnico do material sera avaliado .por meio das propriedades
mecénicas: resisténcia mecénica, ductilidade, tenacidade, tenacidade a fratura e dureza. Essas
serdo quantificadas por parAmetros extraidos dos ensaios mecénicos de tragdo, dureza, impacto e
tenacidade a fratura, com o objetivo de se verificar quais sdo os pardmetros/ensaios/propriedades
que methor detectam os efeitos da temperatura e da fragilizagdo metalirgica no comportamento
mecénico desse material, o que podera contribuir para uma methor definigdo de quais pardmetros
devam ser analisados no controle de agos dessa classe. No estudo do comportamento mecanico
esto incluidas também metodologias de analise e de ensaios ndo usualmente utilizadas. A Figura

1.1 apresenta algumas consideragbes acerca do titulo da tese para melhor visualizacio da

proposta deste trabalho.
1. Comportamento mecanico avaliado por diferentes ensaios 1. Sistema metéalico escolhido para
mecinicos que solicitem o material em diferentes condigdes analise por suas caracteristicas
de estados de tensfo e taxas de deformacio; particulares, como a faixa de utilizacdio
2. Obtengio de varios pardmetros dos ensaios mecinicos que ocasiona fragilizaces tanto em
realizados; baixas como em altas temperaturas;
3. Estabelecer quais os melhores 2. Material com uma vasta precipitacio
parametros/ensaios/propriedades parz estudos desse tipo ou de fases fragilizantes;
para serem analisados no controle de acos dessa classe; 3. Material comercial, contudo
4. Testar metodologias de analise e de ensaio ndo usualmente apresentando um bom nimero de
utilizadas. estudos recentes.

N 4

COMPORTAMENTO MECANICO DE UM ACO INOXIDAVEL DUPLEX DO TIPO 2205
SOB 4 INFLUENCIA D4 )
TEMPERATURA E D4 PRECIPITACAO DE FASES FRAGEIS

/ i\

1. Variavel externa ac material; I. Variavel interna ao material ou metalGrgica;

2. Limitacdo para utilizacio do material. O 2. Limita a utilizagio do material em altas

limite para utilizag#o em baixas temperaturas temperaturas [acima de 300°C (573 K)J;

¢é estabelecido em torno de -50°C (223 K); 3. Aplicagiio pratica do estudo, por exemplo, em

3. Aplicagio pratica do estudo, verificando alteragbes microestruturais que podem ocorrer no

parimetros/propriedades sensiveis a esta processamento do matenal;

varigvel; 4. Opgiio pela precipitagdo preferencial de fase Sigma,
pois ¢ considerada a que provoca alteracdes mais
sensiveis no comportamento do material.

Observacbes: 1. Estudo em meio neutro;
2. Avaliacdo dos mecanismos de fratura.

Figura 1.1- Algumas consideracdes acerca do titulo da tese.
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Capitulo 2

Revisao Bibliografica

2.1 Consideracdes iniciais

Os agos noxidaveis duplex comumente chamados de 2205 (~ 22%Cr e 5%Ni1) sdo
defimdos por varias normas e também por especificagdes internas de alguns fabricantes, sendo
que varios produtores no mundo tém esse material na sua linha de produtos comerciais. A
especificago UNS (“Unified Numbering System’) é resultado de um estudo cooperativo entre a
ASTM e a SAE para designacio ¢ identificagio de metais e ligas em uso comercial nos Estados
Umdos da Aménca. Nessa especificaciio, os acos inoxidaveis sdo identificados pela letra S,
seguido de cinco digitos. Alguns agos inoxidaveis sdo classificados como ligas de niquel no
sistema UNS (identificados pela letra N) devido a sua alta porcentagem de niquel e baixa
porcentagem de ferro (menos que 50%) [WASHKO & AGGEN, 1990]. Nesse sistema de
numeracio unificado, os agos inoxidaveis duplex do tipo 2205 possuem a identificacio UNS
S31803. Qutra norma para esse material ¢ a DIN W Nr. 1.4462, além de especificagdes internas
de produtores, como, por exemplo, SAF2205 da Sandvik, UR45N da Creusot-Loire, AF22 da
Mannesmann e VS22 da Valinox [CHARLES, 1995b; NILSSON, 1992].

Outro item a ser ressaltado € a classificagdo dada aos fatores que influenciam as
propriedades mecanicas. Segundo essa classificacdo, em parte apresentada por HERTZBERG
[1996a], as variaveis que influenciam as propriedades podem ser separadas em internas ou

externas ao material. Os fatores internos podem também ser chamados de metalurgicos ou
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microestruturais, neles se enqguadrando o tamanho de grio, a composicdo quimica, as fases
presentes, a orientagdo da microestrutura, entre outros. No campo das varidveis externas que
alteram o comportamento do material, podemos citar a taxa de deformac#o, a temperatura, o

estado de tensdes (presencga de descontinuidades geométricas) € o meio ambiente.

Em relac@o aos assuntos que serdo abordados neste capitulo temos no item 2.2 os topicos
relacionados ao ago 1noxidavel duplex, como os aspectos relacionados a microestrutura (item
2.2.1), as precipitagdes de fases (item 2.2.2), aos mecanismos de fratura (item 2.2.3) e ao
comportamento mecénico desse material (item 2.2.4). O item 2.3 faz algumas consideragdes
sobre o comportamento mecanico dos materniais, sendo que o item 2.3.1 apresenta algumas

observagdes e defini¢bes de alguns pardmetros obtidos no ensaio de tragfo, tenacidade & fratura,

impacto, dureza e “impressdo de esferas”.
2.2 Aco inoxidavel duplex

Uma estrutura duplex ¢ definida na norma ASTM E7 [1995] como sendo uma estrutura de
duas fases. SOLOMON & DEVINE [1983] também definem inicialmente uma liga duplex dessa
forma, mas completam dizendo que esse termo ¢ reservado para ligas nas quais as fases estio
presentes em fragfes volumetricas substanciais e se apresentam na forma de grandes volumes
relativamente separados, em contiraste com situa¢des em que uma das fases esta presente como
um fino precipitado dentro da fase maior. O ago inoxidavel duplex €, portanto, uma liga duplex
em que as duas fases sio inoxidaveis, isto €, possuem mais de 12% de Cr requeridos para se
tornar um aco inoxidavel, ou seja, ser capaz de formar um filme passivo que previne a corrosio
em meios comuns. As fases inoxidaveis mais comuns sdo a austenita com estrutura cristalina
CFC, denotada por v, e a ferrita com estrutura CCC, denotada por «, quando formada por uma
reacio controlada por difusio em altas temperaturas e a martensita quando formada
“martensiticamente” em baixas temperaturas, isto €, via uma transformag&o por cisathamento sem
difusio [SOLOMON & DEVINE, 1983). Segundo CHARLES [1991], os agos inoxidaveis
duplex recebem esse nome pelo fato deles possuirem uma microestrutura com duas fases,
compreendendo fragdes volumétricas aproximadamente equivalentes de austenita e fermta.
Segundo NILSSON [1992], os agos inoxidaveis duplex podem ser definidos como uma familia

de agos com uma microestrutura de duas fases (ferrita e austenita), sendo ambas inoxidaveis, 1sto
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¢, contendo mais de 13 %Cr (% em peso). Na pratica, o termo aco inoxidavel duplex é reservado
para ligas nas quais as fases ferrita e austenita estdo presentes em grandes volumes separados e
em aproximadamente iguais fragbes volumétricas, em oposi¢do as ligas nas quais um dos

componentes aparece na forma de pequenos precipitados.

Sabe-se que a era dos agos inoxidaveis teve inicio apés 1910 e que os acos inoxidaveis
duplex tiveram sua produgdo comercial iniciada na década de 30. No inicio dos anos 50, uma
escassez de niquel incentivou o desenvolvimento de agos inoxidédveis com menores teores de Ni.
Isso forgou o aperfeicoamento dos acos duplex, contudo os desenvolvimentos dessa época nido
levaram a produtos de boa tenacidade, fato associado ao nfo reconhecimento da necessidade dos
tratamentos de solubiliza¢io seguidos de resfriamento rapido para evitar precipitagdes. Com a
solugio da crise de escassez de Ni em meados dos anos 50 esses estudos pouco avancaram,
sendo, entretanto, retomados nos anos 1969/70 devido a uma nova escassez de niquel. Dessa vez
foi reconhecida a excelente combinagio de propriedades e o potencial de uso dos duplex [REICK
et al., 1992]. Nessa €poca, os metalurgistas ja tinham idéia dos teores maximos aceitaveis para
impurezas € a desejavel relagdo entre as fracGes de austenita e ferrita. No entanto, isso ndo era
possivel de ser realizado com os processos de fabricagio disponiveis na época, sendo somente
com a introdugdo dos processos VOD (“Vacuum Oxygen Decarburization”) ¢ AOD (“Argon
Oxygen Decarburization”) possivel a fabricagdo de agos duplex com composigio e propriedades
controladas, ¢ também com baixos teores de elementos residuais, tais como enxofre, oxigénio e
outras impurezas prejudiciais, sendo isso essencial para a manutencio da ductilidade e resisténcia
ao impacto [REICK er al., 1992; DUPOIRON & AUDOUARD, 1996]. Segundo LILJAS &
NILSSON [1999], o advento do processo AOD durante os anos 70 tornou possivel uma eficiente

descarburizagdo em combinago com uma alta precisfo na adi¢fo de nitrogénio.
2.2.1- Aspectos gerais relacionados 4 microestrutura

A descoberta de uma microestrutura duplex foi primeiramente descrita por Bain e Griffiths
em 1927 [SOLOMON & DEVINE, 1983; NILSSON, 1992]. Segundo SOLOMON & DEVINE
[1983], Bain e Griffiths observaram uma mistura de o + v em seus estudos em sistemas Fe-Cr-Ni

(verificaram tambeém a presenca de campos com fases v + martensita, o + martensita ¢ o + y +



martensita, bem como a existéncia de carbonetos e da fase o, que eles identificaram somente
como uma fase fragil, chamando-a de fase B), sendo que eles publicaram se¢des isotérmicas de
diagramas de fase ternarios para o sistema Fe-Cr-Ni, nas temperaturas de 900°C, 1050°C, 1200°C
e 1300°C. Contudo, o0 modo mais facil de considerar o sistema Fe-Cr-Ni nido € a partir de
diagramas ternarios, mas a partir de uma série de diagramas pseudobinarios. Os agos inoxidaveis
duplex sd0 os que possuem composigdes no campo o + v, sendo a porcentagem de Fe, na maioria
dos agos inoxidaveis duplex, de aproximadamente 70% [SOLOMON & DEVINE, 1983]. A
Figura 2.1 mostra uma sénie desses diagramas pseudo-binarios para variagdes de Cr ¢ Ni com

algumas porcentagens fixas de Fe.
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Figura 2.1- Diagramas pseudobinarios para o sistema Fe-Cr-Ni [PUGH & NISBET (1950) apud
SOLOMON & DEVINE (1983)].

Vale ressaltar que, na notagdo atribuida a fase ferrita, normalmente se considera como
ferrita & (delta) a formada a partir da fase liquida e como ferrita o (alfa) a formada a partir da fase

solida. Se observarmos a Figura 2.1, para 90% de Fe, veremos essa distingfo, ou methor, ferrita &



em altas temperaturas e ferrita o para temperaturas mais baixas. Segundo SOLOMON &
DEVINE [1983], essa pratica segue o adotado para o sistema Fe-C. No entanto, se observarmos
os outros diagramas pseudo-binarios da Figura 2.1, para menores teores de Fe, veremos que a
ferrita ¢ chamada de o em toda 2 faixa de temperatura, 0 que pode causar confusdo, sendo que
ambas s30 a mesma fase com estrutura cristalina CCC. No caso dos agos inoxidaveis duplex,
observa-se que essas denominagbes s3o usadas indistintamente. Varios pesquisadores,
particularmente aqueles que trabatham com soldagem e fundigdo, chamam qualquer ferrita
formada a partir do metal liquido de ferrita 8, mesmo quando o campo da fase ferrita é continuo
ate¢ baixas temperaturas. SOLOMON & DEVINE [1983] definem, em se tratando de acos
inoxidaveis duplex, como a toda a ferrita formada por um processo controlado por difuséo.
Segundo eles, ha necessidade de qualifica-la como formada a partir de um processo controlado
por difusdo porque a ferrita pode também se formar por um processo de cisalhamento sem
difusfio, sendo nesse caso chamada de martensita. Eles também citam que ¥ ¢ instavel em baixas
temperaturas, podendo-se transformar “martensiticamente™ em ferrita, ou melhor, martensita, e
que essa martensita difere da formada em agos carbono, pois a porcentagem de carbono nos agos
inoxidaveis € muito menor (tipicamente 0,03-0,08%C nos inoxidaveis e de 0,1-1,0%C nos acos
carbono). A baixa porcentagem de carbono indica que a martensita em agos inoxidaveis pode néo

ser dura e fragil como a observada em agos carbono, mas a natureza da transformacéo é a mesma.

Os diagramas pseudobindrios do sistema Fe-Cr-Ni ditam a natureza das fases
presentes em ligas fundidas, sendo que se a solidificagio ocorrer em equilibrio, estruturas duplex
somente poderdo ser solidificadas se a composi¢do da liga estiver dentro do campo o + V.
Contudo, a maioria das ligas duplex fundidas e¢ das zonas fundidas nas soldas possuem
composicdo fora dessa faixa, sendo que isso se deve ao carater de ndo equilibrio na solidificagfo.
Dependendo da composi¢io da liga, a ferrita ou a austenita podem ser formadas primeiramente a
partir do metal liquido [SOLOMON & DEVINE, 1983]. Os agos inoxidaveis duplex
convencionais («+y) com baixos teores de carbono solidificam primeiramente em ferrita, sendo
na seqiéncia do resfriamento formada a austenita [POHL, 1995; NILSSON, 1992: DUPQIRON
& AUDOUARD, 1996]. Essa transformacio € reversivel e pode ocorrer durante tratamentos
térmicos ou ciclos de soldagem, sendo que a temperatura de transformagfio ¢ sua cinética

dependem da composi¢do quimica do material [DUPOIRON & AUDOUARD, 1996].
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A exata porcentagem de ferrita que ¢ formada ndo pode ser prevista pelos diagramas da
Figura 2.1, isso porque eles ndo levam em consideraco a influéncia de outros elementos de liga
além do Fe, Cr e Ni. Todos os agos inoxidaveis duplex, bem como os agos inoxidaveis em geral,
contém elementos de liga tais como o C, N, Mn, Si, entre outros, que influenciam a porcentagem
de o e v formada. A relativa eficiéncia dos elementos em estabilizar a ferrita ¢ comparada a
eficiéncia do Cr e expressa em termos do Cr equivalente. Elementos que estabilizam a austenita
sio, de modo similar, expressos em termos de Ni equivalente. Sfo considerados elementos
ferritizantes, ou seja, que ajudam a estabilizagdo da ferrita o Cr, Si, Mo, Nb, V, W, T1, Tae Al, ¢
como elementos austenitizantes {que ajudam a estabilizar a austenita) o N, C, N1, Mn, Cu e Co.
Observacdes experimentais da quantidade de ferrita presente no material s3o entdo
correlacionadas com a composi¢io do ago, tendo como resultado um diagrama o qual mostra a
estrutura como fungdio do Cr e Ni equivalentes [SOLOMON & DEVINE, 1983]. Segundo
SOLOMON & DEVINE [1983], o diagrama original desse tipo ¢ devido a Schaeffler (1949),
sendo que esse diagrama foi desenvolvido para metal de solda, sendo somente aplicavel para
ligas resfriadas ¢ fundidas rapidamente, tais como as obtidas em soidagens e fundidos em
coquilha. A Figura 2.2 apresenta um diagrama do tipo Schaeffler que mostra os campos de
austenita, ferrita, martensita, austenita + ferrita, austenita + martensita, martensita + ferrita e
austenita + martensita + ferrita, em fungio do Cr e Ni equivalentes. Nesse caso, as expressoes
utilizadas para o calculo do cromo equivalente e do niquel equivalente foram, respectivamente,

Cr equivalente = Cr + 25i + 1,5Mo + 0,5Nb e Ni equivalente = Ni + Co + 0,5Mn + 30C + 7.5N.

O diagrama original de Schaeffler foi modificado por outros pesquisadores como, por
exemplo, DeLong (1960) que, no caso, incorporou a importante influéncia do nitrogénio na
estabilizacio da austenita, nfo prevista originalmente por Schaeffler (1949) [SOLOMON &
DEVINE, 1983]. Entretanto, esses diagramas ndo podem ser utilizados para prever a
porcentagem de ferrita em agos inoxidaveis duplex trabalhados, pois eles foram desenvolvidos a
partir da fundigio e refletem a ferrita formada apos a solidificagdo. Segundo SOLOMON &
DEVINE [1983], no caso dos agos trabalhados, foram desenvolvidos diagramas semeihantes ao
de Schaeffler, como, por exemplo, o de Pryce e Andrews (1960), que sdo para agos inoxidaveis

trabathados a quente na temperatura de 1150 °C.
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Figura 2.2- Diagrama do tipo Schaeffler [SCHNEIDER (1960) apud PADILHA & GUEDES
(1994)].

Os agos moxidaveis duplex sdo trabalhados a quente tipicamente na faixa de 1000-1200°C,
ou seja, em uma regido de fases a + v, sendo que temperaturas acima dessa faixa podem causar
problemas de oxidagdo e abaixo dela podem resultar em precipitagdes associadas a fragilizagdo.
O subseqiiente tratamento de solubilizagdo, normalmente realizado entre 1050-1100°C e com
resfriamento posterior rapido, assegura que o ago permaneca inteiramente duplex e sem fases
secundarias precipitadas, que podem ser algumas vezes formadas no estagio de trabalho a quente.
A deformacdo plastica do trabalho mecanico resulta em uma estrutura com griios alongados na
diregio de laminagio e no desenvolvimento da textura, o que frequientemente leva a uma grande
anisotropia das propriedades mecanicas [NILSSON, 1992]. De acordo com a ASTM A790
[1995], a temperatura de solubilizacio do ago UNS S31803 esta na faixa de 1020-1100°C. A
estrutura dos produtos trabalhados €, portanto, determinada pela composigio quimica e pela
temperatura de solubilizacdo [CHARLES, 1991]. Segundo DUPOIRON & AUDOQUARD [1996],
um correto balango da relagdio entre austenita e ferrita (entre 40% e 55% de ferrita) e a
manutengdo da sua estabilidade sdo um dos pontos chaves dos modernos agos inoxidaveis

duplex, sendo a porcentagem de nitrogénio um parimetro essencial nesse aspecto.
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CHARLES [1995a] divide os agos inoxidaveis duplex trabalhados em trés classes distintas,
sendo que essas classes sdo em parte definidas em fungo do PRE (“Pitring resistance
equivalent”), ou seja, um paridmetro experimental que avalia a resisténcia do material a corrosdo
por “pite”. Esse pardmetro ¢ apresentado como fun¢fo das porcentagens dos elementos Cr, Mo e
N, que sdo conhecidos como elementos que aumentam a resisténcia & corrosdo por “pite” em
ligas Fe-Cr-Ni. Segundo NILSSON [1992], esse parametro € geralmente definido pela Equagio
2.1.

PRE = %Cr + 3,3(%Mo) + k(%N) Q2.1

onde k é um nimero entre 10 e 30, sendo o valor de 16 mais freqentemente usado.
Embora esse pardmetro tenha algumas limitagdes por incluir somente o efeito de trés elementos
de liga, ele oferece um modo rapido e util de estimar a resisténcia a corrosdo por “pite”
[NILSSON, 1992]. Mais especificamente para agos 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
indica¢io do PRE de varias ligas, inclusive algumas duplex. Nas varias referéncias consultadas
sobre ago duplex, observa-se o fator de 16 para o nitrogénio como o mais utilizado para o calculo
do PRE. Independente disso, os duplex que apresentam esse pardmetro PRE maior que 40 sdo
normalmente chamados de super duplex. Com relagfio as classes proposta por CHALES [1995a],

temos:

(a) O 23%Cr-4%Ni-0,10%N (tipo 2304), sem adi¢do de Mo, sendo um material econdmico

que, para a maioria das aplica¢des, pode ser usado para substituir os austeniticos AISI 304 e 316;

(b) A composigio 22%Cr-5%Ni-3%Mo-0,17%N (tipo 2205) que pode ser considerada
como a do ago inoxidivel duplex padrio, ¢ cuja porcentagem de nitrogénio tem sido
recentemente aumentada para promover uma melhora na sua resisténcia a corrosdo por “pite”.
Sua resisténcia & corrosdo encontra-se¢ entre a do austenitico da classe AISI 316 e a do

superaustenitico com 5-6% de Mo;

(c) Os superduplex (PRE > 40), contendo 25%Cr-6.8%Ni-3,7%Mo-0,27%N, com ou sem

adicdes de Cu e W. Eles sfio especialmente indicados para aplicagbes que requerem alta
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resisténcia mecénica e alta resisténcia 4 corrosio em ambientes extremamente agressivos, A
resisténcia a4 corrosdo € equivalente 4 dos superausteniticos com 5-6% de Mo. Quando as
propriedades de corrosdo requeridas sio menores (36<PRE<40), devem ser consideradas as ligas
duplex de 25% Cr com adiges de 3% Mo e 0,22% N, que sio menos propensas a formacio de

fases intermetalicas do que os super duplex.

Em relacdo as classes apresentadas, NILSSON {1992] faz uma divisio na classe dos duplex
com 25% de Cr (letra ¢), separando-os com relagiio 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.

No tocante as especificacdes do material e ao controle de qualidade, DAVISON &
REDMOND [1990] fazem uma adverténcia de que é essencial que produtos fabricados de agos
inoxidaveis duplex estejam livres de componentes intermetalicos, de modo que possam ter os
esperados niveis de resisténcia & corrosdo e tenacidade. E possivel um acgo inoxidavel duplex
satisfazer todos os requisitos das especificagdes como ASTM ou ASME e ainda assim estar
afetado por componentes intermetalicos que o fragiliza em baixas temperaturas. Embora haja
algumas salvaguardas na qualificaciio das estruturas fabricadas, ¢ prudente o usuario final e o
fabricante imporem testes adicionais para acos inoxidaveis duplex para certificarem que o metal
base possui as esperadas qualidades técnicas antes de investirem na fabricagio. Varios ensaios
tem sido considerados, entre cles exames metalograficos, ensaios de impacto e ensaios de
corrosdo, sendo que cada um tem suas aplicacdes e restrigdes. Por isso, DAVISON &
REDMOND [1990] concluem que é prudente requerer uma alta porcentagem de N, resfriamento
rapido em agua para todos os produtos, exames metalograficos para verificar uma auséncia
substancial de componentes intermetélicos (assegurando tenacidade e resisténcia a COITOSAD) &
ensaios em cada placa ou pega submetida individualmente a tratamento térmico. Além disso,
CHARLES [1995a] chama atengfio que as normas, tais como a UNS, sdo insuficientes para
definir um material com precisa faixa de propriedades, e diz que € recomendado aplicar restri¢gdes
adicionais de composico quimica ou ensaios complementares de aceitacio, particularmente com
relagdo a resisténcia a corrosdo. Ele cita, por exemplo, que a especificacio UNS S31803 pode ser
oferecida com 2,5% Mo, 0,12% N e 22% Cr ou com 3,2% Mo, 0,18% N e 23% Cr, sendo que a

diferenca entre essas ligas seria equivalente 2 diferenga entre os acos 316 e 317LM.
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2.2.2- Precipitacio de fases nos acoes inoxidaveis duplex

A Figura 2.1 mostra que a fase Sigma (o) pode precipitar nas ligas Fe-Cr-Ni, mas ela néo €
a urnica fase adicional, além de « e v, que pode ser formada. Varios carbonetos, fases frageis ricas
em Cr (tais como o, ¥ € R), fase CCC rica em Cr (o), precipitados de Cu ¢ martensita t€ém sido
observados. Com excecio da martensita, todos esses precipitados formam dentro da ferrita ou em
contornos de grio (principalmente contornos o/y) [SOLOMON & DEVINE, 1983]. Devido &
maior taxa de difusio da estrutura CCC ¢ a alta concentragéo de elementos como o Cre o Mo, a
ferrita € mais suscetivel as transformacdes de fase do que a austemita [DUPOIRON &
AUDQUARD, 1996]. Essas fases secundarias podem formar na faixa de temperatura de 300°C a
1000°C, sendo iss0 uma conseqiiéncia da instabilidade da ferrita. Dessas fases, a fase Sigma é a
mais importante por causa da sua mfluéncia na tenacidade e na resisténcia a corrosdo [NILSSON,
1992]. Na faixa de 600 a 1000°C, as seguintes fases tém sido observadas em adigdio a ferritae &
austenita: o, CrpN, austenita secundaria (v2), Chi (x), R, nitreto ©, Cu, M+Cs; ¢ MxnCs
[JOSEFSSON et al., 1991].

i %:‘F:- e carboneto M;C;, nitreto CrN {(ZTA) .
e Fasec
Cr « Nitreto Cr:N
Mo E
w e Fasey
g Si » Fase vz
E + Carboneto M»:Cg
w Fase R
0.
= Fasen
b e Fase ¢ (Cu)
|Cr, Mo, Cu, W ¢ Fase o’
600°F ¢ Fase G
300°C. -
lCr’ Mo, CEI, w
TEMPO

Figura 2.3- PrecipitagOes tipicas que podem ocorrer em agos inoxidaveis duplex [CHARLES,
1991].



Tabela 2.1- Caracteristicas das principais fases observadas em acos inoxidaveis duplex.

Fase ou Estrutura cristaling Formula Temperaturade  Pardmetro de rede Referéncia
precipitade  ou “Space group” (*) — Nominal precipitagio (C) (nm)
Ferrita im3m — e a=0,286-0,288 1,2
cCC a-Fe e a=0 28665 3
Austenita Fm3m - - a=(,358-0,362 1.2
CFC v-Fe . a=036467 3
Sigma (o) P4,/mnm Fe-Cr-Mo * 600-1000 a=0,879; c=0.454 1,2
Tetragonal FeCr; FeMo; FeCrMo; ——an a=0,8799.0 9188 3
CrNiMo; CrFeMoNi * ¢=0,450-0,460
Chi () 43m FeyCriaMoy, 700-900 a=(,892 1
M43m FessCrpMoy, 760-850 a=0,892 2
CCC Fe36CrinMoyg 730-1010 a=0,8862-0,9188 3
(Fe. Ni)35Cr gMo,
Cr:N P3lm CrN 700-500 a=0,480; c=0,447 1,2
CrN Fm3m CiN e a=0.413-0,447 I
MA, Poma ML, * 950-1050 a=0,452; b=0,699; 1
¢=1211
Hexagonal Cri; e a=1.398; ¢=0.4525 3
My:Cy Fm3m MyCe * 600-930 a=1,056-1,063 1,2
CFC {CrisFesMos)C, 300-930 a=1,057-1,068 4
(CroF ey sMo; 5iC6
(Fe,Cr):Cy
R R3 Fe-Cr-Mo * 530-650 a+1,090; c=1,934 1.2
Hexagonal Fes;MuosMos; —— a=1091; ¢=1,9354 3
MngSi; MnygMo,Sie
# P4,32 Fe;MoypsN, 350-600 a=0,647 12
r Fmmm ND 550-650 a=0.403; b=0.484; 1
c=0.286
G Cubica (Mn+Cr)s o(NitFe) 66516 7 e a=113 3
Laves (1) Hexagonal Fe;Mo; FesoCrsSis — a=0,470-0.495 3
¢=0.770-0,815

Observacdo: (ND) ndo deterrinado; (----) ndo indicado na referéncia;
Referéncias: (1) NILSSON [1992]; (2) JOSEFSSON et al. [1991]; (3) KUZUCU et al. {1997]; 4 VANDER VOORT

& JAMES [1992].

A Figura 2.3 mostra as fases que podem precipitar nos agos inoxidaveis duplex em geral,

sendo que elas estdo colocadas de acordo com a temperatura de precipitagio. Observa-se também
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que as fases que ocorrem em temperaturas mais baixas exigem tempos maiores para precipitagfo.
A influéncia de alguns elementos de liga também ¢é indicada. A Tabela 2.1 apresenta algumas
caracteristicas dessas fases, como a faixa da temperatura de precipitagio, o pardmetro de rede, a

estrutura cristalina e a formula guimica.

A seguir serdo apresentadas as principais alteracdes estruturais ou precipitagdes que podem
ocorrer nos agos 1noxidaveis duplex. Uma maior atencdo sera dada para as precipitagdes em tormo

de 850°C:

(a) Carbonetos: Os carbonetos M;C; precipitam em contornos de grio o-y em elevadas
temperaturas (950 a 1050°C). Um resfriamento rapido (menos de dez minutos) nessa faixa de
temperatura pode evitar a precipitagdo dos carbonetos. Abaixo de 950°C, o carboneto que
precipita ¢ o Mz:Cs, sendo que a sua precipitagio € muito rapida, requerendo menos de um
minutc para se formar a 800°C. Eles precipitam predominantemente em contornos o-y, mas
também podem estar presentes em contornos a-o € y-y, € em menor grau dentro dos gréos de
ferrita e austenita [SOLOMON & DEVINE, 1983; NILSSON, 1992]. Os carbonetos tém um
papel menos importante em super duplex do que em duplex tradicionais, por causa da baixa
porcentagem de carbono nos super duplex. Sendo assim, a classica corroséo intergranular, similar
a dos tipos austeniticos e causada pela precipitagio do carboneto com o associado

empobrecimento de Cr no contorno de griio, € improvavel ocorrer em super duplex [NILSSON,
19921

(b) Nitretos de Cr: Com o aumento do uso do N como elemento de liga nos duplex, e

particularmente em super duplex, a precipitagio de CroN na faixa de temperatura de 700 a 900°C
tem se tornado importante. A formagdo de Cr;N pode ocorrer a partir de um resfriamento rapido
de uma alta temperatura de solubilizag@o por causa da supersaturagio de N na ferrita, sendo que,
nesse caso, particulas alongadas de (N freqiientemente precipitam intergranularmente.
Tratamentos isotérmicos na faixa de 700 a 900 °C usualmente resultam na precipitacio de CroN
intergranular, em contornos de grao a-o ou «-y. O CraN pode precipitar simultaneamente com a
austenita secunddria (y,), sendo que o Cr:N formado nessas condigdes tem uma influéncia na

corrosdo por “pite” [NILSSON, 1992]. Segundo NILSSON [1992], apesar do Cr.N com estrutura
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hexagonal ser o tipo de nitreto predominante, o CrN com estrutura cbica também foi observado
na zona termicamente afetada de soldas do ago do tipo 2205. O efeito do nitreto de Cr nas
propriedades mecanicas e de corrosio ¢ dificil de ser separado do efeito da fase o, visto que 5 €

CoN frequientemente coexistem [JOSEFSSON et af ., 1991].

(c) Fase Sigma (c): Talvez a fase mais deletéria que se forma em agos inoxidaveis duplex seja a
fase Sigma. Em ligas binarias Fe-Cr a fase o esta presente somente abaixo de aproximadamente
820°C e a sua formagio € muito lenta, requerendo horas para se formar. Contudo, isso ndo ocorre
na maioria dos agos duplex, visto que o Mo estabiliza a fase & ¢ permite que ela se forme em
altas temperaturas (950 °C). Essa fase ¢ que se forma provavelmente nio ¢ bindria (Fe-Cr), sendo
uma fase multicomponente contendo também Mo. Os agos inoxidéaveis duplex que contém Mo e
formam fase o em altas temperaturas necessitam ser resfriados rapidamente para evitar essa
precipitacdo [SOLOMON & DEVINE, 1983]. A precipitacio da fase intermetilica ¢ é mais
acentuada em todos os superduplex pelo aumento dos teores de Cr e Mo, relativamente aos
duplex convencionais. Em adigdo aos efeitos do Cr e Mo, estudos em super duplex mostram que
o W, semelhantemente ao Mo, aumenta a taxa de precipitagdo da fase Sigma e expande sua
precipitagdo para temperaturas mais altas. A precipitagdo de fase o freqilentemente ocorre em
Jungdes triplas ou nos contornos de fase a/y [INILSSON, 1992]. CHEN & YANG [2001] sugerem
que, durante o resfriamento do tratamento de solubilizacfio, a nucleacdo da fase Sigma pode
ocorrer em interfaces a/y bem como em particulas de M2:Ce pré-formadas nas interfaces ou
dentro da ferrita. Segundo MAEHARA er al [1983], a precipitagio de fase ¢ em agos
inoxidaveis duplex ocorre principalmente por meio da decomposigdo eutetoide da ferrita em fase
Sigma mais austenita secunddria (a—>c+y;). A analise quimica quantitativa mostra que a fase
Sigma ¢ enriquecida com Cr, Mo e Si. E também interessante notar que Cr e Mo aumentam tanto
a taxa de precipitacdo quanto a fragdo volumétrica de fase o formada em um grande nimero de
agos duplex. A despeito do efeito prejudicial do Mo favorecendo a precipitagio de Sigma, 0s agos
moxidaveis duplex comerciais contém de 2% a 4% (em peso) de Mo para melhorar a resisténcia a
corrosdo. Tambeém foi observado que o Ni acelera a cinética de precipitagiio da fase Sigma. Isso
pode ser atribuido a redugio da fragdo de ferrita e conseqiiente aumento da concentracio dos
elementos formadores da fase o (Cr ¢ Mo) na ferrita [KIM e al., 1998; NILSSON, 1992;
MAEHARA et al., 1983]. ROSSITI & ROLLO [1998] trabalhando com um ago inoxidavel
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duplex fundido observaram que o Nb acelera a cinética de decomposicio da ferrita (o) em
austenita (y2) mais fase Sigma (o) durante ciclos térmicos de envelhecimento. KIM ef al. [1998]
estudando a total substituigdo do Mo por W em agos duplex do tipo 2205, solubilizados a 1050°C
e envelhecidos a 850°C, verificaram que o W tem o efeito de retardar a fragilizagio, fato que
pode ser explicado pelo lento aumento na fragiio de fases intermetalicas com o tempo de
envelhecimento, se comparado ao ago com Mo. Observa-se que o comportamento de precipitagdo
da fase ¢ pode ser altamente influenciado pela alteragdo do tratamento térmico. Uma alta
temperatura para o tratamento de solubilizagio tende a aumentar a fragio volumétrica de ferrita e
conseqiientemente diluir os seus elementos formadores, sendo que isso podera também suprimir a
formagio de fase o [NILSSON, 1992]. Esse fato foi observado experimentalmente em um ago
inoxidavel duplex comercial do tipo 2205 por CHEN & YANG [2001], sendo que eles
observaram também que a taxa de resfriamento para prevenir a formacio de fase Sigma deve ser
maior que 0,25°C.s”", considerando temperaturas de solubilizagdo de 1020 ¢ 1080°C. Eles
também verificaram que quanto menor a taxa de resfriamento, mator a quantidade de fase Sigma
formada, e que essas temperaturas de solubilizacdo sfo altas o suficiente para dissolver
novamente os intermetalicos precipitados. Apesar da faixa de precipitagéio da fase o estar entre
aproximadamente 600 e 950°C, verifica-se a formagio mais rapida entre 700 e 900°C, sendo que
a fragilizagdo pode iniciar em poucos minutos [DEBOLD, 1989]. JACKSON & MATTHEWS
[1991] estudando a precipitagdo de fases intermetalicas em um ago duplex SAF 2205 na faixa de
temperatura de envelhecimento entre 750 e 950°C, verificaram que a formagdo de intermetalicos

(fase Sigma rica em Cr e Chi rica em Mo) ocorreu mais rapidamente na faixa de 850°C a 900°C.

(d) Fase Chi (¢): Envelhecimentos entre 600°C e 700°C por mais de 6 a 10 horas podem resultar
na formagdo de fase Chi. A fase ¥, parecida com a o, ¢ fragil e ndo desejada. Ela tem uma
estrutura cibica ordenada com uma composi¢do de FessCrizMoje [SOLOMON & DEVINE,
1983]. Embora a fase intermetalica y seja comumente encontrada em agos inoxidaveis duplex na
faixa de temperatura entre 700 e 900°C, ela esta presente usualmente em menores quantidades
que a fase 0. O “nanz” da curva C (diagramas TTT) para a fase y usualmente aparece em
temperaturas mais baixas do que para a fase Sigma [NILSSON, 1992]. A Figura 2.4 exemplifica
esse comportamento para um aco superduplex do tipo 2507, onde se observa tambeém curvas para

outros precipitados.
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Figura 2.4- Curvas TTP (Tempo-Temperatura-Precipitagio) para varios precipitados observados
no SAF 2507 [NILSSON, 1992].

A fase y tem um efeito desfavoravel na tenacidade e nas propriedades de corrosio, mas seu efeito
¢ muitas vezes dificil de ser separado do da fase o, visto que a fase ¥ ¢ a fase & freqiientemente
coexistem. Devido 4 menor fracdo volumétrica de fase y ela é menos mportante do que a fase o,
mas seu efeito ndo pode ser ignorado. A fase y pode, ¢ claro, ser identificada usando difracdo de
elétrons em um MET. Entretanto, uma observagdo mais ttil da distribuicio da fase ¥, pode ser
obtida quando uma amostra plana é observada no MEV usando os elétrons retroespalhados.
Devido a alta porcentagem de Mo, muitas vezes por volta de 20%, a fase y aparece com um
contraste maior do que a fase ¢ [NILSSON, 1992]. A Tabela 2.2 mostra os valores apresentados
por CORTIE & JACKSON [1997] para a porcentagem de fases intermetalicas (Sigma + Chi)

formadas em um ago duplex SAF 2205 envelhecido a 850°C apos varios tempos de tratamento.

Tabela 2.2- Frag3o volumétrica de fase intermetalica (o + y) formada em um SAF 2205 apos
varios tempos de envelhecimento [CORTIE & JACKSON, 1997].

Tempo (minutos) 10 13 30 40 60 120 360 1440

Fases intermetdlicas (%) <0,01 2 5 8 14 20 25 28
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(e) Austenita secundana (y;): A quantidade de ferrita presente na temperatura em que a estrutura

duplex ¢ estabilizada (temperatura de trabalho a quente ou a temperatura de solubilizagio)
geralmente excede a porcentagem de equilibrio em torno de 600°C a 800°C, sendo que um
envelhecimento nessa faixa pode resultar em uma redugéo de ferrita por meio da transformacio
a—>Y2. A austenita secundiria também pode precipitar em conjunto com a precipitacio de fases
ricas em Cr, tats como a fase Sigma ou o carboneto Cry3Cs. O empobrecimento de Cr na ferrita ao
redor desses precipitados desestabiliza a ferrita que se transforma em austenita, sendo este fato
particularmente importante quando a precipitagio de fases ricas em Cr ocorre nos contornos de
grio o/y [SOLOMON & DEVINE, 1983] Segundo NILSSON [1992], existem outros
mecanismos para a transformagfio da ferrita em austenita, mas na faixa de 700 a 900°C ocorre
tipicamente uma reagdo do tipo eutetdide, ou seja, a ferrita se transforma em fase Sigma e
austenita secundana (o—o+y,). Essa reacfio pode ser também cooperativa com carbonetos e
CrN. No caso da austenita secundaria se formar juntamente com a precipitacio de Cr;N em
contornos de grdo oy, tem sido estabelecido ser a y, pobre em Cr. Isto explica porque pode
ocorrer corrosdo por “pite” nessas areas. CORTIE & JACKSON [1997] salientam que a austenita
secundaria formada durante o tratamento térmico pode ter uma composic¢io diferente da austenita
primaria. Segundo LEE er al. [1999], o crescimento da austenita secundaria, que € principaimente
induzida pelo empobrecimento do Cr ao redor de carbonetos e fase Sigma em formacio, tem
ocorrido de trés diferentes modos, sendo eles: (a) um crescimento lamelar casado com o
crescimento do carboneto; (b) somente a austenita cresce “deixando para tras” carbonetos do tipo
“larva”; (¢) a austenita cresce nas saliéncias da fase Sigma. A Figura 2.5 mostra

esquematicamente esses modos de crescimento da austenita secundaria.

(f) Fragilizacdo de 475°C (a’): A fragilizacfio de 475 °C esta associada 4 formacéo de uma fase

o’ rica em Cr e com estrutura cristalina CCC. Esse fendmeno de fragilizacdo resulta da separacéo
da ferrita, de ligas Fe-Cr, em uma fase « rica em Fe e uma fase ¢’ rica em Cr [SOLOMON &
DEVINE, 1983]. Esse tipo de fragilizacio tem sido observado em agos ferriticos e duplex, em
temperaturas abaixo de aproximadamente 500°C. Verifica-se que o resulta em uma fragilizagio
da ferrita € um associado aumento da dureza. Tem sido verificado que Cr, Mo ¢ Cu promovem a

fragilizacdo de 475°C [NILSSON, 1992].
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Figura 2.5- Modos de crescimento da austenita secundaria associada a precipitacio de carbonetos
(M23Cs) ou fase o, sendo: (a) um crescimento lamelar casado com o crescimento do carboneto;

(b) somente a austenita cresce “deixando para tras” carbonetos do tipo “larva”; (c) a austenita
cresce nas saliéneias da fase Sigma [LEE et al., 1999].
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(g) Fase R: A fase R (Fe;Mo) também nfio € desejavel ¢ fem estado presente em menores
quantidades do que a fase Chi [SOLOMON & DEVINE, 1983]. Tem sido constatado que a fase
R precipita em acos inoxidaveis duplex na faixa de 550°C a 700°C, sendo a fase R um
intermetalico rico em Mo. Em uma investigagio de metal de solda com 22Cr-8Ni-3Mo foi
encontrada como uma composi¢io aproximada para a fase R 30%Fe, 25%Cr, 6% Ni, 35% Mo ¢
4% Si. Foi também estabelecido nessa investigagdo que a tenacidade e a resisténcia a corrosio
por “pite” sdo reduzidas pela formagdio da fase R, sendo que ela tem sido observada precipitar
tanto de maneira intergranular quanto intragranular [NILSSON, 1992; JOSEFSSON ef al., 1991].
Segundo DEBOLD [1989], as fases R (Fe;Mo) e y (FessCriMoyo) foram identificadas em um
duplex apoés exposigdes por 10 a 20 horas na faixa de temperatura de 600 a 675°C. SHIMOIDE et
al. [1999] estudando o efeito da formacdo da fase R na tenacidade ao impacto de um ago duplex
do tipo 2507, verificaram sua formagdo apos tempos de envelhecimento de uma hora a 600°C

(873 K).

(h) Fase =: O nitreto fase = foi encontrado dentro de graos e, semelhantemente a fase R, contribui
para a fragilizagdo e corrosdo por “pite” em materiais envelhecidos isotermicamente a 600°C. Foi
verificado que a fase n contém aproximadamente 28%Fe, 35%Cr, 3%Ni e 34%Mo, mostrando
assim que a formula quimica ideal proposta como Fe;MopsN, é somente uma aproximacaio

grosseira. A fase © tem uma estrutura cristalina cubica [NILSSON, 1992].

(1) Martensita: A austenita (v) de agos inoxidaveis duplex ¢ metaestavel em baixas temperaturas.
Os diagramas pseudo-binarios para ligas com 70% de Fe, como o da Figura 2.1, mostram que v se
transforma em o em baixas temperaturas. Essa transformagiio ocorre “martensiticamente”, isto &,
por meio de uma transformagéo por cisalhamento sem difusfo. A temperatura de transformacéo
Ms depende da composicio da liga, mas € geralmente abaixo da temperatura ambiente. A
deformacfo, entretanto, causa a formagdo de martensita na temperatura ambiente ou acima dela.
S#o estabelecidas duas formas de martensita, sendo uma com estrutura cristalina cubica de corpo
centrado (CCC) na forma de ripas, camada de o, e outra com estrutura cristalina hexagonal
compacta (HC), chamada de martensita &. E importante nfio confundir a martensita o’ com a fase
o’ (CCC rica em Cr) formada por meio de uma reagdo controlada por difusio. Tem sido

estabelecido que a martensita € € uma fase transitéria em baixas temperaturas, transformando-se
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em martensita o com o aumento da deformagio [SOLOMON & DEVINE, 1983]. HE et al.
[1999] estudando o comportamento & tragdo de um ago inoxiddvel duplex do tipo 2205 com
varias fragGes de austenita, na faixa de temperatura de 77K a 298 K (-196°C a +25°C), concluem
que ocorre a transformacdo martensitica induzida por deformacfio na austenita em baixas
temperaturas, sendo a caracteristica dessa transformagio similar 4s ocorridas no ago austenitico
do tipo AlSI 304. Eles relatam a ocorréncia dessa transformagfo martensitica em temperaturas
menores ou iguais a 220 K (< -53°C), sendo que ndo foram observadas transformacdes da
austenita em martensita somente pelo abaixamento da temperatura sem a aplicagdo de carga, na
faixa de temperatura analisada. VAarios pesquisadores utilizam a caracteristica magnética da
martensita o’ para estudar sua transformag#o, principalmente em estudos com agos austeniticos.
Segundo MACHADO ez af. [1998], a ocorréncia da martensita o’ pode ser verificada facilmente
com o auxilio de um ferritoscépio, pois ela ¢ uma fase magnética. J4 no caso da martensita €, que

ndo € magnéetica, para verificar sua ocorréncia € necessario o uso de técnicas como a difracdo de

raios X.

(J) Eases e (Particulas de Cu): A presenca de precipitados ricos em Cu tem sido relatada em acos
inoxidaveis duplex contendo Cu. Foi verificado que a precipitacio de Cu resulta em uma ficil
nucleagdo da austenita ¢ um concomitante refinamento da microestrutura [JOSEFSSON et al.,

1991]. Analise por “EDX™ € um bom modo de diferenciar a fase £ da austenita.

(k) Fase 7. £ uma fase ndo usual que foi descoberta em ligas do tipo 22Cr-5Ni-3Mo, sendo
entretanto seus efeitos nas propriedades do material nfio investigados [NILSSON, 1992].

Alem dessas, outras fases como a de Laves (1)) e a fase G, além de outros carbonetos como

0 MsC também tem sido relatados, porém em menor escala.

Conforme apresentado por VANDER VOORT [1989], a Tabela 2.3 mostra alguns ataques
que podem ser utilizados para revelar a microestrutura de agos inoxidaveis com observagdo por
microscopia otica (MO), sendo esses utilizados para revelar fases, precipitados e contornos de
grio. Além da MO, varias outras técnicas podem ser utilizadas para caracterizagio desses

materiais como os raios X, a MEV e a MET, por exemplo, sendo que elas naturalmente se
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completam, como na analise de qualquer outro material. Um exemplo dessas outras técnicas seria
a imagem feita por elétrons retroespalhados e a analise por energia dispersiva (AED) no MEV,
sendo essas apresentadas por alguns pesquisadores como eficientes ferramentas para a
diferenciacdo das fases Sigma e Chi em agos inoxidaveis duplex, principalmente devido ao maior
teor de Mo da fase Chi. Com relag@o & analise da composi¢do quimica das fases pela AED, a

Tabela 2.4 mostra um resumo com resultados obtidos por varios autores para a composicdo de

algumas fases presentes no material duplex.

Tabela 2.3- Reagentes que podem ser utilizados para caracterizacio de acos inoxidaveis.

Reagente  Composicdo Aplicacdo Tempo de Temperatur Diferenca de  (Observagies
ataque a do ataque  potencial
Marble 4de CuSO,  Contorno de grio ——— Ambiente e e
20 mi de HCI Fasc o
20mi de H,0
Murakami 10 g K3Fe{CN), Carbonetos 1 minutos Ambiente - -
10 g KOH Fase o > 3 minutos Ambiente
{on 7 g NaOH) Fase goeC
100 mi H,O
deido Oxdglico 10 g acido Carbonetos 15-30 seg. Ambiente 6Vde —
Elerrolitico oxalico Contorno de grio 45-60 seg.
100 mt de H,O Fase o apos 6 segundos
KOH 36 g KOH Fase e 3 segumdos (o Ambiente 1.5a3Vdc Chi igual Sigma
Eletrolitico 100 mi de H,O Fase & vermelho/marrom se presente no
e & azulado) matenial
HNO; 60 ml HNO; Contorno de grdo 2 a 5 muutos Ambiente 1,1 Vdc Nio revela
Elerrolitico 40 mt H,0 maclas de
recozimento
Glyceregia 15 mi HC1 Ataque geral — Ambiente e e
10 mi Glveerol
3 mi HNO;
Vilella 1 g de Acido Martensita 1 minuto Ambiente . Revela ey
Picrico Ataque geral
3 mi de HC1
100 ml de
Etanol




Tabela 2.4- Composi¢des tipicas das fases medidas por AED (“EDS”) (% em peso).

Fase Fe Cr Ni Mo Si Mn Material ¢ Referéncia
condicdo
S 55 34 4 6 1 - 22%Cr Karlsson et al.
” 49 o 3 18 12 L (soldagem) [1995]
R 33-38 16-30 3-5 27-39 34 E—
R (>) 3643 2526 34 25:26 23
G 5345+05 310x03 38+03 9.7+0.2 — 1.0+£0.7 SAF 2507 Nilsson &
¥ 478£05 26203 29405 231402  — (850:1%*’)0" 10 Wikson [1993]
C:N 214405 715203 1,1£05 60+02
s bal. 28.90 3.25 7,30 0,80 Lo SAF 2205 Jackson &
<= Matthews
bal, 2531 3,03 13,98 07 (800°C por 2
x ” 3 > g 134 horas) [1991]
o bal. 2545 346 3.89 0.62 1,27
v bal. 21,33 6,59 2.21 0,05 117
Nominal bal. 21,70 545 2,98 0,38 1,34
o ~=n 29 = 7.0 0.8 — SAF 2205  Jackson ef al.
" - 25 . 14.0 0.3 - (300°C /2 h) {1993}
o 29 65 08 UR4SN
) . 165 L3 _ (750°C/15h)
o - 27 — 9.0 0.5 -=-  Experimental*
, - 200 0 _ (750°C/15h)
G 599+03 292+04 22101 87+04 - ——— tipo 2205 Kim et al.
(850°C/20h)  [1998]
o 56+1 301 33+£03 82+10 1,0£0.1 15402 Liga ** Jimenez et al.

(950°C/1,5 h) [2000]

Observacdo: bal (balango); SAF 2205 e UR45N tem composicdo nominal Fe-22Cr-3Ni-3Mo, sendo marcas
comerciais da Sandivik e Creusot-Loire, respectivamente; * 22Cr-2, 2Ni-3, IMo~4, 4Mn-0,55i-3,0C u-0, 14N;
** Fe-22,5Cr-6,0Ni-3,0Mo-0,65i-1, 40 n.

2.2.3 Mecanismos de fratura dos acos inoxidaveis duplex

Em relagio aos micromecanismos de fratura observados nos duplex, podemos dizer que,

em condigdes normais, 0s agos inoxidaveis duplex fraturam pelo micromecanismo alveolar

(“Dimples™). Entretanto, os mecanismos de fratura dos agos inoxidaveis duplex sio influenciados

pelos tratamentos de envelhecimento e pela temperatura de ensaio.
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ERAUZKIN & IRISARRI [1991] citam que a coexisténcia das fases fernta e austenita na
microestrutura torna particularmente complexo o efeito da temperatura de ensaio no
comportamento a fratura dos agos inoxidaveis duplex. Eles observaram alteragbes dos
mecanismos de fratura em um ago dupiex com a temperatura do ensaio, na faixa de —60°C a
+20°C, sendo que a austenita fraturou pele micromecanismo alveolar em toda faixa de
temperatura ¢ a ferrita exibiu uma alteraciio no mecanismo de fratura, com tendéncia para
clivagem em baixas temperaturas. DLOUHY et al. [1996], estudando o comportamento & fratura
de acos inoxidaveis do tipo 2205 da temperatura ambiente até -196°C, mencionam que, para
corpos de prova de impacto Charpy e de modo similar para corpos de prova de tenacidade a
fratura, a fratura na regido de transi¢io acontece em etapas. Inicialmente, as trincas de clivagem
sdo iniciadas na ferrita. Essas trincas de clivagem atravessam a ferrita ¢ param na interface com a
austenita. Contudo, somente grios de ferrita com favoravel onientagdo sofrem clivagem. Apos

esse estagio, trincas subseqiientes crescem por deformacio plastica da austenita.

VERHAEGUE et al. [1997], estudando um ago inoxidavel duplex solubilizado a 1120°C e
posteriormente envelhecido a 400°C por 1000 horas ou 350°C por 8000 horas, verificaram que os
mecanismos de ruptura dependem do tratamento de envelhecimento. Eles concluiram que os
mecanismos de fratura desse material sdo controlados pelas propriedades € topologia das fases. O
material ndo envelhecido falha de modo completamente ductil (“Dimples”). No material
envelhecido sdo nucleadas trincas de clivagem na ferrita, enquanto a austenita permanece ductil.
Concluiram também que, como esperado, a proporgio de fratura por clivagem na superficie de
fratura ¢ aumentada com o aumento da taxa de deformacéo (isto €, maior para ensaio de impacto
do que para ensaio de tragdo convencional) e diminuida conforme a temperatura de ensaio €
aumentada. WILMS er af. [1991], pesquisando o efeito da precipitacio de fase ¢ a 800°C em um
ago inoxidavel duplex, verificaram que a fratura foi transgranular em todas as situagOes
analisadas, sendo observada, contudo, uma altera¢io da morfologia da fratura de ductil para fragil

ap0ds o envelhecimento.

Segundo ERAUZKIN & IRISARRI [1992], as superficies de fratura de corpos de prova
CTOD do ago UNS S31803 envelhecidos a 825°C exibiram fissuras alongadas ou separacdes.

JACKSON & MATTHEWS [1991], estudando a influéncia da precipitacio de intermetalicos em
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um a¢o SAF 2205, verificaram a ocorréncia de pequenas delaminagdes nas superficies de fratura
dos corpos de prova de impacto Charpy. Eles verificaram que as superficies da delaminacgio
exibem fratura por clivagem, enquanto as bordas da delaminagio apresentam fratura do tipo
alveolar. Eles tambeém observaram que o nimero de delaminacdes aumenta com o aumento da
porcentagem de intermetalicos ou com a diminuigio da resisténcia ao impacto. Nos dois estudos,
os ensaios foram realizados & temperatura ambiente. Os termos delaminacfio (“delaminations Me

separagdes (“splits”) so utilizados indistintamente para definir o mesmo fendmeno.

ERAUZKIN & IRISARRI [1991], estudando o efeito da temperatura do ensaio (-60°C a
+20°C) na tenacidade a fratura de um ago inoxidavel duplex do tipo 2205 em duas orientacdes
diferentes, ou seja, planos de fratura L-T ¢ T-L, observaram a ocorréncia do fenémeno das
separagdes somente nas superficies de fratura dos corpos de prova com orientaciio L-T, mesmo
assim em temperaturas mais baixas, pois em temperaturas mais altas somente 0 micromecanismo
alveolar ("Dimples”) foi observado para ambas as fases (a e ¥). Eles observaram que um exame
das paredes dessas separagdes revela superficies sem tragos caracteristicos, sugerindo um tipo de
delaminagdo ao longo de interfaces austenita-ferrita. A delaminagio perpendicular ao plano

principal da trinca pode ser devido a existéncia de planos menos resistentes.

De acordo com a revisio apresentada por CESCON [1986], as separacdes podem ser
formadas a partir de inclusdes (alongadas ou alinhadas de forma planar) e também das
heterogeneidades estruturais, como o bandeamento microestrutural, por exemplo. Algumas
caracteristicas gerais associadas as separagdes ja se encontram estabelecidas, como, por exemplo,
que elas surgem na frente da trinca principal em avanco e que se formam em dire¢des paralelas
ao plano da superficie da chapa e perpendiculares ao plano de propagagdo principal, em corpos
de prova com orentagdes longitudinal ou transversal. Observado no MEV, o interior das
separagOes apresenta aspecto liso e fragil (clivagem), em oposi¢io aos alvéolos do plano
principal. Essas observagdes de CESCON [1986] se referem a agos estruturais em geral. ZOK &
EMBURY [1990] citam que a delaminagio tem sido observada em uma variedade de acos
estruturais, sendo devida, em parte, s tensdes transversais desenvolvidas na regido da estricgdo
de corpos de prova de tragdo ou em entalhes geométricos, tais como dos corpos de prova de

impacto Charpy.
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A norma ASTM E1290 [1993], utilizada para o cilculo do parimetro de tenacidade a
fratura CTOD, dispde que as separagdes ou delaminagio podem resultar em “pop-in” com
auséncia de crescimento istavel da trinca no plano da pré-trinca de fadiga. O “pop-in” ¢ definido
como uma descontinuidade no registro da curva da carga em fungfio da abertura do extensdmetro
(COD), sendo que ele aparece nessa curva como um repentino aumento no COD ¢, geralmente,

uma associada diminuigio da carga.

2.2.4 Comportamento mecanico dos acos inoxidiveis duplex

SOLOMON & DEVINE [1983] citam que os agos inoxidaveis duplex apresentam um
limite de escoamento duas a trés vezes maior que os agos austeniticos do tipo 304, sendo que, a
temperatura ambiente, o limite de resisténcia 4 trac@o equivale ao do tipo 304 recozido, mas o
alongamento total € menor. As propriedades mecénicas de um ago inoxidavel duplex (a + v)
refletem as propriedades das fases individuais, principalmente da fase ferrita. Para
aproximadamente a mesma porcentagem de intersticiais, os agos inoxidaveis ferriticos recozidos
apresentam maior resisténcia ao escoamento se comparado aos agos inoxidaveis austeniticos
recozidos. Os ferriticos exibem também uma maior dependéncia do limite de escoamento com a
variagdo da temperatura. A ferrita, quando ¢ estabelecida em agos austeniticos tornando-os
duplex, tem o efeito de aumentar a resisténcia ao escoamento, especialmente em baixas
temperaturas. WELMAN et al. [1991] citam que a deformagio de agos duplex pode ser dividida
em trés etapas, sendo elas: (1) ambas as fases deformam elasticamente; (2} a fase mais mole
deforma plasticamente enquanto a fase mais dura deforma elasticamente; (3) ambas as fases
deformam plasticamente. Vale ressaltar que a caracteristica de deformagio de cada fase depende

da sua composicio quimica.

Segundo SOLOMON & DEVINE [1983], o comportamento da resisténcia ac escoamento
dos agos inoxidaveis duplex em funcio da porcentagem de ferrita € ilustrado pelos dados de
Floreen & Hayden (1968), que estdo apresentados na Figura 2.6. A resisténcia ao escoamento dos
acos inoxidaveis duplex é maior do que a dos austeniticos e ferriticos, sendo assim, uma suposta
“lei de mistura linear” com base nas fragdes de o e y no duplex e de suas respectivas resisténcias
quando em ligas monofasicas ndo pode ser aplicada para o célculo da resisténcia a trago dos
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duplex. Esse fato deve-se em parte a contribuigdo do menor tamanho de grio da estrutura duplex
para o aumento da resisténcia, como pode ser visualizado pela conhecida relagio de Hall-Petch,
mostrada na Equacgdo 2.2, onde oy € K, s80 constantes e d o didmetro do grio. Além do menor
tamanho de grdo para a estrutura duplex citado anteriormente, k, ¢ apresentado como um valor
maior para os a¢os duplex do que para as ligas ferriticas ou austeniticas. Isso implica, na pratica,
que a liga duplex alcanga uma maior resisténcia do que a de seus constituintes. Todavia, observa-
se que uma “lei de mistura linear” pode ser usada para estimar o alongamento dos duplex com
base nas fragbes « € v € nas caracteristicas individuais de ligas totalmente ferriticas ¢ austeniticas
[NILSSON, 1992; SOLOMON & DEVINE, 1983].

o, =0, +k,d (2.2)
¥ G ¥ i
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Figura 2.6- Limite de escoamento como fungdio da porcentagem volumétrica de ferrita e da
temperatura em acos moxidaveis duplex [FLOREEN & HAYDEN, 1968 apud SOLOMON &
DEVINE, 1983].
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Em rela¢fo ao limite de resisténcia a tragio, observa-se que ele apresenta uma tendé€ncia
inversa ao do limite de escoamento com relagio & porcentagem de ferrita, ou seja, o limite de
resisténcia a tragdo tem uma tendéncia de diminuir com o aumento da fragdo volumétrica de
ferrita. De acordo com SOLOMON & DEVINE [1983], esse comportamento fo1 mostrado por
Floreen & Hayden (1968), sendo reproduzido na Figura 2.7.
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Figura 2.7- Limite de resisténcia a tragdo como fungdo da porcentagem volumétrica de fernta e
da temperatura em agos moxidaveis duplex [FLOREEN & HAYDEN, 1968 apud SOLOMON &
DEVINE, 1983].

Esse comportamento do limite de resisténcia a tragdo com relagdo & fragio volumétrica de
ferrita pode ser devido a, pelo menos, trés fatores, sendo eles: (1) o maior endurecimento por
trabatho mecénico da austenita aumenta o limite de resisténcia a tragio do duplex rico em
austenita em relaciio a liga com menos austenita; (2) a quantidade de transformagdo martensitica,
que influencia a quantidade de endurecimento por trabatho mecinico da austenita, diminui
proporcionalmente com a diminuigdo da fragiio de austenita no duplex; (3) a liga contendo uma
maior porcentagem de ferrita exibe uma reduzida ductilidade devido 2 fratura por clivagem. O

desenvolvimento de fraturas por clivagem na fase ferrita no reduz somente a ductilidade como
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também reduz grandemente a tenacidade, aumentando assim a temperatura de transicio ductil
fragil [SOLOMON & DEVINE, 1983]. Observa-se que quanto maior a porcentagem de ferrita
menor a tenacidade do matenal, em parte devido a fratura por clivagem apresentada pela ferrita,
principalmente em baixas temperaturas. Pode-se concluir também que a boa tenacidade do duplex

pode ser atribuida a presenga da austenita, que tem o efeito de retardar a clivagem da ferrita
[FLOREEN & HAYDEN, 1968 apud NILSSON, 1992].

Segundo HE ef al. [1999], em um ago inoxidavel duplex do tipo 2205 com até 17,2% de
austenita, o limite de escoamento diminui, mas o limite de resisténcia a tracfio, a ductilidade
(alongamento e redugiio de area) ¢ o expoente de encruamento aumentam com o aumento da

fragdo volumétrica de austenita, o que concorda com o descrito anteriormente.

UNNIKRISHNAN & MALLIK [1987], estudando um ago duplex com aproximadamente
21% Cr, 7% Ni, 2,4% Mo, 1,5% Cu, 1,6% Mn, 0,5% Si e 0,03% C, tratado em temperaturas entre
1000°C e 1240 °C, obtiveram diferentes relagdes entre as fragdes de ferrita e austenita. Quanto ao
limite de resisténcia a tragio, o comportamento foi semelhante ao descrito anteriormente, sendo
que o limite de escoamento manteve-se malterado com relagdo a fragdo de ferrita. No tocante a
ductilidade, avaliada pelo alongamento, eles obtiveram bons valores para fragdes de 30% a 70%
de fernita, sendo que ocorreu uma significativa queda no alongamento para o material com
aproximadamente 90 % de ferrita. Nessa condigfio foi verificada a presenca de fratura por

clivagem na fermta. A Figura 2.8 mostra 0 comportamento obtido.

Vale ressaltar que além do aumento da resisténcia pelo refino microestrutural, que também
¢ benéfico para a tenacidade dos agos inoxidaveis duplex, um adicional endurecimento por
solugdo sOlida também ¢ verificado. Esse endurecimento pode ser causado por elementos
substitucionais com o Cr e Mo ou intersticiais como o N. Isso explica porque agos inoxidaveis
duplex com aproximadamente o mesmo tamanho de grio apresentam diferentes valores para a
resisténcia mecinica. Isso pode ser observado pela comparacdo de agos inoxiddveis duplex dos
tipos 2304, 2205 e 2507, em que um aumento dos elementos de liga reflete um aumento da
resisténcia mecénica atribuida ao endurecimento por solugdo solida, considerando essas ligas

com aproximadamente o mesmo tamanho de grio [NILSSON, 1992].
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Figura 2.8- Efeito da porcentagem de ferrita nos alongamentos total e uniforme de um acgo
inoxidavel duplex [UNNIKRISHNAN & MALLIK,1987]

Com relagdo aos mecanismos de deformagio observados nos agos inoxidaveis duplex, HE
et al. [1999], estudando o comportamento a tracdo de agos do tipo 2205, com diferentes
porcentagens de austenita (de 0% a 17,2%), na faixa de temperatura de 77 K a 298 K, relataram
que os mecamsmos de deformacg@o envolvidos sfio o deslizamento de planos, a maclagdio
mecénica da ferrita e a transformacio martensitica induzida por deformacio nas particulas de
austenita. O efeito, no comportamento mecénico, da transformagfo martensitica induzida por
deformacio na austenita serd tratado a seguir, juntamente com o efeito da temperatura, pelo fato
dela ter sido observada em temperaturas menores ou iguais a 220 K (£ -53°C). Quanto a
deformagdo por maclagdo, eles concluiram que ela ocorreu em toda faixa de temperatura
analisada para corpos de prova sem austenita. Eles também concluiram que as curvas tensdo em
funcio da deformagdo para todas as fragdes volumétricas de austenita analisadas no trabalho
indicam, baseado na magmtude (freqiiéncia e diminuicdo da tensfo) das quedas da carga
(serrithado nas curvas), que maclas mecénicas diminuem em numero € tamanho com o aumento
da fracio volumétrica de austenita. Pelas figuras apresentadas no artigo, verifica-se que as curvas
relativas aos materiais com 12,6% e 17,2% de austenita apresentam-se quase sem serrilhados em
comparagio com as relativas aos matenais com 0% e 4,5% de austemita. Segundo HE er al.

[1999}, isso indica que a austenita inibe a maclag@o mecinica da ferrita.
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De acordo com NORDBERG [1993], varias correlagdes das propriedades mecanicas (limite
de escoamento, tensGes de escoamento, limite de resisténcia 4 tragdo e limite de fadiga) com a
composicdo quimica € com o0s parimetros microestruturais tém sido apresentadas para acos
inoxidaveis. Ele apresenta nas suas conclusées algamas equagdes que podem ser utilizadas para
prever as propriedades mecénicas de uma grande faixa de agos inoxidaveis austeniticos e duplex.
Essas relagtes, para as propriedades de resisténcia 2 trago, estdo apresentadas nas Equagdes 2.3,
2.4 e 2.5, sendo que o simbolo do elemento representa sua porcentagem em peso, d o teor de
ferrita em porcentagem e d o didmetro do grio em mm. A incerteza para as estimativas do
escoamento ¢ de + 40 MPa para um nivel de confianga de 95%, e para o limite de resisténeia a

trago de = 50 MPa para um mesmo nivel de confianga.

S o2 (MPa}=120+210,/(N +0,02) + 2 + 2Cr +140Mo +10Cu + (6,15-0.0548)8 +

+(7+35(W +0,02))d (2.3)
Sio — S0 =40+ 9MPa (2.4)
S, =470 + 600(N +0,02)+ 14Mo + 1,55 + 84~ @.5)

Pode-se dizer que as propriedades mecanicas dos agos inoxidaveis duplex dependem da
quantidade de ferrita e austenita, da morfologia dessas fases, da orientagdo delas com relacdo as
tensdes aplicadas ou com o plano de fratura e de suas exatas composicées quimicas. Ademais, as
propriedades variam com a temperatura € a taxa de deformacao, isso sem levar em consideracéio
um outro fator que € a presenca de fases adicionais a ferrita e austenita. Os efeitos das fases que
podem precipitar ¢ da temperatura no comportamento mecanico dos agos inoxidaveis duplex

serdo tratados a seguir.

34



2.2.4.1- Efeito das fases frageis no comportamento mecinico

NILSSON [1992] cita ser mencionado que os agos inoxidaveis duplex usualmente toleram
aproximadamente 4% de fase Sigma antes de atingir uma energia de impacto critica de 27 L.
Entretanto, tal microestrutura nio pode ser tolerada por causa da baixa resisténcia a corrosdo. A
Figura 2.9 mostra uma figura apresentada por NILSSON [1992] na qual ele relaciona um nivel de
tenacidade critico (27]) em func¢io da temperatura e do tempo de tratamento para um ago super
duplex SAF2507, indicando com isso o tempo para fragilizagio em varias temperaturas. Ele
também cita que, embora a fase ¢ parega ser a fase mais prejudicial devido a sua maior fracéo
volumétrica, deve-se ressaltar que outras fases tais como Crz2N, %, R e © podem contribuir para o
comportamento fragil acima de 600 °C, sendo que, como essas fases fregiientemente coexistem, €

dificil separar suas relativas contribuigdes.
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Figura 2.9- Diagrama tempo-temperatura-transformagéo (TTT) para um ago SAF 2507 com a
correspondente tenacidade ao impacto de 27 J, indicando a taxa de fragilizagdo em varias
temperaturas [NILSSON, 1992].

KARLSSON et al. [1995], trabalthando com a precipitacio de fases intermetahicas na
soldagem de duplex com 22% Cr, chegaram a conclusfio que a tenacidade ao impacto reduz

abaixo de 27 J quando 3 a 5% de fases intermetalicas sdo formadas, e que a diminuigdo da
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tenacidade ao impacto foi mais rapida entre 850 a 950°C. Isso reforga o apresentado por
NILSSON [1992].

IRISARRI er al. [1990] ¢ ERAUZKIN & IRISARRI [1992], estudando um ago duplex do
tipo UNS S31803 em algumas temperaturas de envelhecimento na faixa de 475 e 1200°C, por
varios tempos, verificaram uma maxima perda de tenacidade (por volta de 95% do valor inicial)
nas amostras tratadas a 825°C apos um periodo de tratamento de 2 horas, sendo essa fragilidade
atribuida & precipitagéo de fase Sigma. Maiores tempos de exposi¢io aumentam a quantidade de
fase o presente na microestrutura, mas a perda de tenacidade produzida por esse incremento de
precipitagdo € pouco visivel. A influéncia da fase ¢ na tenacidade é ilustrada em uma figura
apresentada por NILSSON & WILSON {1993], onde se verifica a variacdo da tenacidade em
fungdo da fragio volumétrica de fase Sigma para um ago SAF 2507. Essa figura esta reproduzida
na Figura 2.10. Observa-se que a tenacidade diminui significativamente com o aumento da fragdo
de fase Sigma, caindo abaixo de 27 J com aproximadamente 4% de fase Sigma e alcancando

poucos Joules para 25% de fase o [NILSSON & WILSON, 1993].

Energia absorvida {J)

Fase Sigma (%)

Figura 2.10- Variagio da tenacidade medida pela energia absorvida no ensaio de impacto em
fungao da fragdo volumétrica de fase Sigma [NILSSON & WILSON, 1993].

NILSSON & WILSON [1993] também observaram uma relagiio entre a dureza e a fragio
de fase Sigma, s6 que bem menos sensivel do que a da tenacidade. Eles relatam que a dureza ndo
variou at€ aproximadamente 2% de fase o, sendo que a tenacidade no mesmo intervalo reduziu

de 240 J para 50 J. MADERUD ez al. [1992] concluem que para acos duplex do tipe 2205,
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submetidos a tratamentos de envelhecimento, ndo existe correlagdo entre a dureza e a tenacidade

ao 1mpacto.

JACKSON & MATTHEWS [1991] concluem que, para um ago duplex SAF 2205
envelhecido na faixa de 750 a 950°C, a presenca de intermetalicos tem um efeito prejudicial no
alongamento e na energia absorvida pelo material. Enquanto a resisténcia 4 tragdo mostra uma
variacdo muito pequena devido a presenca de intermetalicos, a energia absorvida no impacto
Charpy € mais sensivel, tendo uma queda aguda quando o material tem mais de 4 % de
intermetalicos (Sigma). Nesse aspecto, WILMS et al. [1991] concluem, para um ago superduplex
envelhecido a 800 °C, que a propriedade mais influenciada pela precipitagio de fase Sigma foi a
energia absorvida no ensaio de impacto. As préximas propriedades mais influenciadas foram a
reducdio de 4rea no ensaio de tragdo, o alongamento e o limite de resisténcia a tragho, seguidas
pela dureza e pelo limite de escoamento. As Figuras 2.11, 2.12, 2.13, 2.14 ¢ 2.15 mostram 0
comportamento desses parametros em fungio do tempo de envelhecimento no estudo de WILMS
et al. [1991]. A Figura 2.11 mostra também a variagdo da fragio volumétrica de fase Sigma com
o tempo de envethecimento. IACOVIELLO et al. [1999], estudando um ago inoxidavel duplex do
tipo 2205 em algumas condigdes envelhecidas por tratamento térmico, verificaram que a
propagacéo de trincas por fadiga € sensivelmente influenciada por esses tratamentos, tanto em

baixas (375°C e 475°C) quanto em altas (800°C) temperaturas de envelhecimento.
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Figura 2.11- Efeito do tempo de envelhecimento a 800 °C na fragdo de fase ¢ precipitada e no
alongamento de um ago inoxidavel superduplex [WILMS er al., 1991].
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Figura 2.12- Efeito do tempo de envelhecimento a 800 °C no limite de resisténcia a tra¢do e no
limite de escoamento de um ago inoxidavel superduplex [WILMS ez af., 1991].
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Figura 2.13- Efeito do tempo de envelhecimento a 800 °C no alongamento € na reducgdo de area
de um ago inoxidavel superduplex [WILMS ez al., 1991].
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Figura 2.14- Efeito do tempo de envelhecimento a 800 °C na dureza de um aco inoxidavel
superduplex [WILMS et a/., 1991}
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Figura 2.15- Efeito do tempo de envelhecimento a 800 °C na energia absorvida por unidade de
area da secdo transversal no ensaio de impacto Charpy “sub-size” de um ago inoxidavel
superduplex [WILMS ef al., 1991].

2.2.4.2- Efeito da temperatura no comportamento mecinico

Nas Figuras 2.6 e 2.7, verifica-se que para uma dada proporgdio entre as fases ocorre
aumento do limite de escoamento e do limite de resisténcia & tracio com a diminuicio da
temperatura. Em relagBio a tenacidade a fratura, ERAUZKIN & IRISARRI [1991] verificaram
uma redugio do CTOD com a diminui¢Bo da temperatura, tanto em corpos de prova com planos
de fratura L-T quanto T-L. A Figura 2.16 mostra os resultados obtidos para as duas orientagdes
em fungdo da temperatura do ensaio, sendo que eles trabalharam com uma chapa de 13,5 mm de
espessura de um acgo inoxidavel duplex. Com relaciio 4 energia absorvida no ensaio de impacto, a
Figura 2.17 mostra uma curva tipica obtida no ensaio de impacto para um ago duplex,

comparativamente aos agos austeniticos.

HE et al. [1999], estudando um ago inoxidavel duplex do tipo 2205 com no méaximo 17.2%
de austenita, mostram que o material apresenta, com base no alongamento e redugido de area, uma
transi¢do dictil-fragil bem definida, sendo a temperatura de transigdo ductil-fragil (TTDF) de
aproximadamente 140 K para o material sem austenita e de aproximadamente 110 K para as
outras condigoes, independente da fragdo de austenita. Nesse caso, eles concluiram que essa
diminuigio da TTDF foi devida principalmente a retirada de carbono e outros elementos
intersticiais da ferrita pela austenita, apesar deles terem verificado a ocorréncia da transformacéo

martensitica induzida por deformagdo nas particulas de austenita. Eles citam que uma redugio da
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TTDF dependena significativamente da fragio volumétrica de austenita se essa diminuicio da
TTDF fosse principalmente devida 4 transformagiio martensitica induzida por deformacio na
austenita ou simplesmente pelo aumento da fragdo da segunda fase mais tenaz. A Figura 2.18

mostra esse comportamento apresentado por HE er a/. [1999] para o alongamento e a reduciio de

area.
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Figura 2.16- Efeito da temperatura de ensaio no valor do pardmetro CTOD para planos de fratura
L-T e T-L [ERAUZKIN & IRISARRI, 1991].
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Figura 2.17- Comparagdo entre a resisténcia ao impacto dos agos duplex e dos agos austeniticos
[REICK er al., 1992].
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Figura 2.18- Influéncia da fragio volumétrica de austenita € da temperatura de ensaio no
alongamento e na redugdo de area de um aco inoxidavel duplex do tipo 2205 [HE er al., 1999].

Ao contrario do observado por HE er ol {1999], DLOUHY er al. [1996], estudando o
comportamento & fratura de agos inoxidaveis do tipo 2205, com porcentagens aproximadamente
iguais de ferrita ¢ austenita, da temperatura ambiente ate -196°C, venificaram que para 0s ensaios
de tragio ndo ocorreu o fendmeno da fragilizagio (avaliado pelo alongamento e pela reducio de
area), sendo a transicio no comportamento da ferrita significativamente compensado pela
plasticidade da austenita. A diferenca em relagiio ao observado por HE ef al. [1999] deve-se
provavelmente a mator fragdo de austenita. DLOUHY er al. [1996] observaram também um
aumento das propriedades de resisténcia com a diminuigdo da temperatura. No tocante a fratura
dos corpos de prova de impacto Charpy nas regides de transicBo e patamar inferior, eles

concluiram que o comportamento a fratura fo1 controlado pela ferrita.

GANESH SUNDARA RAMAN & PADMANABHAN [1994] citam que a transformagdo
martensitica induzida por deformagio durante escoamento plastico em ensaios de tragdo causa
um aumento da resisténcia, sendo também uma grande ductilidade presente em agos moxidaveis
austeniticos que tém transformagfio martensitica. BOTSHEKAN er al. [1997], estudando o
comportamento de um ago inoxidavel austenitico do tipo 316LN, por meio de ensaios de tragio
nas temperaturas de 77 K (-196°C) e 300 K (27°C), verificaram auséncia de martensita no

material rompido a 300 K, mas detectaram transformag¢des martensiticas no material ensaiado a
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77 K, tanto apos a ruptura como em deformacgdes de 8% e 40 %. A curva obtida por eles esti
apresentada na Figura 2.19, sendo que o maior alongamento a 77 K foi atribuido a plasticidade

induzida pela transformac&o martensitica.
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Figura 2.19- Curva tens#o versus deformagiio para o aco AISI 316LN ensaiados 2 300 K e a 77 K
[BOTSHEKAN et al., 1997].

De acordo com PADILHA & GUEDES [1994], a formagdo de martensitas nos acos
inoxidaveis esta fortemente ligada a composicio do ago. No caso das martensitas induzidas por
deformagdo (martensita o’ e martensita g), influenciam também sua formacio a energia de
defeito de empilhamento ¢ a quantidade, temperatura, velocidade ¢ modo de deformagio.
Algumas equagdes experimentais correlacionam a composigio quimica do ago com a temperatura
de formacdo de martensita pelo resfriamento (Ms) ou induzida pela deformacio (Md). Duas
expressoes citadas por PADILHA & GUEDES [1994] sdo apresentadas nas Equacdes 2.6 € 2.7,
sendo as umdades de Ms ou Md em °C. O simbolo do elemento representa sua porcentagem em
peso. A Equagdo 2.7 representa a temperatura em que ocorre a formagio de 50% de martensita o’

apos uma deformagéo verdadeira de 30% em tracio.
Ms(°C)=502 — 30Ni —12Cr —13Mn — 810C ~ 1230N — 54Cu — 46 Mo (2.6)

Md(°C)=413-9,5Ni ~13,7Cr - 8,1Mn — 9,251 - 18,5Mo — 462(C + N) 2.7
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2.3 Algumas consideracoes sobre o comportamento mecinico dos materiais

O comportamento mecidnico de um material ¢ geralmente quantificado por meio de
pardmetros das propriedades mecénicas extraidos dos ensaios mecinicos. As propriedades
mecanicas refletem uma dada caracteristica do material associada com a reacio a uma forca
aplicada ou quando estejam envolvidas relagdes entre tensdes e deformagdes. Como exemplo, a
resisténcia mecdnica reflete a capacidade do material de resistir a esfor¢os externos (geralmente
qualificada pelo tipo de solicitagdo, como tragdo, compressdo e cisalhamento), a ductilidade
representa a capacidade do material de deformar-se plasticamente, a tenacidade reflete
genericamente a capacidade do material de absorver energia durante o processo de deformacio, a
tenacidade a fratura reflete a resisténcia do material a propagacdo de uma trinca ¢ a dureza a
resisténcia do material 4 penetragio. Os ensaios mecénicos, por sua vez, sio os meétodos pelos
quais as propriedades mecanicas sido determinadas. Portanto, uma propriedade mecénica pode ser
quantificada por pardmetros retirados dos ensaios mecinicos, como, por exemplo, a resisténcia
mecénica pode ser quantificada pelo limite de escoamento ou limite de resisténcia a tragio,
calculados a partir do ensaio de trag8io, ou a tenacidade pode ser avaliada pela energia absorvida
no ensaio de impacto ou pela érea sob a curva obtida no ensaio de trag8o. Sendo assim, observa-
se que uma certa propriedade mecénica pode ser quantificada por alguns pardmetros obtidos no
mesmo tipo de ensaio mecinico ou em mais de um ensaio, COmMOo OCOITE, respectivamente, com os
exemplos de resisténcia mecdnica ¢ de tenacidade citados anteriormente [METALS
HANDBOOK, 1985; ASTM E6, 1994].

2.3.1 Ensaios e parimetros das propriedades mecanicas

2.3.1.1 Ensaio de tracio

Os ensaios de tragio fornecem informagdes da resisténcia e ductilidade de matenais
sujeitos a tensOes de tragfio uniaxial. Essas informagdes podem ser dteis para comparagdes de
materiais, desenvolvimento de ligas, controle de qualidade e projeto sob certas circunstincias
[ASTM E8M, 1995]. Um paradmetro de tenacidade também ¢ geralmente relacionado ao ensaio de
tragio, sendo ele a area sob a curva tensio-deformagdo. No ensaio de tracdo, estricgdo

(“Necking”) ¢ a localizada reduco da area da se¢do transversal do corpo de prova que pode
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ocorrer durante o tracionamento [ASTM E6, 1994]. Sabe-se que‘ a formagéo da estricciio em
corpos de prova de tragdo introduz um complexo estado triaxial de tensdes nessa regido. A regido
da estric¢do €, na realidade, um entalhe suave. Em um corpo de prova de tragdo com segdo
circular, um entalhe sob trac3o gera tens®es radiais e transversais. Portanto, a tensdo verdadeira
média na estric¢o, que € determinada pela divisdo da carga de tracfo axial pela menor area da
secdo transversal na estricgdo, ¢ maior que a tensdo que seria necessaria para causar o

escoamento se predominasse tragio simples [DIETER, 1985].

O modo de calculo para a maioria dos pardmetros do ensaio de tragdo € usualmente

conhecido, sendo definido em normas como a ASTM ESM [1995] ¢ ASTM E6 [1994]. Alguns

pardmetros podem ser definidos como a seguir:

* Limite de resisténcig a tracdo (S,): maxima tensio de tragdio que o material ¢ capaz de

suportar, sendo calculado pela divisio da maxima carpa durante um ensaio de tracdo levado até a

ruptura pela area original da sec3o transversal do corpo de prova.

* Limite convencional de escogmento (S,): tensdo de engenharia que o material exibe em
um desvio limite especificado a partir da proporcionalidade de tensdes e deformagdes. Existem
dois criténios para determinacdo do limite de escoamento, sendo: (1) Método “Offset” em que a
tensdo de engenharia ¢ determinada pela intersecgio da curva tensdo-deformagdo com uma linha
desenhada no diagrama com inclinagfo igual 20 do médulo de elasticidade e deslocado de uma
deformagéo especificada (usualmente 0,2%); (2) Método da “deformacio especificada” em que a
tensfo de engenharia ¢ determinada pela intersecgiio da curva tensdo-deformacdo com uma linha
desenhada paralela ao eixo das tensGes a uma deformagio especificada no eixo das deformacgdes

(usualmente 0,5% ou maior, de modo que a exceder o limite elastico).

» Tensdo verdadeira de fratura (gy): tensdo calculada dividindo-se a carga de fratura pela

area final da se¢do transversal na estricgdo. Difere da resisténeia a fratura (S¢) que € calculada
pela divis@io da carga no inicio da fratura pela area original da secdo transversal do corpo de

prova.
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s Alongamento uniforme (El,): alongamento determinado quando a maxima carga €

alcancada. Pode ser utilizado para estimar a conformabilidade do matenal (“Formability”™) a
partit dos resultados do ensaio de traglo, comrelacionando-se bem com as operagdes de

estiramento.

o Alongamento na estriccdo (El. ). alongamento da carga maxima até a ruptura. Pode ser

considerado como a diferenca entre os alongamentos total e uniforme.

e Reducdo de drea (RA): diferenca entre a rea original da se¢fio transversal de um corpo de
prova de tragdio e a sua menor area da se¢io transversal, medida apos a fratura. Por causa da
anisotropia, a secdo transversal circular inicial do corpo de prova pode nio permanecer circular

apos a deformagfo em tragdio, tornando-se usualmente eliptica.

o Fxpoente de encruamento ou_expoente de endurecimento por deformacdo (n). expoente

de uma relacio experimental entre a tensfio verdadeira e a deformacio verdadeira na faixa de
deformagdo de interesse, ou seja, dentro da regido plastica anterior ao comego da estricgio. Ele €
normalmente estimado como a inclinagio de uma relagdo linear entre o logaritmo da tensdo
verdadeira e o logaritmo da deformagio verdadeira. Na pratica, o n € um pardmetro experimental
para avaliagio da relativa conformabilidade de sistemas metalicos similares. Ele também € uma
medida do aumento da resisténcia do material devido a deformacfo plastica, ou seja, a
capacidade de encruamento [ASTM E646, 1993]. O caiculo do n € descrito, entre outras, pela
ASTM E646 [1993]. Os dados no ensaio sdo obtidos com velocidade constante via controle de
deslocamento ou de deformagfio. Dentre varias representagdes matematicas utilizadas para o
ajuste da curva tensdo verdadeira-deformagdo verdadeira obtida no ensaio de tragdo, a equagio de
Hollomon ¢ uma das mais usadas, sendo facilmente calculada [KLEEMOLA & NIEMINEN,
1974]. Ela pode ser aplicada para agos, sendo inclusive adotada pela norma ASTM E646 [1993],
que trata do método para a determinagdo » por meio de ensaio de tragio de chapas finas de
materiais metalicos. A Equacio 2.8 define a relagio de Hollomon, onde o, representa a tensio
verdadeira, & a deformacdio verdadeira, » o expoente de encruamento ¢ k£ o coeficiente de

resisténcia.
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o, =ke,” 2.8)

» (ocficiente de resisténcia (k): constante experimental, estimada a partir do ajuste dos
dados da curva de tragio para uma curva de poténcia (Equagio 2.8). E numericamente igual ao

valor extrapolado da tensdo verdadeira para uma deformagdo verdadeira igual a um (g, = 1,0).

RAY et al. [1993] propuseram pardmetros experimentais de tenacidade para fratura dactil
(“ductile fracture toughness™) a partir de ensaios de tragdo com corpos de prova cilindricos lisos
(sem entalhes). Nessa aproximagdo experimental, eles assumiram que todo o regime de
deformagdo apods o micio da estricgdo ¢ dominado por crescimento ¢ coalescéncia de
microvazios, considerando que a energia absorvida pelo corpo de prova nesse regime reflete sua
tenacidade para fratura dactil. Embora a completa implementagio dessa aproximagio necessite
de multiplos corpos de prova, o uso de uma metodologia simplificada com um unico corpo de
prova tem demonstrado ser adequada. A energia absorvida pelo corpo de prova na regifio da
estricgdo (Wp,) € definida como a area sob a curva da carga em fungio do deslocamento, do
inicio da estricgdo até a fratura, considerando o descarregamento eldstico a partir do ponto de
inicio da estricgdo, conforme mostra a Figura 2.20 [RAY er o/, 1993; BHADURI er o/, 1993;
RAY et al, 1998].
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Figura 2.20- Tipica curva da carga versus deslocamento no ensaio de tragio com a defini¢io do
Won [RAY et al , 1993].
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Nesse contexto, um dos parametros definidos pelo método de um tnico corpo de prova é
dado por 7y = Wy /A;, em que A, ¢ a menor area da seqo transversal no ponto de inicio da
estriccio. Uma vantagem dessa metodologia na determinagdo da tenacidade de juntas soldadas,
tem sido contornar a dificuldade da localizagio do entalhe ou trinca na regifo desejada da solda.
Essa dificuldade € verificada na determinagdo da tenacidade minima de soldas por meio dos
métodos convencionais de impacto Charpy ou tenacidade a fratura com corpos de prova pré-
trincados. Quando os corpos de prova de tragdo sZo feitos transversais ao corddo de solda, a
regido util compreende o metal base, 0 metal de solda e a ZTA, sendo a minima tenacidade da
junta soldada avaliada automaticamente com o corpo de prova falhando na regiio menos
resistente. Deve ser enfatizado que essa metodologia ¢ restrita para fraturas controladas por
nucleacdo e crescimento de microvazios, excluindo fraturas por clivagem [RAY er al, 1993;
BHADURI et al., 1993; RAY et al, 1998]. Alguns dos pardmetros descritos nessa metodologia

podem ser resumidos como a seguir:

» Tensdo verdadeira de inicio da estriccio (o,): quando o ponto de inicio da estricgdo é

precisamente identificado na curva carga-deslocamento, tora-se possivel a determinagio de um
pardmetro adicional de resisténcia, ou seja, a tensfo verdadeira de inicio da estricgdo, que pode
ser definida como o, = P/A,, onde P, € a carga no ponto de inicio da estric¢do e A, a menor area
da secdo transversal no inicio da estricgdo. A, pode ser determinada pela constincia de volume

até esse ponto da curva.

¢ Reducdo de area a partir da estriccdo (RA,): quando o ponto de inicio da estricgfio €
precisamente identificado na curva carga-deslocamento, torna-se possivel a determinacio de um
parametro adicional de ductihdade, ou seja, a reducfio de drea na estricgio, que pode ser definida
como RA, = (Ap-Ar)/ Ay, onde A, € a menor area da se¢do transversal no inicio da estricgdo € Ara

area da segdo transversal na fratura.

o Energia de fratura (W,,): energia absorvida pelo corpo de prova do inicio da estricgdo até

a fratura. Definida conforme a Figura 2.20. Reflete a tenacidade do material para fratura ductil.
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* Pardmetro de tenacidade da fratura dictil (I): o parametro de tenacidade 17 estimado

pela metodologia proposta por RAY et al. [1993] ¢ calculado pela divisio de Wy, por A,, e pode
ser definido como a energia média por unidade de area da segdo transversal necessaria para
causar a fratura. Para uma dada geometria do corpo de prova, /7 pode ser considerado uma
medida da tenacidade do material do mesmo modo que a energia absorvida no ensaio Charpy ¢

considerada (ou seja, como fungio das dimensdes do corpo de prova e do entalhe).
2.3.1.2 Ensaio de tenacidade a fratura

Os ensaios de tenacidade a fratura fornecem genericamente informacdes a respeito da
resisténcia do material 4 propaga¢io de uma trinca. Varios parimetros podem ser obtidos nos
ensaios de tenacidade a fratura, sendo que eles representam certas caracteristicas da propagacao
de uma trinca. Para metais, esses ensaios consistem, primeiramente, na nucleagfio de uma pré-
trinca de fadiga (entalhe agudo) e, posteriormente, no carregamento monotdnico do corpo de
prova pré-trincado com o registro simultineo da carga pelo deslocamento de abertura da trinca
(COD).

Entre outros parametros de tenacidade a fratura, CTOD (“crack-tip opening displacement”
— deslocamento de abertura da ponta da trinca) e K-EE (tenacidade a fratura pela metodologia da
energia equivalente) ndo apresentam restricdes quanto a largura minima dos corpos de prova,
como ocorre com o parametro Kyc (tenacidade & fratura em deformagéio plana). Por esse motivo,
os valores encontrados para os parametros CTOD e K-EE sio dependentes das dimensdes do
corpo de prova, ao contrario do que ocorre com o pardmetro Ky (normalizado, entre outras, pela
ASTM E399 [1990]). O pardmetro CTOD ¢ estabelecido na norma ASTM E1290 [1993] e 0 K-
EE na norma ASTM E992 [1989]. Eles podem ser sintetizados como a seguir:

* Deslocamento de abertura da ponta da trinca (CTOD): os valores de CTOD podem ser

usados como medida da tenacidade & fratura de materiais metalicos, sendo especialmente
apropriados para materiais que exibem uma variagdo do comportamento de diictil para fragil com
a diminui¢do da temperatura. Em pesquisa e desenvolvimento de materiais, os ensaios CTOD

podem mostrar o efeito de certos pardmetros microestruturais (como, por exemplo, composigio
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quimica, processamento termomecanico e soldagem) na tenac:idade a fratura de materiais
metalicos, indicando o seu desempenho em servigo. Os valores criticos do CTOD podem ser
determinados para os varios eventos ocorridos na propagagfo da trinca. Por exemplo, o pardmetro
Sm € 0 valor do CTOD no primeiro ponto do patamar de maxima carga para um comportamento
totalmente plastico, assim como J; e 3, sdo os valores do CTOD no ponto de crescimento instavel
da trinca ou “pop-in” quando o delta de extensdo da trinca ¢ menor ou maior do que 0,2 mm,
respectivamente [ASTM E1290, 1993]. Independente do evento ocorrido, o valor do CTOD ¢
uma composi¢io de uma componente elastica (9.) (dependente, entre outras, da carga P no ponto
definido pelo tipo de evento ocorrido) e de uma componente plastica (3;) (dependente, entre
outras, da abertura do extensbémetro V,, definida pela intersec¢fo do eixo do deslocamento com

uma reta desenhada paralela a parte linear da curva passando pelo ponto definido na curva).

e Tenacidade a fratura pela metodologia da energia eguivalente (K-EE): parimetro que

pode ser determinado quando os critérios de validade para o K¢ nfo sio atendidos. E um método
simples ¢ econdmico para determinar os valores de tenacidade a fratura a partir de corpos de
prova relativamente pequenos [ASTM E992, 1989]. Quanto ao tamanho do corpo de prova, a
ASTM E992 [1989] ressalta que, para regime muito tenaz, corpos de prova pequenos podem
produzir valores consideravelmente menores do que o K-EE obtido a partir de corpos de prova
maiores. Para regime menos tenaz, os valores de K-EE podem ser menos dependentes do
tamanho. A ASTM E992 [1989] limita a configuracdo dos corpos de prova aos de flexdio e tra¢@o
compacto. Para corpos de prova diferentes do padrio, devem ser indicados o comprimento W € a
espessura B. O valor da carga Pr retirado da curva Carga-COD ¢ obtido pelo prolongamento da
parte linear da curva até que a area sob essa porgdo linear seja igual & area sob a curva até a
méxima carga suportada pelo corpo de prova sem instabilidade. A equac@o utihzada para o

célculo de K-EE ¢ semelhante a do K, na determinagéio de K¢, sendo Pg substituido por Pg.

2.3.1.3 Ensaio de impacto

Os ensaios de impacto relacionam-se, especificamente, com o comportamento do metal
quando sujeito a uma Unica aplicagdo de uma carga resultando em um estado de tensdes

multiaxial, associado com o entalhe, com altas taxas de carregamento e, em alguns casos, com
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altas ¢ baixas temperaturas. Para alguns materiais ¢ temperaturas, o ensaio de impacto de corpos
de prova entalhados tem previsto a probabilidade de fratura fragil melhor do que 0s ensaios de
tragdo ou outros ensaios usados na especificacio de materiais [ASTM E23, 1994]. Alguns
parmetros de tenacidade, como a energia absorvida no ensaio de impacto (E,) ou a temperatura
de transi¢do ductil-fragil (TTDF), podem ser estabelecidos. Vale observar que os parimetros
obtidos sdo dependentes das dimensdes do corpo de prova e da configuracdo do entalhe. O ensaio
de impacto Charpy com entalhe em V ¢ comumente usado para avaliar as variagdes da tenacidade
pela influéncia da composigio quimica (elementos de liga e impurezas) e da microestrutura dos

materiais, gue por sua vez € influenciada pelo processo de fabricagdo [SERVER, 1985].

2.3.1.4 Ensaio de dareza

Dureza implica resisténcia & deformagdo, sendo, no caso de metais, essa caracteristica
medida por sua resisténcia a deformacio plastica ou permanente. A dureza pode ser também
interpretada como resisténcia & penetracio, ao riscamento ou ao desgaste. Em termos de
resisténcia a penetracdo, os ensaios de dureza sfio definidos como ensaios nos quais uma esfera,
cone ou pirdmide de diamante s3o forgados, sob certas condigdes, para dentro do material testado,
sendo que a relagéo da forca total do ensaio com a drea ou profundidade de penetragdo fornece a
medida da dureza [FEE er al., 1985]. Os ensaios mais utilizados do ponto de vista da engenharia
para o estudo das microestruturas e do comportamento mecanico sdo os de durezas Brinell (HB -
nimero de dureza que relaciona a carga aplicada e a area superficial de uma impressio
permanente feita por um penetrador esférico), Rockwell (HR - nimero de dureza baseado em
uma relagdo inversa da medida de uma profundidade adicional quando um penetrador ¢ forgado
por uma carga maior além da profundidade resultante de uma carga menor previamente aplicada)
e Vickers (HV - nimero de dureza relacionado a carga aplicada ¢ a drea superficial de uma
impressdo permanente feita por um penetrador de diamante na forma de uma pirdmide de base

quadrada e 4ngulo entre as faces opostas de 136°).

2.3.1.5 Ensaio de impressao de esferas (“ball indentation”)

Meétodos alternativos para determinagfo da resisténcia mecdnica & tragfio por meio dos

resultados do ensaio de dureza t€ém sido utilizados e estudados ao longo do tempo. Esses métodos
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sdo mais rapidos e baratos que os ensaios de traco. GEORGE er al. [1976], por exemplo,
propuseram uma metodologia para estimar o limite de escoamento de chapas de ago laminadas a
frio ou a quente, a partir de dados do ensaio de dureza Rockwell. No caso, eles atilizaram os
valores de dureza Rockwell obtidos com esferas de diametro 1/167 (1,588 mm), ou seja, escalas
HRB, HRF, HRG, HR15T, HR30T ¢ HR45T. Para isso, eles construiram um abaco, no qual, pela
determinacdo da dureza em trés escalas diferentes (todas convencionais ou todas superficiais) e
pela marcacéo, no abaco, desses valores obtidos, obtém-se o valor do limite de escoamento pela
intersecfio de uma reta desenhada por esses trés pontos com uma escala de valores do limite de
escoamento. Nesse trabalho, utilizou-se a relacio descrita por Meyer em 1908, mostrada na
Equacdo 2.9, sendo que os autores consideraram a correlagio do pardmetro A com o limite de

escoamento (Syo2) para o desenvolvimento do método proposto.

i:A[f—)m_ (2.9)

sendo P a carga aplicada, d o didmetro da impressdo, D o didmetro do penetrador, m o coeficiente
de Meyer (que ¢ independente do didmetro da esfera) e 4 o valor de P/d* em d/D igual a um. A

Figura 2.21 exemplifica essa relagdo.

D = didmetro da esfera

/ P = carga aplicada

t ‘
L.
A 7 i ] i
d = diametro da impressdo

..f. ) 1 P 7 m-Z2
faf@/ ./. % m-2 : 3,7“%‘“/

{og / Z}i/ , 553’“ 10 4 e m sdc pardmetros do material

Figura 2.21- Relagdo de Mever [GEORGE er al., 1976].
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Recentemente, varios artigos relativos a ensaios de impress3o tém sido publicados, com o
objetivo de estimar as propriedades de tragio e de tenacidade. A vantagem dessas metodologias ¢
estimar as propriedades do material por meio de ensaios ndo destrutivos, que podem ser feitos
para acompanhar o comportamento de um componente em servigo, com custo e tempo de ensaio
reduzidos. E claro que se deve tomar o cuidado de verificar se 2 precisdo dos valores estimados
por esse procedimento atende ao tipo de aplicagfio proposta. Alguns desses artigos, como os de
HAGGAG [1993], BYUN et al. [1997], MURTY er al. [1998] ¢e MATHEW e al. [1999], tratam
de uma metodologia nfo destrutiva para determinagdo das propriedades de tragio e tenacidade &
fratura, pela utilizagio da técnica de “impressdo de esferas” (“ball indentation™), também
chamada de “impressdo ciclica de esferas” (“cyclic ball indentation™) ou “impressdo
automatizada de esferas” (“automated ball indentation™). Essa metodologia tem sido usada por
esses pesquisadores para o estudo da influéneia de alteragbes microestruturais (como por
exemplo as provocadas pela deformacfo a frio ou envelhecimento) e da temperatura de ensaio
nas propriedades de tra¢fo ¢ tenacidade & fratura dos materiais, principalmente aco carbono.
Estudos que verificam o gradiente das propriedades mecénicas em regides soldadas também tém
sido apresentados [MURTY et a/., 1999].

O ensaio de “impressdo de esferas™ (IE) consiste em miltiplas impressdes controladas por
deformagdo em um unico local de penetragdo em uma superficie polida, por um penetrador
esférico com didmetro menor ou igual que 1,57 mm (=~ 1/16”). A profundidade da impressio ¢
progressivamente aumentada até um limite maximo especificado, com intermediarios
descarregamentos parciais. A Figura 2.22 mostra uma curva tipica da carga em funcio da
profundidade da impressdo obtida no ensaio da IE [MURTY er o/, 1998].

Os pardmetros retirados da curva obtida no ensaio de IE ¢ o ciclo de carregamento e
descarregamento nesse ensaio sdo exemplificados nos esquemas das Figuras 2.23 e 2.24,
respectivamente. Os valores de P, h;, e h;, para cada ciclo de carregamento, sdo utilizados para
estimar os valores de tensdo e deformacio verdadeiras. Essas estimativas sio feitas a partir de
uma combinag¢do das teorias da elasticidade e plasticidade e de relagbes experimentais que
govemam o comportamento do matenal sob carregamento na impressio [MURTY et al., 1998].

Algumas premissas consideradas para correlacio dos dados da impressdo por um penetrador
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esférico com os resultados do ensaio de tragfo sdo: (1) as curvas monotdnicas da tensdo
verdadeira em fun¢io da deformacgfo plastica verdadeira obtidas nos ensaios de tracdo e
compressdo sdo razoavelmente similares; (2) a deformagdo na impressdo se correlaciona com a
deformagio plastica verdadeira verificada em um ensaio de tracdo umaxial; (3) a pressdo média
na impressdo por esferas se correlaciona com as tensdes verdadeiras verificadas em um ensaio de

tragdo uniaxial [MATHEW et al., 1999].

Carga da impressio (N)

TR 000r 0006 Gom Do
Profundidade de penetragdo (mm)

Figura 2.22- Curva tipica da carga em func¢do da profundidade de impressdo no ensaio de IE
(“ball indentation”™) [IMURTY et al., 1998].
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Figura 2.23- Representag@o esquematica da carga de impressdo em fun¢do da profundidade da
penetracdo de um penetrador esférico como observado no ciclo de carregamento do ensato de IE,
mostrando os pardmetros retirados em cada ciclo do ensaio [HAGGAG, 1983}
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Figura 2.24- Representagdo esquematica da carga de impressio em funcfio da profundidade da
penetragdo de um penetrador esférico mostrando o ciclo de carregamento, descarregamento e
novo carregamento no ensaio de IE [YAMAMOTO er al., 1996].

Pela andlise da curva de escoamento obtida no ensaio de IE, parametros do comportamento
a tracdo do material tais como o limite de escoamento, o limite de resisténcia a tracdo, o
coeficiente de resisténcia e o expoente de endurecimento por deformacio, bem como uma
estimativa do K¢, parimetro de tenacidade a fratura elasto-plastico, podem ser avaliados. As
vantagens dessa técnica sdo: (1) ela ¢ nfo destrutiva; (2) deixa pequenas impressdes esféricas,
menores que 0,3 mm e nfo pontiagudas na superficie ensaiada, que ndo produzem pontos de
concentragdes de tensdes nas estruturas, (3), possibilita a determinagdo ponto a ponto das
variagdes nas propriedades mecanicas, tais como as que ocorrem entre o metal base, a ZTA e
zona fundida na soldagem, pelo fato de afetar uma pequena area [MURTY er af., 1998]. A
técnica de IE tem sido utilizada com sucesso para a determinagio da resisténcia ao escoamento de
soldas de varios materiais metalicos, entre eles agos carbono, agos inoxidaveis e ligas de aluminio
[HAGGAG, 1993].

Sdo usados penetradores esféricos feitos de carboneto de tungsténio (WC) com didmetros
variando de 0,254 a 1,575 mm, dependendo da espessura do corpo de prova e do comprimento da
microestrutura a ser testada. O penetrador é introduzido, com uma velocidade constante, no
material a ser testado. Progressivos e miiltiplos carregamentos e descarregamentos parciais sdo

realizados no mesmo local. BYUN er af., [1997] utilizaram uma velocidade constante de
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impressdo no valor de 0,015mm/s e um penetrador de 1,58 mm de didmetro. Ja MATHEW er al.
[1999] usaram uma velocidade de impressdo de 0,025 mm/s e um penetrador com 0,75 mm de
didmetro. A carga (P) e profundidade (h) de penetragio sfo medidas utilizando uma célula de
carga e um LVDT, respectivamente. Apropriadas células de carga devem ser usadas dependendo

do tamanho do penetrador [HAGGAG, 1983]. A Figura 2.25 apresenta a geometria da impressio

no ensalo de IE.

SUPERFICIE dy ELEVACAQ DE
MATERIAL
‘r— 1
7 Iy
750 77
A | / IMPRESSAO APOS O
DESC
/

e IMPRESSAO DURANTE A
/ APLICACAO DA CARGA

Figura 2.25- Ilustragéo da geometria da impressfio por esfera durante e apds a aplicacéo da carga
(a elevagio de material na borda da impressio esta exagerada) [HAGGAG, 1983].

Os pardmetros de resisténcia mecinica, limite de escoamento ¢ limite de resisténcia a
tragdo, podem ser estimados como descrito a seguir. As consideracoes e metodologias utilizadas
para estimar os outros parametros de propriedades mecanicas possiveis de serem determinados a

partir do ensaio de IE ndo serdo objeto de revisiio neste trabalho.

o Estimativa do limite de escoamento: O limite de escoamento é estimado com base no

pardmetro A da lei de Meyer e na relagfo do limite de escoamento com esse pardmetro A. Essa
relagfo entre Sy € A tambeém foi utilizada por George ef al. [1976] em sua proposta. Em cada
ciclo de carregamento do ensaio de IE, a profundidade total de penetragio 4, ¢ medida para a
carga correspondente e convertida em didmetro total da impressdo pela utilizagio da Equacio

2.10, onde D € o didmetro do penetrador.

d, = 2,/([);1, ~h%) (2.10)

s
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Esses pontos, I e d, para cada ciclo de carregamento, sdo tragados em escala logaritmica
como P/d;’ versus d/D, sendo feita uma regressdo linear para a determinagio do pardmetro A de

acordo com a Equagdo 2.11, também exemplificada na Figura 2.21.

i A(i}mm (2.11)

O expoente de Meyer (m) geralmente tem um valor entre 2 e 2,5. Ele esté relacionado com
a inclinagdo da reta obtida com a regressdo linear. O limite de escoamento ¢ entio estimado pela
sua relagéo com o parametro A, conforme mostra a Equagio 2.12, onde B € uma constante para
uma dada classe de materiais. O £, ¢ apresentado como independente da temperatura do ensaio e

da condigio microestrutural do material [MATHEW et al., 1999].
S, =p,4 (2.12)

O valor de 3, para cada classe de materiais € determinado a partir do limite de escoamento
obtido em ensaios de tragdo convencionais e do valor do parimetro A obtido a partir do ensaio de
IE. Para todos os agos carbono nas condigies laminadas a quente ou a frio e também para acos
irradiados foi estabelecido um valor unico de 0,2285 para 3, [MURTY et al., 1998]. Para acos
moxidaveis, o valor de 0,191 para B, pode ser empregado [HAGGAG er al., 1993]. Uma
vantagem do ensaio de IE € que um tinico local de impressio € necessario para a determinaggo do
parametro A, € por conseqiiéncia para determinacio do limite de escoamento. Esse procedimento
para o calculo da resisténcia ao escoamento & aplicavel para todos os materiais metalicos,

entretanto o valor de /3, podera ser diferente para cada classe de materiais [HAGGAG, 1993].

o Estimativa do limite de resisténcia & tracdo: o limite de resisténcia a tracdo pode ser

calculado pela relagdo existente entre ele e a dureza HB (no caso estimada pelo ensaio de IE). A
dureza HB ¢ estimada a partir do ensaio de IE pela Equagdo 2.13, onde D é o digmetro do
penetrador, P @ carga maxima de impressdo em kgf (carga do tltimo ciclo) e d; o didmetro

final da impressdo (em mm) estimado pela profundidade de penetragdo %, do dltimo ciclo de
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impressdo. A relagdo utilizada para transformar %, em dr € a mesma da Equagdo 2.10,

substituindo-se d; por dre A, por A,

HB = 2 s (2.13)

(D - (D> —d *))

O fator de correlagfio entre HB e S, ¢ determinado pela comparacfo dos valores da dureza
HB determinados no ensaio de IE com os valores de S, obtidos no ensaio de tragdo. Um fator de
correlagdo de 0,303 tem sido estabelecido para agos, quando a unidade de S, ¢ MPa [BYUN et
al., 1997]. A Equagdo 2.14 representa essa relacéo.

S, = HB (2.14)
Fator de.correlacdo




Capitulo 3

Materiais e Métodos

3.1 Materiais

O material utilizado para estudo neste trabalho foi um ago inoxidavel duplex do tipo 2205,
especificacdo UNS 531803, cuja composi¢iio quimica e propriedades mecanicas constantes no
certificado do produto, além dos valores normalizados, encontram-se nas Tabela 3.1 e 3.2,
respectivamente. As Tabelas 3.1 e 3.2 apresentam também os valores encontrados nas analises
efetuadas com o intuito de confirmar as caracteristicas do material adquirido. Sabe-se pelo
certificado do produto que o material foi solubilizade a 1060°C (1333 K) e resfriado rapidamente
em agua. Ele foi adquirido na forma de uma chapa laminada com dimensdes de 1,5m x 0,5 m e

espessura de 15 mm.

A analise da composigdo quimica, constante na Tabela 3.1, foi feita principalmente para
verificagdo do teor de mitrogénio do material, ja que esse ndo constava no certificado do produto,
e pelo fato dele ser importante quando se analisa o comportamento mecénico. Para essa analise
foram utilizados um Analisador de C e S CS-444 LECO Corporation para a determinacdo dos
teores de carbono e enxofre, um Determinador de O ¢ N TC-436 DR LECO Corporation para a
andlise do teor de nitrogénio, um Espectrometro de Fluorescéncia de Raios X PHILIPS para
analise do teor de cromo e um Espectrémetro de Emissio Atdmica com Plasma AtomScan 25 da
Thermo Jarrell Ash para os demais elementos. Por meio dessa analise foi considerado que o

material atende aos requisitos de composigfo estabelecidos para o UNS $31803.
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Tabela 3.1- Composi¢io quimica do ago inoxidavel duplex utilizado neste trabalho (% em peso).
Descricdo Fe C Mn Si Cr Ni P Ay Mo Nb N

UNSS31803 bal 0030 20 10 2123 4565 0030 0020 2535 -— 0,080,20
/2205 (1) max. mix. max. mAax. max.
(2% S X J . 22 53 ——- - 0,17
(3)* o <003 e e 22 5 -~ 0,17
Certificado — 0,017 1,6 040 2259 532 0,021 00005 2,85 0,013 -
Andlise -~ 0,0224 1,71 0,27 2243 555 <0020 00007 336 <0010 01694/
0,171

Obs: (1) WASHKO & AGGEN [1990] e ASTM A790 [1995]; (2) NILSSON [1992]; (3) OLSSON & LILJAS [1996].
* Valores nominais da composicdo.

Tabela 3.2- Proprniedades mecanicas do aco inoxidavel duplex utilizado neste trabalho.

Descricdo Su2 (MPaj Sy10 (MPa) Se (MPa) El; (%5}
2205/ UNS 831803 (1) =450 -—- 2620 225
(2} > 450 o 680/ 880 >25
Certificado (Diregdo transversal) 614 -— 772 36
Ensaio (Direcdo transversal) * 541 607 764 33,6
Ensaio (Direcdo longitudinal) ** 5165 569+ 1 741 £3 38,8407

Obs: (1) WASHKO & AGGEN [1990] e ASTM A790 [I1995]; (2} NILSSON [I1992]. * O ensaio na direcdo
transversal foi feito com um corpo de prova somente. **Para a condigdo ensaiada na dire¢do longitudinal foram
utilizados cinco corpos de prova, sendo indicado nesse caso a média + o desvio padrdo.

A anélise das propriedades mecénicas, Tabela 3.2, foi feita conforme o item 3.4.1 deste
trabalho. A diferenga entre o limite de escoamento (Syo2) do certificado e o do ensaio realizado
na diregdo transversal pode ser atribuida a diferencas nos pardmetros de ensaio como, por
exemplo, a taxa de carregamento. O limite de resisténcia a tracdo (S,) ¢ o alongamento total (El,)
apresentam uma boa correlacio com os do certificado. Foi observado, entretanto, que o material
atende aos requisitos de propriedades mecénicas estabelecidos para o ago do tipo 2205,
especificacdo UNS 531803.



3.1.1 Condicdes microestruturais do aco inoxiddvel duplex

Por meto da revisdo da literatura, verificou-se que o pico de precipitagio de fase Sigma
situa-se entre 850°C (1123 K) € 900°C (1173 K) para esse material. Contudo, restava saber quais
tempos de tratamento dariam as diferentes e crescentes precipitagdes de fase Sigma, objetivo
deste trabatho. Apesar de indicagdes dos tempos de tratamento nas referéncias, a dificuldade era
0 proprio processo de tratamento, j4 que algum tempo seria necessario para que o conjunto de
corpos de prova atingisse a temperatura de precipitagiio selecionada. Para isso foram feitos pré-
ensaios que estdo descritos no Anexo . A partir deles foram estabelecidas as seguintes condicgdes
de tratamentos térmicos para o trabatho, conforme descritas na Tabela 3.3. A simbologia adotada
para essas condighes também estd apresentada na Tabela 3.3. A adoc¢dio de cinco tempos de
tratamento foi feita para se ter uma maior gama de condigdes, desde pequenas até grandes
percentagens de fases fragilizantes, j4 que pelas referéncias pequenas quantidades de fase

precipitada ja ocasionariam sensiveis alteragbes no comportamento mecanico do material.

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

Condicdo Temperatura Tempo total Aquecimento Patamar
Cl 850°C (1123 K) 30 minutos + 25 roinutos + 5 minutos
C2 850°C (1123 K) 45 minutos t 25 minutos 1 20 minutos
C3 850°C (1123 K) 60 minutos + 25 minutos + 35 puinutos
C4 850°C (1123 K) 75 minutos * 25 minutos + 50 minutos
Cs 850°C (1123 K) 125 minutos + 25 minutos + 100 minutos
Co Condigdo solubilizada a 1060°C (1333 K) conforme fornecido pelo fabricante.

Os tratamentos térmicos de todos 0s corpos de prova para cada condigio foram realizados
em trés etapas. A cada vez eram tratados 5 corpos de prova de tragdo, 8§ de tenacidade & fratura e
7 de impacto, pois havia um total de 15 corpos de prova de tragio, 24 de tenacidade a fratura e 21
de impacto. Para a condigdo C5, com um menor nimero de corpos de prova, os tratamentos

foram feitos em duas etapas. Os corpos de prova foram colocados em um suporte feito de
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cantoneiras de ago carbono ficando apoiados ¢ afastados uns dos c;utros, para permitir uma troca
de calor mais uniforme durante os tratamentos. Apés os tratamentos térmicos 0s corpos de prova
foram usinados. Vale observar que os corpos de prova foram cortados da chapa com sobremetal,
tratados isotermicamente para precipitagiio das fases fragilizantes e depois usinados com as
dimensdes finais. As caracteristicas dos corpos de prova estio descritas no item 3.4 deste

capitulo.

Os tratamentos térmicos para a precipitacio das fases fragilizantes, nas diversas condicdes,
consistiram de um aquecimento a 850°C pelos tempos descritos na Tabela 3.3, seguidos de um
resfriamento em agua. Para os tratamentos, utilizou-se um formo de resisténcia elétrica da marca
EDG modelo FC-1 com controlador EDGCON 5P. Para o resfriamento em agua, utilizou-se um
recipiente com 100 litros de 4gua. Monitorizou-se a temperatura da agua, verificando que ¢la se
manteve praticamente constante nos tratamentos. Com o rapido resfriamento dos corpos de
prova, procurou-se evitar a precipitagio de outras fases no resfriamento. O tempo de aguecimento
do conjunto 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 impacto semi-acabado,
sendo esse registrado simultaneamente com a temperatura do controlador do forno, conforme

mostra a Figura 3.1.
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Figura 3.1- Registro da temperatura do termopar € do controlador do forno em fungio do tempo.
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3.2 Analise microestrutural

Primeiramente, convém destacar que a maior parte das analises microestruturais foram
feitas observando-se o plano L do material, sendo somente algumas pela observagio dos planos T
ou S. Para a convencio desses planos e diregdes foi observado o critério adotado pela ASTM E
1823 [1996], de modo a se manter um mesmo padrio em todo o trabalho, tanto para os planos de
fratura quanto para a analise microestrutural, conforme simbologia exemplificada na Figura 3.2.
Nas figuras do trabalho, serdo citados o plano analisado e as outras duas diregdes. No exemplo da
fotografia da Figura 3.2, que representa a maior parte das analises feitas, ela seria citada como

analise do plano L com a direcio T na horizontal e a dire¢dio S na vertical.

Plano S Espessura (8)

Plano "l/

Direcio de laminacio (L)

Plano 1.

R ; >
Diregdo transversal (1)

Figura 3.2- Simbologia dos planos e dire¢des em relagio a chapa do material.

Os corpos de prova escolhidos para serem analisados foram os com as curvas
representativas da meédia. As amostras para andlise microestrutural foram retiradas de corpos de
prova de tragdo ¢ de tenacidade a fratura, nfo sendo observadas diferencas entre eles. As
fotografias colocadas na tese para discussdo de detalhes especificos podem ndo refletir as
caracteristicas microestruturais quantificadas, sendo que essas foram calculadas pela amostragem
aleatoria de vanas regides do material. As técnicas de caracterizagio microestrutural utilizadas

neste trabalho estdo descritas a seguir.
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3.2.1 Microscopia ()pﬁca (MO)
3.2.1.1 Caracterizacio de fases e precipitados.

A caracterizagdo da microestrutura do ago inoxidavel duplex, nas diversas condigbes, foi
feita por meto de ataques eletroliticos. Esses ataques estio indicados na Tabela 3.4, na qual
também consta a aplicagdo de cada um deles. As amostras foram primeiramente embutidas em
baquelite € lixadas utilizando-se uma seqiéncia de lixas 220, 320, 400, 600, 1200. A seguir foram
feitos polimentos utilizando-se pasta de diamante de 6 um e 1 um, sendo em alguns casos
utilizada a pasta de 0,5 pym. Para quaisquer dos 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, de acordo com os pardmetros indicados na Tabela 3.4. Apés o

ataque, as amostras eram enxaguadas em agua, depois em 4lcool e secadas com ar quente.

Tabela 3.4~ Ataques eletroliticos utilizados para revelar a microestrutura.

Reagente Composigdo Aplicacdo Tempo Voltagem (Corrente obtida)
ACIDO O)QiLICO 10 g acido oxdlico Revelar as fases i a 15 segundos 6Vde (25A)
ELETROLITICO 100 mf de H,O presentes.
KOH 36 g KOH Revelar as fases 3 a5 segundos 2Vde (0,1 A)
ELETROLITICO 100 ml de H,O presentes.
HNO, 60 ml HNO, Revelar o contorno 2 a 5 munutos 1L1Vde (0,1 A)
ELETROLITICO 40 mi H,O de grio.

3.2.1.2 Fracao volumétrica (FV)

A fracio volumétrica (FV) das fases for determinada em amostras atacadas com KOH e
acido oxalico. Foi utilizado um microscopio optico da marca Neophot 32 para as aquisi¢cdes das
imagens ¢ um analisador de imagens Quantimet 500 acoplado ao microscopio para a
quantificacdo das fases. Essa analise foi feita marcando-se as fases pela diferenca de tonalidade.
As imagens foram obtidas utilizando-se aumentos de 200 vezes, o que representava uma area de

63



analise de aproximadamente 72900 pm” (270 x 270 um). Somente para a determinagdo das fases
na condi¢o C1 utilizou-se aumento de 250 vezes, que representava uma area de 50625 um® (225
x 225 pm). Essa alteragio foi devido ao pequeno tamanho das fases precipitadas, o que

dificultava a sua marcagdo. Foram utilizadas 40 imagens para a determinagdo da FV das fases de

cada condigdo.

Para a condi¢do CO foi feita a medicio de FV da ferrita e da austenita. Nesse caso, os
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 calculo
da sua fragdo. Para as demais condigdes, as fases precipitadas ¢ a austenita foram determinadas
pela marcagdo na imagem, sendo a ferrita determinada pela diferenca entre a soma das fases
medidas e 100%. Esse procedimento foi adotado devido a pequena diferenca encontrada na
analise da condic¢do CO. Pelo fato desse método determinar uma medida volumétrica a partir de
observagdes feitas no plano e por se tratar de uma microestrutura muito orientada, foi também

calculado, para algumas condigBes, a FV pela observagdo dos planos S ¢ T, ja que o plano L for
adotado como padrio.

3.2.1.3 Localizacio de trincas perpendiculares 3 superficie de fratara.

Para se verificar em qual fase ou fases estavam localizadas algumas trincas perpendiculares
ao plano de fratura, foram feitos embutimentos das superficies de fratura de alguns corpos de
prova de tenacidade a fratura e impacto Charpy que apresentavam tais trincas. Eles foram lixados
e polidos até certa profundidade, de modo que ainda era possivel observar essas trincas
secundarias, sendo entdo atacados com KOH eletrolitico para revelar as fases presentes. Utilizou-

se um microscopio Olympus modelo PME para observar e fotografar essas amostras.
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3.2.2 Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)
3.2.2.1 Composicio quimica e caracterizacio do material

A analise da composi¢io quimica, por meio do sistema de andlise de energia dispersiva
(AED - “EDS”) acoplado ao MEV, foi feita utilizando-se os pardmetros apropriados para tensgo,
corrente do feixe, entre outros. Utilizou-se a opgdo pela identificacdo dos elementos e depois, a
opcdo pela quantificacio. Na quantificacdo, 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 detecgdo (P, S). Foram feitas dez medi¢tes em duas amostras do material, sendo o
aumento utilizado de 100 vezes ¢ as areas de varredura na forma de um quadrado com
aproximadamente 0,16 mm® (400 pm de lado). O desvio encontrado entre as medigdes foi
pequeno e praticamente igual entre as amostras. Essas andlises da composi¢io foram chamadas
de semiquantitativas, uma vez que nio foram utilizadas amostras-padrdo de composigio para os
elementos. Foram feitas tambeém analises pontuais, por meio da AED, em alguns precipitados,
fases e inclustes. Apesar de ser chamada de pontual, sabe-se que uma regido ao redor do ponto,
com a dimensdo de alguns pm, € excitada pelo feixe de elétrons, o que em certos casos dificultou

a obtengdo de bons resultados para fases precipitadas e inclusdes muito pequenas.

Para a caracterizagdo do material foram feitas algumas fotos com a utilizagio dos elétrons
secundarios em amostras polidas e sem ataque. FEssa técnica de observagdo dos elétrons
secundérios foi também utilizada para a observagfio das superficies de fratura, como descrito no

item 3.3.

Quando se faz uma imagem dos elétrons retroespalhados (“back-scattered electron™) pode-
se observar um maior ou menor contraste nas fases presentes. Isso ¢ fungfio do namero atdémico
dos elementos que compdem as fases. A observagio dos elétrons retroespalhados foi utilizada
para a diferenciagdo das fases presentes no material, principalmente entre as fases Sigma e Chi.
Isso foi possivel pela significativa diferenca no teor de molibdénio dessas duas fases. Também

foram feitas algumas analises em corpos de prova de tragdo, observando-se segbes no centro da
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regido til do corpo de prova, proximo a estricgio, com o objetivo de verificar o comportamento

das fases precipitadas no material deformado.

3.2.2.2 Fracao volumétrica das fases precipitadas

Uma outra quantificacdo da FV das fases frageis precipitadas foi realizada via analise de
imagens, utilizando-se um analisador de imagens LEICA Q-6008S. Para tanto, as mmagens foram
primeiramente obtidas em um MEV da marca LEO STEREOSCAN 440 por meio de um detector
de elétrons retroespalhados. As fases foram quantificadas dessa maneira porque nio se conseguiu
uma diferenciacdo entre essas fases pela utilizagio da microscopia Optica. Foram obtidas dez
imagens aleatorias para cada amostra, sendo uma amostra por condi¢fio microestrutural. A area
de cada imagem era de apfoxz’madamente 50400 pm? (180 x 280 um). A contagem foi feita pela
marcagdo individual de cada fase, sendo essa analise feita no plano L do maternal, com a

utiliza¢do de amostras somente polidas.

3.2.3 Difracio de raios X

A analise por meio de difragio de raios X foi feita para complementar a caracterizagio das
fases do material, em todas as seis condigSes. O equipamento utilizado foi um difratdmetro
Philips modelo PW1710. A radiagio utilizada foi a de CuKa (A = 1,5406 A) e o 4ngulo de
varredura (20) de 20° a 80°. As analises foram feitas em segdes transversais dos corpos de prova
de tenacidade a fratura, ou seja, em uma superficie quadrada com 10 mm de lado, lixados até na
lixa 1200. Para a 1dentificacdo dos picos caracteristicos das fases presentes foram consultadas as
fichas JCPDS (“Joint Committee on Powder Diffraction Standards ”). A tolerincia adotada nas

analises, em relagdo aos picos caracteristicos, foi de dois décimos de grau para o angulo 26.
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3.2.4 Medida de Fases Magnéticas - Ferritoscopia

Para a analise da quantidade de fases magnéticas presentes no material ensaiado & tragéo foi
utilizado um ferntoscopio magnético FISCHER FERITSCOPE MP3B. O equipamento fornece
uma medida relativa da fragdo volumétrica das fases magnéticas presente na amostra. As
condigdes microestruturais analisadas foram a C0 e a C2. Utilizaram-se trés amostras para cada
condigdo, em cada uma das duas temperaturas de ensaio analisadas, ou seja, 24 °C e -90 °C.
Foram feitas dez medi¢bes em cada amostra. As amostras foram retiradas da regido ttil dos
corpos de prova de tragdo. Como os corpos de prova estavam rompidos mais ou menos no centro
do comprimento util, uma amostra foi retirada de cada metade do corpo de prova, tomando-se
cuidado para que as amostras ficassem localizadas numa regido entre o inicio da marcagdo do
comprimento util e antes da estricgdo, de modo que a amostra retirada tivesse sido submetida
deformac&o uniforme durante o ensaio de tragio. Apesar de terem sido feitos cortes semelhantes
nos corpos de prova utilizados, ndo se pode garantir que todas as amostras ficaram localizadas

precisamente na mesma regido. Elas ficaram com comprimentos de aproximadamente 10 mm.

3.2.5 Microdureza Vickers como parimetro de caracterizacio microestrutural

As medigbes da microdureza Vickers das fases foram feitas no plano L de amostras
retiradas de regides ndo deformadas dos corpos de prova, estando elas embutidas e atacadas com
KOH. Utilizou-se um microdurdmetro acoplado ao microscopio Optico Neophot 32 para as
impressbes € o software Quantimet 500 para a medigio das diagonais. A carga aplicada (P) foi de
10 gf por um periodo de aplicagio da carga de 15 segundos. As diagonais (d) foram medidas em
um utihizando-se um aumento de 500 vezes, sendo a determinagiio da microdureza Vickers feita
com base em dez impressdes. Observou-se a norma ASTM E 384 [1989] na conducio desses
ensaios. Foram feitas também algumas impressdes em amostras da condigio CO retiradas de
regides deformadas no ensaio de tragiio. Foram analisadas somente as microdurezas das fases

ferrita e austenita.
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3.3 Analise fractografica

As analises das superficies de fratura dos corpos de prova de tragdo, tenacidade 2 fratura e
impacto foram feitas em um microscopio eletrdnico de varredura JEOL modelo TXA 840A, por
meio da observagio direta da superficie de fratura e da utilizagio da imagem obtida com a
deteccdo dos elétrons secundérios. Foram observadas as fraturas de pelo menos um corpo de
prova para cada condi¢o microestrutural e temperatura de ensaio, sendo esse normalmente com
a curva representativa da média. Fez-se, quando possivel, uma andlise pontual por meio da AED
para a determinagdo da composi¢do quimica de algum precipitado, inclusdo ou regifio especifica

da superficie de fratura da amostra.

3.4 Ensaios mecianicos

Inicialmente, convem ressaltar que foram feitos ensaios mecénicos em quatro temperaturas
diferentes com os objetivos de se cobrir uma ampla faixa de temperatura de ensaio e de se obter
razoéveis alteragbes nas propriedades mecénicas. As temperaturas de ensaio foram definidas em
24°C (297 K), -20°C (253 K), -50°C (223 K) e -90°C (183 K). As duas primeiras temperaturas
definidas foram a ambiente (24°C), estabelecida como padriio, € a de -50°C, por ser a indicada
nas referéncias como o limite inferior para utilizacdo do material. Para as outras duas
temperaturas, optou-se por uma temperatura entre as ja definidas e outra abaixo de -50°C. 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
analises com relagio a soldagem. A temperatura de -90°C foi definida por manter um delta mais
ou menos constante entre as temperaturas. Assim, analisou-se uma faixa de temperatura de 114°C

com intervalos de 44°C, 30°C e 40°C.

Os ensaios mecanicos foram realizados tendo-se como referéncia as normas citadas, sendo
que todos os pardmetros adotados estio relatados. Eventualmente esses podem ter alguma
variacdo com relagdo aos estabelecidos nas normas. No caso dos ensaios ndo definidos pelas

normas, a metodologia utilizada estd descrita.
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3.4.1 Ensaio de tragio

As quantidades de corpos de prova utilizados para cada temperatura de ensaio foram
diferentes, pois havia um numero limitado de corpos de prova tratados para cada condigdo.
Como, a principio, ndo se sabia a diferenga de comportamento que se teria com a alteragéio da
temperatura de ensaio, fez-se primeiramente em torno de cinco corpos de prova para a
temperatura ambiente (24 °C), observando-se a dispersao dos resultados pelas curvas que eram
plotadas ao término do ensaio de cada corpo de prova. Em seguida optou-se por fazer os ensaios
a -90°C, que por hipétese dariam as maiores diferencas no comportamento. Constatando as
diferencas de comportamento e que 3 a 5 corpos de prova eram suficientes para essa condigdo (-
90°C), por apresentarem pouca dispers3o entre as curvas registradas, passou-se para oS €nsaios a
-50°C observando a dispersdo do mesmo modo. Por fim, foram feitos os ensaios a -20 C com 0
resto dos corpos de prova, sendo que essa temperatura ficou um pouco prejudicada em relagio a
quantidade de corpos de prova ensaiados. Devido também a limitagdo na quantidade de corpos de
prova de cada condigdo, a C4 foi somente ensaiada na temperatura de 24°C ¢ a C5 nfo foi
ensaiada na temperatura de -20°C. Os nimeros de corpos de prova validos para cada condigdo

estio citados nas tabelas juntamente com os resultados no Capitulo 4 deste trabalbo.

Os ensaios de tragiio foram realizados em uma maquina servo-hidraulica MTS. Eles foram
executados com controle de deslocamento, sendo registrados simultaneamente a carga, ©
deslocamento do pistio € o alongamento (deformacgio) do comprimento Gtil. Esses registros
foram feitos pelas medi¢des da célula de carga, LVDT e extensometro, respectivamente. O tempo
também foi registrado. Uma célula de carga de 10.000 kgf foi utilizada, porém, trabalhando com
um fundo de escala de 50 %, o que permitia leituras até 5.000 kgf. O extensémetro utilizado fol o
MTS modelo 632.24C-50, com comprimento inicial de 25 mm e abertura de 25 mm, que
possibilita medigdes de até 100% para o alongamento total (El). Esse extensdmetro pode ser
utilizado em temperaturas na faixa de -100°C ¢ +150°C (173 K a 423 K). Utilizou-se também
para os ensaios em baixas temperaturas a cdmara climatica da MTS modelo 651.12C com

controlador MTS 409.80, que utiliza nitrogénio Hquido para refrigeragdo ¢ resisténcias para o

69



aquecimento, tendo como faixa de utilizagio as temperaturas entre -129°C ¢ +315°C (144 K ¢
588 K).

A velocidade utilizada para o deslocamento do pistio foi de 0,02 mm/s, o que representa
uma taxa de deformacdo de 0,8x10° s, Optou-se por utilizar somente uma velocidade de
deslocamento durante todo o ensaio, apesar da ASTM E8M [1995] permitir sua alteragio apds a
curva entrar na parte plastica e ultrapassar o limite de escoamento, sendo a vantagem dessa
alteragdo a redugdo no tempo total do ensaio. A velocidade Gnica também foi adotada para nio se
ter uma alteragdo na taxa de deformacfio no intervalo de deformacgio em que o expoente de
encruamento (n) seria calculado. As normas consultadas para a realizagio dos ensaios e calculos
dos pardmetros foram as seguintes: ASTM E8M [1995], ASTM E111{1988] ¢ ASTM E646

[1993]. O desenho esquematico dos corpos de prova de tragio esta apresentado na Figura 3.3.

Os corpos de prova de tragdio do ago inoxidavel duplex UNS $31803 foram cortados da
chapa por jato d’agua, na direcio de laminagfo € com as dimensdes de 13mm x 105 mm x 15 mm

(espessura da chapa). Apés o tratamento térmico eles foram torneados para as dimensdes finais.

|« .
) 30 . g‘ |'|i @ 10

=~ 20

Rosca M10x1,5

Figura 3.3- Desenho esquematico dos corpos de prova de tragio (dimensdes em milimetros).

Os parametros analisados foram os seguintes: o limite de escoamento pelo critério de 0,2%
de deformacio plastica (S, ) pelo método “Offser”, o limite de escoamento pelo critério de 1,0%
de deformagio plastica (Sy10) pelo método da “deformaciio especificada”, o limite de resisténcia
a tracdo (Sy), a tensdo verdadeira de fratura (oy), a tensio verdadeira de inicio da estricgdo (o), 0
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modulo de elasticidade (E), o alongamento total (EL), o alongamento uniforme (El,), o
alongamento na estricgdo (El;), a area total sob a curva carga-deslocamento (Wr), a redugio de
area (RA), a redugdo de area na estricgdo (RA,), a energia de fratura (W), o pardmetro de
tenacidade da fratura ductil (/7), o expoente de encruamento (n) € o coeficiente de resisténcia (k).
Para o calculo do modulo de elasticidade foram levados em considerag@io os pontos da curva
compreendidos entre cargas de 100 kgf e aproximadamente metade da carga de escoamento. Esse
procedimento € indicado na ASTM E111 [{1988]. O expoente de encruamento (n) € o coeficiente
de resisténcia (k) foram calculados para todas as condigdes em dois intervalos de deformacéo de
engenharia diferentes, ou seja, entre 2 € 18 % (n e k), 2 e 10 % (n; e k;). Eles representam, em

termos de deformacio verdadeira, intervalos entre 1,98 ¢ 16,55 % (ne k), 1,98 € 9,53 % (n; e k)).

Nos ensaios em temperaturas abaixo da ambiente, o termopar do controlador da cdmara
climatica era colocado em contato com o corpo de prova na regido Gtil. Um termopar de controle,
modelo Salvterm 1200 K, foi colocado proximo da regido da rosca do corpo de prova. Para os
ensaios a -90°C o controlador da cdmara climatica efetivamente registrava temperaturas entre -
89°C e -91°C. Para o ensaio a -50°C ele oscilava entre -49°C e -50°C, e para o ensaio a -20 °C
ele variava entre -19°C e -21°C. O termopar de controle registrava, para os ensaios a -20°C e -
50°C, aproximadamente as temperaturas de -18°C e -48°C, respectivamente. Como o termopar de
controle tinha faixa de leitura de -50°C a 1300°C, ele ndo foi utilizado para os ensaios na
temperatura de -90°C. Nos ensaios a temperatura ambiente, foram observados os registros do
termopar controlador da cAmara climética e do termopar de controle, sendo que a temperatura de
24°C + 2°C foi observada. Para a colocagdo dos corpos de prova na maquina de ensaios MTS
foram utilizados dispositivos em que eles eram primeiramente rosqueados, sendo depois o
conjunto (dispositivos + corpo de prova) travado nos atuadores da MTS por meio de pinos

fransversais.

Apds a colocagio dos corpos de prova na cdmara climatica e o posicionamento do
extensdmetro e dos termopares, a cdmara era fechada ¢ esperava-se um certo tempo ate a
estabilizacio da temperatura do registrador do controlador da camara, sendo esse tempo de
aproximadamente sete minutos para ensaios a -90°C, cinco minutos para ensaios a -50°C e trés

minutos para ensaios a -20°C. Apos essa estabilizagdo, ainda eram esperados mais cinco minutos
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para garantir que todo o corpo de prova atingisse a temperatura de ensaio, sendo entdio iniciado o
ensaio. Ndo foram observadas, durante os ensaios, oscilagdes na temperatura dos corpos de
prova. Vale ressaltar que pelo menos trés corpos de prova, que seriam ensaiados na sequéncia, ja
estavam dentro da camara climética, estando um dos trés ja montado nos dispositivos que seriam

adaptados nos atuadores da MTS. Assim, eles foram previamente resfriados.

3.4.2 Ensaio de tenacidade a fratura (CTOD e K-EE)

Primeiramente, convém ressaltar que 0s parimetros obtidos, 8, ¢ K-EE, foram calculados a
partir do mesmo corpo de prova ensaiado. Isso quer dizer que uma mesma curva obtida deu
origem aos dois pardmetros de tenacidade a fratura, ou seja, variou-se apenas o tipo de analise da
curva obtida. Para a condugfo dos ensaios foram seguidas as recomendacdes da norma ASTM E

1290 [1993], que ¢ para o ensaio CTOD, sendo observado para o calculo do K-EE a norma
ASTM E 992 [1989].

Os corpos de prova para o ensaio de tenacidade a fratura foram cortados da chapa por meio
de ¢letroerosdo a fio, de modo que o comprimento, a altura W ¢ parte do entalhe j4 ficaram com
as dimensdes finais, ¢ a largura B, igual a espessura da chapa (15 mm). Foi estabelecido o plano
de fratura L-T para a retirada dos corpos de prova. Apos o corte, eles foram tratados
termicamente conforme cada condigdo, sendo em seguida feito o resto do entalhe por
eletroerosdo a fio. Por fim, os corpos de prova foram frezados na largura para dimensdes finais
(B = 10 mm), sendo que o acabamento nas laterais foi feito por retifica. A Figura 3.4 mostra um
esquema com as dimensdes dos corpos de prova. Foram feitos 24 corpos de prova para cada

condigdo, exceto para a condigdo C5 gue teve 11 corpos de prova.

Pela observagdo da Figura 3.4 verifica-se que os corpos de prova eram do tipo flexfo
apotado em trés pontos € com sec¢fio quadrada, ou seja, B € W iguais e com valor de 10 mm.
Assim, eles ficaram com a mesma segdo transversal dos corpos de prova de impacto gue eram do
tipo convencional (10x10x55mm). A abertura da “boca” do entalhe (5 mm) foi definida pelo

extensometro utilizado, ¢ as outras dimensdes seguem o recomendado na ASTM E 1290 [1993].
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Figura 3.4- Esquema com as dimensdes (milimetros) dos corpos de prova de tenacidade a fratura.

Os ensaios foram realizados em uma maquina servo-hidraulica MTS. Foram utilizados uma
célula de carga de 1.000 kgf e um extensémetro (“clip-on-gauge”) MTS modelo 632.02C-20 com
comprimento inicial de 5 mm e uma abertura de 3 mm. A faixa de utilizagfio desse extensémetro,
em termos de temperatura, vai de -100°C a +150°C. Primeiramente, foram nucleadas as pré-
trincas de fadiga, utilizando —se cargas maximas de nucleagio (Py) de aproximadamente 300 kgf
no mnicio da nucleagio (by = 6,5mm) e de 170 kgf no final (by  Smm), com uma razio de carga
de 0,1 e uma freqiéncia de 20 Hz. Foram registrados de 28.000 a 70.000 ciclos para a nucleagio
das pré-trincas de fadiga. Vale salientar que as nucleagdes das pré-trincas foram feitas a
temperatura ambiente. A velocidade adotada para o deslocamento do pistdo no ensaio foi de
0,005 mm/segundo. O espagamento entre roletes (“Sparn™) utilizado foi de 40mm. Foi registrada a
curva da carga (P) em fungdo da abertura do extenséometro (COD). Nos ensaios em baixas
temperaturas utilizou-se a cAmara climatica da MTS. A execugdio dos ensaios € o controle da
temperatura foram feitos de modo similar aos ensaios de traciio. Somente a condi¢io C5 nio foi

ensaiada a -90°C devido ac menor nimero de corpos de prova.

No célculo dos pardmetros do ensaio de tenacidade a fratura, o médulo de elasticidade (E)
for considerado igual para todas condi¢bes microestruturais € temperaturas, a despeito de

pequenas alteragdes que pudesse provocar no valor dos pardmetros, sendo adotado para ele o
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valor de 196 GPa (~ 20.000 kgf/mm?). Os valores dos limites de escoamento para a condigdo C4
nas temperaturas de -20°C, -50°C, -90°C, assim como para C5 na temperatura de -20°C, foram

estimados com base nas outras condigSes, visto que para uma mesma temperatura de ensaio a

resisténcia do material era semethante para todas as condigdes tratadas.

Para obtengdo da carga P e da abertura Vp, para o calculo do pardmetro CTOD, utilizou-se
um software grafico para plotar a curva P-COD, sendo adotados os critérios definidos na norma
ASTM E1290 [1993] para definicdo desses pontos. As descontinuidades apresentadas em
algumas curvas foram testadas pelo critério de aceitagdo ou ndo de Pop-in, como definido na
mesma norma. Os comprimentos das pré-trincas (ag) foram medidos em um microscopio da
marca CARL ZEISS-JENA modelo ZKM01-250C. Foram feitas seis medigSes por corpo de
prova para a determinacio de ap, € ndo nove medigdes como indicado na norma. Todas as

restrigbes para as pré-trincas de fadiga foram observadas.

Para a obtencdo da carga equivalente (Pg), para o calculo do pardmetro K-EE, utilizou-se
um software grafico para a obtenc¢io da area sob a curva no ensaio P versus COD. O mesmo
critério adotado no ensaio CTOD para a defini¢do da carga maxima foi utilizado, ou seja, o
primeiro ponto no patamar de carga maxima. Calculou-se a drea sob a curva até esse ponto.
Transformou-se entdo essa area na drea de um tridngulo retdngulo, sendo o cateto oposto igual a
Pr € 0 dngulo entre a hipotenusa € o cateto adjacente igual ao dngulo obtido entre a parte linear da
curva ¢ 0 eixo do COD. Verificando que a curva mantinha-se linear até aproximadamente 260
kgf para todas as condi¢bes, calculou-se um dngulo médio entre a parte linear da curva € o eixo
COD, sendo entdo esse dngulo utilizado para a conversio da drea sob a curva P versus COD até a

carga maxima no valor de Pg, para todas as curvas.
3.4.3 Ensaio de impacto Charpy

Foram utilizados nos ensaios de impacto de um a cinco corpos de prova por condigio
microestrutural, para cada uma das quatro temperaturas de ensaio. Essas quantidades foram
defimdas observando-se a dispersdo dos resultados da energia absorvida (E,) na hora da execucéo
dos ensaios. No Capitulo 4 esta apresentada, junto com o resultado da E,, a quantidade de corpos
de prova utilizados para cada condicéo.
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Para a realizagdo do ensaio foi utilizado um péndulo de impacto Mohr & FederHaff AG
PSW 30/15 com as seguintes caracteristicas: energia maxima de 294 J; 4ngulo do brago de
161,45°; massa do martelo de 20 kgf, raio do brago de 770 mm. Com os dados anteriores,
calculou-s¢ a velocidade do péndulo no momento do impacto, sendo esse valor de
aproximadamente 54 m/s. Utilizou-se também um refrigerador Ultra-Kryostat N 180 para
resfriamento dos corpos de prova até a temperatura de ensaio. Esse refrigerador funciona com
nitrogénio liquido. Um termdmetro convencional, com escala de medigdo de -120°C a +30°C, foi
utilizado para monitorizar a temperatura, além do termopar de controle utilizado nos ensaios

realizados na MTS.

A norma consultada para a realizaclio desses ensaios foi a ASTM E 23 [1994], sendo a
metodologia adotada para a realizagdo dos ensaios descrita a seguir. Os corpos de prova de todas
as condigdes, que seriam ensaiados em uma mesma temperatura, foram colocados em um cesto
no refrigerador. Apés a estabilizagio da temperatura do refrigerador, foram esperados mais 15
minutos para s¢ garantir a homogeneizagdo da temperatura dos corpos de prova. Posteriormente,
0s corpos de prova, um de cada vez, foram retirados com uma tenaz e colocados no suporte da
maquina, soltando-se o martelo imediatamente. Todo o processo de retirada do refrigerador até o
impacto do martelo no corpo de prova foi feito em menos de cinco segundos, como recomenda a
norma. Os corpos de prova de todas as condi¢des foram entio ensaiados aleatoriamente, sendo
que a identificac@o era feita apés a ruptura, uma vez que todos os corpos de prova estavam
identificados nas laterais. Os ensaios foram realizados da temperatura de ensaio mais baixa (-

90°C) para a mais alta (+24°C).

Os corpes de prova do tipo Charpy com entalhe em V foram feitos com as dimensdes
convencionais, ou s¢ja, 10x10x55 mm, sendo o entalhe com profundidade de 2 mm e o raio da
ponta do entalhe de 0,25 mm. A retirada dos corpos de prova da chapa foi semelhante a do ensaio
CTOD, ou seja, plano de fratura L-T. Eles foram cortados da chapa por eletroerosdo a fio com as
dimensdes de 10x55mm e pela espessura da chapa (15mm), sendo depois tratados e frezados para
a espessura de 10 mm, com acabamento por retifica. O entalhe foi feito por frezamento,

utilizando-se uma freza angular 45° e raio da ponta ajustado para 0,25 mm. Posteriormente, 0s
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corpos de prova foram observados em um projetor de perfil com aumento de dez vezes, para
checagem da profundidade e do raio da ponta do entathe. Pode-se considerar que estavam na

faixa de tolerdncia de £ 0,025 mm.
3.4.4 Ensaios de dureza e de “impressio de esferas”

Os ensaios de dureza foram realizados tanto em durdmetros quanto na maquina de ensaios
MTS. O durémetro utilizado para as medidas de dureza Vickers foi o Heckert e para as medidas
de dureza Rockwell, o Pantec RBS. Os ensaios nos durdmetros foram realizados somente a
temperatura ambiente. Na MTS, os ensaios de dureza HRG foram feitos nas mesmas quatro
temperaturas dos outros ensaios, € os de HRA somente na temperatura ambiente. Os ensaios de
“impressdo de esferas” (IE) foram realizados somente na maquina de ensaios MTS ¢ nas quatro
temperaturas. A Tabela 3.5 mostra um resumo dos ensaios de dureza e de “impressio de esferas”

com relagdo as temperaturas e equipamentos utilizados.

Tabela 3.5- Resumo dos ensaios de dureza e IE com relagfio as temperaturas € equipamentos.

Temperatura Ensaio nos durémetros Ensaio na MTS
CT(K) HYV HRA4 HRG HR4 HRG IE
~24 (297) sim sim sim sim sim sim
-20 (253) -— e —— - sim sim
=50 (223) — e - - sim sim
-90 (183) - — - - sim sim

Para os ensaios de dureza HRG e de IE, em temperaturas abaixo da ambiente, foi utilizada a
cimara climatica da MTS. As variagdes das temperaturas registradas foram semelhante as dos
outros ensaios, sendo que um periodo de 15 minutos foi esperado apés a estabilizacio do

registrador da cdmara para o inicic dos ensaios.

Os corpos de prova para esses ensaios foram retirados de corpos de prova de tenacidade a
fratura ensaiados, conforme tlustra a Figura 3.5, sendo que eles foram cortados de modo a se
manter as superficies paralelas. As faces utilizadas para impressio foram lixadas até a lixa 400,

sendo as impressodes foram feitas no plano L.
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Nos ensaios em baixas temperaturas, todos os corpos de prova que seriam ensaiados em
uma mesma temperatura foram colocados de uma s6 vez na base, sendo depois posicionados por
meio de uma haste colocada através de uma pequena abertura lateral da cédmara climatica e
observacdo através do visor da cadmara. Os ensaios de dureza HRG e IE foram feitos na
seqiiéncia, ou seja, para a temperatura de -20°C foram feitos os ensaios de HRG e IE para todas
as condigdes, ¢ do mesmo modo para as outras temperaturas. Os mesmos penetradores foram
utilizados tanto no durdmetro quanto na maquina de ensaios MTS. Para a dureza HRG e o ensaio
de IE também foi utilizado o mesmo penetrador, ou seja, um penetrador de esfera de carboneto de
tungsténio (WC) com didmetro de 1/16” (= 1,587 mm). A Figura 3.6 mostra um esquema do

arranjo utilizado para os ensaios de dureza ¢ de IE realizados na MTS.

T

e e o me e o
T e el o]

CORTES

Face utilizada
para impressio

! - faces utilizadas / 2 /

para impressio

Figura 3.5- Retirada dos corpos de prova de dureza a partir dos de tenacidade a fratura.
3.4.4.1 Dureza Vickers

A medida da dureza Vickers (HV) nas diversas condig¢Ges foi feita com a aplicagdo da carga
de 30 kef por um periodo de aplicagio da carga de 15 segundos. Os ensaios foram realizados a

temperatura ambiente, sendo que foram feitas cinco impressdes para cada condi¢Zo. A norma

ASTM E 92 [1992] fo1 observada na execugfo desses ensaios.
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Figura 3.6- Esquema do dispositivo para os ensaios de dureza e IE realizados na MTS.

3.4.4.2 Dureza Rockwell

No estudo da dureza, que seria feito também em baixas temperaturas com a utilizacio da
maquina de ensaios MTS, optou-se pela dureza Rockwell pelo fato do valor dessa dureza poder
ser calculado diretamente pelo registro da curva da carga (P) pela profundidade de penetragdo (h),
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sem a necessidade de medigdo da impressdo, como seria necessario no caso das durezas Vickers e
Brinell. Nos pré-ensaios, varias escalas da dureza Rockwell foram utilizadas, sendo verificado
que as escalas A, D ¢ G atenderiam a toda a faixa de dureza que o ago inoxidavel do tipo 2203
teria nas diversas condi¢des de microestrutura e temperatura de ensaio. Contudo, foi adotada a
escala G para se evitar a troca do penetrador nos ensaios em temperaturas abaixo da ambiente, ja

que eles seriam realizados juntamente com os de IE. A norma observada para a execucao desses
ensaios foi a ASTM E 13 [1994].

Os ciclos de carregamento e descarregamento utilizados na MTS foram semelhantes aos
aplicados pelo durdmetro utilizado, observando-se também o estabelecido na norma. Para a
obtengdo da dureza HRA na MTS foi aplicada uma pré-carga de 10 kgf e zerado o deslocamento.
Em seguida elevou-se a carga até 60 kgf com controle de carga a uma taxa de carregamento de 10
kgf/s. Ficou-se por cinco segundos nesse patamar de‘carga, sendo depois descarregado até a carga
de 10 kgf com a mesma taxa de 10 kgf/s e controle de carga. Esperou-se cinco segundos nesse
nivel de carga para depois encerrar o ensaio, sendo isso feito para facilitar o registro da
profundidade final de penetrago. Utilizou-se o penetrador de cone de diamante. A dureza HRG
foi feita de modo semelhante a dureza HRA, alterando-se a carga de 60 kef para 150 kgf e a taxa
de carregamento e descarregamento de 10 kgf/s para 20 kgf/s, além da mudanga do penetrador
para esfera de WC com didmetro de 1/16”. Em ambos os casos utilizou-se o valor médio
aquisitado nos ultimos trés segundos para a profundidade final de penetragdo, sendo verificado
que esse valor era praticamente constante. Nos dois ensaios, o LVDT, que registrava a
profundidade de penetragio, fornecia leituras com cinco casas decimais, sendo essa leitura
estavel na casa dos milésimos, o suficiente para a determinago da dureza Rockwell. Uma célula
de carga de 1.000 kgf foi utilizada nesses ensaios, sendo que no caso da dureza HRA utilizou-se
um fundo de escala de 10%.

3.4.4.3 Ensaio de “impressao de esferas”

A mesma célula de carga de 1.000 kgf, utilizada para a dureza HRG, foi usada neste ensaio,
sendo a profundidade de penetragio determinada pelo deslocamento registrado pelo LVDT da
maquina de enmsaios MTS. A velocidade de deslocamento de 0,010 mm/s foi adotada no

carregamento durante o ensaio de IE. Para iniciar a execucao do o ensaio foi preciso aplicar uma
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pré-carga de aproximadamente 1 kgf, definida pela resposta do equipamento a aplicagio da
menor pré-carga possivel. Apesar de ser indicada a execugdio desse ensaio com controle de
deslocamento, utilizou-se o controle de carga no descarregamento, sendo os descarregamentos
feitos em quatro segundos, independente do nivel de carga. Adotou-se o valor de 60% da carga
do carregamento anterior (P) para o descarregamento parcial (Pf). A Tabela 3.6 mostra o ciclo de
carregamento adotado nesse ensaio, e a Figura 3.7, um exemplo desse ciclo para a condigiio CO
ensaiada a temperatura ambiente. O calculo dos parmetros do ensaio foi feito com base na
revis3o descrita no Capitulo 2 deste trabalho, sendo que somente foram feitas as analises para a
determinac@o do limite de escoamento e do limite de resisténcia a tragdao. Foram considerados

somente os ciclos de carregamento nameros 2, 4, 6, 8 e 10 (Tabela 3.6).

Tabela 3.6- Ciclo de carregamento e descarregamento nos ensaios de IE.

Ciclo Carregamento até (P) Carregamento * Descarregamento até (Pf)  Descarregamento **

7 = | kef (pré carga) manual e ——

i i5 kgf 0,010 mm/s 9 kaf 1.5 kefls
2 30 kgf 0,010 mm/s 18 kef 3,0keffs
3 45 kef 0,010 mm/s 27 kef 4.5 keffs
4 60 kef 0,010 mm/s 36 kaf 6,0 kefls
3 75 kgf 0,010 amvs 45 kef 7,5 kefls
6 90 kgf 0,010 mum/s 54 kef 9.0 keffs
7 105 kgf 0,010 mm/s 83 kef 10,5 kefls
& 120 kaf ,010 mm/s T2 kgt 12,0 kefis
9 135 kef 0,010 mmv/s 81 kgf 13,5 kef/s
19 150 kef 0,010 mam/s 90 kegf 15,0 ketfs
1 152 kgf 0,010 /s 10 kef 15,0 keffs

Obs: * Carregamento com controle de deslocamento; ** Descarregamento com controle de carga.

180 H 1 1

Curga {(kgf)

9 4 T 7

‘tempo (5)
Figura 3.7- Ciclo de carregamento (carga x tempo) no ensaio de [E.

80



Capitulo 4

Resultados e Discussao

4.1 Consideragoes preliminares

Inicialmente sera apresentada, no item 4.2, a analise microestrutural do material, dividida
pelas varias técnicas utilizadas. Em seguida, no item 4.3, sera feita a avaliagio dos mecanismos
de fratura, incluindo uma analise sobre o fendémeno das separagdes. No item 4.4 sera anaiisado o
comportamento mecanico do material. Por fim, no item 4.5 serdo feitas algumas consideragdes
sobre a sensibilidade dos pardmetros calculados para as propriedades mecénicas em relacdo a
influéneia da porcentagem de fases frageis e da temperatura de ensaio. Os itens serdo discutidos a
medida que forem sendo apresentados e, as vezes, novamente quando da apresentagido do item

segumnte.
4.2 Analise microestrutaral

Antes de iniciar a analise microestrutural propriamente dita, convém relatar que o PRE do
material utilizado € igual a 36, considerando a andlise quimica mostrada na Tabela 5.1 ¢ 2
Equacfio 2.1 para o seu calculo (com um fator k = 16 para o nitrogénio), portanto estando de

acordo com o estabelecido para essa classe de ago inoxidavel duplex.

Vale ressaltar também que todas as figuras onde sdo apresentadas micrografias ou

superficies da fratura, se ndo for dito nada em contrario, s@o relativas & observagio do plano L do
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material com a direg@io T na horizontal e a direcio S na vertical. As que nfio estiverem nessa
configuragdo serdo definidas apropriadamente. As fotos obtidas no MEV para as condiges
analisadas estdo identificadas pela nomenclatura da condicdo (C1 a C3) seguido do niimero do
corpo de prova utilizado na andlise, sendo que no case da condicdo CO as fotos trazem a

identificacfo S, que representa solubilizada.
4.2.1 Microscopia Otica (MO)

As Figuras 4.1 ¢ 4.2 apresentam as microestruturas do material solubilizado (condiciio C0)

obtida pelo ataque com KOH eletrolitico e dcido oxalico, respectivamente.

Figura 4.1- Matenal na condi¢do CO, ataque KOH eletrolitico.
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Figura 4.2- Material na condi¢do CO0, ataque acido oxalico eletrolitico.

Observa-se, nas Figuras 4.1 e 4.2, que a microestrutura apresenta-se livre de precipitagdes ¢
que, em Varios campos observados, também foram encontradas poucas inclusdes. As analises das
inclusdes encontradas serdo apresentadas no item 4.2.2. Trata-se de uma microestrufura
caracteristica de agos inoxidaveis duplex trabalhados, sendo composta por uma matriz ferritica ¢
por ilhas de austenita, estando alongada na dire¢do de laminagfo. Os dois ataques revelaram o
contorno das fases ferrita e austenita, sendo nos dois casos a fase mais escura a ferrita e a mais

clara a austenita.

A Figura 4.3 mostra uma micrografia obtida também com ataque por acido oxalico para a
condigdo CO, sendo que em algumas regides a austenita apresenta maclas de recozimento, tendo
essa observagdo sido feita com a utilizacfio dos recursos de luz polarizada no microscopio 6tico.
Essa foto ¢ semelhante 4 apresentada por IACOVIELLO et ol [1999] para um ago do tipo 2205

na condicdo solubilizada.
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Figura 4.3- Material na condi¢do C0, ataque 4cido oxalico eletrolitico.

As Figuras 4.4 e 4.5 mostram, respectivamente, g microestrutura da condigiio envelhecida
(2 obtida por atague com KOH eletrolitico e acido oxalico eletrolitico, onde se observa uma fase,
na cor escura, adicional as fases ferrita e austenita. Apesar do ataque ser colorido, essas fotos
foram feitas em preto e branco. Nos dois casos, a fase mais clara & a austenita, a fase
intermediaria a ferrita, sendo as fases precipitadas reveladas na cor escura. Considera-se que fases
precipitadas possam ser, pelos tratamentos térmicos realizados no material ¢ pela resposta aos
ataques utilizados, fases intermetalicas, principalmente Sigma e Chi, e também peguenos

carbonetos e nifrelos,

As Figuras 4.6 ¢ 4.7 mostram, respectivamente, a microestrutura da condiciic C4 obtida por
ataque com KOH eletrolitico com observagio dos planos T e S. Observa-se a austenita revelada
na cor branca, a ferrita na marrom e as fases precipitadas na cor mais escura. Nota-se, nas Figuras
44,45, 46 ¢47, que a precipitagBo das fases no envelhecimento ocorre principalmente nos

contornos de oy, conforme citado por NILSSON [1992].
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fases precipitadas

Figura 4.4- Maternial na condigdo C2, ataque KOH eletrolitico.

Figura 4.5- Material na condig@o C2, ataque acido oxalico eletrolitico.




Figura 4.6~ Material na condicic C4, ataque KOH eletrolitico, observagio do plano T, estando a
diregdo L na horizontal ¢ a dire¢do S na vertical.

Figura 4.7- Material na condigdo C4, ataque KOH eletrolitico, observacio do plano 8, estando a
direcdo L. na horizontal ¢ a direcdio T na vertical.
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Para a quantificacdo da fracio volumétrica (FV) das fases presentes, conforme mostra a

Tabela 4.1, foi considerado que as fases atacadas sdo as fases intermetalicas precipitadas,

desprezando os carbonetos e nitretos que, nessa situacdo, normalmente possuem dimensfes

reduzidas, apresentando o valor das fases atacadas como a soma da FV das fases ¢ mais 3. A

caracterizacdo dessas fases serd confirmada nos proximos itens deste capitulo.

Tabela 4.1- FV das fases presentes no ago duplex do tipo 2205 pela utilizagio de dois reagentes ¢

observacgio nos trés planos (%).

Ataque eletrolitico utilizado

Condi¢do Fase KOH Acido oxdlico
Plano L Plano T Plano S Plano L
Ferrita 56,09 + 2,96 54,71 £3,78 54,10 £ 5,50 -
(55,73) (55,64) (55,05)
co Austenita 44,56 + 2,93 43,61 £ 3,49 44 18 £ 6,70 e
(44,27} (44,36} {44.95)

Sigma + Chi o e e m——

Ferrita 52,75 —- e ——

i Austenita 46,30 +£ 3,20 e e sanm
Sigma ~ Chi 0,95 0,54 ———- e 0,81 +0,28

Ferrita 50,23 49,88 49,54 —

2 Austenita 4798 £ 2,31 47771 £ 4,18 48,07 £ 6,45 e
Sigma ~ Chi 1,79 + 0,85 2,41 + 0,83 2,39 +0,62 1,62 + 0,60

Ferrita 48,63 - — e

C3 Austenita 4784 +3728 e —— ———-
Sigma + Chi 3,53+ 1,15 — - 3,45+ 1,14

Ferrita 4530 45,51 45,48 J—

C4 Austenita 4954 + 2 48 4911 +4.28% 49 50 + 5,34 —
Sigma + Chi 516 1,74 538195 5,02£132 544174

Ferrita 38,64 - - —

Cs Austenita 5056 +283 - i —
Sigma + Chi 10,40 +2,57 - e 10,99 £ 3,09

Qbs: 1. Qs valores da FV foram apresentados como a média + o desvio padrdo; 2. Os valores enire parénfeses na
condiciio CO representam os valores normalizados para 100 %; 3. —-- andlises niio realizadas.
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Observa-se na Tabela 4.1 que a FV das fases praticamenie ndo variou na medigio em
diferentes planos, sendo a maior diferenga encontrada para as fases precipitadas na condigio C2.
Convém ressaltar que uma foto especifica pode nio refletir a fragdo volumétrica do material. Isso
¢ devido a observagio de que a precipitacio de fases secundarias ocorre em bandas e ndo
uniformemente distribuida por toda a amostra, sendo que isso explica uma maior dispersdo dos

valores medidos em algumas situagdes.

Para as correlagbes das propriedades com a quantidade de fases fragilizantes precipitadas,
sera utilizado, como valor para cada condigio microestrutural, a média entre os valores médios
encontrados com os ataques de KOH e acido oxalico eletrolitico, mostrados na Tabela 4.1,
considerando a analise do plano L do material. Esse valor representa, apesar da pouca diferenga
encontrada entre as medidas feitas com os dois reagentes, uma média mais abrangente para a FV
dessas fases intermetalicas, quando analisada por MO. A Tabela 4.2 apresenta esses valores que
serdo considerados como sendo os valores para as FV das fases intermetalicas precipitadas nas
correlagbes com outros pardmetros analisados no trabalho. Essa definicio da metodologia
utilizada para a obtengdo do pardmetro microestrutural a ser comparado com as propriedades
mecanicas € importante se forem observadas as conclusdes de POHL [1995]. Em seu trabalho,
POHL [1995] concluiu que correlagdes entre microestrutura e propriedades do material somente
podem ser estabelecidas se uma técnica individual de medida é aplicada, sendo que ¢le baseou
sua conclusdo nos diferentes resultados que obteve para o calculo da fragdo volumétrica de ferrita
em um ago inoxidavel duplex por meio de trés técnicas diferentes, sendo elas: (a) analise
quantitativa de imagens com a amosira atacada com o reagente de Beraha II; (b) medidas

magnéticas; (c¢) difra¢do de raios X

Tabela 4.2- Fragio volumétrica média das fases precipitadas nas diversas condi¢oes (%).
Condicdo co Ci Cc2 C3 CH C3

FVic+ g 0 0,88 1,71 3,49 5,30 10,70

A Figura 4.8 mostra a evolugio da FV das fases com o aumento no tempo total de
tratamento, representado pelas condigdes de CO (inicial solubilizada) a C5. Esse grafico foi feito
com base nos valores médios mostrados na Tabela 4.1 para o plano L com ataque KOH

eletrolitico. Observa-se, como era de se esperar, uma diminuigdo da porcentagem de ferrita e um
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aumento tanto da porcentagem das fases precipitadas guanto da austenita. A austenita aumenta
em fungdo da diminuicio dos elementos ferritizantes na ferrita ao redor da fase Sigma, sendo que
essa ferrita empobrecida de Cr e Mo transforma-se em austenita secundaria. Graficos similares ao

da Figura 4.8 sfio apresentados por alguns pesquisadores, como LI ef al. [1994], por exemplo.
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Figura 4.8- Grafico mostrando a evolucdo da FV das fases com o aumento no tempo total de
tratamento.

4.2.2 Microscopia Eletrénica de Varredura (MEV)

A analise microestrutural por meio do MEV foi feita utilizando imagens de elétrons
secundarios, retroespalhados ¢ andlise da composi¢io pela AED. A Figura 4.9 mostra uma foto
obtida por meio da imagem de eiétrons retroespalhados para a condigdo C4, observando o plano
L do material, em que se verifica basicamente todos os elementos microestruturais encontrados
no material, para as diversas condigdes, sendo a fase Chi a mais clara (branca), a fase Sigma nfio
tdo clara quanto a Chi, aparecendo na cor cinza bem clara, a austenita na cor cinza (mais escura
que a Sigma porém mais clara que a ferrita) e a ferrita aparecendo como um cinza escuro. Além
das fases ¢ e y, observa-se na Figura 4.9 a presenga da austenita secundaria (y2), com a mesma
cor da austenita prévia, e também alguns pequenos precipitados pretos em interfaces prévias de
afy, que podem ser carbometos ou nitretos (principaimente os carbonetos do tipo Mx»Cs e o

nitreto Cr:N, em fungio do tratamento térmico realizado e com base na revisdo bibliografica
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apresentada). Esses pequenos carbonetos ou nitretos niio foram caracterizados devido justamente
as suas reduzidas dimensdes e quantidade, que impossibilitaram bons resuitados com as técnicas
de caracterizag@o utilizadas neste trabalho. Por Gltimo, a Figura 4.9 apresenta também duas
inclusdes no canto inferior esquerdo. A observa¢io da foto da Figura 4.9 sugere o crescimento de
vz @ partir da precipitagdo de carbonetos do tipo “larva” no contorno prévio de o/y e também nas

saliéncias de fase Sigma, conforme apresentado por LEE er a/. {1999] (Figura 2.5 do Capitule 2).

Figura 4.9- Material na condigdio C4, observaco por elétrons retroespalhados em amostras
somente polidas.

A Figura 4.10 apresenta também uma imagem obtida por elétrons retroespalhados em uma
superficie polida para a condigiio C5, onde se pode observar em detalhe uma regifio de fase &

com v, intermeada,
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Figura 4.10- Material na condigdo C5, observagiio por elétrons retroespalhados em amostras
somente polidas.

As analises das composi¢des por meio da AED para as fases presentes e para o material no
geral sdo apresentadas na Tabela 4.3, Esses valores foram obtidos por meio de andlises feitas em
amostras somente polidas. A analise quimica geral foi feita conforme item 3.2.2 com base em 10
medicdes. As demais analises foram feitas pontualmente, sendo os pontos definidos pela
observacio da imagem gerada por elétrons retroespalhados. Procurou-se fazer as medigbes na

regido central de fases com maiores dimensdes, para se evitar a interferéncia das fases adjacentes.

Pela observacdo dos valores da Tabela 4.3, verifica-se a tendéncia de partigdo dos
elementos ferritizantes e austenitizantes, sendo observado mais Cr, Si e Mo na ferrita ¢ mais Ni e
Mn na austenita. Qutra observagdo importante que se pode fazer, diz respeito aos teores de Mo
das fases Sigma e Chi. Os valores desses teores estdo em concorddncia com os apresentados na
Tabela 2.4, especialmente com os valores apresentados por JACKSON & MATTHEWS [19591]
(7,3% Mo para o ¢ 13,98% Mo para y) e JACKSON et al. [1993] (7% Mo para ¢ ¢ 14% Mo para
v} para um ago SAF 2203, confirmando assim a caracterizacdio dessas fases. O teor de Cr
apresenta-se maior para a fase ¢ do que para a ¥, assim como na Tabela 2.4. Os valores para a

fase Chi apresentam um maior desvio-padrdo pelo fato dessa fase apresentar-s¢ com menores
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dimensdes, o que mplica uma maior interferéncia das fases adjacenies na analise pontual pela
AED.

Tabela 4.3- Analise da composicdo quimica das fases presentes no ago moxidavel duplex UNS
531803 por meio de AED em amostras somente polidas (% em DESO).

FElementos quantificados por AED no MEV (% em peso) *

Fase
Fe Oy Ni Mn Si Mo
Geral ! 65,62 £ 0,54 2413+ 014 48212027 212 +623 0,44 £0,12 284+026
Ferrita® 64,75 £ 0,53 26,29 x20,33 32314031 1,91 £0.20 0,53 0,08 3,29£0,38
Austenita’ 56,38 £ 0,73 2246+ 0323 6,08 £0,30 227+033 045 +004 23540723
Sigma y 536,53 £ 0,80 30,46 £0,33 2,83+02 1,99 x£0,22 0,65+ 0,09 7.54 £ 053
Chi’ 33,92+ 1,41 26,18 £ 0,97 2,72+0352 206021 0,66 £ 0,07 14,45+ 1,59

Obs:  * Meédia + o desvio padrde; ' Procedimento descrito no item 3.2.2 (19 medigdes); = (6 medicdes); ° (7
medigBes); * (13 medigies); * (9 medices).

A Tabela 4.4 mostra a analise da fracio volumétrica das fases Sigma e Chi fettas por meio

da observagio de imagens de elétrons retroespalhados no MEV,

Tabela 4.4- FV das fases ¢ e y, presentes no aco duplex do tipo 2205 pela observacio de imagens
de ¢létrons retroespalhados no MEV (%)

Coendicdo i MO
Sigma Chi Sigma + Chi Sigma -~ Chi
o i) 0 0 0
/ 0,38 £0,35 0,15+ 0,09 0,73 0,88
2 1,74+ 0,58 0,46 +0.21 2,20 1,71
C3 49G+291 0,83 +0,44 5,73 3,49
4 6,21 +£3,57 0,62 0,258 6,83 530
5 6,13 =238 0,70 + 0,20 6,83 10,70

Observa-se a predomindncia da fase Sigma na precipitacio, o que esta de acordo com o
exposto por NILSSON [1992], que cita que a fase y estd usualmente presente em menores
quantidades que a fase o. O alto desvio padric encontrado ¢ devido provavelmente a precipitacio

bandeada e ao baixo numero de aquisi¢des feitas, ou seja, dez aquisicdes para cada condicio. Das
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condigdes C1 a C4, as analises por MO ¢ MEV apresentam a mesma tendéncia de aumento de
fases precipitadas com o aumento do tempo de tratamento. Valores um pouco superiores para C2,
C3 e C4 pela andlise por MEV em relacio a MO sdo observados. Esses resultados estdo de
acordo com o observado por POHL [19595], ou methor, que diferentes técnicas de analise podem
fornecer valores diferentes para um a medi¢o especifica. A Figura 4.11 apresenta duas fotos,

sendo uma feita por meio de elétrons secundarios e a outra por meio de elétrons retroespalhados.

(@)

(b)

Figura 4.11- Material na condigiio C2, observagdo em amostras somente polidas, (a} eletrons
secundarios {b) elétrons retroespathados.
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A Figura 4.11 mostra uma inclusdo observada por meio de elétrons secundarios ¢ por meio
de elctrons retroespalhados. As inclusdes do material, geralmente esféricas, quando anaiisadas
por meio de AED apresentam-se ricas em aluminio ou aluminio com um pouco de calcio.
Provavelmente trata-se de oxidos de aluminio, considerando gue o oxigénio ndo ¢ detectado pela
analise feita (elementos leves, com nimeros atdmicos menores que onze, normalmente ndo sio

detectados por essa técnica [PADILHA & AMBROZIO F., 1985]).

4.2.3 Difraciio de Raios X

As Figuras 4.12 e 4.13 mostram os difratogramas para as condicdes de CO e C5,
tespectivamente, plotados para o dngulo de varredura (20) entre 40 e 80 graus. Observam-se 0s
picos caracteristicos para as fases ferrita e austenita, marcados nos difratogramas das Figuras 4.12
¢ 4.13. Os difratogramas das condiges C1, C2 e C3 foram similares ac da C0, sendo somente
para as condi¢Oes C4, & principalmente a C5, observados alguns picos adicionais. A Tabela 4.5
mostra picos adicionais aos da condigiio CU detectados pelo equipamento utilizado, sendo esses
numerados no difratograma da Figura 4.13 (condicio C5). A Tabela 4.5 indica também as

condi¢les microestruturais do material em que eles foram detectados.
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Figura 4.12- Difratograma da condigfio CO (A = austenita e F = ferrita).
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Figura 4.13- Difratograma da condig@o C5 (1 a 7 = picos adicionais as fases o € ).

Tabela 4.5~ Picos adicionais aos da C0 detectados em relacdo ao dngulo de varredura (20).

Andlise realizada Dados das fichas JCPDS
Pico  Condicdo 28 medido Fase 28 Intensidade hkl
! C3 42 465 o - FeCr 42,479 160 410
C4 42475 o - FeCrMo 42422 100 —
Cs 42,510 o - FeMo 42,5066 50 202
2 C3 45915 < - FeMo 435,960 50 331
k) C2 47 020 o - FeCr 47,137 160 411
C3 47,060 o - FeMo 47,019 20 222
C4 47,045
) 47,010
4 C5 76,705 o - FeCr 76,588 10 330
o - FeCrMo 76,807 3 —
5 Cs 77,540 o - FeCrMo 77,697 5 641
& Cl 78,170 o - FeCr 78,074 20 333
C2 78,105
C3 78,200
C4 78.235
C3 78.203
7 C5 78,465 o - FeCrMo 78,534 20 721




A presenca de fase Sigma no material tratado pode ser verificada pelo aparecimento de
alguns picos adicionais caracteristicos de fase Sigma, principalmente para a condicdo C5. Isso se
deve a maior porcentagem de fase ¢ nessa condi¢do, que segundo a andlise por meio da
microscopia Optica chega a aproximadamente 10%, considerando que a maior parte da fracio
medida para as fases intermetalicas ¢ de fase Sigma. A presenca da fase Chi ndo foi definida por

essa tecrica, provavelmente pela menor fragio volumétrica.

4.2.4 Medida de Fases Magnéticas - Ferritoscopia

Com o objetivo de verificar uma tendéncia de aumento do alongamento no ensaio de tragio
com a diminui¢do da temperatura de ensaio, conforme apresentado no item 4 4.1, especialmente
um significativo aumento do alongamento uniforme para as condigbes Cl, C2 e C3 na
temperatura de -90°C, foram feitas medigdes da fragio volumétrica de fase magnética em
amostras retiradas da se¢éo util de corpos de prova de tragio Tompidos, para as condigdes CO ¢
C2 ensaiadas a +24°C e -90°C. Os valores obtidos estio apresentados na Tabela 4.6. A hipdtese
para esse aumento do alongamento, que serd melhor discutido no item 4.4.1, € que ele pode ser
devido & plasticidade induzida pela transformaciio martensitica da austenita durante a
deformacdo, semelhante ao apresentado por BOTSHEKAN et al. [1997] para um ago austenitico,
e considerando que ocorre transformacgfio da austenita em martensita induzida por deformacio
nos acos duplex do tipo 2205 em baixas temperaturas, como descrito por HE et @l [1999]. Na
analise feita, apresentada na Tabela 4.6, associa-se 0 magnetismo a presenga das fases ferrita e
martensita o, sendo desse modo um aumento do magnetismo entre as amostras que foram

deformadas em diferentes temperaturas associado a transformacéo da austenita em martensita o’

Especificamente para melhor compreensdo do comportamento do alongamento do aco
duplex em baixas temperaturas foram utilizados dois materiais auxiliares na condi¢cdo
solubilizada, sendo um ago AISI 430 totalmente ferritico ¢ um ASTM F13% totalmente
austenitico. No caso do austenitico, ASTM F138, também foram feitas analises no ferritoscopio
para amostras de corpos de prova ensaiados a +24°C e -90°C. Os valores encontrados para o aco

austenitico também estilo apresentados na Tabela 4.6. As composicdes quimicas estabelecidas nas
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normas desses matenais auxiliares ¢ a analise realizada sfo apresentadas no Anexo II, assim
como as propriedades mecanicas obtidas nos ensaios de tragio realizados com esses materiais nas

quatro temperaturas de ensaio utilizadas neste trabalho.

Tabela 4.6- Resultados das medidas no ferritoscopio (FV de fases magnéticas em %).

Condigdo  Temperaturana  Amostra Minimo Maximo Média Desvio
deformacdo por padrdo
tracdo
Co 297K (+24C) 1 26,6 31,2 28,8 1,4
2 270 31,0 287 i1
3 275 30,6 29,3 0,82
183K -90C) i 27.5 30,9 29,3 0,98
2 26,4 31,6 29,4 1,4
3 28,7 31,5 30,0 0,89
C2 297 K (+24C) I 232 24,0 23,5 0,33
2 20,5 251 234 1,3
3 22,2 23,7 233 0.45
IE3 K (-90C) 1 25,2 28,0 26,6 0,99
2 28,0 30,9 293 0,94
3 253 33,0 30,9 2,3
ASTM 297 K (+24C) I 0 0 0 0
F138 2 0 0 0 ]
183K (-90C) i L3 2,0 1,8 0,22
2 L3 1,4 1.4 0,06

Obs: Foram feitas 10 medidas para cada amostra.

A dispersdo nas medidas observadas na Tabela 4.6 para uma mesma condigio pode ser, em
parte, atribuida ao local de retirada das amostras. Isso se deve ao fato dos corpos de prova
estarem rompidos, desse modo ndo refletindo necessariamente amostras com exatamente a
mesma deformagio uniforme para uma mesma condicio. A menor fragdo de fase magnética na
condi¢io C2 deformada a +24 °C em relagdo a CO ensaiada na mesma temperatura, deve-s¢ a
menor fragio de ferrita na condicdo C2 devido & precipitagio de fases intermetalicas, o que pode
ser verificado na Tabela 4.1 ou Figura 4.8. Apesar de ndo constarem da Tabela 4.6, amostras nio
deformadas das condigdes CO e C2 foram também ensaiadas no ferritoscopio, obtendo-se como
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resultados meédios para fragdes de fases magnéticas os valores de 47,5% e 39.5%,
respectivamente, o que confirma a menor fragdo inicial de fase magnética na condigdo C2.
Observa-se que a condigdo CO nfo apresentou diferenca significativa do volume de fases
magneticas nas diferentes temperaturas de ensaio, ao contrario da condi¢iio C2 que apresentou
um aumento da fragdo de fase magnética na amostra deformada a —-90°C em compara¢io com a
ensaiada a +24°C. O ago inoxidavel austenitico ASTM F138 utilizado como material auxiliar
apresentou um pequeno magnetismo na condigdo ensaiada a ~90°C, ao contrario da condigfio

ensaiada a +24°C que ndo apresentou nenhuma fracio de fase magnética.

4.2.5 Microdureza Vickers como parimetro de caracterizacio microestrutural

A Tabela 4.7 apresenta os valores para microdureza Vickers das fases o e Y para o aco

duplex nas condig¢des microestruturais analisadas no trabalho.

Tabela 4.7- Microdureza Vickers das fases o e y do aco 2205 nas varias condigdes (HV o).

Condig¢do microestrutural
o Cl C2 3 C4 C3
Ferrita 273,6 +25,5 2786 +21,5 27441232 26884235 272,14204 2745+202
Austenita 2673251  271,6+20,]  2698+327 2690+254 27004227 2675+ 188

Fase

Observa-se que ndo houve alteragiio significativa da microdureza Vickers do material,
independentemente da precipitagdo de fases fragilizantes. Nota-se, na Figura 4.14, que as
mmpressdes foram feitas nas fases ferrita e austenita, sem interferéncia das fases precipitadas.
Pode ser que maiores fragSes volumétricas de fases precipitadas ou impressdes maiores, feitas
com cargas maiores, sofram interferéncia das fases frageis precipitadas, sendo nesse caso
verificado um aumento do valor da dureza com a precipitagio das fases frageis. Considerando a
metodologia utilizada neste trabalho, alteragdes significativas nas microdurezas das fases ferrita e
austenita poderiam ser esperadas se existissem alteraces de elementos substitucionais ou

intersticiais nessas fases que justificassem um endurecimento por solugo sélida, por exemplo.
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(2) impressao

(b)

Figura 4.14- Impressdes de microdureza Vickers (HV ), sendo: (a) na fase «; (b) na fase v.

A Tabela 4.8 mostra a microdureza Vickers das fases o e y para amostras da condigdo CO
deformadas no ensaio de tracfo nas temperaturas de +24°C e -90°C, além da sem deformacio.
Pode-se observar pela analise da Tabela 4.8 que a austenita experimenta um maior endurecimento
do que a ferrita, independente do nivel de deformacfo ou temperatura de ensaio. Isso reflete a

maior capacidade de encruamento da fase austenita (possul um maior expoente de encruamento
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do que a ferrita), estando de acordo com o apresentado por POHL [1994] para a variagdc da

dureza das fases o ¢ v apés deformacio.

Tabela 4.8- Microdureza Vickers das fases o ¢ v da condigdo CO com e sem deformagio (HV o).

£ Condicdo CO Condicdo CU deformada no ensaio de tragdo
e sem deformacio 297 K (+24C) 297K (+24C) 183 K (-90C)
Ferrita 2736+£255 29351262 28741363 30031284
Austenita 2873 +3251 3428291 334014356 3273+279

4.3 Avaliacho dos mecanismos de fratura

Antes de se iniciar a avaliacdo dos mecanismos observados nas superficies de fratura, seriio
apresentadas nas Figuras 4.15 (a e b) ¢ 4.16 duas imagens obtidas por elétrons retroespalhados e
uma por elétrons secundarios no MEV em uma segiio localizada na regifio Gtil dos corpos de
prova de tracdo, especificamente na estricgdo, sendo essa se¢io longitudinal e no centro do corpo
de prova. A horizontal equivale a diregfio da aplicacio da carga, que coincide com a direcdo L. O
exato plano da foto ndio pode ser estabelecido, sendo que trata-se de um plano perpendicular a
superticie de fratura. Essa amostra foi retirada de um corpo de prova da condicdo C4. Observa-se
pela analise das Figuras 4.15 e 4.16 que as fases Sigma e Chi fraturam perpendicularmente 2
dire¢o de aplicagdo da carga, formando assim pontos de concentragio de tensdes, sendo essa
uma explicagio para o efeito fragilizante dessas fases intermetalicas. Pode também ser observado

na Figura 4.15 a nucleagio de um alvéolo em uma inclusfo.

A seguir, no item 4.3.1 serfio apresentados aspectos gerais dos micromecanismos de fratura
observados nas superficies de fratura dos ensaios de tracio, tenacidade & fratura e impacto
Charpy e posteriormente no item 4.3.2 uma analise das caracteristicas das superficies de fratura
relacionadas ao fendmeno das separagdes. Todas as superficies de fratura coincidem com o plano

L do material.
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(a)

(®)

Figura 4.15- Imagem de uma se¢do longitudinal na regifio da estricgio de um corpo de prova de
tracdo da condigdo C4, sendo: {(a} elétrons secundarios, (b) elétrons retroespathados. A diregiio de
aplicacdo do carregamento (dire¢fio L} coincide com a horizontal.
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Figura 4.16- Imagem de uma se¢do longitudinal na regifio da estricdo de um corpo de prova de
tragdo da condigdo C4 obtida elétrons retroespalhados. A direcfio de aplicagiio do carregamento
(dire¢o L) coincide com a horizontal

4.3.1 Micromecanismos de fratura

As Figuras 4.17 e 4.18 mostram, respectivamente, superficies de fratura dos corpos de
prova de tragdo para a condi¢do CO ensaiada a +24°C e C5 ensaiada a -90°C. Observa-se na
Figura 4.17 (CO a +24°C) que a superficie de fratura apresenta-se com caracteristicas diicteis
(alvéolos) ao contrario da superficie de fratura mostrada na Figura 4.18 {(C5 a -90°C) que se
apresenta mais fragil com algumas facetas de clivagem. Foi observado, para 0s corpos de prova
de tragéo, que os micromecanismos de fratura tendem a adquirir caracteristicas frageis, passando
de completamente ducteis (“dimples™) para com aspectos de fragilizacdo (alvéolos e clivagem),
com a diminuicdo da temperatura ou com o aumento da fracio de fases intermetalicas. Isso
tambem foi veriticado para os corpos de prova de tenacidade a fratura, como mostra as Figuras
4.19 ¢ 4.20, e para os de impacto. Contudo, os corpos de prova de tenacidade & fratura e mpacto
apresentaram superficies de fratura com caracteristicas mais frageis do que os de tracio, devido
as diferencas nos estados de tensdes ¢ taxa de deformacio desses ensaios. Essas observagdes
estdo de acordo com o apresentado por ERAUZKIN & IRISARRI [1991] e DHOLHY er o/,
[1996] para o efeito da temperatura ¢ por VERHAEGHE er /. [1997] ¢ WILMS e . [1991]
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para o efeito das fases intermetalicas precipitadas. Esses pesquisadores assoclam a clivagem a

fase ferrita.

Figura 4.17- Superficies de fratura dos corpos de prova de tragdio para a condigdo CO ensaiada a
+24°C, Observagio do plano L.

Figura 4.18- Superficies de fratura dos corpos de prova de tragdo para a condigdo C3 ensaiada a -
90°C. Observagio do plano L.
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Figura 4.19- Superficies de fratura dos corpos de prova de tenacidade & fratura para a condicdo

CO ensaiada a +24°C. Observagio do plano L, com diregfio de propagagio da trinca (T) na
vertical e dirego S na horizontal.

Figura 4.20- Superficies de fratura dos corpos de prova de tenacidade a fratura para a condicdo

C5 ensaiada a -50°C. Observagio do plano L, com diregdo de propagagio da trinca (T) na vertical
e direcdo S na horizontal.
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As pequenas trincas observadas na Figura 4.20 foram relacionadas as fases intermetalicas,
especialmente fase Sigma, por meio de andlises pontuais por AED, sendo o teor de Mo utilizado
nessa identificacio. A Figura 4.21 mostra uma fractografia para um corpo de prova de tenacidade
a fratura da condigio C5 ensaiado a +24°C em que se observa uma dessas fases intermetalicas
trincadas, sendo que nesse caso especifico a andlise por AED apresentou, para porcentagem em
peso, 30,6%Cr, 56,1%Fe, 8,0%Mo e 5,3% para os outros (Ni, Mn ¢ Si). Essas fases trincadas

confirmam o efeito de concentradores internos de tensdes.

Figura 4.21- Superficies de fratura dos corpos de prova de tenacidade a fratura para a condi¢do
C5 ensaiada a +24°C. Observa¢do do plano L, com direglio de propagac¢do da trinca (T) na
vertical e diregdo S na horizontal.

A Figura 4.22 mostra uma superficie de fratura para um corpo de prova de impacto Charpy
da condi¢io C4 ensaiado a -90°C em que se observa uma superficie com caracteristicas bastante
frageis ¢ com uma inclusdo em detalhe, tendo sido essa incluso analisada por AED e verificado

tratar-se de uma inclusdo a base de Al com um pouco de Ca.
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Figura 4.22- Superficies de fratura dos corpos de prova de impacto Charpy para a condigiio C4
ensaiada a -90°C. Observa¢io do plano L, com dire¢io de propagacfo da trinca (T) na vertical e
direcdo S na horizontal,

4.3.2 O fendmeno das separacbes (delaminacio)

Observa-se que a ocorréncia do fendmeno das separagBes no ago inoxidavel duplex
analisado esta relacionada a diminuigiio da temperatura de ensaio ou & precipitacio de fases
intermetdlicas fragilizantes, sendo que para as condigdes microestruturais e temperaturas
analisadas neste trabalho somente ndio foi observado esse fendmeno nos corpos de prova de
trac#o da condi¢io CO ensaiados a +24°C, -20°C e -50°C e nos de tenacidade a fratura ensaiados
a +24°C ¢ alguns a -20°C. Isso pode ser observado nas Figuras 4.23, 424, 425,426 ¢ 427, que
apresentam superficies de fratura de corpos de prova de tragdo com baixo aumento (20 vezes),
respectivamente, para a condigdo CO ensaiada a +24°C, -20°C e -90°C ¢ para a Cl a +24°C e C3
a ~50°C. Nota-se também a diminui¢do da redugfio de 4rea com a diminuigio da temperatura
(Figuras 4.23, 4.24 ¢ 4.25) ¢ com a precipitacdo de fases intermetdlicas (Figuras 4.23 e 4.26) ou
pela agdio combinada dessas duas varidveis (Figuras 4.23 e 4.27). Nos ensaios de tenacidade a
fratura ¢ impacto, observa-se também que o fendmeno das separacfes esta associado ao
abaixamento da temperatura de ensaic e ao aumento da fracfio de fases intermetalicas

precipitadas, sendo que nesse caso, o numero das trincas perpendiculares ao plano de fratura
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(separagOes) aumenta com a diminui¢io da temperatura (de +24°C para ~90°C) ou com o
aumento da fragio de fases intermetalicas (de CO para C5). Isso pode ser observado, para os
corpos de prova de tenacidade & fratura, nas Figuras 4.28 (CO ensaiada a +24°C), 4.29 (CO
ensaiada a -50°C), 4.30 (CO ensaiada a -90°C), 4.31 (C1 ensaiada a -20°C), 4.32 (C1 ensaiada a -
90°C) e 4.33 (C4 ensaiada a -90°C).

Figura 4.23- Superficie de fratura de um corpo de prova de tragio da condi¢do CO ensaiado na
temperatura de +24°C.

Essas observagdes de que as separagles aumentam com o abaixamento da temperatura ou
com o aumento da porcentagem de fases intermetalicas, estdo de acordo com o exposto por
ERAUZKIN & IRISARRI [1991] e JACKSON & MATTHEWS [1991]. Nos corpos de prova de
tenacidade a fratura utilizados para a analise fractografica foram feitas pos-trincas de fadiga apos
o encerramento do ensaio para separar melhor a regifio ensaiada da regifio fraturada apds o
término do ensaio de tenacidade a fratura. A ruptura final foi feita pela utilizagfio de uma carga de
choque nos corpos de prova de tenacidade a fratura resfriados a -196°C, rompidos desse modo

com o (nico objetivo de separar os corpos de prova em duas partes.
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Figura 4.24- Superficie de fratura de um corpo de prova de tragdo da condigio CO ensaiado na
temperatura de -20°C.

Figura 4.25- Superficie de fratura de um corpo de prova de tragio da condi¢io CO ensaiado na
temperatura de -90°C.
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Figura 4.26- Superficie de fratura de um corpo de prova de tragio da condigdo C1 ensaiado na
temperatura de +24°C.

Figura 4.27- Superficie de fratura de um corpo de prova de tragdo da condigdo C3 ensaiado na
temperatura de -50°C.
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Ruptura apds o ensaio

Pés-trinca |

BN Pré-trinca

Figura 4.28- Superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade a fratura da condigio CO

ensaiado na temperatura de +24°C (observagiio do plano de fratura L, com a diregio de
propagacdo da trinca T na vertical e a dirego S na horizontal).

| Ruptura apés o ensaio

Pos-trinca

! Pré-trinca

Figura 4.29- Superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade 2 fratura da condigfio CO
ensaiado na temperatura de -50°C (observago do planc de fratura I, com a direcdo de
propagacdo da trinca T na vertical e a diregdo S na horizontal).
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Figura 4.30- Superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade 2 fratura da condi¢io CO
ensaiado na temperatura de -90°C (observagio do plano de fratura L, com a direcdo de
propagacdo da trinca T na vertical e a dire¢do S na horizontal).

Figura 4.31- Superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade a fratura da condigéo Cl1
ensaiado na temperatura de -20°C (observag3io do plano de fratura L, com a diregiio de
propagagio da trinca T na vertical ¢ a dire¢do S na horizontal).

111



Figura 4.32- Superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade a fratura da condigfio C1
ensaiado na temperatura de -90°C (observagio do plano de fratura L, com a direcio de
propagacéo da trinca T na vertical e a direc3o S na horizontal).

Figura 4.33- Superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade 2 fratura da condicio C4

ensalado na temperatura de -90°C (observagfio do plano de fratura L, com a dirego de
propagagdo da trinca T na vertical e a dire¢fo S na horizontal).
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A respeito do fendmeno das separacdes, algumas caracteristicas especificas observadas
serdo mostradas nas Figuras 4.34, 4.35 (a e b) ¢ 4.36. A Figura 4.34 mostra a observac¢do de uma
pequena delaminagdo em uma superficie de fratura de um corpo de prova de tragio da condigdo
C3 ensaiado na temperatura de -90°C, onde se observa um aspecto liso das superficies internas da
delaminacdo e alvéolos no plano principal de fratura, conforme observado por JACKSON &
MATTHEWS [1991] e também citado por CESCON [1986].

Figura 4.34~- Superficie de fratura de um corpo de prova de tragdo da condigio C3 ensaiado na
temperatura de -90°C (observa¢io do plano de fratura L, com a diregio T na horizontal ¢ a
diregdo S na vertical).

A Figura 4.35 (a) apresenta uma observagfo feita em uma superficie de um corpo de prova
de tenacidade 2 fratura da condigfio C1 ensaiado a -50°C e a Figura 4.35 (b) uma superficie de um
corpo de prova de impacto também da condi¢io Cl ensaiado a -90°C. As duas superficies sdo
similares, sendo observado um maior avanco da trinca no plano principal de fratura na regido
central das separagdes, visto a maior triaxialidade de tensdes nessa regifio. Verifica-se também
que novas separagdes parecem ser geradas nessa regido central com o aumento das tensoes
transversais, conforme exposto por ZOK & EMBURY [1990]. Isso pode ser observado com
methor definiciio na Figura 4.32, onde, considerando a ocorréncia da delaminagio como fungio

de tensdes transversais geradas na frente de entalhes, como a pré-trinca de fadiga no corpo de
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(a)

(b)

Figura 4.35- Superficie de fratura de corpos de prova da condi¢do C1 (observagio do plano de
fratura L, com a diregio de propagac#o da trinca T na vertical e a diregdo S na horizontal), sendo:
(a) tenacidade & fratura ensaiado a -50°C, (b) impacto Charpy ensaiado a -90°C.

prova de tenacidade a fratura, verifica-se o posicionamento da primeira separa¢fio na regiio mais
central do corpo de prova, sendo em seguida geradas duas novas separagdes no centro dessas
duas novas regides, considerando como superficies livres a primeira separa¢do ¢ as laterais do

corpo de prova, e assim sucessivamente. HERTZBERG [1996b] cita que quando a delaminagio
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ocorre, a espessura efetiva do corpo de prova € reduzida, desde que o, diminua para zero em cada

delaminagio. Isso depende da orientag¢io da delaminagdo em relagdo ao plano de fratura.

A Figura 4.36 mostra uma observagio por meio de microscopia 6tica de uma superficie de
fratura de um corpo de prova de impacto que foi embutido e lixado até certo ponto, de modo que
ainda era possivel observar as trincas de delaminagdio perpendiculares ao plano de fratura ¢
também revelar a microestrutura do material por meio de um ataque como o KOH eletrolitico.
Nessa micrografia da Figura 4.36, observa-se que a separagio, com aparéncia escura {cheia de
baquelite), esta associada & fase ferrita (amarelo/marrom), que no caso tambem apresenta
algumas fases intermetalicas precipitadas (fase escura). Observa-se também que a austenita (fase
clara) foi eficiente para restringir o crescimento dessa separagdo em particular. ERAUZKIN &
IRISARRI [1991] sugerem a delaminagfio ao longo de interfaces o/, o que, entretanto, ndo fo1

observado neste trabalho, o que também nfio quer dizer que ndo possa ter ocorrido.

Direcao de pmpaga(;.ﬁck)" |

.

Figura 4.36- Superficic de fratura de um corpo de prova de impacto da condigdo C4 pela
observagiio do plano de fratura L, com a diregdo de propagacdo da trinca T na horizontal ¢ a
diregdo S na vertical.



4.4 Comportamento mecanico

O estudo do comportamento mecénico foi feito com a obtengdo de pardmetros das
propriedades normalmente utilizados e também com outros ndo normalmente relatados. Em
relagio ao ensaio de tragfo, por exemplo, a motivagdo para isso é que calculando somente ¢
limite de escoamento, o limite de resisténcia 4 tragio, o alongamento total e a reducdo de 4rea,
como usualmente ¢ feito, estdo sendo desperdicadas informagdes fornecidas pelo ensaio. Isso
pode ocorrer quando se esta verificando a influéncia de uma determinada varidvel microestrutural
nas propriedades de um material e essa propriedade ndio ¢ influenciada por essa alteragio
microestrutural. No caso especifico do ago inoxidavel duplex deste trabalho, sabe-se, por
exemplo, que o limite de resisténcia & tragiio ndo é muito influenciado pela precipitagiio da fase
Sigma. Assim, espera-se verificar com a obten¢io de mais pardmetros das propriedades
mecanicas para o ago inoxidavel do tipo 2205, quais serfo sensiveis o suficiente para captar a
influéncia da temperatura de ensaio e da precipitagdo de fases fragilizantes. Isso podera ser {til
para uma melhor defini¢do de quais ensaios deverdo ser realizados e quais pardmetros analisados,
por exemplo, ao final de um procedimento de soldagem ou para serem adicionados aos ja
especificados no certificado do produto, conforme aspectos levantados por DAVISON &
REDMOND [1990] quanto as especificacdes do material.

4.4.1 Ensaioc de tracio

A Tabela 4.9 apresenta os valores obtidos para os parAmetros das propriedades mecinicas
do ago inoxiddvel duplex UNS 831803 no ensaio de tragio para as diversas condicBes
microestruturais analisadas. Esta sendo apresentada a média + o desvio padrio encontrado para o

pardmetro. O numero de corpos de prova véalidos utilizados no calculo também est4 indicado.

Com relagdo aos par@metros de resisténcia mecanica (Sy02, Sy, Su, G Gn) obtidos por
meio dos ensaios de trago neste trabalho, observa-se, pelos valores da Tabela 4.9, que todos sdo
aumentados com a redugdo da temperatura para quaisquer das condi¢des microestruturais. Esse
comportamento para 0 Syn» e S, estd de acordo com o descrito por Floreen & Hayden (1968)
[SOLOMON & DEVINE, 1983},
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Em relagdo ao modulo de elasticidade (E), ndo indicado na Tabela 4.9, verificou-se que ele
apresentou neste trabalho, considerando todas as condigfes microestruturais, os valores de 189.4
+ 19,3 GPa (média + desvio-padrdo) para os ensaios a 24°C, de 183 + 28,7 GPa para 0s ensaios a
-20°C, de 1894 + 30,9 para os ensaios a —50°C e de 186,6 + 31,7 para os ensaios a -90°C.
Observa-se que ndo houve variag@o significativa da média desses valores com relagdo da
temperatura de ensaio, sendo o mesmo valido para a influéneia das fases frageis. Entretanto,
observa-se também um maior desvio-padrio para esse pardmetro em relagdo aos outros
pardmetros determinados pelo ensaio de tragdo. Visto o grande desvio apresentado, resolveu-se
adotar, com base nos valores apresentados nas referéncias consultadas, um tnico valor para o E
1gual a 196 GPa para o cdlculo dos parametros de tenacidade a fratura, independente da
temperatura de ensaio, considerando que pequenas varia¢des no modulo de elasticidade com a
temperatura representariam alteragdes ndo significativas nos valores de tenacidade a fratura

calculados.

A Figura 4.37 mostra os pardmetros Sy, Sy10, Su, Of, € 6, da condigdo CO (transformados
em valores adimensionais por meio de sua divisdo pelo valor do respectivo pardmetro na
temperatura de +24°C) em funcio da temperatura de ensaio, onde se visualiza o sensivel aumento
da resisténcia mecanica com a diminui¢io da temperatura de ensaio, sendo esse fato normalmente

explicado pela sensibilidade da ferrita (CCC) a vanagio da temperatura.

Vale ressaltar que as condigbes CI, C2 e C3 apresentam um significativo aumento da
tensdo verdadeira de inicio da estricgdo (o,) em relagio as outras condigdes, na faixa de
temperatura entre —50°C e -90°C, como mostra o grafico da Figura 4.38. Na Figura 4.38, os
valores de o, foram transformados em valores adimensionais por meio da divisdo pelo valor da
respectiva condi¢fo na temperatura ambiente (+24°C). Esse comportamento esta relacionado ao
maior alongamento uniforme dessas condigdes na temperatura de -90°C. Para aproximadamente
uma mesma carga de inicio da estricgfo, verificada para todas as condi¢des em uma mesma
temperatura de ensaio, o alongamento uniforme maior representa uma menor segfo transversal

que implicara maiores valores de Gy
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Com relagdo a mfluéncia da precipitagdo de fases intennetﬁlicas na resisténcia mecénica,
verifica-se na Tabela 4.9, como era esperado, que os limites de escoamento ¢ resisténcia & tracdo
ndo sofrem alteragbes significativas entre as condigdes microestruturais. A Figura 4.39 apresenta
esses pardmetros em fungiio da porcentagem de fases fragilizantes para as temperaturas de ensaio
de +24°C ¢ -50°C. A pequena redug8o inicial verificada para o limite de escoamento com o
tratamento para a precipitagiio das fases frageis (da condigo CO para Cl) ¢ justificada pelo alivio
das tensBes residuais geradas no resfriamento brusco do tratamento de solubilizagfio (funcgiio da
diferenca entre os coeficientes de dilatagio da austenita e da ferrita) [REICK, 1993 apud
ROSSITTL 1999]. Em rela¢io a o, verifica-se, como para Sy ¢ S, que ela ndo € influenciada
pela precipitagdo de fases frageis, exceto para os valores desse pardmetro ensaiados a -90°C para
as condi¢des Cl, C2 e C3, sendo que, nesse caso, o efeito € da temperatura do ensaio, e nio da

FV de Sigma e Chi, conforme citado anteriormente.

No tocante a tensdo verdadeira de fratura, observa-se na Tabela 4.9 que ela reduz com o
aumento da fragio de fases intermetalicas precipitadas, considerando-se uma mesma temperatura
de ensaio, refletindo desse modo a fragilizacio do material pela precipitagdo das fases Sigma e
Chi. A Figura 440 mostra um grafico da or em funciio da FV das fases precipitadas para as

quatro temperaturas de ensaio.
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Figura 4.40- oy em fungo da FV das fases precipitadas para as quatro temperaturas de ensaio.

Portanto, observa-se que esses pardmetros de resisténcia mecanica (Sy0.2: Sy1.0, Sus Gt, On)
obtidos no ensaio de tragéo, sdo influenciados pela temperatura de ensaio, sendo que somente a
tensdo verdadeira de fratura (oy) apresenta uma tendéncia de queda com o aumento da FV das
fases precipitadas. Isso se deve provavelmente ao fato de of ser, dos pardmetros de resisténcia
calculados, o dnico que ¢ influenciado pelo estado de tensdes triaxial gerado na estriccdo, que
evidencia o efeito da fase Sigma. A pouca sensibilidade da resisténcia i tracdo a presenca de
fases intermetalicas no ago inoxidavel duplex SAF 2205 foi também verificada por JACKSON &
MATTHEWS [1991] e o aumento dos pardmetros de resisténcia com a diminuicio da
temperatura verificado por DLOUHY ez af. [1996].

Em se tratando dos pardmetros de ductilidade avaliados nos ensaios de tragdo neste
trabalho, ou seja, El, El,, El,, RA e RA,, verifica-se pela observagdo da Tabela 4.9 que eles
foram, em geral, mais sensiveis 4 influéncia das fases frageis do que a variagio da temperatura,
exceto para o alongamento uniforme nas condigdes C1, C2 e C3 para os ensaios realizados na
temperatura de -90°C. As Figuras 4.41 e 4.42 mostram, respectivamente, os pardmetros de
alongamento uniforme e alongamento na estricgdo em fungio da temperatura de ensaio para as
condi¢des analisadas, onde se pode observar uma pequena variacio do alongamento uniforme

com a temperatura de ensaio, exceto para as condigdes C1, C2 e C3 a -90°C (Figura 4.41).
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Figura 4.41- Alongamento umforme em fungfo da temperatura de ensaio para as condigdes
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microestruturais analisadas neste trabalho.
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Em relagio a0 alongamento na estricgo, Figura 4.42, verifica-se que ele € estdvel para a
condicdo CO, apresenta uma tendéncia de aumento para as condigdes C1, C2 e C3 até a
temperatura de -50°C, com queda posterior na temperatura de -90°C, e mostra uma tendéncia de

redu¢do para a condi¢do C5 com a redugio da temperatura.

Sendo assim, verifica-se que o significativo aumento do alongamento total no ensaio de
tragdo para as condigdes C1, C2 e C3 na temperatura de —90°C (Tabela 4.9), esta relacionado
principalmente ac aumento do alongamento uniforme. Do mesmo modo, verifica-se que a
pequena tendéncia de aumento do alongamento total (Tabela 4.9) nas condigdes C1, C2 € C3 para
as temperaturas de -20°C e -50°C est4 relacionado ao aumento do alongamento na estricgdo. Isso
também pode ser verificado observando as Figuras 4.41 e 4.42 simultaneamente. As Figuras 4.43
¢ 4.44 mostram, Tespectivamente, as curvas obtidas no ensaio de tragdo para as condigbes CO e
C2, onde se pode visualizar 0 exposto acima, sendo que as Figuras 4.43 e 4.44 trazem a marcaciio

do ponto de defini¢do da carga maxima, utilizado para dividir o alongamento em El, e El..
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Figura 4.43- Curva da tensdo em fungfio da deformagio para a condigdo CO ensaiada nas
temperaturas de +24°C, -20°C € -90°C, com a definigio da carga méxima.
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Figura 4.44- Curva da tensfio em fun¢do da deformaciio para a condi¢io C2 ensaiada nas
temperaturas de +24°C, -20°C, -50°C ¢ -90°C, com a defini¢do da carga maxima.

Esse aumento do alongamento poderia ser comrelacionado, pelas variaveis envolvidas e
observando o exposto por HE er al. [1999], com o aumento da fragfo volumétrica de austenita
(fase mais tenaz) da condigio CO para C5 ou pela ocorréncia de transformacgio martensitica na
austenita. Entretanto, descarta-se a contribuigio do aumento da fracio de austenita porque, para
ensaios em uma mesma temperatura (Figura 4.45), observa-se que o alongamento uniforme ¢
praticamente constante para todas as condicGes, exceto na temperatura de - 90°C. Observa-se
também, pelos dados da Tabela 4.9 e pela Figura 4 45, que o alongamento total apresenta uma
tendéncia de redugio de CO para C35, em qualquer temperatura, pela contribui¢o da fragilizago
metalurgica que reduz o alongamento na estricgfo, excetuando as condigdes Cl1, C2 e C3 a -
90°C. A fragilizagio pela presenca de fases Sigma e¢ Chi faz com que, mesmo o alongamento
uniforme, apresente uma tendéncia de reducio para a condi¢io C5 que esta altamente fragilizada.
Sendo assim, atribui-se o aumento do alongamento, principalmente nas condigdes C1, C2 e C3
nos ensaios a —90°C, a transformagio martensitica induzida por deformagio da fase austenita. O
aumento de fases magnéticas, conforme verificado no item 4.2.4 pela analise no ferntoscopio

para a condicio C2 a -90°C em relagdo a mesma condigio ensaiada a +24°C, confirma essa
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hipétese (martensita «’). Do mesmo modo, o nio aumento do alongamento uniforme para a
condi¢do CO esta relacionado ao ndo aumento do magnetismo nessa condi¢io microestrutural
para ensaios a +24°C e -90°C, indicando que nio houve transformacio induzida por deformagéo
(considerando que ndo ocorre transformagdo na temperatura ambiente [+24°C]). Isso também
leva a crer que a transformacio martensitica possa estar sendo realcada pela austenita secundaria
(v2), visto que ela pode apresentar diferencas de composicio em relacdo & austenita primaria (de
acordo com CORTIE & JACKSON [1997]) e, conseqgiientemente, diferente comportamento com
relagio a transformagfio martensitica induzida por deformacdo, j4 que a ocorréncia dessa
transformagdo esta intimamente relacionada & composicio quimica da fase austenita, conforme
cita PADILHA & GUEDES [1994]. A condigcio C4 nio foi ensaiada em baixas temperaturas, ¢
para a condi¢o C5 a fragilidade da microestrutura parece predominar sobre um possivel efeito da
plasticidade induzida por uma transformacfio martensitica na austenita durante a deformagdo. A
tendéncia de aumento do Ele nas condigdes C1, C2 e C3 nas temperaturas de -20°C e -50°C pode
ser atribuida também & transformagdo martensitica induzida por deformagdo na regiio da
estriccdo, visto que essa transformagdo ¢ afetada tanto pela temperatura quanto pela quantidade
de deformacio. Pode-se atribuir também o menor El, das condigoes C1, C2 e C3 ensaiadas a -
90°C ao fato da austenita dessas condigdes ja ter sido parcialmente transformada em martensita
a’. Vale ressaltar também que pode ter ocorrido uma transformacdo da austenita em martensita g,

o que, contudo, ndo pdde ser verificado com as técnicas de caracterizagdo utilizadas.

O resultado apresentado pelo material auxiliar austenitico (ASTM F 138), ou seja, o
aumento do alongamento uniforme nos ensaios realizados a —50°C e —90 °C, conforme verificado
na Tabela A.2.2 do Anexo I, associado ao aparecimento de magnetismo na amostra ensaiada a -
90°C (relacionado ao surgimento da martensita «’) e ao nfio magnetismo desse mesmo material
ensaiado a +24°C, conforme citado no item 4.2.4 deste trabalho, colabora para essa hipétese de
transformag&o martensitica. Observou-se também que o ago auxiliar ferritico (AISI 430) manteve

0 seu alongamento praticamente constante em toda a faixa de temperatura analisada, conforme

verificado no Anexo 11,

Entretanto, essa hipotese deve ser confirmada com um estudo mais detalhado dos

mecanismos de deformagio envolvidos, utilizando-se para isso ensaios interrompidos em
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determinados niveis de deformagfio € em algumas temperaturas de ensaio, para as condi¢des
solubilizada e tratada (com no maximo 3 ou 4% de fases precipitadas para ndo fragilizar muito o
material). Uma determinacio das diferencas de composicio entre v € v, também seria
interessante, podendo-se correlacionar esses valores de composigio com as expressdes existentes
para o calculo de Md. Contudo, um estudo desse tipo requer, além das técnicas utilizadas neste
trabalho, a utilizacio conjunta de outras técnicas de caracterizagdo como, por exemplo, a
dilatometria (para estudar a reversio dessas transformacdes) a MET e a Microscopia de varredura
por sonda mecénica (microscopia de forca atdmica e microscopia de forca magnética), sendo essa
ultima utilizada por VILELA er al. [2001] para caracterizagdo de martensitas a’ € &€ em agos

inoxidaveis austeniticos do tipo ABNT 304.

A Figura 4.45 mostra os paridmetros de alongamento em funcio da FV das fases frageis
obtidos nos ensaios a +24°C e -50°C. Pode-se observar uma estabilidade do El, em funcio das
fases frageis € uma tendéncia de queda dos El, ¢ El, com o aumento da FV das fases Sigma ¢ Chu,
sendo a redugdo do El, atribuida 3 redugfo do El., visto a maior sensibilidade 2 presenca da fase

Sigma na regido da estricgdo, devido ao estado de tensdes nessa regido.

Alongamento {%)

¢ 1 2 3 4 5 & 7 B 9 1 1t 132
Fragge votumetrica das fases Sigma + Chi (%)

Figura 4.45- Parimetros de alongamento em funcfio da FV das fases frageis para os ensaios nas
temperaturas de +24°C e -50°C.
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A Figura 4.46 mostra os parimetros de redugdo de area em fungdo da temperatura de
ensaio, para as condigdes C0, C2 e C5, e a Figura 4.47 os pardmetros RA e RA, e em fungdo da
porcentagem de fases frageis para as quatro temperaturas de ensaio analisadas, Pode-se observar,
nas Figuras 4.46 ¢ 4.47, uma maior influéncia da FV das fases Sigma e Chi na redugfo de area,
em relagdo ao efeito da reduciio da temperatura de ensaio, considerando as faixas de temperatura
e precipitagdo analisadas. A pequena influéncia da temperatura na reducdo de area, considerando
a faixa de temperatura analisada, foi também verificada por HE ef al. {1999].A influéncia da
precipitagdo de fases frageis no alongamento total ¢ na reducio de area de agos inoxidaveis
superduplex foi verificada por WILMS ez al. [1991], sendo esses pardmetros de ductilidade
reduzidos com o aumento da fracio volumétrica de fases frageis, nesse caso avaliado pelo

aumento do tempo de envelhecimento.
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Figura 4.46- Pardmetros de redugio de area em funcio da temperatura de ensaio para as
condig¢des CO, C2 ¢ C5.
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Figura 4.47- Parametros RA e RA, ¢ em fungio da porcentagem de fases frageis para as quatro
temperaturas de ensaio analisadas.

Outro fato que pode ser observado em relacio a ductilidade diz respeito a sensibilidade dos
seus pardmetros & influéncia das fases frageis. As Figuras 4.48 e 4.49 mostram, respectivamente,
a influéncia da FV das fases fragilizantes nos cinco parimetros de ductilidade para as
temperaturas de +24°C e -50°C, sendo os valores dos pardmetros transformados em valores
adimensionais por melo da sua divisdo pelo valor do pardmetro (El; ou El, ou El. ou RA ouRA,)
na condicdo CO na temperatura de +24°C (Figura 4.48) ou -50°C (Figura 4.49). Pode-se observar
nas Figuras 4.48 e 4.49 uma maior sensibilidade dos pardmetros de redugio de area (RA e RA,) e
do alongamento na estriccdio (El), em relagio aos alongamentos total (El) e uniforme (EL), na
verificagio da influéncia das fases frageis. Quanto aos pardmetros de redugiio de area, RA,
apresenta-se um pouco mais sensivel que RA. O pardmetro menos sensivel foi o alongamento
uniforme seguido do alongamento total. Sendo assim, para a verificagdo da influéncia das fases
Sigma e Chi nesse material, deve-se dar preferéncia, em termos dos pardmetros de ductilidade,
aos de reduco de area e ao alongamento na estric¢io, em detrimento dos alongamentos total e
uniforme. A melbhor seqii€éncia de analise, com base nesses resultados, seria calcular
primeiramente 0 RA,, seguido pelo RA e El., depois El; e por ultimo El,. Vale observar que o
pardmetro El. pode ser calculado diretamente da curva obtida no ensaio de tragfo, sem a

necessidade de se medir a area final do corpo de prova, sendo isso um ponto a favor para sua
13]



utilizagdo. O estado triaxial de tensdes gerado na estricgdo pode ser considerado o responsavel
pela maior sensibilidade a precipitacio das fases frageis pelos pardmetros RA, RA, ¢ El., em

relacdo ao El; e El,,.
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Figura 4.48- Pardmetros de ductilidade em fungdo da FV das fases fragilizantes para ensaios
realizados na temperatura de +24°C.
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Figura 4.49- Pardmetros de ductilidade em funcio da FV das fases fragilizantes para ensaios
realizados na temperatura de -50°C.
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Em relacdo aos pardmetros de tenacidade calculados a partir do ensaio de tragio (W, Wy, €
') e mostrados na Tabela 4.9, verifica-se que o Wr apresenta uma tendéncia de aumento com o
abaixamento da temperatura, reflexo do aumento da resisténcia mecdnica ¢ manutenciio do
alongamento nos ensaios em baixas temperaturas, devido as alteragdes dos mecanismos de
deformacfo. Com relago a precipitagio das fases frageis, 0 Wy apresenta uma tendéncia de
reducdo para as condigBes com maior FV das fases Sigma ¢ Chi, reflexo da fragilizacio
provocada por essas fases. O pardmetro Wy, também apresenta uma tendéncia de redugiio com o

aumento da FV das fases Sigma e Chi.

As Figuras 4.50 e 4.51 mostram o comportamento do pardmetro de tenacidade para fratura
ductit (I'r) em fungdo da porcentagem de fases frageis ¢ da temperatura de ensaio,
respectivamente. O aumento observado na Figura 4.50 para o I'rda condigio C1 (0,88% de o + )
em relagdo 4 condigdo CO para o ensaio realizado a -50°C, é devido ac maior alongamento na
estricgdo da condigdo C1 em relagdo a CO, que resulta em uma maior area sob a curva na regifio
da estricgdo (Wpy), € conseqiientemente um maior I'y, ja que a areas da se¢do transversal no inicio

da estricgo (A,) nesses dois casos sdo semelhantes (El, semelhantes).

Ensain a #2450
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Figura 4.50- ParAmetro I'r em funcfo da porcentagem de fases frageis para as quatro temperaturas
de ensaio utilizadas.
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Figura 4.51- Pardmetro I'r em fungfo da temperatura de ensaio para as condi¢Oes analisadas.

Pode-se verificar pela andlise das Figuras 4.50 e 4.51 que o parimetro T é influenciado
pela precipitagdo das fases Sigma e Chi e pela temperatura de ensaio, sendo que ele apresenta um
comportamento uniforme para a influéncia da precipitagio das fases frageis, ou seja, tende a
reduzir com o aumento da FV das fases fragilizantes, ao contrario do efeito da temperatura de
ensaio que ndo ¢ bem definido, sendo isso devido ao comportamento do alongamento na
estric¢do. Observando que o valor de Ty é sensivel a precipitagio da fase Sigma para os ensaios
realizados na temperatura ambiente (+24°C), considera-se que esse parimetro pode ser utilizado
para a determinagdo da tenacidade de juntas soldadas do ago inoxidavel duplex, com os corpos de
prova sendo retirados perpendicularmente ao cordiio de solda, como proposto por RAY er al.
{1993].

Com relag@o ao ajuste da curva tensio verdadeira-deformacio verdadeira para o calculo do
expoente de encruamento (n) ¢ coeficiente de resisténcia (k) por meio da relagdo de Hollomon,
mostrada na Equagdo 2.8, pode-se considerar que se obteve um bom ajuste dos pontos
experimentais em todas as situagdes, como exemplificado na Figura 4.52 para a condigdo CO
ensalada nas temperaturas de +24°C e -50°C, considerando a faixa de deformacéo verdadeira

utilizada para a determinacéo desses pardmetros.
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Figura 4.52- Curva tensdo verdadeira-deformagéo verdadeira para a condigio CO ensaiada nas

temperaturas de +24°C e -50°C mostrando a curva experimental € a curva ajustada pela utilizagdo
da equac¢io de Hollomon.

Sendo assim, se for verificado o valor para os expoentes de encruamento (n) na Tabela 4.9
sera observado que seus valores reduzem com o abaixamento da temperatura, independente do
intervalo de deformagfio considerado no seu calculo (n de 1% a 18% ou n; de 1% a 10%). Com
relagdo as fases frageis, o expoente n apresenta uma tendéncia de aumento da condigdo C0 para
C2 e de queda apds essa condig@o até C5, tanto pela observagiio de n ou n;. Isso pode ser
verificado nas Figuras 4.53 ¢ 4.54 para a influéncia da temperatura e do aumento das fases

fragilizantes, respectivamente.

Entretanto, comparando-se o n obtido nesses ajustes com o ganho nominal de resisténcia
mecinica (em MPa) para umn determinado intervalo de deformagio, verifica-se que o n obtido a
partir desses ajustes nio reflete a capacidade de endurecimento por trabalho mecénico do ago
duplex. Isso pode ser observado na Figura 4.55 que compara o pardmetro n; (obtido pelo ajuste
da curva pela equagéo de Hollomon no intervalo de 2% a 10% de deformagfio de engenhama}
com o ganho nominal de resisténcia mecdnica (GNRM) entre 1% e 10% de deformacgio
(calculado por meio da diferenca das tensdes de engenharia nesses pontos de deformacao), para

as condigdes CO, C3 e C5 em fungfo da temperatura de ensaio.
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Figura 4.55- Expoente de encruamento e ganho de resisténcia entre 1% e 10% de deformagfio em
fun¢io da temperatura de ensaio para as condigdes C0, C3 e C5.

Contudo, fazendo-se uma analise igual 4 da Figura 4.55 para os matenais auxiliares,
observa-se que o n calculado para o aco inoxidavel ferritico (AISI 430) é um pardmetro
representativo do encruamento, ao contrario do n para o ago inoxidavel austenitico (ASTM
F138), que apresentou 0 mesmo comportamento do duplex. Esse comportamento do expoente n

para os materiais auxiliares pode ser verificado na Figura 4.56.

As observagdes acima indicam que a equagio proposta por Hollomon para o ajuste da curva
tensdo verdadeira-deformacg8io verdadeira (Equacio 2.8), apesar de muito bem ajustada a curva
experimental, ndo fornece um expoente (n) representativo da capacidade de aumento da
resisténcia por trabalho mecénico, o que também foi observado para o aco auxiliar totalmente
austenitico, levando a crer que esse comportamento estd associado a fase austenita. Visto isso,
torna-se necessario o estudo de outros ajustes para a curva tensio verdadeira-deformacio
verdadeira para 0 aco inoxidavel duplex, de modo a vernificar quais equagbes fornecem um

expoente n representativo da capacidade de encruamento desse material.
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4.4.2 Ensaio de tenacidade a fratara

A Tabela 4.10 apresenta os valores obtidos para os pardmetros de tenacidade a fratura para
as condi¢bes microestruturais ¢ temperaturas de ensaio analisadas. Os valores para a energia
absorvida no ensaio de impacto também sfo apresentados nessa tabela. Pode-se observar pelos
valores da Tabela 4.10 que os pardmetros de tenacidade & fratura foram sensiveis ao aumento da
fraclio de fases frageis e 4 redugfo da temperatura de ensaio, conforme também verificado por
ERAUZKIN & IRISARRI [1991 ¢ 1992]. As Figuras 4.57 a 4.60 apresentam, respectivamente, a
influéncia da temperatura de ensaio e da precipitagio de fases frageis nos pardmetros de
tenacidade & fratura 8, € K-EE. A primeira observacdo que se faz ¢ que os dois parimetros de
tenacidade a fratura calculados, ou seja, 8, € K-EE, apresentaram aproximadamente a mesma
sensibilidade as variaveis temperatura de ensaio (Figuras 4.57 ¢ 4.58) e fracfo volumétrica de
fases frageis (Figuras 4.59 ¢ 4.60). A segunda observagio que se pode fazer € que, nas condigdes
C3, C4 e C5, a influéneia da temperatura de ensaio foi menor do que nas outras condigdes com
menor FV das fases Sigma e Chi, pelo fato dessas condi¢Oes ja estarem fragilizadas mesmo na
temperatura ambiente. A terceira observagio que se pode fazer, ¢ que 3% a 4% de fases
fragilizantes (Sigma + Chi) sdo suficientes para uma significativa fragilizacio do material na
temperatura ambiente. Com a redugio da temperatura de ensaio, menores fragoes de fases frageis
(= 1%) ja sdo suficientes para uma grande fragilizacdo do material (Figuras 4.59 e 4.60). Esse
percentual de aproximadamente 4% de fases intermetalicas para uma significativa fragilizagdo do
material na temperatura ambiente esta de acordo com os relatados por NILSSON [1992] e
KARISSON et al. [1995]. Em relagdo ao pardmetro 8., observa-se na Tabela 4.10 que sua
componente elastica (8.) € desprezivel para a condi¢io microestrutural sem fragilizagdio (CO),
contudo, passa a ser significativa com a fragilizagiio do matenal, visto a menor tenacidade a

fratura apresentada pelo material com a presenca das fases Sigma e Chi.

A Figura 4.61 mostra as curvas carga-COD obtidas para os corpos de prova mostrados nas
Figuras 4.28 a 4.33 do item 4.3.2, relativo 4 discussdo do fendmeno da delaminagdo. Observa-se
que o fendmeno das separagdes aparece no registro da curva do ensaio de tenacidade a fratura
como uma repentina queda da carga sem aumento do deslocamento, conforme citado na ASTM

E1290 [1993], sendo mais visivel para os ensaios na condigdo CO nas temperaturas de -50°C e
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-90°C. Venfica-se também que as condigdes mais fragilizadas ¢ com um maior nimero de
separagOes na superficie de fratura ndo apresentaram descontinuidades visiveis na curva da carga
em func¢do do COD (condigbes Cl1 e C4 ensaiadas a -90°C), entretanto exibem um aspecto
serrilhado. Apesar disso, pode-se verificar que o nimero de separagdes estd relativamente
associado ao numero de descontinwidades da curva, sendo isso observado especialmente nos

corpos de prova da condigdo CO ensaiados a -50°C e a -90°C (Figuras 4.29 e 4.30).
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Figura 4.57- Pardmetro 8, em funcio da temperatura de ensaio.
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Vale ressaltar que os ensaio foram interrompidos somente apds a carga maxima ser

ultrapassada, sendo que para a defini¢do do parametro CTOD a ser calculado nos casos em que a
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curva apresentou descontinuidades foi aplicado o critério para validade de “pop-in”, conforme
descrito na norma ASTM E1290 [1993]. Todas as descontinuidades apresentadas nas curvas dos
ensaios realizados ndo foram consideradas “pop-in”, motivo pelo qual calculou-se o parimetro

Om, que € defimido na carga maxima.

Como neste trabalho o objetivo era a obtengiio dos pardmetros de tenacidade a fratura do
material, levou-se o ensaio até a carga maxima, sendo que para um estudo mais aprofundado do
fendmeno das separagdes nesse material pode-se incluir a realizacio de ensaios interrompidos no
momento da ocorréncia dessas separagdes. A utilizagio do ago inoxidavel duplex em condigdes
sem ou com pequena fragio de fases frageis também ¢ indicada, pois, nesses casos, observa-se
uma maior queda da carga nas curvas obtidas, o que pode facilitar a mnterrupgdo dos ensaios
durante a sua execugdo no momento da ocorréncia da separacao. A utilizagio de outros tipos de
€nsaios mecdnicos, como, por exemplo, o ensaio de impacto instrumentado, poderia também

fornecer informagdes interessantes acerca desse fendmeno.
4.4.3 Ensaio de Impacto Charpy

A Tabela 4.10 apresenta os resultados para a energia absorvida (E.) nos ensaios realizados
nas varias temperaturas e condigdes microestruturais analisadas e a Figura 4.62, os valores de Fa
em fung¢@o da temperatura de ensaio para as condi¢bes microestruturais analisadas. Somente para
a condigdo CO, na temperatura de -50°C, foi ensajado apenas um corpo de prova, sendo isso
devido ao fato dele ndo ter sido rompido nem ter passado pelo suporte durante o ensaio,
excedendo assim a capacidade da maguina. Por esse motivo a condigdo CO ndo foi ensaiada nas
temperaturas de —20°C e +24°C, pois certamente o fato se repetiria. O valor da energia absorvida
pelo corpo de prova da condigio CO ensaiado a -50°C foi somente colocado na Tabela 4. 10, ndo

sendo utilizado na Figura 4.62.

Pode-se observar na Figura 4.62 que tanto a temperatura de ensaio quanto a precipitagio
das fases Sigma e Chi (verificada entre as condigdes) tém um grande efeito na energia absorvida.
De acordo com DeBOLD [1989], uma pequena porcentagem de fase Sigma, aproximadamente

1%, reduz a tenacidade ao impacto, enquanto aproximadamente 10% de fase Sigma podem
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causar uma completa fragilizacio de agos inoxidaveis duplex. Isso pode ser visualizado na Figura
4.62, onde 1% de fase Sigma corresponderia aproximadamente a condi¢io Cl, e 10% de fase
Sigma a condi¢do C5.
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Figura 4.62- Energia absorvida no ensaio de impacto Charpy em funcdo da temperatura para
todas as condigdes analisadas.

Verifica-se também que quanto maior a porcentagem de fases frageis menor é a influéncia
da temperatura de ensaio na energia absorvida, na faixa de temperatura analisada, sendo que isso
se deve ao grande efeito da precipitagdo das fases Sigma e Chi na fragilizagdo do material. Por
outro lado, se forem considerados os ensaios na temperatura de -90°C, verifica-se que a
influéncia do aumento da fragio de fases frageis (da condigo C1 para a C5) também € reduzida,
se comparada as mesmas condi¢des ensaiadas na temperatura ambiente (+24°C), sendo isso
devido a agfo conjunta de duas varidveis fragilizantes. Outra importante observago que se pode
fazer pela analise da Figura 4.62, € que para aplicacdes desse material em baixas temperaturas
ndo se deve aceitar nem mesmo pequenas fracdes de fases intermetélicas, pois se verifica que a
condicdo C1, com 0,88% dessas fases, apresenta valores de E, inferiores a 40 J para ensaios na
temperatura de -90°C. Para aplicagdes desse material na temperatura ambiente, pode-se tolerar

alguma fracio de fase Sigma.
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4.4.4 Ensaio de dureza

A Tabela 4.11 mostra os resultados de dureza HV30, HRA e HRG obtidos no durbmetro &
temperatura ambiente ¢ também os resultados de dureza HRA e HRG obtidos na maquina de
ensaios MTS, sendo a dureza HRG feita nas outras temperaturas além da ambiente (-20°C, -50°C
e —90°C). Observa-se que as durezas HRA e¢ HRG, feitas nos diferentes equipamentos na
temperatura ambiente, apresentam uma boa correlacdo, como era esperado. Em relagio as
variaveis de influéncia, observa-se que a dureza praticamente ndo varia com a precipitacdo das
fases frageis, exceto para a condi¢do C5 que exibe pequeno aumento, sendo esse aumento devido
a maior FV das fases precipitadas. No tocante 4 influéncia da temperatura na dureza HRG do
matenial, a Figura 4.63 mostra um aumento da dureza com a diminuigfio da temperatura de
ensaio, assim como ocorrido com a resisténcia mecanica. Vale ressaltar que alguns autores tém
relatado um aumento da dureza com a precipitacdo da fase Sigma, mas deve-se observar a FV das
fases precipitadas, pois pequenas fracdes nio fornecem sensiveis alteragfes dessa propriedade.
Por exemplo, NILSSON & WILSON [1993] ndo verificaram variacio da dureza até 2% de fase
Sigma. MADERUD e al. [1992] verificaram para um ago duplex do tipo 2205 a dureza de 248
HV para o material solubilizado e de 278 HV para o material tratado por uma hora a 850°C.
Neste trabalho, ndo se observou uma variagio significativa de dureza até a condicdo C4, com

aproximadamente 5% de fases precipitadas.

Observa-se que a dureza HRG apresenta uma boa correlacio com o limite de resisténcia a
trag@o em todas as condi¢des microestruturais e temperaturas de ensaio, sendo que um ajuste do
tipo HRG=a.S, fornece um fator de correlagdo « igual a 0,1 (para o S, em MPa), ou, invertendo a
equacdo, 5,~/0HRG. Estimando o limite de resisténcia  tragfio por meio da dureza HRG obtida
com o ensaio realizado na maquina MTS (em toda a faixa de temperatura utilizada e condicdes
microestruturais analisadas) ¢ comparando esse valor estimado (Syue) com o valor do limite de
resisténcia a tragdo obtido no ensaio de tragdo (S,), verificou-se que a maior diferenga percentual
(I(Su-Suest)}/Su)x100) encontrada foi de 9,72% (em mddulo).
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Figura 4.63- Dureza RHG das condi¢des C0, C3 e C5 em fungdo da temperatura de ensaio.

A Figura 4.64 apresenta a curva da carga em fungdo da profundidade de penetracio no
ensaio de dureza HRG para a condigio CO ensaiada nas quatro temperaturas analisadas, onde se

observa a menor profundidade de penetragio com a diminuigio da temperatura, ou seja, maior

dureza.

Carga {kof)

000 @02 004 006 008 016 012 0314 016
Profundidade de penetracio (mm)

Figura 4.64- Carga (P) em funcio da profundidade de penetragdo (h) no ensaio de dureza HRG
para a condi¢do CO nas quatro temperaturas de ensaio.
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4.4.5 Ensaio de impressio de esferas

Os valores dos limites de escoamento e de resisténcia a tra¢do estimados pelo ensaio de
impressdo de esferas (IE) podem ser observados nas Tabelas 4.12 e 4.13. As Figuras 4.65, 4.66 ¢
4.67 apresentam os valores de resisténcia mecanica estimados pelo ensaio de IE em comparagio
com os obtidos nos ensaios de tragdo, sendo que essas figuras mostram também a curva ideal de

correlacio.

Observa-se nas Figuras 4.65 a 4.67 que a correlagfio entre os valores estimados e os obtidos
expenimentalmente foi satisfatdria, considerando que ela foi feita para todas as condic¢des
microestruturais € temperaturas de ensaio analisadas. Pela observagio das diferengas percentuais
([S —Se/S]x100%) dos valores estimados em relago aos valores obtidos no ensaio de tragio,
como mostrados na Tabelas 4.12 e 4.13, verifica-se uma maior diferenga (em modulo) de 7,2%
para 0 Sy, de 11,7% para o Sy € de 9,4% para o Sy 0. Se a analise for feita em termos de uma
diferenga media, verifica-se os valores de 3,2% para o S, de 5,9% para o Sy e de 4,5% para o
Sy10. Sendo assim, verifica-se que o ensaio de impressio de esfera pode ser utihzado como
ferramenta para a estimativa dos limites de escoamento e de resisténcia 4 tracdio do ago

inoxidavel do tipo duplex.

1190 =
i

1000

700 -

5 estimado pelo ensalo de impressio de esferas (MiPs)

T T T i
500 700 80 900 1000 1108
Su obtido no ensaio de tagio {MPaj

Figura 4.65- Comparagdo entre o S, obtido no ensaio de tragio ¢ o estimado pelo ensaio de [E.
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Sy 2 estimado pelo ensak de mpressio do esferas (MPa)
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Figura 4.66- Comparagio entre o Sy obtido no ensaio de tragdo e o estimado pelo ensaio de [E.
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Figura 4.67- Comparagio entre o Sy, 5 obtido no ensaio de tragio e o estimado pelo ensaio de IE.

A Figura 4.68 mostra a curva obtida no ensaio de IE (carga em fungio da profundidade de

penetragdo) para a condigio CO ensaiada na temperatura ambiente. A major relacdo dt/D obtida

nos varios ensaios foi de aproximadamente 0,6 para carga de 150 kgf, sendo que essa relagfio

pode 1r at¢ 1,0. Outro item que pode ser ressaltado é que o coeficiente de Meyer (m) encontrado

para o ago inoxidavel do tipo 2205 no trabalho foi aproximadamente constante e com valor entre

2,3 e 2,4, independentemente da temperatura de ensaio ou da condigio microestrutural analisada.

Segundo MATHEW ez a/. [1999], o m varia entre 2,0 ¢ 2.5. Com relacdio ao fator Bm, observa-se

na Tabela 4.13 que ele foi de 0,2609 para determinacdo de Syo.2 € de 0,2982 para determinagio de

Sy1,0, sendo comparéavel aos valores de 0,2285 apresentado por MURTY e al. [1998] para acos

carbono no geral € superior ao valor de 0,191 apresentado por HAGGAG et al. [1993] para agos
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inoxidéveis austeniticos. Em relagfio ao fator de correlagiio para determinagio do Su, verifica-se
na Tabela 4.12 que ele foi de 0,320, comparavel ao valor de 0,303 citado por BYUN et al.
[1997]. A relacdo HB=0,320.S, ¢ equivalente a S,=3,725.HB. Nesse formato, verifica-se que ela
se aproxima da equacdo indicada para a correlagdo entre S, e HB de agos no geral, que é igual a
S.=3,43.HB, para o S, em MPa [DOWLING, 1998; CALLISTER, 1999]. A diferenca encontrada
no fator que multiplica a dureza HB pode ser atribuida, em parte, ao fato de no ensaio de IE a
carga maxima nao ter ficado aplicada por um tempo de 10 a 15 segundos como ocorre no ensaio
de dureza HB convencional, sendo que isso implica um menor didmetro da impressdo ou uma
maior dureza HB estimada pelo ensaio de TE. Uma dureza HB maior implica um menor fator de

correlagio.

Contudo, a execugdo dos ensaios de IE neste trabalho pode ser considerada uma primeira
aproximacdo, que requer, portanto, um estudo mais detathado da influéncia dos pardmetros de
ensaio utilizados. A utilizac8o de um sistema de ensaio com uma célula de carga mais sensivel,
principalmente para aquisi¢do das cargas iniciais, também seria importante para a obtencdo de
melhores resultados com a aplicacdo dessa metodologia de ensaio. Essa observacio se deve ao
fato de neste trabalho ter sido utilizada uma célula de carga de 1000 kgf para a execucdo dos

ensaios de impressdo de esferas.

160 1] i i k) n 1 n i
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Figura 4.68- Carga (P) em fungfio da profundidade de penetragio (h) no ensaio de impressio de
esferas para a condigdio CO na temperatura ambiente (+24°C).
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4.5 Comportamento mecinico no geral

A Figura 4.69 mostra a variagio da propriedade em funcio da fracio volumétrica das fases
frageis para os ensaios a +24°C, tomando como base, para tomar o pardmetro adimensional, o
valor obtido para a condi¢do CO. A Figura 4.70 mostra a variagdio do parimetro em funcio da
temperatura de ensaio para a condigdo C0, considerando como base o valor obtido na temperatura
ambiente (+24°C) para tomar o pardmetro adimensional. Foram utilizados nas Figuras 4.69 ¢
4.70, respectivamente, os ensaios a +24°C (por ser a temperatura normalmente utilizada para a
realizagho de ensaios para o controle de materiais) ¢ para a condigio CO (porque nessa condigdo
obteve-se uma maior variacdo das propriedades com a diminuigiio da temperatura de ensaio).
Pode-se considerar, pela analise da Tabela 4.10, que a E, possui uma sensibilidade comparavel &
sensibilidade dos pardmetros de tenacidade 2 fratura, tanto para a influéncia da temperatura como

para a influéncia das fases frageis.

Pela observagio das Figuras 4.69 e 4.70 pode-se verificar, considerando o aumento das
fases frageis, que os pardmetros das propriedades se mantém ou diminuem, sendo que os de
resisténcia mecanica e dureza sd3o os menos sensiveis, exceto a tensdo verdadeira de fratura,
sendo os de ductilidade com uma sensibilidade intermediaria e os de tenacidade a fratura e
também tenacidade (considerando que a E, tem um comportamento similar ao 8, ¢ K-EE) os
mais sensiveis. Considerando o efeito da redugdio da temperatura nas propriedades, verifica-se
que ele pode ser dividido em trés grupos com comportamentos distintos. O primeiro grupo,
composto pelos parimetros de resisténcia mecénica, dureza e I} aumenta o valor com a
diminui¢do da temperatura. O segundo grupo, composto pelos alongamentos, praticamente
mantém seus valores com a redugdo da temperatura de ensaio. O terceiro grupo, compostos pelas

reducdes de area e parametros de tenacidade, reduzem com a diminuigdo da temperatura.

Para a faixa de fragbes de fases frageis analisadas neste trabalho, pode-se estabelecer a
seguinte sequéncia de pardmetros para uma andlise do seu efeito, dos mais sensiveis para os
menos sensiveis: em primeiro lugar os pardmetros relacionados 4 tenacidade a fratura (K-EE e

dm) € tenacidade (E,); em segundo lugar os pardmetros de ductilidade relacionados a regifio da
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estricgio (RA, RA, e El.) e o pardmetro de tenacidade para fratura dactil (I'y); em terceiro lugar
os alongamentos (El; € El,) ¢ a tensfo verdadeira de fratura (of). Os outros pardmetros de
resisténcia mecénica e os de dureza ndo devem ser utilizados, pois apresentam pouca variagio,
considerando-se¢ as faixas de precipitagio analisadas. Essa seqiiéncia estd razoavelmente de
acordo com a apresentada por WILMS et al. [1991] para a influéncia da precipitagio de fase
Sigma. Considerando que o ensaio de tragio ¢ um dos mais utilizados para a certificagio dos
materiais, deve-se observar, no caso dos agos inoxidaveis duplex, os pardmetros de ductilidade

relacionados a regido estricgdo (RA, RA; e El.) para a verificacfio da presenca de fases frageis.

Observa-se também na Figura 4.69, que trata da influéncia das fases frageis, que os
pardmetros como reducdo de area e alongamento na estricgéo foram melhor correlacionados com
os pardmetros de tenacidade 4 fratura do que o alongamento umforme, fato que pode ser atribuido
4 determinacfio desses parAmetros de ductilidade (RA, RA, e El.) em um estado de tensbes mais

proximo dos de tenacidade a fratura, ou seja, devido a4 geragio de um estado multiaxial de tensoes

na regido da estric¢io.

1.2 : | | 1 . H : i : ! s !

Variag8o da propriedade {adimensional)

0.2 K-EE

0.0 T T 7 T T T T T T T
¢ 2 4 6 8 10 12 4
Fragdo volumétrica de fases Sigma + Chi (%)

Figura 4.69- Variagdo da propriedade em funcéo da fracao volumétrica das fases frageis para os
ensaios a +24°C, considerando como base o valor da propriedade para a condigdo CO.
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Figura 4.70- Variacdo da propriedade em fungio da temperatura de ensaio para a condigio CO,
considerando como base o valor da propriedade na temperatura ambiente (+24°C).

Para a faixa de temperaturas analisadas neste trabalho, pode-se dizer que a influéncia da
temperatura pode ser analisada tanto pelos pardmetros de resisténcia mecinica e dureza quanto
pelos pardmetros de tenacidade  fratura, tenacidade e ductilidade (excetuando os alongamentos).
Nesse caso, 0s parimetros tradicionais de resisténcia mecanica, limites de escoamento e de

resisténcia a tragdo sio bem satisfatorios para uma analise.

Especificamente com relagdo ao pardmetro /; , BHADURI er al. [1997] citam que o
sucesso desse parimetro pode ser atribuido a sua superior sensibilidade para o envelhecimento se
comparado com as propriedades convencionais de tragio, como o limite de resisténcia a tracio e
a redugdo de area. Neste trabalho, observando as Figuras 4.69 ¢ 4.70, verifica-se que esse
pardmetro possui uma maior sensibilidade ao efeito da temperatura do que a redugdo de area, mas
comparavel ao efeito dos parimetros de resisténcia mecanica. Ao contrario, com relagido a
influéncia das fases frageis, verifica-se que ele foi mais sensivel que os pardmetros de resisténcia

mecénica, porém comparavel a reduciio de area. Uma ressalva que se deve fazer com relagfio aos
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resultados obtidos com esse pardmeiro € que, neste trabalho, foi constatada a ocorréncia de
algumas facetas de clivagem com a redugio da temperatura ou aumento da fragio de fases frageis
nos corpos de prova de tragdo, o que vai contra a definigio desse pardmetro, que ¢ feita para
fraturas controladas por um processo de nucleacdo, crescimento ¢ coalescimento de vazios,

excluindo-se as fraturas por clivagem.
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Capitulo 5

Conclusdes e Sugestdes para Trabalhos Futuros

5.1 Coneclusoes

Em relagdo ao ago inoxidavel duplex do tipo 2205 utilizado neste trabalho, do qual
verificou-se o comportamento mecanico sob a influéncia da ternperaturd de ensaio (-90°C, -50°C,
-20°C e +24°C) e das condigbes microestruturais obtidas por meio de tratamentos isotérmicos (a
850°C por diferentes tempos de tratamento, além da condigdo inicial solubilizada a 1060°C),

pode-se concluir que:

1. Os tratamentos térmicos realizados no material na temperatura de 850°C pelos tempos de
tratamento de 30 a 125 minutos, com posterior resfriamento em agua, levaram a precipitagio das
fases Sigma e Chi, sendo também observada a precipitagéo de carbonetos e/ou nitretos e austenita
secundaria, com reducdo da fragdo de ferrita. As fracdes volumétricas das fases Sigma e Chi

precipitadas vaniaram de 0,88% a 10,7%, havendo predominancia da fase Sigma;

2. A tenacidade e a tenacidade a fratura do material diminuem tanto pela precipitagdo das fases
Sigma ¢ Chi como também pela diminuicio da temperatura de ensaio. A resisténcia mecinica e a
dureza praticamente ndo variam com a precipitagio das fases frageis, porém aumentam com a
reducdo da temperatura de ensaio. A ductilidade do material, avaliada pela redugdio de area, teve

0 mesmo comportamento da tenacidade, ou seja, reduz tanto pela precipitacio de fases quanto
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pela diminuigio da temperatura, sendo que a ductilidade, avaliada pelo alongamento, teve um

comportamento ndo homogéneo em fun¢do da alteragio dos mecanismos de deformagio;

3. A seqiiéncia observada com relagdio a sensibilidade dos pardmetros para a fragilizacdo pela
precipitacdo das fases intermetalicas, considerando da maior para a menor sensibilidade, ¢ a
seguinte: em primeiro lugar os pardmetros relacionados & tenacidade a fratura (K-EE ¢ 8,) €
tenacidade (E,); em segundo lugar os parfmetros de ductilidade relacionados a regiio da
estricgdo (RA, RA, ¢ El:) e o pardmetro de tenacidade para fratura ductil (I'y); em terceiro lugar
os alongamentos (El; e El,) ¢ a tensdo verdadeira de fratura (o7); por (itimo os parimetros de

resisténcia mecanica (S, Syoz, Sy10 € Oy) € a dureza;

4. A influéncia da temperatura pode ser analisada tanto pelos pardmetros de resisténcia mecénica
e dureza quanto pelos pardmetros de tenacidade a fratura, tenacidade e ductilidade (redugio de

area);

5. Os parAmetros de ductilidade relacionados com a regido da estricg@o no ensaio de tragfio (RA,
RA, ¢ El.) tiveram uma boa correlagio com os pardmetros de tenacidade (E,) ¢ tenacidade a
fratura (8 ¢ K-EE), sendo esse comportamento relacionado ao estado de tensdes na
determinagio desses pardmetros. Pelo fato desses pardmetros de ductilidade serem determinados
em ensaios de tragio usualmente realizados na certificagio de materiais, e serem sensiveis a

influéncia das fases Sigma e Chi, eles devem ser considerados no controle desses materiais;

6. A redugdo de area na estricgdio (RAn) foi mais sensivel do que a redugio de area convencional

(RA) para detectar os efeitos da temperatura de ensaio e da precipitagio das fases fragilizantes;

7. Apesar de terem sido observadas algumas facetas de clivagem e o fendmeno da delaminagio
nas superficies de fratura dos corpos de prova de tracfo, o pardmetro de tenacidade para fratura

ductil (F7) pode ser usado para avaliar a tenacidade do material na temperatura ambiente (+24°C);

8. O aumento do alongamento nos ensaios de tragio com a diminuigio da temperatura,

principalmente das condigdes C1, C2 e C3 nos ensaios realizados a -90°C, estd relacionado ao
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aumento da plasticidade associada a transformagio martensitica induzida por deformagio na

austenita;

9. Foi observado na superficie de fratura dos corpos de prova o micromecanismo de fratura
alveolar com tend€ncia para clivagem com a diminui¢io da temperatura de ensaio e o aumento da
fragdo de fases frageis, tanto para os ensaios de tragfio, impacto e tenacidade a fratura, sendo que
as superficies dos corpos de prova de impacto ¢ tenacidade & fratura apresentaram uma maior

area de clivagem em relagio aos corpos de prova de tracfio;

10. Quanto menor a temperatura de ensaio ou maior a porcentagem de fases frageis no material,
maior ¢ o numero de separag3es observadas na superficie de fratura dos corpos de prova de
tragdo, tenacidade a fratura e impacto, sendo verificado que o fendmeno das separacdes estd

associado a fase ferrita;

11. O expoente n, calculado pelo ajuste da curva tensio verdadeira em funcio da deformacio
verdadeira utilizando a equagio de Hollomon, ndo foi um pardmetro representativo da capacidade

de encruamento do ago inoxidavel duplex do tipo 2205 analisado neste trabalho;

12. O limite de escoamento foi estimado pelo ensaio de impressio de esferas apresentando
diferenga de no maximo 11,7% em relagio aos obtidos no ensaio de tracdo, considerando
quaisquer temperaturas ou frages de fases frageis, utilizando-se para isso um fator By, igual a
0,2609 para estimar o Sy0; € um By, de 0,2982 para estimar o S,; 0. A maior diferenga encontrada
na estimativa do limite de resisténcia a tragfio (S,) foi de 7,2%, sendo nesse caso utilizado um
fator de correlagio igual a 0,320 (HB=0,320.5,). A dureza HRG também é um bom pardmetro
para estimar o limite de resisténcia a tra¢do (S,) do material, sendo correlacionado com esse por
um fator de 0,1 (HRG=0,1.8,).

5.2 Sugestdes para trabalhos futuros

1. Estudar a metodologia dos ensaios de impressdo de esferas como ferramenta para a estimativa

da resisténcia a tragdo, bem como da tenacidade e da curva tensio verdadeira em funcéo da
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deformagdo verdadeira, visando a aplicaclio para outros materiais. Esse trabalho devera ser
precedido de algumas etapas iniciais, sendo elas: (a) montar (ou adaptar) um dispositivo de
ensaio com uma célula de carga mais apropriada para as faixas de cargas do ensaio; (b} elaborar
um soffware para o tratamento dos dados do ensaio; (¢) verificar a influéncia dos parimetros de

ensaios, como, por exemplo, a velocidade de penetragio.

2. Estudar os mecanismos de deformacdo do ago inoxidavel duplex do tipo 2205 em baixas
temperaturas por meio de ensaios de tragdo interrompidos em determinados niveis de deformacio
€ para algumas temperaturas de ensaio, a fim de se verificar a ocorréncia da transformacio

martensitica induzida pela deformacfo na austenita;

3. Estudar o fendmeno da delaminagio por meio de ensaios de tenacidade 2 fratura interrompidos

e outras metodologias de ensaio como, por exemplo, o ensaio de impacto instrumentado;
4. Testar outras equacdes para o ajuste da curva tensdo verdadeira em fun¢io da deformacgio

verdadeira, de modo a se obter uma expressdo cujo expoente n represente a capacidade de

encruamento do aco inoxidavel duplex do tipo 2205,
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Anexo | - Pré-ensaios

Com base na revisdo bibliografica, foram feitos quatro tratamentos térmicos para
precipitagdo de fase Sigma, sendo esses considerados como pré-ensaios, estando definidos na
Tabela A.1.1. Nessa etapa, foram tratadas apenas poucas barras (duas para P1, P3 e P4 e trés para
P2) do material para posterior usinagem de corpos de prova de tragdo. Os tratamentos foram
feitos em um forno de resisténcia elétrica da marca EDG, sendo que consistiram da colocagio das
barras do ago, com aproximadamente 13x15x100mm, no forno ja estabilizado em determinada
temperatura por um certo periodo de tempo, com o posterior resfriamento em dgua para garantir
uma rapida taxa de resfriamento que inibisse a precipitacdo de fases durante o resfnamento. Além
dessas condigdes, considerou-se o material como fornecido, ou seja, solubilizado a 1060 °C como

a condicdo PO, sendo ensaiados 3 corpos de prova nessa condigio.

Tabela A.1.1- Tratamentos térmicos dos preé-ensaios,

Condi¢do Temperatura do forno Tempo de permanéncia no forno
Pi 850 °C 15 minutos
P2 830 °C 30 minutos
P3 850 °C 60 minutos
P 900 °C 30 minutos

Os resultados obtidos nos pré-ensaios ¢ que levaram & escolha das condigdes
microestruturais definitivas do projeto foram basicamente definidos por meio dos resultados do

ensaio de tragdo. A andlise metalografica também foi realizada, assim como ensaios de dureza,
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sendo que os ensaios de dureza ndo foram muito conclusivos pela pouca variacio obtida entre as
condigbes dos pre ensaios, o que de certo modo reproduziu o comportamento da resisténcia

mecanica obtida pelo ensaio de tragdo.

Os ensaios de tracdo foram realizados com controle de desiocamento e velocidade de
deslocamento do pistdo de 0,05 mm/s. Os corpos de prova cilindricos possufam didmetro Gtil de 5
mm ¢ comprimento Utll de 25 mm, seguindo as proporgdes indicadas na norma ASTM E8M
[1995]. Esta configuragiio dos corpos de prova de tragio foi a mesma para todo o trabalho. Foi

registrada a carga em fungdo da abertura do extensémetro.

A Figura A1.1 mostra as curvas obtidas no ensaio de tragdo para os pré-ensaios. Pode-se
observar que elas sdo praticamente coincidentes, independente da condicio, a ndo ser na parte
final da curva ap6s o inicio da estriccio. Com isso, verificou-se que os pardmetros de resisténcia
mecanica, limite de escoamento (Sy ) ¢ limite de resisténcia a tragiio (S,), ndo sofrem alteracdes
significativas. Ao contrario, os pardmetros de ductilidade captaram a influéncia dos tratamentos
feitos, sendo maior a sensibilidade da reducfio de 4rea (RA), como pode ser melhor observado na
Tabela A.1.2, que apresenta os valores médios de algumas propriedades mecanicas obtidas no

ensaio. Observou-se pouca dispersao entre os resultados da mesma condigdo.

Carga (kgf)
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Figura A.1.1- Curvas obtidas no ensaio de tragéio para os pré-ensaios.
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Tabela A.1.2- Propriedades mecanicas obtidas nos pré-ensaios de tracdo.

Condicdo Syo2 (MPa) Sy (MPa) El (%) RA (%}
PO 528 741 384 83,3
Pl 505 741 36,7 73,5
P2 496 743 352 63,7
P3 484 742 31,7 52,0
P4 502 753 35,1 64.0

k4

As propriedades mecdnicas obtidas para as condicdes P2 (850°C/30minutos) e P4
{900°C/30minutos) ndo apresentaram diferencas significativas apesar da diferenca na temperatura
de tratamento. Alem de 850 °C ser uma das temperaturas mais usada para precipitacio da fase
Sigma nesse material, com base nas referéncias analisadas, esse comportamento similar entre P2
e P4 reforgou a escotha de 850 °C como a temperatura a ser utilizada para o tratamento das

condi¢des definitivas do projeto.

Os valores de dureza obtidos para algumas condi¢fes dos pré-ensaios estdo apresentados na
Tabela A.1.3, sendo que foram feitas de trés a quatro impressdes por condigfio. Pode-se observar
que ndo houve vanacdo significativa nos valores encontrados entre as condigdes, sendo que isso
reflete o ocormido com o limite de resisténcia a tracdo. Isso esta de acordo com o descrito por
LOW Jr. [1985] na parte em que ele fala sobre fragilizacdo, ou seja, que a dureza e a resisténcia
mecénica ndo sdo significativamente afetadas pela presenca de fase Sigma, ao contrano da
resisténcia ao impacto que € sensivelmente afetada. Os ensaios foram feitos em vanas escalas de
dureza Rockwell visando também a defini¢io da melhor escala para o material nas condigdes
microestruturais analisadas. Nesse sentido, verificou-se que as escalas B ¢ C ndo seriam boas
escolhas pelo fato dos valores de dureza terem sido préximos aos limites superiores e inferiores

das escalas, respectivamente.

As Figuras A12 e A.13 mostram as microestruturas das condigdes PO e P2,
respectivamente, tendo sido obtidas por meio do ataque de KOH eletrolitico. Pode-se observar
que a condi¢do PO, por se tratar de uma condi¢io solubilizada, apresenta-se livre de precipitados.
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Na analise metalografica foi observado: 1- que a ferrita foi revelada na cor marrom, a austenita na
cor branca ¢ a fase precipitada de forma escura; 2- que a precipitagdo da fase Sigma ocorreu do
contorno para dentro da ferrita; 3- um aumento da fase precipitada com o aumento do tempo de

tratamento.

Tabela A.1.3- Valores de dureza Rockwell obtidos para algumas condigdes dos pré-ensaios.

Condigdo HRA HRB HRC HRD HRG
PO 61 97 19 41 31
P3 62 98 20 42 82
P4 62 99 20 42 82

Observacdo: 1. HRA = Carga de 60 kgf com penetrador de cone de diamante;
2. HRB = Carga de 100 kgf com penetrador de esfera de 1/167:
3. HRC = Carga de 130 kgf com penetrador de cone de diamante:
4. HRD = Carga de 100 kgf com penetrador de cone de diamante:

3. HRG = Carga de 150 kgf com penetrador de esfera de 1/16°.

Com base no exposto, principalmente levando-se em consideragio a redugo de area (RA)
no ensaio de tragio, optou-se por fazer os tratamentos definitivos nas condi¢des mostradas na
Tabela A.1.4. Foi considerado, para essa defini¢o, o tempo para estabilizagdo do forno devido &
maior massa de corpos de prova no tratamento definitivo, ao contrario dos preé-ensaios, €m que o
forno estabilizava sua temperatura ap6s a colocagio das amostras em um ou dois minutos. Nesse
sentido, foram feitos registros com um termopar embutido em um corpo de prova, além do
registro do forno, possibilitando assim a determinacio do momento em que o corpo de prova
atingia a temperatura do tratamento isotérmico. Os registros do termopar embutido no corpo de

prova e da temperatura do forno esto apresentados no capitulo 3 deste trabalho.

Considerando um tempo de 25 minutos para que a amostra chegasse na temperatura do
tratamento isotérmico, estimou-se que os patamares estabelecidos forneceriam condicdes
microestruturais  distintas entre si, com crescentes porcentagens de fase Sigma e,

conseqiientemente, diferentes niveis de fragilizacéo.
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Figura A 1.3~ Microestrutura da condigo P2 {Ataque: KOH eletrolitico).
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Tabela A.1.4- Tratamentos térmicos definitivos para o projeto e respectiva nomenclatura.

Condigdo Temperatura Tempo total Aquecimento Patamar
¢ 830 C 30 minutos + 25 minutos + 5 minutos
2 850 °C 45 minutos + 25 minutos * 20 minutos
3 835G °C 60 minutos + 235 minutos + 335 minutos
C4 850 °C 75 minutos * 25 minutos + 50 minutos
3 830 °C 125 minutos + 235 minutos = 100 minutos
o

Condigéo solubilizada (1060 °C) conforme fornecido pelo fabricante,

175



Anexo Il — Materiais auxiliares

A composi¢do quimica estabelecida para os matenais auxiliares é dada na Tabela A2.1,

assim como anahses realizadas. As analises foram feitas por meio da andlise de energia

dispersiva  (AED), com o sistema de analise acoplado ao MEV, sendo consideradas

semiquantitativas. Para o AISI 430 foi feita também uma anélise quantitativa para os teores de

cromo ¢ carbono com a utilizagdo de um Espectrometro de Fluorescénceia de Raios X PHILIPS e

de um Analisador de C e S LECO, respectivamente. As propriedades mecénicas obtidas para

esses materiais estdo indicadas na Tabela A.2.2.

Tabela A.2.1- Composic¢io quimica dos materiais auxiliares utilizados (% em peso).

Descricdo Fe C Mn Si Cr Ni P S Mo N
AISI 430 bal. 0,12 10 10 16-18 -~ 004 003 - e
pela norma mix. max. max. max. max.
Andlisedo 80,97 007 0,88 033 1781 = - o o
AIST 430 e
16,3"
ASTM F138 bal. 003 20 075 17-19 130- 0,025 0010 2-3 0,10
pela norma max. mAxX. max. 15,5 max. max. max
Andlise do F138 6331 - 240 051 1848 1335 —-— -— 195 —_

Qbs: As composicbes dos agos AISI 430 e ASTM F138 foram obtidas nas seguintes referéncias: WASHKO &
AGGEN [1990], ASTM FI38 [1994]; *Andlise utilizando wm Analisador de C e § LECO; **Andlise utilizando um
Especirémetro de Fluorescéncia de Raios X PHILIPS; Demais valores obtidos pela utilizagdo da AED; Foram

apresentados somente 0s valores médios obtidos para 5 medicdes.
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