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TOKIMATSU, R. C. Influéncia de pardmetros microestruturais e procedimentos de ensaio, no
comportamento mecéanico de um ago de ultra-alta resisténcia e baixa liga. Tese de Doutorado,
Faculdade de Engenharia Mecanica, UNICAMP, Campinas, S.P., 1995, 435p.

RESUMO

Os agos de ultra-alta resisténcia e baixa liga, estio bem estabelecidos tecnologicamente, € a
despeito da versatilidade, baixo prego, e excelente resisténcia mecanica, esses agos possuem sérias limitagoes.
O grande desafio tecnologico, no desenvolvimento dos agos de ultra-alta resisténcia, estd em propiciar
aumentos simultdneos de resisténcia e tenacidade. O aumento de tenacidade a fratura desses agos estd
diretamente ligado a eficacia do controle microestrutural. Nas ultimas décadas, ocorreram drasticas mudangas
nos conceitos metalirgicos, o que possibilitou significativos avangos. Com o desenvolvimento da mecanica da
fratura € com o aprimoramento das técnicas de caracterizagdo microestrutural, a capacidade de anilise
melhorou expressivamente. Em decorréncia, a relagdo entre microestrutura ¢ tenacidade & fratura tem sido
continuamente aperfeigoada. Atualmente, € consideravel o esforgo de pesquisa direcionado para tentar melhorar
a tenacidade a fratura dos agos de ultra-alta resisténcia, sem reduzir a resisténcia mecanica. Este é exatamente o
objetivo central do presente trabalho. Para tanto, utilizou-se duas variagdes de um ago de ultra-alta resisténcia
mecénica, de qualidade aerondutica, denominado 300M. Os tratamentos térmicos empregados foram
caracterizados por distintas temperaturas de austenitizagdo (1143 K e 1373 K) e revenido (473K, 603K, 703K e
823 K). O comportamento mecanico foi estabelecido através de ensaios de dureza (HV), tragdo convencional
(oe, or, ®% , n) e tenacidade a fratura (K, e CTODc). Informagdes complementares foram obtidas através de
metalografia optica, fractografia e difragio de raio-x. Discute-se a influéncia de diferentes parametros
microestruturais e de variaveis de ensaio no comportamento a fratura dos agos; considerando-se a influéncia de
tragos de titanio, temperatura de austenitizagio, temperatura de revenido, tamanho de gréo, espessura do corpo
de prova e “heat tinting”. O titanio, encontrado em quantidades diferenciadas (40ppm e 150ppm) nos dois agos
300M, ndo exerceu qualquer efeito significativo sobre as propriedades mecanicas. Os precipitados ricos em
titanio, apesar de estaveis termicamente, mostraram-se muito grosseiros. A austenitizagdo a alta temperatura
(1373 K), ao invés da austenitizagdo convencional (1143 K), resultou em um aumento acentuado da tenacidade
a fratura, para as condigdes como-temperado e, temperado e revenido (até 603 K). Com o revenido ao redor de
703 K, foi evidente uma selha-FMR(Fragilizagdo da martensita revenida) profunda para o ago austenitizado a
1373 K, enquanto que a mesma foi apenas superficial para o ago austenitizado na temperatura convencional.
Foi observado também que, na regido da FMR, a temperatura de austenitizagdo interfere no caminho de
propagagdo da trinca. O mecanismo que conduz a FMR é demasiadamente complexo. Muito possivelmente, a
FMR néo pode ser atribuida a um tnico fator como a precipitagdo de cementita intra-ripa, decomposigdo da
austenite retida ou segregagdo de impurezas. O fenomeno resulta de uma interagdo mutua entre esses fatores.
Com a austenitizagdo a 1373K a tenacidade a fratura aumentou, apesar do expressivo crescimento de gréo.
Contrariando a expectativa, apesar dos corpos de prova utilizados neste trabalho nao obedecerem ao requisito
de espessura minima recomendado pela ASTM E-399/90, os valores obtidos de tenacidade a fratura mostraram-
se muito proximos dos valores de K¢ encontrados na literatura. Acredita-se que a alta sensibilidade utilizada no
ensaio permitiu detectar o inicio do crescimento de trinca sob condigdes de deformagdo plana (“pop-in”), e isto
foi suficiente para compensar a espessura reduzida dos corpos de prova. Foi constatado que o “heat tinting”
exerce uma grande influéncia sobre a tenacidade a fratura de corpos de prova na condigdo como-temparado.

Palavras chave : | Resisténcia mecanica. 2. Tenacidade a fratura. 3.Acos de alta resisténcia 4. Tratamentos
térmicos. 5.Fragilizagdo da martensita revenida. 6. Tamanho de grao.



TOKIMATSU, R. C. The effect of microstructural parameters and test procedures on the
mechanical behaviour of an ultra-high strength and low alloy steel. Doctoral Thesis,
Faculdade de Engenharia Mecanica, UNICAMP, Campinas, S.P., 1995.

ABSTRACT

The ultra-high strength and low alloy steels are very established and independent of
versatility, low price, and excellent strength, these steels have several limitations. The technological challenge,
in terms of development of these steels, is to obtain high levels of both strength and toughness simultaneously.
The increase of fracture toughness of these steels depends on the efficiency in controlling the microstructure. In
the last decades remarkable advances have been made in improving these steels due to the drastic changes on
the metallurgical concepts. The analysis capacity has incresed in a very expressive way with the development of
fracture mechanics and microstructural characterization tecniques. As a result, the relationship between
microstructure and fracture toughness has continuously improved. Nowadays, there is a significant research
effort in terms of increasing the fracture toughness of the ultra-high strength steels without decreasing the
strength. This is exactly the central objective of this work. For that, has been utilized two variation of an ultra-
high strength aeronautical steel, named 300M. These steels were heat treated in two austenitizing temperature
(1143K and 1373K) and four tempering temperature { 473K, 603K, 703K, and 823K). The mechanical
behaviour has been characterized by hardness (HV), tension (o, , oy, ¢, and n), and fracture toughness (K-
and CTODc ) tests. Complementary informations were obtained by metallography, fractography, and x-ray
diffration. The effect of different microstructure parameters and test procedure on the mechanical behavior has
been discussed in terms of the effect of titanium contents, austenitizing temperature, tempering temperature,
grain size, specimen thickness, and heat tinting. The titanium, found in different quantities ( 40ppm and
150ppm ) for each one 300M steel, did not effect significantly the mechanical properties; the precipitate
particles rich in titanium are thermal stables and coarse. The high temperature austenitizing (1373K) showed a
sharp increase in fracture toughness for the as-quenched and tempered (up to 603K) conditions. It was evident a
sharp embrittlement for the 703K tempering temperature - tempered martensite embrittlement (TME) -, and 1t
was not obeserved a sharp embrttlement for the specimens austenitized at 1143K for this tempering
temperature. It was observed that in the TME region the austenitizing temperature effects the crack propagation
path. The TME mechanism is very complex. Probably, the TME can not be due to only one factor as the intra-
lath cementite precipitation, residual austenite decomposition, or impurities segregation. The TME phenomenon
is a result of the interaction of these factors. There was an increse in the fracture toughness for the 1373K
austenitizing temperature in spite of the increase in the grain size. In contrasting the expectancy, the fracture
toughness values obtained in this work, using very thin specimens, were very closed to the K¢ found in the
literature on ultra-high strength steels, in spite of the minimal thichness requirement of the ASTM E 399/90. It
is believed that the high sensitivity used in the tests make possible to detect the crack growth onset in plane
strain conditions (pop-in), and this was sufficient to compensate the very thin specimen thickness. It was
observed that the heat tinting has a big effect on the fracture toughness for the as-quenched condition.

Key words: 1. Strengthy. 2. Fracture toughness. 3. High strength steels. 4. Heat treatments. 5. Tempered
martensite embrittlement. 6. Grain size.



Lista de simbolos

Letras romanas

A - designa uma das variagdes do ago 300M

A - quantidade de elemento quimico em solugao

AB - composto quimico

Ao - drea média da segdo reta da parte ttil do corpo de prova antes da aplicagio de carga

Ag - area da menor se¢do do corpo de prova apés a ruptura

Acs - limite superior da zona critica

Acm - solubilidade méxima do carbono no ferro gama

Ar - quantidade total de elemento quimico

a - comprimento da trinca

ao - comprimento inicial da trinca

as - comprimento da pré-trinca de fadiga

B - boro

B - designa uma das variagdes do ago 300M

B - espessura do corpo de prova

B - quantidade de elemento quimico em solugdo

Bs - extensdo da fratura obliqua

Br - extensdo da fratura plana

Bo - espessura do corpo de prova correspondente a maxima tenacidade a fratura

Bmin - espessura minima do corpo de prova para prevalecer a condigdo de deformagio
plana

Bt - quantidade total de elemento quimico

b - vetor de Burgers da discordancia

C - carbono

C - constante

Cu - cobre

Cr - cromo

COD - deslocamento de abetura da trinca ( Crack Opening Displacement )
CTOD - deslocamento de abertura da ponta da trinca ( Crack Opening Tip Displacement )

CTODc - parametro de tenacidade a fratura que caracteriza o crescimento instavel da trinca no
caso de fratura instavel, ou quando ocorre “pop-in”

CTODu - parametro de tenacidade a fratura que caracteriza o inicio do crescimento instavel,
precedido de crescimento estavel de trinca

CTODi - parametro de tenacidade a fratura que caracteriza o inicio de crecimento estavel da
trinca



CTODm - parametro de tenacidade a fratura que caracteriza o inicio de crescimento da trinca
relacionado com a maxima carga

CTODe - componente elastica do CTOD
CTODp - componente plastica do CTOD

D - constante

d - percurso do pulso ultra-sonico

d - diametro do gréo cristalino

dc - distancia critica

ds - diametro da menor se¢do do corpo de prova apos a ruptura
E - modulo de elasticidade

Et - energia de fratura critica total

Es - fragdo de energia dissipada na fratura obliqua

Er - fragdo de energia dissipada na fratura plana

f(a/W) - fator de corre¢do geométrico

FesC - carboneto de ferro ou cementita
G - moédulo de rigidez

G - energia livre

AG - energia de ativagdo

AG™ - variagdo da energia quimica livre

AGMEC  _ variagdo da energia mecanica livre

AG™ - di ferenga entre as energias livres , na temperatura de témpera

H - dureza

Jic - tenacidade a fratura em condigdes elasto-plastica, sob carregamento monotonico
Jip - tenacidade a fratura em condigdes elasto-plastica, sob carregamento de impacto
K - coeficiente de resisténcia

K - fator de resisténcia do contorno de grao

K - fator de intensificagdo de tensdes

Ka - tenacidade a fratura aparente

K - fator de intensificagdo de tensdes em modo I de abertura de trinca

Kc - fator de intensificagdo de tensdes critico

Kic - tenacidade a fratura em condigdes de deformagao plana, sob carregamento

monotoénico

Kip - tenacidade a fratura em condi¢des de deformagao plana, sob carregamento de impacto
Kq - candidato a K¢
Kg tenacidade a fratura do contorno de grio



Kym - tenacidade a fratura da matriz
Koc - valor de K obtido a partir do CTODc
Kqe - valor de K obtido a partir do CTODe

Kfmin - fator de intensificagdo de tensdes em fadiga minimo

Kfmax - fator de intensificagdo de tensdes em fadiga maximo

AK

intervalo de variagao do fator de intensificagdo de tensdes

K - taxa de aumento do fator de intensificagdo de tensdes
1 - espagamento entre particulas

log - logaritmo de base 10

M - comprimento do entalhe

Mn - manganés

Mo - molibdénio

Ms - temperatura de inicio de formagdo da martensita
Ms - temperatura de final de formagdo da martensita
N - nitrogénio

Ni - niquel

Nb - niébio

NbC - carboneto de niobio

n - coeficiente de encruamento

P - fosforo

P - carga
Pmin - carga minima

Pmax - carga maxima

Pao - peso da amostra a seco

Py - peso da haste parcialmente mergulhada em agua

Pm - peso da amostra mais o peso da haste mergulhada em agua
Po - carga para inicio da fratura

p,q - fragdo em massa

rp - fator de rotagdo plastica
rp - raio da zona plastica
S - enxofre
- espagamento entre os pontos de aplicagdo da carga
Si - silicio
Sn - estanho

Sp - espagamento interlamelar da ferrita



S - arco do “shear lip”

T - temperatura
T, - temperatura de intersec¢ao das curvas de energia livre
Ti - titdnio

TiN - nitreto de titanio

TiC - carboneto de titanio

Tr - temperatura de resfriamento na témpera
t - tempo

At - intervalo de tempo

V - vanadio

VC - carbonitro de vanadio
VN - nitreto de vanadio
V(c,N)- carbonitreto de vanadio

Vp - componente plastica do COD

VL - velocidade longitudinal

Vr - velocidade transversal

X - didgmetro médio de particula

Z - distancia do ponto de medigdo do COD até a superficie do corpo de prova
Zr - zircOnio

ZtN - nitreto de zirconio

W - largura do corpo de prova

Letras gregas

) - diametro
¢© % - coeficiente percentual de estric¢do

n% - porcentagem de fratura obliqua

A - espagamento entre particulas
v - coeficiente de Poisson

6 - angulo

o - fernta

p - densidade

p - raio de ponta do entalhe

raio de ponta limite

)
Q
1



PH20

Er

Ef

Ge

or

Of
Of

O, Oj

ON

OCs

Cp

Gg

CsG

Op
G1,02,03

Ox ,Gy ,Oz

Tmu

Ti

Tpic

densidade da agua

fase gama; austenita
deformagdo em geral
deformacdo verdadeira
deformagio de fratura nominal
deformagao de fratura local
tensdo em geral

tensdo verdadeira

limite de escoamento

limite de resisténcia

tensdo efetiva de escoamento
tensdo de fratura nominal
tensdo de fratura local

tensao de atrito

tensao de Peierls

tensdo nominal

endurecimento por solugdo solida
endurecimento por discordancias
endurecimento pelo grao
endurecimento pelo sub-grao
endurecimento por precipitagdo
tensoes principais

tensdes normais

tensdo de cisalhamento

tensdo de cisalhamento maxima
tensao de escoamento

tensao de atrito

tensao de cisalhamento a frente do empilhamento de discordancias



AES
AISI
ARBL
ASTM
AUST.
0
BS
CCL
CFC
CHT
CPs
CP
CIA
CALCTEN
T
CCT
DCCG
F
FVAR
FMR
FT

FL

FI

frp

G

HV

M
MFLE
MDEP
MFD
MEV
MET
NBR

NBS
PA

Siglas e Abreviacoes

austenita

Auger Eletron Spectroscopy ( espetroscopia de eletron Auger )
American Iron and Steel Institute

Alta Resisténcia e Baixa Liga
American Society for Testing Materials
austenitizagao

antes de Cristo

British Standards

estrutura cibica de corpo centrado
estrutura cubica de faces centradas

com “heat tinting”

corpos de prova

corpo de prova

codigo de identificagdo da amostra
programa computacional que calcula os parametros de tenacidade a fratura
como-temperado

curva de resfriamento continuo
distribuigdo caracteristica dos contornos de grio
ferrita, fino

fragdo volumétrica de austenita retida
fragilizagdo da martensita revenida
faceta transversal

faceta longitudinal

faceta inclinada

fator de restrigao plastica

grosseiro

hard Vickers ( dureza Vickers )
martensita

Mecanica da Fratura Linear Elastica
Mecanica da Fratura Elasto-Plastica
Mecanica da Fratura Dinamica
microscopio eletronico de varredura
microscopio eletronico de transmissao
Norma Brasileira

National Bureau of Standars

para andlise



ppm - parte por milhdo

RA - resfriado ao ar

REV - revenido

ref - referéncia

RESF. - meio de resfriamento na témpera

RF - radio frequéncia

RE - relagdo estequiométrica

RFG - razdo de forma do grao

RPEMM - relagdo em peso entre elementos na massa metalica
SHT - sem “heat tinting”

SAE - Socity of Automotive Engineers

t - tonelada

TA - temperatura ambiente

TR - temperado e revenido

TI - transformagao isotérmica

TG - tamanho de grao

TCC - tetragonal de corpo centrado

TTT - curva de resfriamento isotérmico ( Temperatura - Tempo - Transformagao )
TGPA - tamanho de grdo da austenita prévia

™G - tamanho médio de grao

TRIP - Transformation - Induced Plasticity ( plasticidade induzida por deformagao )
VAR - Vacuum Arc Remelted

VIM - Vacuum Induction Melted

Termos em lingua estrangeira

Knife edges - dispositivo para fixagao do “clip on gage”
clip on gage - extensometro de laminas
heat tinting - ataque térmico para marcar a superficie de fratura por fadiga

shear lip - regido de fratura obliqua

pop-in - fendmeno caracterizado por uma descontinuidade no diagrama carga-COD,
decorrente do avango mais rapido da trinca na regido de maior triaxialidade de
tensoes

dimples - processo de fratura caracterizado pela nucleagdo, crescimento, e coalescimento

de microcavidaes
void sheet - laminas de microcavidades
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1.1. Falha Mecanica

A falha mecéinica é um problema antigo e muito grave que esta
longe de ser completamente resolvido, apesar dos significativos avangos alcangados. As
falhas, de maneira geral, sio decorrentes dos seguintes fatores, que agem isoladamente ou

de forma combinada [1, 2]:

e deficiéncia de projeto;

e selecdo inadequada dos materiais;

e imperfeigdes no material;

e deficiéncias no processamento;,

e erros de montagem;

e condigdes improprias de operagao;

e manutengdo e inspegdes inadequadas;

e agdo agressiva do meio .

A analise de falha de um componente estrutural normalmente requer
a identificagdo do tipo de falha [3]. A falha pode ocorrer devido a agao de um ou mais
mecanismos de dano. Entretanto, existem quatro maneiras genéricas segundo as quais um

componente mecanico pode deixar de cumprir as fung¢des para as quais foi projetado [4,5]:
e danos superficiais;

e deformagao elastica;

e deformagéo plastica;

e fratura.

Ainda que, evidentemente, qualquer tipo de falha seja indesejavel,
independente da sua origem, a fratura € o problema mais inquietante. As falhas estruturais

decorrentes de fraturas tém provocado substanciais perdas materiais, paralizagdo de



servigos essenciais e, muitas vezes, perdas de vidas humanas. Em decorréncia, todos os
anos sdo movidos processos litigiosos envolvendo bilhdes de dolares.O “National Bureau
of Standards” (NBS), em 1982, encomendou um estudo para avaliar os custos diretos e
indiretos da fratura nos Estados Unidos. Este estudo, coordenado por Duga (citado na
referéncia [6]), revelou, ndo inesperadamente, que os custos sao realmente altos. Para o
computo global foram considerados os custos diretos, associados com todas as espécies de
acidentes oriundos da fratura, e os custos indiretos, decorrentes de estruturas
superdimensionadas por causa da ndo uniformidade da qualidade dos materiais, inspegdes
efetuadas, reparos, e reposi¢ao de componentes devido a degradagdo em servigo. O custo
total remonta algo em torno de 120 bilhdes de dolares/ano. Note que esta € somente uma
parcela do custo mundial. Com a nossa sociedade ficando cada vez mais complexa ,como

estes custos serdo no futuro?

Um aspecto interessante do estudo do NBS sdo as estimativas sobre
as possiveis redugdes de custos. Foi sugerido que 35 bilhoes de dolares/ano (30% do custo
total) podem ser poupados se todo o conhecimento ja adquirido for aplicado para
melhorar o controle da fratura. Outros 28 bilhdes de délares/ano (23% do total) podem
ser economizados com o resultado da aplicagdo de novos conhecimentos que se espera

que sejam gerados no futuro.

A despeito das estimativas, ¢ claro que a fratura ¢ um problema
sério, e muito mais pode ser feito do que é normalmente praticado. Considerando que a
mecanica da fratura ¢ relativamente uma novidade como uma disciplina de engenharia,
sobretudo no Brasil, ndo ¢ absolutamente surpresa que muitos projetistas, metalurgistas,
inspetores de ensaios nao-destrutivos, e outros profissionais correlacionados com a
integridade estrutural, ndo empreguem a mecanica da fratura como uma ferramenta de

engenharia, e nem tenham nogao de como ela pode ser utilizada.



1.2. Mecanica da Fratura

A mecanica da fratura ¢ uma aproximag¢do fundamentada sobre
algumas hipoteses simplificadoras, algumas conjecturas, ¢ um volume consideravel de
informagdes experimentais. Ela exprime uma nova metodologia de projeto que contorna o
dilema da tensdo infinita na ponta de uma trinca, quando se aplica a teoria classica da
resisténcia dos materiais. Na esséncia, trata-se de uma ferramenta de andlise quantitativa

que permite predizer o comportamento de uma estrutura trincada sob o efeito de tensoes.

A engenharia da mecédnica da fratura abrange vérias areas do
conhecimento cientifico (Figura 1.1), mas esta fundamentalmente alicer¢ada sobre a
mecénica dos solidos e ciéncia dos materiais. A mecdnica dos solidos € utilizada para
descrever o campo de tensdes e deformagdes a frente de uma trinca aguda. A ciéncia dos
materiais permite relacionar o processo de fratura com aspectos relevantes da
microestrutura dos materiais. O aumento do conhecimento neste campo tem possibilitado

o desenvolvimento de materiais com maior resisténcia a fratura.
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Figura 1.1. Areas do conhecimento abrangidas pela mecanica da fratura [7].



1.2.1. Origens da Mecanica da Fratura

Um longo caminho foi trilhado até a mecanica da fratura se tornar

uma ferramenta importante nos projetos de engenharia.

A origem da mecanica da fratura, como ela é entendida atualmente,
sustenta-se sobre o trabalho de Griffith (estudo da fratura de vidros, em 1920) [8]. A idéia
audaz introduzida por Griffith, foi supor que a resisténcia ao crescimento de uma trinca
esta relacionada com a quantidade de energia superficial necessaria para formar uma nova
superficie de trinca. Partindo dessa hipotese, Griffith formulou um balango energético
através da aplicagdo direta da segunda lei da termodinamica. Com isso, ele estabeleceu
um critério de fratura quantitativo que relaciona a resisténcia com o tamanho de trinca,

para um solido elastico ideal.

Ainda que subsequentes trabalhos tenham sido realizados, a fratura
permaneceu durante algum tempo como curiosidade académica [6]. Uma das razdes pode
ser atribuida a ndo aplicabilidade da teoria de Griffith aos metais. Neste tipo de material
sempre ocorre alguma deformagdo plastica, de modo que, o critério fundamentado em um
solido elastico ideal é inadequado. A quantidade de energia necessdria para causar a
fratura de um metal ¢ ordens de grandeza maior do que a correspondente energia

superficial.

Indiferente, o problema da fratura permaneceu at¢ a II Guerra
Mundial quando sérios danos em navios, involucros de misseis e outras estruturas,
trouxeram grande preocupagdo. E classico o caso dos navios da série Liberty, construidos
as pressas por solda elétrica, durante a guerra. Dos 4.694 navios construidos, 1.289
apresentaram fratura, sendo que 233 catastroficas, com perda total, dos quais 19 partiram-
se ao meio [9]. A maioria das falhas ocorreu nos meses de inverno, tanto em navios em
mares turbulentos quanto em navios sob baixa tensdo - alguns fraturaram repentinamente
apesar de ancorados no cais - de maneira aparentemente inexplicavel [7]. O aspecto
intrigante na fratura dos navios era o fato deles serem fabricados com chapas de ago

ductil, mas a fratura ocorria com limitado escoamento plastico.

Mais do que qualquer outro fator singular, o grande numero de

fraturas catastréficas ocorridas em navios, durante a II Guerra Mundial, deu um estimulo



mais intenso ao estudo da fratura, nos Estados Unidos e na Europa. Visto que, estas sérias
e preocupantes fraturas poderiam colocar em risco todo o esforco de guerra dos aliados
[10].

Os inumeros acidentes ocorridos propiciaram um forte
questionamento quanto a validade da metodologia de projeto até entdo empregada. Ainda
que, o aspecto fragil da fratura dos navios pudesse ter imediatamente sugerido o uso da
teoria de Griffith, outras aproximagdes foram tentadas primeiro. Entretanto, devido a
impossibilidade de relacionarem resisténcia e tamanho de trinca, foram consideradas

inadequadas.

No final da década de 40, o balango energético de Griffith foi
reavaliado por pesquisadores que estavam interessados no problema da fratura fragil de
estruturas metalicas. Através da difragdo de raio-x ficou comprovado que mesmo em
materiais metalicos que fraturaram de maneira fragil, ocorria deformagao plastica sob a
superficie de fratura. Este fato levou Irwin [11] e Orowan [12], independentemente, a
concluirem que a equagdo do balango energético, para ser aplicada aos metais, precisava

ser modificada.

Para consolidar os fundamentos da mecéanica da fratura linear
elastica duas contribuigdes foram importantes. A primeira, reformular o balango
energético de Griffith, de modo a toma-lo compativel com os metais. A segunda,
definigdo da técnica para calcular a taxa de liberagdo de energia critica (tenacidade a
fratura). A partir de entdo, iniciou-se o processo de consolidagdo da mecanica da fratura

como uma poderosa metodologia do projeto estrutural.

1.2.2. Campo de Aplicagdo

No inicio, o grande interesse pela mecanica da fratura foi devido a
inabilidade da teoria de falha convencional em tratar o problema da fratura fragil de certos
componentes estruturais. Entretanto, ao longo do tempo, com o continuo
desenvolvimento,seu campo de aplicagao foi consideravelmente ampliado. Atualmente,

ela possui varias ramificagdes (Figura 1.2), que tratam de diferentes aspectos da fratura

dos materiais.



A mecanica da fratura ainda ndo estd completamente estabelecida
em todas as suas ramificagdes. Destas, a mecanica da fratura linear eldstica € a que possui
a fundamentagdo mais solida. Todavia, sua utilizagdo tem se consolidado em todos os
segmentos, estando ja disponivel em volume consideravel de informagdes. Muitas
pesquisas tém sido realizadas para melhorar sua base conceitual, de modo a torna-la cada
vez mais realista, como proposta de projeto. Seus conceitos, desde a sua formulagdo
inicial, tém sido aceitos e utilizados pela industria. Especialmente pelas industrias

aeroespecial e aeronautica, onde geralmente os avangos nao sao divulgados.

O protétipo do bombardeiro supersénico B-1, desenvolvido
mediante contrato da Forga Aérea (USA) com a Rockwell International Corp., em 1970,
foi a primeira aeronave militar que empregou a mecanica da fratura como ferramenta de
detalhamento e desenvolvimento de projeto, ¢ também nos ensaios de varios componentes
da aeronave. O sucesso obtido com a mecanica da fratura assegurou seu uso em todos os

subsequentes projetos de aeronaves militares [13].

Ainda que, a utilizagdo da mecanica da fratura ndo esteja tdo
difundida, a tendéncia é que ela seja cada vez mais empregada no futuro. Nenhum
componente estrutural esta isento de uma condigdo defeituosa. Trincas, sdo defeitos
latentes nos materiais, que acabam surgindo de uma maneira ou de outra.
Consequentemente, todos 0s componentes estruturais sio passiveis de serem tratados por
essa metodologia. Sobretudo, devido aos novos ditames sociais, que apontam para
necessidade do uso racional de energia e materiais, associado a uma alta confiabilidade

estrutural.

A aplicagdo da mecanica da fratura para assegurar a integridade
estrutural introduziu uma série de procedimentos para previnir a falha de componentes.
Estes procedimentos comegam com o metal no estado liquido e sdo conduzidos através de
todas as operagdes de manufatura, até a montagem do componente [13]. Na fase de
projeto e andlise, a configuragdo geométrica e o tamanho do componente, bem como os

ensaios estruturais para verificar a confiabilidade do desempenho, sdo determinados

com base na metodologia prescrita pela mecanica da fratura.
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O critério de fratura estabelecido pela mecanica da fratura relaciona

duas entidades distintas:
e campo de tensoes a frente da trinca;

e propriedades de fratura do material.

O campo de tensoes a frente da trinca ¢ determinado pela mecéanica
dos solidos através de diferentes métodos (analiticos, numéricos ou experimentais). As
propriedades de fratura do material sdo determinadas através de ensaios laboratoriais. A
propriedade intrinseca dos materiais, que expressa a resisténcia a propagagio de trinca, ¢
denominada de tenacidade a fratura. Este ¢ o parametro fundamental para definir a
condigdo critica de fratura, em senso macroscopico. Cabe observar, entretanto, que
existem diferentes pardmetros de tenacidade a fratura. Cada uma das ramificagoes da
mecanica da fratura (Figura 1.2) possui um ou mais pardmetros de tenacidade a fratura. As
condigdoes de fratura (nivel de deformagdo plastica, tipo dc carregamento, ¢ outros)
determinam qual ¢ o melhor pardmetro para caracteriza-la. A precisio em predizer a
condicdo critica de fratura depende da selegdo adequada do parimetro de tenacidade a

fratura.

Na sua forma mais basica a mecéanica da fratura pode ser empregada

para:

e determinar a maxima carga de operagdo segura, em fung¢ao da localizagdo e tamanho da

trinca;
e determinar, para uma dada carga aplicada, o tamanho de trinca admissivel.

Entretanto, a mecanica da fratura ndo se limita apenas em
determinar a combinagio critica trinca/carga para fratura. Ela também pode ser utilizada
para avaliar o crescimento de trinca, a partir de um tamanho benigno até a condigdo
critica. Esta ¢ uma abodagem recente de projeto. Trata-se do reconhecimento de que a
presenga de uma trinca pode ndo comprometer o desempenho de uma estrutura de
engenharia. Diferentemente da abordagem convencional. Uma das recomendagdes
classicas de projeto, fundamentada na prudéncia, reza que altas concentragdes de tensdes
devem ser cvitadas. De modo que, componentes trincados devem ser imediatamente

reparados ou retirados de servigo. Esta abordagem tem sido razoavelmente eficaz na
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prevencdo da falha catastrofica. Entretanto, a necessidade de racionalizar os recursos, tem
imposto a utilizagdo mais efetiva dos materiais. Desta forma, o custo para reparar ou
substituir um componente trincado deve ser contrabalangado com a possibilidade do
componente continuar em servigo e poder acarretar numa falha. Este novo conceito de
engenharia, conhecido como dano tolerado (damage tolerance), tem sido desenvolvido
para fornecer um guia quantitativo desta proposta. Toda a estratégia consiste em ndo
permitir que a trinca cresga até o tamanho critico, durante a vida em servigo [6, 14, 15].

Sdo trés os fatores que tém fortalecido a aplicagdo do conceito do dano tolerado:

® a presenga de uma trinca ndo necessariamente desqualifica um componente estrutural,

ou seja, ndo significa que a vida util do componente chegou ou esta proxima do fim;

e a melhora da sensibilidade dos ensaios ndo-destrutivos tem possibilitado detectar

defeitos cada vez menores, no interior dos materiais;

¢ 0 desenvolvimento de métodos quantitativos, de satisfatoria acuracidade, que permitem
estimar o tamanho de trinca tolerado de modo a garantir a integridade estrutural sob

qualquer tipo de carregamento.

1.3. Avancgos no Estudo da Fratura

As propriedades mecéanicas dos materiais, especialmente as ligadas
a deformagdo plastica e fratura, sio fortemente dependentes da microestrutura. Desta
forma, o tratamento destas propriedades pela mecanica do continuo esbarra em limitagdes.
E 6bvio que na analise mecanica € preciso incorporar a influéncia da microestrutura do
material. Os avangos na mecanica microestrutural possibilitaram um melhor entendimento
sobre 0 comportamento mecédnico dos materiais. Com o desenvolvimento da teoria das
discorddncias, consideraveis avangos foram observados no entendimento do
comportamento plastico dos metais. Entretanto, devido a maior complexidade, a teoria da
mecanica microestrutural da fratura ainda ndo esta satisfatorramente desenvolvida [17-

21]. Ainda nio € possivel estabelecer, de maneira plenamente satisfatoria, a influéncia da
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microestrutura sobre o processo de fratura. Tais dificuldades podem ser atribuidas a dois

fatores:
e 0 grande numero de parametros microestruturais que exercem influéncia;

¢ as dificuldades em descrever com precisdo todos os aspectos relevantes da

microestrutura.

O fenémeno da fratura é muito complexo e, normalmente, varios
processos fisicos operam simultaneamente, tais como: decoesdo, movimentagdo local de
discordancias, maclacdo, difusdo, variagdes quimicas locais, e outros [22]. Além disso, as

ferramentas utilizadas no estudo da fratura estao ainda muito fragmentadas.

A despeito das limitagdes, o campo cientifico concernente a fratura
dos solidos tem progredido constantemente, na mesma propor¢do em que vao surgindo
novas técnicas experimentais [18-20]. Nas ultimas décadas, os principais avangos no

campo da fratura foram [23]:

e Melhor compreensio do efeito das tensoes localizadas sobre o processo de iniciagdo e

crescimento de trinca;

e Desenvolvimento de uma metodologia de projeto mais adequada para evitar o colapso
estrutural. Foram desenvolvidos critérios de falha envolvendo modelos de distribui¢do

de tensoes localizadas e a tenacidade a fratura dos materiais;

e Melhor entendimento acerca da influéncia da microestrutura sobre a tenacidade a

fratura e micromecanismos de fratura atuantes na ponta da trinca;

e Melhor entendimento do processo atomistico da fratura, considerando a estrutura
cristalina, a composi¢do quimica e a agressividade do meio sobre o processo de

separacao fisica dos materiais;
e Incorporacgdo da microestrutura em modelos mecanicos.

Os avangos no campo da fratura tém progredido gragas a programas
de pesquisa envolvendo tanto procedimentos experimentais como teoricos. Os trabalhos
tedricos tém sido desenvolvidos com grande atengio a formulagdo matematica do

problema, e mais recentemente pela sua implementagdo computacional. Em particular, as
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implementagdes computacionais tém propiciado notaveis contribuigdes. O complexo
fenomeno da fratura, tratado dessa forma, tem sido descrito com suficiente detalhamento,

a ponto de servir de referéncia para sugerir e interpretar trabalhos experimentais [23].

Um dos grandes avangos no campo da fratura deve-se a correlagio
entre aspectos macroscopicos do inicio de crescimento de trinca com modelos
microscopicos de fratura local. Varios modelos microscopicos foram propostos,
considerando a natureza microestrutural e o campo de tensdes e deformagdes a frente de
uma trinca [21, 24, 25]. Entretanto, devido a especificidade dos modelos de microfratura -
um particular mecanismo de fratura para uma dada microestrutura - uma caracterizagio
completa microscopica/macroscopica da fratura tem sido somente possivel para casos
simplificados [18, 21, 24, 25]. Existe ainda muita caréncia de informagdes experimentais,
de modo a fornecer subsidios para formulagao de modelos mais precisos. O significativo
sucesso na avaliagdo da fratura, observado atualmente, se deve as teorias basicas da

mecanica da fratura e menos efetivamente a teoria microscopica da fratura [18].

Esta situagdo tende a se modificar gragas aos recentes avangos das
técnicas de avaliagdo experimental [18-20, 26]. Alguns, entre os varios observados,
podem ser constatados a partir dos seguintes fatos: melhorou a resolugdo espacial do MET
e dos meétodos topograficos por raio-x; surgiram novos métodos de utilizagdo dos sinais
do MEV; melhorou a sensibilidade e a resolugio espacial de varios métodos
micromecanicos; foram desenvolvidas técnicas para conduzir experimentos “in situ”.
Todas estas técnicas, de certo modo, tém contribuido, ou irdo contribuir, para diminuir a
distancia entre as preposigdes tedricas e as observagdes experimentais de interesse da

fratura.

1.4. Ago - Aspectos Gerais

Os agos, desde os primordios de nossa civilizagdo, vém se mantendo
como materiais metalicos de maior relevancia, tanto sob o aspecto da diversidade e volume

de produtos quanto, pela gama de propriedades que atendem aos requisitos de boa parte
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dos sistemas tecnologicos utilizados na engenharia [27]. A figura 1.3 mostra a evolugio da

produgao de varios materiais, ao longo do século XX, nos E.U.A.

Enquanto que nos paises industrializados observa-se a tendéncia de
estabilizagdo do consumo de materiais tradicionais. nos paises em desenvolvimento, como
o Brasil, o potencial de crescimento do mercado de materiais tradicionais é ainda muito
grande [28]. O nivel de desenvolvimento industrial atingido pelo Brasil, em combinagao
com a tendéncia atual de nacionalizagdo ¢ modernizagdo de equipamentos e componentes,
vem exigindo solugdes para problemas que, embora ndo novos do ponto de vista da
tecnologia mundial, tém-se constituido em desafios a capacidade das industrias brasileiras
[29]. E importante destacar que o grau de conhecimento cientifico, empregado no
desenvolvimento de um material, tem efeito determinante no seu prego ¢ a capacidade de

produzi-lo ¢ uma medida do grau de desenvolvimento tecnolégico e independécia de uma

nagdo [28].
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Figura 1.3- Evolugdo da produgio de alguns materiais nos EUA [04].
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Uma série de eventos, principalmente a II Guerra Mundial e as
crises do petroleo, condicionaram o surto de desenvolvimento tecnolégico que o mundo
vem experimentando nas ultimas décadas. Estes eventos foram determinantes no

redirecionamento da moderna tecnologia.

As crises do petroleo, em 1973 e 1979, contribuiram
significativamente para o aprimoramento dos sistemas de engenharia existentes. Muitos
setores industriais, sobretudo aqueles de produgdo extensiva como o automobilistico,
naval, construgdo civil, e outros, foram obrigados a se reorientarem no sentido de
empregar materiais que fossem mais leves, mais resistentes, mais duréveis e, sobretudo,

gastassem menos energia em sua produgao [27].

O setor aerondutico também passou por substanciais
transformagdes. O custo do combustivel passou a ser um fator bastante importante no
custo de operagdo de uma aeronave. O combustivel que, na década de 60, era responsavel
por 24% do custo total de operagdo de uma aeronave, passou em 80, a ser responsavel por
mais da metade do custo total, ou seja 54%. Consequentemente, todas as atengdes se
voltaram para redugdo de consumo de combustivel em uma aeronave. Comegaram a ser
atacados os trés fatores basicos que influenciam no consumo de combustivel, ou seja, o
arrasto (otimizagdo aerodindmica), o consumo especifico (otimizagdo da propulsdo) € a
massa total da aeronave. A redugido do consumo de combustivel (otimizagdo da relagido

resisténcia/peso), esta intimamente ligada a redugido da massa de uma estrutura [30].

A necessidade de otimizar a relagdo resisténcia/peso, motivou, em
varios setores industriais, o desenvolvimento de materiais mais leves, mais resistentes €
que pudessem substituir 0s agos por apresentarem desempenho superior, associado a
vantagens econdmicas. Grande enfase foi dada, entao, aos metais leves, como o aluminio
e o titanio bem como os materiais cerimicos e compositos. Assim, imaginou-se que a
busca por novos materiais correspondesse a um processo inexoravel de declinio do uso de
ago que, a0s poucos, estaria sendo substituido. Ou seja, os agos nao mais teriam condigoes
de liderar o emprego em tecnologias emergentes de ponta. A propria estagnagdo no nivel
de produgdo mundial de ago nessa ultima década, simultaneamente com a redugao da
capacidade siderirgica de grandes produtores como o Japao, E.U.A. e Alemanha, seriam

indicios da sua perda de competitividade contra outros materiais alternativos. Entretanto,
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0 que se tem observado nesses ultimos anos é uma crescente retomada no uso de agos

através de produtos melhor elaborados e com propriedades superiores [27].

A industria do ago ndo esta estagnada, muito pelo contrério, ela
continuamente incorpora novas tecnologias para se tornar mais competitiva. Em muitos
casos, nao se trata propriamente de novos sistemas tecnologicos, mas sim, de maiores
exigeéncias para garantir melhores niveis de desempenho dos sistemas tecnologicos ja

existentes [32].

Ha expectativa de que, na década de 90, ocorra uma melhora global
da qualidade dos produtos de aciaria. Neste sentido, ja se iniciaram mudangas importantes,

que continuardo em todas as fases de processos de produgao de ferro e ago[31].

Os niveis de desempenho dos agos tém melhorado sensivelmente,
gragas, sobretudo a agdes concretas em dois campos. O primeiro esta ligado a adogao de
controle de garantia de qualidade, incluindo técnicas estatisticas, aprimoramento da
instrumentagdo e controles computacionais de processos, tudo no sentido de redugdo de
custos e melhoria da qualidade. Enquanto o segundo, esta voltado ao desenvolvimento de

agos mais elaborados para atender aos novos requisitos tecnologicos.

O resultado se reflete em agos mais limpos, mais homogéneos, com
faixas mais estreitas de composigdo quimica. Estes avangos tém permitido a obtengdo de

agos com melhores propriedades e caracteristicas mais adequadas as exigéncias de uso.

Alguns agos ja atingiram um tal nivel de aprimoramento que
permitem que sejam considerados como novos agos ou, entdo, avangados. Esses novos
agos concorrem agora com 0s outros tipos de novos materiais €, uma vez mais, passam a
ter um papel de destaque nas necessidades tecnologicas emergentes [27]. Neste ponto,
deve-se destacar que velho e novo nem sempre tem relagdo direta com tradicional e
avangado. Por exemplo, um ago "maraging", que, apos sofisticados tratamentos
termodinamicos, apresenta um limite de escoamento acima de 3GPa, ¢ um material muito
avangado, embora as ligas de ferro tenham cerca de cinco milénios de historia. Por outro
lado, a simples combinagdo de dois ou trés compostos exoticos ndo

necessariamente conduz a um material avangado [28].
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1.4.1. Acos de ultra-alta resisténcia

Tem-se discutido uma possivel classificagio dos novos agos, tendo
em vista critérios baseados em propriedades fisicas, caracteristicas estruturais e
comportamento mecanico. A proposta de classificagdo abrange, entre outros, os agos de

ultra-alta resisténcia [33,34].

Agos estruturais com resisténcia muito elevada, sio frequentemente
referenciados como sendo agos de ultra-alta resisténcia. A designagdo "ultra-alta
resisténcia” € arbitrdria porque ndo € de aceitagdo universal, entretanto, o uso deste termo
tem-se se acentuado. Porém, com o continuo desenvolvimento dos agos estruturais com
alta e muito alta resisténcia, a faixa de resisténcia para a qual o termo se adequa tem sido
gradualmente alterada [35]. Atualmente, recebem esta designagdo os agos estruturais que
apresentam um limite de escoamento de no minimo 1380 MPa, por meio de tratamento
térmico e/ou mecanico. Deste modo, mais de 100 tipos de agos liga podem receber esta
designagdo [36].

Nos ultimos 20 anos muita aten¢gdo tem sido dada ao
desenvolvimento dos agos de ultra-alta resisténcia. A necessidade do uso de agos em
aplicagdes criticas, tais como as da industria aeronautica, aeroespacial e material bélico,
tem ampliado a utilizagdo dos agos de ultra-alta resisténcia [37]. Estes ultimos sdo
utilizados em componentes criticos de aeronaves, como por exemplo em trens de pouso,
bem como em certos vasos de pressao, estrutura de misseis [35], tubos de foguetes [29], e
outros. Os agos de ultra-alta resisténcia. podem ser enquadrados dentro das seguintes

categorias [37]:
e agos de baixa liga (AISI 4340 e 300M);

e agos de alta liga com endurecimento secundario (AISI HY 180, AF 1410, HP 9-4-20
e HP 9-4-30);

 agos endurecidos por precipitagao (AISI 15-5PH e PH 13-8);

e agos maraging (AISI C250).
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Nas aplicagdes criticas, a principal consideragdo diz respeito a
performance do material, mas o custo ¢ a viabilidade econdmica sdo também importantes,
0 que torna os ag¢os de baixa liga uma opgao atraente. Os agos de ultra-alta resisténcia e
baixa liga sdo de médio teor de carbono (0,25-0,50 % C) e contém quantidades variaveis

de cromo, molibdénio, niquel, silicio e vanadio (Tabela 1.1).

Tabela 1.1. Composigdo quimica (% em peso) de agos de baixa liga e ultra-alta resistencia

, normalmente utilizados na fabricagdo de componentes de aeronaves [ 37 ].

ACO G Si Mn P.s" Cr Mo Ni \"
4340 038-043 020-035  0,60-090 0,010 0,70-090 020-030 1,65-2,00 —
300M 040-045 145-180  0,60-0,90 0,010 0,70-095 0,30-050 1,65-2,00 0,05-0,10
D6AC 042-048 0,15-030 0,60 -0,90 0,015 090-120 090-1,10 040-070 0,07-0,15
4330-Si 027-033 040-070 0,60-0,80 0,015 1,00-135 035-0,55 1,85-225 sz

4330-V 028-033 0,15-035 0,65-1,00 0,015 075-1,00 035-050 1,65-2,00 005-0,10

HY-TUF 023-028 130-170 1.20-150 0,015 020-040 035-045 1,65-2,00 —

* teor maximo

Os tratamentos de témpera e revenido sdo normalmente utilizados
para propiciar a melhor combinagdo de resisténcia mecanica € tenacidade a fratura aos

agos de ultra-alta resisténcia e baixa liga.

O ago 4340 foi desenvolvido por volta de 1950 e comegou a ser
usado comercialmente a partir de 1955 [37]. O ago de denominagdo comercial 300M ¢é
basicamente uma modificagao de ago 4340, pela maior adigdo de silicio, mas possui
quantidades ligeiramente maiores de carbono € molibdénio € contém também vanadio
[35]. Sua composigdo quimica foi formulada pela International Nickel Company no inicio
dos anos 50, procurando, com maior teor de silicio e pequeno aumento nos teores de

molibdénio e carbono, obter um material que aliasse resisténcia e dureza, a boa tenacidade
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[38]. Comegou a ser extensivamente empregado em componentes de trens de pouso de
aeronaves por volta de 1966 [37]. Em 1979 foram iniciados os primeiros contatos com
empresas americanas (U.S.A.) para viabilizar a fabricagdo de agos de qualidade

aeronautica no Brasil [39].

Muitas das propriedades do ago 300M sao similares as do ago 4340,
exceto que o aumento do teor de silicio permite um aumento da temperabilidade, um
aumento de resisténcia por solugio solida e melhora a resisténcia ao amolecimento a altas
temperaturas, 0 que permite um grande alivio de tensdes (revenido acima de 473K). A
fragilizagdo € deslocada para temperaturas mais altas. Entretanto, este ago ¢é
particularmente propenso a descarbonetagdo por causa do aumento do teor de silicio e
molibdénio. Durante o tratamento térmico, cuidados devem ser tomados para evitar a
descarbonetagdo, ou a camada descarbonetada deve ser removida apos o processamento
[35].

Virios componentes de engenharia fabricados com ago 300M sdo
extensivamente utilizados na industria aeronautica e aeroespacial. Durante o uso, as
solicitagbes em servigo podem nuclear trincas, € a propagagdo destas, pode levar a
estrutura a falha catastrofica. Para minimizar este problema ¢ interessante que esse ago
estrutural , apresente alta tenacidade a fratura (alta resisténcia a propagagdo de trinca)
[40].

Se o principal requisito de selegao ¢ a resisténcia, agos de baixa liga
devem ser utilizados preferencialmente do que os outros agos de ultra-alta resisténcia.
Entretanto, os agos de baixa liga de uso comercial normalmente tém seu uso limitado

devido aos baixos valores de tenacidade a fratura [37].

1.4.2. Melhora da Tenacidade a Fratura

O projeto de ligas, atualmente, recorre a todo um aparato cientifico,
embora, ainda seja uma mistura de ciéncia aplicada e arte, com a arte sendo gradualmente
substituida pela ciéncia. Nas ultimas décadas, ocorreram drasticas mudangas nos

conceitos metalurgicos, o que possibilitou significativos avangos.
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Instrumentos de alta resolugdo capazes de analisar a composigio
quimica sob uma escala microestrutural ¢ outros capazes de caracterizar aspectos
microestruturais, sdo agora amplamente utilizados. Estes equipamentos tém permitido
melhorar o conhecimento cientifico acerca dos materiais e, deste modo, tém sido
responsaveis em guiar a nova era do projeto de ligas. Entretanto, avangos em outras areas
também contribuiram significativamente para o desenvolvimento das ligas. O
desenvolvimento da teoria da mecanica da fratura capacitou cientistas e engenheiros a
formularem relagdes importantes entre tenacidade a fratura e parametros microestruturais.
Aplicagbes da teoria das discordancias, termodindmica, quimica das ligas, e
micromecanismos de deformagao e fratura, foram os principais fatores que aceleraram os

avangos no projeto de ligas [41].

A maxima resisténcia obtida em um ago temperado e revenido, até
1940, era da ordem de 1230 MPa. Posteriormente, o melhor entendimento da cinética de
transformagdo, € a adi¢gdo adequada de elementos de liga possibilitou, através de
tratamentos térmicos convencionais, 0 surgimento de agos com limite de resisténcia da
ordem de 2200 MPa [42]. Atualmente, € possivel se obter agos com resisténcia muito

elevada, da ordem de 3000 MPa [43].

Os materiais de alta resisténcia mecanica sao frequentemente
selecionados para ‘“‘converter a redugdo de peso em dinheiro”. Entretanto, para que os
agos tenham alta performance ¢ necessario otimizar a combinagdo de propriedades
mecanicas. Assim, a alta resisténcia deve estar associada a uma tenacidade adequada.
Porém, aumentos de resisténcia, via de regra, conduzem a uma diminuigdo da tenacidade
a fratura. A Figura 1.4, ilustra este fendbmeno de carater ambiguo. O grande desafio
tecnologico,no desenvolvimento dos agos de ultra-alta resisténcia, estd em propiciar

aumentos simultaneos de resisténcia e tenacidade .

Antes do advento da mecanica da fratura, a tenacidade dos agos ndo
podia ser medida quantitativamente e, deste modo, ndo se dispunha de um método para

estabelecer uma relagdo significativa entre microestrutura e tenacidade. Como

consequéncia, o processo para melhora da tenacidade, nesse periodo, foi lento.
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Figura 1.4 - Curva esquematica mostrando a relagao inversa entre tenacidade & fratura e

resisténcia mecanica [44).

Com o desenvolvimento da mecanica da fratura e com o
aprimoramento das técnicas de caracterizagdo microestrutural, a capacidade de analise
melhorou expressivamente. Isto trouxe um estimulo mais intenso para o desenvolvimento
dos agos de ultra-alta resisténcia. Em decorréncia, a rclagdo entre microestrutura ¢
tenacidade a fratura tem sido continuamente aperfeigoada. O aumento de resolugdo na
definigdo microestrutural tem possibilitado esclarecer melhor o mento  dos
microconstituintes - tragos dec impurezas, bainita, martensita, austenita retida, particulas de

segunda fase ¢ outros - sobre a tenacidade a fratura dos agos de ultra-alta resisténcia.
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O aumento de tenacidade a fratura dos acos de ultra-alta resisténcia
esta dirctamente ligado a eficicia do controle microestrutural. De modo que, quando se
comprova o efeito prejudicial de uma determinada microestrutura, deve-se recorrer a
metodos alternativos com o proposito de se climinar, minimizar ou conceber outra

estrutura.

Atualmente, ¢ considerdvel o esfor¢o de pesquisa direcionado para
melhorar a tenacidade a fratura dos agos de ultra-alta resisténcia sem reduzir a resisténcia
mecdnica. As pesquisas, neste sentido, tém recorrido basicamente a trés métodos de

controle microestrutural. A Figura 1.5, sumariza os métodos empregados.
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METODOS DE

CONTROLE

modificagdes nos
tratamentos térmicos

e termomecanicos

altas temperaturas de
austenitizagdo [ 45-53 ]

MICROESTRUTURAL

controle das
inclusoes

tratamentos isotérmicos
[ 48, 54-65 )

laminagio controlada a quente
seguida de témpera e revenido
[ 66,67 ]

melhora do processo de
desulfuragdo para reduzir o teor
de enxofre [ 68, 69 ]

==

controle morfolégico das
inclusdes através da adigio de
calcio e metais terras raras
[ 68,70,71]

modificagdes na

composi¢do quimica

controle morfologico das
inclusdes atraves da redugdo da
carga de laminagdo a quente
[ 72-76 ]

aumentar a quantidade e a
estabilidade da austenita retida

[ 49, 77-86 ]

controle da subestrutura da
martensita [ 59, 62, 87, 89 ]

refinamento microestrutural
(elementos microligantes)

[ 49, 53, 90-92 ]

controle de impurezas
[90,93-95]

Figura 1.5. Métodos de controle microestrutural para melhora da tenacidade a fratura dos

acos de ultra-alta resisténcia mecanica.
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1.5. Objetivos

Existe atualmente um grande interesse em estudar métodos que
possibilitem aumentos de tenacidade a fratura sem redugdo da resisténcia mecanica. Este
¢ exatamente o objetivo central do presente trabalho. Neste sentido, estudar-se-a a
influéncia de variaveis microestruturais e externas, na resisténcia mecénica € tenacidade a

fratura do ago 300M, compreendendo:

¢ A influéncia de tragos de titanio ( 40 e 150 ppm );

¢ A influéncia da temperatura de austenitizagdo ( 1143 K e 1373 K);
e A influéncia da temperatura de revenido ( 423 K a 823 K );

e A influéncia do tamanho de grao;

e A influéncia da espessura do corpo de prova;

e A influéncia do “heat tinting”.
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2.1. Materiais Utilizados

Foram utilizadas duas variagdes do ago denominado 300M, de
qualidade aeronautica, fabricado em forno elétrico e refundido sob vacuo. O material foi

gentilmente cedido pela Eletrometal S/A, na forma de barras laminadas de segao circular
(¢ 44mm e ¢ 62mm), no estado recozido. A composigao quimica em peso (balango com o

Fe) esta apresentada na tabela 2.1.

Tabela 2.1. Composi¢do quimica das duas variagdes do ago 300M.

C Si Mn P S Ct Mo Ni V. Cu Ti

agoA 041 1,70 0,78 0,005 0,001 0,79 0,39 1,79 0,08 0,06 40ppm

agoB 042 1,68 0,74 0,009 0,001 084 037 1,82 0,09 0,04 150ppm

2.1.1 Determinacao do Teor de Nitrogénio

A composi¢do quimica dos agos, com excessdo do nitrogénio, foi
fornecida pela Eletrometal S.A.. Para se determinar o teor de nitrogénio foram retiradas
das barras de ago, através de corte abrasivo, amostras em formato cubodide, com peso entre
0,3 a 0,6g. Estas amostras foram decapadas em solugdes de acidos cloridrico e fluoridrico.
Posteriormente foram lavadas com agua destilada e etanol (PA), sendo em seguida secas
com jato de ar quente. O teor de nitrogénio das amostras foi determinado em um
equipamento Leco TC-36, mod. T-84-100, sendo utilizado como gas de arrasto, hélio de

alta pureza. Os valores obtidos estao mostrados nas tabelas 2.2 € 2.3.
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Tabela 2.2. Teor de nitrogénio do ago A.

Amostra Peso Nitrogénio Valor médio
[2] [ ppm ] [ ppm ]
Al 0,3688 22
A2 0,4412 24
A3 0,4404 25 23.( 1 )
A4 0,6049 23
AS 0.5531 22
* desvio padrao
Tabela 2.3. Teor de nitrogénio do ago B.
Amostra Peso Nitrogénio Valor médio
[g] [ ppm | [ ppm ]
Bl 0,4389 156
B2 0,4263 146 156 (6 )*
B3 0,4945 157

* desvio padrio
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2.2. Métodos Experimentais

2.2.1. Confecg¢ao dos corpos de prova

Os corpos de prova (CPs) para os ensaios de tragao ¢ tenacidade a
fratura foram confeccionados a partir do material como recebido, tendo sido retirados das

barras segundo a dire¢ao de laminagdo, como mostra a figura 2.1.

DIRECAO DE
LAMINAGAQ

- -

icorpo de prova de tenacidade a fratura

‘.‘:-!P\'.L\"&-' s

corpo de prova de tragdo

Figura 2.1. Representagdo esquematica da orientagao de retirada dos corpos de prova das

barras de seg¢io circular.

Devido @ pequena quantidade de material disponivel, para os
propositos pretendidos, a confecgdo dos corpos de prova foi cuidadosamente planejada. A
preocupagio foi garantir um numero minimo de corpos de prova para cumprir 0 programa
de ensaios previamente definido. Foram estabelecidas trinta condigdes distintas de
tratamento, dc modo que, entre ensaios preliminares ¢ definitivos foram utilizados
aproximadamentc 100 CPs dc tragdo ¢ 200 CPs de tenacidadc a fratura. Para racionalizar a
confecgio dos corpos de prova, em virtude da geometria da barra ¢ quantidade de matenal

disponivel, duas providéncias foram adotadas:
« otimizagdo da operagao de corte;

« adogao de corpos de prova de dimensoes reduzidas.
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Para otimizar a operagao de corte, amostras foram retiradas das
barras circulares através de corte abrasivo refrigerado. Foram utilizados discos abrasivos

com reforgo interno de nitreto de silicio de 1,2mm de espessura. A outra providéncia foi
adotar corpos de prova de tragdo ¢ tenacidade a fratura de dimensodes reduzidas, mas

sempre observando as recomendagdes das normas.

a) Corpos de prova de tragao

As amostras de aproximadamente 10x10x100mm, retiradas das
barras, foram usinadas (torno universal) em corpos de prova cilindricos de acordo com a

NBR 6152/80. As dimensdes nominais desses corpos de prova se encontram na figura 2.2.

Foram usinadas roscas nas cabegas dos corpos de prova para cvitar
a fixagdo direta na maquina. Pois, nas condigdes de baixa ductilidade € comum ocorrer

ruptura da cabega do CP durante o fechamento da garra hidrdulica.

*W5/16 x 1,411 - Rosca WITHWORTH

Figura 2.2. Dimensdes ( mm ) dos corpos de prova para o cnsaio de tragao .
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b) Corpos de prova de tenacidade a fratura

Numa primeira ctapa, amostras proximas das dimensdes finais
foram retiradas das barras através de corte abrasivo. Posteriormente, essas amostras foram
usinadas em retifica plana universal, de modo a se obter os corpos de prova para o ensaio
de tenacidade a fratura, com as dimensdes em conformidade com as normas BS5762/79 ¢
ASTM E 1290/89. Os entalhes foram feitos mecanicamente por usinagem em torno

universal com auxilio de um dispositivo especialmente confeccionado para este fim.

Os "Knife edges", para fixacdo do "clip on gage", foram
confeccionados por usinagem em retifica plana universal, com auxilio de dispositivos.
Apos a realizagdo dos tratamentos térmicos, os "Knifes edges” foram colados (Araldite)
nos corpos de prova de tenacidade a fratura. No momento da colagem o posicionamento
dos "Knifes edges" foi feito com auxilio de um gabarito que se encaixava no entalhe do
CP, como mostra a figura 2.3. Durante todo o tempo até a secagem completa da cola os
"Knifes edges" foram mantidos sob a pressdo de fita plastica adesiva. Para melhorar a
aderéncia, as superficies a serem coladas foram levemente lixadas (movimentos circulares)
¢ devidamente limpas com tetracloreto de carbono. O método se mostrou eficaz, a cola
suportou bem a pressio do "clip on gage". Testes mostraram que mesmo apos longos
periodos sob agdao do "clip on gage" a cola niao apresentou qualquer deformagio
(deslocamento relativo dos "Knifes edges"). As dimensocs finais dos corpos de prova de

tenacidade a fratura se encontram na figura 2.4.
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gabarito

/1 ,Knife edges
— 4

v

Figura 2.3. Representagdo esquemadtica da utilizagdo do gabarito para auxiliar no

posicionamento do "Knifes edges".
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Figura 2.4. Dimensocs ( mm ) dos corpos de prova de tenacidade a fratura |
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2.2.2. Tratamentos Térmicos

Os tratamentos termicos foram realizados sob criteriosos requisitos
de controle. Varios fornos foram analisados e diferentes métodos de protegao foram
avaliados, até sc definir as condigoes Otimas de operagdo. O tratamento térmico do ago
300M deve ser cercado de uma série de cuidados, sobretudo no caso de CPs de dimensoes
reduzidas sem sobremetal, porque estec ago ¢ muito susceptivel a descarbonetagido devido

ao teor mais elevado de silicio ¢ molibdénio [1].

Os corpos de prova de tragdo e tenacidade a fratura foram tratados
termicamente em fornos tubulares horizontais sob fluxo continuo de argonio (atmosfera
inerte) para garantir a integridade superficial dos corpos de prova (evitar descarbonetagao
e oxidagao). Para que a protegdo fosse o mais eficaz possivel, toda vez que se iniciava a
utilizagdo do sistema, a cdmara do forno era “lavada” com argonio durante 30 min. antes

dos corpos de prova screm introduzidos.

Foram utilizados dois sistemas de aquecimento, essencialmente com
a mesma configuragdo. Um para o tratamento de austenitiza¢do ¢ outro para o tratamento
de revenido. A figura 2.5 mostra csquematicamente a configuragdo do sistema de
aquecimento utilizado nos tratamentos térmicos. Os corpos de prova foram submetidos a
diferentes ciclos térmicos. resultando num total de 30 condi¢oes distintas de tratamento. A
tabela 2.4 mostra no que consistiu cada uma das condi¢oes de tratamento, bem como os

codigos utilizados para identifica-las.

e Tratamento de austenitizacao

Os corpos de prova foram submetidos a duas temperaturas de
austenitizagao , 1143K ( temperatura convencional ) e 1373K ( alta temperatura ) ,
durante 1 hora. As informagodes referentes as relagdes temperatura/tempo observadas

durante a austenitiza¢do estao apresentadas na tabela 2.5 ¢ figura 2.6.



e Tratamento térmico de témpera

Depois de devidamente austenitizados os corpos de prova foram
temperados em diferentes meios, oleo ou ar, visando obter diferentes taxas de
resfriamento. As taxas médias de resfriamento bem como as curvas de resfriamento
observadas durante a témpera estdo apresentadas na tabela 2.6 ¢ figura 2.7,
respectivamente. O monitoramento das curvas de resfriamento foi realizado por intermédio
de um termopar cromel-alumel inserido no corpo de prova, e devidamente acoplado a um
registrador de temperatura ECB-MOD. RB 103.

e Tratamento térmico de revenido

Imediatamente apos a témpera, tratamentos de duplo revenido, com
duragdo de 1 + 1 hora, foram realizados nas temperaturas de 473K, 603K, 703K ¢ 823K:
sempre com resfriamento em Oleo. As informagdes referentes as relagoes
temperatura/tempo observadas durante os varios tratamentos de revenido estio

apresentadas na tabela 2.7 e figura 2.8.
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Figura 2.5 Esquema do sistema de aquecimento utilizado nos tratamentos termicos.



Tabela 2.4. Condigdes de tratamento térmico .

Cadigo de Identificagdo da

temperatura de revenido

Amostra ( CIA) [K]

1* como-temperado
AUST-1153K 2 473
RESF. - OLEO 3 603
ACO -300M\A 4 703
5 823

6* como-temperado
AUST - 1373 K 7 473
RESF. - OLEO 8 603
ACO -300M\A 9 703
10 823

11* como-temperado
AUST - 1373 K 12 473
RESF. - AR 13 603
ACO -300M\A 14 703
15 823

16* como-temperado
AUST - 1153 K 17 473
RESF. - OLEO 18 603
ACO -300M\B 19 703
20 823

21* como-temperado
AUST-1373K 22 473
RESF. - OLEO 23 603
ACO -300M\B 24 703
25 823

* com e sem “‘heat tinting”
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Tabela 2.5. Informagdes atinentes & relagdo temperatura/tempo observadas durante a

austenitizagao.

gradiente de
t 5l t d temperatura variagdo da
temperatura de R .me. 12.pare taxa media de saklag .e oo ¥
- atingir a ; permanencia na longitudinal na | temperatura no
austenitizagao aquecimento .
temperatura de temperatura de regido de tempo
austenitizagdo tratamento trabalho/forno
(K] [s] ([min.]) | [K/s] ([K/min.]) [ hora ] [K] [K]
1143 1740 (29) | 0,50  (30) 1 +2
+4
1373 1620 (27) | 0,67 (40) 1 +4
—— (373K
153K
=
&
=
w
a
3
=
400§
298 1 1 1 L A 1 1 L L L
800 200 1800 2400 3000 1800 4200 4800 5400 6000[s]
1;3' ZJO SJ(_': 410 StJ 6:) ro 80 90 160£Mvn1‘

TEMPO DE AQUECIMENTO

Figura 2.6 Curvas de aquecimento observadas durante a austenitizagdo, a diferentes

temperaturas.
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Tabela 2.6. Taxas de resfriamento observadas durante a témpera.

TAXA MEDIA DE RESFRIAMENTO - [K/s ]

faixa de temperatura | faixa de temperatura | faixa de temperatura
1373 K - 673K 1143 K — 673K 673 K — 323K

resfriamento a partir
de 1373 K, em 6leo 61,0 4,8
resfriamento a partir

de 1373 K, ao ar 6,0 0,3
resfriamento a partir
de 1143 K, em dleo 52,0 5,0

1
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Figura 2.7. Curvas dc resfriamento obscrvadas durante a tempera.
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Tabela 2.7. Informagdes atinentes a relagdo temperatura/tempo observadas durante os

varios tratamentos de revenido.

gradiente de
temperatura de | [€MP0 Médio para taxa média de tempo de N e varjagho da
revenido a]i]]g]r a aquecimento pemanénc;a na Iﬂngltudlllal na lemperatura no
temperatura de temperatura de regiao de tempo
austenitizagio tratamento trabalho/forno
[K] [s] ([min.]) | [K/s] ([ K/min. ]) [ hora | [K] [K]
473 1680 (28)| 0,10 (6) i 0 +0,5
603 1620 (27) | 0,12 (10) 1+1 + 0,7 +4
703 1320 (22| 027 (17) 141 % 1,0
823 1380 (23)] 035 (21) 1 +1 $.2.0
s00 |
1
800 |- 923 K
700} L - 703 K
¥
g 600} = #— 603 K
&
Y
3
¥ s00
—
— g7 K
400
298 L 1 1 1 | 1 1 I ] 1
i feea e 2400 3000 3600 4200 4800 5400 6000 (3]
10 20 30 40 50 80 7o ajo 9:3 lc;o [mn ]

TEMPO DE AQUECIMENTO

Figura 2.8. Curvas dc aquecimento resultantes dos tratamentos de revenido a diferentes

tc

mpcraturas.
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2.2.3. Ensaio de dureza

As medidas de dureza foram efetuadas em um durémetro Heckert
HPO 250, com carga nominal de 600N. A escala de dureza utilizada foi a Vickers,
observando as recomendagdes da NBR 6672/81. Os valores de dureza foram obtidos pela
média aritmética de no minimo cinco medidas efetuadas sobre a superficie polida dos
corpos de prova de tenacidade a fratura. Os valores de dureza foram importantes, entre

outras coisas, para auxiliar na avaliagdo da eficacia dos tratamentos térmicos.

2.2.4. Ensaio de tragdo

Os ensaios de tragdo foram realizados a temperatura ambiente em
uma maquina MTS modelo 810, equipada com célula de carga com capacidade de 10
toneladas. Foram utilizados CPs cilindricos com as dimensdes mostradas na figura 2.2.
Depois de tratados termicamente os corpos de prova foram polidos com lixa 600, de
modo a melhorar o acabamento superficial. A carga foi aplicada monotonicamente a uma
taxa de deformagdo da ordem de 1 x 102 mm/s. O diagrama carga x alongamento foi
tragado diretamente em um registrador X-Y, com os seguintes fundos de escalas, 5.000
kgf e 1,5mm, para carga e alongamento, respectivamente. O alongamento foi medido
através de um extensometro MTS 632.136.20, fixado no comprimento util dos corpos de

prova por intermédio de elasticos, o que permitiu 0 monitoramento até a ruptura.

Foram realizados no minimo dois ensaios para cada condigéo,
sendo que as propriedades mecanicas representam uma média dos resultados.

As propriedades mecanicas de tragdo (oe, or € (%) foram
determinadas segundo a NBR 6152/80. O limite de escoamento, oe, foi determinado a
partir de uma deformacgao plastica de 0,2% e o limite de resisténcia, or, a partir da carga

maxima, ambos com base na area inicial. O coeficiente percentual de estric¢do, %, foi

determinado com base na seguinte equagao:
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0% =—"T.100 (2.1)

onde
Ao - area média da segdo reta da parte util do corpo de prova antes da aplicagdo da carga.;

Af - area da menor se¢do do corpo de prova apos ruptura.

A medida de df (diametro da menor se¢do do corpo de prova apos
ruptura) com instrumentos de contato, como paquimetro ou micrometro, se mostraram
inadequadas resultando em grandes erros. Assim, df, foi medido mais adequadamente em
um projetor de perfil Carlzeiss Jena MP 320, com aumento de 25 vezes. Foram efetuadas
pelo menos duas medidas em cada corpo de prova, em planos defasados de 90° ; onde, df,

para cada CP correspondeu @ média dessas medidas.

O coeficiente de encruamento, n , foi determinado com base na
norma ASTM E 646/91. Os calculos na definigio dos valores do coeficiente de
encruamento, para as diferentes condigdes de tratamento, foram executados por um
programa computacional especialmente desenvolvido para este fim. A representagdo

matematica da curva de escoamento foi a seguinte:

o = Kg" (2.2)
onde:
O - tensdo verdadeira;
€ - deformacdo verdadeira;
K - coeficiente de resisténcia;

n - coeficiente de encruamento.
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2.2.5. Pré-trinca por fadiga

Apos a realizagdo dos tratamentos térmicos, e antes do ensaio de
tenacidade a fratura propriamente dito, gerou-s¢ uma pré-trinca por fadiga na raiz do
entalhe, de cada um dos corpos de prova, para garantir uma condigdo de trinca aguda. Os
corpos de prova foram solicitados por flexdo em uma maquina MTS modelo 810 (10t).

Sendo que a variagdo da carga com o tempo foi senoidal.

Para exercer um controle mais efetivo sobre a propagagdo da pré-

trinca por fadiga , as seguintes providéncias foram adotadas:

« as superficies dos corpos de prova foram polidas para facilitar a observagao da pré-

trinca por fadiga:

» um estereomicroscopio Carlzeiss Jena Technival, foi acoplado junto a maquina MTS
para facilitar a observagdo do crescimento da pré-trinca de fadiga, bem como permitir
a medigdo preliminar de seu comprimento. Os aumentos utilizados foram na faixa de

25 a 40 vezes.

Para acelerar a nucleagdo e o crescimento da pré-trinca, de modo a

otimizar o tempo para sua confecgdo, duas providéncias foram adotadas:
« dois estagios de propagacao da trinca;

e duas frequéncias de carregamento.

Para acelerar (reduzir o tempo) a propagagiao da pré-trinca ¢
interessante trabalhar com a maior frequéncia possivel. Devido a fatores inerciais, quando
se aumenta em demasia a frequéncia perde-se o controle dos niveis de carregamento. No
caso, foi possivel trabalhar com uma frequéncia de 9 Hz. Entretanto, para facilitar a
observagdo da pré-trinca ¢ interessante abaixar a frequéncia no momento de estimar-se o
comprimento da pré-trinca (este problema também poderia ter sido resolvido com a

utilizagdo dec uma luz estroboscopica). Nos momentos finais de crescimento da pre-trinca
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também ¢ interessante reduzir a frequéncia para se ter maior controle sobre o crescimento
da pre-trinca por fadiga.

A outra providéncia para reduzir o tempo de confecgdo da pre-
trinca foi a utilizagdo de dois estagios de propagacao de trinca. Estes dois estagios foram
delimitados por riscos de referéncia, concebidos por intermédio de um paquimetro de
altura com ponta para tragagem, como mostra a figura 2.9. Nos dois estagios, diferentes

niveis de carregamento foram utilizados com o seguinte intuito:
1° estagio - acelerar a nucleagdo ¢ a propagagdo da pré-trinca por intermédio de cargas
mais elevadas :

2° estagio - exercer controle mais eficaz sobre o crescimento da pré-trinca, através da

reducdo do nivel de carregamento, de modo a obedecer as recomendagdes de

norma.

7 =
1? estagio ! ,
riscos P 7 ’
de — < r’i 2° estagio ‘Il
referéncia ™ ‘
pre -trinca
por fadiga

* medidas em mm

Figura 2.9. Representagio esquematica dos dois estagios de crescimento da pré-trinca por

fadiga sobre a superficic do corpo de prova de tenacidade a fratura.
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Com a adogdo dessas providéncias o tempo para confecgdo de cada
pré-trinca consumiu de 20 a 35 minutos, dependendo da condigio de tratamento térmico.
As condigdes mais criticas para controle da pré-trinca, foram as como temperadas. Nestes

casos, o nivel de carregamento foi sempre menor, quando comparado com as demais

condigoes.

As condigdes de carregamento para confec¢do das pré-trincas por
fadiga foram definidas com base nas recomendagdes das normas ASTM E-1290/89
e E-399/90. Os valores das cargas e dos fatores de intensificagio de tensio, para a

obtengao da pré-trinca, encontram- se nas tabelas 2.8 € 2.9, respectivamente.

Virias possibilidades foram avaliadas até se definir um método que
viabilizasse a medida da pré-trinca por fadiga. Inicialmente, tentou-se medir o
comprimento da pré-trinca por fadiga pela extensdo das estrias de fadiga. Entretanto, o
exame da superficie de fratura em microscopio eletronico de varredura ( MEV ) mostrou
completa auséncia de estrias de fadiga. Outro método tentado para evidenciar a pré-trinca
foi através de uma tinta de baixa viscosidade, usada em ferramentaria. Novamente sem
sucesso, pois a tinta ndo penetrou adequadamente por capilaridade, na cavidade da pré-
trinca, como se esperava. Por fim, observando as normas ASTM E-1290/89 e E-813/89,
tentou-se a técnica de marcagdo por oxidagdo (“heat tinting”). Colocou-se os corpos de
prova pré-trincados num forno a 453K durante 15 minutos. No caso dos corpos de prova
nas condigdes como-temperadas, a oxidagado foi realizada de maneira mais branda, 423 K

durante 10 minutos.

Entretanto, em ensaios preliminares observou-se uma pequena
variagdo de dureza entre os corpos de prova submetidos e nao-submetidos ao "heat
tinting"; somente nas condigdes como-temperadas. Em decorréncia, estabeleceu-se um
programa de ensaios para avaliar se 0 "heat tinting" exerce influéncia significativa sobre a
tenacidade a fratura dos Cps como-temperados. Este programa de ensaios consistiu de
dois grupos de corpos de provas, compreendendo todas as condigdes como-temperadas,
onde em um dos grupos todos os corpos de prova foram marcados por oxidagdo e no

outro nio.

53



Tabela 2.8. Valores das cargas utilizadas na obtencao da pré-trinca por fadiga,

compreendendo todas as condigdes de tratamentos térmicos.

12 ESTAGIO 29 ESTAGIO
Puw | Pmax | Punv/Pumax | FREQUENCIA | Pumiv | Pwmax | Pmnv/Pumax | FREQUENCIA
[N] | [N] [Hz] J[N]| [N] [ Hz ]
90 1500 0,06 30 1200 0,03
a a a 19 a a a 19
280 3000 0,09 110 1900 0,06

Tabela 2.9. Valores dos fatores de intensificagdo de tensdo durante a obtengdo da pré-

trinca por fadiga, compreendendo todas as condigdes de tratamentos térmicos.

Posigao 12 ESTAGIO 22 ESTAGIO

KfMIN - Kf-_\d_-\){ ” AK Kf.Mn\' " KfMAXI AK .
[MPa.m'”] | [MPa.m"?] | [MPa.m"?] | [MPa.m'?] | [MPa.m'’] | [MPa.m'?]

0.40 6.75 6.35 0.16 6.54 6.38
.. a a a a a a
Inicial 1.26 13.49 9% 0.60 10,35 9.75
Final 0.49 8.17 7.68 0.20 8.05 7.85
a a a a a a
1,53 16,34 14.81 0,74 12,74 12,00
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A medida do comprimento da pré-trinca, nos CPs que ndo foram
submetidos a marcagdo por oxidagdo ( heat tinting ), foi muito mais laboriosa ¢ lenta. O
angulo de incidéncia da luz (microscopio) teve que ser adequadamente ajustado para

permitir efetuar medidas com confianga.

O comprimento inicial da trinca, a, usado nos modeclos
matematicos, foi obtido apos o ensaio de tenacidade pela ruptura completa do corpo de
prova(ver firuga 2.10). A medi¢do sobre a superficie de fratura foi realizado em

microscopio universal Carlzeiss, modelo UMM 300/100.

I - Qo - comprimento inicial da
M trinca
Jo M - entalhe
O

e Qs - pré-trinca por fadiga

OO:M-l-Of

Figura 2.10 - Esquema da superficie de fratura do corpo de prova, apos o ensaio de

tenacidade a fratura.
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2.2.6. Ensaio de tenacidade a fratura

Os ensaios de tenacidade a fratura foram realizados a temperatura
ambientec em uma maquina MTS modelo 810 (10t), sob controle de deslocamento. A
maquina foi programada com velocidade de deslocamento do atuador da ordem de
2x10" m/s. Todos os cnsaios foram de flexdo com o corpo de prova apoiado em trés
pontos. A taxa dec aumento do fator de intensificagdo de tensdo, K, foi da ordem de
0,6 MPa.m"*/s (BS 5762 ¢ ASTM E-1290 recomendam 0,47 < K < 2,52 MPam'%s ¢
0,55 < K < 2,75 MPam'”/s . respectivamente). Tal medida foi realizada pela
cronometragem do tempo entre posi¢des definidas, como mostra a figura 2.11. O valor de

K foi calculado através da seguinte equagio :

. AK
— 2.3
At (2.3)

com:
AK =K - Ki c At=1t;-ti

onde:

K - fator dec intensifica¢do de tensio;

t - tempo cronometrado.

Foram realizados trcs cnsaios para cada condi¢do de tratamento
térmico, sendo quec os valores dec tenacidade a fratura representam uma meédia dos
resultados. Durante o ensaio de tenacidade a fratura o deslocamento de abertura da trinca

(COD) foi plotado em fungido da carga aplicada em um registrador X-Y, como mostra a

figura 2.12. O COD foi medido por um extensometro ("clip on gage") MTS modelo
632.03C.20, acoplado ao corpo de prova.



Carga (P) Tempo (t)
P t
P, [5)
P; B3
P
P ts
P, t,
- referéncia
COD
Figura 2.11 - Representagdo esquematica do procedimento utilizado na determinagio da

taxa dc intensificagao de tensao.
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— 4

Y
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Figura 2.12. Representagio esquematica do sistema utilizado para medir a tenacidade a

fratura.
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Sobre um mesmo diagrama carga x COD foram aplicados diferentes
critérios, de modo que, diferentes parametros de tenacidade a fratura foram obtidos,
particularmente CTODc ( deslocamento de abertura da ponta da trinca critico ) e Kic

( fator de intensificagdo de tensdes critico, em modo I de abertura de trinca ) .

O CTODc foi calculado com base na eq.( 2.4 ) , observando as
normas BS 5762/79 e ASTM E-1290/89.

KX (1-v2)  mp(W-a,)Vp

CTODe = 2.0¢.E +rp(‘h?kf’ﬁa[,)+a0 +Z 24
com
_ P.f(a/ W)
B.wWl/2

onde
K - fator de intensificacgao de tensdes ;
% - coeficiente de Poisson ;
oe - limite de escoamento ;
E - modulo de elasticidade ;
p - fator de rotagao plastica ;
W - largura do corpo de prova ;
a, - comprimento inicial da trinca ;
B - espessura do corpo de prova ;
Z - distancia do ponto de medi¢do do COD até a superficie do corpo de prova ;

Vp - componente plastica do COD ;
P - carga aplicada para o inicio da fratura ;

f(a/w) - fator de corregao geométrico .
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sendo que, a BS 5762/79 e a ASTM E-1290/89 estabelecem , para o caso de corpos de
prova de flexao em trés pontos - com S = 4W , onde S é o espagamento entre os pontos de

aplicacao de carga -, respectivamente, os seguintes valores para rp e fla/w) :
p=0,4

flaiw) = 11,6(a/W)'" - 18,4(a/W)"* + 87,2(a/W)*? - 150,4(a,/W)"? + 154 8(a/W)"? (2.5a)

C
p = 0,44
6.(a, /W)l 2 1,99—30IW(l—aofW)(2,15—3,93.aO;’W+2,7(a0/W)2]
fla/ W)= (2.5b)

(1+2a, / W)(1-a, / W)3/2

Apesar das dimensdes dos corpos de prova ( no caso, B =5 mm ),
para algumas condi¢des de processamento utilizados neste trabalho, ndo obedecerem as
recomendagdes da norma ASTM E-399/90 ( B > 2,5 (Kic/Ge)* , este critério foi aplicado,
sendo os calculos efetuados através da eq.( 2.6. ). Os valores foram analisados e

comparados com os valores obtidos por outros pesquisadores, onde as recomendagdes
ASTM E-399 foram observadas.

Kq = if{'a /' W) (2.6)
B.w3/2
onde
Kq - fator de intensificagdo de tensdes ;
Po - carga para inicio da fratura ;
S - espagamento entre os pontos de aplicagdo da carga ;

sendo que, f(a/W) ¢ calculado através da eq.( 2.5b ), quando S = 4W .

Todos os parametros de tenacidade a fratura foram calculados por
intermédio de um programa computacional, especialmente desenvolvido, denominado

CALCTEN. Esse programa ¢ de carater amplo e permite o calculo dos seguintes
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parametros: Kic (Mecdnica da Fratura Linear Elastica - MFLE); Ji,c, CTODc, CTODm,
CTODu ¢ CTODi (Mecanica da Fratura Elasto-Plastica - MFEP); ¢ Jip ¢ Kip (Mecénica da

Fratura Dinamica - MFD); para diferentes geometrias de corpos de prova.

2.2.7. Método do pulso-eco ultra-sonico

As constantes clasticas tais como modulo de eclasticidade (E),
modulo de rigidez (G), cocficiente de Poisson (v), sido geralmente determinadas por
medidas dirctas em ensaios de tragdo ou torgdo. Entrctanto, quando se descja fazer
medidas mais precisas ou quando estas medidas devem ser realizadas em diregdes
especificas de uma amostra, empregam-se normalmente técnicas dindmicas que utilizam

medigoes de frequéncia ou tempo decorrido [2].

Neste trabalho as constantes clasticas (v ¢ E), utilizadas nos
modelos matematicos, foram determinadas pelo método do pulso-eco ultra-sénico. O
método ¢ considerado dindmico porque a amostra do material ¢ solicitada de forma

vibracional por pulsos de ultra-som de frequéncia da ordem de varios MHz.

As medidas dinamicas envolvem deslocamentos atdomicos muito
pequenos ¢ baixas tensdes em comparacdo com as medidas das constantes elasticas
determinadas ¢cm ensaios monotonicos. Os calculos sao fundamentados na teoria classica

da clasticidade ¢ pressupoem a veracidade de dois postulados:

e O material em andlise ¢ perfeitamentc elastico, ou seja, as deformagdes estdo

relacionadas univocamente com as tensoes aplicadas ¢ vice-versa;
* Admite-se uma relagdo lincar entre tensoes ¢ deformagoes.

O meétodo do pulso-eco ultra-sonico substitui os procedimentos

estabelecidos pelas normas ASTM E-111/88 (determinagdo do E) e ASTM E-132/86
(determinagado do v), com a vantagem de ser mais rapido, mais preciso ¢ menos dispersivo,

quando comparado com as medidas efetuadas com base no ensaio de tragao.
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A caracterizagdo das propriedades do material, pela técnica ultra-
sonica, ¢ feita a partir da densidade ¢ velocidade de propagagio do som no material,

medidas independentemente.

e Medida da densidade

A densidade (p) foi medida com base no principio estabelecido por
Arquimedes (287-212 a C.). Segundo este principio, todo corpo mergulhado total ou
parcialmente em um fluido sofre a agdo de uma forga (empuxo), de diregdo vertical e

sentido ascendente, cuja intensidade € igual ao peso do liquido deslocado.

Na determina¢do da densidade do ago 300M, utilizou-se uma
balanga analitica METTLER mod. H33AR para efetuar a pesagem de amostras a seco (ar)

¢ a pesagem de amostras em agua, como mostra esquematicamente a figura 2.13.

Assim, de acordo com o principio de Arquimedes, a densidade do

aco 300M, imerso em agua, foi calculada através da seguinte expressao :

PA
_ ) 2.7
P Pp —(Py - Py) pH2O i

onde:

Po - peso da amostra a seco;

Pm - peso da amostra mais o peso da haste, mergulhada em dgua;
Py - peso da haste parcialmente mergulhada em agua;

pH:0 - densidade da agua a temperatura em que foi realizada a medida.

O valor médio determinado, foi de p = 7,76 g/cm3 , com um desvio

padrao de 0,01 .
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Figura 2.13. Representagao esquematica do sistema utilizado para determinar a densidade

do ago 300M, com base no principio de Arquimedes.

e Determinacao da velocidade do som

O método do pulso-eco permite avaliar ultra-sonicamente duas
quantidades importantes nos materiais: as velocidades do som ¢ a atenuag¢do ultra-sonico
[3-9], de forma bastantc acurada. Nestce trabalho somente as velocidades do som foram

medidas.

O sistema de ultra-som utilizado cra constituido de varias unidades,
como mostra de mancira simplificada a figura 2.14. Essc método consistc em introduzir
um pulso de ultra-som, de duragdo na ordem de micro-segundos, por intermedio de um

transdutor cletro-mecanico (cfeito piczoelétrico). numa mostra de faces planas ¢ paralclas.

Para introduzir um pulso de ultra-som (pulso de onda clastica), um

sinal do oscilador de pulso de radio frequéncia (RF), opcrando com a frequéncia
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fundamental do transdutor ou em uma de suas frequéncias harménicas impares, é aplicado
em uma das faces do transdutor piezoelétrico. O transdutor converte a energia elétrica das
ondas de RF em ondas elasticas. O pulso elastico percorre a amostra com a velocidade do
som do material até encontrar a outra face da amostra, onde ocorre reflexio. O pulso
refletido alcanga a primeira face e entdo o transdutor acusa sua chegada, transformando o
pulso mecanico em pulso elétrico. O pulso elétrico de RF é detectado no receptor e
observado na tela de um osciloscopio como o primeiro eco. Assim, cada vez que a onda é
refletida na face do transdutor se induz um pulso de RF que gera um trem de ecos, sendo
amortecidos exponencialmente até a extingdo do pulso inicial. Determinando-se, entdo, o
tempo entre dois ecos consecutivos, e conhecendo-se a distancia entre as faces da amostra
determina-se a velocidade do som. ( Maiores informagdes sobre o método, podem ser

encontradas nas referéncias [10-13]).

Para medir a velocidade do som, amostras do ago 300M foram
usinadas em retifica plana, de modo que as faces fossem planas e paralelas. A espessura
de cada amostra, que corresponde a metade do percurso dos pulsos ultra-sonicos, foi

medida com precisdo satisfatoria por intermédio de um micrometro.

Para converter o pulso elétrico em pulso mecénico e, vice-versa,
foram utilizados dois transdutores de quartzo de 10mm de diametro, com frequéncia de

ressonancia de 10MHz, sendo:
e transdutor de quartzo: gerar ondas longitudinais, de corte-X;

e transdutor de quartzo: gerar ondas transversais de corte-Y.

Em todas as medidas o acoplamento acustico entre o transdutor € a
amostra foi feita com salol ( salicilato de finila ). Os cristais de salol foram liquefeitos
com jato de ar quente e , o processo de solidificagdo foi desencadeado com cristais dele

proprio.

A medigdo do tempo de propagagdo do pulso foi realizada

diretamente na tela do osciloscopio (figura 2.14). As velocidades de propagagdo de ondas,
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Figura 2.14 - Representagdo esquematica do equipamento dc ultra-som utilizado.
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tanto de modo longitudinal como de modo transversal, foram calculadas com base na

seguinte equagdo:
V=— (2.8)

onde:
d - metade do percurso do pulso ultra-sonico (espessura da amostra);

t - tempo decorrido para um pulso ultra-sonico percorrer a amostra ao longo da espessura

¢ retornar.
Os valores medidos das velocidadcs, estdo apresentados na tabela

2.10. As constantes elasticas ( E e v ), mostradas na tabela 2.11, foram calculadas a partir

dos valores das velocidades longitudinal (V) e transversal (V1) ¢ da densidade do material

(p), através das seguintes equagdes:

v= 12V =2V ) (V2 -2Vi) (2.9)

E=pV 3V -4V3) / (VL2 - ViP) (2.10)
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Tabela 2.10.Valores das velocidades longitudinal (Vi) e transversal (V) do som no aco

300 M.
VELOCIDADE DO SOM
MATERIAL
Vi Vr
[ m/s ] [ m/s ]
ACO 300M\A 6032 (11) 32501(32)
ACO 300M\B 5970 (57) 3312 (45)
Tabela 2.11 - Valores das constantes elasticas obtidas através do método do pulso eco

ultra-sonico.

CONSTANTES ELASTICAS
MATERIAL
modulo de elasticidade (E ) | coeficiente de Poisson (v)
[ GPa ]
ACO 300M\A 212 (3) 0,295 (0,007)
ACO 300M\B 217 (5) 0,278 (0,004)
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2.2.8. Microscopia Optica

Amostras retiradas dos corpos de prova de tenacidade a fratura
foram preparadas de acordo com a técnica metalografica convencional. Posteriormente, as

amostras foram obscrvadas e fotografadas em microscopio NEOPHOT.

A analise metalografica foi realizada com dois propositos: revelar as
diferentes microestruturas decorrentes dos tratamentos térmicos e medir o tamanho de

grao da austenita prévia resultante das diferentes temperaturas de austenitizagao.

A microestrutura, para os propositos pretendidos, foi facilmente
revelada mediante ataque quimico com nital 2%. Entretanto, a determinag¢do do tamanho
de grdo da austenita prévia foi dificil ¢ so foi possivel apos dispendioso trabalho. Segundo
informagoes da literatura[14-18] foram adotados varios métodos ¢ ataques quimicos a
base de acido picrico, o qual revela regides ricas em fosforo. Os resultados obtidos com
tais ataques quimicos, para revelar contornos de grao austeniticos na matriz martensitica,
ndo foram considerados satisfatorios. Provavelmente, devido ao rigoroso controle do teor

de fosforo na composi¢ao quimica do ago 300M.

Para determinar o tamanho de grao optou-se¢ por ataque profundo
com nital 10%, seguido de leve polimento para melhorar o realce. O contraste dos
contornos de grao sobre a matriz foi obtido por variagdo do foco no microscopio optico

(sub/sobrefocalizacio).

As medidas de tamanho de griao foram efetuadas com auxilio de
uma ocular reticulada, adequada ao método de Heyn (interceptagdo linear), observando a

NBR 6000/80. Em cada amostra foram discriminadas no minimo 150 interse¢oes.

2.2.9. Microscopia eletronica

A superficic de fratura de corpos de prova de tragdo e tenacidade a

fratura, compreendendo todas as condigoes de tratamentos térmicos, foram analisadas ¢
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fotografadas em microscopio eletronico de varredura (MEV) Cambridge-Stercoscan

S4-10, operado com 30 kV.

Os corpos de prova, imediatamentc apos a ruptura completa, foram
protegidos com uma pelicula de esmaltc para evitar a formagao de compostos de corrosio
sobre as superficies de fratura. Este revestimento foi facilmente dissolvido, usando acetona

PA ¢ um limpador ultra-sonico, justamente antes da analisc fratografica.

Aspectos macroscopicos e microscopicos da superficie de fratura
dos CPs de tragao foram analisados ¢, posteriormente corrclacionados com as

propriedades de tragdo.

No caso dos CPs de tenacidade a fratura, a analise consistiu na
observagdo da superficic de fratura, tanto na regido da pré-trinca por fadiga como na
regido de fratura resultante do carregamento monotonico, sobretudo na regido de inicio de
propagacao de trinca. O objetivo dessa analise foi associar a ocorréncia de um
determinado micromecanismo de fratura com o valor de tenacidade a fratura ¢ com a

condi¢do de tratamento térmico.

Andlise por microssonda cletronica foi também realizada em
algumas areas sclecionadas sobre a superficie dos CPs de tenacidade a fratura. O objetivo
fol determinar a composi¢ao quimica de certas particulas encontradas sobre a superficic de
fratura. A analise foi sempre qualitativa, identificando-sc os elementos por sua radia¢do

caracteristica.

2.2.10. Difragado de raio-x

A técnica de difracdo de raio-x foi utilizada para medir os niveis de
tensoes residuais ¢ a quantidade de austenita retida, por intermédio de um equipamento

Siemens D-5000.
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e Medida das tensoes residuais

Alguns fatos despertaram curiosidade (ver se¢do 2.2.5) a ponto de
se estabelecer um pequeno programa de ensaios visando medir os niveis de tensoes
residuais (de origem térmica decorrentes dos tratamentos térmicos) de algumas amostras,
sempre na condigdo como-temperada. O objetivo foi avaliar se a marcagido por oxidagdo
(heat-tinting) da pré-trinca de fadiga influi no estado de tensoes residuais. Amostras
submetidas e ndo submetidas ao "heat-tinting", todas na condi¢ao como-temperada, foram
analisadas por difragdo de raio-x ¢ os niveis das tensdes residuais nas superficies das
amostras (profundidade 6 um) foram medidos. A medigdo das tensdes residuais,
observando informagdes contidas na referéncia [19], foi feita com base nos seguintes

parametros:

EQUIPAMENTO: Geometria do goniometro: OMEGA

Comprimento de onda  :2,2938 A <CR - KA>

Poténcia 1200 W
MATERIAL: Plano de referéncia 1 <211>
Posi¢do do plano : 156 Grad.

Modulo de elasticidade : 210.000 MPa
Coeficiente de Poisson  : 0,290

Fator de anisotropia : 1,000
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SOFTWARE: Faixa de medigdo <2 Teta> : 152 ... 160 grad.

Tipo de varredura : continua
Passo de varredura : 0,50 grad.
Tempo por passo : 3 seg.

Subtracgdo de fundo de escala : Sim

M¢étodo de calculo da tensdo : Linear
Angulo PHI : 0,00 grad.

Angulos PSI - =40, -20, 0, 20, 40 grad.

e Medida da quantidade de austenita retida

A quantidade de austenita retida foi determinada para algumas das
condig¢oes de tratamento térmico. Tal procedimento foi definido para avaliar se a taxa de
resfriamento ¢ da temperatura de austenitizagao influenciam de maneira significativa na
quantidade de austenita retida. Outro aspecto analisado foi o processo de desestabilizagdo
térmica da austenita retida em fung¢do da temperatura de revenido. A medi¢do da
quantidade de austenita retida, observando as informagdes contidas na ref. [20], foi

realizada com base nos seguintes parametros:
RADIACAO - CROMO K-ALFA <2,2938 A>

REGIAO DE VARREDURA : T5...165 grad <2 Teta>

PASSO DE MEDICAO : 0,040 grad, modo continuo

TEMPO POR PASSO . 1 seg.

POTENCIA : 1200 W <Padrao>

FILTRO : Vanadio < antes do detetor, elimina KA2>

METODO DE CALCULO : Software que utiliza sistematica SAE [20]
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3.1. Consideragdes Iniciais

Utilizou-se, neste trabalho, duas variagdes do ago 300M, de

qualidade aerondutica. A composigdo quimica esta mostrada na Tabela 2.1.

Empregou-se distintos ciclos térmicos. As varidveis de controle
foram a temperatura de austenitizagdo (1143K e 1373K), o meio de témpera (6leo e ar), e
a temperatura de revenido (437K, 603K, 703K e 823K). As caracteristicas dos ciclos de

tratamento térmico estdo apresentadas nas tabelas 2.4 a 2.7 e figuras 2.6 a 2.8.

Os  diferentes ciclos térmicos  produziram  diferentes
microestruturas, com consequente efeito sobre as caracteristicas de fratura. O
comportamento a fratura foi analisado com base nas informagdes obtidas a partir de
ensaios mecanicos, analise metalografica, fractografia e difragdo de raio-x. Os

procedimentos adotados, nas varias técnicas, estdo descritos no capitulo 2.

3.2. Ensaios Mecanicos

Para avaliar a influéncia dos ciclos térmicos no comportamento
mecanico, realizou-se vdrios tipos de ensaios, sempre a temperatura ambiente. Os
resultados, na forma de tabelas e graficos, expressam a variagdo das propriedades em
fungdo da temperatura de revenido, para as diferentes temperaturas de austenitizagdo e

meios de tempera.
3.2.1. Ensaio de Dureza

A influéncia dos tratamentos térmicos nos valores de dureza, para

os dois agos, esta apresentada da na Tabela 3.1 e Figura 3.1

77



3.2.2. Ensaio de Tragdo

As propriedades usuais de tragdo - tais como limite de resisténcia
(or), limite de escoamento (G.), redugdo de area (%) e coeficiente de encruamento (n) -

foram determinadas através do ensaio classico. Os resultados estdo apresentados nas

tabelas 3.2 a 3.5 e figuras 3.2 ¢ 3.5.

3.2.3. Ensaios de Tenacidade a Fratura

O parametro de tenacidade a fratura selecionado para caracterizar o
comportamento a fratura dos agos 300M, nas varias condi¢des de tratamento térmico, foi

o deslocamento de abertura da ponta da trinca (CTOD - Crack Tip Opening Displacement)

As normas que regulamentam o ensaio CTOD, a BS 5762/79 e a
ASTM E-1290/89, estabelecem quatro critérios (CTODc, CTOD;, CTODy e CTODy,) que
podem ser utilizados para determinar o pardametro de tenacidade a fratura. No presente
trabalho, em virtude da caracteristica das curvas carga-COD, o critério selecionado foi
CTOD critico (CTODc). Sobre cada diagrama carga x COD fo1 aplicado a critério do
CTOD¢, regulamentado pelas duas normas. Elas se diferenciam basicamente em dois
aspectos: fator de forma (f(a/w)) e fator de rotacao plastica (rp). Sendo que, para os corpos
de prova empregados, esse ultimo assume os seguintes valores 0,4 e 0,44, na BS 5762/79
e na ASTM E-1290/89, respectivamente. Entretanto, como a diferenga observada entre os
valores ¢ insignificante, somente os valores obtidos a partir da ASTM E-1290/89 estao

apresentados (Tabela 3.6 e Figura 3.6).

Vale ressaltar que, inicialmente, a opgao preferencial pelo CTOD foi
devido a quantidade de material disponivel. As normas que regulamentam o ensaio CTOD
sdo menos restritas em relagao a espessura do corpo de prova. A utilizagado de corpos de
prova de dimensdes reduzidas foi imposto pela necessidade (veja segdo 2.2.1.), e ndo por

opgdo. Contudo, apesar do ago 300M e similares serem muito estudados, raramente os
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valores de tenacidade a fratura estdo expressos atraves do CTOD. Os resultados
geralmente sdo apresentados em termo de Kjc. Este fato mostrou-se indesejavel no
momento de se efetuar comparagdes. Assim, foi uma decorréncia natural a aplicagao do
critério regulamentado pela ASTM E-399/90, nos diagramas carga x COD, apesar das
dimensdes dos corpos de prova, para algumas condi¢des de processamento, nio
obedecerem as recomendagdes dessa norma. Os resultados estdo apresentados na tabela
3.7 e Figura 3.7. Surpreendentemente, ndo constatou-se quaisquer diferengas
significativas, quando comparados os valores obtidos com os corpos de prova com
dimensdes em desacordo com as recomendagdes da norma, com os obtidos por outros
pesquisadores, onde as recomendagdes da ASTM E-399 foram observadas. O assunto sera

discutido no capitulo 8.
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Tabela 3.1. Valores de dureza Vickers, resultantes das diferentes condigdes de tratamento

térmico.
Temperatura de CILA.®° Dureza Desvio
revenido [HVe130] Paditic
[K]
CT. 01 680 5,1
AUST- 1143K 473 02 610 59
RESF - OLEO 603 03 565 11,6
ACO -300M\A 703 04 450 3,0
823 05 425 2,4
eT 06 695 17,6
AUST- 1373K 473 07 630 1,5
RESF - OLEO 603 08 600 13,2
ACO - 300M\A 703 09 530 8.5
823 10 480 8,9
C.T. 11 640 18,5
AUST- 1373K 473 12 590 20,2
RESF - AR 603 13 580 3.5
ACO - 300M\A 703 14 505 10,5
823 15 415 4,1
C.T. 16 675 10,0
AUST- 1143K 473 17 600 10,7
RESF - OLEO 603 18 550 248
ACO -300M\B 703 19 435 3,5
823 20 420 14,0
GT. 21 685 14,2
AUST- 1373K 473 03 615 9,4
RESF - OLEO 603 23 590 3,5
ACO - 300M\B 703 24 530 1,2
823 25 480 4.4

& C.LA. - Codigo de Identificagdo da Amostra
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Figura 3.1. Influéncia das tempcraturas dc austenitizagao ¢ revenido na dureza.



Tabela 3.2. Valores do limite de resisténcia em tragdo (o,), resultantes das diferentes

condigdes de tratamento térmico.

r'I-’emperatura C.LA. o, Desvio o, Desvio
de r[el\(/;:mdo (MPa] padrio [kgf/mm?] padrao
54 01 2320 19,0 237 1,9
AUST- 1143K 473 02 2085 4,2 213 0,4
RESF - OLEO 603 03 1910 6,4 195 0,6
ACO -300M\A 703 04 1610 12,7 164 1,3
823 05 1445 55.2 147 5,6
C.T. 06 2285 28,5 233 2,9
AUST- 1373K 473 07 2110 5,7 215 0,6
RESF - OLEO 603 08 2010 12,7 205 1,3
ACO - 300M\A 703 09 1720 1,4 175 0,1
823 10 1570 16,3 160 1,7
€T 11 2180 30,1 222 3,1
AUST- 1373K 473 12 2030 23,1 207 23
RESF - AR 603 13 1945 7,1 198 0,7
ACO -300M\A 703 14 1730 15,6 176 1,6
823 15 1345 2,8 137 0,3
O 16 2290 12,0 233 1,2
AUST- 1143K 473 17 2075 11,3 212 )
MEIO - OLEO 603 18 1915 7,0 195 0,7
ACO - 300M\B 703 19 1600 6,4 163 0,7
823 20 1430 4,2 146 0,4
a1 21 2250 28,3 230 2,9
AUST- 1373K 473 22 2080 4,2 212 0,4
RESF - OLEO 603 23 1975 20,5 201 2,1
ACO - 300M\B 703 24 1725 12,0 176 1,2
823 25 1545 21,2 157 2,2
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Tabela 3.3. Valores do limite de escoamento em tra¢do (o.), resultantes das diferentes

condigdes de tratamento térmico.

Temperatura | C.ILA. O, Desvio Ge Desvio
de r[e}z]e nido [MPa] padrao [kgﬂ"nnnz] padrao
CL 01 1460 30.4 149 3,1
AUST- 1143K 473 02 1605 62,0 164 6,3
RESF - OLEO 603 03 1615 19,0 165 1,9
ACO -300M\A 703 04 1360 3.3 139 0.4
823 05 1325 424 135 4,3
L 06 1445 21,2 147 2,2
AUST- 1373K 473 07 1650 25,5 169 2.6
RESF - OLEO 603 08 1690 17,0 172 1,7
ACO -300M\A 703 09 1455 17,0 148 1,7
823 10 1435 14,1 146 1.4
@T. 11 1300 25,1 133 2.5
AUST- 1373K 473 12 1530 26,1 156 2.6
RESF - AR 603 13 1590 13.6 162 1.4
ACO -300M\A 703 14 1330 47,7 136 49
823 15 1215 1.4 124 0.1
eT 16 1460 17.7 149 1.8
AUST- 1143K 473 17 1615 9.2 165 0,9
RESF - OLEO 603 18 1640 11,3 167 1,1
ACO -300M\B 703 19 1330 6.4 136 0,7
823 20 1310 10,0 134 1,0
ET 21 1440 13,4 147 1.4
AUST- 1373K 473 22 1630 15,6 166 1,6
RESF - OLEO 603 23 1675 24,0 171 2.4
ACO -300M\B 703 24 1430 13.4 146 1.4
823 25 1410 12,0 144 1,2
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Figura 3.3. Influéncia das temperaturas de austenitizagdo ¢ revenido no G..
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Tabela 3.4. Valores da redugdo de area em tragdo (%), resultantes das diferentes

condigdes de tratamento térmico.

Temperatura C.ILA. Desvio
de liclzjcnido (%] Padrio
T 01 16.0 2,4
AUST- 1143K 473 02 32,0 3.8
RESF - OLEO 603 03 39.0 2,1
ACO -300M\A 703 04 35,0 2.8
823 05 45,0 3,1
C.T. 06 8,0 1,0
AUST- 1373K 473 07 15,0 3,0
RESF - OLEO 603 08 17,0 1.9
ACO -300M\A 703 09 12,0 43
823 10 23,0 43
CIL, 1 9,0 1,8
AUST- 1373K 473 12 17,0 1.9
RESF - AR 603 13 20.0 2,8
ACO -300M\A 703 14 12,0 2,2
823 15 30,0 3.3
C.T. 16 18,0 33
AUST-1143K 473 17 40,0 3,1
RESF - OLEO 603 18 42,0 3,6
ACO -300M\B 703 19 36,0 3.8
823 20 46,0 2.1
i 21 9,0 1,2
AUST- 1373K 473 22 18,0 2.9
RESF - OLEO 603 23 19.0 12
ACO -300M\B 703 24 13,0 1,1
823 25 26,0 28
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Figura 3.4. Influéncia das temperaturas dc austenitizagao ¢ revenido na ¢%.



Tabela 3.5. Valores do coeficiente de encruamento (n), resultantes das diferentes

condigdes de tratamento térmico.

Temperatura de CILA’ Cocficiente de Desvio
revenido encruamento Padrio
[K]
€.T. 01 0.33 0,02
AUST- 1143K 473 02 0,20 0,01
RESF - OLEO 603 03 0,15 0,01
ACO -300M\A 703 04 0,11 < 0,01
823 05 0,07 0.01
[ 06 0,32 0,03
AUST- 1373K 473 07 0,19 0,03
RESF - OLEO 603 08 0.14 0,01
ACO -300M\A 703 09 0,13 0.02
823 10 0,06 0,01
G.T. 11 0.33 0,02
AUST- 1373K 473 12 0,20 0,02
RESF - AR 603 13 0,14 0.01
ACO -300M\A 703 14 0,12 0,02
823 15 0,07 0.01
ET: 16 0,32 0,02
AUST- 1143K 473 17 0,19 0,02
RESF - OLEO 603 18 0,14 0,01
ACO -300M\B 703 19 0,11 <001
823 20 0,70 <0,01
EF 21 035 0.04
AUST- 1373K 473 22 0,21 0.01
RESF - OLEO 603 23 0.14 0.02
ACO -300M\B 703 24 0,12 <0.01
823 25 0,07 0,01
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Figura 3.5. Influéncia das temperaturas dc austenitizagao e revenido no n.
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Tabela 3.6. Valores do CTODc resultantes das diferentes condigoes de tratamento

téermico.
Temperatura de C.LA. CTOD¢ Desvio
revenido fjio] Padrio
[K]

€1 01 3,27 0,17

AUST- 1143K 473 02 7,71 0,45
RESF - OLEO 603 03 7,92 0,41
ACO -300M\A 703 04 9,46 0,87
823 05 21,25 1,52

C.T. 06 4,92 0,30

AUST- 1373K 473 07 11,73 0,55
RESF - OLEO 603 08 11,93 0.47
ACO -300M\A 703 09 6.38 0,35
823 10 13,49 0,82

CT. 1 5.81 0,51

AUST- 1373K 473 12 13.99 0,30
RESF - AR 603 13 13.62 0,45
ACO -300M\A 703 14 6.58 0,47
823 15 17.02 1,21

LT 16 3.29 0,19

AUST- 1143K 473 17 8,00 0,38
RESF - OLEO 603 18 8.25 0,46
ACO -300M\B 703 19 10,17 0,92
823 20 21,67 1,31

CT. 21 4,87 0.37

AUST- 1373K 473 22 12,22 0,63
RESF - OLEO 603 23 11,90 0,61
ACO -300M\B 703 24 6,03 0,48
823 25 14,57 0,75
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Figura 3.6. Influéncia das temperaturas de austenitizagao e revenido no CTODc.
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Tabela 3.7. Valores de K¢ , resultantes das diferentes condigoes de tratamento térmicos.

Temperatura de CLAR K Desvio
revenido Padrio
[K] [MPa]
G 01 33 1,0
AUST- 1143K 473 02 64 2,0
RESF - OLEO 603 03 67 1,0
ACO -300M\A 703 04 65 2,0
823 05 95 2,0
CT. 06 47 2,5
AUST- 1373K 473 07 82 3.0
RESF - OLEO 603 08 80 2.5
ACO -300M\A 703 09 59 3,0
823 10 68 2,0
C.T. 11 50 1,5
AUST- 1373K 473 12 87 4,0
RESF - AR 603 13 86 1,0
ACO -300M\A 703 14 60 1,0
823 15 75 3,0
€1, 16 33 1.0
AUST- 1143K 473 17 67 1,0
RESF - OLEO 603 .18 68 2,0
ACO -300M\B 703 19 65 2,0
823 20 95 3.0
C.T. 21 47 3,0
AUST- 1373K 473 22 85 1,0
RESF - OLEO 603 23 82 1,0
ACO -300M\B 703 24 57 2,0
823 25 70 3,0

2 C.ILA. - Codigo de Identificagdo da Amostra.
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Figura 3.7. Influéncia das temperaturas de austenitizagdo e revenido no K¢ .
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3.3. Metalografia

As microestruturas, para as diferentes condigdes de tratamento
térmico, foram analisadas e comparadas. As condigdes como-temperadas, mesmo com
resfriamento ao ar, constituiram-se essencialmente de matriz martensitica. Por intermédio
de microscopia Optica, fases ndo-martensiticas nao foram identificadas. Contudo, néo foi
realizada uma caracterizagio microestrutural mais minuciosa através de microscopia

eletronica de transmissao.

Os dois agos apresentaram microestruturas muito semelhantes, para
as condigdes equivalentes de tratamento térmico. Porém, algumas diferencas foram
observadas, particularmente com respeito a quantidade de precipitados ricos em titanio. O

assunto sera discutido no Capitulo 4.

Um dos efeitos significativos da temperatura de austenitizacdo foi
sobre o tamanho de grio. Com o aumento dessa temperatura o grdo cristalino cresceu
expressivamente. A Figura 3.8. mostra a distribui¢do dos tamanhos de grdo encontrada
nas amostras austenitizadas a 1143K e 1373K. O intervalo de variagdo e o tamanho médio
de grio resultantes, das duas temperaturas de austenitizagio, estdo mostrados na Tabela
3.8. O tamanho de grao ndo exerceu o efeito normalmente esperado, ou seja, a tenacidade
a fratura (para baixas temperaturas de revenido) aumentou com a temperatura de
austenitizagdo (veja figuras 3.6 € 3.7), a despeito do tamanho de grdo. As influéncias da
temperatura de austenitizagdo e do tamanho de grao sobre o comportamento mecanico

serao discutidos nos capitulos 5 e 7, respectivamente.

Com a elevagdo da temperatura de revenido ocorreram vdrias
alteragdes microestruturais, com consequente efeito sobre as propriedades mecanicas
(veja figuras 3.1 a 3.7). Um aspecto importante foi a precipitacdo de carbonetos. A

influéncia da temperatura de revenido sera discutida no capitulo 6.
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Figura 3.8.Distribui¢do dos tamanhos de grao em funcao da temperatura de austenitizagao.

Tabela 3.8. Valores médios ¢ intervalos de variagao do diametro ¢ tamanho de micro-grao

ABNT.

Temperatura de

TAMANHO DE

GRAO

Austenitizagao Valor meédio Intervalo de vanagao
[K] diametro TG ABNT MIC Diametro TG ABNT MIC
[um] [um]
1143 20 8,0 16 - 32 9-7.0
1373 80 4.5 45 - 150 6 -25

O
Ln



3.4. Fractografia

As superficies de fratura dos corpos de prova de tragio ¢ tenacidade
a fratura foram examinadas através de um MEV, para fornecer mais informagdes acerca do
processo de fratura. As distintas microestruturas produziram diferentes micromecanismos
de fratura. Observou-se que, tanto a temperatura de austenitizagdo como a temperatura de
revenido, sdo capazes de exercer uma grande influéncia sobre o modo de fratura. As
fotofractografias, contudo, ndo serdo apresentadas neste capitulo. Julgou-se procedente
apresenta-las exatamente nos capitulos onde o aspecto morfologico da superficic de

fratura ¢ relevante, para auxiliar na discussio.

3.5. Difragao de Raio-x

A técnica de difragdo de raio-x foi empregada com dois objetivos:

medir os niveis das tensoes residuais ¢ a quantidade de austenita retida.
3.5.1. Tensdes Residuais

As tensdes residuais foram medidas apenas para as condigdes como-
temperadas, compreendendo corpos de prova submetidos ¢ nao-submetidos ao “heat
tinting”". Foi observado que o “heat tinting” acarreta relaxagao de tensdes. Supostamente,
entre outros fatores.essa relaxacdo de tensoes afeta significativamente o valor de

tenacidade a fratura. O assunto sera discutido no capitulo 9.
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3.5.2. Austenita Retida

A fragdo volumétrica de austenita retida foi medida para algumas
condigdes. Os resultados estio mostrados na tabela 3.9. Constata-se que ambas as
temperaturas, de austenitizagdo e de revenido, exercem influéncia sobre a quantidade de
austenita retida. Tem sido postulado que, nos dois casos, ainda que os fendmenos sejam
distintos, existem consequéncias sobre a tenacidade a fratura. Os fenémenos serdo

discutidos nos capitulos 5 e 6, respectivamente.

Tabela 3.9. Fragao volumétrica de austenita retida, medida através da técnica de difragao

de raio-x.

AUSTENITA RETIDA
[%]

Como-temperado Duplo revenido a 703 K

AUST - 1143K
RESF - OLEO 5.1 i3
ACO -300M\A

AUST - 1373K
RESF - OLEO 6.4 11
AGO -300M\A

AUST - 1373K
MEIO - AR 7.1 1,3
ACO - 300M\A

AUST - 1143K
MEIO - OLEO 53 <1,0
ACO - 300M\B

AUST - 1373K
MEIO - OLEO 6,2 1,1
ACO - 300M\B
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3.6. Consideragdes Finais

Neste capitulo foram apresentados apenas parte dos resultados. Eles
constituem um nucleo de informagdes basicas que permite visualizar o comportamento
geral manifestado pelos dois agos 300M, diante das varias condigoes de processamento.
Alguns resultados sdo de interesse muito particular, ¢ como §ao varios os capitulos de
discussao, julgou-se mais apropriado apresenta-los especificamente nos capitulos onde cles

sio relevantes. Os assuntos que serdo discutidos a seguir sao:

e A influéncia de Tragos de Titanio (Capitulo 4)

e A influéncia da Temperatura de Austenitizagao (Capitulo 5)
e A influéncia da Temperatura de Revenido (Capitulo 6)

e A influéncia do Tamanho de Grao (Capitulo 7)

e A influéncia da Espessura do Corpo de Prova (Capitulo 8)

e A influéncia do “Heat Tinting” (Capitulo 9).
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CAPITULO 4

A INFLUENCIA DE TRACOS DE
TITANIO

e Consideragoes Iniciais

e Elementos Microligantes

e As Particulas de Titanio nos Dois Agos 300M
e Conclusdes

e Sugestdes para Trabalhqs Futuros

e Referéncias Bibliograficas
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4.1. Consideracoes Iniciais

No presente trabalho foram utilizadas duas variagoes do ago 300M,
diferenciados, mas ndo so, pelo teor de titdnio. Os teores observados foram de 40 ¢ 150

ppm, respectivamente, para o a¢o A € ago B.

O proposito, conforme interesse manifestado pelo fabricante
(Eletrometal), foi avaliar se tragos de titanio interferem de maneira significativa nas

propriedades mecanicas, sobretudo com respeito a tenacidade a fratura.

Deve ser observado que o titdnio ndo faz parte da composi¢do
quimica basica do ago 300M e, deste modo, ¢ considerado impureza. Segundo o
fabricante, as impurezas de titanio, presentes nos dois agos 300M, sio oriundas da sucata

utilizada no processo de elaboragdo dos agos.

As duas variagdes do ago 300M utilizadas, neste trabalho, decorrem
de corridas normais da linha de produgédo. Elas ndo foram especialmente preparadas para o
estudo em questdo, de modo a isolar o efeito do titanio. Observa-se através da andlise da
tabela 2.1, diferencas nos teores dos outros elementos de liga que compdem 0s agos

300M, contudo, pouco pronunciadas.

Este fato trouxe uma preocupagdo adicional, pois, qualquer
arrazoado acerca de um possivel efeito do titdnio teria um carater mais especulativo do
que propriamente conclusivo. Contudo, para tentar potencializar a0 maximo possiveis
efeitos, procurou-se controlar rigorosamente todas as ctapas de processamento para
minimizar eventuais influéncias externas. Durante os tratamentos térmicos, 0s corpos de
prova dos dois agos, para condigdes cquivalentes de tratamento, sempre foram
processados conjuntamente.

Outro procedimento foi avaliar a forma provavel de manifestacao
dos elementos de liga na massa metalica, com particular aten¢do ao titanio. O titanio, em

concentragdo suficientemente elevada, produz um substancial endurecimento por solugao

solida. Entretanto, esta possibilidade pode ser descartada, em decorréncia dos baixos
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teores (40 e 150 ppm) e devido & presenga de elementos com 0s quais o titanio detém
grande afinidade para formar precipitados. Sabidamente, o titanio possui uma grande
afinidade pelo carbono ¢ nitrogénio. Visto que, na analise quimica emitida pelo fabricante
nio constava o teor de nitrogénio (veja tabela 2.1), andlises complementares foram

realizadas para medir o teor desse elemento, nos dois agos (veja tabela 2.2 € 2.3

A tabela 4.1 expressa a provavel forma de manifestagdo dos
elementos nos dois agos 300M. O proposito nao foi a precisao, e sim, o estabelecimento
de um guia orientativo para rastrear o titanio, e demais elementos de interesse, na matriz

metalica.

Apesar do titanio estar presente em pequena quantidade, em ambos
os agos, é procedente a preocupagio manifestada pelo fabricante. Alguns elementos, entre
os quais se inclui o titanio, mesmo em quantidades muito pequenas, podem exercer

grande efeito sobre a microestrutura e propriedades dos agos.

Tem sido comprovado que adigdes de titdnio na ordem de 150 ppm
(ou menos) [1,2], a qual corresponde em grandeza aos teores encontrados nos dois agos
300M, sdo capazes de produzir significativas alteragdes no comportamento mecanico dos
agos. Vale ressaltar que, apesar de em muitos casos 0S efeitos serem considerados
benéficos, existem situagdes onde os efeitos sdo muito deletérios. Sendo assim, a questao
¢, entdo, avaliar se os tragos de titanio, involuntariamente presentes, exercem um efeito

positivo, negativo ou mesmo neutro, nos dois agos.
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Tabela 4.1. Suposta forma de manifestagao dos elementos de liga no ago 300M.

ELEMENTO | FORMA CARACTERISTICA DE MANIFESTAGCAO
NA MASSA METALICA (TENDENCIA)
Ni
Si

Cu

Sido geralmente encontrados em solugdo soélida na matriz. Possuem

solubilidade muito baixa na cementita ou em carbonetos de liga.

Cr

Em baixas concentragdes, podem entrar em solugdo solida na matriz e
na cementita. Em teores mais elevados, formam carbonetos de liga
mais estaveis do que a cementita. Contudo, com a elevagdo da

temperatura, os carbonetos sao dissolvidos a temperaturas moderadas.

O Ti e o V sio fortes formadores de carbonetos e nitretos. Os

precipitados sdo muito estaveis, sobretudo os nitretos.

O manganés ndo tende a formar carbonetos nos agos. Porém, entra
facilmente em solugdo sélida no Fe3C. O Mn também reage com o S

e forma sulfeto de manganés (MnS).
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4.2. Elementos Microligantes

Os elementos de liga sdo adicionados aos agos com o intuito de

alterar propriedades especificas.

Os elementos de liga convencionais, para produzir os efeitos
desejados, sio adicionados em quantidades suficientes para alterar a composigdo quimica
da matriz. Neste caso, a fragio dos elementos de liga na matriz estd, aproximadamente, na

proporgao de 1:100 até 1:5.

Em contraste, alguns elementos de liga em concentragdes muito
baixas, da ordem de 10 até 1000 ppm, sdo capazes de produzir efeitos muito significativos
sobre as propriedades dos agos. Por esta razdo, esses elementos sio denominados de
elementos microligantes. Os elementos microligantes mais usados para melhorar as
propriedades dos agos sdo: nioébio (Nb), titanio (Ti), vanadio (V), zirconio (Zr) e boro (B)

[3]. Sobretudo os trés primeiros.

4.2.1. Os efeitos dos elementos microligantes nos agos

Os elementos microligantes sdo caracterizados pelo grande efeito
que produzem em quantidades muito pequenas. Eles tém sido empregados desde o final
dos anos 40 [3]. Contudo, durante as trés ultimas décadas, o desenvolvimento da
tecnologia dos microligados foi mais intenso [1]. No inicio, os elementos microligantes
eram utilizados principalmente para aumentar a resisténcia dos agos. Atualmente,
entretanto, o campo de aplicagao é muito mais amplo. Eles exercem um forte efeito sobre
os parametros microestruturais tais como tamanho de grdo, transformagdes de fase,
densidade de discordancias, precipitados e textura. Consequentemente, os elementos
microligantes possibilitam nao so alterar as propriedades mecanicas globais como

também otimizar as condigdes de processamento metélico.
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Em decorréncia de suas propriedades fisico-quimicas, na presenca
de carbono e nitrogénio, os clementos microligantes reagem precipitando uma segunda
fase. O efeito mais pronunciado dos elementos microligantes ¢ alcangado através do efeito
reciproco de dissolugio e precipitagdo de compostos especificos durante o processamento.
O controle adequado do efeito reciproco ¢ de fundamental importdncia para que ©
resultado seja efetivo sobre as propriedades mecanicas. A dissolugdo e a precipitagdo nao
sio apenas controladas pela concentragdo do clemento reativo, mas também pelos
parametros de processamento adotados. Neste processo, as propriedades finais sao o
resultado de efeitos diretos e indiretos exercidos pelos elementos microligantes. Assim, €
possivel ndo so6 controlar 0s processos basicos de recristalizagdo ¢ transformagao
austenitica, mas, também ajustar adequadamente 0s parametros microestruturais que

governam as propriedades mecanicas dos agos.

Para melhorar as propriedades dos agos, adigoes microligantes tém

sido feitas basicamente com dois propositos:
e controlar a microestrutura;

e neutralizar elementos fragilizantes.

O controle dos parametros microestruturais, através dos elementos
microligantes, ¢ possivel gragas ao cfeito que eles exercem sobre 0s mecanismos de

endurecimento, recristalizagao, precipitagao ¢ transformagao austenitica.

Os clementos microligantes tém sido utilizados também para
neutralizar elementos fragilizantes (N, P, S). Ao reagirem com impurezas indesejaveis
formam precipitados ou inclusoes, € com isso, evitam a segrega¢do. Isto possibilita
melhorar a resisténcia ao envelhecimento, a fragilidade a frio ¢ a resisténcia a propagagao
de trinca. A tabela 4.2 mostra os varios efeitos que os elementos microligantes sao

capazes de produzir nos agos.
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Tabela 4.2. Parimetros que podem ser controlados através da adigdo de clementos

microligantes (extraida e adaptada da ref. [3]).

Proposito Elemento Mecanismo Parametro Propriedades

Microligante Microestrutural

¢ Tamanho de grao

Nb ¢ Endurecimento e Resisténcia
¢ Tamanho ¢ forma
das particulas
) Ti » Recristalizagao e Tenacidade
Microestrutura e Estrutura da matriz
\Ys e Precipitagao o Densidade de e Forjabilidade
discordancias
B e Transformagio o Textura e Soldabilidade
Yo

; » Resisténcia ao
» Evita a segregagao sivelhechmento

Ti _
de tmpurezss ® Precipitados ‘i ;
Elerp_entos 7r ragilizantes (N, S, e Forjabilidade a frio
Fragilizantes P) devido a « Resisténcia a propa-
B formagao de * el gagdo de trinca

compostos

Todos os cinco elementos microligantes apresentam efeitos
multifacetados. Contudo, com diferentes niveis de eficacia, dependendo da proposta. Os
elementos microligantes, apesar das varias caracteristicas comuns, diferem uns dos outros
pelas suas distintas caracteristicas fisico-quimicas.

Em comum, todos reagem com os elementos presentes no ago,
particularmente com o carbono e nitrogénio. A temperaturas baixas, devido a afinidade

quimica entre os elementos, ocorre a precipitagio de uma segunda fase. A temperaturas

mais altas, isto ¢, na faixa de austenitizagdo, os precipitados tendem a se dissolver
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totalmente ou parcialmente na matriz. Contudo, alguns compostos sdo completamente, ou

muito pouco, soluveis mesmo na temperatura de solidificagao do aco.

Considerando as porcentagens usuais de carbono, nitrogénio, e
elementos microligantes, presentes nos agos, somente 0s cOmMpostos como 0s carbonetos
de nidbio (NbC) e de titanio (TiC), e o nitreto de vanadio (VN), sao passiveis de serem
adequadamente controlados (dissolugdo ¢ precipitagao) durante o processamento. Os
nitretos de titanio (TiN) e zirconio (ZrN) ndo sdo facilmente soluveis, enquanto o
carboneto de vanadio (VC) é caracterizado pela sua alta solubilidade. Em decorréncia,
pode-se esperar comportamentos completamente adversos. Por exemplo, a alta
solubilidade do vanadio na faixa da temperatura de austenitizagdo ¢ refletida no fraco
efeito que este elemento exerce sobre a recristalizagdo durante os tratamentos

termomecanicos, ao contrario do niébio e titanio.

Este comportamento diferenciado, entre os elementos microligantes,
possibilita produzir diferentes efeitos nos agos. E, por esta razao, dependendo do efeito
desejado, o tipo ¢ o teor de adigdo do elemento microligante devem ser definidos
cuidadosamente, observando a composigdo quimica basica do ago e as condigdes de

processam ento.

A tabela 4.3 mostra qualitativamente os diferentes efeitos que os
clementos podem exercer sobre as condigdes de processamento € propriedades dos agos.

Apesar dos cfeitos diferenciados deve-se se destacar o titanio pela sua eficacia e multiplas

fungoes.
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Tabela 4.3. Efeitos dos elementos microligados sobre a microestrutura e propriedades dos

acos [3].

EFEITO SOBRE PARAMETROS DE ELEMENTO MICROLIGANTE
PROCESSAMENTO E PROPRIEDADES Nb Ti A% Zr B
Ductilidade a quente para baixas taxas de _ + _ i 4
deformacao
Aumenta a carga de laminagdo + 4
Retarda a recristalizagao £ O ++ (+)

Efeito sobre a taxa de transformagio y—a (i) (+) - i

Refino do tamanho de grdo e 4 (+)
Endurecimento por precipita¢ao e E +
Textura 3 +
Resisténcia ao envelhecimento ; e e + ok (+)
Controle da forma dos sulfetos
- +
Forjabilidade a frio
Ferrita livre de intersticiais e kil
- Efeito negativo Efeito nao-significativo
+ Efeito positivo ( ) Depende da historia térmica
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4.2.2. Aspectos gerais - Microadigdes de titanio.

O titanio pode desempenhar diferentes fungdes, dependendo da
maneira como ele se manifesta na matriz. A tabela 4.4 mostra as diferentes formas de
manifestagio do titdnio com os correspondentes efeitos sobre a microestrutura e

propriedades dos agos.

Contudo, apesar da eficacia e multiplas fungdes, aplicagdes do
titinio como elemento microligante tem sido mais escassamente informadas, quando
comparado com o niébio e vanadio [1]. Provavelmente, devido a alta reatividade
apresentada por esse metal [4, 5].0 titanio reage facilmente com gases. Por iss0, esta mais
sujeito a oxidagdo, o que compromete o seu controle durante a fabricagdo do ago. Além
disso, exatamente devido a sua alta reatividade, ele tende a formar compostos muito
estaveis com alguns elementos presentes no ago, estando o metal base ainda no estado
liquido. Isto dificulta muito o controle adequado das caracteristicas de precipitagdo.

Consequentemente, a variagio das propriedades, no produto final, pode ser consideravel.

Entretanto, estas dificuldades tém sido contornadas através da
adogdo de novas técnicas de fabricagdo tais como desgaseificagao a vacuo e a adigdo de
titanio na panela intermedidria ou coquilha. Estas novas técnicas, em conjunto, diminuem
a perda de titinio e sdo mais eficazes para controlar o teor desse elemento no ago. Isto tem
motivado a adigdo de pequenas quantidades de titdnio (ao redor de 150 ppm) nos agos,

com o intuito de melhorar as propriedades finais [1].

Tem sido comprovado que alguns compostos de titanio, devido a
alta estabilidade, sdo capazes de impedir o crescimento de grdo mesmo em operagoes que

envolvam aquecimento drastico, tais como:
e laminagio a alta temperatura [6];
e austenitizagdo a alta temperatura [7-9];

¢ soldagem (particularmente na zona afetada termicamente - ZAT) [1].
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Tabela 4.4. Distintas formas de manifestagio do titdnio com os correspondentes efeitos

sobre a microestrutura e propriedades (extraida e adaptada da ref. [3]).

FORMA DE EFEITO SOBRE
MANIFESTACAO MICROESTRUTURA / PROPRIEDADES
DO TITANIO
[Ti]y, dissolvido na Retarda substancialmente a transformagao y—a.

austenita (y)

Quando finamente disperso TiN ¢ um potente refinador do

TiN ) _

tamanho de grdo da austenita.

Na faixa de baixas temperaturas de austenitiza¢do, a
TiCe precipitagdo de carboneto induzida por deformagao retarda

substancialmente a recristalizagao.

Quando finamente disperso o TiC resulta em um expressivo

TiC na ferrita . RO
endurecimento por precipitagao.

A capacidade do Ti reagir fortemente com o C ¢ N pode ser

TiN, TiC . : . ik

usado para produzir agos livres de intersticiais.

Devido a sua afinidade com o enxofte, o titdnio ¢ capaz de
TigCyS; formar carbosulfetos duros, ¢ assim, prevenir os indesejaveis

efeitos dos sulfetos de manganés alongados.
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As inclusdes também tém sido convencionalmente controladas
através de microadigdes de titanio. Quando o enxofre esta completamente ligado na forma
de carbosulfeto de titanio pode-se evitar a formagdo do sulfeto de manganés. Visto que, 0s
carbosulfetos de titanio sio relativamente duros nas temperaturas de conformagdo a
quente, eles sdo capazes de controlar a forma das inclusdes. O controle adequado da
forma da inclusio permite um substancial aumento da tenacidade transversal ¢ da

forjabilidade a frio [3].

Outra possibilidade ¢ prevenir a segregacao de elementos
fragilizantes para os contornos de grdo. Isto pode ser alcangado através da adigdo
apropriada de titinio para remover impurezas fragilizantes, em solugdo na matriz. Se a
reatividade entre esse elemento ¢ a impureza for maior que com a matriz, ocorrera a
precipitagdo de uma segunda fase. Pesquisadores tém postulado que a adigdo de titanio

nos agos pode atenuar a fragilidade induzida pelo nitrogénio [10, 11] e fosforo [12-15].

Embora os beneficios de microadigdes de titinio sejam amplamente
aceitos e aplicados, o efeito exercido sobre as propriedades mecanicas nao estdo
completamente esclarecidos. Em algumas situagdes o titanio pode ser prejudicial. Por
exemplo, tem sido observado que ele altera o comportamento do vanadio nos agos,
diminuindo o efeito de endurecimento por precipitagio do VN ou V(C,N) [1]. Outro
efeito indesejavel tem sido observado nos agos de ultra-alta resisténcia refinados com
titanio. Foi comprovado que adigoes desse elemento nos agos, com O intuito de refinar o
tamanho de gréo, produziram uma queda acentuada da tenacidade a fratura [7-9] (maiores
consideragdes sobre o assunto serdo feitas no capitulo 7). Estes dois exemplos sdo

suficientes para demonstrar que nem sempre microadi¢des de titinio conduzem a efeitos

pOSItivos.
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4.3. As Particulas de Titanio nos Dois Ag¢os 300M

A grande afinidade do titdnio com alguns elementos presentes nos
dois agos 300M (N, C e S), favorece, preferencialmente, a formacdo de compostos
termodinamicamente estdveis, do que sua permanéncia em solugio sélida na matriz. Por
outro lado, o vanadio, o qual também esta presente, ¢ um concorrente do titanio para

formar nitretos e carbonetos.

Os tipos e as quantidades dos precipitados formados dependem da
composigdo quimica do ago. Visto que, certos elementos estdo presentes em quantidades
muito pequenas, nos dois agos 300M, alguns compostos serdo formados em detrimento de
outros. A questdo ¢, entdo, avaliar qual a sequéncia hierarquica de formagdo dos

precipitados.

Com base nos diagramas de Ellingham [16] constata-se que, as
entalpias de formagdo dos nitretos de titinio e vanddio sdo muito superiores as dos
respectivos carbonetos. Portanto, a formagdo dos nitretos € mais favoravel, sendo que, o
nitreto de titdnio é formado preferencialmente do que o de vanadio. O titanio também
possui uma grande afinidade pelo enxofre. Contudo, neste caso, a tendéncia ¢ que a
precipitagdo dos carbosulfetos ndo seja iniciada até que a formagdo dos nitretos esteja

completada.

Considerando a relagdo estequiométrica e a seqiiéncia preferencial
de formagdo, pode-se estimar os tipos e as quantidades dos compostos formados, bem
como a quantidade consumida de cada elemento na formagao dos precipitados. A tabela
4.5 mostra a relagdo estequiométrica em peso, dos supostos compostos formados, ¢ a
relagdo em peso na massa metalica (dos elementos dissolvidos) observada nos dois agos.
De acordo com a seqiiéncia preferencial de formagao dos compostos (TiN, VN e VC), a

tabela 4.6 mostra a distribuigdo dos elementos nos precipitados.

Como a relagdo Ti/N foi hipoestequiométrica, em ambos os agos,
todo o titinio deve ter sido consumido para formar precipitados de nitreto de titanio

(TiN). De modo que, a formagdo de carboneto de titanio, ou outro composto qualquer, €
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pouco provavel. O nitrogénio remanescente pode ter formado nitreto de vanadio (VN).
Contudo, como neste caso a relagdo ¢ hiperestequiométrica, o vanadio ndo €
completamente consumido. Assim, uma certa quantidade de carbono € consumida para

formar carboneto de vanadio.

Alias, nos agos de médio carbono, como o 300M, geralmente o
vanadio € adicionado para produzir aumento de resisténcia através da precipitagdo de
carbonetos de vanadio. Sendo assim, fica evidente um outro problema. Além dos teores
diferenciados de titanio, foi observado também uma variagdo relativamente significativa
na quantidade de nitrogénio (o qual também ¢ impureza) entre os dois agos. O ago B, mais
rico em nitrogénio, possivelmente possibilitou a formagdo de uma quantidade maior de
nitreto de vanadio. Assim, além do nitreto de titdnio, os dois agos apresentam também
quantidades diferenciadas de carbonetos e nitretos de vanadio. Isto, pelo menos
hipoteticamente, pode igualmente contribuir para impor comportamentos diferenciados
entre os dois agos, visto que, o efeito de endurecimento do vanadio aumenta com a

elevagdo da porcentagem de nitrogénio.

Tabela 4.5. Relagido estequiométrica (R.E.) dos compostos e relagdo em peso entre os

elementos na massa metalica (RPEMM) dos dois agos

COMPOSTO R.E. ACOA ACOB

RPE MM RPE MM

Nitreto de Titanio (TiN) Ti/N = 3,42 TN = 1,74 Ti/N = 0,96
Nitreto de Vanadio (VN) V/N = 3,64 V/N = 70,80 V/N = 8,03
Carboneto de Vanadio (VC) V/IC=4,24 V/IC=0,19 V/C=0,12
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Tabela 4.6. Estimativa da distribuigdo dos elementos quimicos nos precipitados.

ﬂ
ACO A ACO B
Ti A" N L Ti Vv N C
[ppm] | [ppm] | [ppm] | [ppm] | [ppm] | [ppm] | [ppm] | [ppm]
Quantidade
encontradana | 44 | 00 | 23 |4.100| 150 | 900 | 156 | 4.200
massa
Quantidade
consumida na 40 - 11,7 150 150 - 43,8 -
formagdo TiN
Quantidade
consumida na - 41,0 11,3 - - 407,8 | 112,1 -
formagdao VN
Quantidade 1160
consumida na - 759,0 - 179,0 - 4922 -
formagao VC
Quantidade
0 0 0 3.921 0 0 0 4.084
remanescente
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4.3.1. Caracteristicas de Precipitagao/Solubilizagdo dos Compostos

As particulas de uma segunda fase (carbonetos e nitretos) exercem
grande influéncia no comportamento mecénico dos agos, inclusive no processo de fratura.
Elas interferem tanto na nucleagio como na propagacdo de uma trinca.
Consequentemente, sio capazes de exercer uma grande influéncia sobre a tenacidade a

fratura.

Os dois agos 300M foram submetidos a distintas temperaturas de
austenitizagdo. Assim, um aspecto importante ¢ analisar o comportamento dos
precipitados nas diferentes temperaturas. Uma vez que os carbonetos e nitretos de liga
tém diferentes graus de estabilidade, ¢ de se esperar que a decomposi¢do dos precipitados

seja dependente do tipo de composto formado e da concentragao dos elementos de liga.

Muitas informagdes contidas na literatura sobre a formagdo e
solubilizagdo de precipitados nos agos sdo fundamentadas nas relagdes de atividade
henriana ( lei de Henry ), no estado-padrdo. Deste modo, a solubilidade de um composto
AB em fungdo da temperatura ¢ geralmente expresso através do produto da solubilidade

da seguinte maneira [2]:
-C
log([4][B]) = —&D 4.1

onde [A] e [B] representam a porcentagem em peso dos elementos dissolvidos, C ¢ D sédo

constantes e T é a temperatura absoluta. E assumido que o s6lido formado AB ¢ puro.

Pode ser comprovado, através da analise da equagao (4.1), que as
quantidades A e B, em solugdo, aumentam com a temperatura. Se as porcentagens deAe
B, na matriz, excedem essas quantidades, entdo, existem compostos nao dissolvidos.
Assim, se a uma dada temperatura existe uma quantidade x% (em peso) de AB, em uma

liga que contém AT e BT% dos elementos A e B, tem-se que [15]:
[A]=A;—px (4.2)
[B]=Br—qx (4.3)

onde p e q sdo fragdes em massa de A ¢ B em AB.
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As relagdes de solubilidade, expressas por equagoes do tipo (4.1),
s3o particularmente uteis na previsdo do comportamento do precipitado a diferentes
temperaturas, Ou seja, para que s possa ter uma avaliagdo adequada da estabilidade do
precipitado no ago. Para os agos mais complexos a tarefa complica-se e, nestes casos, as

relagdes de solubilidade perdem precisao.

O conhecimento das interagdes entre os elementos microligados
esta longe de ser completamente entendida. Quando varios elementos microligantes estdo
presentes os precipitados formados podem ser muito complexos (compostos mistos). A
isomorfologia entre muitos precipitados pode conduzir a intersolubilidade de modo a
favorecer a formagao de carbonitretos, ao invés de carbonetos € nitretos isolados. A
similaridade dos tamanhos atémicos do carbono e do nitrogénio ¢ a magnitude de suas
difusividades pode contribuir para a intercambialidade do carbono e nitrogénio no interior

da rede, resultando em precipitados nao-estequiométricos complexos.

Quando o potencial quimico para a formagdo do composto €
alterado a equagdo (4.1) precisa ser corrigida através de coeficientes de interagao.
Contudo, na auséncia de qualquer informagdo pratica sobre a atividade na mistura, na
formagdo do composto, ¢ comum utilizar expressoes do tipo da eq.(4.1) para efetuar os
calculos”

Nestes termos, usando expressdes de solubilidade para os

compostos de interesse (TiN, VN e VC), pode-se avaliar a quantidade solubilizada, em

porcentagem ponderal, em fungdo da temperatura. Para os calculos utilizou-se as

seguintes equagdes:

~15.200

10g,0([Ti%][N%]) = — 3,90 (4.4)
-8.300

log o ([V%][N%]) = Tt 3,46 (4.5)
-9.500

10810([V%][C%]) i +6,72 (4.6)

* Existem alguns modelos de precipitagdo baseados em compostos mistos, mas nao foi encontrado nenhum
que se ajustasse ao ago em estudo.
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Todas as equagdes assumem que o precipitado formado € um solido
puro. A equagdo (4.4) foi extraida da referéncia [2] enquanto que as equagdes (4.5) e (4.6)

foram extraidas da referéncia [1].

Através de um programa computacional, especialmente
desenvolvido para este fim, pode-se estimar o comportamento dos diferentes precipitados
em fungio da temperatura. Os resultados, assim obtidos, estdo mostrados nas figuras 4.1 a
4.6. A analise dessas figuras sugere que a formagao do TiN inicia-se antes da solidificagao
do ago, enquanto que, o inicio da formagdo do VN e do VC ocorre a temperaturas mais

baixas.

Estas figuras sdo uteis também na avaliagdo das quantidades de
precipitados solubilizados nos dois agos (ago A e ago B), nas diferentes temperaturas de
austenitiza¢do (1143K e 1373K). As tabelas 4.7 e 4.8 (construidas a partir das figuras 4.1

a 4.6) mostram as quantidades dos diferentes precipitados solubilizados nessas

temperaturas.

Observa-se que o TiN € muito pouco solivel mesmo na temperatura
de austenitizagdo a 1373K. Em contraste, 0 VC estava completamente dissolvido na
austenitizagdo a 1143K. Entretanto, o VN apresentou comportamento diferenciado nos
dois agos. No ago A todo o VN estava dissolvido a 1143K enquanto que, no ago B, nesta
mesma temperatura, apenas parte do VN estava dissolvido. A 1373K, o VN estava
completamente dissolvido nos dois agos. Sendo assim, fica claro que o processo de
solubilizagdo ¢ diferente para cada tipo de precipitado e depende da temperatura de

austenitizagdo em questao.

Evidentemente que esta andlise precisa ser encarada com a cautela
necessaria. Trata-se de uma estimativa tedrica baseada em modelos que ndo consideram a
interferéncia dos outros elementos de liga na cinética de solubilizagdo. De modo que, do
ponto de vista quantitativo, a precisdo ¢ questiondvel. Contudo, qualitativamente, é
razodvel supor que esta andlise reflita satisfatoriamente o comportamento dos

precipitados, nas diferentes temperaturas de austenitizagao.
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Tabela 4.7. Quantidade de precipitado dissolvido no ago A, em fungdo da temperatura de

austenitizagao.

AO TOTAL FORMADO - [%]

PORCENTAGEM DE PRECIPITADO DISSOLVIDO EM RELACAO

1143 K 1373 K
TiN <] 1,5
VN 100 100
vC 100 100

Tabela 4.8. Quantidade de precipitado dissolvido, no ago B, em fungao da temperatura de

austenitizagao.

PORCENTAGEM DE PRECIPITADO DISSOLVIDO EM RELACAO
AO TOTAL FORMADO - [%]

1143 K 1373 K
TiN <1 <1
VN 58 100
vC 100 100
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4.3.2. Morfologia do TiN

Dependendo da composigao quimica, do tipo de composto, ¢ da
temperatura de precipitagao, as particulas originadas podem variar dentro de uma ampla
faixa de tamanho e configuragdo. Esta faixa compreende desde precipitados grosseiros, os
quais s3o formados mesmo antes da solidificagdo do ago, até precipitados extremamente
finos. A tabela 4.9 apresenta diferentes tipos de precipitados em fungao da temperatura de
precipitagao.

Emenike e Billington [2] observaram que as particulas grandes
decorrem da propensio para precipitagdo grosseira, pelo bem conhecido mecanismo de
Ostwald. Eles argumentaram que a tendéncia a precipitagdo grosseira tem seu efeito

diminuido na seguinte sequéncia:
e particulas formadas antes da solidificagio e insoliveis a altas temperaturas de
austenitizacao,

e precipitados formados a altas temperaturas de austenitizagdo;

e precipitados formados a baixas temperaturas.

Os elementos microligantes tendem a formar precipitados de
diferentes tamanhos. Os nitretos e carbonetos de vanadio sdo formados a temperaturas

mais baixas. Por isso, as particulas ricas em vanadio tendem a ser finas ¢ esféricas, em

contraste com os precipitados ricos em titanio.

O tamanho das particulas ricas em titinio depende do estagio em
que ocorreu a precipitagdo. As particulas formadas durante o estagio inicial de
precipitagdo, isto €, a altas temperaturas, sio mais favoraveis ao crescimento. As
particulas finas de titanio sao formadas a temperaturas mais baixas, nos estagios finais de
precipitagdo. A formagdo do TiN inicia-se ainda com o ago no estado liquido, enquanto

que o TiC ¢é formado a temperaturas mais baixas. Assim, pode-se esperar que o TiN tenda

a ser grosseiro e o TiC fino.
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Tabela 4.9. Varios tipos de precipitados que ocorrem nos agos microligados (extraida da

referéncia [3]).

TIPO E TAMANHO DO PRECIPITADO NATUREZA DA | EXEMPLO
PRECIPITACAO
0 Inclusdes grosseiras precipita¢do antes TiN, ZtN
) ou durante a TiiC,S,,
~ 10" nm solidificaga@o
Z4C,S;
Precipitados finos precipiiagaaa
fase Y TiN
10' nm
Precipitados de tamanho médio precipliagan nes Ll
,, contornos de grao TiC,
~ 10" nm y ¢ subestruturas
BN
Precipitados de tamanho médio precipiagho AL
2 induzida por TiC
~ 10" nm deformagao
Precipitados finos em linha PECEIDLAGA0.SS NbC
i interface y/a TiC
~ 10" nm
V(C,N)
Precipitados extremamente finos, semi-coerente precipiagho nia NbC,
interface a TiC,
<10' nm
V(C,N)

4« sentido de diminui¢@o da temperatura de precipitagao
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E possivel obter precipitados de TiN finos, como de fato foi
comprovado por alguns pesquisadores [7-9]. Contudo, neste caso, € recomendado que o
titanio seja incorporado a massa metalica exatamente antes de se iniciar o processo de

solidificacdo, como por exemplo, no processo de desoxidagao do ago.

Como no caso das duas variagoes do aco 300M utilizadas neste
trabalho, a relagio Ti/N foi hipoestequiométrica, todo titanio deve ter sido consumido na
formagdo de nitretos. Sendo pouco provével a formagéo de TiC. Visto que, o titanio era
oriundo da sucata empregada, ele esteve presente durante todo o processo de elaboragao
do ago. De modo que, nenhum controle pode ser exercido sobre o tamanho das particulas.
O que de antemao ja era suficiente para sugerir que os precipitados de titanio deveriam ser

Zrosselros.

Existe relagdo entre a morfologia do precipitado € a sua cOmposi¢ao
[2]. O titanio, na presenca de nitrogénio, forma nitretos regulares, os quais sdo facilmente
identificados na matriz devido a sua coloragao caracteristica (geralmente amarelada) [3].
De fato, foram facilmente observadas plaquetas de formato regular em ambos os agos. O
ago B, mais rico em titanio, apresentou maior quantidade desse tipo de precipitado. As
figuras 4.7 a 4.10 mostram essas plaquetas grosseiras, sob diferentes condigdes. Ao redor
dessas plaquetas, durante o processo de fratura, foram nucleadas grandes cavidades, como

mostra a figura 4.10(a).

Medidas de microdureza indicaram que essas particulas eram muito
duras. Com a aplicagdo de carga, a ponta de diamante frequentemente deslizava sobre as
plaquetas, de modo que, medidas precisas ndo puderam ser obtidas. Foi obervado que
essas particulas normalmente trincavam durante o processo de fratura ( veja as figuras 4.9
e 4.10.).

Essas plaquetas se mostraram também muito estaveis termicamente.
Elas foram observadas indistintamente nos dois agos, qualquer fosse a temperatura de
austenitizacdo. Mesmo a austenitizagdo a 1373 K foi incapaz de dissolvé-las. O que esta

de acordo com as previsdes teoricas anteriormente apresentadas (veja tabelas 4.7 € 4.8).

A analise com microsonda eletronica (microanalise) confirmou que

essas plaquetas eram muito ricas em titanio, as quais imagina-se se tratar de nitreto ou
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carbonitreto de titanio (os elementos leves ndo puderam ser identificados com a técnica
empregada). Em algumas particulas ricas em titanio foram encontrados também outros
clementos, particularmente S ¢ Cr. Nestes €asos, foi observado um aspecto interessante.
Aparentemente, quando o precipitado contém essencialmente titdnio a sua morfologia
tende a ser mais retangular (veja figuras 4.7a e 4.10). Entretanto, quando outros elementos
estio presentes, além do titdnio, ocorre uma distor¢do na forma do precipitado (veja

figuras 4.7b e 4.7¢).

Inclusdes com diferentes composigdes também foram encontrados,
porém, em pequena quantidade nos dois agos (veja figura 4.11). Em algumas inclusoes
varios elementos se mostraram presentes, inclusive o titanio (Figura 4.11a). Contudo, ¢

importante observar que, nas inclusoes foram observados apenas tragos de titanio.

As particulas ricas em vanadio nio foram identificadas.
Provavelmente pelo fato do vanadio estar dissolvido e/ou devido as particulas desse
elemento serem muito pequenas. Existe ainda também a possibilidade do vanadio estar
incorporado em precipitados complexos. Isto so poderia ser revelado totalmente se fosse

utilizado, no estudo, microscopia cletronica de alta resolugdo. O que ndo foi possivel.
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FOTO N2 201224
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Figura 4.7. Diferentes morfologias dos precipitados ricos em titinio, observados sobre

superficies polidas sem ataque, em MEV,
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Figura 4.8. Precipitados de titanio, sobre a superficie de corpos de prova atacados com

nital, observados em microscopio optico.
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Figura 4.9. Precipitados de titanio observados sobre a superficie de fratura - MEV.
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FOTO N2 142123
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Figura 4.10. Precipitados de titanio observados sobre a superficie de fratura - MEV.
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FOTO N9 010307
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Figura 4.11. Inclusdes observadas em microcopio eletronico de varredura ( MEV)

- (a) superficie polida sem ataque ; (b) superficie de fratura.
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4.3.3. O efeito sobre as propriedades mecanicas

Nos dois agos 300M o titanio estava fundamentalmente vinculado a
plaquetas grossciras de formato regular. E bem sabido que o efeito exercido pelas
particulas sobre a microestrutura e, consequentemente, sobre as propriedades mecanicas
dos agos varia em conformidade com o tamanho do precipitado. Por exemplo, o tamanho
de grao austenitico pode ser controlado por meio da nucleagdo e inibigdo da migragio dos
contornos de grio através de particulas de precipitados. Quanto maior a fragdo
volumétrica ¢ menor o raio da particula mais efetivo ¢ o controle do tamanho do gréo.
Quando as particulas sdo grosseiras o poder de refino ¢ drasticamente reduzido, ¢ 0

tamanho de grio tende a ser grosseiro.

De fato, com a elevagio da temperatura de austenitizagdo, como 0s
precipitados ricos em titinio eram muito grandes, apesar de insoluveis, eles ndo puderam
cvitar o crescimento excessivo dos graos ( veja figura 3.8). Isto sugere quc csscs
precipitados foram incapazes de produzir alteragoes microestruturais significativas.
Consequentemente, era de se esperar que Os efeitos decorrentes das quantidades
diferenciadas de titinio, nos dois agos, fossem pouco pronunciados. Varias propriedades
mecanicas foram medidas para os dois agos, a partir dos distintos ciclos térmicos. Os
resultados, em termos comparativos, estao mostrados atraveés das tabelas 4.10 a 4.16 ¢

figuras 4.12 a 4.18.

Analisando essas figuras, confeccionadas a partir dos valores
médios, observa-se ligeiras diferengas entre os dois agos. A despeito das diferengas,
quando considerado o desvio padrao, os dois acos 300M (ago A ¢ ago B) mostram-se
estatisticamente iguais, ou seja, eles apresentam essencialmente 0s mesmos valores para

condigoes equivalentes de tratamento térmico.

O fato dos precipitados de titainio serem grosseiros, sem duvida, ¢
uma justificativa plausivel para explicar a auséncia dessc potente (quando devidamente
controlado) elemento microligante. Contudo, uma questdo ainda permanece obscura. Além
do titanio, os dois agos se diferenciaram também pelo teor de nitrogénio. Uma vez que a

relagdo T¥/N apresentou-se hipoestequiométrica, para os dois acos, nem todo nitrogénio
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foi consumido na formagio do nitreto de titanio. Isto - de acordo com as previsdes
tedricas (veja Tabela 4.6) - supostamente conduziu a quantidades diferenciadas de

carboneros ¢ nitretos de vanadio, entre 0s agos.

Como ja mencionado, o processo de solubilizagdo depende do tipo
de precipitado e da temperatura de austenitizagdo. Uma vez que os precipitados
apresentam diferentes graus de estabilidade térmica, ¢ de se esperar que a temperatura de
austenitizagdo exerga um efeito importante sobre a decomposi¢ao dos precipitados. Para a
austenitizagdo a 1373 K as previsdes indicaram (veja Tabelas 4.7 e 4.8) que ambos,
nitretos e carbonetos de vanadio, estavam completamente dissolvidos nessa temperatura.
Por outro lado, foi conjecturado que na austenitizagdo a 1143 K apesar de todo VC, para
ambos os agos, € todo VN, do ago A, estarem completamente dissolvidos, no ago B,
apenas parte do VN encontrava-se dissolvido nessa temperatura. Assim, considerando a
grande influéncia que as particulas de segunda fase sdo capazes de exercer sobre o
comportamento mecanico, era de se esperar um comportamento diferenciado entre os
acos, sobretudo para a austenitizagdo a 1143 K. Fato que ndo foi observado. A questao c;

entdo, por que?

A resposta mais simples seria que apesar de existir quantidades
diferenciadas de particulas ndo-dissolvidas entre os agos, elas ndo estavam em quantidade
suficiente para exercer um efeito significativo. Contudo, existe uma outra possibilidade.
Tem sido observado que o titanio pode alterar o comportamento do vanadio nos agos,
diminuindo o efeito de endurecimento por precipitagio do VN [1]. Uma das explicagoes
propostas para o fendmeno parte do fato de que o nitreto de titanio se forma nos primeiros
estagios de precipitagdo. Visto que TiN € isomorfo com VN - possuem idéntica estrutura
cristalina (CFC) e pardmetros de rede muito proximos - as particulas estaveis de titdnio
podem atuar como nicleos locais para subseqiientes precipitagoes. Isto pode conduzir a
um possivel crescimento epitaxial ou a uma precipitagdo induzida por precipitado. Assim,
a taxa de precipitagdo do VN pode ser ecelerada pelas particulas pré-existentes de TiN via
crescimento direto sobre essas particulas. Consequentemente, o teor de vanadio que pode
precipitar na matriz, para produzir o efeito de endurecimento, é drasticamente reduzido [1,
17]. A superposigdo do fendmeno de coprecipitagao ¢ reforgada pela sobreposigdo das
curvas termodindmicas que expressam a seqiiéncia preferencial de precipitagdo (veja
referéncias [16] e [18]).
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Tabela 4.10. Valores de dureza Vickers ( HV )

CONDICAO
DE DUREZA VICKERS (HVg/30)
REVENIDO
(K] ACO A ACOB
Austenitizagdao - 1143 K
CT. 680 ( 5) 675 (10)
473 610 ( 5) 600 (11)
603 565 (12) 550 (25)
703 450 ( 3) 435 (4)
823 425(2) 420 (14)
Austenitizagdo - 1373 K
C.T. 695 (18) 685 (14)
473 630 (2) | 615(9)
603 600 (13) 590 (4)
703 530(8) 530 (2)
823 480 (9) 480 (4)
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Figura 4.12. Influéncia dos ciclos térmicos nos valores de dureza Viekers ( HV ).
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ﬂmdai1LVdoms&ahMmdemﬂﬁéwh(or)

CONDICAO )
DE LIMITE DE RESISTENCIA - Gt [MPa]
REVENIDO
K] ACO A AGCO B
Austenitizagdo - 1143 K
Gt 2320 (19) 2290 (12)
473 2085 ( 4) 2075 (11)
603 1910 ( 6) 1915 (7)
703 1610 (13) 1600 ( 6)
823 1445 (55) 1430 (4)
Austenitizagdo - 1373 K
e 2285 (28) 2250 (28)
473 2110 (6) 2080 ( 4)
603 2010 (13) 1975 (20)
703 1720 (10) 1725 (12)
823 1570 (16) 1545 (21)
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Figura 4.13. Influéncia dos ciclos térmicos nos valores do Or.
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Tabela 4.12. Valores do limite de escoamento ( O¢ )

CONDICAO
PE LIMITE DE ESCOAMENTO - Ge [MPa]
REVENIDO
K] | ACO A ACOB
Austenitizagdo - 1143 K
N
C.T. 1460 (30) 1460 (18)
473 1605 (62) 1615 (9)
603 1615 (19) 1640 (11)
703 1360 (10) 1330 ( 6)
823 1325 (42) 1310 (10)
Austenitizagdo - 1373 K
C.T. 1445 (21) 1440 (13)
473 1650 (25) | 1630 (16)
603 1690 (17) 1675 (24)
703 1455 (17) 1430 (13)
823 1430 (14) 1410 (12)
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Figura 4.14. Influéncia dos ciclos térmicos nos valores do ce.
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Tabela 4.13. Valores da redugdo de area ( ¢%)

CONDICAO X ’
“éimo REDUCAO DE AREA ( ¢%)
(K] ACO A ACO B
Austenitizagao - 1143 K
G 16 (2) 18 (3)
473 38 (4) 40 (3)
603 39 (2) 42 (4)
703 35 (3) 36 (4)
823 45 (3) 46 (2)
Austenitizagio - 1373 K
G, 8 (1) 9(1)
473 15(3) 18(3)
603 17 (2) 19 (1)
703 12 (4) 13 (1)
823 23 (4) 26 (3)
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Figura 4.15. Influéncia dos ciclos térmicos nos valores do (©%.

143



Tabela 4.14. Valores do coeficiente de encruamento ( 1 )

CONDICAO
DE COEFICIENTE DE ENCRUAMENTO (n)
REVENIDO
K] ACO A ACOB
Austenitizagdo - 1143 K
C.T. 0,33 (0,02) 0,32 (0,02)
473 0.20 (0,01) 0,19 (0,02)
603 0,15 (0,01) 0,14 (0,01)
703 0,11 (0,01) 0,11(0,01)
823 0,07 (0,01) 0,07 (0,01)
Austenitizacdo - 1373 K
@ 0,32 (0,03) 0,35 (0,04)
473 0,19 (0,03) 0,21 (0,03)
603 0,14 (0,01) 0,14 (0,02)
703 0,13 (0,02) 0,12 (0,01)
823 0,06 (0,01) 0,07 (0,01)
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Figura 4.16. Influéncia dos ciclos térmicos nos valores de n.
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Tabela 4.15. Valores do CTODc .

CONDICAO
DE CTODc¢ [ um ]
REVENIDO
[K] ACO A ACOB
Austenitizagdo - 1143 K
G 3,27 (0,17) 3,29 (0,19)
473 7,71 (0,45) 8,00 (0,38)
603 7,92 (0,41) 8,25 (0,46)
703 9.46 (0,87) 10,17 (0,92)
823 21,25 (1.52) 21,671(1,31)
Austenitizagdo - 1373 K
S 4,92 (0,30) 4,87 (0,37)
473 11,73 (0,55) 12,22 (0,63)
603 11,93 (0,47) 11,90 (0,61)
703 6,38 (0,35) 6,03 (0,48)
823 13,49 (0,82) 14,57 (0,75)
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Figura 4.17. Influéncia dos ciclos térmicos nos valores do CTODc .
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Tabela 4.16. Valores de K¢ .

CONDICAO
DE Kic [ MPa.m'? ]
REVENIDO
[K] ACOA ACOB
Austenitizagdo - 1143 K
T 33(1,0) 33(1,0)
473 64 (2,0) 67 (1,0)
603 67 (1.0) 68 (2,0)
703 65 (2,0) 65 (2,0)
823 95 (2,0) 95 (3,0)
Austenitizagdo - 1373 K
C.T: 47 (2,5) 47 (3,0)
473 82 (3,0) 85 (1,0)
603 80 (2,5) 82 (1,0)
703 59 (3,0) 57 (2,0)
823 68 (2,0) 70 (3,0)
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Figura 4.18. Influéncia dos ciclos térmicos nos valores de Kic .

149



4.4. Conclusoes

O titanio, encontrado em quantidades diferenciadas (40 ppm e 150
ppm) nos dois agos 300M, ndo exerceu qualquer efeito significativo sobre as propriedades
mecanicas. O comportamento mecanico ¢ essencialmente idéntico, quando os dois agos

sdo comparados nas mesmas condigdes de tratamento térmico.

A auséncia de qualquer influéncia significativa por parte do titanio,
aparentemente, pode ser atribuida ao tamanho dos precipitados formados. Os precipitados
ricos em titanio, apesar de estdveis termicamente, mostraram-se muito grosseiros. Assim,
eles foram incapazes de produzir alteragdes microestruturais importantes e,
consequentemente, nao puderam afetar de modo apreciavel as propriedades mecanicas

dos agos.

Os presentes resultados também permitem alertar para um fato. Se
as microadigdes de titdnio nos agos nio forem adequadamente controladas, o efeito pode

4.5. Sugestdes para Trabalhos Futuros

° Estudar técnicas de controle para favorecer a precipitagio fina do TiN.

° Estudar a influéncia do refino de grao, produzida por uma precipitagio fina do TiN,
no comportamento mecéanico do ago 300M ou similar. Um aspecto importante,

nesse estudo, é avaliar qual a fragdo volumétrica minima capaz de refinar

adequadamente o tamanho de grao.

. Desenvolver modelos de solubilidade de produto que considerem a formagio de

compostos mistos € também a influéncia dos outros elementos de liga na cinética de

solubilizagio.
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S.1. Consideracoes Iniciais

Conforme informado, corpos de prova de ago 300M foram
submetidos a diferentes ciclos térmicos. As curvas de resfriamento observadas a partir das
diferentes condigdes de austenitizagdo (1143 ou 1373 K) e dos diferentes meios de

resfriamento estdo mostradas , sob diagramas CTT e TTT do ago 300M, na Figura 5.1.

Uma vez que os corpos de prova foram submetidos a um
resfriamento continuo, a analise da Figura 5.1 sugere que, independentemente da
temperatura de austenitizagdo ¢ do meio de resfriamento, a microestrutura resultante foi
martensitica. Evidentemente que este procedimento de caracterizagdo microestrutural ndo
¢ muito refinado. Um diagrama CTT esta sujeito a uma série de influéncias, de modo que
ele reflete caracteristicas muito particulares de uma dada condigdo de resfriamento.
Porém, inegavelmente, demonstra uma tendéncia. Aparentemente, o exame metalografico
das amostras, em microscopio Optico, confirmou essa previsdo (matriz essencialmente

martensitica), mesmo para o resfriamento ao ar.

No caso da témpera em Oleo, a formagdo de uma matriz
essencialmente martensitica, qualquer que seja a temperatura de austenitizagio, foi
confirmada por varios pesquisadores através de microscopia eletronica de transmissao [1-
3]. Embora tenha sido comprovado também a ocorréncia de auto-revenido da martensita

durante a témpera.

Entretanto, o mesmo ndo tem sido observado para o caso do
resfriamento ao ar. Horn e Ritchie [1], resfriando ao ar, corpos de prova de 50 mm de
espessura, obtiveram uma microestrutura essencialmente bainitica. Caldeira [4] procedendo
da mesma maneira, porém, com corpos de prova de 15 mm de espessura, observou que a
microestrutura foi mista; consistindo de martensita e bainita. E dbvio que a taxa de
resfriamento, a qual ¢ fator determinante, ndo depende apenas do meio; € fungédo também
da espessura do corpo de prova. No presente trabalho, os corpos de prova utilizados

tinham 5 mm de espessura. Esta espessura reduzida, sem duvida, foi suficiente para impor
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Figura 5.1. Representagio esquematica das curvas de resfriamento, investigadas neste
trabalho, sobre diagramas de transformagdo do ago 300M (diagrama extraido

¢ adaptado da ref. [1]).
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uma taxa de resfriamento mais severa do que nos dois casos citados. Através do
microscopio Optico ndo foi possivel identificar fases ndo-martensiticas. E verdade que,
algumas regides sugeriram a presenga de uma outra fase. Contudo, trabalhos com MET ja
mostraram que é muito comum confundir-se regides de martensita auto-revenida com
bainita, quando a analise fica restrita a0 microscopio optico. Visto que, o tempo de
permanéncia entre Mg € My, no caso de resfriamento ao ar, foi maior (veja Tabela 2.6) ¢

de se esperar também quantidades maiores de martensita auto-revenida.

Para avaliar a influéncia dos ciclos térmicos no comportamento
mecanico, varias propriedades foram medidas. Os resultados estao mostrados nas Tabelas

3.1a3.7 e Figuras 3.1 2 3.7.

Observa-se que o ago 300M\A quando austenitizado a 1373 K
apresenta pequenas diferencas, quando confrontado os valores das propriedades medidas a
partir das condigdes de témpera em oleo e ao ar, ao longo de toda faixa de revenido. Estas
diferengas, apesar de ndo muito pronunciadas - nunca superior a 10%, qualquer que seja a
propriedade -, indicam que as distintas taxas de resfriamento foram suficientes para impor

alguma alteragao microestrutural.

Para o caso de témpera em dleo, quando confrontados os valores
obtidos a partir das diferentes temperaturas de austenitizagdo constata-se que o efeito €
diferenciado entre as propriedades. Para algumas propriedades o efeito ¢ insignificante,
enquanto que para outras ¢ muito significativo. Os valores da dureza (Figura 3.1), do o;
(Figura 3.2), do o, (Figura 3.3) e do coeficiente de encruamento (Figura 3.5) foram pouco
afetados pela temperatura de austenitizagao. Por outro lado, essa tamperatura exerceu uma
grande influéncia sobre a ductilidade (¢%) e tenacidade a fratura (CTODc e Kic ).Com o
aumento da temperatura de austenitizagao a ductilidade sofreu uma redugdo ao longo de
toda a faixa de revenido (Figura 3.4). A tenacidade a fratura apresentou um
comportamento mais complexo (Figuras 3.6 ¢ 3.7). Na condigdo como-temperada, a
tenacidade é mais baixa para ambas as temperaturas de austenitiza¢ao, mas aumenta com
o revenido (a baixas temperaturas). Sendo que, aumenta rapidamente no caso da
austenitizagdo a 1373 K e mais moderadamente para a austenitizagao a 1143 K. Nesta
fa.ixa de revenido, a despeito da insignificante influéncia sobre oy, a tenacidade a fratura

aumentou substancialmente com a elevagdo da temperatura de austenitizagao. Contudo,
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com o aumento da temperatura de revenido ocorreu uma degradagdo da tenacidade a
fratura, sobretudo para os corpos de prova austenitizados a 1373 K. A partir de entdo,
observa-se uma inversdo do efeito da temperatura de austenitizagdo sobre a tenacidade a
fratura.

O efeito adverso da temperatura de revenido serd discutido no
capitulo 6. No presente capitulo, a analise da influéncia da temperatura de austenitizagao

ficara restrita as condigdes como-temperadas e revenidas a baixas temperaturas.

Do ponto de vista microestrutural, foi observado que com a
elevagio da temperatura de austenitizagdo a microestrutura resultante ¢ demasiadamente
grosseira com respeito ao tamanho de grao da austenita prévia (veja Tabela 3.8 ). Este fato
associado ao significativo aumento da tenacidade 2 fratura pode ser interpretado como um
paradoxo. Pois, normalmente, espera-se que ocorra uma degradagdo das propriedades
mecanicas com o aumento do tamanho de grao. Nestes termos, o aumento da tenacidade a
fratura se contrapde a previsio de uma equagdo muito prestigiada no ambito da
metalurgia, a relagio de Hall-Petch (ou similares). Sendo assim, a analise do efeito do
tamanho de grio sobre a tenacidade a fratura merece uma atengao especial. O capitulo 7

se destina exatamente a discutir o assunto.

Nio obstante, a influéncia da temperatura de austenitizagao nao se
restringe apenas ao tamanho de grdo. Por exemplo, com a elevagdo da temperatura de
austenitizagdo, além do crescimento de grdo, outras alteragdes microestruturais ocorrem
simultaneamente. Qualitativamente, algumas das principais diferengas observadas neste
trabalho e/ou comprovada por outros pesquisadores estio mostradas na Tabela 5.1. A
temperatura de austenitizagdo influencia na morfologia da martensita formada, na
quantidade de austenita retida, no tipo € na quantidade de elementos segregados nos
contornos de grio. Além disso, altas temperaturas de austenitizagao colocam mais
elementos em solugdo solida por dissolverem uma quantidade maior de
carbonetos/nitretos e inclusdes. Assim, o tamanho, a fragdo volumétrica e a distribuigao
das particulas sofrem substanciais alteragdes. Nao ha duvida de que todos esses
parametros microestruturais, interferem no comportamento mecanico e, portanto, devem

contribuir de algum modo para impor efeitos distintos na resisténcia global dos agos.
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A austenitizagdo a alta temperatura s¢ constitui numa meodificagéo
no tratamento térmico convencional, que possibilita aumentar a tenacidade a fratura sem
reduzir a resisténcia mecanica. As possiveis causas que governam o fenémeno bem como
a pertinéncia dessa modificagdo no tratamento térmico convencional serao discutidas nas

proximas subsegoes.

Tabela 5.1. Efeito da temperatura de austenitizagao sobre os parametros microestruturais

(condig¢do como-temperada).

CARACTERISTICO | TEMPERATURA DE ALTA REFERENCIAS
MICROESTRUTURAL | AUSTENITIZACAO | TEMPERATURA DE
CONVENCIONAL AUSTENITIZACAO

Matriz Martensitica Martensitica [1-3]

Tamanho e espessura

: ; Menor Maior 2,5
das ripas de martensita (2.5]
v strica :

Fiitha) volopice da Menor Maior [6.7]
austenita retida
Localizagao da Inter-ripa Inter-ripa ¢ nos

: : contornos de grao da [2, 8]
austenita retida {Martensita)

austenita prévia

Espagamento entre as

particulas de segunda Menor Maior [2,5,9]
fase
Quantidade de Menor Maior [10]

carboneto - ¢

Tamanho de grao da Menor Maior [5,9,10]
austenita prévia
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5.2. Austenitizacdo a Alta Temperatura

Historicamente, altas temperaturas de austenitizagdo, isto ¢,
temperaturas de austenitizagdo bem acima da linha critica Ac,, tém sido consideradas
detrimentais aos agos porque favorecem a formagdo de grdos da austenita prévia muito
grandes. O que normalmente acarreta em diminuigdo da energia absorvida em ensaios de
impacto € aumento da temperatura de transigdo ductil-fragil [11]. Por esta razdo, os agos
comerciais de baixa liga e ultra-alta resisténcia mecdnica sdo convencionalmente
austenitizados a baixas temperaturas, normalmente 1143 K, para resultar num tamanho de

grio pequeno, visando assim, uma boa combinagao de propriedades mecanicas [12].

Entretanto, Zackay [13], em 1972, observou que agos de ultra-alta
resisténcia austenitizados a altas temperaturas - algumas centenas de graus acima da
convencional -, ao invés de austenitizados a temperatura convencional, apresentam um
aumento expressivo da tenacidade a fratura (50 a 100% acima do observado com o
tratamento convencional), nas condigdes como-temperado e revenido a baixas
temperaturas. A importancia atribuida a esta descoberta de Zackay foi tdo grande que

rendeu-lhe uma publicagao na prestigiada revista inglesa "Nature™.

Desde entdo, muita atengdo tem sido devotada a altas temperaturas
de austenitizagdo. Visto que esta modificagdo no tratamento térmico convencional, se
apresenta como uma possibilidade concreta de se aumentar a tenacidade a fratura sem

diminuir a resisténcia mecanica.

O significativo aumento da tenacidade a fratura, devido a utilizagéo
de altas temperaturas de austenitizagdo, tem sido comprovado por varios pesquisadores

[1-17], em diferentes tipos de agos (Bs En25 e En30, AISI 3140, 4330, 4340 e 300M).

Varias explicagdes tém sido apresentadas para justificar o efeito das

altas temperaturas de austenitizagao sobre a tenacidade a fratura. As principais sio:
« eliminagio das placas de martensita maclada [7];

« alteragdes no processo de segregagdo de impurezas [17];
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e aumento da quantidade de carboneto-g [10];

o aumento do tamanho de grao [18, 19];

« dissolugéo da ferrita pro-eutetoide e bainita superior [7, 17];

o alteragdes na quantidade, distribuigdo e estabilidade da austenita retida [6-8, 20-23];

o dissolugdo de carbonetos [2, 3, 5, 6, 9, 15, 16] e inclusoes [6, 22, 24, 25].

Todavia, o grau de aceitabilidade das explicagbes propostas €
varidavel. A medida em que os estudos foram se aprofundando, algumas proposigdes
perderam consisténcia. Por exemplo, durante um certo tempo foi proposto que, quando
austenitizados a alta temperatura, a principal razao da melhora da tenacidade a fratura nos
agos de ultra resisténcia (similares ao ago 300M) era devido a eliminagdo de algumas
fases, presentes nos contornos de grao da austenita prévia. Estas fases, através de
microscopia optica, foram identificadas como sendo ferrita pro-eutetoide e bainita
superior [7, 17]. Entretanto, posteriormente, contrariando esta expectativa, Padmanabhan
e Wood [26] comprovaram através de analises com microscopia eletronica que estas
fases, em ambos os casos, tratava-se de martensita auto-revenida. Eles observaram a
presenga de tal fase independentemente da temperatura de austenitizagdo empregada.
Assim, concluiram que a melhora da tenacidade a fratura, devido ao tratamento de
austenitizagao a alta temperatura, ndo poderia ser atribuida a presenga dessa fase ao longo

dos contornos de grdo da austenita prévia.

A eliminagdo de martensita maclada pelo emprego de altas
temperaturas de austenitizagdo também ja foi apresentada como uma possivel justificativa
para o fendomeno [7]. Contudo, foi comprovado [2] que a quantidade de martensita

maclada, nessa classe de ago, é pequena e independente da temperatura de austenitizagao.

Outra explicagdo pouco defensavel foi proposta por Ritchie [18].
Segundo este pesquisador, para o caso de fratura controlada por tensdo, a melhora da
tenacidade a fratura pode estar associada ao aumento do tamanho de grdo. Ainda que, o
conceito de distancia caracteristica proposto por Ritchie seja muito racional, associar essa

distancia com tamanho de grao ndo ¢ muito plausivel (veja Capitulo 7, segdo 7.4).
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Datta [10] atribuiu a melhora da tenacidade a fratura a presenga
diferenciada do carboneto-¢. Ele observou que uma diferenga microestrutural importante
foi a quantidade de carboneto-¢. A presenga desse microconstituinte foi substancialmente
maior na microestrutura resultante de alta temperatura de austenitizagdo (1473 K), quando
comparada com a microestrutura decorrente da austenitizagdo convencional. Datta
fundamentou sua argumentagdo partindo do pressuposto de que o carboneto-€ se constitui
numa barreira muito resistente a movimentagdo de discordancias, que causa
endurecimento por precipitagdo. Possibilitando, deste modo, uma melhor distribui¢do de

tensdes no interior do grao.

Entretanto, entre as varias explicagdes propostas, aparentemente
duas sdo de maior aceitagdo, e estdo relacionadas com: austenita retida e dissolugdo de
particulas. Estes dois aspectos serdo abordados em maior profundidade nas proximas

subsecoes.

5.3. Austenita Retida

Um dos constituintes microestruturais que tem sido amplamente
estudado, desde a II Guerra Mundial, e apontado como muito promissor no projeto de
desenvolvimento dos agos, ¢ a austenita metaestavel. Esse constituinte pode desempenhar
diferentes papéis dependendo da classe do ago [27]. O assunto € vasto e complexo, requer
varias consideragdes € foge do objetivo da presente discussdo. Todavia, uma breve

consideragdo sobre o suposto papel que a austenita retida desempenha nos agos de baixa

liga e ultra-alta resisténcia , € procedente.

Quando a austenita se decompde por um resfriamento a partir de
uma temperatura acima de Ag; ou Agy, uma certa quantidade deste microconstituinte
pode subsistir a temperatura ambiente, junto com os constituintes estaveis dos agos. Esta
austenita ndo transformada ap0ds o resfriamento até a temperatura ambiente ¢ denominada

austenita retida ou residual [28]. A austenita retida ¢, portanto, um produto remanescente
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de uma transformagao incompleta, a qual pode coexistir com a martensita €m muitos agos

temperados e revenidos.

Uma certa quantidade de austenita retida pode ser sempre esperada
em microestruturas temperadas, principalmente em agos ligados contendo mais do que
0,4% C. Agos de ultra-alta resisténcia tais como 4150, 4340 e 300M; bem como acos de
alto carbono; agos ferramenta; e agos cementados sempre contém austenita retida em

quantidades variadas, dependendo das condigdes de tratamento térmico [20].

A presenga de austenita retida em agos temperados, geralmente
introduz significativas mudangas em certas propriedades mecanicas, que podem exercer
influéncia tanto no processamento metalico como em condigdes de servigo. Existem
aspectos positivos e negativos associados a austenita retida. Consequentemente, o

controle adequado desse microconstituinte € muito importante.

As causas que determinam, na grande maioria dos casos, que a
austenita retida é um microconstituinte indesejavel sdo: a redugdo de dureza e a
instabilidade dimensional. A redugdo de dureza nos agos ferramenta € a instabilidade
dimensional em pegas de precisdo sdo exemplos de problemas que decorrem da presenca

de austenita retida [20, 28, 29]. Nestes casos, a eliminagao da austenita retida € desejavel.

Por outro lado, varios aspectos positivos tém sido atribuidos a
presenga de austenita retida [20]. Entre eles, tem sido postulado que o aumento da
quantidade de austenita retida pode melhorar a tenacidade a fratura [6, 7, 20, 23]. Por esse
motivo, existe atualmente um grande interesse em otimizar a quantidade de austenita
retida através de pequenas adigdes de elementos de liga e alteragdes nos tratamentos
térmicos. Varios métodos tém sido implementados para controlar a fragdo volumétrica
desse microconstituinte de modo a minimiza-lo ou maximiza-lo, conforme as
caracteristicas de engenharia desejadas para um dado ago. Neste sentido, um aspecto
importante a ser observado refere-se aos fatores que controlam a quantidade de austenita

retida.
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5.3.1. Fatores que controlam a quantidade de austenita retida

Quando a temperatura de um metal capaz de sofrer uma
transformagdo de fase ¢ reduzida, ele passa por uma temperatura de equilibrio que separa
os intervalos de estabilidade das duas fases. Abaixo dessa temperatura, a energia livre do
metal diminui quando ele passa de uma fase estavel em alta temperatura para outra estavel
a baixa temperatura. Essa variagdo de energia é a principal forca motriz para a

transformacao de fase [30].

A reagdo martensitica nos agos OCoITe, por regra, atermicamente.
Isto ¢, num dado intervalo de temperatura durante o resfriamento. A reagdo comega a
temperatura de inicio de formagdo da martensita, Ms, mas s6 prossegue se a temperatura
continuar a decrescer, até que a reagdo termine quando se atinge Mf [31]. A necessidade
de que haja uma forga motriz sempre crescente para dar continuidade a reagdo, ¢ um
fenomeno incomum, pois implica na existéncia de um termo que se opde a transformagdo

proporcional ao volume do metal transformado.

Este comportamento € decorrente do fenémeno de estabiliza¢do da
austenita. O termo estabilizagdo, designa uma inibigdo na transformagdo austenita-
martensita provocada por fenémenos que ocorrem durante 0 resfriamento do ago. Esta
estabilizagdo ¢ evidentemente pela redugao da quantidade de austenita transformada, em
conseqiiéncia de qualquer processo que interfira com a nucleagdo e crescimento das
lamelas de martensita. A estabilidade da austenita, durante a transformagdo para

martensita, esta relacionada a dois fatores [21]:

« Durante a transformagao de fase, a austenita pode sofrer deformagao plastica de modo
a desenvolver no seu interior uma subestrutura de discordincias que permite a

estabilizagdo mecanica da austenita;

o Entre Mg e Mg, os elementos de liga, especialmente o carbono, segregam-se na
austenita diminuindo Mg e deslocando My (local) para baixo. Consequentemente,
regides de austenita ndo transformada, podem ser encontradas entre as ripas de

martensita (estabilidade quimica).
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A quantidade de austenita retida depende de diversos fatores.
Observando os fenémenos que ocorrem durante ¢ apds a témpera, eles podem ser
convenientemente agrupados em duas categorias, como mostra a Figura 5.2. Os fatores
que controlam a quantidade de austenita retida durante a témpera serdo tratados a seguir,

enquanto que os outros serdo abordados na subse¢ao 5.3.2.

e Temperatura de resfriamento

Na témpera, a martensita come¢a a se formar numa temperatura
caracteristica denominada Mg e o processo de transformagdo continua com a diminuigio
da temperatura at¢é Mg Nesta temperatura essencialmente 100% da transformagao ¢
alcancada. Entretanto, em muitos agos temperados, a temperatura Mg pode estar bem
abaixo da temperatura ambiente, de modo que, consideravel quantidade de austenita ndo
transformada pode ser retida a temperatura ambiente. Quanto mais clevada a tempceratura
de resfriamento mais austenita sera retida. Obviamente, menos austenita estara presente se

o resfriamento é praticado até temperaturas subzero [20, 31].

e Composi¢cao quimica

A influéncia da composi¢do quimica sobre a quantidade de austenita
retida tem sido objeto de estudo de varios pesquisadores [3, 12, 13, 32-42]. Uma
composigdo quimica adequada possibilita o enriquecimento da austenita de elementos

gamagenos, 0 que por sua vez, permite. a retengdo de maiores quantidades de austenita.

A transformagdo da austenita para martensita ocorre através de uma
alteragdo que envolve cisalhamento da rede. Assim, ¢ de se esperar que todos os fatores
que provocam aumento da tensdo resolvida critica (tensdo de ocorréncia de escoamento)

da austenita, também inibam a transformagdo austenita-martensita.

O aumento do teor de carbono - o mais forte estabilizador da
austenita - em solugdo na austenita tem um acentuado efeito sobre a quantidade e

stabilidade desse microconstituinte. O limite de escoamento da austenita aumenta com o
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teor de carbono. Portanto, pode-se esperar também neste caso, um aumento da
estabilidade da austenita. Entretanto, o efeito deletério da austenita muito rica em carbono
¢ bem conhecido [43]. Por isso, pesquisas tém sido direcionadas para estudar o efeito de

outros elementos de liga (Si, Ni, Mn ¢ outros) sobre a quantidade de austenita retida.

Composi¢ao quimica

Taxa de resfriamento

Durante a
témpera

Temperatura de
austenitizag¢ao

Temperatura de
resfriamento

QUANTIDADE
DE AUSTENITA
RETIDA

Tratamento subzero

( transformagao atérmica )

Temperatura de
revenido
( transformagao térmica )

ApOs a
témpera

Nivel de solicitagao

( transformagdo mecanica )

Figura 5.2. Fatores que influenciam na quantidade de austenita retida num ago temperado.
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e Taxa de resfriamento

A cinética da transformagao austenitica ¢ fortemente influenciada
pelo método de resfriamento executado. Portanto, o tipo de tratamento térmico praticado

desempenha um papel muito importante na quantidade de austenita retida.

Quando a taxa de resfriamento ¢ relativamente baixa, como no
recozimento, a transformagdo da austenita envolve processos de difusdo. Sob estas
condigdes de resfriamento lento, a austenita pode decompor-se totalmente em ferrita livre
¢ agregados de ferrita e carboneto (por exemplo, perlita), de modo que a austenita ndo

sobrevive até a temperatura ambiente.

Por outro lado, os tratamentos de resfriamento em dois estagios -
resfriamento brusco seguido de um tratamento isotérmico - permitem obter quantidades
muito elevadas de austenita retida. O tempo e¢ a temperatura sdo os parametros
determinantes da quantidade de austenita retida nos agos. Um tratamento isotérmico
formece mais tempo para os atomos de carbono migrarem para a austenita nao-
transformada, estabilizando assim, quantidades aprecidveis desse microconstituinte. Por
exemplo, pesquisas tém mostrado que em alguns agos com alto teor de silicio, tratados
isotermicamente, pode-se obter grandes quantidades de austenita retida - as vezes acima
de 30%. Por isso atualmente, muitos pesquisadores [23, 40-42] tém recorrido a esse tipo

de tratamento com o intuito de melhorar a tenacidade a fratura dos agos.

Se o resfriamento ¢ realizado de maneira continua, sempre uma
certa quantidade de austenita permanece retida. Porém, em quantidade menor, quando
comparado com o resfriamento isotérmico. Contudo, mesmo no caso da témpera direta, a
taxa de resfriamento interfere na quantidade de austenita retida. Se a taxa de resfriamento
¢ muito elevada, tal como a promovida pelo resfriamento em agua, a transformagido da
austenita pode ser muito acentuada devido a transformagédo induzida por tensdo [20]. Em
contraste, quando o resfriamento ¢ mais brando, como na témpera ao ar, aumenta a
retengdo de austenita. O resfriamento mais lento na faixa Mg-My promove significativa

estabilizagdo da austenita.
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Como para as taxas de resfriamento muito altas (témpera em agua)
e muito baixas (recozimento), observa-se quantidades reduzidas de austenita retida, pode-
se supor que exista uma taxa Otima de témpera para se obter o maximo teor desse
microconstituinte. Colombaroli [28] postulou que o maximo ¢ obtido para a velocidade

critica de témpera ou para o inicio da transformagdo bainitica.

Parker [3], estudando um ago 300M, demonstrou apropriadamente
a influéncia da taxa de resfriamento sobre a fragdo volumétrica de austenita retida. Corpos
de prova de varias espessuras (de 25 até 150mm) foram resfriados em diferentes meios
(6leo ¢ ar). Os corpos de prova mais finos foram temperados em o6leo, enquanto que os
mais espessos foram resfriados ao ar. Para a condi¢do como-temperada, a fragdo
volumétrica de austenita retida foi de 5% ¢ 30%, para témpera em oleo e resfriamento ao

ar, respectivamente.

No presente trabalho, como mostrado na Tabela 3.9, o resfriamento
ao ar também propiciou a retengdo mais elevada de austenita (ao redor de 7%), quando
comparado com a témpera em oleo. Contudo, em quantidade muito inferior que a
observada por Parker. Isto, possivelmente, se deva a espessura reduzida dos corpos de
prova utilizados (B= 5 mm), o que seguramente impds uma taxa de resfriamento muito

maior.

e Temperatura de austenitizacao

Quando as condigdes de austenitizagdo variam, principalmente a
temperatura, a solubilizagio dos carbonetos varia, o que modifica a composi¢do da
austenita durante a austenitiza¢do. Desta maneira, tem-se durante o resfriamento, variagdo
dos pontos de inicio ¢ fim da transformagdo martensitica. Isto modifica a quantidade de
austenita retida a temperatura ambiente. A austenitizagdo a temperaturas suficientemente
altas para dissolver todos os carbonetos, de modo a colocar todos os elementos de liga em

solugdo, aumenta a quantidade de austenita retida [7, 20, 28].

No caso dos agos de baixa liga ¢ ultra-alta resisténcia, ndo existe

consenso sobre o efeito da temperatura de austenitizagdo, na quantidade de austenita retida.
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Ritchie ¢ Homn [19], através de medidas pela técnica de saturagdo magnética, concluiram
que a quantidade de austenita retida, em agos do tipo 4340, ¢ independente da temperatura
de austenitizagdo. Contrariamente, alguns pesquisadores [6, 7, 27, 45] argumentaram que
a temperatura de austenitizagdo exerce influéncia. Eles observaram que a quantidade de

austenita retida aumenta com a temperatura de austenitizagao.

No presente trabalho, foi observado que a austenita retida aumentou
ligeiramente com a temperatura de austenitizagdo. A quantidade desse microconstituinte,
na condi¢do como-temperada em Oleo, foi de aproximadamente 5% e 6%, para a

austenitizagdo convencional ¢ a alta temperatura, respectivamente (veja Tabela 3.9).

5.3.2. Transformagdo da austenita retida

A austenita retida, devido a sua condigdo metaestavel, pode ser
transformada apos a témpera. Este fato revela um cardter singular deste tipo de
microestrutura. Agos temperados, contendo austenita instavel, podem ser considerados
como uma espécie de "conjugado dindmico”. A fase ductil (austenita), sob o efeito de
tensdo, ¢ progressivamente substituida por martensita, a qual possui resisténcia mecanica
superior. De modo que o comportamento mecanico de um ago contendo austenita retida
instavel, ¢ marcadamente afetado pela substitui¢do de austenita retida por martensita nao-
revenida. Neste caso, se a energia absorvida pela transformagdo austenita — martensita
ndo compensar a natureza fragil do produto de transformagdo, o efeito resultante ¢

deletério.

E importante observar que somente a presenga de austenita retida
pode ndo ser suficiente para melhorar a tenacidade a fratura. Muito pelo contrario, em

alguns casos, a tenacidade a fratura pode diminuir com o aumento da quantidade de

austenita retida [23].

Normalmente, a microestrutura de materiais de engenharia, em
particular a dos agos bifasicos (martensita e austenita retida), ¢ demasiadamente complexa.

Por isso, 0 emprego de um unico pardmetro microestrutural, como a fragdo volumétrica,
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para descrever a influéncia da austenita no comportamento mecanico dos agos implica
emuma simplificagdo excessiva do problema [44]. Além da fragdo volumétrica, existem
outros aspectos que também precisam ser considerados. Eles dizem respeito a: morfologia,

distribui¢do, estabilidade térmica e mecanica da austenita retida.

Existe divergéncia sobre qual tipo de morfologia da austenita retida
¢ mais cfetivo para melhorar a tenacidade & fratura dos agos. Alguns pesuquisadores [23,
37, 38] argumentam que filmes finos de austenita retida sio benéficos, enquanto que, a
austenita na forma globular ¢ prejudicial. Contrariamente, outros reconhecem que a
austenita na forma globular ¢ benéfica a tenacidade a fratura [46, 47]. A dependéncia da

morfologia esta associada a estabilidade da austenita.

Varios mecanismos podem contribuir para que seja atingida a
energia de ativagdo da reagdo, ou seja, promover a transformagio da austenita retida.
Além da transformagdo atérmica, os outros mecanismos possiveis de transformagio sio:
transformagdo induzida termicamente, transformagdo induzida por tensdo ¢ transformagio
induzida por deformagdo. A Figura 5.3 ilustra estes varios mecanismos de transfomagio

com os respectivos produtos de transformagio.

A transformagdo induzida termicamente ¢ controlada por reagdes de
difusdo e, sendo assim, estc mecanismo de transformagido é dependente do tempo, ¢ a
cinética de transformagdo aumenta com a temperatura. A transformagdo térmica da
austenita estd associada ao processo de revenido dos agos. Este tipo de transformagio
pode ser muito prejudicial a tenacidade a fratura dos agos. O assunto sera distutido no

capitulo 6.

Os outros dois mecanismos estdo relacionados com a transformagéao
mecanica da austenita. Sob imposi¢do de tensdes a austenita retida pode transformar-se em
martensita. Como a formagdo das plaquetas de martensita envolve uma mudanga de forma
de um volume finito de matéria, uma tensao aplicada pode influenciar a reagdo. O efeito de
tensdo na transformagdo martensitica pode ser o de aumentar a temperatura Mg, A
deformagdo plastica da matriz também afeta a formagdo da martensita, principalmente no
sentido de aumentar as deformagdes internas e¢ de tornar mais facil a nucleagdo da

martensita [30].
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| Transformagao Diminuigdo da Mecanismo de .
atérmica temperatura cisalhamento f —»martensita
Induzida por
| tensao I
Transformagao Transformagdo| | || Mecanismo de X :
austenitica mecanica cisalhamento f —martensita
Induzida por
— | deformagdo |
Transformagado Aumento da Mecanismo de
térmica temperatura difusio vy —Fe + carb.

Figura 5.3. Principais mecanismos de transformagdo austenitica, com 0s respectivos

produtos de transformagéo.

Um aspecto importante dessa transformagdo, € a formagdo
preferencial da martensita em nicleos pré-existentes. Semelhantemente a reagdo atérmica,
a transformagdo induzida por tensio ou deformagdo pode estimular a cinética de
transformagdo no estado solido através de efeitos termodinamicos da tensdo aplicada e,

pela produgio de novos defeitos catalizados pela deformagdo plastica [48].

A transformagdo atérmica inicia-se em nucleos martensiticos pré-
existentes que se formam durante o resfriamento até a temperatura Mg. A transformagéo
induzida por tensdo (ou assistida por tensdo) ocorre também em nicleos martensiticos
presentes na fase de origem. Quando novos nicleos locais sdo criados pela deformagao

plastica, ocorre adicional transformagdo, e neste caso, o termo transformagéo induzida por

deformagao ¢ geralmente utilizado.
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A transformagdo induzida mecanicamente pode ser melhor
entendida através das transformagodes termodindmicas. A Figura 5.4 mostra de maneira
esquematica a energia livre, G, em fungao de temperatura. A energia livre da austenita (A)
¢ martensita (M) sdo mostradas como linhas cheias. A diminuigdo da energia livre € a
forga motriz para transformagdo. Deste modo, a transformagdo atérmica da austenita
torna-se favoravel quando a energia livre da austenita ¢ maior do que a da martensita.
Visto que, existe uma barreira energética que precisa ser transposta para iniciar a reagao; o
ago geralmente precisa estar subresfriado, abaixo da intersegdo das curvas de energia livre
(T,), antes de comegar a transformagdo. Quando a temperatura atinge Mg inicia-se a
transformagao atérmica. Uma vez que a transformagdo completa ndo ocorre a uma
temperatura especifica, adicional resfriamento € necessario para dar continuidade a
transformagdo. Se a temperatura de resfriamento na témpera, Ty, estiver situada entre Mg
e IMf, existira uma certa fracdo de austenita nao-transformada. Nesta temperatura, existe
uma diferenga entre as energias livres da austenita e martensita, AG™. Entretanto, devido

ao fenomeno de estabilizagdo da austenita, para induzir a transformagdo desta fragdo de

austenita retida € necessario um aumento de AG.

A energia de ativagdo (AG) pode ser expressa como a soma da
variagdo da energia quimica livre (diferenga entre as curvas de energia da austenita e
martensita), AGQM, e a variagdo de energia mecanica livre, AGMEC, a qual esta associada

com a energia de deformagao decorrente de uma tensdo aplicada.
AG = AG?M + AGM*¢ (5.1)

A transformagdo atérmica ocorre se o incremento de energia ¢
decorrente somente da componente AGRM. A transformagdo mecanica ocorre se 0
incremento de energia ¢ decorrente da tensdo aplicada, AGMEC, Visto que, AG?M diminui
com o aumento da temperatura, AGMEC precisa aumentar ( as tensdes precisam ser
maiores) com a temperatura para dar curso a transformagdo induzida por tensdo. Esta
situagdo é observada até o ponto de reversdo da curva tensdo-temperatura ( veja ref. [48]),

quando entdo adentra-se no campo da transformagao induzida por deformagdo .
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Figura 5.4. Representagdo esquematica das curvas de energia livre da austenita (A) e

martensita (M), em fungio da temperatura.

5.3.3. O efeito da austenita retida sobre a tenacidade a fratura

Tém sido postulado que a austenita retida, quando estavel, pode
exercer um efeito benéfico sobre a tenacidade a fratura dos agos [6-8, 20-23]. Em alguns
casos, o efeito da austenita retida, sobre a tenacidade a fratura, ¢ 0 mesmo que o de uma
fase mole inserida em uma matriz dura. A fase dura apresenta o corpo volumoso do
material, fornecendo alta resisténcia, enquanto a fase mole funciona como um absorvedor

de energia durantec a propagagao de trinca.



Por outro lado, se a austenita retida for muito instavel,
mecanicamente e/ou termicamente, sua presenga pode ser muito prejudicial, pois resulta
numa degradagdo da tenacidade a fratura. Se instavel, esse microconstituinte pode levar a

formagdo de microconstituintes fragilizantes, através dos seguintes mecanismos:
¢ transformag¢ao mecanica - formagao de martensita ndo-revenida;

e transformagio térmica - formagao de filmes frageis de cementita.

Portanto, nem sempre a austenita retida exerce um efeito benéfico
sobre a tenacidade a fratura. Além disso, mesmo quando a austenita retida ¢ considerada
benéfica para a tenacidade a fratura, ndo ¢ 6bvio o mecanismo operante. Baseado na
estabilidade mecanica, sdo dois os mecanismos propostos para explicar o efeito benéfico

da austenita retida sobre a tenacidade a fratura [7, 49]:

« AUSTENITA INSTAVEL - Absorgio adicional de energia, na zona plastica a frente
da trinca, devido a transformagdo de fase austenita — martensita induzida

mecanicamente (TRIP localizado);

« AUSTENITA ESTAVEL - A trinca em propagagio tem a ponta arredondada, ¢
- desviada e ramificada, quando encontra uma regido de austenita retida, resultando em

um aumento de absorg¢do de energia.

As varias opinides encontradas na literatura, sobre como a austenita
retida afeta a tenacidade a fratura dos agos (agos de ultra-alta resisténcia, agos austeniticos
metaestaveis de alta liga, agos maraging e outros), estdo esquematicamente sumarizadas

na Figura 5.5.

Os valores 6timos de tenacidade a fratura, observados nos agos
bainiticos contendo silicio, tém sido atribuidos a presenga de filmes finos de austenita
retida inter-ripa, estdveis mecanicamente e termicamente. Exames das superficies de
fratura tém mostrado que desvios no caminho da trinca podem ocorrer através das ripas de
bainita. Isto pode ser causado pela deflexdo da trinca por filmes moles de austenita retida,
conduzindo a um caminho mais tortuoso de trinca. Este processo de propagagao inter-ripa
provavelmente consome mais energia do que a fratura intra-ripa e, deste modo, melhora a

tenacidade a fratura. Assim, parece que o principal papel da austenita retida inter-ripa,
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quando estavel mecanicamente, ¢ o de interromper o crescimento de trinca [23]. A fase
mole entre as ripas refina o tamanho de grdo efetivo para a fratura, porque quebra a

continuidade do meio, como sugere a Figura 5.6.

A estabilidade mecanica esta em parte associada ao teor de carbono
da austenita retida. Portanto, elementos de liga e tratamentos térmicos que favoregam o
enriquecimento da austenita de carbono, contribuem para aumentar a estabilidade
mecanica deste microconstituinte [42]. A alta estabilidade mecénica da austenita retida,
em agos bainiticos contendo silicio, pode ser atribuida a este fato. Tem sido observado

que este processo € favorecido pela adigao de silicio.

Entretanto, no caso dos agos de ultra-alta resisténcia temperados,
tem sido comprovado [19, 49-52] que a austenita retida € instavel e sofre transformagao
com a aplicagdo de carga. E fato que tensdes muito altas sdo observadas na vizinhanga da
ponta de uma trinca e, consequentemente, a austenita retida nas imediagdes pode ser
transformada em martensita, sobretudo quando a estabilidade desse microconstituinte nio

¢ muito elevada.

Convém observar que, na transformagao bainitica, o tempo € a
temperatura podem ser manipulados com maior flexibilidade, quando comparado com o
tratamento térmico de témpera, de modo a possibilitar um enriquecimento maior e mais

uniforme de carbono na austenita, resultando em maior estabilidade.

Contudo, mesmo ocorrendo transformacgao da austenita retida, ndo
existe consenso se isto € prejudicial. Alguns postulam que esta transformagdo local,
induzida mecanicamente, pode absorver uma quantidade significativa de energia e,
portanto, benéfica para a tenacidade a fratura [49-52]. Tem sido especulado também que,
pelo menos em parte, o efeito benéfico da austenita esta associado com o aumento de
volume, ao redor de 3%, devido a mudanga de fase de CFC (austenita) para TCC
(martensita), durante a deformagdo plastica. Esta expansdo de volume, supostamente,

relaxa as tensdes locais de tragdo ao redor da ponta da trinca, dificultando o seu avango

[3].
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Figura 5.5. Influéncia da austenita retida sobre a tenacidade a fratura [23].
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Ritchie e Homn [19] analisaram, através da técnica de saturagao
magnética, o significado da estabilidade mecanica da austenita retida sobre a tenacidade a
fratura dos agos 4340 e 300M. Eles observaram que a austenita em microestruturas como-
temperada e temperada/revenida, desses agos, mostrou baixa estabilidade mecanica e

concluiram que a instabilidade mecanica da austenita pode ser detrimental a tenacidade.

Os resultados de Ritchie e Horn foram reanalisados por Miihkinem
e Edmonds [23], os quais estabeleceram uma relagao entre a tenacidade a fratura
(normalizada pelo limite de escoamento) e a estabilidade mecanica da austenita retida
(definida como a relagdo entre as fragdes volumétricas da austenita retida medida antes e
apos 2% de deformagdo). Os resultados obtidos através dessa compilagao estdo expressos
na Figura 5.7. Observa-se que a tenacidade 4 fratura aumenta com a estabilidade mecanica

da austenita.

Portanto, qualquer que seja o caso, mesmo quando ocorre
transformacdo da austenita retida, parece certo que a melhora da tenacidade a fratura esta

associada com o grau de estabilidade mecénica da austenita retida.

Com respeito ao presente trabalho, a relagdo entre a fragdo
volumétrica de austenita retida (FVAR) e a tenacidade a fratura, medida através do
CTODc e Kjc , esta mostrada na Tabela 5.2, para algumas condigbes de tratamento
térmico.

Analisando os resultados contidos na Tabela 5.2, observa-se que a
austenitizagdo a alta temperatura conduz a uma fragao volumétrica de austenita retida
mais elevada (FVAR = 6%), quando comparada com a obtida através da austenitizagao
convencional (FVAR ~ 5%). Contudo, o aumento ndo ¢ muito expressivo. O resfriamento
mais brando, como o propiciado pelo resfriamento ao ar, permitiu a reten¢ao de mais
austenita (FVAR = 7%).

Observa-se também, que os valores mais elevados da tenacidade a
fratura, qualquer que seja o parametro (CTODc ou Kic ), estdo associados as quantidades

mais elevadas de austenita retida.

O valor da tenacidade a fratura aumenta expressivamente apds a
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realizagdo do duplo revenido a 437 K. Em alguns casos, os valores chegam a dobrar, no
caso do K¢, ou triplicar, no caso do CTODc; quando comparado com a condigdo como-
temperada. Pode-se especular que este efeito, pelo menos em parte, se deve a maior
estabilidade da austenita, que se enriqueceu de carbono durante o revenido. Entretanto,
apesar dos resultados apresentados na Tabela 5.2 serem muito sugestivos, eles nio podem
ser considerados conclusivos. Pois, além da quantidade, o grau de estabilidade da austenita

retida também ¢ um fator importante.

A austenita retida foi somente avaliada através da técnica de
difragdo de raio-x, o que limita muito o campo de analise. A caracterizagdo completa de
todos os parametros microestruturais de interesse, relacionados com austenita, requer a
utilizagdo de varias técnicas. A analise ficou restrita a difragdo de raio-x, porque, ndo foi
possivel viabilizar um estudo mais amplo. Através dessa técnica, o Unico pardmetro
microestrutural medido foi a fragio volumétrica de austenita retida. Conforme comentado
anteriormente, sO este parametro ndo ¢ suficiente para julgar o mérito da austenita retida
sobre a tenacidade a fratura , pois, existem outros aspectos que também precisam ser

observados.

Quando a analise fica restrita a difragdo de raio-x ndo se pode tecer
maiores consideragdes acerca da distribuigdo e morfologia da austenita retida. Esta técnica
nio permite fazer distingdo entre filmes finos de austenita ¢ regides de austenita globular.
A estabilidade térmica e mecanica da austenita também ndo podem ser avaliadas
diretamente com essa técnica. Porém, através de medidas indiretas, a difragao de raio-x
permite avaliar a estabilidade da austenita. Basta comparar a quantidade desse
microconstituinte obtida antes e apos a ocorréncia do evento de interesse. Procedendo
exatamente dessa maneira, foi possivel constatar que, a austenita retida ¢ gradativamente
desestabilizada termicamente com o aumento da temperatura do revenido. Este assunto

sera discutido no capitulo 6.

Entretanto, no presente trabalho, ndo foi possivel determinar o grau
de estabilidade mecénica da austenita retida. Mesmo porque, a determinagdo de um indice

de estabilidade nao é trivial.

No caso dos a¢os austeniticos metaestaveis, existe o indice de
Gerberich (veja referéncia [27]), o qual permite estabelecer correlagdes entre as

propriedades mecanicas com a composi¢ao quimica ¢ as condigdes de processamento.
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Tabela 5.2. Relagao entre a fragdo volumétrica de austenita retida e tenacidade a fratura,

para os dois tipos de ago 300M.

TENACIDADE A FRATURA
Condigdes Austenita™ como-temperado duplo revenido a 473 K
de retida CTODc¢ Kic CTODc¢ Kic
Témpera [%] [um] [ MPa.m'”? ] [um] | [MPam'? ]
AUST - 1153K
RESF - OLEO 5,1 3,27 33 7,71 62
ACO - 300MA
AUST-1373K
RESF - OLEO 6,4 4,92 47 11,73 82
ACO - 300M\A
AUST - 1373K
RESF- AR 7.1 5,81 50 13,99 87
ACO - 300M\A
AUST - 1153K
RESF - OLEO 53 3,29 33 8,00 67
ACO - 300M\B
AUST - 1373K
RESF - OLEO 6.2 4,87 47 12,22 85
ACO - 300M\B

* Medida na condigdo como-temperatura.

Para os agos de ultra-alta resisténcia temperados, varios trabalhos

tém abordado a questdo da estabilidade mecanica da austenita. Contudo, geralmente se
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limitam a constatar se a austenita permanece ou nao estavel sob o efeito de tensoes. O
estabelecimento de um indice de estabilidade ¢ muito complexo, sobretudo quando a
austenita retida esta na forma de fase dispersa em moderada quantidade. Neste caso,
mesmo a medida da fragdo volumétrica ¢ dificil. Thomas [21] ponderou que a detecgdo e a
identificagdo de pequenas quantidades de austenita inter-ripas ndo é trivial, e requer muitos
cuidados nos procedimentos de microscopia eletronica e difragdo de raio-x. Ele também
enfatizou que, tais filmes de austenita retida ndo podem ser plenamente detectados se

apenas forem utilizados os métodos de difragdo de raio-x e/ou saturagdo magnética.

A estabilidade mecanica depende também do estado de tensoes
imposto. Os resultados obtidos por Neu [29] podem ser utilizados para ilustrar a questéo.
Corpos de prova de um ago 4320 cementados foram submetidos a esforgos de tragdo e
compressdo. Neu constatou que, quando o esfor¢o foi de compressao, a transformagio de
fase ocorreu em pequena quantidade. Entretanto, para o caso de tragdo, a transformagao

austenita—martensita foi apreciavel.

Este comportamento alerta para o fato de que a analise comparativa
entre as medidas de estabilidade mecanica da austenita necessariamente requer a
observagdo dos estados de tensdo impostos. Por isso, ndo é recomendavel - apesar de ser
muito comum - que se faga medidas de estabilidade mecanica em corpos de prova
submetidos ao ensaio de tracdo convencional para estabelecer uma correlagao
comportamental da austenita com o ensaio de tenacidade a fratura. Os estados de tensao

impostos, nestes dois casos, sao muito diferentes.

Outro sério problema diz respeito ao método de medida.
Geralmente, as medidas sdo rcalizadas apds a fratura, ¢ ndo durante a fratura. Sendo
assim, nao se pode predizer com seguranga quando ocorreu a transformagio da austenita.
Se durante a fratura ou durante a relaxagdo de tensdes na superficie livre - apds a fratura-,

ou mesmo durante a preparagao das amostras.

Diante do exposto, ¢ considerando a precariedade das informagdes
que se somam a fragdo volumétrica da austenita retida, nada de conclusivo pode ser
abstraido a este respeito. Os valores elevados de tenacidade a fratura coincidem com os

valores mais elevados de austenita retida. Contudo, ndo se pode assegurar se isso foi
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benéfico ou maléfico, ou corresponde a uma mera coincidéncia. Mesmo porque, altas
temperaturas de austenitizacdo, além da austenita retida, afetam também varios parametros
microestruturais. Entre eles, pode-se destacar a maior dissolucdo das particulas de segunda
fase, as quais exercem grande influéncia sobre a tenacidade. Este assunto sera discutido a

seguir.

5.4. Dissolugdo de Particulas

Na microestrutura de um ago, dependendo das condigdes de
tratamento térmico, podem coexistir varios tipos de particulas tais como carbonetos de
ferro, carbonetos e nitretos de liga, e inclusdes. Todos estes compostos tém solubilidade
crescente com a temperatura. Porém, a estabilidade dos carbonetos ¢ nitretos de liga €
geralmente bem maior do que a estabilidade da cementita. Assim, a temperatura de
austenitizagdo pode exercer um forte efeito sobre a quantidade de particulas dissolvidas.
Quanto mais alta a temperatura de austenitizagdo maior a quantidade de particulas
dissolvidas. Varios pesquisadores [2, 3, 5, 6, 15, 22, 24] tém justificado o aumento da
tenacidade a fratura com a temperatura de austenitiza¢do, fundamentados exatamente

neste fato.

A dissolugdo de particulas afeta a fracdo volumétrica, diminuindo-a;
resultando assim, num maior espagamento entre as particulas. LEE [16], estudando um
aco 4340, observou que o espacamento entre carbonetos ndo-dissolvidos ¢ controlado
principalmente pela temperatura de austenitizagdo. A Tabela 5.3 mostra que o
espagamento entre particulas aumenta com a temperatura de austenitizagdo. Por outro
lado, com o aumento da temperatura de revenido, devido a precipitagdo de particulas de

carboneto de ferro, ocorre uma redugdo do espagamento médio entre particulas.

E interessante observar que de fato, como mostram as figuras 3.6 ¢
3.7, o efeito benéfico da austenitizagdo a alta temperatura sobre a tenacidade a fratura

ficou restrito as condigdes como-temperadas e revenidas a baixas temperaturas.
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No presente trabalho, o espagamento entre particulas ndo foi
medido diretamente. Contudo, através da andlise fractografica, foi possivel avaliar
indiretamente o espagamento entre particulas. A analise das superficies de fratura (MEV)
dos agos 300M revelou que, para as condigdes como-temperadas ¢ temperadas ¢ revenidas
a baixas temperaturas (até 603 K), o modo de fratura microscopico foi predominantemente
por microcavidades. Quando o modo de fratura ¢ por microcavidades, o tamanho das
mesmas correlaciona-se relativamente bem com o espagamento médio entre particulas [9,
16]. De fato, as figuras 5.8 ¢ 5.9 demostram que as cavidades sao maiores nos corpos de
prova austenitizados a 1373 K, sugerindo assim, que o espagamento médio entre particulas

aumentou com a temperatura de austenitizagdo.

Tabela 5.3. Influéncia das temperaturas de austenitizagdo e revenido, sobre o espagamento

das particulas e tamanho médio das microcavidades (dados extraidos da ref.

[16]).
repERATURADE | ESTACMIENTO | TAMANHOMEDIO
REVENIDO - _
PARTICULAS MICROCAVIDADES
[K] [ pm ] [um]
TEMPERATURA G T 3,3+1.1 347
AUSTENITIZACAO 473 34+1.4 “
1143 K 623 25+1,8 32
TEMPERATURA CT. 7,6+1,3 5.9
AUSTENITIZACAO 473 79+2.5 5
1423 K 623 3417 39
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Figura 5.8. Superficies de fratura de CPs de tenacidade a fratura .
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Figura 5.9 Superficies de fratura de corpos de prova de tragdo.
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5.4.1. O efeito do espagamento entre particulas na tenacidade

a fratura

A melhora da ductilidade devido ao aumento do espagamento entre
particulas ja ¢ conhecido ha muito tempo [53]. Mais recentemente, tem sido também
postulado que o mesmo efeito é observado na tenacidade a fratura. Varios estudos [2, 9,
15, 16, 22] tém mostrado que existe uma boa correlagdo entre o espagamento entre

particulas e a tenacidade 4 fratura.

Sabidamente, as particulas de uma segunda fase desempenham um
importante papel no processo de fratura. Elas atuam como focos de fratura - interferem
tanto na nucleagdo como na propagagido de uma trinca. Consequentemente, € natural que

as particulas exergam grande influéncia sobre a tenacidade a fratura.

Argon e colaboradores [54-56] estudaram o papel do estado de
tensdes para nucleagdo de cavidades em particulas. Através de célculos pelo método de
elementos finitos, avaliaram os valores das tensdes e deformagdes locais para nucleagdo
de microcavidades. Constataram que a formagdo de microcavidades € controlada por uma
tensdo critica interfacial. Desenvolveram [55] também um critério para tensdo critica
interfacial baseado em um modelo de discordancias. Por intermédio desses estudos eles
concluiram que quando o espagamento entre particulas é muito pequeno as particulas
interagem entre si € elevam as tensdes interfaciais; devido ao desenvolvimento de uma
zona plastica secundaria entre as particulas. Neste caso, a interagdo entre particulas, que
ocorre logo no inicio do escoamento plastico, favorece em muito a nucleagdo de
microcavidades.

A discussdo da Figura 5.10 - que ilustra o mecanismo de formagao
de microcavidades - ¢ 1itil para esclarecer melhor o efeito do espagamento entre particulas,

na tenacidade a fratura.

Quando um corpo trincado é submetido a agdo de cargas, a ponta da
trinca embota, acarretando num ligeiro avango da mesma (zona de estiramento). Em

conseqiiéncia, ambas as faces , na regido da ponta da trinca, sdo deslocadas de uma certa
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quantidade, denominada CTOD (deslocamento de abertura da ponta da trinca). Como o
material contido na zona plastica - imediatamente a frente da trinca - é submetido a
intensa deformagao, as particulas situadas nessa regido fraturam ou sofrem decoesio,
nucleando microcavidades. Com o aumento da intensidade de tensoes, as microcavidades
crescem e, finalmente, coalescem na ponta da trinca. Neste instante, o embotamento na

ponta da trinca ¢ cessado e o CTOD atinge um valor critico (CTODc).

Assume-se, normalmente, que o CTODc ¢ aproximadamente igual
ao diametro das microcavidades [22, 57]. Ndo obstante, tem sido observado também que
existe uma boa correlagdo entre o tamanho médio das cavidades e o espagamento entre
particulas (A) [9, 15, 16, 22, 57]. Quando A € elevado as microcavidades tendem a ser
maiores. Por outro lado, com a redugdo de A as microcavidades tendem a ser menores;
porque o processo de crescimento € interrompido pelo choque prematuro das cavidades.

Por isso, freqlientemente assume-se que
CTOD. =A (5.2)

Sendo assim, quanto menor A, menor o CTOD no instante de
coalescer a primeira microcavidade na ponta da trinca. Se for assumido que este evento
conduz a uma relagdo para o comego da instabilidade, pode-se esperar um aumento da
tenacidade a fratura com o aumento de A. Esta suposigdo baseia- se na consideragdo de
que a fratura instavel ocorrera quando a tensdo critica de fratura for atingida numa certa
distancia minima (distancia caracteristica - veja segdo 7.4) necessaria para desenvolver o
mecanismo de propagagao da trinca. No caso da fratura por microcavidades, esta distancia

minima € igual a distancia entre particulas.

Substituindo a eq. (5.2) na eq.(2.4), constata-se que K;- ¢
proporcional a raiz quadrada de A. Procedendo desta forma, Priest (citado na ref. [57])
obteve uma equagdo semi-empirica para um ago 0,45C-Ni-Cr-Mo-V, similar ao 4340.

Esta equagao ¢ expressa por

1
K, = 2,3 MPavm + 7(2000 MPa — o, J(3)/2 (5.3)
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Figura 5.10. Propagagio de trinca pela formagao de microcavidades (extraida da ref. [22]).

A Figura 5.11 mostra a correlagdo entre a Equagdo (5.3) ¢ um
conjunto de dados, para uma ampla faixa de A, onde o modo de fratura foi por

microcavidades. O aumento de Kj- com A ¢€ evidente.

Esta tem sido exatamente a linha de raciocinio seguida por vérios
pesquisadores para explicar o efeito da temperatura de austenitizagdo sobre a tenacidade a
fratura. Quanto maior a temperatura de austenitizagdo maior a dissolugao de particulas e,
conseqiientemente, maior o espagamento entre clas. Assim, as microcavidades podem
crescer mais, resultando em um trabalho plastico maior até a ocorréncia do processo de

coalescimento. O que acarreta em uma maior tenacidade a fratura.
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5.5. O Paradoxo da Tenacidade

Nas seg¢des anteriores, discutiu-se as possiveis causas que justificam
a melhora da tenacidade a fratura com a elevagdo da temperatura de austenitizagio.
Contudo, essas justificativas sdo restritas a tenacidade & fratura, uma vez que altas

temperaturas de austenitizagdo ndo sdo capazes de melhorar a tenacidade como um todo.

Infelizmente, a melhora da tenacidade a fratura, devido a
austenitizacdo a alta temperatura, ndo ¢ acompanhada por um aumento da energia de
impacto Charpy. Muito pelo contrario. A Figura 5.12 mostra que, com a elevagio da
temperatura de austenitizagdo a tenacidade a fratura sistematicamente aumenta, enquanto
que, a energia Charpy sistematicamente diminui. Este efeito ja foi comprovado em
diferentes tipos de agos (Ni-Cr-Mo, Ni-Cr-Mo-V, AISI 3130, 3140, 4340, 300M ¢ outros)
¢ tem sido objeto de estudo de varios pesquisadores [10, 11, 15, 18, 19, 58, 59].

A tenacidade a fratura ¢ a energia de impacto Charpy, sio ambas
medidas de tenacidade de um dado material. Sendo assim, ¢ aparentemente paradoxal que
altas temperaturas de austenitizagao propiciem maiores valores de tenacidade, quando
avaliada através da tenacidade a fratura, ¢ baixas temperaturas de austenitizagdo resultem

em valores mais elevados de tenacidade, quando avaliada pela energia de impacto Charpy.

Durante um certo tempo, em virtude dessas avaliagdes conflituosas,
os pesquisadores, de um modo geral, simplesmente adotavam os valores de tenacidade a
fratura (Kjc) ¢ desprezavam os resultados, supostamente inadequados, do ensaio de
impacto Charpy [18]. Baseados no fato de que, o ensaio de tenacidade a fratura possui
uma fundamentagdo tedrica muito mais solida que o ensaio de impacto Charpy. O que é
verdade. Contudo, foi suficientemente comprovado que os resultados contraditorios das
duas técnicas de medida ¢ um fendémeno real (veja Figura 5.12). Atualmente, existe
consenso de que, este comportamento anomalo simplesmente reflete importantes
diferengas do comportamento a fratura, nos dois tipos de ensaios. Ndo propriamente
quanto ao tipo de ensaio, mas sim, devido aos diferentes comportamentos na presenga de

um entalhe agudo (Kjc) ou arredondado (Charpy). Quando o fenoémeno foi melhor
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compreendido, desapareceu grande parte da motivagdo inicial, que visava explorar o efeito

de altas temperaturas de austenitiza¢do sobre a tenacidade a fratura.

O comportamento ambiguo da tenacidade demonstra que, muitas
das explicagdes propostas para justificar a melhora da tenacidade a fratura com a
temperatura de austenitizagdo, sdo apenas de mérito relativo. O grau de importancia das
alteragcdes microestruturais, decorrentes da austenitizagio a diferentes temperaturas,
depende da escala fisica do processo de fratura. A quantidade de material envolvido no
evento da fratura depende do raio de ponta do entalhe. Assim, a tenacidade nao ¢ apenas

fung¢do da microestrutura, depende também fortemente do raio de ponta do entalhe.

Varias explicagoes ja foram formuladas para tentar explicar o
paradoxo da tenacidade. Ritchie [18, 19] recorreu ao conceito da distancia caracteristica.
Datta [10] explicou a discrepancia em termos da quantidade de carboneto-g ¢ do tamanho
do grdo. Firrao [11] justificou o efeito através da ocorréncia do "shear lip" logo a frente
do entalhe. Como a pertinéncia da modificagdo do ciclo de tratamento térmico ¢ de
interesse industrial, o fenémeno requer uma melhor compreensdo. O assunto sera objeto

de maiores consideragdes no capitulo 7.
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5.6. Conclusoes

A temperatura de austenitizagdo exerceu pouca influéncia sobre a

dureza, o limite de resisténcia, limite de escoamento e coeficiente de encruamento.

A austenitizacdo a alta temperatura (1373 K), em lugar do
tratamento térmico convencional (1143 K), produziu uma queda expressiva da ductilidade,

ao longo de toda faixa de revenido.

A tenacidade a fratura (K, ¢ CTODc) apresentou um
comportamento mais complexo. A austenitizagdo a 1373 K resultou em um aumento
acentuado da tenacidade a fratura, para a condi¢cdes como-temperada e temperada e
revenido (até 603 K). Com a elevagdo da temperatura de revenido ocorreu uma inversio
no comportamento da tenacidade a fratura. O efeito da temperatura de austenitizag@o
sobre a tenacidade a fratura esta associado com as alteragdes metalurgicas impostas por
essa temperatura. Aparentemente, a melhora da tenacidade a fratura com a elevagdo da
temperatura de austenitizagdo se deve, sobretudo, a presenga de austenita retida e/ou a

dissolugao de particulas de segunda fase.

Entretanto, em virtude do paradoxo da tenacidade, ¢ questionavel o
uso de altas temperaturas de austenitizagdo para melhorar a tenacidade a fratura dos agos
de ultra-alta resisténcia, similares ao 300M. Os beneficios obtidos com a alteragdo do
tratamento térmico convencional precisam ser cuidadosamente analisados e

contrabalanceados com a degradagio de outras propriedades mecanicas.

O comportamento andémalo da tenacidade demonstra que , pode ser
inadequado julgar o mérito de uma microestrutura basecado somente no valor da
tenacidade a fratura. Ja esta bem documentado que a tenacidade, alem da microestrutura,
depende também do raio de pontas do entalhe, ou melhor, do estado de tensdes. Nestes
termos, pode ser posto que, a tenacidade a fratura ¢ um pardmetro de avaliagdo
microestrutural de mérito muito especifico, ou scja, mede apenas a resisténcia a fratura do
material a frente de uma trinca aguda. Tudo indica que o julgamento do ménto
microestrutural torna-sc mais consistente quando os resultados apurados em ambos os

ensaios, tenacidade a fratura e Charpy, sdo considerados.
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5.7. Sugestdes para Trabalhos Futuros
o Estudar o efeito da temperatura de austenitizagdo sobre a austenita retida;
caracterizando-a pela fungdo volumétrica, morfologia, distribuigdo e, sobretudo,

o Estudar tratamentos térmicos que possibilitem o aumento concomitante da tenacidade

a fratura e energia Charpy (dar atengao especial aos tratamentos isot€rmicos).
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6.1. Consideragdes Iniciais

Corpos de prova do ago 300M foram austenitizados a diferentes
temperaturas ¢ posteriormente resfriados em dleo ou ar. Aparentemente,
independentemente do meio de resfriamento, a matriz foi essencialmente martensitica.
Todavia, um aspecto importante, que deve ser enfatizado, diz respeito a quantidade de

deformagao plastica que acompanhou a fratura dos corpos de prova como-temperados.

Os corpos de prova de tragdo apresentaram uma redugdo de arca na
faixa de 8 a 18% (Tabela 3.4), dependendo da temperatura de austenitizagdo. (A
tenacidade a fratura, para condigdo como-temperada, foi fortemente influenciada pelo
“heat tinting”. Por isso, o assunto recebeu um tratamento especial - veja capitulo 9). As
Figuras 6.1 a 6.3 mostram a morfologia das superficies de fratura. Observa-se que o
micromecanismo de fratura foi predominantemente por microcavidades. Ambos os
aspectos, ductilidade e modo de fratura, nio corresponderam ao comportamento esperado
para uma martensita “verdadeira”. Visto que, em agos com 0,4%C (como o 300M),
quando todo o carbono esta confinado na forma de solugdo solida, a martensita se¢ mostra

extremamente fragil [1].

Tal comportamento, numa primeira avaliagdo, poderia ser
interpretado como sendo decorrente da presenga de fases nao-martensiticas. Porém, pelo
menos no caso de témpera em oOleo, trabalhos anteriores [1, 2], utilizando o MET,
comprovaram que a matriz desses ag¢os ¢ essenclalmente martensitica. Entdo, como
explicar este comportamento relativamente dictil do aco 300M, na condigao como-

temperada?

Parker [1], fez um estudo muito esclarccedor sobre o assunto. Este
pesquisador observou que era necessario temperar corpos de prova de um ago 4340, de
0,8 mm de espessura, em salmoura para que cles exibissem as caracteristicas frageis da
martensita como-temperada. Isto ¢, deformagdo plastica virtualmente igual a zero antes da

fratura. Parker concluiu que o comportamento ductil-fragil sc deve ao auto-revenido da
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Figura 6.1. Superficic de fratura de um corpo de prova de tragdo - fratura por

microcavidades.
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Figura 6.2. Superficie de fratura de um corpo de prova de tragdo - fratura por

microcavidades.
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Figura 6.3. Superficie de fratura de um corpo de prova de tragdo - fratura por

microcavidades.
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martensita, que ocorre durante o periodo de resfriamento compreendido entre a
temperatura Ms ¢ a temperatura ambiente. Analises através do MET comprovaram que o
carboneto-¢ pode realmente se precipitar durante a témpera [1-4]. Isto explica, pelo menos
cm parte, a menor dureza dos corpos de prova resfriados ao ar. Pois, neste caso, é
razoavel supor que o auto-revenido da martensita ocorreu de maneira mais intensa. Uma

vez que, o tempo de permanéncia entre as temperaturas Ms ¢ a ambiente foi maior (Figura
27

Entretanto, mesmo com a ocorréncia do auto-revenido, a martensita
como-temperada ainda permancce muito dura ¢ resistente. Conscquentemente, sua

tenacidade 4 fratura ¢ muito baixa, sendo portanto, de pequeno interesse pratico.

Para melhorar a relagdo tenacidade-resisténcia, os agos temperados
sdo normalmente submetidos ao tratamento de revenido. O intuito do revenido ¢ permitir
que processos de difusdo produzam uma estrutura menos fragil. As alteragdes estruturais
que ocorrem durante o revenido sdo complexas, ¢ dependem da temperatura selecionada.
E comum agrupar as reagdes que ocorrem durante o revenido em cinco categorias,
denominadas de os cinco estagios do revenido. A faixa de temperatura compreendida em
cada estagio ¢ fun¢do da composi¢ao quimica do ago. Em certas faixas de temperatura, as
alteragdes estruturais sdo extremamente prejudiciais, acarretando numa drastica redugio
da tenacidade. Isto implica que, a temperatura de revenido deve ser cuidadosamente

selecionada de modo a possibilitar um valor 6timo da relagio tenacidade-resisténcia.

No presente trabalho, foram empregadas varias temperaturas de
revenido, de 473 a 823 K. As variagoes das propriedades mecéanicas em fungdo da
temperatura de revenido estio mostradas nas tabelas 3.1 a 3.7 ¢ figuras 3.1 a 3.7. A
analise destas figuras revela que o cfeito da temperatura de revenido sobre as distintas

propriedades ¢ diferenciado.

A durcza (Tabela 3.1 ¢ Figura 3.1) diminui continuamente com o
aumento da temperatura de revenido, indicando que a matriz amolece com o aumento
dessa temperatura. O limite de resisténcia (Tabela 3.2 ¢ Figura 3.2) ¢ o coeficiente de
encruamento (Tabela 3.5 ¢ Figura 3.5) apresentam comportamento analogo ao da dureza.
O limite de escoamento (Tabela 3.3 e Figura 3.3) ¢ baixo na condigdao como-temperada,

aumenta inicialmente com a temperatura de revenido e depois diminui.
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Estudos [5] em agos bifasicos mostraram que o G, muito baixo na
condi¢do como-temperada ¢ devido as tensdes residuais ¢ a alta mobilidade das
discordancias na martensita (motivado pela acomodagdo de volume da transformagao
austenita—martensita). Estes dois fatores foram responsabilizados pela primeira

deformagao plastica detectavel. E possivel também que os mesmos fatores sejam
responsaveis pelo baixo valor do G, apresentado pelo ago 300M, na condicdo como-
temperada. Todavia, o aumento de G, nos estagios iniciais do revenido também tem sido

associado com a precipitagdo do carboneto-¢ [6, 7].

Por causa do amolecimento da matriz (diminui¢do da dureza), com
o aumento da temperatura de revenido, era de se esperar que a ductilidade (¢%) ¢ a
tenacidade a fratura também aumentassem continuamente com essa temperatura.
Entretanto, ambas as propriedades apresentaram um comportamento anormal em fungio

da temperatura de revenido.

A ductilidade (Tabela 3.4 ¢ Figura 3.4), com o aumento da
temperatura de revenido, inicialmente aumenta, depois diminui, e posteriormente torna a
aumentar. A tenacidade & fratura (Tabelas 3.6 ¢ 3.7, e Figuras 3.6 ¢ 3.7) apresenta
comportamento semelhante, porém, o efeito ¢ mais pronunciado para o ago austenitizado a

alta temperatura (1373 K).

A tenacidade a fratura (K;c) do ago austenitizado a 1143 K, aumenta
de maneira muito gradual com a temperatura de revenido. Ao redor de 703 K aparece uma
selha muito superficial (quase imperceptivel). Os valores de Kic permanecem praticamente
constantes na faixa de revenido compreendida entre 473 K a 703 K. Acima dessa faixa de
temperatura, K;c aumenta rapidamente. (E interessante comparar o comportamento de
Kic (Figura 3.7) com o da ductilidade (Figura 3.4). A selha é melhor definida na
Figura 3.4). Em contraste, quando a austenitizagdo ¢ praticada a 1373 K, a tenacidade
a fratura (Kic) aumenta rapidamente com a temperatura de revenido - até proximo de 550
K -,e entdo, declina agudamente até alcangar um valor minimo, proximo de 703 K.
Posteriormente a tenacidade a fratura torna a aumentar com a temperatura de revenido. O

resultado ¢ uma selha de K;c muito profunda (=20 MPa.m'?). Este efeito da temperatura
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de austenitizagdo sobre a profundidade da selha de Kic ji foi comprovada por varios

pesquisadores [1, 2, 7, 8].

O mecanismo de fratura que operou na regido de fragilizagdo
(minima tenacidade a fratura) foi determinado através da andlise das superficies de fratura

dos corpos de prova de tenacidade a fratura e de tragio.

A andlise fractografica mostrou que nos corpos de prova
austenitizados a 1373 K, a fragilizagdo foi acompanhada por uma alteragdo no modo de
fratura - de essencialmente por microcavidades, para fratura intergranular. Todavia, além
da fratura intergranular, foram observadas também algumas facetas de clivagem e regides
de microcavidades, porém, em ambos 0s casos, em pequena quantidade. A alteragdo no
modo de fratura foi observada tanto na superficie de fratura dos corpos de prova de
tenacidade a fratura (Figura 6.4) como nos de tragdo (Figura 6.5). O fato do
micromecanismo de fratura ser essencialmente intergranular, na condigio revenida a 703 K
(aust. 1373 K), explica a queda acentuada da tenacidade a fratura (Figura 3.7) ¢ também a

expressiva redugdo da ductilidade (Figura 3.4).

Nos corpos de prova de tenacidade a fratura austenitizados a
1143K, a alteragdo do modo de fratura nao foi tao drastica. Na regido de fragilizagao
maxima, o modo de fratura foi misto, consistindo de microcavidades, clivagem e fratura
intergranular. O modo de fratura predominante foi por microcavidades, entretanto, a drea
ocupada pelas facetas de clivagem e fratura intergranular, foi relativamente significativa
(Figura 6.6). A Figura 6.7 mostra a superficic de fratura dos corpos de prova de tragao.
Neste caso, ¢ evidente a predominancia de fratura por microcavidades (regido central). A
selha superficial de K¢, para a austenitizagdo 1143 K, poderia ser atribuida exatamente ao
fato da fratura intergranular ocorrer em menor escala. O fato da selha de K¢ ser
superficial, poderia também sugerir que o processo de fragilizagio foi pouco acentuado.
Contudo, ¢ interessante confrontar o comportamento da curva de K¢ (Figura 3.7) com a
curva de dureza (Figura 3.1). Com o aumento da temperatura de revenido, na faixa 473 K
a 703 K, a durcza diminui continuamente, enquanto que, a tenacidade a fratura permanece
praticamente constante nessa faixa de temperatura. A redu¢do de dureza indica que a

matriz amolece com o aumento da temperatura de revenido. Era de se¢ esperar,
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portanto, um aumento proporcional da tenacidade a fratura: o que ndo ocorreu. Assim,
apesar da selha de energia ser superficial, a estagnagdo do valor de tenacidade (patamar)
com o aumento da temperatura de revenido pode ser interpretado como um indicador
claro de fragilizagdo. Contudo, vale ressaltar que, geralmente este patamar de tenacidade
(auséncia da sclha) ¢ interpretado como um indicador de auséncia de fragilizagdo. Na
verdade, esse fenomeno de fragilizagdo associado com o revenido - caracterizado pela
reducdo da tenacidade ¢/ou ductilidade - apesar de ser conhecido ja ha muito tempo, ainda

hoje, € intensamente estudado ¢ objeto de grandes controvérsias.

Este fenomeno de fragilizagdo se constitui num sério problema.
Devido & queda acentuada da tenacidade, a faixa de manipulagio (faixa em que o revenido
pode ser praticado) dos agos de ultra-alta resisténcia fica inteiramente limitada. Isto se
constitui na principal limitagdo para otimizar a relagdo tenacidade-resisténcia dos agos
temperados ¢ revenidos. Visto que, para escapar da fragilizagio os acos devem ser
revenidos a temperaturas muito baixas ou muito altas. Portanto, o entendimento desse

fenomeno ¢ de fundamental importancia para tentar elimina-lo ou minimizé-lo.
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Figura 6.4. Aspecto da superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade a fratura

- fratura intergranular.
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Figura 6.5. Aspecto da superficie de fratura de um corpo de prova de tragdo - fratura

intergranular na regido central do corpo de prova( Fig. 6.5.2 ).
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Figura 6.6. Aspecto da superficie de fratura de um corpo de prova de tenacidade a fratura

- modo misto de fratura.
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Figura 6.7. Aspecto da superficie de fratura de um corpo de prova de tragdo - modo misto

de fratura.
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6.2. Tipos de Fragilizagao pelo Revenido

O primeiro relato historico do fenémeno de fragilizagio pelo
revenido data de 1883; quando ferreiros observaram que alguns agos que tinham sido
resfriados em agua, apos o revenido, escaparam da fragilizagdo. Contudo, o primeiro
artigo sobre o assunto foi escrito por Brearley, em 1917 [9]. O interesse mais intenso por
este fendmeno ocorreu por volta de 1930; quando entéo, foi circunstancialmente associado
a susceptibilidade de certos agos a fratura prematura, com a presenga de certas impurezas
nos contornos de grdo [10]. Desde entdo, a fragilizagdo pelo revenido dos agos tem sido

intensamente estudada, sobretudo a partir dos anos 50 [6-23].

Existem dois fendmenos distintos de fragilizagdo associadas com o
revenido, ou seja, dois diferentes tipos de fragilizagdo pelo revenido. Por isso,
historicamente, as pesquisas sobre o assunto tém sido divididas em duas areas de estudo
[11, 12, 21-23]. Dependendo do ciclo térmico em que o ago ¢ submetido, o fenémeno de
fragilizagdo recebe diferentes designagdes. A Figura 6.8 mostra os ciclos de aquecimento

que caracterizam estes dois tipos de fragilizagao pelo revenido.

Um dos tipos de fragilizagdo, tradicionalmente chamado de
fragilizagio a 350 °C, ocorre em agos com o, relativamente alto - quando a martensita é
revenida a baixa temperatura. Devido a fragilizagao ocorrer apos um simples tratamento
de revenido da martensita, o fenomeno tem sido designado de fragilizagiao da martensita
revenida - FMR, ¢ mais recentemente de primeiro estagio de fragilizacdo pelo

revenido.

O outro tipo de fragilizagdo, tradicionalmente chamado de
fragilizagio pelo revenido reversivel, ocorre em agos com G, muito baixo. Isto, como o
resultado de um revenido da martensita a alta temperatura, onde s¢ observa a reagdo de
decomposi¢do martensita — ferrita + cementita. Este tipo de fragilizagdo ocorre quando o

aco ¢ submetido a um tratamento isotérmico de envelhecimento, proximo de 500 °C, ou

quando o ago ¢ resfriado lentamente através da faixa de temperatura de fragilizagao,
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durante o revenido. Devido a natureza desse fenomeno - ocorrer numa faixa de
temperatura mais clevada - ele tem sido designado de segundo estagio de fragilizagio

pelo revenido.

Apesar das diferengas mencionadas, em muitas situagdes, as causas
que conduzem a estes dois tipos de fragiliza¢do pelo revenido sdo semelhantes. Todavia, a

tendéncia é trata-los como fenémenos distintos.

Sendo assim, no presente trabalho, apenas o fenémeno de
fragilizagdo da martensita revenida (FMR) foi importante. Alids, ¢ bem conhecido que,
agos martensiticos de ultra-alta resisténcia ¢ baixa liga - tratados termicamente para
alcangarem uma combinagdo oOtima de resisténcia, ductilidade ¢ tenacidade - sdo
susceptiveis 8 FMR [1, 2, 7, 8]. Este tipo de fragilizagdo ocorre apds a témpera, quando a
martensita ¢ revenida por um curto periodo de tempo (1h ou 2h), a uma temperatura
relativamente baixa (< 400 °C). (A temperatura de maxima fragilizacio depende da
composi¢ao quimica do aco - veja se¢do 6.5).

Embora as caracteristicas da FMR sejam conhecidas ha varias
d¢cadas, o mecanismo que conduz a fragilizagdo ainda nio estd completamente entendido.
Todavia, nos ultimos 40 anos, apesar das controvérsias, inegiveis avangos foram

alcangados na compreensao do fendomeno.
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Figura 6.8 Esquema dos tratamentos térmicos envolvidos na fragilizagao pelo revenido; (a)

primeiro estagio de fragilizacio, (b) scgundo estagio de fragilizagao [23].



6.3. Micromecanismos de Fratura Associados
com a FMR

Historicamente, os indicadores caracteristicos da fragilizagdo da

martensita revenida sdo:

¢ diminui¢do da tenacidade [11, 23, 25];

¢ aumento da temperatura de transi¢do ductil-fragil [23-25];
e ocorréncia de fratura intergranular [23, 25].

Normalmente, a FMR ¢ determinada pela plotagem desses
indicadores em fungdo da temperatura de revenido. De modo que, a configuragdo
mostrada na Figura 6.9 ¢ normalmente utilizada para caracterizar o fenomeno da FMR.
Nesta figura, o fendmeno de fragilizagao, delineado pela diminuigdo da energia Charpy,
aparece como uma selha de energia - cuja profundidade pode ser utilizada para conceituar
o grau de fragilizagdo. A temperatura de transigdo ductil-fragil atinge um valor maximo
na mesma faixa de temperatura em que se observa a minima tenacidade. A diminuigio da
energia Charpy € o aumento da temperatura de transi¢do coincidem com a predominancia
do modo de fratura intergranular. A maior porcentagem de fratura intergranular ocorre no

ponto correspondente a0 minimo da tenacidade.

Todavia, baseado em novas informagdes sobre a FMR, a Figura 6.9
como um todo, reflete apenas um tipo de FMR, ou melhor, um mecanismo especifico
de fragilizagdo. A redugdo de tenacidade, o aumento da temperatura de transi¢do ductil-
fragil e a ocorréncia de fratura intergranular sdo indicadores inquestionaveis da FMR.
Porém, a fratura intergranular ndo € pré-requisito para a ocorréncia do fendmeno. Apesar
da FMR estar tradicionalmente associada com o aumento da incidéncia de fratura
intergranular, cabe observar que, estudos tém mostrado que o micromecanismo de fratura
associado com FMR nem sempre € intergranular. Outros micromecanismos de fratura
também podem operar neste processo de fragilizagdo, tais como clivagem [26], quase-

clivagem [27], microcavidades [8], e modo misto de fratura [26]. Diante de tais evidéncias,
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a fragilizagao da martensita revenida, de acordo com o caminho seguido pela trinca, pode

ser classificada em: intergranular ou transgranular.

A FMR-intergranular ¢ mais facilmente ativada quando agentes
fragilizantes estdo presentes nos contornos de grdo, e a tenacidade a fratura da matriz é
relativamente alta. Para se entender melhor esse fendmeno, ¢ interessante desmembrar a
tenacidade a fratura do ago em duas componentes: a tenacidade a fratura da matriz (Ky) e
a tenacidade a fratura dos contornos de grio (Kg). Com o aumento da temperatura de
revenido, a matriz amolece e, portanto, a sua tenacidade a fratura (Ky) deve aumentar.
Por outro lado, com o aumento dessa temperatura, podem ocorrer importantes alteragoes
nos contornos de grdo, que acarretam uma acentuada fragilizagdo dessa regido. Uma
trinca se propaga sempre pelo caminho mais facil. Se o evento da fragilizagado conduz a
condi¢do Ky > Kg, o resultado sera uma alteragdo drastica no micromecanismo de
fragilizagdo. A fratura passard a ser intergranular. Todavia, ndo necessariamente os
agentes fragilizantes, decorrentes do revenido, incidem apenas nos contornos de grao.
Eles podem ocorrer também no interior do grao. Neste caso, s¢ Kg > Ky a FMR ocorrera

de maneira transgranular.

O tipo de micromecanismo de fratura que ird operar depende de
diversos fatores, entre os quais a composi¢do quimica do ago. A FMR-transgranular tem
sido observada geralmente em agos de alta pureza [27-30], enquanto que, a FMR-

intergranular ocorre mais frequentemente em agos de pureza comercial [25, 29, 31-37].

A rota seguida pela trinca, intergranular ou transgranular, depende,
entre outras coisas, da localizagdo dos agentes fragilizantes. Estudos recentes sobre a
FMR tém sugerido que tanto a FMR-intergranular como a transgranular, sdo controladas
pelo escoamento plastico [38] ou pela tenacidade intrinseca da matriz [39, 40].Como sera
discutido na proxima segdo, existem alguns fatores que podem interferir no caminho de
propagagio de uma trinca. E possivel que grande parte das controvérsias sobre 0 modo de

fratura que opera na FMR, se deva a diferentes niveis de influéncia desses fatores.
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6.4. Fatores que Interferem no Caminho de

Propagag¢do de uma Trinca

Esta bem documentado na literatura [8, 12-23, 25, 29, 31-37] que a
fratura fragil intergranular é mais propensa a ocorrer quando certos agentes fragilizantes
estdo presentes nos contornos de grao. Esses agentes fragilizantes, sdo locais preferenciais
para nucleagdo e propagagdo de trincas. Eles podem ser considerados como trincas
“latentes”. Assim, o requisito fundamental para a ocorréncia de FMR-intergranular, € a

presenga de agentes fragilizantes nos contornos de grao.

Todavia, a despeito dos agentes fragilizantes, alguns fatores podem
amplificar ou atenuar - as vezes de maneira acentuada - o efeito dos agentes fragilizantes.
Os principais fatores que tém sido apontados como controladores da quantidade de fratura

intergranular sio:

e temperatura de ensaio [25, 31, 40, 41];
e tamanho da zona plastica [8, 42, 43];
e tamanho de grao [25, 29, 31-33];

e “design” do grao [44-47].
6.4.1. Temperatura de ensaio

Se a temperatura de ensaio € baixa, a tenacidade da matriz (Ky) €
reduzida, visto que, a deformagao plastica fica mais reprimida. Torna-se mais dificil
relaxar as tensdes concentradas no interior do grao (deslizamento cruzado). Assim, se Ky
sofre uma redugdo pronunciada, aumenta a probabilidade de ocorréncia de fratura fragil

transgranular.
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Foi observado, em agos ao Si [40, 41], que a quantidade de fratura
fragil transgranular por clivagem aumentou e a de fratura intergranular diminuiu com a

temperatura de ensaio.

Evidentemente, se a quantidade de agentes fragilizantes, presentes
nos contornos de gréo, for consideravel, Kg sera muito baixo. Isto significa que, a FMR-
intergranular pode ocorrer em um ago com Ky relativamente baixa, se a quantidade de

agentes fragilizantes for suficientemente alta [25].

Todavia, o efeito da temperatura de ensaio sobre o modo de fratura
€ muito mais complexo, e nao fica restrito apenas as situagdes citadas. Ha registros [25,
40] de agos que fraturam de modo transgranular a temperatura ambiente e experimentam
mﬁa mudan¢a de modo de fratura, para intergranular, quando a temperatura de ensaio é

reduzida.

Kwon [25] observou que um ago 4340, austenitizado a 870 °C e
revenido a 300 °C, fraturou essencialmente por microcavidades a temperatura ambiente,
porém, a -196 °C grandes areas de fratura intergranular estavam presentes sobre a
superficie de fratura. Kwon [40] observou também efeito semelhante em um ago-Ni

revenido a 400 °C.

Foi sugerido que os diferentes efeitos da temperatura, sobre o
comportamento a fratura dos agos, decorrem da variagdo intrinseca da tenacidade da
matriz - motivada pelos elementos de liga presentes. Os elementos de liga podem alterar a
tenacidade da matriz através da modificagdo da composi¢do da martensita, bem como

pelas modificagdes microestruturais.

Kwon [40] acredita que o Si deteriora Ky, tornando relativamente
mais facil a ocorréncia de fratura por clivagem, com a diminui¢do da temperatura. Por
outro lado, o Ni, por melhorar consideravelmente Ky, dificulta a ocorréncia de clivagem
mesmo com a diminui¢do acentuada da temperatura. Neste caso, 0 comportamento
plastico da matriz contribui para amplificar o efeito dos agentes fragilizantes (carbonetos
e impurezas). Como o escoamento plastico é reduzido, com a diminuig¢do da temperatura,

torna-se mais dificil relaxar a concentragdo de tensdes, resultante do empilhamento de
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discordancias nos contornos de grao. Assim, devido ao aumento da susceptibilidade a

concentragdo de tensdes, a fratura fragil intergranular pode ser mais facilmente ativada.

6.4.2. Tamanho da zona plastica

O tamanho da zona plastica, na ponta de uma trinca ou entalhe,

pode exercer um efeito muito interessante sobre o micromecanismo de fratura.

Para que a fratura intergranular seja ativada, os contornos de grio
precisam ser tracionados. Assim, o modo pelo qual o campo de tensdes a frente de uma
trinca, envolve os contornos de grdo, ¢ um aspecto muito importante. Os contornos de
grao podem ser mais, ou menos, tracionados dependendo da relagdo dimensional entre o
tamanho da zona plastica e o tamanho de grio. Quando a zona plastica ¢ muito pequena,
menor do que o tamanho de grdo, a ocorréncia de fratura fragil intergranular fica
dificultada. Por outro lado, quando a zona plastica é maior do que o tamanho de grio,
aumenta a probabilidade de fratura intergranular. Existem evidéncias experimentais de que

realmente o tamanho da zona plastica pode interferir no modo de fratura microscépico.

Ravichandran ct al [42, 43], estudando a superficie de fratura por
fadiga, de agos, observou que a quantidade de fratura intergranular atinge um valor
maximo, quando o tamanho da zona plastica ciclica ¢ da mesma ordem de grandeza do
tamanho de grdo. Esta constatacdo ¢ importante porque revela que o modo de fratura
pode sofrer alteragdes durante a propagagdo de uma trinca. E , esse fato, precisa ser

considerado durante a anélise fractografica.

Lee [8], trabalhando com um ago 4340, austenitizado a 870 °C e
revenido na faixa de FMR, constatou que a selha de K¢ foi muito superficial, enquanto
que a selha de energia Charpy foi mais profunda. A analise fractografica revelou que na
superficie de fratura dos corpos de prova Charpy, havia uma grande quantidade de fratura
intergranular, porém, nos corpos de prova de Kic ndo foi observado qualquer evidéncia de

fratura intergranular, na zona de iniciagdo de fratura proximo da ponta da trinca. Este



efeito diferenciado sobre o modo de fratura, pode ser decorrente do efeito exercido pela
ponta do entalhe. Os ensaios de tenacidade a fratura e Charpy, sao realizados na presenga
de uma trinca aguda e entalhe arredondado, respectivamente. O raio de ponta do entalhe
interfere no tamanho da zona plastica (veja Capitulo 7 ) e, consequentemente, na
dimensdo do campo de tensdes na regido de origem da fratura (ponta do entalhe). O
tamanho da zona plastica é proporcional ao raio de ponta de entalhe. Portanto, a fratura
intergranular tende a ocorrer preferencialmente na presenga de um entalhe arredondado

(Charpy) do que no caso de uma trinca aguda (Kjc).

6.4.3. Tamanho de grao

A correlagdo entre o tamanho de grdo e a porcentagem de fratura
intergranular ¢ um assunto que sempre recebe muita atengdo. Normalmente, assume-se
que a quantidade de fratura intergranular aumenta com o tamanho de grdo [25, 29, 31-33].
No presente trabalho, a incidéncia de fratura intergranular também foi proporcional ao

tamanho de grdo.

Muitas vezes, este efeito tem sido explicado considerando apenas a

influéncia que o tamanho de grao exerce sobre o escoamento plastico da matriz.

O comportamento demonstrado pelo ago 300M pode ser utilizado
para exemplificar o suposto efeito. Com o aumento da temperatura de revenido, diminuem
os valores da dureza (Figura 3.1), do limite de escoamento (Figura 3.3) e do coeficiente de
encruamento (Figura 3.5). Consequehtemente, devido ao amolecimento da matriz, o
escoamento plastico no interior do grao pode ocorrer mais facilmente (alta mobilidade das
discordancias). Assim, a tensdo de cisalhamento que atua no plano de deslizamento forga
as discordancias a se empilharem nos contornos de grdo, gerando entdo, uma
concentracao de tensdes nessa regido. Todavia, como o empilhamento de discordancias
tende a ser proporcional ao tamanho de grio, a concentragdo de tensdes tendera a ser
maior num material de granulometria grosseira. E, quanto mais elevada a concentragdo de

tensdes, mais facilmente pode ser ativada a fratura intergranular. Portanto, segundo esta
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abordagem, quanto maior for o tamanho de grdo, mais facilmente ocorrera fratura

intergranular, devido ao mecanismo de deslizamento planar.

Ainda que, esta andlise esteja de acordo com o comportamento
demonstrado pelo ago 300M, existem dois aspectos que ndo estdo suficientemente
esclarecidos. Primeiro, a extensdo do empilhamento de discordancias é proporcional ao
tamanho de grdo apenas em sistemas metdlicos simples, onde o contorno de grao é
praticamente o unico agente bloqueador de discorddncias. Em um sistema complexo,
como um ago de ultra-alta resisténcia temperado e revenido, existem varios agentes
bloqueadores de discordancias dispersos no interior do grdo da austenita prévia. De modo
que, o empilhamento de discordancias ndo é diretamente proporcional ao tamanho de
grdo. Segundo, o tamanho de grao resulta da temperatura de austenitizagdo empregada.
Além do tamanho de grao, essa temperatura interfere na quantidade de impurezas
segregadas, na quantidade e localizagdo da austenita retida, na estrutura do contorno de
grao, e outros. Como ¢ muito dificil isolar esses efeitos, ndo é certo que o tamanho de
grao exerga o efeito predominante sobre a quantidade de fratura intergranular. Por isso,
aparentemente, ¢ mais apropriado associar a quantidade de fratura intergranular com a

temperatura de austenitizagao e ndo com o tamanho de grao.

6.4.4. “Design” do contorno de grao

A estrutura do contorno de grdo tem sido objeto de estudos. Foi
comprovado que impurezas [46], taxa de resfriamento [44], e processos de fabricagdo
[47], podem interferir na configuracdo dessa estrutura. Mais recentemente, alguns
pesquisadores [45, 47] vém considerando a fratura intergranular como uma consequéncia
da estrutura do contorno de grao. De acordo com essa abordagem, a fratura intergranular
esta mais intimamente ligada a estrutura do contorno de grdo do que propriamente ao

tamanho de grao.

Quando uma trinca propaga-se sobre contornos de grao de baixa

resisténcia coesiva, 0 modo de fratura resultante € intergranular. A tenacidade tende a ser
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baixa devido a alta fragilidade do material. Contudo, existem alguns aspectos relacionados

aos contornos de grao que podem dificultar a propagagao intergranular de uma trinca.

Certos contornos de grdo, com determinadas caracteristicas
especificas, oferecem maior resisténcia a propagagdo de trinca intergranular.
Aumentando-se a frequéncia desses contornos de grdo num material, pode-se interromper
a propagacdo de uma trinca ao longo dos contornos de grio (caminhos frageis) e, deste

modo, aumentar a tenacidade (atenuar a fragilizagao).

Lim e Watanabe [47], discutiram a perspectiva para se evitar a
ocorréncia de fratura intergranular através do “design™ adequado dos contornos de gréo.
Eles argumentaram que a resisténcia a fratura intergranular pode ser melhorada através do

controle dos seguintes parametros:
e distribuigdo caracteristica dos contornos de grio (DCCG);

e razdo de forma do grido (RFG).

° Distribui¢ao caracteristica dos contornos de grao

O caminho seguido por uma trinca, intergranular ou transgranular, €
determinado pela rota mais favoravel a fratura. Todavia, além da localizagdo dos agentes
frﬁgilizantes, o caminho seguido pela trinca depende também do nivel de solicitagio
imposto a cada rota. Para propagacdo intergranular, os contornos de grdo precisam ser
tracionados. Assim, a rota de propagagao de uma trinca ¢ fungdo do tipo de contorno de
grio que esta a sua frente. Visto que, o nivel de solicitagdo depende de como os contornos

de grao (facetas) estdo orientados em relagdo ao eixo de tragao.

Para ilustrar, considere a Figura 6.10, a qual mostra um grio
cristalino multifacetado com um carregamento axial colocado ao longo de um de seus
eixos. Tomando como referéncia o eixo de tragdo, pode-se identificar trés tipos de facetas:
facetas transversais (FT), facetas longitudinais (FL) e facetas inclinadas (FI). As facetas
transversais experimentam grandes tensdes normais. Por outro lado, as facetas
longitudinais ndo experimentam grandes tensdes normais €, portanto, S30 menos propensas

a fratura intergranular, independentemente do carater fragil dos contornos de grao. As
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facetas inclinadas, por sua vez, podem ser decompostas em facetas transversais ¢ facetas
longitudinais. De modo que, a propensao das facetas inclinadas para fratura intergranular
ira depender da fragdo correspondente a FT. Quando a fragéo total da area ocupada pelas

facetas longitudinais ¢ alta, torna-se mais dificil a ocorréncia de fratura intergranular.

Em suma, em materiais propensos a fratura fragil intergranular, a
tenacidade pode ser melhorada através da manipulagdo adequada da distribuigdo
caracteristica dos contornos de grao. Aumentando-se a frequéncia dos contornos de grao

de configuragao benéfica melhora-se a resisténcia a fratura intergranular do material.

® Razao de forma do grao

A razdo de forma do grdo, RFG (Figura 6.11), pode interferir tanto
na tenacidade como no modo de fratura de um material. Geralmente, a tenacidade
aumenta com RFG. Isto significa que, se um material apresentar uma estrutura com graos
alongados (RFG elevada), e estes, por sua vez, estiverem orientados paralelamente com o
eixo de tragdo, a fratura intergranular pode ser evitada ou minimizada. Pois, neste caso, a
propagagdo de trinca intergranular torna-se mais dificil devido a morfologia apresentada
pelo gréo.

Portanto, se um material for processado de modo a majorar a
presenca de contornos de grdo com uma configuragao especifica, ao invés de aleatoria, o
efeito sobre a tenacidade pode ser benéfico. Quando DCCG e RFG sdo favoraveis, a
trinca ¢ forgada a se propagar de maneira transgranular, evitando, assim, o caminho fragil
pelos contornos de grao. O que, sem duvida, se constitui numa maneira eficaz de produzir

uma melhora adicional de tenacidade.

Um material processado sem o controle de DCCG ¢ RFG possui
contornos de grdo com diferentes configuragdes. Todavia, dependendo do processo de
fabricagdo, a distribui¢do dos contornos de grao pode nado ser aleatoria. Por exemplo: um
material submetido a um processamento termomecanico pode ter predominancia de uma

determinada textura, dependendo dos niveis de deformagdo e recristalizagao.
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RFG = H-

Figura 6.11. Razao de forma do grao (RFG).

Como os processos de fabricagdo interferem na morfologia dos
contornos de grdo, ¢ possivel que o modo de fratura associado com a FMR, em muitos

trabalhos, ndo seja apenas o resultado da localizagao dos agentes fragilizantes.

Outro aspecto interessante diz respeito a temperatura de tratamento.
Foi informado que a quantidade de contornos resistentes a fratura intergranular diminui
com o aumento da temperatura de austenitizagdo [47]. Desta forma, pode ser quc as
quantidades diferenciadas de fratura intergranular observadas no ag¢o 300M, quando
austenitizado a baixa ou alta temperatura, estejam intimamente ligadas ao tipo de contorno

de grao que prevaleceu em cada estrutura.



6.5. Causas da Fragilizagdo da Martensita Revenida

O problema metalurgico de fragilizagdo da martensita revenida
(FMR), apesar de ser antigo, ainda hoje € assunto de grande interesse. Durante um certo
periodo, foi muito comum atribuir-se a FMR apenas a segregagdo de impurezas nos
contornos de grdo. Todavia, foi comprovado que a FMR pode ocorrer mesmo em ligas de
alta pureza fundidas a vacuo [27-30], assim, este fenomeno de fragilizagdo ndo pode ser
considerado como sendo essencialmente controlado pela segregagdo de impurezas. A
propagagdo de trinca associada a FMR pode ser transgranular ou intergranular (Figura
6.12).

As causas da FMR tém sido muito estudas [6-8, 25-41, 48-62]. As
pesquisas tém abordado os efeitos da composigdo quimica, dos tratamentos térmicos e da
microestrutura sobre o comportamento a fratura dos agos. Porém, existe grande
controvérsia sobre o mecanismo que conduz a FMR. Varios modelos foram propostos
para tentar fornecer uma explica¢do convincente para o fenomeno da FMR. As principais
causas apontadas como responsaveis pela ocorréncia da FMR estdo mostradas na Tabela

6.1. Como sera demonstrado ao longo da segdo, existe correlagdo entre algumas causas.

intra-ripa
TRANSGRANULAR
MODOS DE
FRATURA QUE L
PODEM RESULTAR
DA FMR

Pelos contornos

INTERGRANULAR de grio da
austenita prévia

Figura 6.12. Possiveis caminhos de propagagdo de trinca nos agos de ultra-alta resisténcia,

decorrentes da FMR.
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Tabela 6.1. Agentes e causas da fragilizagdo da martensita revenida.

AGENTE CAUSA REFERENCIAS
Segregagdo de impurezas nos| [8, 23,29, 31-34,
IMPUREZAS contornos de grdo da austenita 39-41, 48-52]

prévia

CARBONETO DE

FERRO (Fe;C)

Precipitacdo de filmes alongados
de cementita nos contornos de

ripa e/ou nos contornos de grao

Precipitacdo de particulas de

carbonetos intra-ripa

[7, 25, 26, 29,
36-41,53, 54]

[8, 32, 56-60]

AUSTENITA

RETIDA

Decomposi¢do  térmica  da
austenita retida ¢ subsequente
precipitagio de filmes de

cementita

Transformagdo mecanica da
austenita retida em martensita

nao-revenida

[6, 26, 27,
29, 61, 62]
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6.5.1. FMR associada com a segregagdo de impurezas

Varios pesquisadores [23, 29, 31-34, 48-52] tém enfocado a
segregacdo de impurezas nos contornos de grao, como um fator muito importante para a
ocorréncia do fenémeno de fragilizagio da martensita revenida. Isto por causa da grande
quantidade de fratura intergranular que as vezes acompanha a FMR. Como os contornos
sao regides de desajuste entre os graos, ¢ de se esperar que o movimento de atomos de
impurezas ao longo dos contornos de grao ocorra com bastante facilidade. Por isso, existe
uma grande preocupagdo em elucidar o efeito da segregacdo de impurezas sobre a fratura
[10, 63-72].

Banerji [31] demonstrou de maneira muito convincente a
importincia da segregagdo de impurezas sobre a FMR. Este pesquisador, utilizando agos
do tipo 4340, com diferentes niveis de pureza, comprovou que a profundidade da selha de
fragilizagdo depende do processo de fabricagdo. Os agos de qualidade aerondutica
(elaborados através dos processos VAR-vacuum arc remelted; e VIM-vacuum induction
melted) apresentaram sclha de fragilizagdo menos profunda, quando comparadas com agos
obtidos a partir da fusdo ao ar (maior teor de impurezas). A selha caracteristica da FMR e
a ocorréncia de fratura intergranular ndo foram observadas em um ago NiCrMo de alta
pureza - similar ao ago 4340, porém, com teores muito baixos de Mn e Si -, mesmo na
condigdo de granulagdo grosseira (alta temperatura de austenitizagio). Ndo obstante,
quando foram adicionados os niveis comerciais tipicos de Mn e Si ao a¢o base NiCrMo de
alta pureza - para obter um ago 4340 de alta pureza -, o comportamento foi similar ao dos
acos comerciais. As adi¢gdes de Mn e Si, no ago de alta pureza, causaram o retorno da
selha de fragiliza¢do, mas de forma menos acentuada que nos agos comerciais. O modo de
fratura foi misto, constituido de fratura intergranular, clivagem ¢ microcavidades. A analisc
atraves de espectroscopia de eletron Auger(AES - Auger Electron Spectroscopy) registrou
a presenga de excesso de P nos contornos de grao. Este comportamento foi interpretado
como sendo devido ao favorecimento da segregagdo de P na austenita, pelo Mn ¢ Si.
(Varios trabalhos tém mostrado que de fato existe interagdo entre as impurczas ¢ 0s
clementos de liga presentes no aco [73-79]. Tem sido observado também que através da

adi¢do adequada de elementos de liga a fratura intergranular pode ser minimizada [80-84]).
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Banerji [31]. diante dos resultados obtidos, concluiu que a FMR ¢ essencialmente
controlada pela segregagdo de impurezas.

Atualmente, contudo, diante das novas informagoes disponiveis
sobre o fenomeno da FMR, o trabalho de Banerji [31] deve ser lido dentro de um contexto
especifico. Sabe-se que a FMR pode ser de carater intergranular ou transgranular. Sendo
assim, Banerji [31] aborda apenas o problema da FMR-intergranular. Além disso, a analise
feita por este pesquisador, com respeito ao ago de alta pureza, supostamente nao-
fragilizado, merece uma observagdo em carater essencialmente especulativo. A dureza
desse ago, com o aumento da temperatura de revenido, diminuiu continuamente.
Entretanto, a tenacidade (Charpy) permaneceu praticamente constante at¢ o revenido a
350 °C e, entdo, aumentou muito rapidamente com essa temperatura. Esse patamar de
tenacidade pode ser interpretado como indicio de fragilizagao. Portanto, no caso do ago de
alta pureza estudado por Banerji pode ter ocorrido FMR-transgranular. Contudo, pelo fato
da selha de fragilizagdo ndo ser visivel, a FMR-transgranular passou desapercebida.
Materkowski e Krauss [29] fizeram uma observagao semelhante sobre os resultados de
Banerji [31].

De qualquer forma, ndo ha duvida de que a presenga de elementos
fragilizantes nos contornos de grio, pode comprometer seriamente a performance das ligas
metalicas. Sdo varios os elementos fragilizantes (P, S, N, Sn, Cu e outros [9, 10, 23]) -
oriundos principalmente da sucata empregada na claboragdo da liga metélica - que podem
segregar nos contornos de grio. Como, atualmente, o esforgo para reciclar sucata metalica
esti aumentando expressivamente, o problema do teor de impurezas torna-se
proporcionalmente mais importante. Por esta razdo, o projeto de desenvolvimento das
ligas metalicas, requer a adogdo de medidas adequadas que eliminem ou minimizem o
efeito detrimental das impurezas, nos acos. Somente através de medidas de controle
eficazes, ¢ possivel otimizar as propriedades dos materiais ¢ a0 mesmo tempo melhorar a
confiabilidade em servigo dos componentes mecanicos.

A propensio a fragilizagdo, depende da quantidade segregada nos
contornos de grao. Esta, por sua vez, esta rclacionada com o teor do elemento segregante
presente na massa metalica. Assim, um procedimento importante, ¢ controlar os teores dos

clementos fragilizantes na massa mctalica. Para tanto, ¢ essencial identificar o elemento, ou
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elementos, de maior potencial de fragilizagdo em um dado sistema metélico. No caso dos
agos de ultra-alta resisténcia e baixa liga, similares ao 4340, o fésforo tem sido apontado
como o principal agente fragilizante [8, 23, 29, 31, 48, 49].

Contudo, apenas o controle do teor de impurezas ndo parece ser
uma medida suficiente para evitar completamente a ocorréncia da fratura intergranular.
Ou entdo, o limite superior permitido de elementos fragilizantes, em ligas de qualidade
aeronautica, como o ago 300M, ainda é excessivamente alto. O teor de fosforo nos dois
agos 300M empregados neste trabalho, foi de 0,005% no ago A, e de 0,009% no ago B.
Cabe observar que, em ambos os casos, o teor de fosforo estava abaixo do limite
recomendado (Pmax=0,01%) e, mesmo assim, ocorreu fratura intergranular na faixa da
FMR, particularmente para o ago austenitizado a alta temperatura. Portanto, para exercer
um controle mais rigoroso sobre a fratura intergranular, outras medidas devem ser
adotadas concomitantemente. (Hondros e Seah [10] discutiram varios procedimentos

capazes de minimizar os efeitos dos elementos fragilizantes).

Outro aspecto importante, diz respeito a0 mecanismo de segregagao
de impurezas. Para que o processo de fragilizagdo intergranular seja efetivado, as
impurezas em solugao na matriz devem ser capazes de se acumular nos contornos de grao.
Quando ocorre tal enriquecimento, a energia interfacial € reduzida e os contornos de grao
tornam-se caminhos preferenciais para propagagdo de trinca [63, 65, 66, 69, 71]. Isto
posto, resta saber em qual estigio do tratamento térmico oOcorre a Segregagao de

impurezas. As possibilidades so trés:

e segregagdo de equilibrio durante o revenido;

e rejeigdo de impurezas pelos carbonetos durante o revenido;
o segregagdo de equilibrio durante a austenitizagao.

Tem sido comprovado que os trés modos de segregagdo de
impurezas sdo possiveis. Contudo, 0 modo & operar depende, entre outras coisas, do tipo
de impureza. Elementos que se difundem rapidamente, como o nitrogénio, podem
segregar nos contornos de grao durante o revenido. Um processo no qual as impurezas sdo

rejeitadas a partir do crescimento dos carbonetos pode também causar um aumento da
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concentragdo de impurezas na interface carboneto/matriz. Algumas impurezas, como o
fosforo, segregam nos contornos de grio durante a austenitizagao. Qualquer que seja o

mecanismo de segregagdo, o resultado ¢ um caminho de baixa energia de fratura.

o Segregacao de equilibrio durante o revenido

Este ¢ o processo de segregagdo mais improvavel para a ocorréncia
da FMR. Por causa do curto tempo ¢ baixa temperatura de revenido. Simples calculos de
difusdo mostram que, somente o nitrogénio (difusdo intersticial) pode segregar nestas
condi¢des. O nitrogénio pode difundir-se até 10 um em lh a 350 °C. Para todos os outros
elementos usuais a possibilidade de difusio de equilibrio durante o revenido pode ser

descartada [23].

o Rejeicao de impurezas pelos carbonetos durante o revenido

A solubilidade de alguns elementos de impureza e de liga, ndo-
formadores de carbonetos, ¢ muito maior na matriz do que nos carbonetos. Por causa
disso, algumas impurezas podem ser rejeitadas a partir do volume ocupado pelos
carbonetos precipitados durante o revenido. Isto resulta no estabelecimento de um
transiente de impurczas na interface carboneto/matriz capaz de conduzir ao fenomeno de
fragilizagdo da martensita revenida (Figura 6.13). O acuamulo desses elementos na interface
pode produzir um caminho de baixa energia de fratura: devido a diminui¢do da energia
interfacial carboneto/matriz ou pelo endurecimento por solugdo solida - o que dificulta a
movimentagio de discordincias. (P ¢ Si sdo conhecidos por serem fortes endurecedores
por solugdo solida) [10, 23].

A rejeigdo de impurezas pelos carbonetos pode realmente conduzir a
FMR, porém, nio necessariamente intergranular. O modo de fratura que acompanhara a

FMR, intergranular ou transgranular, ird depender da localizagdo dos carbonetos. Quando
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Figura 6.13. Modelo de fragilizagao devido a rejei¢do de impurczas pelos carbonetos

(extraido ¢ adaptado da referéncia [89]).



a precipitagdo dos carbonetos ocorre nos contornos de grao, a tendéncia é de FMR-
intergranular. Todavia, num senso mais amplo, a rejeigdo de impurezas pelos carbonetos
ndo pode explicar totalmente a FMR-intergranular, visto que, a precipitagio de
carbonetosndo € restrita apenas aos contornos de grao. Assim, a segregacao de impurezas
na fase austenitica, deve ser também muito importante para desencadear a FMR-

intergranular.

No presente trabalho, a andlise das superficies de fratura sugeriu
que a rejeigdo de impurezas pelos carbonetos contribui, pelo menos em parte, no processo
de fragilizagdo do ago 300M. Contudo, a intensidade do efeito foi aparentemente
dependente da temperatura de austenitizagdo empregada. Sendo mais acentuado no ago
austenitizado na temperatura mais elevada. A localizagdo dos carbonetos (plaquetas
alongadas de cementita) foi também dependente dessa temperatura. Durante o revenido, a
precipitagdo dos carbonetos nos contornos de grdo foi muito mais expressiva no ago
austenitizado a alta temperatura (Figura 6.14). O processo de rejei¢do de impurezas (ou
elementos de liga) iniciou-se com a precipitagdo das plaquetas de cementita, mesmo
quando o revenido foi praticado a temperatura mais baixa (Figura 6.15). Contudo, o
fendmeno de rejeigdo de impurezas tornou-se mais significativo na faixa de maxima
fragilizagao (minima tenacidade), quando, entdo, a precipitagdo de carbonetos foi mais
intensa. A baixa aderéncia dos carbonetos na matriz (Figuras 6.16 ¢ 6.17) sugere que, a
interface carboneto/matriz se constituiu realmente num caminho de baixa energia de

fratura, muito favoravel a propagagao de trinca.
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Figura 6.14. Aspecto da superficie polida e atacada com nital 2%.
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FOTO N2 142723
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Figura 6.15. Lamelas de cementita sobre a superficie de fratura.
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Figura 6.16. Lamelas de cementita sobre contornos de grao.
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Figura 6.17. Lamelas de cementita.
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° Segregacdo de equilibrio durante a austenitizagao

A segregagdo de impurezas para os contornos de grdo da austenita €
possivel de ocorrer durante o tratamento de austenitizagdo. Calculos indicam que
elementos como o P, S e N tém suficiente mobilidade na temperatura de austenitizagao
para segregarem nos contornos de grio [23]. Existem resultados experimentais que
demonstram que isto é verdadeiro. Banerji [31] e Briant [34] - dois pesquisadores que ja
estudaram intensamente o fenomeno da FMR - concluiram que as impurezas,
principalmente o fosforo, segregam preferencialmente nos contornos de grao durante a
austenitizagdo, do que durante o revenido. Medidas (AES) efetuadas diretamente sobre a
superficie de fratura mostram que, a quantidade de fosforo nos contornos de grdo
(condigio como-temperada) permaneceu inalterada apos subsequentes revenidos.
(Contrariamente, Darwish [54] observou que a quantidade de fosforo nos contornos de

grio de um ago 4140 aumentou com a temperatura de revenido).

Neste contexto, outro aspecto importante diz respeito 4 temperatura
de austenitizagdo. O aumento dessa temperatura ndo promove apenas um aumento do
tamanho de grdo, mas interfere também no teor de impureza segregada nos contornos de
grio. Todavia, as informagdes encontradas na literatura sdo contraditorias. Oguta (cit. na
referéncia [31]), estudando um ago NiCr, e Darwish [54], estudando um ago 4140,
observaram que o teor de fosforo segregado nos contornos de grdo diminuiu com o
aumento da temperatura de austenitizagdo. Diferentemente, Lee [8], estudando um ago
4340, observou o efeito oposto da temperatura de austenitizagao (870 °C e 1150 °C). O
teor de fosforo segregado nos contornos de grao do ago austenitizado a 1150 °C foi mais
que o dobro, quando comparado com o ago austenitizado a 870 °C. Druce [85], estudando
agos MnMoNi, também observou que o teor de fosforo segregado aumentou com a
temperatura de austenitizagao. (E possivel que o efeito aparentemente contraditorio da
temperatura de austenitizagao sobre o teor de fosforo segregado, seja apenas o resultado

decorrente das diferentes composi¢des dos agos).

Neste trabalho, o efeito da temperatura de austenitizagao sobre a

segregacio de fosforo também foi avaliado. Contudo, de modo qualitativo, visto que, ndo

foi possivel efetuar medidas quantitativas através da técnica AES (Auger electron
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spectroscopy). Para revelar a segregacdo de fosforo, amostras do ago 300M foram
atacadas com uma solugdo de acido picrico, conforme recomendado por Ogura [86]. Esta
solucdo ¢ conhecida por atacar preferencialmente os contornos de grdo enriquecidos de

fosforo. Procedendo desta forma, apurou-se que:

e O teor dec fosforo segregado nos contornos de grdo foi baixo, para ambas as
temperaturas de austenitizagdo (motivo: ma definicio dos contornos de grao,

sobretudo para o aco austenitizado a 1143 K);

e O teor de fosforo segregado aumentou com a temperatura de austenitizagdo (motivo:
os contornos de grdo do ago austenitizado a alta temperatura estavam melhor

definidos);

e O fosforo segregou durante a austenitizagdo (motivo: amostras como-temperadas

tiveram seus contornos de grao revelados, particularmente as austenitizadas a 1373 K).
6.5.2. FMR associada com o carboneto de ferro (Fe;C)

A importancia da precipita¢do de carbonetos (FesC) no processo de
FMR, dos agos temperados e revenidos, fica evidente quando se compara a faixa de
fragilizagdo dos agos 300M e 4340. Uma das diferengas entre os dois agos refere-se ao
teor de silicio, o qual ¢ mais elevado no ago 300M. O aumento do teor de silicio produz
um maior nivel de resisténcia, devido ao endurecimento por solugdo sélida. Além disso, o
silicio modifica a cinética do revenido, possibilitando o revenido do ago 300M a

temperaturas mais altas [87].

Essa alteragdo na cinética do revenido repercute sobre a FMR. O
comego da fragilizagdo coincide com a formagdo da cementita ¢ o desaparecimento do
carboneto-e. Este carboneto ¢ metaestavel e dissolve-se quando a temperatura ¢ alta,
resultando na formac¢do da cementita. Todavia, ¢ sabido que o silicio ¢ um forte
estabilizador do carboneto-¢ de ferro (o silicio faz parte da estrutura do carboneto-¢), a

ponto deste ainda estar presente na microestrutura apos revenido a 400 °C, em agos com
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1-2% Si. De modo que, a transforma¢do do carboneto-e em cementita ¢

consideravelmente retardada [88].

O carboneto-¢ ¢ um precipitado semi-cocrente que confere uma
combinagdo relativamente elevada de resisténcia e tenacidade. Por outro lado, a cementita
¢ capaz de melhorar a resisténcia do ago, porém, causa frequentemente uma marcante
diminui¢do da tenacidade [1]. Consequentemente, devido ao retardo na formagdo da
cementita, a fragilizagao no ago 300M ¢ deslocada para temperaturas mais clevadas. Horn
e Ritchie [26] observaram que a tenacidade a fratura minima ocorreu apés o revenido a

275°C, num ago 4340, e¢ ao redor de 400°C, num ago 300M. (Este fato esta ligado a

estabilidade da austenita retida - veja se¢do 6.5.3.)

O modo de fratura associado com a FMR, intergranular ou
transgranular, ira depender da localizagdo da cementita. Em uma estrutura temperada e

revenida sdo trés as regides de precipita¢do da cementita:
¢ nos contornos de grao da austenita prévia;
e cntre as ripas de martensita (inter-ripa);

e no interior das ripas de martensita (intra-ripa).

Geralmente, o primeiro caso resulta na FMR-intergranular,
enquanto que os dois ultimos, na FMR-transgranular.Como o comeg¢o do fenémeno da
FMR coincide com a precipitagdo da cementita, deve-se clucidar, entdo, qual ¢ o papel dos

carbonetos em cada um dos modos de fratura.

6.5.2.1. Carbonetos / FMR-intergranular

Varios pesquisadores [7, 25, 29, 36-41, 54], em estudos
relativamente recentes, confirmaram a importancia dos carbonetos no processo de FMR-
intergranular. Esta possibilidade ja foi aventada ha muito tempo atras, durante um certo

periodo foi muito questionada, ¢ mais recentemente, ganhou novamente importancia.

Grossmann, em 1946, foi provavelmente o primeiro pesquisador a

relacionar a FMR com a sequéncia de precipitagio de carbonetos [26]. Estudos
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subsequentes, sobre as mudangas microestruturais que acompanham a martensita revenida,
mostraram que, com o aumento da temperatura de revenido, o carboneto-¢ era dissolvido
na matriz martensitica ¢ a cementita (Fe;C) comegava a se precipitar como filmes
alongados inter-ripa ¢ como plaquetas ¢ particulas globulares intra-ripa. Foi observado
também que a iniciagdo da fragilizagio coincidia com a nucleagdo ¢ crescimento da
cementita ¢ com o desaparecimento do carboneto-e. Diante de tais observagdes foi
sugerido que era necessario a ocorréncia da reagdo de transformagao carboneto-¢ — Fe;C
para desencadear o processo de FMR. Todavia, este mecanismo de fragilizag¢ao ndo podia
explicar de maneira inteiramente satisfatoria por que razao a fratura fragil dos agos ocorria
de maneira intergranular. Visto que, a reagdo de transformagdo carboneto-¢ — Fe;C ndo

ocorria exclusivamente nos contornos de grio.

Outro fato relevante, é que, até¢ entdo, todas as observagdes tinham
sido feitas em agos de pureza comercial, ¢ nada era conhecido acerca do efeito dos
elementos de liga e impurezas sobre este tipo de fragilizagdo. Na oportunidade, alguns
pesquisadores comegaram a suspeitar do efeito da segregagdo de impurczas, ¢ a
desacreditar do efeito dos carbonetos sobre a FMR. Especulava-se que as impurezas
deveriam desempenhar o principal papel no fenomeno da FMR. Para avaliar a veracidade
dessa hipotese, Capus e Meyer, em 1958, elaboraram um programa de ensaios para
estudar o efeito das impurezas sobre as caracteristicas de fragilizagdo. Estes pesquisadores
ndo observaram a selha caracteristica de fragilizagdo em agos de alta pureza, enquanto
que, nos agos de pureza comercial a selha foi evidente. Também nao foi registrada a
ocorréncia de fratura intergranular no ago de alta pureza. A auséncia de ambos, selha de
energia ¢ fratura intergranular, foi atribuida apenas ao baixo teor de impurezas, visto que,
a precipita¢do de carbonetos ocorreu normalmente no ago de alta pureza. Os resultados de
Capus e Meyer, sio considerados a primeira prova cabal da importancia dos tragos de
impurezas para a ocorréncia da FMR (intergranular) [23]. A partir de entdo, os trabalhos
sobre a FMR comegaram a enfocar o fenomeno da fragilizagao como sendo essencialmente
devido a segregagdo de impurezas, ficando o efeito dos carbonetos relegado a um segundo
plano. (Duas observagdes devem ser feitas. Primeiro, na época so se reconhecia a FMR-

integranular. Segundo, o patamar de tenacidade ndo era reconhecido como indicio de

fragilizagao).
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Com a continuidade dos estudos, as evidéncias sobre a importancia
dos carbonetos no fenomeno da FMR, tornaram-se mais fortes. Medidas através da técnica
AES, mostraram que a segregagdo de impurezas nos contornos de grao, ocorre
preferencialmente durante a austenitizagao [31, 34]. Sendo assim, os contornos de grao da
austenita prévia, das microestruturas como-temperadas e revenidas a baixa temperatura, ja
possuem um certo grau de fragilizagio. Entretanto, como a selha de fragilizagdo ¢ a fratura
intergranular s6 se manifestam apos o revenido ser praticado a uma certa temperatura; fica
claro que, somente a segregagdo de impurezas ndo ¢ suficiente para ativar a FMR-
integranular. Por isso, visto que, o comego da fragilizagdo coincide com a formagao da
cementita ¢ o desaparecimento do carboneto-g¢, muitos pesquisadores [25, 29, 31-37]
admitem que a FM-intergranular, nos agos de ultra-alta resisténcia e baixa liga, seja o
resultado da agdo sinergética entre carbonetos e impurezas segregadas nos contornos de
grio. Neste caso, supostamente, a trinca caminha de maneira intergranular devido a grande
redugdo da resisténcia coesiva dos contornos de grdo. Os detalhes da interagdo entre
impurezas segregadas ¢ os carbonetos ndo estdo ainda completamente entendidos.
Contudo, parece que ambos sdo necessarios para ativar a FMR-intergranular. Os
carbonetos ou as impurezas, isoladamente, ndo sao capazes de desencadear o fenomeno.
(Contudo , existe registro de casos de FMR-intergranular ativada apenas pelos carbonetos
[54] e ocorréncia de cerca de 20% de fratura intergranular em amostras de ago - 0,03%P -

como-temperadas [29]).

Existe um grande esforgo para racionalizar uma explicagdo que
justifique a acdo combinada dos carbonetos ¢ impurezas. Marterkowshi ¢ Krauss [29],
estudando um ago 4340 com 0,03%P, observaram que a FMR foi acompanhada de grande
quantidade de fratura intergranular, entretanto, nao foi registrada a presencga de carbonetos
nos contornos de grio. Portanto, uma possibilidade ¢ que, trincas sejam nucleadas nas
plaquetas de cementita localizadas no interior dos graos de austenita prévia, e,
posteriormente, se propaguem pelos contornos de grdo devido a alta fragilizagao
produzida pelas impurezas. (E possivel que, neste caso, a quantidade de impurezas
segregadas ¢ a estrutura dos contornos de grio - veja se¢do 6.5 - sejam fatores

determinantes para a FMR-intergranular). Por outro lado, Kwon e Cha [25], estudando um
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ago 4340 com 0,014%P, associaram a ocorréncia da FMR-intergranular com a presenga

de carbonetos nos contornos de grao.

No presente trabalho, quantidades expressivas de fratura
intergranular também s foram observadas nas amostras do ago 300M, onde os carbonetos
estavam significativamente presentes nos contornos de grao (veja Figuras 6.4 e 6.13).
Neste caso, supostamente, os carbonetos facilitam a ativagdo da FMR-intergranular
porque a fratura intergranular é iniciada na extremidade das bandas de deslizamento
bloqueadas. Os carbonetos, localizados nos contornos de grdo, comportam-se como
barreiras efetivas a movimentagao das discordancias. O empilhamento de discordancias
pode, entdo, desencadear a FMR-intergranular pelo trincamento dos carbonetos ou pela
decoesdo da interface carboneto/matriz fragilizada por impurezas. Neste contexto, a
elevagdo local da concentragdo de impurezas na interface carboneto/matriz, devido a
rejei¢do de impurezas pelos carbonetos (veja Figuras 6.15 e 6.16), pode ser um mecanismo
importante. Visto que, esta ¢ uma maneira de racionalizar a agdo combinada de carbonetos

€ impurezas segregadas.

6.5.2.2. Carbonetos / FMR-transgranular

O revenido resulta na distribuicdo dos atomos de carbono e,
consequentemente, na formagdo da cementita. Além dos contornos de grio, a precipitagdo
da cementita ocorre também nos contornos (inter-ripa) e no interior (intra-ripa) das ripas
de martensita. Em ambos os casos, a precipitagao de cementita tem sido responsabilizada

pela ocorréncia da FMR-transgranular.

Esta bem documentado [6, 27, 61, 62] que a austenita retida
funciona como a principal fonte de suprimento de carboneto inter-ripa. Por isso, este
assunto sera tratado na proxima se¢do. A presente subsegdo abordara especialmente o

problema da FMR-transgranular associada as particulas de cementita inter-ripa.

Sabe-se, ja ha muito tempo, que as particulas de uma segunda fase

sdo capazes de desencadear um processo de fratura por coalescimento de microcavidades.
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Contudo, antes dos anos 60, este modo de fratura ndo era considerado preocupante, pois,
as ligas de alta tenacidade que fraturavam dessa maneira sempre absorviam grandes
quantidades de energia [90]. Os estagios de nucleagdo, crescimento € coalescimento de
microcavidades sdo controlados pela deformagdo plastica. Por isso, admitia-se que a
fratura por microcavidades era um indicativo de ductilidade do material. O que € de fato
verdade, porém, numa escala microscopica. Convém observar que, numa microescala um
determinado modo de fratura pode ser predominante, mas este ndo necessariamente
controla 0 comportamento macroscopico da fratura. Macroscopicamente, a fratura pode

ser considerada ductil ou fragil, independentemente do modo de fratura microscopico.

Com o estudo progressivo da fratura por microcavidades, sobretudo
apos a introdugdo das técnicas de fractografia eletrénica, foi reconhecido, particularmente
nos agos de ultra-alta resisténcia, que a fratura por microcavidades pode ocorrer de
maneira fragil, ou seja, com baixa absor¢do de energia. A partir de entdo, a dispersdo de
carbonetos nos agos comegou a receber mais atengao. Bhadeshia e Edmonds [28, 91]
enfatizaram que a nucleagdo de microcavidades pode ser um evento determinante sobre a

tenacidade a fratura dos agos de ultra-alta resisténcia.

Virios pesquisadores [8, 32, 55-60, 92], estudando agos de ultra-
alta resisténcia temperados e revenidos, constataram que houve degradagdo da tenacidade,
apesar da fratura ter ocorrido por coalescimento de microcavidades. Atualmente, existe o
reconhecimento de que a fratura por microcavidades pode conduzir 8 FMR-transgranular

[8, 56-60] ou a FMR-intergranular (ndo do tipo rocha) [32, 58, 92].

E interessante, entdo, esclarecer as causas da degradagdo da
tenacidade. Os principais fatores que tém sido responsabilizados pela redugéo da energia

de fratura por microcavidades transgranular, sdo:
e tamanho das particulas de carbonetos [8, 59];
e espagamento entre as particulas de carbonetos [8, 56, 57];

e segregagio de impurezas na interface carboneto/matriz [56, 57].
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® Tamanho das particulas

As particulas funcionam como bloqueios ao movimento das
discordancias e, portanto, introduzem deformagdes heterogéneas no material circundante.
Estes locais, onde a matriz sofre forte restricdo ao escoamento plastico, sdo fontes

potenciais de nuclea¢do de microcavidades.

Tem sido observado, em diferentes sistemas metalicos [93-96], que
a nucleagdo de microcavidades ocorre preferencialmente nas particulas maiores, pois, as
particulas menores possibilitam maior quantidade de deformagdo plastica. Com a redugdo
do tamanho das particulas é necessario aumentar o volume de trabalho para causar a

fratura por microcavidades.

A tenacidade tende a ser mais elevada, quando somente particulas
pequenas estdo envolvidas na nucleagdo das microcavidades. Por outro lado, a tenacidade
tende a ser baixa quando a nucleagio das microcavidades envolve apenas particulas
grandes. Todavia, quando a nucleagdo de microcavidades resulta de uma populagdo duplex
de particulas (particulas grandes e pequenas) a tenacidade tende a ser ainda mais baixa;
menor inclusive do que no caso onde apenas particulas grandes estio envolvidas.
Supostamente, nos sistemas onde ocorre populagdo duplex de particulas, a tenacidade ¢
muito baixa porque o crescimento das microcavidades ¢ prematuramente interrompido
pela formagdo de laminas de cavidades (“voiad sheet”) [90, 96]. De qualquer forma, o
aspecto importante a ser ressaltado € que, as caracteristicas de precipitagdo das particulas

podem interferir tanto na tenacidade como na ductilidade microscopica.

Miihkinen e Edmonds [98], analisando a relagdo entre o tamanho do
carboneto ¢ a tenacidade a fratura, concluiram que um certo tamanho critico de carboneto
precisa ser excedido antes de se observar apreciaveis redugdes de tenacidade. Lee et al [8,
59], estudando a FMR em um ago 4340, também sugeriram que a nucleagdo de
microcavidades ¢ muito facilitada quando os carbonetos atingem um determinado tamanho
minimo. Visto que, com o aumento da temperatura de revenido, ocorre o coalescimento
das particulas de cementita, ¢ possivel que o tamanho do carboneto exerga alguma

influéncia no fenomeno de FMR-transgranular por microcavidades.
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o Espac¢amento entre particulas

Argon et al [97] ndo acreditam que exista um efeito intrinseco
relacionado com o tamanho de particula. Eles argumentam que o suposto efeito do
tamanho das particulas pode na verdade ser decorrente da interacdo entre as zonas
plasticas das particulas. Este argumento ¢ realmente muito interessante. Com o aumento
da temperatura de revenido, além do coalescimento, ocorre também uma intensa
precipitagdo de particulas de cementita. Consequentemente, o espagcamento entre
particulas ¢ reduzido. Isto pode anular o efeito benéfico de amolecimento do a¢o. Quando
a fragdo volumétrica de particulas aumenta, a distancia critica entre particulas para
iniciagdo de microcavidades diminuiu, podendo acarretar numa acentuada reducdo da
tenacidade. LEE [8] concluiu que a redugdo dec espagamento entre particulas de
carbonetos, devido a intensa precipitacao da cementita durante o revenido, foi o fator mais
importante para justificar a ocorréncia da FMR-transgranular por microcavidades, em um

ago 4340.

A maior proximidade das particulas possibilita uma interagdo mais
efetiva entre seus campos de tensdes; o que redunda num aumento do nivel de
tensionamento. As cavidades sdo nucleadas mais facilmente e o trabalho plastico diminui
porque as microcavidades sao impedidas de crescer muito. Quando as cavidades estdo
muito proximas, o processo de crescimento fica comprometido devido ao choque

prematuro entre as microcavidades.

. Segregac¢ao de impurezas

A nucleagdo de microcavidades ¢ desencadeada pela ruptura da
particula ou, alternativamente, pela decoesao da interface particula/matriz. Qual dos
mecanismos ira operar, depende: do tipo de particula, das propriedades da matriz, e
também, da resisténcia coesiva da interface [96]. A nucleagdo de microcavidades pela
decoesdo da interface carboneto/matriz pode ser muito facilitada caso ocorra segregagao
local de impurezas. Hippsley e Druce [56] estudaram a fratura por microcavidades de um
aco 300M (com 0,01%P) fragilizado pelo revenido. Através de medidas diretas AES, eles

concluiram que a fragilizagdo foi decorrente da segregagdo de fosforo na interface
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carboneto/matriz, o que facilitou muito a nucleagao das microcavidades.

No presente trabalho, o ago 300M austenitizado a 1143K e revenido
a 703K, apresentou areas expressivas de fratura por microcavidades. Contudo, raramente
foi encontrado particulas no interior das microcavidades. (A limpeza das amostras por
ultra-som pode ter contribuido muito para tal ocorréncia). Isto sugere que deve ter sido
baixa a adesio dos carbonetos na matriz. A Figura 6.18 mostra uma particula,
supostamente, de carboneto de ferro. (A microanalise da particula registrou uma grande
quantidade de ferro e outros elementos em pequenas quantidades -Mn, Cr, Si, Al). Apesar
da particula estar localizada sobre uma faceta plana, e da amostra em questdo ter sido
austenitizada a 1373K, a baixa aderéncia da particula na matriz reforga a hipotese de que

realmente pode ocorrer segregagdo de impurezas na interface carboneto/matriz.

FOTO N2 011908

ACO - 300M/A
AUST - 1373K
RESF. - OLEO
REV. - 603K

MICROANALISE

e alto teor de Fe
e Al, Si,Cr,e Mn, em
quantidade menor

4,2k x

2,4um

Figura 6.18. Baixa adesfio da particula na matriz - superficie de fratura por fadiga.

250



6.5.3. FMR associada com a austenita retida

Uma importante observagao feita através do MET, no inicio dos
anos 70, foi a comprovagao da presenga de filmes finos de austenita retida inter-ripa, em
agos martensiticos [63]. A partir dessa descoberta, tornou-se frequente associar a melhora

da tenacidade a fratura desses agos, com a presenga dessa forma de austenita retida.

Todavia, o grau de estabilidade da austenita retida exerce grande
influéncia sobre a tenacidade dos agos. A composigdo quimica e os tratamentos térmicos
repercutem fortemente na estabilidade desse microconstituinte. Sabidamente, a
estabilidade da austenita varia em fungdo da temperatura de revenido. Com a elevagdo
dessa temperatura a austenita torna-se instavel. A instabilidade da austenita tem sido
responsabilizada pela ocorréncia da FMR [6, 26, 27, 29, 61, 62]. Na verdade, esta
suposi¢do ¢ muito antiga. Luerssen e Greene (citados na referéncia [26]), em 1935, ja
haviam vinculado a FMR com a transformagio da austenita durante o revenido. Contudo,

na época, tal suposigio foi amplamente contestada com base nos seguintes argumentos:
e 0 tratamento sub-zero apos a témpera nao elimina a fragilizagao;

e 0 carater intergranular da FMR ndo poderia ser associado diretamente com a presenga
da austenita retida.
Entretanto, atualmente, os pesquisadores que associam a FMR com
a instabilidade da austenita, contra argumentam da seguinte maneira:
e 0 tratamento subzero remove apenas parte da austenita retida;

e a fratura intergranular nio ¢ necessariamente uma caracteristica da FMR.

Nestes termos, a austenita retida exerce um papel ambiguo sobre o
comportamento mecanico dos agos. O efeito benéfico dos filmes finos de austenita inter-
ripa, sobre a tenacidade a fratura, desaparece quando esse microconstituinte torna-se
instavel em decorréncia do revenido [62]. S@o duas as formas de instabilidade, capazes de

conduzir a FMR:
e instabilidade térmica da austenita retida [6, 26, 27, 29, 61, 62];

e instabilidade mecanica da austenita retida [26].
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6.5.3.1. Instabilidade térmica da austenita retida

Thomas e colaboradores [6, 27, 61, 62] mostraram de maneira
muito convincente que a instabilidade térmica da austenita afeta de maneira significativa
as propriedades de tenacidade. Eles associam a FMR a decomposigdo da austenita retida.

Os principais argumentos, que reforgam esta hipotese, séo:
e Acos (Fe/Mo/C) em que a austenita retida ndo foi detectada a FMR néo foi observada [27];
e A FMR é concorrente com a decomposigio térmica da austenita retida [6, 26, 27, 61, 62];

e A austenita retida é a principal fonte de suprimento de cementita inter-ripa [1, 6, 26-28,

61, 62];

e Elementos de liga que aumentam a estabilidade térmica da austenita, deslocam a FMR

para temperaturas mais altas [1, 6, 26, 27, 62].

Com a elevagdo da temperatura de revenido, inicia-se um processo
de decomposigio térmica da austenita. A cinética de transformagdo, uma vez iniciada,

aumenta com a temperatura de revenido até nao existir mais austenita.

O mecanismo de decomposigdo da austenita retida € importante,
visto que, ele repercute na morfologia da cementita. Foi sugerido que a decomposigdo
pddcria ser do tipo bainita inferior, bainita superior, ou mesmo perlitica. Contudo, estudos
revelaram que ¢ mais provavel que a decomposigdo seja do tipo bainita superior [6, 61,
62]. A preferéncia por este tipo de transformagdo deve-se a melhor acomodagao de
volume durante a reagdo, pois, neste -caso, a precipitagdo dos carbonetos pode ocorrer
diretamente na austenita. Todavia, foi observado que apesar da microestrutura resultante
da decomposigio da austenita ser parecida com a da bainita superior, ndo € certo que a
decomposigio da bainita ocorra por um mecanismo bainitico [62]. O mais significativo €
que a decomposigio ocorre numa faixa de temperatura, onde substancial quantidade de

cementita grosseira ¢ observada na matriz.

Portanto, ¢ importante tentar esclarecer como a austenita retida

atinge a condigao de instabilidade térmica. Durante o revenido ocorre intensa redistribuigdo
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de carbono. Foi comprovado, por diferentes técnicas [6], que € considerdvel a quantidade
de carbono que se difunde para os filmes de austenita retida, a partir da martensita. O teor
de carbono aumenta para valores muito altos na interface austenita/ma