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RESUMO

Este trabalho buscou analisar as caracteristicas de ruptura e o0s
mecanismos de propagagao de trinca em alta temperatura de agos
inoxidaveis austeniticos do tipo AISI 304.

Foram comparadas as caracteristicas de a¢os nunca expostos a
trabalho, de agos envelhecidos em laboratorio, de agos que trabalharam por
mais de 10° horas em linha de craqueamento catalitico em temperaturas da
ordem de 650-730°C e destes mesmos agos expostos a trabalho submetidos
a tratamentos de solubilizagdo.

Os tratamentos de envelhecimento nos agos novos e de solubilizagdo
nos a¢os expostos a trabalho foram realizados com o intuito de enfatizar a
influéncia de precipitados de segunda fase na resisténcia e nos mecanismos
de propaga¢do de trinca em alta temperatura do ago inoxidavel, sendo as
particulas de segunda fase precipitados de carbonetos e componentes
intermetalicos.

Cada grupo de teste foi realizado mediante a aplicagdo de carga
constante em corpos de prova pré-trincados (disk-shaped) mantidos a uma
temperatura constante de 600°C, tendo como parametro principal de
comparagdo o nivel inicial de intensidade de tensdes aplicado a ponta da

trinca.



ABSTRACT

This work aims to analyse rupture and crack propagation mechanisms
during AISI 304 high temperature expossure.

Virgin materials, laboratory aged materials, service exposed materials
that worked for more than 100 000 hours in catalitic lines in a temperature
range of 923-1003 K and these service exposed materials solution treated
were compared.

Aging and solution treatments were made to give emphasis on second
phase particles influence in high temperature resistance and crack growth,
and this particles are either carbide phases or intermettalic phases.

Each group of tests were carried out under constant load and
temperature (873 K) in compact-tension disk shaped specimens, with the
initial stress intensity factor in crack tip being the main parameter to

compare the performance of the materials.



SUMARIO

L INERDDUGAD inmunistimmiesuifrmis sttt 1
2. REVISAO BIBLIOGRAFICA ....cuoiucuiinsinccsscssaseasssssssessesssssssssssssssssssssssssssssassss 5
I FLUENCTA Lo 5
2.2 FENOMENOLOGIA DO COMPORTAMENTO MECANICO SOB FLUENCIA ... 5
Z.2.d 1estrzameo de discorainCIas . i s s S e 9
.22 PSOolagemide LS OPHOINEIRIS o scmvesmiessivinisaomsing a5 s s i s v oasas s oA RS SR 9
2.2.3 DISUSGO «..ceovenveeaereeieeeeeiiieeciinsirisecsisesisssssesiaesssnesssssesssssssssnessssessnressssessasessnseesusesans 11
2.2.4 :Deslizamento de CONOINO e QA i s s ari e o it s e i /12
23 EFEITO DO TAMANHO DE GRAD it s 13
2.4 REFOR(CO POR PRECIPITACAO DE CARBONETOS ..o 18
244 COrDontlo Ml o ossvmivicuismnisisinms st nrammra s 21
282 COPDOMBIO MSC i sovirsonsmscinseaivaiss s s o s s s T S S RS S e i B
253 ANBBE Bt s e e S T a R s S S TN 23
G BPRRE V- icossiisasonsaissssmenas st i s o R A S R 26
Bt PRINBIE W cccmonssconioniisss ko s A SN A RI G  S AR RS 26
2.8 INFLUENCIA DA FASE 6 NA RESISTENCIA A ELEVADAS TEMPERATURAS.... 26
2.9 PRATURMAL.....coocomnsmmssnsiomenmsnmssmicmsstnssnsenssnssssossansnsassssshnns nts s sy 59 nmseysinsshssssmssspssns 29
3. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL NASE BTN AR 33
3.1 MATERIAS i o mmrmmmie it it s m s mia v s res e oot 33
3.2 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL ............................. T pE— 34
3.2.1 Avaliacdo metIORrAITCa ....c..cmmweirsssssrossssissinssssassussssassassssnsnssrasansassssassssnsansassnosorsses 34
3.2.2 Difragao de raios X em superficie metalica.................ccccooueueevieennecncneeiccnen, 35
3.2.3 Extracdo eletrolitica de precipiiados viiivviveswiwssivissiasivmsvissvssmsisamivitimg 36
3.2.4 Difragdo de raios X em precipitados extraidos eletroliticamente.............................. 40
3.2.5 Andlise morfologica dos precipitados extraidos eletroliticamente............................ 40
3.3 'CORPOS DE PRIV A ......oonvrmmrtimmmsesobonmsississsnsmatssssreamonsssinitsmssnamsns msessraissstbsmmss 41
3.3.1 Pré incamento em Jodipa .. c..c.avivssicsssisisissvsiiiissiiss st o 42
3.4 TRATAMENTO DE ENVELHECIMENTO ARTIFICIAL.......c.cconussosississ 45
3.5 TRATAMENTO TERMICO DE SOLUBILIZACAO ..o 46
3 SDURETZA BRINELL (HIB)...ox.ioimmrsmmmstimononimmme by st il semm 46
3.7 ENSAIO DE RESISTENCIA A TEMP[— RATURA BELEVADA .. 47
3.7.1 Maquina de teste de resisténcia em temperatura elevada....................................... 47
S 0D, TR v e semait s e o D e e e G s e S s 51/
3.8 FRAUTOORARIA i s s s i oy s i s o e v im s sy sy 55
4. RESULTADOS... - O RARARS SR SRR AN e 56
4.1 AVALIACAO METALOGRAFICA ... oo 56
4.2 DIFRACAO DE RAIOS X EM SUPERFICIE METALICA ... 68
4.3 DIFRACAO DE RAIOS X EM PRECIPITADOS EXTRAIDOS
BLRI RO TICANIBINITE. e mongsimsonsipsninsio isou ass i s iSRS S AR5 72
4.4 ANALISE MORFOLOGICA DOS PRECIPITADOS EXTRA]DOS
ELETROLITICAMENTE .......oovvoitooiveesoreosoeeeeeeeoeeeeoeseeessesess s 74
4.5 DUREZA BRINEEL ;0o st i e i v s ov s s bsivis 76
4.6 ENSAIO DE RESISTENCIA A TEMPERATURA ELEVADA ... < 10

4.7 FRACTOGRAFIA



5. DISCUSSOES «.eeeieteereeeeeeeeeeeseessesssssssesssssssssesssssssssssssssssssessessssssessessssssessssssesssanses 92

51 ANALISE METALOGRAFICA .. oo 92
5.2 DIFRACAO DE RAIOS X EM SUPERFICIE METALICA ... 95
5.3 DIFRACAO DE RAIOS X EM PRECIPITADOS EXTRAIDOS

BT R L T AN N T B o 96
54 FASES PRESENTES ... o T T——— 96
5.5 ANALISE MORFOLOGICA DOS PRECIPITADOS EXTRAIDOS
ELETROLITICAMENTE .o e 97
5.6 DUREZA BRINELL (HB) .......ooooroiereies s essssssssesssssssssnsnsmssess o sssssasssnesesscstatssssissssssonss 98
5.7 ENSAIO DE RESISTENCIA A TEMPERATURA ELEVADA ..o 99
5.8 FRACTOGRAFIA .o oo e 101
6. CONCLUSOES ...ottiieeeeeeeeeeeeeeeeeesseeseessesssessesssesssassasessssesessesssensessesssossssssenses 103




LISTA DE FIGURAS

Figura | - Curva tipica de fluéncia para ensaio a carga constante" - 6
Figura 2 - Ensaio de fluéncia a carga constante de um ASTM A 479 gf 316", 7
Figura 3 - Efeito da pré-deformagdo na curva de fluéncia de um AISI 304" 8
Figura 4 - Modelo para o deslizamento de discorddncias'”. 9
Figura 5 - Modelos para a escalagem de discordancias. a ) L scalagem de uma discorddncia
em aresta ; b ) Liscalagem de uma discorddncia em espiral’ i 10
Figura 6 - Representag¢do esquematica do mecanismo de fluéncia por drﬂ:sao a) Modelo
Nabarro-Herring ; b ) Modelo Coble ; ¢ ) Modelo Harper ~Dorn'"”. 1
Figura 7 - Dependéncia da minima taxa de fluéncia do tamanho médio de gfao’”f | 15
Figura 8 - Variagao da fragao de carbonetos intergranulares p com o diametro de grao
= S 17
Figura 9 - Dependéncia predita (linha pontilhada) ¢ experimental da minima taxa de
Sfluéncia com o tamanho de grao”. 17
Figura 10 - Micrografia eletronica de transmissio mostrando precipitagdo inty agf anular de
carbonetos em discordancias da matru'w._ R
Figura 11 - Mecanismos de fratura por fluéncia para um AISI 30479, 30

Figura 12 - Trincas e cavidades em contorno de grdo observadas em um AISI 304 fmmrado
a6 50°C, 117,7 MPa, tempo de ruptura 4680 h, trincas tipo cunha ; b) 700°C, 78,4 MPa,
tempo de ruptura 5550 h, cavidades de fluéncia associadas com particulas de
precipitadas em contorno de grdo ;: ¢) 700°C, 47,1 MPa, tempo de ruptura 19600 h,

trincas na interface fase o com austenita”®. S 3
Figura 13 - Corpo de prova para extragdo eletr olitica. 38
Figura 14 - Célula eletroquimica utilizada na exrra(:ao eletrolitica de pr ecrprfados a) visdo

geral, b) corpo de prova imerso no eletrolito. - 39
Figura 15 - Corpo de prova “Compact Tension 1)rsk~Shaped " utilizado neste trabalho(cotas

emmm). ] - o 41
Figura 16 - Abertura de pré- -trinca de fadrga em um(.o;po de prova apo:ado em trés

pontos”. - 43
Figura 17 - a) desenho de co;y:mto da f xacao ) do ¢ corpo de prova ao dispositivo pa;a abrir

trincas de fadiga, b) dimensionamento do dispositivo(cotas em mm). 44
Figura 18 - Fixagdo do corpo de prova e dispositivo a maquina de fadiga. 45
Figura 19 - Maquina para testes de fluéncia. 48
Figura 20 - Sistema de fixagdo do corpo de prova. - D
Figura 21 - Sistema de aplicagdo de carga ao corpo de pr ova. B B 50
Figura 22 - Fixagdo do sistema de medi¢do ao conjunto de g(m as. 5]
Figura 23 - Dimensionamento inicial das garras(cotas em mm). - 32
Figura 24 - Desenho do dispositivo de acoplamento(cotas em mm). ) 352
Figura 25 - Novo dimensionamento de garras(cotas em mm). 53
Figura 26 - Aspecto das garras apos a dissolugao em alta !empe; atura dos pinos de metal

duro. S R
Figura 27 - Aspec!o meta!ogmf ico para o AISI 304 novo, Solugdo A -Jg FeCls, 15ml HCl ¢

60 ml de metanol(6 seg.) : aumentos: a)200X, b)500X. 57

Figura 28 - Aspecto metalogrdfico para o ago AISI 304 envelhecido ar nfrua!meme Solucao
A -5g FeCls, 15 ml HCl e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumento:.500X. ) 57



Figura 29 - Aspecto metalografico para o AISI 304 envelhecido artificialmente, Solugdo 97

-45 g KOH e 60 ml H>0, eletrolitico (15 seg) : aumento: 500X. 58
Figura 30 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 envelhecido artificialmente, Solugdo A -
S5g I'eCls, 15 ml HCl e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumento: 1000X. 58
Figura 31 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 usado, Solugao A -5g FeCls, 15 ml HCI
e 60 ml de metanol (3 seg.) : aumentos: a) 200X, b) 500X, ¢) 1000X. 59
Figura 32 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 usado, Solugdo A -5g FeCl:, 15 ml HCI
e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumentos: a) 200X, b) 500X, ¢) 1000X. 60
Figura 33 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 usado, Solugdo 97 -45 g KOH e 60 ml
H>0, eletrolitico (15 seg) : aumentos: a) 200X, b) 500X, ¢) 1000X. 60

Fi 1g'ura 34 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 usado solubilizado por 10 min., So[m;,aro
A -5g I'eCls, 15 ml HCl e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumentos: a) 200X, b) 500X 62
Figura 35 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min., Solugdo

97 -45 g KOH e 60 ml H>0, eletrolitico (15 seg) : aumento: 200X. 63
Figura 36 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min., Solugdo
97 -45 g KOH e 60 ml H>0, eletrolitico (15 seg) :aumento: 500X. 63
Figura 37 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min., Solugdo
A -5g I'eCls, 15 ml HCI e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumento : 500X. 64
Figura 38 - Aspecto metalogrdfico para o AISI 304 novo obtido em microscopio eletronico
de varredura : aumento: 796X. - 65
Figura 39 - Aspecto metalogrdfico para 0 AISI 304 envelhecido artificialmente obtido em
microscopio eletronico e varredura : aumento: 2864X. 66
Figura 40 - Aspecto metalografico para o AISI 304 usado obtido em microscopio eletronico
de varredura : aumentos: a)473X, b)966X. 66
Figura 41 - Aspecto metalografico para o AISI 304 usado solubilizado por 10 min. obtido
em microscopio eletronico de varredura : aumentos: a)1264X, b)1680X. 67
Figura 42 - Aspecto metalografico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min. obtido
em microscopio eletronico de varredura : aumentos: a)870X, b)1280X. 67
Figura 43 - Padrdo para difragdo de raios X em superficie metdlica. 68
Iigura 44 - Padrdo de difra¢do de raios X em superficie metalica com extrapolagdo de
escala. o 69
Figura 45 - Padréo de di ﬁ‘ag,ao de raios X obtido por Lai™. 70

Figura 46 - Padrdo para difragéo de raios X em preup:fadas extraidos eletroliticamente. 73
Iigura 47 - Aspecto morfologico dos precipitados extraidos eletroliticamente :aumentos:

a)701X, b)1402X. S ) 75
ligura 48 - Aspecto morfo!og:co dos | preup:tados unidos & matriz austenitica corroida
caumento:2040X. e .
Figura 49 - Deslocamento linha de car ‘ga X tempo de ensaio para material novo (K em
MPa.m"). - 77
Figura 50 - Deslocamento linha de car ga X tempo de ensaio pma material envelhecido
artificialmente (K em MPa.m™). 78
Iigura 51 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material usado (K em
MPa.m"™). - _ 79
Iigura 52 - Deslocamento linha de carga X !empo de ensaio para material usado por 10
min (K em MPa.m™). - . {/
Figura 53 - Deslocamento linha de r.arga X tempo de ensaio para material usado
solubilizado por 30 min (K em MPa.m"). B

Iigura 54 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aphcado
de 25 MPa.m"’. _ &2



Iigura 55 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado

de 27 MPa.m". B - - 83
Figura 56 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado
de 30 MPa.m". - o 84
Figura 57 - Deslocamento da linha de carga 1 X 1 tempo ) de ensaio pm a um K inicial aphcado
de 35 MPam™. - &
Figura 58 - A.spec!o da ﬁatura para material novo :aumentos: a) 42X, b)-IOZX 86
Figura 59 - Aspecto da fratura para material envelhecido artificialmente :aumentos: a)SIX
b)204X. 86
Figura 60 - Aspéc!o mela!ogfaf co da !eg:ao a fim de expln,m trincamento 1 ansgranular
em material envelhecido artificialmente em ensaio interrompido :aumento:2864X. 87
Figura 61 - Aspecto da fratura para material usado:aumento:278X. D - V4
Figura 62 - Aspecto da fratura para material usado:aumento:614X. 88
Iigura 63 - Aspecto da fratura para material usado:aumento:687X. 88
Figura 64 - Aspecto da fratura para material envelhecido em servigo solubilizado por 10
min.:aumentos: a)l10X, b)443X. &89
Figura 65 - Aspecto da fratura pma material usado solubilizado por 30 min. :aumentos:
a)204X, b)225X. 90
Figura 66 - Aspecto da frarma para material usado solubilizado pm 30 min. :aumentos:
a)382X, b)1004X. - ) - 90
Figura 67 - Aspecto maci og1 dfico da fratura do material envelhecido ar tificialmente em um
ensaio interrompido. - _ o 91
Figura 68 - Aspecto macrogrdfico da fratara do material usado em ensaio interrompido. 91
Figura 69 - Precipitagdo intergranular de carbonetos em um AISI 31 629, 92
Figura 70 - Precipitagdo intragranular de fase oem um AISI 3107, 94

Figura 71 - Aspecto morfologico de particulas de segunda fase em um AISI 316 _-__i 98



1. INTRODUGAO

Os ac¢os inoxidaveis austeniticos, como o AISI 304, tem sido
amplamente utilizados em usinas de forga, plantas geradoras de vapor e em
industrias petroquimicas devido as suas boas propriedades mecanicas,
excelente resisténcia a corrosdo e fabricabilidade.

Os agos inoxidaveis s3ao amplamente utilizados em temperaturas
elevadas quando agos carbono e agos ferriticos de baixa liga nao
possibilitam adequada resisténcia mecanica e resisténcia a corrosdo. Uma
preferéncia pela matriz austenitica € baseada em sua maior resisténcia a
fluéncia, associada ao fato de que a difusio de atomos no estado solido
apresenta uma grande influéncia no processo de fluéncia, sendo que a
difusibilidade do ferro é duas ordens de magnitude menor na austenita do
que na ferrita e na martensita.

No entanto, longos tempos de exposigdo destas ligas a elevadas
temperaturas causam a decomposi¢ao da matriz austenitica, resultando na
formagdo de carbonetos e de fases intermetalicas. Estas alteragdes
microestruturais apresentam influéncia marcante nas propriedades dos
mesmos, tanto a temperatura ambiente quanto a temperaturas elevadas.

Face a estas colocagdes passam a ser importantes analises dos
aspectos microestruturais que governam as deformagdes e os mecanismos de
propagag¢ao de trinca nesses niveis de temperatura para a caracterizagio
destes materiais.

Numerosas investigagdes sobre as mudangas nas propriedades dessas

ligas ocorridas durante o envelhecimento tem sido reportadas. Infelizmente



os dados da literatura sobre as mudangas microestruturais ocorridas durante
longos tempos de servigo em elevadas temperaturas e sua correlagdo com as
propriedades mecanicas, fisicas e quimicas sdo escassos e, muitas vezes,
contraditorios.

Sabe-se que existem varios métodos de aumento de resisténcia em
altas temperaturas de agos inoxidaveis austeniticos, sendo a precipitagao de
carbonetos um dos métodos mais efetivos para este reforgo.

Entretanto, apos elevados tempos de exposigdo destes agos a elevadas
temperaturas, pode ocorrer a precipitagdo de fases intermetalicas com
tendéncia a dissolugdo dos carbonetos, as quais podem apresentar efeito
deletério sobre a resisténcia a fluéncia do material.

Tendo em vista que a fluéncia em materiais € um processo
predominantemente dominado por deformag¢des acumuladas ao longo do
tempo, com caracteristica de ruptura normalmente relacionada com a
nucleagdo e coalescimento de vazios, a mesma apresenta-se como um
processo de dificil analise em laboratorio em virtude dos longos tempos
envolvidos.

Sendo assim optou-se neste trabalho por se fazer uma qualificagdo de
material, comparando-se as caracteristicas de resisténcia e dos mecanismos
de propagacgdo de trinca em diversas condigdes de trabalho de um AISI 304,
sendo essas de um ag¢o nunca antes exposto a trabalho, de um ago
envelhecido artificialmente visando a precipitagdo somente de carbonetos,
de um ago que trabalhou por mais de 10° horas em linha de craqueamento
catalitico em temperaturas da ordem de 650-750°C, sendo que neste caso

ocorreu a precipitagdo de fases intermetalicas, e desse mesmo ago exposto a



L¥S]

servigo submetido a dois tipos de tratamentos de solubilizagdao, visando a
recuperacdo de propriedades mecanicas.

Enfatiza-se, entdo, o fato do trabalho ter buscado qualificar um
material através de testes de resisténcia em temperatura elevada quando da
presenga de fases precipitadas, visto que essas influenciam enormemente na
resisténcia a fluéncia de materiais.

Em virtude de componentes operantes de linha de trabalho muitas
vezes apresentarem defeitos nucleados em servigo, optou-se por analisar o
comportamento de materiais baseado em ensaios de mecdnica da fratura,
onde os corpos de prova possuem pré-trincas de fadiga (ASTM E 399-91)
que simulam os defeitos ocorridos em linhas de trabalho normais. Os
ensaios foram feitos com aplicagdo de carga constante a uma temperatura de
600°C tendo como parametro de comparagdao um fator inicial de intensidade
de tensdes aplicado a ponta da trinca K[MPa.m’®]. Foram efetuados
acompanhamentos do deslocamento da linha de aplicagdo da carga em
relagdo ao tempo de ensaio para diversos niveis do fator de intensidade de
tensdes inicialmente aplicado.

Adicionalmente foram efetuadas analises metalograficas para a
caracterizagao microestrutural do material estudado.

Muitas vezes a caracterizagdo destas fases ndao € trivial. Existem
técnicas bastante sofisticadas de metalografia que, por ataque quimico
simples e eletrolitico seletivo podem, por diferenca de contraste e cor,
caracterizar as fases presentes no complexo aspecto microestrutural que
essas ligas podem apresentar. Entretanto estas técnicas ndo s3o sempre

totalmente aplicaveis. Dai surge a necessidade de aperfeicoamento de outras



técnicas de caracterizagdo, como a difragdo de raios X por exemplo, que
apresenta maior grau de confiabilidade.

O emprego de analises por microssonda em dispersdao de energia. por
exemplo, ndo é totalmente confiavel, uma vez que as fases apresentam-se
normalmente na forma de finos precipitados, impedindo sua determinagio.

Portanto, com a intengdo de melhor caracterizar estas fases, foram
aplicadas técnicas convencionais de metalografia, extragdao eletrolitica de

precipitados e caracterizagdao de fases por difragdo de raios X.



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 FLUENCIA

Entende-se deformagao dependente do tempo como aquela deformagiao
que se acumula sob uma tensdo constante ou que pouco varia ao longo do
tempo.

Fluéncia € o processo que permite a acumulagdo desta deformagdo.
Este processo se manifesta em qualquer temperatura, mas seus efeitos se
acentuam a temperaturas em torno e acima da metade da temperatura
absoluta de fusdo do material.

A fluéncia envolve diferentes mecanismos que atuam em paralelo,
somando seus efeitos. Dependendo do material, das suas caracteristicas
estruturais, da intensidade do campo de tensdes e da temperatura, um
dentre esses mecanismos assume o controle do processo de fluéncia.
Entende-se por mecanismo controlador aquele que corresponde a maior
parcela de deformagdo com que o material reage a fluéncia.

A deformagdo progressiva introduz na estrutura do material defeitos
que originam um processo de fratura. A ocorréncia da fratura pressupde que
os danos associados a fluéncia tenham atingido um nivel intoleravel para o

material em questdo‘".

2.2 Fenomenologia do Comportamento Mecanico sob
Fluéncia

A variagdo da deformag¢do com o tempo para um material exposto a
fluéncia é representada em seus aspectos gerais na figura 1. A deformagdo

por fluéncia acumula-se a partir de g, , que é a deformagdo pertinente a



aplicacdo de carga inicial, a qual ¢ mantida constante para a maioria dos
ensaios de qualificagao.

Em geral, quando um material € solicitado por fluéncia, ele apresenta
inicialmente taxas de deformagdo (g) elevadas, que diminuem com o tempo,
correspondendo ao chamado primeiro estagio de fluéncia. Neste periodo
acredita-se que a subestrutura do material evolua até atingir uma
configuragdo de equilibrio. A estabilidade estrutural caracteriza o segundo
estagio de fluéncia, onde a taxa de deformag¢do passa por um valor minimo,

€m, € pouco varia em torno dele.

rdzinl SESURIL TEACEIRG
ESTAED AL ¥k TN

RUPTURA
t ; i
R L TR AUECHA

£

DEFORMAGAD

0 O 3T E I
T¥F t

Figura 1 - Curva tipica de fluéncia para ensaio a carga constante®.

Segundo Honeycombe e¢ Wray, citados por Miranda et al.'"

, a acao
progressiva da fluéncia introduz defeitos na estrutura do material, sendo
que estes defeitos acabam por vencer o equilibrio que distingue o segundo
estagio e a taxa de deformagdo passa a aumentar devido a rapida

acumulagdao de defeitos associados a fratura, caracterizando o terceiro

estagio de fluéncia.



A figura 2 apresenta a curva de fluéncia de um ago inoxidavel ASTM
A 479 gr 316 ensaiado sob carga constante com tensdo inicial de 118 MPa a
temperatura de 700°C. Deve ser destacado que a tensdo aplicada varia
durante o ensaio, o que acentua-se no terceiro estagio, devido a grande
redug¢do de area resistente.

Alguns autores, como Dieter e Cunha et al., mencionados por Miranda
et al. ‘", preferem conduzir seus experimentos sob tensdao constante,
apresentando diferencas quantitativas em relagdo aos ensaios a carga
constante, mas nao esta provado que estas diferengas sejam significativas

para o interesse industrial.
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Figura 2 - Ensaio de fluéncia A carga constante de um ASTM A 479 gr 316".

Cita-se, também, que na realizagao de ensaios com corpos de prova
pré-trincados (ASTM E 399—91)‘2’, alguns autores optam por realizar testes
com taxa de deslocamento da linha de carga constantes, ao invés de com

carga constante'* * - 6¢7)



Para ensaios convencionais (ASTM E 139-83, reapproved 1990)'", o
aspecto geral descrito na figura | admite excessoes, citando-se um
tratamento capaz de alterar tal aspecto como a pré-deformagdo, ou trabalho

= 9 10
a frip!" < '),

O efeito deste tratamento demonstra, claramente, que o estado da
estrutura de agos inoxidaveis austeniticos afeta enormemente a natureza do
processo de fluéncia. O papel do trabalho a frio na fluéncia sera detalhado
mais adiante.

Dai vem a necessidade de analise de aspectos microestruturais de
materiais, quando estes estdo expostos a solicitagio mecanica em
temperaturas elevadas.

A figura 3 apresenta tal aspecto para um AISI 304 ensaiado a 700°C e

tensdo inicial de 172 MPa.
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Figura 3 - Efeito da pré-deformacio na curva de fluéncia de um AISI 304",



2.2.1 Deslizamento de discordancias

Segundo este mecanismo, a deformagdo por fluéncia € controlada pelo
movimento de discordancias em aresta em seus planos preferenciais de
deslizamento, sendo os obstaculos superados por ativagdo térmica'' ¢ '

O deslizamento de discordancias ¢ o mecanismo ativo para elevadas
tensdes, pois ele s6 se manifesta acima de certa tensdo critica, sendo esta

geralmente alta''.

A figura 4 apresenta um modelo deste mecanismo.
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Figura 4 - Modelo para o deslizamento de discordincias"?.

2.2.2 Escalagem de discordancias

Este mecanismo ocorre através da difusdo de lacunas ou atomos
intersticiais, sendo que estes podem ir para a discordancia ou podem ser
emitidos por ela. O processo prevé que o movimento das discordancias
envolva deslizamento e escalagem em atua¢do conjugada. Assim, ha uma

movimentagdo da discordancia na diregdao perpendicular ao seu comprimento
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pelo processo de deslizamento e¢ também verticalmente pelo processo de
escalagem'''-17 ¢ 13)

Dificilmente no processo de escalagem sdo adicionadas ou retiradas
fileiras atomicas inteiras. Na realidade somente pequenos grupos de lacunas
se difundem para a discordancia, ocorrendo a escalagem somente sobre um
curto segmento da linha de discordancias. Isto da origem a formagdo de
pequenos degraus ao longo da linha de discordancias.

Como ¢ um processo controlado por difusdo, e € termicamente

ativado, o processo ocorre mais facilmente com o aumento da temperatura.

A figura 5 mostra dois modelos para explicar este mecanismo.

g %
SN
xh r\ .

s ‘4.}\

A

L

Figura 5 - Modelos para a escalagem de discordancias. a ) Escalagem de uma discordincia

em aresta ; b ) Escalagem de uma discordancia em espiral?,

Para o caso do deslizamento de uma discordancia em aresta, onde esta
encontra um obstaculo em seu plano de deslizamento, na regiao do
obstaculo a linha da discordancia absorve lacunas ou intersticios até superar

a barreira, apos o que, o deslizamento volta a ocorrer em toda a extensio

da linha.



Para o caso de discordancias em espiral, as discordancias que se
movem no conjunto de planos preferenciais de deslizamento se interceptam
e sobre suas linhas resultam degraus. Dependendo da natureza da
discordidncia e da forma de interceptagdo, estes degraus estdo impedidos de
acompanhar o deslizamento do restante da linha porque ndo pertencem ao
plano de deslizamento. A tensdao aplicada sobre estes degraus pela linha da
discordancia faz com que estes tendam a se mover, para o que emitem

2 i i . -~ 1.12 ¢ 13
atomos intersticiais ou lacunas, num processo de difusgo(l 1219

2.2.3 Difusao

O mecanismo aqui citado como fluéncia por difusdo depende do fluxo
de defeitos pontuais assistido pela tensdo aplicada, e como tal se trata de
um processo termicamente ativado.

Na faixa de temperatura de aplicagdes industriais, a difusdo no estado
solido é um processo lento e as taxas de fluéncia resultantes sdo baixas.

A figura 6 mostra a representagdo esquematica para o mecanismo de

fluéncia por difusao.
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Figura 6 - Representagio esquemitica do mecanismo de fluéncia por difusdo. a ) Modelo

Nabarro-Herring ; b ) Modelo Coble ; ¢ ) Modelo Harper-l)orn“’.



Dependendo das condigdes de temperatura e tensdo, o fluxo de
defeitos pode ocorrer, preferencialmente, pelo cristal ou pelos contornos de
gréo(l,gc II).

' resulta da difusio de lacunas

O mecanismo de Nabarro-Herring'"*
entre regides sobre os contornos submetidos a diferentes niveis de tensio,
de tal modo que a trajetoria para este fluxo passe pelo interior dos gréos.
Como resultado deste processo, o grao se alonga na dire¢do da tensio
aplicada. Este mecanismo ndo envolve a movimentag¢do das discordancias.
Assim, cita-se a relagdo deste modelo com o tamanho de grdo como uma
relacdo inversa entre a taxa minima de fluéncia e o quadrado do tamanho de
grao.

O modelo de Coble'’” ¢é similar em seus principios ao modelo de
Nabarro-Herring, com a diferenga de que o mecanismo preferencial para a
difusido coincide com os contornos de grao.

Uma terceira forma de fluéncia por difusdo e que € favorecida pelas

(16)

altas temperaturas é o mecanismo Harper-Dorn''"’. Neste caso a fonte e os

sorvedouros de lacunas operam por dentro dos graos.

2.2.4 Deslizamento de contorno de grao

Muitos autores preferem nido considerar o deslizamento de contornos
de graos nos materiais policristalinos como um mecanismo independente de
deformagdo e sim como uma alternativa de localizagdo de deformacio.
Segundo este ponto de vista, o mecanismo de deslizamento de contornos de
graos resulta da atuagdo conjugada de fluéncia por difusdo e fluéncia por

discordancias, sendo acompanhado por deformacido no interior dos gridos
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como condigdo para continuidade estrutural, o que ¢ confirmado por
Horton, citado em Miranda et al.'".

O deslizamento de contorno de grdaos nao apresenta, geralmente, uma
contribuigdo dominante para a taxa de deformacdao dos materiais
policristalinos sob condigio de fluéncia mas tal comportamento &,
entretanto, de extrema importancia pelo controle que exerce sobre os
mecanismos de fratura'”.

A taxa minima de fluéncia devido a deformagdo de contorno de

grao,ecem .¢ proporcional a densidade de contornos no material e, por

extensdo, ao inverso do tamanho de grdo.

2.3 EFEITO DO TAMANHO DE GRAO

O efeito do tamanho de griao nas propriedades de fluéncia de ligas de
fase simples e de fase multipla tem gerado grandes controvérsias na
literatura, embora, na pratica, tamanhos de grdo maiores sejam preferidos
para maiores tensdes de ruptura.

A dependéncia da taxa de fluéncia em relagdao ao tamanho de grédo ¢
bem estabelecida teoricamente na fluéncia difusional. Neste regime a taxa
de fluéncia é inversamente proporcional ao quadrado ou cubo do tamanho
de grdo, dependendo de quando a difusdo de vacancias seja via reticulado
cristalino ou via contorno de grao.

Cita-se que em alguns casos, a mudanga no tamanho médio de grao
toma lugar durante o estagio transiente, o que pode tornar a comparagio
entre a minima taxa de fluéncia e o tamanho de grdao original menos

significativa.



Mathew et al."'*. em estudo sobre a influéncia do carbono e
nitrogénio nas propriedades em fluéncia de um AISI 316 a 600°C,
comparando as caracteristicas da liga original com outra liga baixo carbono
com adi¢gdes de nitrogénio, relatam que variagdes no tamanho de grao de 70
a 83um nao tem nenhum efeito significativo sobre as propriedades em
fluéncia do referido ago. Estes resultados foram baseados em estudos de

1. sobre o efeito do

Mannan e Rodriguez, citados por Mathew et a
tamanho de grdo na faixa entre 40 ¢ 650um na fluéncia de um ago AISI 316
em niveis de temperatura de 600 a 700°C.

Kondo et al."'” investigaram o efeito do tamanho de grido em uma liga
de fase simples do tipo 17%Cr-14%Ni a 900°C. Neste estudo, a taxa de
fluéncia do estado estacionario decrescia para um minimo, e entdo
aumentava com o aumento do tamanho de grdao original. A minima taxa de
fluéncia era alcangada para um tamanho de grdo em torno de 100um.

Para o limite de tamanho de grdo menor do que 100um, a taxa de
fluéncia era inversamente proporcional ao diametro do grao. Nesta faixa o
tamanho original de grao ndao muda para o estado estacionario de fluéncia.
Acima deste limite de tamanho de grdo original, uma mudang¢a no tamanho
de grdo original é verificada durante o estagio transiente.

No altimo limite de tamanho de grdo, onde a taxa de fluéncia do
estado estacionario aumenta com o aumento do tamanho de grdo original,
novos pequenos graos sao formados ao longo dos contornos de grao,

tornando a distribui¢io de tamanho de grdo ndo uniforme, nio podendo

mais a relagdo taxa de fluéncia por tamanho de grado ser discutida da forma

inicial.
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Garalfo et a _ citados em Matsuo et al."'”. também observaram a

mesma dependéncia em uma liga do tipo 17%Cr-14%Ni , como € mostrado

na figura 7.
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Figura 7 - Dependéncia da minima taxa de fluéncia do tamanho médio de grao®"

Aparentemente o aumento no tamanho de grdo original ¢
acompanhado do aparecimento de subcontornos de grdo, sendo que
contornos e subcontornos atuam como sorvedouros de discordancias,
agrupando-as e diminuindo assim a tensdo interna, o que implica em
aumento da tensdo efetiva e, consequentemente, no aumento da taxa de
fluéncia.

Ja Li et al.??’ em estudo sobre a influéncia da densidade de
carbonetos intergranulares e do tamanho de grdao nas propriedades de

fluéncia de uma liga de fase multipla 15%Cr-25%Ni , citando o conceito de

tensdao interna, onde:



oo = m (b K G/ d) ¢”° , com:

b: vetor de Burges;

K: constante;

G: modulo transversal de cisalhamento;

d: tamanho de grio;

m: fator de concentragdao de tensdes;

p: densidade de carbonetos intergranulares,

sendo que m ¢ dependente de p, colocam que para uma liga de fase
simples, para d > 60um, a taxa de fluéncia é independente do tamanho de
grao, pois para a liga de fase simples a densidade de carbonetos ¢ igual a
zero e, consequentemente, o valor da tensdo interna sera igual a zero, o que
é confirmado por Chen et al.**.

Da formula de o,, , para o caso de m = p = 1 (90 % ou mais da area
de contorno de grdo coberta por carbonetos) se manter constante, uma
queda da tensdo interna com a queda do tamanho de grdo sera predita.
Entretanto, a densidade de carbonetos p decai com a queda do diametro
médio do grdo d, como é mostrado na figura 8, em virtude de um aumento
de area de contorno de grdo para uma mesma quantidade de carbonetos
intergranulares, diminuindo a tensdo interna e aumentando a taxa de

fluéncia.
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Figura 8 - Variacio da fracio de carbonetos intergranulares p com o didmetro de grao d®®.

Para tamanhos de grdo acima do tamanho critico, m = p = 1 se
mantém constante, ocorrendo assim um aumento na taxa de fluéncia com o
aumento do tamanho de grio.

E sugerido que a determinagdo de um tamanho de grio critico seja
influenciada pela competi¢do entre estes dois fatores, como ¢ mostrado na
figura 9, onde compara-se a dependéncia da taxa de fluéncia do tamanho de

grao para o predito pela expressdo de oy, € para o trabalho experimental.

50 100 150 200 250
d, pm

Figura 9 - Dependéncia predita (linha pontilhada) e experimental da minima taxa de fluéncia
com o tamanho de grao®?.



2.4 Reforco por precipitagdo de carbonetos

O reforco de acos inoxidaveis por precipitagdo de particulas de
carbonetos tem sido encontrado como um dos métodos mais efetivos para
ganho de resisténcia em temperaturas elevadas, sendo que reforgos de mais
de duas ordens de grandeza podem ser facilmente obtidos, dependendo da
forma e da distribuigdo dos carbonetos precipitados.

Li et al ?%

relatam queda na taxa de fluéncia com o aumento na
densidade de carbonetos intergranulares em um ago inoxidavel austenitico
15%Cr-25%Ni. Chen et al.*®’ falaram sobre uma tensdo limite (Thereshold)
para o escorregamento de contornos de grao, que aumenta com a queda do
espagamento das particulas de contorno de gréo.

Entretanto, a deformagdo dos graos da matriz por escalagem ¢
dominante para uma liga de fase simples de acordo com Jin et al., citados

por: Li et al.%%,

Isso sugere que pode haver apenas uma pequena
contribuicdo a deformagdo total da acomodagdo do escorregamento de
contornos de grdo. Assim, quedas drasticas na taxa de fluéncia ndo podem
ser explicadas somente pela inibigdo do escorregamento de contorno de
grao, acreditando-se que o aumento na resisténcia ¢ devido a alta densidade
local de discordancias perto dos carbonetos em contorno de grdo, o que
leva a elevada tensdo interna, reduzindo a tensido efetiva aplicada.

Mathew et al.""® em estudo sobre a resisténcia a fluéncia de um AISI
316, citam que o carbono presente como solugdo supersaturada é conhecido
por gerar reforgo por solugao solida a baixas temperaturas e curtos tempos

de ruptura em fluéncia. A altas temperatura e longos tempos de fluéncia a

precipitacao de carbonetos do tipo M,:Cs comega a ocorrer € assim
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influenciar na resisténcia a fluéncia do material. A precipitacio de
carbonetos intergranulares, finamente distribuidos nos contornos de grio,
geram resisténcia ao escorregamento destes contornos aumentando, assim,
sua resisténcia a fluéncia.

A precipitagdo intragranular de carbonetos em discordincias da matriz
¢ conhecida por gerar reforgo da matriz por impedir a escalagem e o
escorregamento de discordancias, sendo que tanto na precipitagdo intra
quanto intergranular os precipitados finos e mais fechadamente espagados
contribuem de melhor forma para a obtengdo de baixas taxas de fluéncia, o
que ¢ confirmado por Morris et al. citado por Mathew et al.'"".

A figura 10 mostra a precipitagdo intragranular de carbonetos em

discordancias da matriz austenitica de um AISI 316.

Figura 10 - Micrografia eletrénica de transmissio mostrando precipitaciio intragranular de
carbonetos em discordincias da matriz'?.
Desde que a precipitagao de carbonetos é um fendmeno controlado

)

por difusao’'®, os efeitos benéficos da precipitacao nas propriedades em

fluéncia sao mais pronunciados em testes de longa duragdo.
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A dutilidade na ruptura em fluéncia ¢ determinada tanto por
deformagdo intragranular quanto por danos intergranulares e, ja que a maior
contribuigio para a dutilidade vem da deformagio da matriz?", um
contorno de grao forte ¢ necessario para que a matriz possa se deformar e
contribuir para a dutilidade. Assim sendo, explica-se a importdncia da
precipitagdo intergranular no sentido de prevenir o deslizamento de
contornos de grdo, sendo que este deslizamento pode levar a concentragdo
de tensdes, o que se ndo acomodado leva a formagdo de trincas e cavidades
em contornos de graos.

Matsuo et al.”*"’ no estudo de propriedades de uma liga 17%Cr-14%Ni
fizeram observagdes semelhantes sobre o reforgo por precipitagdo de
carbonetos. Eles citam que precipitados intergranulares pequenos, com
formato granular, sdo efetivos na supressio da nucleagdo de vazios
intergranulares e trincas através da redug¢do da concentragio de tensdes

proveniente do deslizamento de contornos de grdos, colocando também que

os precipitados intergranulares agem como barreira contra a propagagio de

(25) l (21)

trincas, o que ¢ confirmado por Weaver' ', citado por Matsuo et a

Zhang et al., também citados por Matsuo et al.”?'’, colocam que em
um ac¢o inoxidavel austenitico 15%Cr-25%Ni, ocorre um aumento na
resisténcia a fluéncia através da precipitagio de carbonetos M;;Cq.
Entretanto, eles especulam que fatores de refor¢o devido a precipitagdo
intergranular devem diminuir com o aumento da resisténcia da matriz por

precipitagao intragranular, onde o refor¢o do contorno de grdo perderia o

efeito em virtude de um refor¢co maior da matriz.



21

Em oposigdo ao citado acima, ElBatahgy, citado por Matsuo et al.*",

coloca que o reforgo por precipitagdo intergranular continua sendo efetivo
mesmo para altos limites de resisténcia da matriz, sendo que para limites de
resisténcia da liga maiores que o limite de resisténcia da matriz, o reforgo
por precipitagao intergranular se soma ao refor¢o da matriz obtido por

outros mecanismos de aumento de resisténcia.

2.4.1 Carboneto M,;Cg

O carboneto M,3;Cs é o carboneto mais comumente observado em agos
inoxidaveis tratados termicamente e varios estudos sdo feitos centrados na
estrutura cristalina, composi¢do, mecanismo de precipitagdao e morfologia.

A estrutura cristalina do M;,:Cs € cubica de face centrada com

parametro de rede dado como 10.638 Angstrons®.

h(27}

Kautz e Gerlac relatam-no como (Cry7 , Fess , Moys) Cs . com

pardmetro de rede 10.680 Angstrons em um ago contendo Molibdénio.

No estudo de Weiss e Stickler®®

, em amostras de aco AISI 316 e
316L, o parametro de rede do M,3;Cs aumentava com a temperatura de
envelhecimento para as amostras com baixo teor de carbono, enquanto que
nas amostras com alto teor de carbono o parametro de rede aumentava com
o tempo de envelhecimento. Neste estudo eles colocaram a composigao do
M,3Cs como (Crys , Fes , Moa) Cs , sendo que Goldschmidt, citado por

Weiss e Stickler?"

, relata o carboneto como (Fe Cr),; Cs.
A morfologia e sequéncia de precipitagdo do M,:Cs sdo similares
aquelas reportadas para outros agos inoxidaveis. Em amostras solubilizadas

e envelhecidas o M,:Cs precipita em contornos de grdo, interfaces

incoerentes e coerentes de “twin boundaries”(contornos de maclas) e,

ESCCLA DE ENGENHARIA

=N -
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finalmente, intragranularmente. Inclusdes ndo metalicas atuam também
como sitios de nucleagdo, com a precipitagdo ocorrendo quase que
simultaneamente com a precipitagio em interfaces incoerentes'”®.

O trabalho a frio acelera a precipitagio do M,:C,. Comparando-se
com amostras solubilizadas, as particulas de carbonetos apresentam-se em
tamanhos menores nas amostras trabalhadas a frio e solubilizadas. Para este
caso os precipitados aparecem primeiro em contornos de grdos e
intersec¢do de falhas, contornos incoerentes e coerentes de maclas e,
finalmente, ao longo de linhas de discordancias e em planos de falhas*®’.

Em geral ¢ assumido um efeito de aceleragao da precipitagdao pelo
trabalho a frio. Isso pode ser explicado por um aumento nos sitios de
nucleagdao (discorddancias e falhas na rede cristalina) que acompanha o
trabalho a frio.

Um aumento no teor de carbono resulta em aumento da estabilidade

dos carbonetos em alta temperatura. Weiss e Stickler®”

citam que o Mj»3Cy
é estavel para temperaturas em torno de 900°C para ligas de AISI 316L,
com 0,02% de carbono. Em tratamentos comparaveis, o tamanho das
particulas de carbonetos aumenta em amostras com maior teor de carbono e

a morfologia dos carbonetos muda para particulas macigas, com

consideravel aumento em sua quantidade.

2.4.2 Carboneto MgC

O carboneto MC foi primeiramente reportado por estar presente em
agos rapidos, sendo que este carboneto também foi encontrado em algumas

variagdes de agos inoxidaveis estabilizados com Niobio (como o AISI 347).
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A composig¢dao deste carboneto foi relatada como sendo (Fe: Moz) C”* em
investigagdes em agos com alto teor de Molibdénio.

(26) " relata o M¢C como

Goldschmidt, citado por Weiss e Stickler
sendo o M,;C, alterado pela presenga de Molibdénio.
Em virtude de o AISI 304 em estudo possuir teor de Molibdénio em

torno de 0.3% (ver tabela 1), nd3o espera-se que este carboneto seja

encontrado neste ago, ndo sendo assim pertinente a maiores analises.

2.5 AFASE ¢

A fase o ¢ um intermetalico duro e fragil que apresenta estrutura
cristalina tetragonal complexa com 30 atomos por unidade celular. A dureza
desta fase é em torno de 68 Rockwell C.

Sasmal, citado por Kwietniewski®*’, afirma que em ligas Fe-Cr-Ni, no
minimo 18% de cromo sdo necessarios para induzir a formagdo da fase o.

Ja Hull®® tem estudado o efeito de outros elementos de liga na
tendéncia de uma liga formar fase o em termos de “cromo equivalente™.

Weingand e Doruk™"’ sugeriram que a fase ¢ ndo pode acomodar
prontamente carbono em seu reticulado e, baseado nisso, Weiss e
Stickler'®"” propuseram que o nivel de carbono na matriz austenitica deveria
ser reduzido até um certo valor critico, antes que fases intermetalicas
pudessem se formar. Assim, € o “cromo equivalente efetivo”, avaliado apos
a precipitagdo de carbonetos, que ira determinar a tendéncia de uma liga
formar ou ndao fase o. Essa tendéncia é aparentemente baixa quando o

cromo equivalente efetivo (Cr.. = Cr + 0.31Mn + 1.76Mo + 0.97W + 2,02V
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+ 1.58Si + 2.44Ti + 1.7Nb + 1.22Ta - .226Ni - 0.177Co) cair abaixo de

18%.

Hall ¢ Algie, citados por Weiss e Stickler®®’, relatam a fase 6 como

(Fe Cr), (Fe Mo) ou (Fe Cr Mo), com a;, = 8.799 Angstrons e co = 4.544
Angstrons para (Fe Cr) e ap = 9.188 Angstrons e ¢y = 4.818 Angstrons para
(Fe Mo). Wiegand e Doruk®” relatam a fase ¢ como (Mosss Crios
Ni; ;)Fe. Na investigagio de Weiss ¢ Stickler'*®’, eles citaram-na como
(Mo,; Cryo Fess Nis), com ap = 8.828 f\ngstrons e co = 4.597 Angstrons

Os valores de a, aumentam com a temperatura de envelhecimento,
enquanto que ¢, parece ser independente do tratamento de
envelhecimento'*®.

Goldschmidt, citado por Weiss e Stickler'®™, sugeriu que uma
descarbonetagao do M;3Cs poderia resultar em uma transformag¢ido quimica
do carboneto em fase intermetalica o©.

22 " declaram que a fase

Shingal e Martin, citados por Weiss e Stickler
o requer, para sua nucleacgdo, interfaces de alta energia, como contornos de
grao com alto angulo, contornos incoerentes de maclas ou interfaces de alta
energia de fases secundarias.

No estudo de Weiss e Stickler?®

, a fase o aparece sequencialmente
iniciando-se em pontos triplos de contorno de grdo, entio em contornos
normais de grdao e depois de longos tempos em altas temperaturas em
contornos incoerentes de maclas, e, finalmente intragranularmente. A fase o

ndo nucleia-se homogeneamente na matriz austenitica e ela geralmente

requer alta energia de interface para nucleagdo. Exames detalhados revelam
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que, dependendo da temperatura de envelhecimento, particulas de fase o se
formam tanto nos sitios de nucleagdo do M,:Cs quanto crescem a partir
deles, os quais aparentemente se dissolvem. A temperaturas acima de
400°C, a fase ¢ nucleia-se em “triplle points”(pontos triplos) sem indicagdo
de formagdo anterior de M,;Cy. Depois de longos tempos de envelhecimento
a fase o esta presente em forma de particulas massivas em contorno de
grao, ou como particulas intragranulares volumosas, frequentemente
exibindo-se em forma de agulhas".

A temperatura de solubiliza¢do influi na cinética de precipitagdo da
fase o. Sao encontradas tendéncias de queda na formagdao da fase o depois
de altas temperaturas no tratamento de solubilizagdo. Isso ¢ relacionado
com o tamanho de grido grosseiro associado ao longo caminho de difusdo
para os elementos de formagdo da fase ¢ até os contornos de grdo, o que €
confirmado por Barcik"'.

Chastell e Flewitt®? citam que a precipitacio dos carbonetos M;3;Cs
precede a formag¢do da fase o. Os atomos de carbono moveis, inicialmente,
se combinam com o cromo e o molibdénio para formar carbonetos. Contudo,
quando o carbono livre se esgota, a difusdo do cromo dentro do grdo

iti = . 3
austenitico causa a formagio da fase ¢'** ©*%

. A formagao desta fase, que ¢
rica em cromo e dissolve pouco carbono em seu reticulado causa a
dissolugao de parte dos carbonetos adjacentes a ela. Além de extrair cromo

dos carbonetos para sua formagdo, durante seu crescimento, a fase o

também retira cromo da matriz austenitica, o que causa um aumento de
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solubilidade da matriz austenitica para o carbono, levando assim a uma

; . - 28 ¢ 32
completa dissolugio dos carbonetos adjacentes a ela'*® “ .

2.6 A FASE n

O intermetalico hexagonal AB,, fase n tem sido identificado como o
menor constituinte em varios a¢os inoxidaveis contendo molibdénio. A
composigdo desta fase foi reportada como sendo Fe;Mo?®,

Em virtude de seu pequeno tamanho ndo espera-se que esta fase seja
identificada por técnicas usuais de metalografia. Nao foram encontradas
literaturas relatando sua influéncia na resisténcia de agos inoxidaveis em

elevada temperatura, creditando-se a esta fase um papel secundario na

fluéncia de agos inoxidaveis.

2.7 A FASE ¢

A fase y possui estrutura cubica de corpo centrado e sua composigdo
é dada como (FessCriaMoyo)?®.

Nido é esperado encontrar esta fase no a¢o em estudo em virtude de,
de acordo com a literatura®®, o limite de temperatura inferior para a

precipitagio da fase 3 ser de 815°C, tendo sido o limite superior de

temperatura de trabalho do AISI 304 em analise de 750"C.

2.8 INFLUENCIA DA FASE c NA RESISTENCIA A ELEVADAS
TEMPERATURAS

Muitos artigos tem sido publicados relatando fragilidade em fluéncia
devido a presenga da fase o. Em particular a fase ¢ tem sido citada como

produtora de decoesdo e consequente trincamento, mas este nado deve ser o
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unico fator controlador da influéncia da fase o na dutilidade de ligas
metalicas.

. i3
De acordo com Morris"*?

, nao podem haver duvidas sobre a relagdo
entre a presenga da fase o e a fragilidade. Esta fase € mostrada como uma
fase de muito pouca coeréncia na austenita, tendo uma grande energia na
interface e susceptibilidade para trincamento nesta interface. Mas cita-se
que até mesmo o carboneto M,:Cs ndo é totalmente coerente com a matriz
austenitica. Assim € 6bvio que outros fatores associados com a precipitagdo
da fase ¢ contribuem para a perda de dutilidade.

A razio proposta para esta associagdo com fragilidade ¢ a mudancga na

distribui¢ao de particulas intergranulares que acompanha a precipitagdo da

fase G.

.

E sugerido que a precipitagdao da fase o conduz a uma queda no teor
de soluto substitucional e, consequentemente, a uma ressolubilizagdo dos
carbonetos menos estaveis precipitados primeiro. Visto que estes
carbonetos sdo geralmente menores que as particulas de fase o, a
precipitacdo desta fase conduz a dissolugdo de particulas relativamente
pequenas e densamente distribuidas, passando a particulas maiores
distribuidas de forma mais espagada. Essa distribuigdo espagada conduz a
uma menor restrigdo ao deslizamento de contorno de grdo e a uma maior
concentragdo local de tensdes. sendo proposto que estes fatores
consequentes podem ser mais importantes em causar perda na dutilidade do

que a propria presenga da fase o**.
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McMahon®* em analise de trechos de tubulagdes de AISI 316 que
trabalharam por 150000 horas em temperaturas da ordem de 610-650°C,
relata que nas amostras foram encontradas, em adi¢do a trincas
intergranulares, grandes variedades de danos de fluéncia constituidos de
cavidades associadas com particulas intergranulares de fase o.

Em analises por espectroscopia eletronica foram notados picos de
enxofre na superficie de fratura e, como citado por Morris"**’, McMahon**
nao credita a perda de dutilidade a simples preseng¢a da fase o. tendo por
esta razdo investigado o papel do enxofre associado a presen¢a da fase ©.

E sugerida a necessidade de um fator enfraquecedor da interface
sigma/austenita para a nucleagdo de cavidades, pois a fase ¢ por si s6 ndo
seria suficiente para propiciar esta nucleagdo.

‘ ‘ v 3
' cita Lai e Wickens"®’ que, comparando a

Nesta investigagdo™*
resisténcia a fluéncia de duas corridas de AISI 316, notaram fragilidade
maior na corrida K, a qual possuia, praticamente, o dobro do teor de
enxofre e a metade do teor de manganés da outra corrida. O manganés é o
mais importante estabilizador do enxofre nos agos mas o cromo também
pode servir para esta fungdo.

Desde que a relagao Cr : Mn é maior do que 20 : 1 no ago K, ¢é
possivel que algum enxofre esteja inicialmente ligado ao cromo e, durante
exposi¢do a alta temperatura, a formagdo de carbonetos ricos em cromo do
tipo M,;C4 e fase o podem, entdo, soltar ou liberar enxofre para regides de

contorno de grdo. Este enxofre fragiliza a interface fase o/austenita,

particularmente se ele for liberado por particulas de fase ¢ em crescimento.



McMahon**', ao citar Shinya et al.®®

. salienta que a precipitagao de
AIN associado com fase ¢ em contorno de grdao leva a iniciagdo prematura
de trincas, sendo que isso ocorre para ligas de agos inoxidaveis austeniticos
com teores de aluminio acima de 0.03% em peso.

Ja Chastell e Flewitt®?

citam que a fase ¢ ao crescer empobrece a
matriz de cromo e gera zonas de contorno de grdo adjacentes a este
intermetalico livres de precipitados de carbonetos, levando a um

enfraquecimento localizado de regides de contorno de grdo e a uma queda

na resisténcia a fluéncia da liga por nucleagdo de vazios nestas regides.

2.9 FRATURA

Shinya et al.*®

estudaram mudang¢as nos mecanismos de fratura por
fluéncia com o aumento no tempo para ruptura em agos inoxidaveis AISI
304 e 316, juntamente com a influéncia de mudangas microestruturais nas
trocas dos mecanismos de fratura por fluéncia. Exames metalograficos de
corpos de prova com periodos de ruptura superiores a 10 anos na faixa de
temperatura de 600 a 800°C revelaram quatro tipos de mecanismos de
fratura, sendo eles fratura transgranular de fluéncia, trincamento tipo cunha
em pontos triplos, cavitagdo intergranular e trincamento devido a fase ¢ no
contorno de grao.

Os resultados foram traduzidos em mapas de mecanismos de fratura
por fluéncia, os quais indicam que as condigdes de operagdo de temperatura

e tensdo para estes agos em plantas de forga de vapor estdo localizadas

dentro do campo de mecanismo de fratura de trincamento devido a fase o.
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A figura 11 mostra curvas de tensdo por tempo de ruptura e campos
de dominio de modos de fratura para duas corridas de AISI 304 em diversas
temperaturas de ensaio, sendo que Shinya et al. *® notaram queda na tensio
de ruptura com o tempo de ensaio para todas as nove corridas testadas,

enfatizando que esta queda foi mais gritante para a corrida A.
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Figura 11 - Mecanismos de fratura por fluéncia para um AISI 304°°

A acentuada queda na tensdao de ruptura se dava quando se passava de
cavitagao intergranular para trincamento devido a fase o.

Shinya et al.*®’ sugerem que o mecanismo de ruptura no campo de
fratura transgranular e trincamento tipo cunha dependem da taxa de fluéncia
€ que o mecanismo de ruptura no campo de trincamento devido a fase o ¢
controlada principalmente por crescimento difusional de cavidades.

Eles conceituam o processo de trincamento devido a fase ¢ como

segue:

a) a fase o precipita e cresce no contorno de grio;
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b) cavidades de fluéncia nucleiam na interface entre o composto
intermetalico e a matriz austenitica;

c) as cavidades de fluéncia crescem ao longo dos contornos de gréo;

d) a fratura por fluéncia ocorre devido ao coalescimento das
cavidades de fluéncia. A figura 12 mostra micrografias de danos de fluéncia

que levam aos trés modos de fratura em contorno de grao.

Figura 12 - Trincas e cavidades em contorno de grio observadas em um AISI 304 fraturado.
a) 650°C, 117,7 MPa, tempo de ruptura 4680 h, trincas tipo cunha ; b) 700°C, 78,4 MPa,
tempo de ruptura 5550 h, cavidades de fluéncia associadas com particulas de precipitadas em
contorno de grio ; ¢) 700°C, 47,1 MPa, tempo de ruptura 19600 h, trincas na interface fase o
com austenita®®,

Ja Mathew et al ('¥

citam que em altos niveis de tensdo, quando as
taxas de deformagdo sdao altas, altas dutilidades em ruptura sao obtidas,
sendo a falha transgranular.

A dutilidade em ruptura decai para niveis de tensdo intermediarios,
desde que a auséncia de precipitagdo intergranular facilita o escorregamento
de contornos de grdao levando a formagdo de trincas agudas em contorno de

grao. Uma estrutura de graos aproximadamente equiaxiais sugerindo falha

intergranular por baixa dutilidade foi observada.
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Com consideraveis quedas de tensdes € consequentes maiores tempos
envolvidos, precipitam-se finos carbonetos em contorno de grao reforgando-
os contra o escorregamento, sendo que as grandes deformagdes implicam em

fraturas transgranulares ducteis.
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3. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

3.1 MATERIAIS

Os corpos de prova para todos os ensaios e analises realizados foram
obtidos a partir de:

a) trechos de tubulagdes de ago inoxidavel AISI 304 que operaram
por mais de 10° horas em linhas de craqueamento catalitico em temperaturas
da ordem de 650 a 750°C;

b) trechos de tubulagdes deste ago AISI 304 usado, submetido a
tratamentos de solubilizagdo a 1100'C com dois periodos de tempo
diferentes (10 e 30 minutos);

c¢) trechos de tubulagdes de dois lotes de ago AISI 304 novos
(originais),

d) trechos de tubulagdes de ago AISI 304 novos que foram
submetidos a um tratamento de envelhecimento na temperatura de 700°C
por um periodo de tempo de 100 horas.

A tabela 1 apresenta a composi¢dao quimica dos trés lotes de AISI 304
utilizados no trabalho, sendo “Us” o material exposto a servigo por mais de
10° horas, “N1” o primeiro lote de material novo e “N2” o segundo lote de
material novo. A analise quimica foi realizada em um espctrometro de

emissao otica.
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Tabela 1 - Composi¢iao quimica dos lotes dos agos estudados ( % em peso).

C Cr Ni Si Mn Mo S P Al
N1 0,048 18.9 9.04 0,59 1,6 0,38 0,012 | 0,0014 | 0,015
N2 0,08 18,5 8.5 0,52 0,94 0,1 0,002 | 0,034 | 0,001
Us 0,09 18,2 8,86 0,57 1,61 0,32 0,008 | 0,022 [ 0,001

3.2 CARACTERIZAGAO MICROESTRUTURAL

Serao apresentadas, a seguir, as técnicas para caracterizagao
microestrutural utilizadas neste trabalho para a melhor identificagdo das

particulas de segunda fase precipitadas no material em estudo.

3.2.1 Avaliacdo metalografica

Foi realizada a preparagao metalografica das amostras para posterior
observagido em microscopio dtico e eletronico de varredura. A preparagio
dos corpos de prova envolveu técnicas usuais de metalografia, visando a
caracterizag¢do das diversas fases formadas durante o envelhecimento do ag¢o
inoxidavel austenitico em estudo. Realizou-se dois tipos de ataques
quimicos em corpos de prova distintos, sendo estes tipos de ataques
especificos para agos utilizados em regime de alta temperatura.

O primeiro tipo de ataque envolveu o uso de um reagente denominado
solucao 40 (ASTM E 407-5¢ FeCls, 15 ml HCl ¢ 60 ml metanol)®”. Os
corpos de prova foram imersos por periodos de tempo de 3 a 10 segundos
na solu¢dao A, lavados em agua e secos com jato de ar quente. A solugdo 40
tem como objetivo deixar as particulas de carbonetos esverdeadas, atacando

também as particulas intermetalicas, mas ndo concedendo a elas coloragio
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aparente. Os tempos de imersdo no reagente foram sendo aumentados a
medida em que o tempo de ataque ndo era suficiente para delinear toda a
estrutura desejada. Assim, para o caso do material envelhecido em servigo
por exemplo, onde era desejado observar tanto os contornos de grao quanto
os carbonetos e as fases intermetalicas precipitadas, optou-se em alguns
casos por ataques iniciais fracos, observando-se determinada estrutura
desejada e apos prolongando-se o tempo de exposi¢gdo ao reagente para que
se delineasse outras estruturas que ndo haviam sido reveladas
anteriormente. sendo que muitas vezes a estrutura antes delineada era
“queimada”.

O segundo tipo de ataque envolveu o uso do reagente Solugdo 97
(ASTM E 407-45g KOH + 60 ml H,0)""”. Este ataque foi realizado
eletroliticamente com o uso de uma fonte de corrente continua, sob um
potencial de 2,5 V ¢ um tempo de imersdao de 15 a 20 segundos. E usual que
este procedimento conceda uma cor marrom-avermelhada as fases

intermetalicas e as particulas de carbonetos.

3.2.2 Difracao de raios X em superficie metalica

Foi realizada uma avaliagdo dos componentes microestruturais do
material envelhecido em servigo através de difragdo de raios X em um corpo
de prova com dimensdes de 15x15 mm por 2 mm de espessura, o qual sofreu
tratamento de lixagem e polimento a nivel metalografico visando a obtengdo
de uma superficie polida e isenta de riscos. Para a obtengao dos padrdes de
difragao foi utilizado um difratometro Siemens D500, operando com tubo de

cobre.
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Para melhor filtragem da linha CuKa (A = 1,54178), existe um
monocromador de grafite que fica posicionado apds a amostra. O intervalo
angular escolhido foi de 35<26<60°. O passo angular foi de 0,01° e foi

usado um tempo de exposi¢do por canal de 4 segundos.

3.2.3 Extracgao eletrolitica de precipitados

Quando da realizagdao do procedimento de difragao de raios X em
superficie metalica do material envelhecido em servigo, torna-se evidente a
presenca da austenita através de seus picos caracteristicos de difragdo.
Contudo, para a melhor caracterizagdo das fases precipitadas durante o
envelhecimento, que se apresentam em menor quantidade e intensidade em
comparag¢dao a austenita, optou-se por uma tentativa de extragdao das
particulas de segunda fase da matriz austenitica, podendo assim ser
realizada uma analise morfologica somente dos precipitados e uma nova
analise de difragdo de raios X eliminando-se os picos caracteristicos da
austenita.

O fundamento quimico para a extragdo de fases, em ligas contendo
cromo, ¢ de origem eletroquimica, uma vez que, dependendo do potencial
elétrico aplicado a amostra metalica, pode ser possivel observar uma maior
ou menor dissolugdo de algum elemento de liga do ago.

Barcik et al.“" citam que o processo de extragao eletrolitica depende
em muito do tipo de eletrolito utilizado, ja que dependendo de sua

composi¢do podera ocorrer a extragdo seletiva de fases.



Padilha e Ambrozio”® apresentam uma tabela sugerindo o tipo de

eletrolito e o tempo de exposigdo ao ataque para dissolugdo seletiva de

fases.

Tabela 2 - Dissolugiio seletiva de fases

(38)

fases presentes reagentes tempo residuo insoluvel
NbC,VC,M:Cy,Fex(W,Mo) 20%HCI 3h NbC,VC,Fex(W,Mo)
Fe:Mo, TiN 37%Hcl+10%H2S04 2h TiC,TiN
TiC,TiB,,Fe,Ti 5 a 10%H2S04 lal5h THe
Niz(Ti,Al), TiC.TiN,NiAl 5%H2S04 la2h TiC,TiN
NbC,Fe,Nb 40%HF 0,5h NbC
Fe;W.o NHO3+oxalicotH2NO3 | 0,25a1h o
Fe;W,CrN HCI+H202+H20 1h CrN
M;C M2:Cg,Fex(Mo,W) HCI+C2H50H 3a4h M,C,Fex(Mo,W)
Fe;W.,o HCI+C2H50H 0,33 h Fe;,W
NbC,M»:Cy ac.tartarico+tH202 2 h, 500C M3Cs
MG, TiCy,0 5%HgC12+5%HCI 2h M2:Cs, TiC

Ja BystriansKy et al., citados por Kwietniewski

(28)

, que estudaram

acos inoxidaveis contendo elementos adicionais, tais como titanio e niobio,
acreditam que quando da realizagdo de um processo de extragdo eletrolitica
de precipitados em agos inoxidaveis, o uso de uma solugdo de HCI em
metanol como eletrélito podera extrair todas as fases presentes na matriz
austenitica.

Os corpos de prova para a extragao eletrolitica foram lixados em lixa

d’agua até grdo 1000 e desengraxados em acetona e alcool. A area dos
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corpos de prova a serem protegidas do ataque foram cobertas por uma
resina epoxi, isolando-se assim o fio de cobre, que serve apenas como um
condutor de corrente, da solugdo utilizada como eletrolito (figura 13). Na
extragdo eletrolitica, o material do qual se deseja extrair fases ¢ chamado

de eletrodo de trabalho.

9 ¢
—_— e =

Figura 13 - Corpo de prova para extragao eletrolitica.

A solugdao de extragao utilizada foi de 10% HCI em metanol, sendo
que para se aplicar um potencial de 1,5V em relagdo a platina, que neste
ensaio desempenhou um papel de contraeletrodo e de eletrodo de referéncia
(ver figura 14), foi utilizado um potenciostato modelo PG-05 da
Omnimetra.

O processo de extragdao teve a duragdo de 5h a temperatura ambiente.
Ao téermino da extrag¢do as particulas de precipitados ficaram depositadas no

fundo da célula eletroquimica. A célula era levada, entdo, para ser
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submetida a vibragdo ultrasonica de 60 Hz para que assim fossem retirados
os precipitados restantes que estivessem levemente unidos ao corpo de
prova. A seguir a solugdo era retirada da celula eletroquimica e os

precipitados secos em uma estufa a temperatura de 50°C durante 10

minutos. Este po de precipitados seria destinado a difragdo de raios X.

Figura 14 - Célula eletroquimica utilizada na extracao eletrolitica de precipitados: a) visiao
geral, b) corpo de prova imerso no eletrélito.

Em virtude dos precipitados depositados no fundo da celula
eletroquimica ficarem muito compactados entre si, optou-se pela filtragem
da solugdao de eletrolito para que assim fosse possivel uma analise
morfologica dos precipitados com o uso de microscopio eletronico de
varredura.

Passou-se, entdo, a filtragem a vacuo dos precipitados suspensos na
solu¢ao de HCIl através de uma membrana de porosidade de 0.2 um e,

imediatamente apos, procedeu-se sua secagem em estufa.
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3.2.4 Difracdo de raios X em precipitados extraidos
eletroliticamente

A avaliagdo por difragdo de raios X dos precipitados extraidos
eletroliticamente foi realizada da mesma maneira pela qual foi feita a
difracdo de raios X em superficie metalica. O intervalo angular escolhido
foi de 4<20<60° e as diferengas sdo que neste caso a superficie de analise ¢
um po de precipitados (pois eles foram extraidos da matriz austenitica), e o
passo angular foi de 0,05° com tempo de exposigdo por canal de 4

segundos.

3.2.5 Analise morfolégica dos precipitados extraidos
eletroliticamente

Realizaram-se analises em microscopio eletronico de varredura marca
Philips modelo XL-20 dos precipitados extraidos eletroliticamente
submetidos ao processo de filtragem, a fim de observar o aspecto
morfologico destes.

Para tanto depositou-se uma fina camada de precipitados sobre um
suporte e fez-se sua metalizagdo através da deposi¢cdo de uma fina pelicula
de ouro sobre a camada de precipitados, o que conferiu a aderéncia dos
precipitados ao suporte e também uma maior nitidez ao microscopio.

Em adigdo a analise dos precipitados extraidos, realizou-se tambem a
observagido do corpo de prova para extragao eletrolitica, apos o ataque, em
microscopio eletréonico de varredura. Observou-se, assim, os precipitados
que ainda ndo tinham sido totalmente “descolados” da matriz austenitica,
sendo que o objetivo desta analise foi o de confirmar a distribuigdo dos

precipitados na matriz observada na metalografia.
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3.3 CORPOS DE PROVA

Os corpos de prova utilizados neste trabalho foram confeccionados de
acordo com a norma da ASTM para métodos de teste para determinagdo de
tenacidade a fratura de materiais metalicos (ASTM E 399 - 91)®. Em
virtude de problemas de tamanho da cdmara dos fornos onde seriam
realizados os ensaios de resisténcia em temperatura elevada, optou-se por
utilizar o corpo de prova do tipo “Compact Tension Disk-Shaped”'® ao
invés do “Compact Tension” tradicional sugerido pela norma da ASTM para
métodos de teste para medida de taxa de crescimento de trinca em fluéncia
em metais (ASTM E 1457 - 92)%*"), o qual possui as mesmas caracteristicas
do corpo de prova utilizado no trabalho, com diferenga apenas em seu
formato retangular.

A figura 15 apresenta o dimensionamento do corpo de prova utilizado

neste trabalho.

Figura 15 - Corpo de prova “Compact Tension Disk-Shaped” utilizado neste trabalho(cotas
em mm).
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A parte final do entalhe, mostrado na figura 15, possui apenas o
efeito de um acumulador de tensdes para a posterior nucleagio da pré-trinca
de fadiga. Assim, neste trabalho, optou-se por utilizar um corte feito com
uma serra diamantada de 0,3 mm de espessura, observando-se as
especificagdes de comprimento total de trinca citadas na referéncia [2].

A opc¢do pelo uso de corpos de prova pré-trincados, os quais simulam
defeitos ocorridos em linhas de trabalho normais, vem de encontro as atuais
tendéncias de dimensionamento de componentes estruturais baseados em
ensaios da mecadnica da fratura, os quais levam em conta a presenga de

defeitos nucleados em servigo nos materiais de aplicagdao industrial

3.3.1 Pré trincamento em fadiga

A maquina utilizada para a abertura das pré-trincas de fadiga nos
corpos de prova consiste, basicamente, de um motor eletrico que transmite
movimento para um eixo excéntrico, ao qual sdo acoplados dois cilindros
excéntricos regulaveis (um em relagdo ao outro e ao eixo). Na carcaga
inferior da maquina existem dois fusos laterais, aos quais ¢ acoplado um
barramento superior, tendo este barramento a fun¢do de apoiar o corpo de
prova quando da abertura da pré-trinca.

Quando o eixo e os dois excéntricos estdo alinhados entre si obtém-se
a flecha maxima de deslocamento para a maquina.

A figura 16 mostra o esquema de fixagdo na maquina para um corpo

de prova “apoiado em trés pontos”?.



Figura 16 - Abertura de pré-trinca de fadiga em corpo de prova “apoiado em trés pontos”.

Este tipo de corpo de prova é de mais facil confec¢do e é comumente
usado para ensaios de tenacidade a fratura em temperatura ambiente. Em
virtude da necessidade do uso do corpo de prova “Compact Tension Disk-
Shaped™'? foi necessario projetar um dispositivo para adaptagio deste
corpo de prova a maquina de fadiga. A figura 17 mostra o desenho de

conjunto da fixagdo do corpo de prova ao dispositivo.
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Figura 17 - a) desenho de conjunto da fixagiio do corpo de prova ao dispositivo para abrir
trincas de fadiga, b) dimensionamento do dispositivo(cotas em mm).

A figura 18 mostra a fixagdo de todo o conjunto a maquina de fadiga.
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Figura 18 - FKixacgao do corpo de prova e dispositivo 2 maquina de fadiga.
Para todos os corpos de prova as pré-trincas de fadiga ficaram de

acordo com as especificagdes de paralelismo e comprimento citadas na

ASTM E 399 - 91'%,

3.4 TRATAMENTO DE ENVELHECIMENTO ARTIFICIAL

Com o intuito de analisar a influéncia tdo somente da precipitagcdo de
carbonetos na resisténcia a temperaturas elevadas do ag¢o AISI 304,
procedeu-se um tratamento de envelhecimento artificial nas amostras de
agos NOVOS.

O tratamento foi realizado mediante a exposi¢do dos corpos de prova
a uma temperatura de 700°C por um periodo de tempo de 100 horas que. de

2 e 3b)

acordo com a literatura'®® * se encontra dentro da faixa tempo x
temperatura na qual, para o ag¢o em questdo, ira ocorrer a precipitag¢ao
somente de carbonetos do tipo M2:Cq.

O tratamento foi realizado com o material ja usinado em sua forma

final e com o pré-trincamento em ftadiga ja realizado.
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3.5 TRATAMENTO TERMICO DE SOLUBILIZAGAO

Realizou-se um tratamento térmico de solubilizagdo nas amostras de
AISI 304 envelhecidos em servigo com a inten¢ao de analisar o efeito da
dissolugao de fases (total ou parcial) na resisténcia do material.

O tratamento foi realizado mediante a exposi¢do dos corpos de prova
usinados e pré-trincados a uma temperatura de 1100°C durante dois
periodos de tempo, sendo estes de 10 e 30 minutos. Visto que, em um forno
comum, o material exposto a este nivel de temperatura estaria exposto a
uma atmosfera oxidante, optou-se por realizar tal tratamento em banho de
sais, mais precisamente cloreto de bario.

Normalmente o resfriamento no tratamento térmico de solubilizagdo é
realizado em agua, mas em vista das pequenas dimensdes dos corpos de
prova em questdo, um resfriamento ao ar apresenta-se suficiente.

A escolha da temperatura e do tempo de exposi¢do ao tratamento

foram baseados em dados da literatura''® 2* ¢ 2%

, sendo que os tempos
escolhidos foram menores que os sugeridos para a dissolugdo completa das

fases.

3.6 DUREZA BRINELL (HB)

Foram realizadas medidas de dureza Brinell (HB) em corpos de prova
pertinentes a todas as cinco situagdes de trabalho estudadas. As medidas
foram realizadas com aplicagdo de carga de 187.5 Kg e esfera de ago de 2,5
mm de diametro. Foram feitas trés medidas de dureza em cada corpo de
prova, sendo que o resultado final apresenta-se como uma média das trés

medidas.



47

3.7 ENSAIO DE RESISTENCIA A TEMPERATURA ELEVADA

Os corpos de prova foram ensaiados sob condigdo de aplicagdo de
carga constante a uma temperatura de 600°C. Os ensaios seguiram as
especificacdoes da ASTM E 1457 - 92°% a qual sugere que a temperatura
seja controlada em + 2°C.

Como parametro de comparagido usou-se um fator inicial de
intensidade de tensdes aplicado a ponta da trinca K[MPa.m’’]®’, visando
avaliar o comportamento de cada tipo de situégﬁo de trabalho do material
estudado em um mesmo nivel de intensidade de tensdes inicial aplicado.

O parametro K ¢ definido na literatura’”’ como segue:

K = PY/10°BW"?, onde:

P = carga [Kgf];

B = espessura do corpo de prova [m];

W = largura do corpo de prova [m];

Y = f(a/W);

a = comprimento da trinca[m].

No procedimento de teste eram feitos acompanhamentos do
deslocamento da linha de aplicagdo da carga em fung¢do do tempo de ensaio

decorrido.

3.7.1 Maquina de teste de resisténcia em temperatura elevada

Foi utilizada uma maquina de fabricagdao alema da marca Leipzig. Esta
constitui-se de trés postos de trabalho, sendo os controles de temperatura e
o sistema de deposi¢do de carga independentes para cada posto. Foi
acoplado um controlador de temperatura da marca Novus, com

disponibilidade de controle independente de temperatura para até quatro
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postos de trabalho, para que assim se obtivesse um controle mais preciso da
temperatura durante o periodo de aquecimento e o periodo de teste.
A figura 19 mostra a maquina durante a realizagao de trés ensaios

concomitantes.

o i

(.)C) DO U() QO UC) (J(J

Figura 19 - Maquina para testes de fluéncia.

Para a realiza¢dao do ensaio, os corpos de prova sao pinados a um
sistema de garras, as quais sdo fixadas ao sistema de deposig¢do de carga da

maquina, como ¢ mostrado na figura 20.
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h

Figura 20 - Sistema de fixag¢do do corpo de prova.

O sistema para aplicagdo de carga consiste de dois pratos nos quais
sdo colocados pesos, sendo que estes sao multiplicados para o valor de
carga efetiva aplicada ao corpo de prova através de um sistema de brago de
alavanca com a proporgao de 33 : 1.

A figura 21 mostra o sistema de aplicagdo de carga ao corpo de

prova.
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Figura 21 - Sistema de aplicagdo de carga ao corpo de prova.

No meio das garras da maquina (figura 20) foram adaptados cristais
de quartzo, os quais possuem perfeita estabilidade estrutural a estes niveis
de temperatura. Estes cristais ficavam, em uma de suas extremidades, em
contato com as garras nas quais eram pinados os corpos de prova e, na
outra extremidade, em contato com bragos metalicos que estavam
conectados com um reldogio comparador analdgico, sendo permitida assim a
leitura periodica do deslocamento da linha de aplicagdo da carga quando da
deformag¢dao do corpo de prova.

A figura 22 mostra a forma de fixagdo do sistema de medigdo de

deslocamento da linha de aplicagdo de carga.
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Figura 22 - Fixacdo do sistema de medi¢do ao conjunto de garras.

3.7.2 Garras

Inicialmente optou-se pelo desenho de garras sugerido pela
literatura'®’, sendo que o material destas garras foi especificado”” como
qualquer material que possuisse estabilidade estrutural a elevadas

temperaturas, optando-se no caso pelo mesmo material de teste (AISI 304).

A figura 23 apresenta o dimensionamento inicial das garras.
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Figura 23 - Dimensionamento inicial das garras(cotas em mm).
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Pela razdo de esta geometria ndo poder ser acoplada diretamente as

garras originais da maquina, surgiu a necessidade de se fazer um dispositivo

de acoplamento.

A figura 24 apresenta o desenho do dispositivo de acoplamento.

Figura 24 - Desenho do dispositivo de acoplamento(cotas em mm).
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Este projeto inicial apresentou problemas por desgaste na rosca de
menor bitola do dispositivo de acoplamento. Assim passou-se para um novo
desenho de garras com as mesmas caracteristicas da garra anterior,
mudando apenas o fato de agora o acoplamento as garras originais da
maquina ser direto.

A figura 25 apresenta o novo dimensionamento das garras.
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Figura 25 - Novo dimensionamento de garras(cotas em mm).

Quando da opg¢do pelo uso de AISI 304 para o material das garras
acreditava-se que, por o corpo de prova possuir uma pré-trinca de fadiga
como intesificador de tensdes, ndo ocorreria nenhum tipo de alteragao
dimensional das garras.

Procederam-se, entdo, dois ensaios com estas garras € com pinos de
ago rapido com aproximadamente 20 HRC de dureza. Apds estes ensaios

verificou-se que havia ocorrido um aumento consideravel no “vao livre” das
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garras (figuras 23 e 25) e, em adigdo, foi constatada a flambagem dos pinos
com flechas de mais de 2 mm.

A seguir foram confeccionadas novas garras, nas quais diminuiu-se o
“vdo livre” para 7,9 mm, na tentativa de evitar assim a flambagem dos
pinos. Utilizou-se o H 12 (ago ferramenta para trabalho a quente) como
material para estas garras, em vista de sua maior resisténcia mecanica.

Procedeu-se entdo um novo grupo de testes utilizando pinos de metal
duro (carbeto de tungsténio), escolha baseada em sua grande resisténcia ao
cisalhamento.

Os testes foram invalidos pela razdo de que o metal duro possui alta
susceptibilidade a oxidagdo em altas temperaturas.

A figura 26 demonstra o efeito da dissolugdo em alta temperatura nos
pinos de metal duro, citando-se que em virtude desta dissolugdo ocorreu
deformagdo das garras e uma diminuigdo no diametro dos pinos de 7,4 mm

para algo em torno de 2 mm.

Figura 26 - Aspecto das garras apos a dissolugio em alta temperatura dos pinos de metal
duro.
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Finalmente procedeu-se o uso de pinos de ago rapido temperados, os
quais apos o tratamento térmico apresentavam dureza em torno de 45 HRC.
Este ultimo procedimento foi o que conferiu maior confiabilidade as
medi¢des de deslocamento de linha de aplicagdo de carga, visto que
qualquer um dos problemas acima citados interferem em sua exata

quantificagao.

3.8 FRACTOGRAFIA

Todas as superficies de fratura, apos os ensaios de resisténcia a
temperatura elevada, foram analisadas em microscopio eletronico de
varredura (MEV). Foi executada uma limpeza atraveés de exposigdo a
vibragdao ultrasonica das superficies de fratura imersas em €ter e acetona, a
fim de retirar residuos e 6xidos destas superficies.

Procede-se, entdo, a metalizagdo da superficie metalica, ou seja,
deposi¢do de uma fina camada de ouro para conferir maior resolugdo das
imagens ao microscopio.

Em todas as superficies foram conservadas as pré-trincas de fadiga,
permitindo definir a regido de inicio de propagagido de trinca, visto que a
regido de propagagio estavel da trinca ¢ a que mais interessa em termos de
definigdo de mecanismos de fratura.

O objetivo maior das analises fratograficas realizadas foi o de tentar,
na medida do possivel, correlacionar os tipos de fratura observados com a
presenca de fases formadas durante o envelhecimento com o estado

microestrutural do material em estudo.



4. RESULTADOS

4.1 AVALIACAO METALOGRAFICA

No capitulo a seguir serdao apresentadas as metalografias de todas as
situacoes de trabalho do AISI 304 em estudo. Serdo apresentadas em
sequéncia as metalografias obtidas em microscopio Otico e, apos, as obtidas
em microscopio eletronico de varredura.

No primeiro caso ( metalografias em microscopio otico ) serao
mostrados os aspectos obtidos com os dois tipos de ataque citados no item
3.2.1. Ja no segundo caso, em virtude das metalografias obtidas no
microscopio eletronico serem de tonalidade preta e branca, nio serao feitas
distingdes entre o tipo de ataque utilizado.

Especificamente para o material novo optou-se por realizar-se
somente um tipo de ataque quimico, pois seu objetivo € simplesmente
delinear a estrutura austenitica, ndo havendo assim a necessidade de
mostrar diferencas de tonalidade na metalografia.

A figura 27 mostra o aspecto metalografico do material novo.
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Figura 27 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 novo, Solugiao A -5g FeCl;, 15 ml HCl e

60 ml de metanol(6 seg.) : aumentos: a)200X, b)S00X.
As figuras 28, 29 e 30 apresentam as metalografias para o material

que foi envelhecido artificialmente.

Figura 28 - Aspecto metalografico para o agco AISI 304 envelhecido artificialmente, Solugao

A -5g FeCl;, 15 ml HCl e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumento:.500X,
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Figura 29 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 envelhecido artificialmente, Solugio 97 -
45 g KOH e 60 ml H,0, eletrolitico (15 seg) : aumento: S00X.

Figura 30 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 envelhecido artificialmente, Solugio A -
5S¢ FeCl;, 15 ml HCI e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumento: 1000X.
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Percebe-se, em ambos os tipos de ataque, a intensa precipitagao tanto
inter quanto intragranular de carbonetos sem ser detectada a presenga de
particulas intermetalicas.

Para o primeiro tipo de ataque os carbonetos possuem uma cor
esverdeada, sendo que para o segundo tipo eles possuem tonalidade marrom
avermelhada.

As figuras 31, 32 e 33 apresentam as metalografias para o material

usado (envelhecido em servigo). sendo elas em sequéncia de 200, 500 e

1000 aumentos.

Figura 31 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 usado, Selugio A -5g KeCl;, 15 ml HCl e
60 ml de metanol (3 seg.) : aumentos: a) 200X, b) 500X, c) 1000X.



Figura 32 - Aspecto metalografico para o A1S1 304 usado, Solugao A -5g FeCl;, 15 ml HCl e
60 ml de metanol (6 seg.) : aumentos: a) 200X, b) 500X, c) 1000X.

Figura 33 - Aspecto metalografico para o AlISI 304 usado, Solugio 97 -45 g KOH e 60 ml
H,0, eletrolitico (15 seg) : aumentos: a) 200X, b) 500X, ¢) 1000X.
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Na figura 31 apresenta-se as particulas de fase o atacadas de uma
forma na qual ndo possuem coloragao aparente, tendo sido os carbonetos
fracamente atacados. O contorno de grao austenitico ndo foi revelado nesta
metalografia.

Na figura 32 o ataque foi mais prolongado, ocorrendo assim uma
“queima” das particulas de fase o, conferindo uma tonalidade esverdeada
aos carbonetos. Neste ataque pode-se distinguir o contorno de grdo
austenitico.

Na figura 33 o ataque eletrolitico conferiu uma tonalidade marrom
avermelhada a fase o e aos carbonetos, ndao tendo sido tambem revelado o
contorno de grao austenitico.

Analisando-se as figuras 31, 32 e 33 percebe-se que a fase ©
precipitou-se em pontos triplos de contornos de grio em forma de
particulas massivas com aspecto triangular, em contornos de grdao normais
como particulas massivas seguindo os contornos e intragranularmente em
forma de agulhas.

Os carbonetos estdo presentes em menor quantidade em contorno de
grao do que dentro da matriz austenitica, sendo que as regides adjacentes a
fase o de contorno de grdao apresentam-se, em geral, completamente livres
de precipitagcao intergranular de carbonetos, enquanto que isto nao ¢é
verificado nas regides adjacentes a fase o intragranular.

A figura 34 apresenta metalografias para o material usado que foi

submetido a tratamento de solubilizagdao por 10 minutos.

ESCOLA DE ENGENHARIA
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Figura 34 - Aspecto metalografico para o AIS1 304 usado solubilizado por 10 min., Solugdo
A -5g FeCl;, 15 ml HCI e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumentos: a) 200X, b) 500X.

Comparando-se esta figura com as figuras 31, 32 e 33 nota-se um
arredondamento das particulas intergranulares de fase o, uma diminuigido de
tamanho das particulas de ftase o intragranulares, uma dissolu¢ao quase
total dos carbonetos precipitados em contorno de grao e uma dissolugdo
bastante consideravel dos carbonetos intragranulares.

As figuras 35, 36 e 37 apresentam metalogratias do usado submetido

a tratamento de solubilizacao por 30 minutos.
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Figura 35 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min., Solugio
97 -45 g KOH e 60 ml H;0, eletrolitico (15 seg) : aumento: 200X.

Figura 36 - Aspecto metalografico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min., Solucao
97 -45 g KOH e 60 ml H,O0, eletrolitico (15 seg) :aumento: S00X.
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Figura 37 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min., Solugio
A -5g FeCl;, 15 ml HCI e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumento : 500X,

Na figura 35 e 36 percebe-se o contorno de grdo austenitico
delineado, notando-se completa auséncia de carbonetos intergranulares e
pequenissimas quantidades de carbonetos intragranulares remanescentes. A
quantidade de fase o precipitada em contornos normais de grao diminui,
sendo que os que restaram diminuiram de tamanho em comparagao com a
fase o de pontos triplos, e esta nao apresentou diferenga aparente do
aspecto mostrado para o tratamento de solubilizagdo com o menor periodo
de tempo.

As particulas de fase ¢ em forma de agulhas (intragranulares)

sofreram diminui¢dao em tamanho e em quantidade, sendo que em algumas
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regioes elas passam a ter aspecto morfologico assemelhado ao dos
carbonetos

Da figura 37 obtém-se a confirmagdo das observagdes mencionadas
acima. O contorno de grao evidencia-se livre de precipitados de carbonetos
pela ndo delineagdao da estrutura austenitica com o ataque com a solug¢do A.
Nesta figura nota-se também os intermetalicos intergranulares, antes em
forma de agulhas, apresentando formato circular.

As figuras 38, 39, 40, 41 e 42 apresentam os aspectos metalograficos
observados em microscopio eletronico de varredura. Estas metalografias
vem a confirmar todos os aspectos observados através das analises em
microscopio oOtico, tendo sido este o objetivo principal desta

caracterizagdo.
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Figura 38 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 novo obtido em microscopio eletrdnico
de varredura : aumento: 796X.
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Figura 39 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 envelhecido artificialmente obtido em
microscopio eletronico e varredura : aumento: 2864X.

Figura 40 - Aspecto metalografico para o AISI 304 usado obtido em microscépio eletrénico
de varredura : aumentos: a)473X, b)966X.
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Figura 41 - Aspecto metalogrifico para o AISI 304 usado solubilizado por 10 min. obtido
em microscopio eletronico de varredura : aumentos: a)1264X, b)1680X.

Figura 42 - Aspecto metalografico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min. obtido
em microscopio eletronico de varredura : aumentos: a)870X, b)1280X.
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4.2 DIFRAGCAO DE RAIOS X EM SUPERFICIE METALICA

A figura 43 apresenta o padrao obtido para difragdo de raios X em

superficie metalica

17500

15000 ol

12500

10000

(200

intensidade relativa

PO L NPT (ST, e S SIS [ SV, | SR e, S
325 350 375 400 425 450 475 500 525 550 575 600 625

2 teta

Figura 43 - Padrio para difracio de raios X em superficie metalica.
A tabela 3 mostra a comparagdao dos dados relativos aos dois picos
principais da figura 43 com os dados de literatura (fichas JCPDS),

evidenciando que estes picos sdao caracteristicos da fase y - austenita.

Tabela 3 - Resultados da difracao de raios X em superficie metalica para os dois picos mais
intensos da figura 43.

picos 20 d obs. d ref.

maior 43 65" 2.074 2.078

menor 50,75" 1,798 1.799
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Os valores de distancia interplanares observados (d obs.) foram
calculados a partir da lei de Bragg (A = 2dsen20) atraves da adaptacao de
uma Lorentziana a cada pico, sendo assim determinada a posigdo 20 (centro
da Lorentziana) referente a cada pico.

Em virtude dos picos de particulas de segunda fase possuirem
intensidade relativa muito menor do que os picos de austenita, optou-se por
analisa-los através do mesmo padrdo de difragdo da figura 43 plotado em
uma escala mais conveniente.

A figura 44 apresenta o padrao de difragao para superficie metalica

plotado em uma escala mais conveniente.
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Figura 44 - Padriao de difracio de raios X em superficie metilica com extrapolagao de

escala.
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Da figura 44 puderam ser observados 11 picos caracteristicos a
particulas de segunda fase, sendo que para o caso de picos que sofriam
interferéncia de outros picos, alterando assim o valor de distancia
interplanar observado, foram feitas desconvolug¢des destes picos adaptando-
se multiplas Lorentzianas de acordo com o numero de picos que se
suspeitava ter (picos 0-1, picos 4-5 e picos 9-10).

Para analise dos picos observados na figura 44 utilizou-se de tomar
como base o padrio de difragdo obtido por Lai"”’’ em estudo sobre fases
presentes em um AISI 316 em condi¢des de trabalho assemelhadas ao AISI

304 em estudo.

A figura 45 apresenta o padrio obtido por Lai*”.
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Figura 45 - Padrio de difracio de raios X obtido por Lai®®.
Na analise dos resultados dos picos observados na figura 43

comparou-se os valores de d observados (d obs.) com os valores de d das
fichas JCPDS (d '“"P°) e também com os valores de d calculados (d cal.)
através do uso dos indices de Miller referentes a cada fase encontrada na
posi¢do d observada, de acordo com os indices de Miller das fichas JCPDS.
A tabela 4 apresenta os dados para o calculo de d cal. para cada fase
que se espera encontrar neste a¢o. A literatura de referéncia para a

estrutura cristalina de cada fase estudada foi dada por Weiss e Stickler?®).
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Tabela 4 - Dados para o cilculo de d cal.®®.

Fase Simetria Parametros de rede distancias interplanares
M*C* Cubica a=10,638 1/d* = (hWP+k*+P)/a’
Fase ¢ (Fe-Cr) a=88 c¢c=454
Fase 6 (Fe-Mo) Tetragonal a=92 c=4,82 1/d* = (h*+k?)/a*+(I°/c?)
Fase o (Fe-Cr-Mo) a=92 c¢=474
Fase n Hexagonal a=4,73 c=772 | /d> = 4/3(h*+hk+k*/a’+(1*/c%)

A tabela 5 apresenta os resultados para difragao de raios X conforme

a figura 44.




Tabela 5 - Resultados para difraciio de raios X em superficie metilica.
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0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 | 10
d obs. 2.39(236(229(2,18[214(204|198]1,93|189|184[1,77
dcal. | 2,38 517 1,88 1,77
M23C6 | hkl | 420 422 440 600
d | 238 2,18 1,88 1,78
d cal. 213 1202]1,97(1,93| 189|184
Fase 6 hkl 410 | 202 | 420 | 411 | 331 | 222
(Fe-Cr) |di™® 2,13 (202(1,96|1,93| 188|183
dcal | 2.41 2,3 2,14 2,021,988 1,94 1.86
Fasec | hkl | 002 400 202 | 411 | 331 | 222 312
(Fe-Mo) |d'®*| 2.40 2,3 2,13 (2,02 197| 1,93 1,85
dcal. | 2,37 *o 1,97 | 1,92 1,84
Fasec | hkl | 002 5 331 | 222 312
(Fe-Cr-Mo) | d ¥ | 237 2,13 1,96 | 1,92 1,84
d cal. 2:37 2,18 2,02 | 1,98
Fase n hkl 110 103 112 | 201
d Jepds 2,36 2,18 2,02 | 1,98

4.3 DIFRAGAO DE RAIOS X EM PRECIPITADOS EXTRAIDOS

ELETROLITICAMENTE

A figura 46 apresenta o padrao de difragdo para os precipitados

extraidos eletroliticamente, sendo que nele sdo notadas as posi¢cdes que

estavam, na difragdo de raios X em superficie metalica, mascaradas pelos

picos de austenita.
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Figura 46 - Padrao a para difracdo de raios X em precipitados extraidos eletroliticamente.

A tabela 6 apresenta os resultados para a difragdo de raios X em
precipitados extraidos eletroliticamente para os picos que ndo haviam sido
identificados na difragao de raios X em superficie metalica por estarem
mascarados por outros picos de maior intensidade.

Todos os valores de distdncias interplanares verificados na tabela 5
para o padrdao da figura 44 foram confirmados aqui, com excec¢do dos picos
0-1. os quais parecem se sobrepor no padrdao da figura 46, e dos picos 5 e
10 da figura 44, os quais transformam-se respectivamente nos picos 6 e7 e
picos 13 e 14 da figura 46.

Salienta-se, entao, que para os picos 5 e 10 (fig. 44), mesmo com sua
deconvolugdo através de software de ajuste, a influéncia dos picos de

austenita nao pode ser totalmente descartada.
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Tabela 6 - Resultados da difracao de raios X em precipitados extraidos eletroliticamente.

Pico 5 6 7 12 13 14 15 16
d obs. 207 | 205|203 | 1,80 | 1,78 | 1,76 | 1,64 | 1,61
d cal. 2,05 1.80 | 1,77
M,:Cs hkl 511 531 | 600
d s 2,05 1.80 | 1,78
dcal. | 2,07 2,02 1,76 | 1,65 | 1.61
Fase ¢ (Fe-Cr) hk] 330 202 430 | 431 | 511
d’™™ | 2.06 2,02 1,76 | 1,64 | 1.61

d cal. 2,08 | 2,06 | 2,02

>

Fase ¢ (Fe-Mo) hkl 212 | 420 | 411

a8 | 207 | 205 | 2,02

d cal. 2,05 | 2,02
Fase ¢ (Fe-Cr-Mo) hkl 212 | 411
g 2,05 | 2,01

d cal. 2,05

Fase n hkl 200

d ICPDS 2‘05

4.4 AN'ALISE MORFOLOGICA DOS PRECIPITADOS
EXTRAIDOS ELETROLITICAMENTE

A figura 47 apresenta a analise morfologica dos precipitados
extraidos eletroliticamente através de observacao em microscopio eletronico

de varredura.
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Figura 47 - Aspecto morfologico dos precipitados extraidos eletroliticamente :aumentos: a)
701X, b) 1402X.

Como citado no item 3.2.5, foi observado o aspecto dos precipitados
que haviam ficado levemente ligados a matriz austenitica corroida na
extragao eletrolitica.

A figura 48 apresenta este aspecto.
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Figura 48 - Aspecto dos precipitados unidos a matriz austenitica corroida :aumento:2040X.
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4.5 DUREZA BRINELL

A tabela 10 apresenta os resultados obtidos para as medidas de dureza

Brinell (HB) em todas as amostras de AISI 304 analisadas.

Tabela 10 - Resultados de dureza Brinell (HB).

tipo de material dureza 1 dureza 2 dureza 3 media de dureza
novo 129 HB 141 HB 143 HB 137 HB
usado 170 HB 170 HB 170 HB 170 HB
env. artificial 150 HB 150 HB 158 HB 152 HB
solub. 10 min. 167 HB 170 HB 161 HB 166 HB
solub. 30 min 131 HB 150 HB 140 HB 140 HB

4.6 ENSAIO DE RESISTENCIA A TEMPERATURA ELEVADA

A figura 49 apresenta a plotagem do deslocamento da linha de
aplicagdo de carga em func¢ido do tempo de ensaio decorrido para o material

novo.
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Figura 49 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material novo (K em
MPa.m"%).

A figura 50 apresenta o deslocamento da linha de carga em fun¢do do

tempo para o material novo envelhecido artificialmente.
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Figura 50 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material envelhecido

artificialmente (K em MPa.m").

A figura 51 apresenta o deslocamento da linha de carga em fungao do

tempo para o material usado (envelhecido em servigo).
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Figura 51 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material usado (K em
MPa.m").

A figura 52 apresenta o deslocamento da linha de carga em fungdo do
tempo para o material usado exposto a tratamento de solubilizacdo por um

periodo de tempo de 10 minutos.
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Figura 52 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material usado por 10 min
(K em MPa.m"®).

A figura 53 apresenta o deslocamento da linha de carga em fungao do
tempo para o material usado exposto a tratamento de solubilizagdo por um

periodo de tempo de 30 minutos.
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Figura 53 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material usado solubilizado
por 30 min (K em MPa.m"®).

A figura 54 apresenta o deslocamento da linha de carga em fung¢do do
tempo de ensaio para duas das situagdes de trabalho estudadas sob
exposi¢do a um mesmo coeficiente inicial de intensidade de tensdes de 25

5
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Figura 54 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado de
25 MPa.m"".

A figura 55 apresenta o deslocamento da linha de carga em fungdo do
tempo de ensaio para quatro das situagdes de trabalho sob um coeficiente

inicial de intensidade de tensdes de 27 Mpa.m’*.
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Figura 55 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado de
27 MPa.m"%,

A figura 56 apresenta o deslocamento da linha de carga em fung¢do do
tempo de ensaio para todas as situag¢des de trabalho estudadas sob um

coeficiente inicial de intensidade de tensdes de 30 Mpa.m”"”’.
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Figura 56 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado de
30 MPa.m"".

A figura 57 apresenta o deslocamento da linha de carga em fungado do
tempo de ensaio para duas das situagdes de trabalho estudadas sob

exposi¢ao a um mesmo coeficiente inicial de intensidade de tensdes de 35

MPa m®’



T T T T T T T T

8 FSOL 30 MIN -
ENVELHECIDO T

SOL 30 MIN

! K inicial aplicado - 35 MPa.m®® -

deslocamento (mm)

0 W) [ T M T M S A N S U CUNel TANG U TR M Wiy SR S
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110

tempo (h)

Figura 57 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado de
35 MPa.m"*.

4.7 FRACTOGRAFIA

A seguir serdao apresentadas as fotos das fraturas dos corpos de prova
apos terem sido submetidos aos testes de resisténcia em temperatura
elevada.

A figura 58 apresenta a fratura para o material novo, sendo que esta

se apresenta totalmente intergranular.
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Figura S8 - Aspecto da fratura para material novo :aumentos: a)142X, b)402X.

A figura 59 apresenta a fratura para o material envelhecido
artificialmente, sendo que esta se apresenta totalmente transgranular, o que
¢ confirmado pela figura 60, que apresenta a propagac¢ao da trinca em um

ensaio interrompido.
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Figura 59 - Aspecto da fratura para material envelhecido artificialmente :aumentos: a)81X,
b)204X.



87

Figura 60 - Aspecto metalogrifico da regiao a fim de explicar trincamento transgranular em
material envelhecido artificialmente em ensaio interrompido :aumento:2864X.

As figuras 61, 62 e 63 apresentam fotos de fratura para o material
usado, sendo evidenciado o seu aspecto transgranular na figura 61 e nas
figuras 62 e 63, além do aspecto transgranular, uma grande quantidade de

precipitados nas superficies de fratura.

Figura 61 - Aspecto da fratura para material usado:aumento:278X.



Figura 62 - Aspecto da fratura para material usado:aumento:614X.
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Figura 63 - Aspecto da fratura para material usado:aumento:687X.
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A figura 04 apresenta o aspecto de ftratura para o material usado
exposto a tratamento de solubilizagdao por 10 min., sendo evidenciada uma

maior tendéncia a um aspecto intergranular de fratura.

Spot Magn WD
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Figura 64 - Aspecto da fratura para material envelhecido em servigo solubilizado por 10
min.:aumentos: a)110X, b)443X.

As figuras 65 e 66 apresentam as fotos de fratura para o material
usado exposto a tratamento de solubilizagao por um periodo de tempo de 30
min., percebendo-se aqui um aspecto intergranular de fratura e sendo
notada a presencga de particulas massivas de intermetalicos na superficie de

fratura.
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Figura 65 - Aspecto da fratura para material usado solubilizado por 30 min.:aumentos:
a)204X, b)225X.

Figura 66 - Aspecto da fratura para material usado solubilizado por 30 min.:aumentos:
a)382X, b)1004X.

As figuras 67 e 68 apresentam aspectos macrograficos para dois

ensalos interrompidos sendo estas, respectivamente, de um material

envelhecido artificialmente e de um material usado (envelhecido em
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servigo), com grandes deformagdes envolvidas na propagag¢do de trinca do
material envelhecido artificialmente e nenhuma deformagao envolvida no

material envelhecido em servigo.

Figura 67 - Aspecto macrografico da fratura do material envelhecido artificialmente em um
ensaio interrompido.

Figura 68 - Aspecto macrogrifico da fratura do material usado em um ensaio interrompido.



5. DISCUSSOES

5.1 ANALISE METALOGRAFICA

Através da figura 27, que mostra o aspecto metalografico para o
material novo (apdés ensaio) ndo comprova-se a ocorrencia de precipitagao
de particulas de segunda fase para o material em estudo. Isto esta de acordo
com Weiss e Stickler'®®, que citam que para os niveis de tempo e
temperatura utilizados no ensaio nao ocorrera nenhum fendomeno de
precipitacao estatica ou dinamica para o ago AISI 304.

Pelas figuras 28, 29 e 30 percebe-se a precipitacdo inter e
intragranular de carbonetos, comprovando assim a efetividade do
tratamento descrito no item 3.4,

As referéncias citadas para o item 2.4 sugerem que quanto menores
forem os carbonetos e quanto menor for a distdncia média entre eles, maior
sera a resisténcia a fluéncia e a propagag¢ao de trincas em temperaturas
elevadas. Assim, espera-se que esta situacdo de trabalho do AISI 304 seja a
que mais resista a propagac¢ao de trinca nos testes em questao.

A figura 69 mostra a precipitagdo intergranular de carbonetos em um

AISI 316.

Figura 69 - Precipitagiio intergranular de carbonetos em um AISI 316%%,



As figuras 31, 32 e 33 mostram a precipitagdo de fases intermetalicas
em detrimento das particulas de carbonetos. Isto € explicado pelo fato de
que a fase o e a fase n nao dissolvem carbono em seu reticulado.
Primeiramente o carbono livre da matriz se combina com atomos de Cromo
e Molibdénio formando carbonetos, ao ser esgotado o carbono livre da
matriz os atomos de Cromo passam a se difundir dando inicio a formagao de
fases intermetalicas. Em seu crescimento, as fases intermetalicas roubam
Cromo tanto dos carbonetos quanto da matriz austenitica aumentando a
solubilidade da matriz por Carbono dissolvendo, assim, grande parte dos
carbonetos®® ¢ %),

Foi verificada uma menor quantidade de carbonetos em areas
adjacentes as fases intermetalicas de contorno de grdo em relagao as areas
adjacentes as fases precipitadas intragranularmente.

Da sequéncia de precipitagio da fase o proposta por Barcik""
salienta-se que a fase o intragranular em forma de agulhas é a ultima a se
precipitar. Assim os carbonetos intragranulares também serdo os ultimos a
se dissolverem.

O maior tamanho das particulas de fase o em contorno de grao €
justificado pelo fato de que os contornos de grao (principalmente os pontos
triplos) possuem grande energia livre, sendo a precipitacido e o crescimento
favorecido nestas areas.

A figura 70 apresenta a precipitacdo intragranular de particulas de

fase o em um AISI 310.
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Figura 70 - Precipitacio intragranular de fase c em um AISI 310°",

Da observagdo das metalografias dos materiais solubilizados (figuras
31, 32 e 33) é possivel confirmar a sequéncia de precipitagdao proposta
atraves do mecanismo de dissolugdo das fases presentes.

As particulas intragranulares, que sdo as menos massivas, sdo as
primeiras a diminuirem em tamanho e quantidade Nas particulas de
contorno de grdo normais foi verificado, primeiramente, um arredondamento
(solubilizagdo por 10 minutos) e, apods, uma queda em quantidade
(solubilizag@o por 30 minutos), destacando-se que estas particulas foram as
segundas na sequéncia de dissolugdo e, obviamente, na precipitagdo. As
particulas de pontos triplos, que sdo as maiores (ver figuras 47 e 48) e com
aspecto morfologico mais estavel nao sofreram influéncia perceptivel dos
tratamentos de solubilizagao empregados.

Sugere-se aqui que tratamentos de solubilizagao com o intuito de
dissolugdo total das particulas de segunda fase deverdao envolver os niveis
de temperatura utilizados neste trabalho (item 3.5) com utilizagao, porém,

de periodos de tempo maiores'*".
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As figuras 38, 40, 41 e 42 s6 vem a confirmar de forma mais precisa a
distribuigao de fases wverificada através de metalografias obtidas em

microscopio otico.

5.2 DIFRACAO DE RAIOS X EM SUPERFICIE METALICA

Os resultados de difragdo de raios x em superficie metalica foram
analisados somente em termos da posig¢ao relativa dos picos caracteristicos
a cada fase em relagdo ao angulo de varredura observado. A intensidade
relativa de cada pico nao foi analisada em virtude de ndo ser o objetivo
deste trabalho a caracteriza¢dao quantitativa das fases presentes, mas sim a
analise qualitativa da precipitagdao de fases em um AISI 304 e sua influéncia
na propaga¢ao de trinca sob os niveis de solicitagdio mecanica e de
temperatura estudados.

Todos os resultados apresentados no item 4.2 ficaram de acordo com
os espectros obtidos por Kwietniewski®® e Lai”’’, sendo que o ultimo
obteve seu espectro de difragdo através da produg¢do das fases por uso
somente de seus elementos de composi¢ao.

No item 4.2 somente ndao foram verificadas as posigdes relativas aos
picos que estavam mascarados pelos picos de fase y -austenita-. a qual se
apresenta em quantidade bem maior do que as particulas de segunda fase.

Os valores de d cal., distancias interplanares relativas a cada pico
observado foram calculados a partir dos valores de angulo de varredura
relativo a cada pico das fichas JCPDS e dos dados de simetria obtidos da

26)

literatura’®®’ com o intuito de comparar os valores de d observados tanto
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com as fichas JCPDS quanto com os valores obtidos pela analise dos dados

de literatura.

5.3 DIFRAGAO DE RAIOS X EM PRECIPITADOS EXTRAIDOS
ELETROLITICAMENTE

No item 4.3 todos os picos que poderiam estar mascarados pelos
picos de maior intensidade da austenita foram observados (comparag¢do com
as fichas JCPDS).

A influéncia dos picos de austenita é tdo grande que, nos picos 5 e 10
(figura 44), mesmo através de sua deconvolugdo dos picos de austenita pela
adaptacdo de Lorentzianas duplas, foi verificado pela difragdao de raios X
em precipitados extraidos eletroliticamente que estes dois picos se
transformavam em quatro picos quando da auséncia da matriz austenitica

(picos 6 e 7 e picos 13 e 14 da figura 46).

5.4 FASES PRESENTES

Através da analise dos itens 4.2 e 4.3 foi confirmada a presenga das
fases M,:Cq, da fase m e da fase ¢, sendo que para a ultima ndo pode ser
feita uma distingdo exata sobre a qual sistema ela pertencia (Fe-Cr, Fe-Mo
ou Fe-Cr-Mo). Esta impossibilidade ¢ devida ao fato de que nao foi
encontrado nenhum pico unico de fase ¢ pertencente a um dos trés sistemas
encontrados com intensidade relativa de 100%.

De qualquer forma, reiterando o que foi dito no item 5.2, o objetivo
do trabalho nao foi a caracterizagdo quantitativa de cada fase ou até mesmo

a identificagao de qual sistema pertencia cada fase.
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5.5 ANALISE MORFOLOGICA DOS PRECIPITADOS
EXTRAIDOS ELETROLITICAMENTE

Através das figuras 47 e 48 foi observado o aspecto morfolégico das
particulas de segunda fase.

Nesta analise foi obtido o aspecto morfologico da fase o inter e
intragranular, nao tendo sido possivel a observagio do aspecto dos
carbonetos M,:Cs e da fase n. Como ja citado no item 2.6, a fase n aparece

(26) ndo sendo

como 0 menor constituinte em ac¢os inoxidaveis austeniticos
assim esperada sua identificagdo a nivel morfologico.

O carboneto M;:C, apresenta-se geralmente como particulas pequenas
em forma de agulhas, mas em virtude de o eletrolito proposto na literatura
(ver tabela 2) para que este carboneto seja residuo insoluvel na extragdo
eletrolitica, seja a base de acido tartarico e H,O, ou HgCl, e HCI, pode ter
ocorrido a dissolug¢do parcial dos carbonetos (no processo de extragio em
questdao foi utilizado HCI e metanol - item 3.2.3), tornando-o0s tio pequenos
ao ponto de nao ser possivel sua analise morfologica.

(28)

Ja Kwietniewski'""', ao usar o mesmo tipo de eletrélito na extragdo

eletrolitica de fases de um AISI 316 conseguiu analisar particulas de fase ¢
em formato triangular referentes aos pontos triplos e particulas pequenas de
carbonetos M,:Cs; em forma de agulhas

Cita-se que para o AISI 316 estudado por Kwietniewski‘*®’

0 tempo e
a temperatura de exposig¢do a servigo foram menores do que no AISI 304 em

estudo. esperando-se assim que a quantidade de carbonetos M,:Cq seja

maior que no AISI 304.
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A figura 71 apresenta o aspecto morfologico das particulas de

segunda fase presentes no_ AISI 316§studado Bor Kwaetmewsk;
] — ey r v

P

, ":|-J

‘; o A

Figura 71 - Aspecto morfolégico de partl’culas de segunda fase em um AISI 316%®

5.6 DUREZA BRINELL (HB)

Pela tabela 10 percebe-se que o material novo apresenta menor
dureza. O material usado e o solubilizado por 10 minutos apresentam os
maiores valores de dureza devido a maior quantidade de fases intermetalicas
presentes. Destaca-se que a fase o, de acordo com [21], apresentaria
valores de dureza em torno de 68 HRC.

O material envelhecido artificialmente apresenta dureza maior do que
o envelhecido em servigo solubilizado por 30 minutos devido ao fato de
que, embora ndo apresente particulas intermetalicas, possui uma
distribui¢do de carbonetos menos espagada, o que ndo ocorre no material
solubilizado por 30 minutos, o qual possui uma distribuicdo espagada de
fases intermetalicas.

Cita-se aqui que, para o material envelhecido artificialmente, no qual

foram evidenciadas grandes deformag¢des envolvidas na propagagdo da
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trinca, pode ocorrer de, nos periodos iniciais do ensaio de resisténcia a
temperatura elevada, o deslocamento verificado na linha de aplicagdo de
carga ndo implicar diretmente em progagao de trinca, ocorrendo em virtude
das grandes deformagdes envolvidas um efeito de cegamento da ponta da

trinca.

5.7 ENSAIO DE RESISTENCIA A TEMPERATURA ELEVADA

Das figuras 49 a 53 percebe-se que para as mesmas situagdes de
trabalho, o corpo de prova que possuia menor fator de intensidade de
tensdes inicialmente aplicado era o que mais resistia.

Para o material novo (figura 49) demonstra-se que as diferengas de
composi¢do quimica presentes nos dois lotes estudados ndo influenciou em
sua resisténcia nos ensaios em questdo.

Das figuras 54 a 57 conclui-se que o material mais resistente a
propagac¢ao de trinca € o material envelhecido artificialmente, visto que ele
possui somente carbonetos precipitados, sendo que estes impedem o
deslizamento de contorno de grao (quando intergranulares) e inibem a
escalagem e o deslizamento de discordancias (quando transgranulares).

Além disso, Matsuo et al.®"

colocam que carbonetos intergranulares
sdao efetivos na supressdao de nucleagdo de vazios intergranulares e trincas
através da reducgdo da concentragao de tensdes proveniente do deslizamento
de contornos de grao, colocando também que os precipitados
intergranulares agem como barreira contra a propagacao de trincas.

. 2 - . o ¥
Li et al.®®’ sugerem que quedas drasticas na taxa de fluéncia e

barreiras mais efetivas contra a propagag¢dao de trincas sdo devido a alta
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densidade local de discorddancias perto dos carbonetos de contorno de gréo,
o que leva a elevada tensdo interna e baixa tensao efetiva aplicada.

Confirma-se a queda nas propriedades mecanicas quando da presenca
de fases intermetalicas através da compara¢do da resisténcia do material
novo com os materiais envelhecidos em servigo (figuras 54, 55 e 56).

A fase o, por possuir pouca coeréncia com a matriz austenitica, gera
maior concentra¢do local de tensdes e, estando ela precipitada com uma
distribui¢do mais espagada, é favorecido o crescimento de trinca com a sua
presenga.

Dentre os materiais que possuem as fases intermetalicas precipitadas
(usado, solubilizado por 10 minutos e solubilizado por 30 minutos) o que
menos resiste ¢ o material usado, vindo em sequéncia o solubilizado por 10
minutos e, ap6s, o solubilizado por 30 minutos.

De acordo com Barcik“!"

a morfologia das fases intermetalicas possui
influéncia na resisténcia mecanica dos materiais, possuindo as particulas
alongadas em forma de agulhas efeito mais pronunciado na queda de
resisténcia tanto em temperaturas elevadas quanto em temperatura
ambiente.

Também credita-se a este fendOmeno a menor resisténcia do material
solubilizado por 10 minutos em comparagdo com o solubilizado por 30

minutos, visto que a quantidade de intermetalicos em forma de agulhas no

solubilizado por 10 minutos € maior do que no solubilizado por 30 minutos.
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5.8 FRACTOGRAFIA

A figura 58 mostra o aspecto de fratura para o material novo. A
fratura intergranular observada ¢ justificada pela auséncia de particulas de
carbonetos em contorno de grao, ndo sendo assim impedido o deslizamento
de contorno de grdao, ocorrendo a fratura intergranular pela maior
resisténcia intrinseca da matriz austenitica em relagdo aos contornos de
grao.

As figuras 59 e 60 mostram o aspecto transgranular de fratura para o
material envelhecido artificialmente. Este aspecto ¢ creditado ao fato de
que as particulas intragranulares de carbonetos possuem maior espagamento
médio entre si do que as particulas intergranulares. Assim o contorno de
grao torna-se mais resistente do que a matriz austenitica.

O aspecto macrografico da fratura, mostrado na figura 67, evidencia
grandes deformag¢des envolvidas no material envelhecido artificialmente. Ou
seja, a restrigao a propagac¢do de trinca neste material é tdo grande que o
grio se deforma consideravelmente antes que a trinca avance.

As figuras 61, 62 e 63 apresentam o aspecto transgranular de fratura
para o material usado. Este aspecto € justificado pela morfologia mais
propicia a concentragdo de tensdes dos precipitados em forma de agulhas
em relagdo aos precipitados de contorno de grdo normais e de pontos
triplos.

A figura 68 demonstra que nao houve deformagao envolvida no
trincamento do material usado, evidenciando assim a fragilidade associada

com as particulas intermetalicas.

ESCOLA <z ENGLWHARIA
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A figura 64 demonstra a tendéncia intergranular de fratura do material
solubilizado por 10 minutos, sendo que esta tendéncia ¢ devido ao fato de
que os intermetalicos em forma de agulhas diminuem em tamanho e
quantidade comparando-se com o material envelhecido em servigo, aliado ao
fato de uma diminui¢do na quantidade de carbonetos intergranulares.

As figuras 65 e 66 mostram o aspecto intergranular de fratura do
material solubilizado por 30 minutos. Neste caso ha uma completa auséncia
de carbonetos intergranulares e uma queda drastica na quantidade de
intermetalicos intragranulares, sendo assim justificada a fratura
intergranular.

Aliado ao citado acima., McMahon“* relata, além de fragilidade
associada com particulas de intermetalicos de contorno de gréo,
mecanismos de fratura intergranulares associados a particulas massivas e

largamente espagadas em contorno de grao.



6. CONCLUSOES

O trabalho permitiu um melhor entendimento sobre a evolugdo
microestrutural e deterioracao de propriedades mecanicas quando do
envelhecimento por longos periodos de tempo a elevadas temperaturas de
um AISI 304. As consideragdes finais colocadas sdo :

1 - A analise metalografica confirmou a presenga da fase o e do
carboneto M,;C4, mas foi inadequada para caracterizagao da fase n.

2 - As fases o, n e o carboneto M,:C, foram confirmadas através da
difracao de raios X.

3 - A extragdo eletrolitica de precipitados mostrou-se efetiva para a
analise morfologica dos precipitados e para a eliminagdo da influéncia da
austenita na difragdo de raios X.

4 - A deterioragcdio de propriedades mecanicas em elevadas
temperaturas quando da presenga de fases intermetalicas ficou evidenciada
nos testes de resisténcia realizados.

5 - O tratamento térmico de envelhecimento artificial mostrou-se
efetivo para a precipitagio somente de carbonetos e ficou totalmente de
acordo com o citado na literatura como refor¢o por precipitagdo de
carbonetos.

6 - Foi possivel adaptar a maquina projetada para ensaios de fluéncia
convencional para ensaios realizados mediante o uso de técnicas da
mecanica da fratura.

7 - As técnicas da mecanica da fratura mostraram-se perfeitamente

adaptaveis ao objetivo de caracterizagdao de materiais em ensaios de
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resisténcia a temperaturas elevadas quando da presenga de particulas de

segunda fase, as quais influenciam na resisténcia a fluéncia de materiais.



SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Como sugestdes para futuros trabalhos a serem realizados sdo
apresentados os seguintes pontos :

o Comparar os valores de area relativa de cada pico de fase
componente determinado na difragdao de raios X, para que assim possa ser
feita uma distingdo sobre a qual sistema pertence a fase Sigma no ago AISI
304,

° Uso de técnicas de medidas de queda de potencial elétrico para
acompanhamento do crescimento da trinca com o tempo durante o ensaio
(da/dt).

. Utilizagdo de ensaios potenciodinamicos para determinagao da
influéncia das particulas de segunda fase na resisténcia a corrosdo do ago
AIS1 304,

. Realizagdao de ensaios com aplicagdo de K iniciais mais baixos,

evidenciando a relagdo de carregamento com mecanismos de fratura.
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