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RESUMO 

Este trabalho buscou analisar as características de ruptura e os 

mecanismos de propagação de trinca em alta temperatura de aços 

inoxidáveis austeníticos do tip o AISI 304. 

Foram comparadas as características de aços nunca expostos a 

traba lho , de aços envelhecidos em laboratório, de aços que traba lharam por 

mais de 10 5 horas em linha de craquearnento catalítico em temperaturas da 

ordem de 650-730°C e destes mesmos aços expostos a trabalho submetidos 

a tratamentos de solubilização . 

Os tratamentos de envelhecimento nos aços novos e de solubilização 

nos aços expostos a trabalho foram realizados com o intui to de enfatizar a 

influência de precipitados de segunda fase na resistência e nos mecanismos 

de propagação de trinca em alta temperatura do aço inoxidável, sendo as 

partículas de segunda fase precipitados de carbonetos e componentes 

in te rrnetálicos . 

Cada grupo de teste foi rea lizado mediante a aplicação de carga 

constante em corpos de prova pré-tr incados (disk -shaped ) mantidos a urna 

temperatu ra constante de 600°C, tendo corno parâmetro principal de 

comparação o nível inicial de intensidade de tensões aplicado à ponta da 

trinca. 



ABSTRACT 

Thi s work a1ms to analyse rupture and cra ck propagation mechani sms 

during AI SI 3 04 high temperature expossure. 

Yirgin materiais , laboratory aged materiai s, service exposed materiai s 

that worked for more than 100 000 hours in catalitic I ines 111 a temperature 

range of 9 23-1003 K and these service expo sed mat e riais solution treated 

were compared . 

Ag ing and solution treatments were mad e to g1ve emphasi s on seco nd 

phase particles influence in high temperature res ist ance and crack g rowth, 

and th is partic les are either carbide phase s or int e rmettalic phases . 

Each group of tests were carried out under constant load and 

temperature (873 K) in compact-tension disk shaped specimens, with the 

initial stres s intensity factor in crack tip being the main parameter to 

compare the performance ofthe materiai s. 
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1. INTRODUÇÃO 
Os aços inoxidáveis austeníticos , como o AISI 304 , tem sido 

amplamente utilizados em usinas de força , plantas geradoras de vapor e em 

indústrias petroquímicas devido as suas boas propriedades mecânicas, 

excelente resistência à corrosão e fabricabilidade . 

Os aços inoxidáveis são amplamente utilizados em temperaturas 

elevadas quando aços carbono e aços ferríticos de baixa liga não 

possibil itam adequada resistência mecânica e resistência à corrosão . Uma 

preferência pela matriz austenítica é baseada em sua maior resistência à 

fluência , associada ao fato de que a difusão de átomos no estado sólido 

apresenta uma grande influência no processo de fluênc ia , 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 expos ição destas ligas à elevadas 

temperaturas causam a decomposição da matriz austen ítica, resultando na 

formação de carbonetos e de fases intermetálicas. Estas alterações 

microestruturais apresentam infl uência marcante nas propriedades dos 

mesmos , tanto a temperatura ambiente quanto a temperaturas e levadas. 

Face a estas colocações passam a ser importantes análises dos 

aspectos microestruturais que governam as deformações e os mecanismos de 

propagação de tr inca nesses níveis de temperatura para a caracterização 

destes materiais . 

Numerosas investigações sobre as mudanças nas propriedades dessas 

l igas ocorridas durante o envelhecimento tem sido reportadas . Infelizmente 
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os dados da literatura sobre as mudanças microestruturais ocorridas durante 

longos tempos de serv1ço em elevadas temperaturas e sua correlação com as 

propriedades mecânicas , físicas e químicas são escassos e , mui tas vezes, 

contraditórios . 

Sabe-se que existem vários métodos de aumento de resistência em 

altas temperaturas de aços inoxidáveis austeníticos , sendo a precipitação de 

carbonetos um dos métodos mais efetivos para este reforço . 

Entretanto , após elevados tempos de exposição destes aços à elevadas 

temperaturas , pode ocorrer a precipitação de fases intermetálicas com 

tendência à dissolução dos carbonetos , as quais podem apresentar efeito 

deletério sobre a resistência à fluência do material. 

Tendo em vista que a fluência em materiais é um processo 

predominantemente dominado por deformações acumuladas ao longo do 

t empo, com característica de ruptura normalmente relacionada com a 

nucleação e coalescimento de vaz1os, a mesma apresenta-se como um 

processo de difícil aná lise em laboratório em virtud e dos longos tempos 

envolvidos . 

Sendo assim optou -se neste trabalho por se fazer uma qualificação de 

material , comparando-se as caracterís t icas de resistência e dos mecan1smos 

de propagação de trinca em diversas condições de trabalho de um AIS! 304 , 

sendo essas de um aço nunca antes exposto a trabalho , de um aço 

envelhecido artificialmente visando a p recipitação somente de carbonetos, 

de um aço que trabalhou por mais de 10 5 horas em linha de craqueamento 

catalítico em temperaturas da ordem de 650-750°C, sendo que neste caso 

ocorreu a precipitação de fases intermetálicas , e desse mesmo aço exposto a 
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serv1ço submetido a dois tipos de tratamentos de solubilização, visando a 

recuperação de propriedades mecânicas . 

Enfatiza-se, então , o fato do trabalho ter buscado qualificar um 

materia l at ravés de testes de res istência em temperatura e levada quando da 

presença de fases precipitadas, v isto que essas influenciam enormemente na 

res istênc ia à fluência de materiais . 

Em virtude de compo nentes operantes de linha de trabal ho muitas 

vezes ap resen t arem defeitos nucleados em serviço , optou-se por ana lisar o 

comportamento de materiais baseado em ensaios de mecânica da fratura , 

o nde os corpos de prova possuem pré-tr incas de fadiga (ASTM E 399-91) 

qu e si mulam os defeitos ocorridos em linhas de trabalho norma is . Os 

ensaios fo ram fe itos com ap li cação de carga co nstante a uma temperatura de 

600°C ten d o como parâmetro de comparação um fator inicial de intensidade 

de tensões ap licado à ponta da tr inca K [ MP a . m0
·
5
]. Fo ram efetuados 

acompanham entos d o deslocamento da linha de ap licação da carga em 

relação ao tempo de ensaio para diversos níveis do fator de intens idade de 

t ensões inicialmente apl icado . 

Ad icionalme nte fo r am efetuada s análises me t alográficas para a 

caracterização microestrutural do material estudado . 

Mu itas vezes a caracterização destas fases não é t r ivial. Existem 

t é c n i c as ba s t a n t e s o fi s t i cada s de meta I o g r a f i a q ue , por ataque q u í mico 

simples e eletrolítico selet ivo podem , por diferença de contraste e cor, 

caracterizar as fases presentes no comp lexo aspecto microestrutu ral que 

essas l igas podem apresentar . Entreta nto estas técn icas não são sempre 

totalmente apl icáveis . Dai surge a necessidade de aperfeiçoamento de outras 
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técnicas de caracter ização , como a difração de ra1os X por exemplo , que 

ap resenta ma1or grau de confiabi lid ade . 

O emp rego de aná li ses por micros so nda em dispersão de energ1 a, por 

exemp lo , não é totalmente co nfiável , uma vez que as fases apresentam-se 

normalmente na for ma de finos precipitados, impedindo s u a determinação. 

P ortanto , com a intenção de melhor caracterizar estas fase s, foram 

aplicadas técnicas conven c ionais de metalografia , extração eletrolítica de 

precipitados e caracterização de fases por difração de raios X . 
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2. REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

2.1 FLUÊNCIA 
Entende-se deformação dependent e do tempo como aquela deformação 

que se acumula sob uma tensão constante ou que pouco varia ao longo do 

tempo. 

Fluência é o processo que permite a acumulação desta deformação . 

Este processo se manifesta em qualquer temperatura, mas seus efeitos se 

acentuam à temperaturas em torn o e acima da metade da temperatura 

absoluta de fusão do material. 

A fluência envolve diferente s mecamsmos que atuam em paralelo, 

somando seus efeitos . Dependendo do mater ial , das suas características 

estruturais, da intensidade do campo de tensões e da temperatura, um 

dentre esses m ecan ismos assume o contro le do processo de fl uência. 

Entende-se por mecanismo controlador aquele que corresponde a maior 

parcela de deformação com que o material reage à fluência . 

A deformação progress iva introduz na estrutura do material defeitos 

que originam um p rocesso de fratura. A ocorrência da fratura pressupõe que 

os danos associados à fluência te nham atingido um nível intolerável pa ra o 

material em q uestão< 1 >. 

2.2 Fenomenologia do Comportamento Mecânico sob 
Fluência 

A variação da deformação com o tempo para um material exposto à 

fi u ênci a é representada em seus aspectos gera i s na figura I. A deformação 

por fluência acumula-se a partir de e 0 , que é a deformação pertinente à 
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aplicação de carga inicial , a qual é mantida constante para a ma10na do s 

ensa1os de qualificação . 

Em geral , quando um material é solicitado por fluência , ele apresenta 

inicialmente taxas de deformação (e) e levada s , que diminuem com o tempo , 

correspondendo ao chamado primeiro estágio de fluência. Nes t e período 

acredita-se que a subestrutura do material evolua até atingir uma 

configuração de equilíbrio . A estabilidade estrutural caracteriza o segundo 

estágio de fluência , onde a taxa de deformação passa por um valo r mínimo , 

Em , e pouco vana em torno dele . 

"" -..... ·< --"" ... 

1 < t:m~~ 
. Esm:o 

I 

mm~ 
[Sil~!~ 

--l---t. T mcmçb 
J[HG t 

mc:1~o 

!Sf~S!D 

Figura 1 - Curva típica de fluência para ensaio a carga constante<l). 

Segundo Honeycombe e Wray, citados por Miranda et ai.< 1 >, a ação 

progresstva da fluência introduz defeitos na estrutura do material , sendo 

que es t es defeitos acabam por vencer o equilíbrio que distingue o segundo 

estágio e a taxa d e deformação passa a aumentar devido a rápida 

acumulação de defeitos associados à fratura , caracterizando o terceiro 

estágio de fluência . 
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A figura 2 apresent a a curva de fl uência de um aço inoxidável ASTM 

A 479 g r 316 ensaiado sob carga cons tan te com ten são inicial de 118 M Pa à 

te mperatura de 700 °C. D eve ser destacad o que a tensão ap licada varia 

durante o ensaio, o que ace ntua-se no terce iro estág io, devido à grande 

redu ção de área res istent e. 

Alg uns auto res , co mo Di e ter e Cu nh a ct a i., mencio nados por Mi ra nd a 

et a l. <1>, prefere m co nduz ir seus expe ri me ntos so b te nsão co nstant e , 

aprese nt and o d ifere nças qua ntit at ivas em relação aos ensa io s à ca rga 

c o n s ta n te , ma s n ã o es tá p r o v a do q u e e s t a s d i f e r e n ç a s se j a m si g n i fi c a t i v as 

pa ra o inte resse industrial. 

ASTM A 479 0" 3 16 . 
1oo•c 
llMPo 

JUW Wl 

100 200 300 
111111 ,., 

Figura 2 - Ensaio de fluência à carga constante de um ASTM A 479 gr 316<•>. 

Ci ta-se , também , que na realização d e ensaio s com corpos de pro va 

pré-t rincados (AS T M E 399-91 )<2 >, alguns autore s optam por real izar testes 

co m taxa de deslocame nto da li nha de carga cons tantes, ao invés de com 

carga cons t a n te (~ . .t. 5 · 6 c 7 '. 



8 

Para ensaios convencionais (ASTM E 139-83 , reapproved 1990)18
), o 

aspecto geral descrito n a figura adm ite excessões, cita ndo- se um 

tratam e nto capaz de a lte rar tal aspecto como a pr é-d eformação , ou traba lh o 

O efeito deste tratament o demonstra , claramente , qu e o estad o d a 

estru tura d e aços inoxidávei s austeníticos afeta enormemente a natureza do 

processo de fluência . O pap e l do trabalho a frio n a flu ê ncia se rá d e talhad o 

mais adiant e . 

D aí vem a necessi dad e de análise de aspectos microestruturais de 

materiai s , quando estes estã o ex postos a so licitaçã o mecânica em 

temperatura s e leva das . 

A figura 3 ap resenta ta I a s pecto par a um A I S I 3 O 4 e n sai a do a 7 O O ° C e 

tensão inicial de 172 MPa . 

2or---_.--·------------~ 

·rox 

U 1 l10~ 2X10, 
HKPij ( s) 

Figura 3 - Efeito da pré-deformação na curva de fluência de um AISI 304<•>. 
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2.2.1 Deslizamento de discordâncias 

Segundo este mecanismo , a deformação por fluência é controlada pelo 

movimento de discordâncias em aresta em seus planos preferenciais de 

deslizamento , sendo os obstáculos superados por ativação térmica<1 1 
e 

12
). 

O deslizamento de discordâncias é o mecanismo ativo para elevadas 

tensões , pois ele só se manifesta acima de certa tensão crítica , sendo esta 

geralmente alta< 1 
l. 

A figura 4 apresenta um modelo deste mecanismo . 

- - - -
I I I I I I I I I I I I I 

o I 'l I ·1 I I I I I l I 't_, .I I 1 I I , I I I 
., c 1 '1' I ) I I I .I I I 1 l '1 I I I 1 I I I 

~ E \ ~ X ) I 1 I ~ I J, 1, ';1- ~ .! I I .'. ) , ,I -~ 
g ~ ' - -'- l -k I - - - - .- \- \ - E l - - - - - l l 1- - t- - - - - l t -) 1 - - · 
~ ~ l )' 1 I \ \ \ I I' \ \ 1 '1 I I I ) ' '1 I 
~ 'í 't l 1 1 l l l I l l 't 't 'j I I 1 ): 't I 

y 'i Y. X ·, I 1 I I •. I 'i .1: J, l I .l, ~ :~ ) 
'1' l' )' t' l I I I r I I I' )' I r I ) 1 I I - - - -

Figura 4 - Modelo para o deslizamento de discordâncias<12>. 

2.2.2 Escalagem de discordâncias 

Este mecanismo ocorre através da difusão de lacunas ou átomos 

intersticiais, sendo que estes podem 1r para a discordância ou podem ser 

emitidos por ela . O processo prevê que o movimento das discordâncias 

envolva deslizamento e escalagem em atuação conjugada . Assim , há uma 

movimentação da discordância na direção perpendicular ao seu comprimento 
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pelo processo de deslizamento e também vertica lmente pelo processo de 

escalaoem ('' · ' 2 c 13) e 

Di ficilmente no processo de escalagem são adic ionadas ou retiradas 

fileiras atômicas inteiras . Na realidade somente pequenos grupos de lacunas 

se difundem para a discordância, ocorrendo a escalagem somente sobre um 

cu rt o segmento da linh a de discordância s . I sto dá origem a formação de 

pequenos degraus ao longo da linha de discordâncias . 

Como é um processo controlado po r difusão , e é termicamente 

ativado , o processo oco rre ma1s facilmente com o aumento da temperatura . 

A figura 5 mostra dois modelos para expl icar este mecan ismo . 

a b 

Figura 5 - Modelos para a escalagem de discordâncias. a ) Escalagem de uma discordância 
em aresta; b) Escalagem de uma discordância em espiralc13>. 

Para o caso do deslizamento de uma disco rd â nc ia em aresta , onde esta 

encontr a um obstáculo em seu plano de desl izamento , na região do 

obstáculo a l inh a da discordância absorve lac un as ou interstícios até superar 

a barre ira , após o que, o deslizam e nto v olta a ocorrer em toda a extensão 

da linha . 
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P ara o caso de discordâncias em espiral , a s discordâncias q ue se 

mo vem no co nj u nt o de planos preferenciais de deslizamento se int e rcepta m 

e sob re suas linh a s resultam degraus . D ependendo da natureza da 

d isco rd â ncia e da forma d e int erce ptação , es te s degraus estão impedidos d e 

acompanhar o de s li za ment o do restante da linh a porque não pertencem ao 

plano d e des lizamento . A t en são apl icada sobre estes degraus pela linh a da 

di sco rd â ncia faz com que estes tendam a se mover , para o que emitem 

á tomo s in terst iciai s ou lacunas , num processo d e difusão<'1. 12 
c 

13 >. 

2.2.3 Difusão 

O mecan ismo aqui citado co mo fluência por difusão depende do fluxo 

de defeito s pontuais assistido pela ten são aplicad a , e como t a l se trata de 

um processo termicamente ativado. 

Na faixa de temperatura d e ap licaçõ es indu striais , a difu são no es tado 

só lido é um p rocesso lento e as taxas d e fluência resulta ntes são baixa s . 

A fi g ura 6 mo stra a representação esq uemática para o mecani s mo de 

fluênci a por difu são . 

r-;AaAR~O- HERRING COBL E Hl.RF~- OCRN 

t 

a b 

Figura 6 - Representação esquemática do mecanismo de fluência por difusão. a ) Modelo 
Nabarro-Berring ; b ) Modelo Coble ; c ) Modelo Harper-Dorn<•>. 
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Dependendo das condições de temperatura e tensão , o fluxo de 

defeitos pode ocorrer, preferencialmente , pelo crista l ou pe los contornos de 

grão<t.9 c 11 >. 

O mecanismo de Nabarro-Herring< 14
> resulta da difusão de lacunas 

entre regiões sobre os contornos submetidos a diferentes níveis de tensão , 

de tal modo que a trajetória para este fluxo passe pe lo int erior dos grãos. 

Como resu ltado deste processo , o grão se a longa na direção da tensão 

ap licada . Este mecan ismo não e nvo lve a movimentação das d iscordâncias. 

Assim , cita-se a relação deste modelo com o tamanho de grão como uma 

re lação mversa entre a taxa mínima de fluênc ia e o quadrado do tamanho de 

grão. 

O modelo de CobJe<15
J é similar em seus pnnc1p1os ao modelo de 

Nabarro-Herring, com a diferença de que o mecanismo preferenc ial para a 

difusão coincide com os contornos de grão . 

Uma terceira forma de fluênc ia por difusão e que é favorecida pelas 

altas temperaturas é o mecanismo Harper-Dorn < 16 >. Neste caso a fonte e os 

so rvedouros de lac u nas ope ram por dentro dos grãos. 

2.2.4 Deslizamento de contorno de grão 
M uitos autores preferem não considerar o des lizamento de contornos 

de grãos nos materiais policristalinos como um mecanismo independente de 

deformação e s1m como uma alternativa d e locali z ação de deformação . 

Segundo este ponto de v ista, o mecanismo de desli zamento de contornos de 

grãos resulta da atuação conju g ada de fluência por difusão e fluência por 

discordâncias , sendo acompanhado por deformação no int e rior dos g rãos 
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como condição para continuidade estrutural , o que é confirmado por 

Horton , c i ta do em Miranda et ai. c 
1 >. 

O deslizamento de contorno de grãos não apresenta , geralmente, uma 

contribuição dominante para a taxa de deformação dos materiais 

po li cristalinos sob condição de fluência mas tal comportamento é, 

entretanto, de extrema importância pelo controle que exerce sobre os 

mecanismos de fratura( 17>. 

A taxa mínima de fluência devido a deformação de contorno de 

g rão,Ecgm , é proporcional a densidade de contornos no material e , por 

extensão , ao inverso do tamanho de grão . 

2.3 EFEITO DO TAMANHO DE GRÃO 
O efe ito do tamanho de grão nas propriedades de fluência de ligas d e 

fase simp les e de fase múltipla tem gerado grandes controvérsias na 

li teratura, embora, na prát ica, tamanhos de grão maiores sejam preferidos 

para maiores tensões de ruptura. 

A dependê ncia da taxa d e fluência em re lação ao tamanho de grão é 

bem estabelecida teoricamente na fluência difusiona l. Neste regtme a taxa 

de fluência é inversamente proporcional ao quadrado ou cubo do tamanho 

de grão , dependendo de quando a difusão de vacâncias sej a v ia ret iculado 

cristalino ou via contorno de grão . 

Cita-se que em alguns casos, a mudança no tamanho médio de grão 

toma lugar durante o estágio transiente , o que pode tornar a comparação 

entre a mínima taxa de fluência e o tamanho de grão original menos 

significa ti v a. 
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Mathew et al. 118
l , em estudo sobre a influ ê ncia do carbono e 

nitrogênio na s propriedades em fluênci a d e um AISI 316 a 600°C , 

comparando as caracte rí sticas da liga original com outra liga baixo carbono 

com adições de nitrogênio , relatam que variações no tamanho de grão de 70 

a 88~tm não tem nenhum efeito significativo sobre as propriedades em 

fluência do referido aço. Estes resultados foram baseados em estudos de 

Mannan e Rodriguez, citados por Mathew et a l .cls) sobre o efeito do 

tamanho de grão na faixa entre 40 e 650~tm na fluência de um aço AISI 316 

em níveis de temperatura de 600 a 700°C . 

Kondo et al. 119 1 investigaram o efeito do tamanho de grão em uma liga 

de fase simples do ti po l7%Cr-14%Ni a 9 00°C . Neste estudo , a taxa de 

fluência do estado estac ion ário decrescia para u m mínimo, e então 

au mentava com o aumento do tamanho de g rão original. A mínima taxa de 

fluência era alcançada para um tamanho de g rão em torno de I OO~m. 

Para o limite de tamanho de grão menor do que I OO~m, a taxa de 

fluência era inversamente proporcional ao diâmetro do grão . Nesta faixa o 

tamanho original de grão não muda para o estado estacion ário de fluência . 

Acima deste limite de tamanho de grão original , uma mudança no tamanho 

de grão original é verificada durante o e s tági o tran s iente . 

N o último lim ite de tamanho de grã o , ond e a taxa de fluência do 

estado estacionário aumenta com o aumento do tamanho de grão original , 

novo s pequeno s grãos são formados ao longo do s contornos de grão, 

tornando a distribuição de taman h o de grão não uniforme, não podendo 

mais a relação taxa de fluência por tamanho de grão ser discutida da forma 

inicial . 
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Garalfo et al. 120 >, citados em Mat suo et al. 1191
, também observa ram a 

mesma dep endência em uma liga do tip o 17%C r-14 %Ni , como é mostrado 

na figura 7. 

10' 
17Cr·14Ni 

J 
.... 
~ 
a> 
~ 
f} 

b 3 

I= 

~ 
.P. 

10' 

.l 

-~ J 

10 ' 
10 20 40 70 100 ISO 200 

Gretn d:omctor t,..ml 

Figura 7 - Dependência da mínima taxa de fluência do tamanho médio de grão<21). 

Aparentemente o aumento no tamanho de grão original é 

acompanhado do aparecime nto d e subco ntorno s de grão , sendo que 

conto rno s e subco ntorno s atuam como sorvedouros de discordâncias , 

agrupando-as e diminui nd o asstm a tensão interna , o que implica em 

aumento da tensão efetiva e , consequentemente, no aumento da taxa d e 

fluência . 

Ja. L .1 et al .c221 em d b · fi A • d d 'd d d estu o so re a 1n uencta a enst a e e 

carbonetos intergranulares e do tamanh o de g rão nas propriedades de 

fluência de uma li ga de fase múltipla 1 S%Cr-25%Ni , c itando o conceito de 

tensão int erna, on de : 



b : vetor de Burges ; 

K : constante; 

crbo = m (b K G/ d) cr
0

·
5 

, com: 

G: módulo transversal de cisalhamento ; 

d : tamanho de grão ; 

m : fator de concentração de tensões ; 

p : densidade de carbonetos intergranu lares, 

16 

sendo que m é dependente d e p , colocam que para uma liga de fase 

simples , para d > 60J..Lm , a taxa de fluência é ind ependente do tamanho de 

grão , pois para a liga de fase simples a densidade de carbonetos é igual a 

zero e, conseq uentement e , o valor da tensão interna será igua l a zero , o que 

é confirmado por Chen et a1.< 23 >. 

D a fórmula de <Jb o , para o caso de m = p = 1 (90 % ou mais da área 

de contorno de grão coberta por carbonetos) se manter constante , uma 

queda da tensão interna com a queda do tamanho de grão será predita. 

Entretanto , a densidade de carbonetos p decai com a queda do diâmetro 

médio do grão d , como é mostrado na figura 8 , em virtude de um aumento 

de área de contorno de grão para uma mesma quantidade de carbonetos 

intergranulares , diminuindo a tensão interna e aumentando a taxa de 

fluência . 
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d,~m 

Figura 8 - Variação da fração de carbonetos intergranulares p com o diâmetro de grão d<22>. 

Para tamanhos de grão acima do tamanho crítico, m = p = 1 se 

mantém constante, ocorrendo assim um aumento na taxa de fluência com o 

aumento do tamanho de grão. 

É sugerido que a determinação de um tamanh o de g rã o crítico seJa 

influenciada pela competição e ntre estes dois fatores , como é mo strado na 

f igura 9 , onde compara-se a dependência da taxa d e fluência do tamanho de 

grão para o predito pela expressão d e crbo e para o trabalho experimental. 

1 o•r----.------------------, 
1123K I 

88.2MPo 

~ -~-e-

·I 

10 ~'J.OMPa --~ .1!>------ --
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_l 
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I 
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I 
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Figura 9 - Dependência predita (linha pontilhada) e experimental da mínima taxa de fluência 
com o tamanho de grão<22>. 
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2.4 Reforço por precipitação de carbonetos 
O reforço de aços inoxidávei s por precipitação de partícula s de 

carbonetos tem sido encontrado como um dos métodos mais efetivos para 

ganho de resi s tência em temperaturas el evadas , sendo que reforços de ma1s 

de duas ordens de grandeza podem ser fac ilmente obtidos , dependendo da 

forma e da distribuição dos carbonetos precipitados . 

Li et al. <22
' relatam queda na taxa de fluência com o aumento na 

densidade de carbonetos intergranulares em um aço in oxidável austenítico 

15%Cr-25%Ni . Chen et al.< 23
' fa laram sobre uma tensão l imite (Thereshold) 

para o escorregamento de contornos de grão , que aumenta com a queda do 

espaçamento das partículas de contorno de grão . 

Entretanto , a deformação dos grão s da matriz por escalagem é 

dominante para uma liga de fase simples de acordo com Jin et ai. , citados 

por Li et aJ.< 22
) Isso sugere que pode haver apenas uma pequena 

contribuição a deformação total da acomodação do escorregamento de 

contornos de grão. Assim , quedas drásticas na taxa de fluência não podem 

ser explicadas some nte pela inibição do escorregamento de contorno de 

grão, acreditando-se que o aumento na resistência é devido a alta densidade 

local de discordâncias perto dos carbonetos em contorno de grão , o que 

leva a elevada tensão interna , reduzindo a tensão efetiva ap licada. 

Mathew et al.( 18
l, em estudo sobre a res istência à fluênc ia de um AISI 

316 , citam que o carbono presente como solução supersaturada é conhecido 

por gerar reforço por so lu ção sól id a a baixas temperaturas e curtos tempos 

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

precipitaça o de carboneto s do tipo M2~ C 6 começa a ocorrer e assim 
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influenciar na resistência a fluência do mater ial. A precipitação de 

carbonetos intergranu lares, finamente distribu ídos nos contornos de grão, 

geram resistê ncia ao esco r regamento des t es co ntornos aumentando , ass tm, 

s u a resistênc ia à fluênc ia . 

A precipitação in tragranu lar de carbonetos em discordâncias da matr iz 

é conhecida por gerar reforço da mat r iz por impedi r a esca lagem e o 

escorregamento de discordân c ias , sendo que tanto na precip itação intra 

q uanto in tergranul ar os precipitados finos e mais fechadamente espaçados 

contribuem de me lhor fo rma para a obtenção de baixas taxas de fluência , o 

q u e é c o n fi r m a do por Mo r r i s e t a I. c i ta d o por Ma t h e w e t a I. < 
1 8 >. 

A fi g u r a 1 O mostra a p r e c i pita ç ã o i n t r a g r a n u I a r de c a r b o neto s em 

discordân c ias d a mat r iz a u s t e nítica de um A I SI 3 16. 

Figura 1 O - Micrografia eletrônica de transmissão mostrando precipitação iotragranular de 
carbooetos em discordâncias da matriz<18>. 

Desde que a prec ip i tação de carbonetos é um fenômeno contro lado 

por d ifusão (18 >, os efeitos benéficos da precipitação nas propriedades em 

fluência são mais pronunciados em testes de longa duração . 
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A dutilidade na ruptura em fluência é determinada tanto por 

deformação intragranu lar quanto por danos intergranulares e, já que a mator 

contribuição para a dutilidade vem da deformação da matriz< 2 -t >, um 

contorn o de grão forte é necessário para que a matriz possa se deformar e 

contribuir para a dutilidade . Assim send o , explica- se a importância da 

precipitação intergranular no sent id o de prevenir o deslizamento de 

contornos de g rão , sendo que este deslizamento pode levar a co ncent ra ção 

de tensões, o que se não acomodado leva a formação de trincas e cavidades 

em contorno s de grãos. 

Matsuo et al. <2 1 
> no estu d o de propriedades de uma li ga 17%Cr-14%Ni 

fizeram observações semelhantes sobre o reforço por precipitação de 

carbonetos. Eles citam que precipitados intergranulares pequenos, com 

formato granular, são e fetivos na supressão da nucleação de vazios 

intergranulares e trincas através da redução da concentração de tensões 

proven iente do deslizamento de contornos de grãos, co lo cando também que 

os precipitados int ergranu lares agem como barreira contra a propagação de 

trincas , o que é confirmado por Weaver< 25 >, c itad o por Matsuo et al .< 21 >. 

Zhang et al. , também citados por Mats u o et aJ.< 2 1
) , colocam que em 

um aço inoxidável austenítico l5%Cr-25%Ni , ocorre um aumento na 

resistência à fluência através da precipitação de carbonetos M 2:; C6 . 

Entretanto, e les especulam que fato res de reforço devido a precipitação 

intergranular devem diminuir com o aumento da resistência da matriz por 

precipitação intragranular, o nd e o reforço do contorno de grão perderia o 

efeito em virtude de um reforço maior da matriz . 
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Em oposição ao citado ac1ma , EIBatahgy , citado por Matsu o et al. c211, 

coloca que o reforço por precipitação intergranular continua sendo efetivo 

mesmo para altos limites de resistência da matriz, sendo que para limites de 

resistência da liga maiores que o limite de resistência da matriz , o reforço 

por precipitação intergranu lar se soma ao reforço da matriz obtido por 

outros mecanismos de aumento de resistência . 

2.4.1 Carboneto M23Cs 

O carboneto M 23C6 é o carboneto ma 1s comumente observado em aços 

inoxidáveis tratados termicamente e vários estudos são feitos centrados na 

estrutura cristalina, composição , mecanismo de precipitação e morfologia . 

A estrutura cristalina do M 23 C 6 é cúbica de face centrada com 

parâmetro de rede dado como 10.638 Ângstronsc26>. 

Kautz e Gerlach(271 relatam-no como (Cr11 , Fe4 .5 , Mou) C 6 , com 

parâmetro de rede 10 .680 Ângstrons em um aço contendo Molibdênio. 

N o estudo de Weiss e Stickler<261 , em amost ras de aço AISI 316 e 

316L, o parâm etro de rede do M 23 C6 aument ava com a temperatura de 

envelhecimento para as amostras com baixo teor de carbono, enquanto que 

nas amostras com alto teor de carbono o parâmetro de rede aumentava com 

o tempo de envelhecimento. Neste estudo eles colocaram a composição do 

M 23 C 6 como (Cr, 6 , Fe5 , Mo2) C 6 , sendo que Goldschmidt, citado por 

Weiss e S t ickler(211, relata o carboneto como ( Fe Cr)23 C6. 

A morfologia e sequênci a d e pre cipitação do M v C6 são similares 

aquelas reportadas para outros aço s inox idáveis . Em amostras solubilizada s 

e envelhecida s o M 23 C6 precipita em contorno s d e g rão , interfaces 

Incoerentes e coeren t e s de " twin boundarie s"(cont orno s d e macias ) e , 

ESCOLA DE ENG::rJHAn!A 
r.mi :(-·)Tr:r ,_1 
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finalmente , intragranularmente . In clusões não metálicas atuam também 

como sítios de nucleação , com a precipitação ocorrendo quase que 

simultaneamente com a precipitação em interfaces incoerentes126>. 

O trabalho a frio acelera a precipitação do M 23 Cc;. Comparando-se 

com amostras solub ilizada s , as partícu las de carbonetos apresentam-se em 

tamanhos menores nas amostra s trabalhadas a frio e solubilizadas . Para este 

caso os precipitados aparecem primeiro em contornos de grãos e 

intersecção de falhas , contorno s incoerentes e coerentes de macias e , 

finalmente , ao longo de linhas de discordâncias e em planos de falhas <26 >. 

E m geral é assumido um efe ito de aceleração da precipitação pelo 

trabalho a frio . Isso pode ser expl icad o por um aumento nos sítio s de 

nucleação (discordâncias e fa lhas na red e c ri stal ina) que acompanha o 

trabalho a frio . 

Um aumento no teor de carbono resulta em aumento da estabi l idade 

dos carbonetos em a lta tempe ratura. Weiss e Stick ler126
> citam que o M2~ C6 

é estável para temperatu ra s em torno de 900°C para li gas de A I SI 3 16L , 

com 0, 02% de carbono . Em tratamentos comparáveis , o tamanho das 

partículas de carbonetos aumenta em amostras com maior teor de carbono e 

a morfologia do s carbonetos muda pa ra partículas mactças , com 

cons id erável aumento em sua quantidade . 

2.4.2 Carboneto M6C 

O carboneto M 6 C foi primeiramente reportado por estar present e em 

aços rápidos , se nd o que este carboneto também foi encontrado em algumas 

var ia ções de aços inoxidáveis est abilizado s com Nióbio (como o AISI 347) . 
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A composição deste carboneto foi re latada como sendo (Fe ~ Mo 3) Cc26 1 em 

investigações em aços com alto teo r de Molibdênio . 

Goldschmidt , citado por Weiss e Stickler<26 >, relata o M6C corno 

sendo o M v C6 alterado pela presença de Molibdênio . 

Em virtude de o AISI 304 em estudo possuir teor de Molibdênio em 

torno de 0 . 3% (ver tabela l) , não espera-se que este carboneto seja 

enc ontrad o neste aço , não sendo assim pertinente a maiores análises . 

2.5 A FASE cr 

A fase cr é um intermetálico duro e frágil que aprese nta estrutura 

cristali na tetragonal complexa com 30 átomos por unidade celular . A dureza 

desta fase é em torno de 68 Rockwell C . 

Sasmal , citado por Kw ietniewski <28
\ afirma que em ligas Fe-Cr-Ni , no 

mínimo 18% de cromo são necessários para induzir a formação da fase cr . 

Já Hull <29
> tem estudado o efeito de outros e lement os de liga na 

tendência de uma li ga fo rmar fase cr em termos de " cromo equivalente,. 

Weingand e D oruk130
> sugeriram que a fase cr não pode acomodar 

prontamente carbono em seu reticulad o e , baseado nisso, Wciss e 

Sticklerc21
> propuseram que o nível de carbono na matriz austenít ica deveria 

ser redu zido até um certo va lor crítico , antes que fases interm etálicas 

pudessem se formar . Assim , é o " cromo equivalent e efetivo,, avaliado após 

a precipitação de carbonetos , que irá determinar a tendência de uma li ga 

formar ou não fase cr . Essa tendência é aparentement e baixa quand o o 

c romo equivalente efetivo (Crcc:::: Cr + 0 .31 Mn + l .76Mo + 0.97W + 2 .02V 
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+ 1.58Si + 2.44Ti + 1.7Nb + 1.22Ta- .226Ni - 0 . 177Co) ca1r abai xo de 

18% . 

Hall c Algie, citados por Weiss e Sti ckler126 >, relatam a fa se cr como 

(Fe Cr), (F e Mo) ou (Fe Cr Mo) , com a0 = 8. 799 Ângstrons e Co = 4 .544 

Âng stron s para (Fe Cr) e ao = 9 . 188 Ângs tron s e c0 = 4 .818 Ângstrons para 

(Fe Mo) . Wiegand e Doruk130 >, relatam a fase cr como (Mos .3s Cr3o.l! 

Ni .~.~)Fe . Na investigação de Weiss c Stick ler126 1, e le s citaram-na como 

(Mo1 1 Cr29 Fe 5 5 Ni 5 ) , com a0 = 8.828 Ângs tron s e c0 = 4 .597 Ângstrons 

Os valores de a0 aumentam com a temperatura de envelhecimento, 

enquant o que Co parece ser ind epend ente do tratament o de 

en velheci mento126>. 

Gold schmidt , citado por Wei ss e Sti ckler126
> , sugenu que uma 

descarbonetação do M23 C6 poderia resultar em uma transformação química 

do carboneto em fase intermetáli ca cr . 

Shin gal e Martin , citados por Weis s e Stick ler<22>, declaram que a fase 

cr requer , para sua nucleação , interfaces de alta energia , como contornos de 

grão com alto ângulo , contornos incoerentes de macias ou interfaces de alta 

energia de fase s secundárias . 

No es tudo de Weiss e Stickler126>, a fa se cr aparece sequencialmente 

ini c iando- se em pontos triplos de co nt o rn o de g rão , então em contorno s 

normai s d e g rão e depois de long os temp os e m altas temperatura s em 

c o n t o rno s i n c o e rentes de ma cl as , e , fi na I me n t e i n t r a g r anuI a r mente . A fase cr 

não nucleia-se homogeneamente na matri z au s tenítica e ela geralmente 

requ er alta energia de interface para nu cleação . E xames detalhados revelam 
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que. dependendo da temperatura de envelhecimento , partículas de fase cr se 

formam tanto nos sítios de nucleação do M23 C6 quanto crescem a partir 

deles , os quais aparentemente se dissolvem . A temperaturas acima de 

400°C, a fase cr nucleia-se em " triplle points" (ponto s triplo s) sem indicação 

de formação anterior de M23 C6 . Depois de longos tempos de envelhecimento 

a fase cr está presente em forma de partícu las massivas em contorno de 

grão , ou como partículas intragranulares volumosas , frequentemente 

exibindo-se em forma de agulhas< 3 1 >. 

A temperatura d e solubili zação influi na cinética de precipitação da 

fase cr. São encontradas tendências de queda na formação da fase cr d epois 

de altas temperaturas no tratamento de solubilização . Isso é relacionado 

com o tamanho de grão grosseiro assoc iad o ao longo caminho de difusão 

para os elementos de formação da fase cr até os contornos de grão , o que é 

confirmado por Barcik <3 1>. 

Chastell e Flewitt<32
> citam que a precipitação dos carbonetos M23 C6 

precede a formação da fase cr . Os átomos de carbono móveis , inicialmente , 

se combinam com o cromo e o molibdênio para formar carbonetos . Contudo, 

quando o carbono livre se esgota , a difusão do cromo dentro do g rão 

austenítico causa a formação da fase cr<2 8 
c 

32 >. A formação desta fase , que é 

nca em cromo e dissolve pouco carbono em seu reticulado causa a 

dissolução de parte dos carbonetos adjacentes a ela . Além de extrair cromo 

do s carbonetos para sua formaçã o, durante seu crescimento , a fase cr 

também retira cromo da matriz au stenítica, o que causa um aumento de 
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solubil idad e da matriz austenítica para o carbon o, levando assim a uma 

completa dissolução dos carbonetos adjacente s a e la128 
c 

32>. 

2.6 A FASE 11 

O intermetálico hexagonal AB 2, fase 11 tem sido identificado como o 

menor constituint e em vário s aços inoxidávei s contendo molibdênio. A 

composição desta fase foi reportada como sendo Fe2Mo126>. 

Em virtude de seu pequeno tamanho não es pera-se que esta fase seJa 

identificada por técnicas usuais de metalog rafi a . Não foram encontradas 

literaturas relatando sua influência na res istência de aços in ox idáveis em 

elevada temperatura , creditando-se a esta fa se um papel secundário na 

fluência de aços inoxidáveis . 

2.7 A FASE X 

A fase x possui estrutura cúbica de corpo centrado e sua composição 

Não é esperado encont rar esta fase no aço em estudo em vi rtud e de, 

de acordo com a literatura<26 >, o limite de temperatura inferior para a 

precipitação da fase x ser de 815 °C, tend o sido o limite superior de 

temp eratura de trabalho do AISI 304 em análi se de 750°C . 

2.8 INFLUÊNCIA DA FASE cr NA RESISTÊNCIA A ELEVADAS 
TEMPERATURAS 

Muitos artigos tem sido publicados relatando fragil idad e em fluência 

devido a presença da fase cr . Em particular a fase cr tem sid o citada como 

produtora de decoesão e consequente trincamento , mas este não deve ser o 
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un1co fator controlador da influência da fase cr na dutilidade de ligas 

met á li cas . 

D e acordo com Morris0 n , não podem haver dúvida s sobre a relação 

entre a p resença da fase cr e a fra g il idad e . Esta fase é mostrada como uma 

fase de muit o pouca coerênc ia na au s tenita , tendo uma grande energia na 

inte rfa ce e suscep tibilidade para t rin camento nesta interface. Mas cita-se 

que até mesmo o ca rbon eto M 23 C 6 não é totalmente coere nte co m a matriz 

austenítica . Assi m é óbvio q u e outro s fato res associado s com a precipitação 

d a fase cr contribuem para a perda de dutilidade . 

A razão proposta para esta associação co m fragilidade é a mudança na 

d istribuiç ão d e partículas int e r g ranul ares que acompanha a precipitação da 

fase cr . 

É sug erido que a pre c ipitação da fase cr conduz a uma queda no teor 

de soluto substi tucional e , consequentemente, a uma resso lubilizaçã o dos 

carbonetos meno s e stáve is precipitado s primeiro . Visto qu e estes 

carbonetos são geralmente men ores que as partícu las de fase cr , a 

prec ipitação desta fase condu z a dissolução d e partícu las relativamente 

pequenas e densamente distribuída s , passando a partículas ma10res 

distribuídas de fo rma mais espaçada . Essa distribuiçã o es paçada co ndu z a 

uma men or restrição ao de s li za mento de conto rn o de grão e a uma ma10r 

concentração local d e tensões , send o p ropo sto qu e es t e s fatores 

consequ entes po d em ser mais importante s em causar perda na dutilidade do 

que a própr ia presença da fa se cr < 3 ~) . 
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McMahon<34
> em análise de trechos de tubulações de AISI 316 que 

trabalharam por 150000 hora s em temperaturas da ordem de 61 0-650°C, 

relata que na s amostras foram encontradas, em adição a trincas 

intergranulares, grandes variedades de danos de fluência const ituído s de 

cavidades associadas com partículas intergranulares de fase cr . 

Em análises por espectroscopia eletrô nica foram notados p1cos de 

enxofre na superfície de fratura e , como citado por Morri s0 ~ 1 • McMahon< 34
> 

não credita a perda de dutilidade à simples pre sença da fase cr , tendo por 

esta razão investigado o pap e l do enxofre associado à presença da fase cr . 

E sugerida a necessidade de um fator enfraq uec edor da int erface 

sigma/austenita para a nucleação de cavidades, pois a fas e cr por si só não 

seria suficiente para propiciar esta nucleação. 

Nesta investigação<341
, cita Lai e Wickens<351 qu e , comparando a 

resistência à fluên c ia de duas corridas de AISI 316 , notaram fragilidade 

ma10r na corrida K , a qual possuía, praticamente , o dobro do teor de 

enxofre e a metade do teor de manganês da outra corrida . O manganês é o 

mais importante estabilizador do enxofre nos aços mas o cromo também 

pode servir para esta função . 

Desde que a relação Cr : Mn é maior do que 20 : I no aço K, é 

possível que algum enxofre esteja inicialmente ligado ao cromo e , durante 

exposição a alta temperatura , a formação de carbonetos ncos em cromo do 

tipo M 23 CG e fase cr podem , então , soltar ou liberar enxofre para reg iões de 

conto rn o de grão . Este enxofre fragiliza a interface fase cr/ austenita, 

particularmente se ele for liberado por partículas de fase cr em crescimento . 
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McMahon c:- -1 >. ao citar Shinya et al. 136
', sa lient a que a p recipitação de 

AIN associado com fase cr em contorno de grão leva a iniciação prematura 

de trincas , se ndo qu e is so ocorre para li gas de aços ino xi dáve is austení ticos 

com teore s de alumínio acima de 0 .03% em peso . 

Já Chaste ll e Flewittc3 2 > citam que a fase cr ao crescer empobrece a 

matriz de c rom o e gera zonas d e contorno d e g rão adjacentes a es t e 

intermetálico li vres d e prec ipit ados de carbonetos , levando a um 

enfraqu ec im ento localizado d e regiões de c ont o rno de grão e a uma queda 

na resistên cia à fluência da li ga por nucl eação de vazios nestas reg iõe s . 

2.9 FRATURA 
Shinya e t ai _C3 6

> estudaram mudanças nos mecant s mo s de fratura por 

fluência com o aumento no tempo para ruptura em aços inoxidáveis AIS I 

304 e 316, juntament e com a influência de mudança s mi c roestruturai s na s 

trocas do s mecanismos de fratura por fluência . Exames metalográficos de 

corpos de prova com períodos de ruptura superiores a I O anos na faixa de 

temperatura de 600 a 800°C revelaram quatro tipos d e mecanismo s de 

fratura, sendo e les fratura transgranular de fluência , trincamento tipo cunha 

em pontos triplo s , cavitação intergranular e trincament o devido a fa se cr no 

contorno de g rão . 

O s res ult a d os foram traduzidos em mapas de mecanismos de fratura 

por fluênc ia , os qua is indicam que as co ndições de operação de temp eratura 

e tensão para estes aços em plantas de força de vapor estão localizadas 

dentro do camp o d e mecanismo d e fratura de trincam e nt o d evi do a fase cr . 
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A figura I I mostra curvas de tensão por tempo de ruptura e campos 

de domínio de modos de fratura para duas corridas de AISI 304 em diversas 

temperaturas de ensaio , sendo que Shinya et ai. <
28

> notaram queda na tensão 

de ruptura com o tempo de ensaio para todas as nov e corridas testadas, 

enfatizando que esta queda foi mais gritante para a corrida A. 

!O" 
T .m. 10 n.c>ture ( h ) 

Figura 11 - Mecanismos de fratura por fluência para um AISI 304<36>. 

A acentuada queda na tensão de ruptura se dava quando se passava de 

cavitação intergranular para trincamento devido a fase cr . 

Shinya et aJ. <36
> sugerem que o mecanismo de ruptura no campo de 

fratura transgranular e trincamento tipo cunha dependem da taxa de fluência 

e que o mecanismo de ruptura no campo de trincamento de vido a fa se a é 

controlada principalmente por crescimento difusional de cavidades . 

Eles conceituam o processo de trincamento devido a fase a como 

segu e: 

a) a fase a precipita e cresce no contorno de grão ~ 
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b) cavidades de fluência nucleiam na interface entre o composto 

interm etál ico e a matriz austenítica ; 

c) as cavidades de fluência crescem ao longo dos contornos de grão ; 

d) a frat ura por fluência ocorre devido ao coalescimento das 

cavidades de fluência . A figura 12 mostra micrografias de danos de fluência 

que levam aos três modos de fratura em contorno de grão . 

Figura 12 - Trincas e cavidades em contorno de grão observadas em um AISI 304 fraturado. 
a) 650°C, 117,7 MPa, tempo de ruptura 4680 b, trincas tipo cunha ; b) 700°C, 78,4 MPa, 
tempo de ruptura 5550 b, cavidades de fluência associadas com partículas de precipitadas em 
contorno de grão; c) 700°C, 47,1 MPa, tempo de ruptura 19600 b, trincas na interface fase a 
com austenita<36>. 

Já Mathew et al.c 18
' citam que em altos níveis de tensão , quando as 

taxas de deformação são altas , altas dutilidades em ruptura são obtidas, 

sendo a falha transgranular . 

A dutilidade em ruptura decai para níveis de tensão intermediários, 

desde que a ausência de precipitação intergranular facilita o escorregamento 

de contornos de grão levando a formação de trincas agudas em contorno de 

grão . Uma estrutura de grãos aproximadamente equiax1a1s sugerindo falha 

intergranular por baixa dutilidade foi observada . 
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Com consideráveis quedas de tensões e consequentes ma10res tempos 

envolvidos, precipitam-se finos carbonetos em contorno de grão reforçando 

os contra o esco r rega mento , sendo que as g randes deformações imp licam em 

fraturas transgranulares dúcteis . 
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3.1 MATERIAIS 
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O s corpos de prova para todos os ensatos e aná l ises realizados foram 

obtidos a partir de : 

a) trechos de tubulações de aço inoxidável AIS I 304 que operaram 

por ma is de 10 5 horas em li nhas de craqueamento cata lítico em temperatu ras 

da ordem de 650 a 750°C; 

b) trechos de tubu lações deste aço AISI 304 usado , submetido a 

tratamentos de solubilização a li 00°C com do is períodos de tempo 

d iferentes (I O e 30 minutos); 

c) trechos de tubulações de dois lote s de aço AISI 304 novos 

(or ig inai s); 

d) trechos de tub ulações de aço AISI 304 novos que foram 

s ubmetidos a um t ratame nt o de e nvelhec imento na temperatura de 700°C 

por um per íodo de tempo de 100 horas. 

A tabela 1 apresenta a composição química dos três lotes de AIS! 304 

uti l izados no trabalho , sendo "Us" o material exposto a serviço por mais de 

10 5 ho ra s , " N I " o p ri meiro lote de material novo e " N2 " o segundo lote de 

material no vo . A análise química foi realizada em um espct rômetro de 

emissão ótica . 
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Tabela 1 - Composição química dos lotes dos aços estudados (% em peso). 

c C r Ni Si Mn Mo s p AJ 

Nl 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 O, I 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 CARACTERIZAÇÃO MICROESTRUTURAL 
Serão apresentadas, a seguir, as técnica s para caracterização 

microestrutural utilizadas neste trabalho para a melhor identificação das 

partículas de segunda fase precipitadas no material em estudo. 

3.2.1 Avaliação metalográfica 

Foi realizada a preparação metalográfíca das amostras para posterior 

observação em microscópio ótico e e letrônico de varredura . A preparação 

dos corpos de p rova envolveu técnicas us ua1s de meta lografia, visando a 

caracterização das diversas fases formadas d urante o envelhecimento do aço 

inoxidável austenítico em estudo . Realizou-se doi s tipos de ataques 

quí micos em corpos de prova distintos, sendo estes tipos de ataques 

específicos para aços utilizados em reg ime de alta temperatura . 

O prime iro t ipo de ataque e nvo lveu o uso de u m reagente denom inado 

solução 40 (ASTM E 407-5g FeCI 3 , 15 ml HCI e 60 ml metanol)<37 >. O s 

corpos de prova foram imersos por períodos de tempo de 3 a 1 O segundos 

na solução A, lavados em água e secos com jato de ar quente . A solução 40 

tem como objetivo deixar as partículas de carboneto s esve rdeadas, atacando 

também as partículas intermetálicas, mas não concedendo a elas coloração 
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aparente . Os tempos de imersão no reagent e foram sendo aumentados a 

medida em que o tempo de ataq u e nã o era suficiente para delinear toda a 

estrutura desejada . Assim, para o caso do materia l envelhecido em serviço 

por exemplo , onde era desejado observar tanto os contornos de grão quanto 

os carbonetos e as fases intermetálica s precipitadas, optou-se em alguns 

casos por ataques iniciais fracos , observando-se determ inada estrutura 

desejada e após prolongando-se o tempo de exposição ao reagente para que 

se delineasse outras estruturas qu e não hav iam sido reveladas 

anteriormente , sendo que muitas vezes a estrutura antes delineada era 

" queimada ". 

O segundo tipo de ataque en volveu o uso do reagente Solução 97 

(ASTM E 407-45g KOH + 60 ml H20)<~ 7 >. Este ataq u e foi reali zado 

e letro liticamente com o uso de uma fonte de corrente contínua. sob um 

potencial de 2 , 5 V e um tempo de imersão de 1 5 a 20 segundos. É usual que 

es t e procedimento conceda uma cor marrom-avermelhada às fases 

intermetálicas e às partículas de carbonetos . 

3.2.2 Difração de raios X em superfície metálica 

Foi realizada uma avaliação do s component es microestruturais do 

mater ial envelhecido em serviço através de difração de raios X em um corpo 

de prova com dimensões de 15x 15 mm por 2 mm de espessu ra , o qual sofreu 

tratamento de lixagem e polimento a nível metalográfico visando a obtenção 

de uma su perfi c i e polida e isenta de risco s. Para a obtenção dos padrões de 

difração foi utilizado um difratômetro Siemens D500 , operando com tubo de 

cob re . 
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Para melhor filtragem da linh a C uKa (À = 1 ,54178 ), existe um 

monocromador de grafite que fica posicionado após a amostra . O intervalo 

angular escol hido foi de 3 5 ~29 ~60°. O passo angular f oi de 0 ,01 o e foi 

usado um tempo de exposição por canal de 4 segundos . 

3.2.3 Extração eletrolítica de precipitados 
Quando da realização do procedimento de difração de ra1os X em 

superfície metálica do materia l envelhecido em serviço , torna-se evidente a 

presença da austenita através de seus p1cos característicos de difração. 

Contudo , para a melhor caracterização da s fases precipitadas durante o 

envelhecimento , q u e se apresentam em menor quantidade e intensidade em 

comparação a austenita , optou-se por uma tentativa de extração das 

partícula s de segunda fase da matri z austenítica, podendo assim ser 

realizada uma análise morfológica somente dos precipitados e uma nova 

análise de difração de ra ios X eliminando-se os picos característicos da 

austen ita . 

O fundamento quím ico para a extração de fases , em ligas contendo 

cromo , é de ongem eletroquímica , uma vez que , dependendo do potencial 

elétrico aplicado a amostra metálica , pode ser possível observar uma ma10r 

ou menor dissolução de a lgum elemento de li ga do aço . 

Barcik et al. <:- 11 citam que o proc esso de extração eletrolítica depende 

em muito do tipo de eletrólito utilizad o , já que dependendo de sua 

composição poderá ocorrer a extração se letiva de fases . 
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Padilha e Ambrozio1
"

81 apresentam uma tabela sugerindo o tipo de 

eletrólito e o tempo de exposição ao ataque para dissolução seletiva de 

fases. 

Tabela 2 - Dissolução seletiva de fases<JS> 

fases presentes reagentes tempo resíduo insolúvel 

NbC, VC,M2:-C6,F e2(W ,Mo) 20%HCI 3 h NbC, VC,Fe2(W ,Mo) 

Fe2Mo,TiN 3 7%Hcl+ l O%H2S04 2h TiC,TiN 

TiC,TiB2,Fe2Ti 5 a 10%H2S04 I a 1,5 h Ti C 

Ni~(Ti,Al), Ti C, TiN,NiAl 5%H2S04 1 a 2 h TiC,TiN 

NbC,Fe2Nb 40%HF 0,5 h NbC 

Fe2W,cr NH03+oxálico+H2N03 0,25 a 1 h a 

Fe2W,CrN HCI+H202+H20 1 h CrN 

M6C,M23C6,Fe2(Mo, W) HCI+C2H50H 3a4h MGC,F e2(Mo, W) 

Fe2W,cr HCI+C2H50H 0,33 h Fe2W 

NbC,M2~C6 ac. tartárico+H202 2 h, 500C M23C6 

M23C6,TiC,y,cr 5%HgCI2+5%HCI 2h M23C6,TiC 

Já BystriansKy et al. , citados por Kwietn iewsk i<281, que estudaram 

aços inoxidávei s contendo elementos adicionais , tais co mo titânio e nióbio , 

acred itam que quando da rea lização de um pr ocesso de extração eletro lít ica 

de precipitado s em aços ino xidávei s, o uso de uma so luçã o de HCI em 

metano! como eletrólito poderá ex trair todas as fases presentes na matri z 

austenítica . 

Os corpo s de prova para a extração e letrolítica foram lixados em lixa 

d ' água até grão I 000 e desengraxa do s em acetona e á lcool. A área do s 
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corpos de prova a serem protegidas do ataque foram cobertas por um a 

r e si na e pó x i , i s o I a n d o- se as si m o fi o de c obre , q u e se r v e apenas c o m o um 

c o n duto r d e c o r r e n t e , da s o lu ç ã o u ti I i z a da c o mo e I e t róI i t o (figura l 3 ) . N a 

extração el etrol í ti c a , o ma ter i a I do q u ai se deseja extrai r fases é c h amado 

de eletrodo de trabalho. 
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Figura J 3 - Corpo de prova para extração eletrolítica. 

A solução de ext ração utilizada foi de l 0% H CI em metano I, sendo 

que para se aplicar um potencial de 1 , SV em relação a platina , que neste 

ensaio desempenhou um papel de contraeletrodo e de eletrodo de referência 

(v e r fig ura 1 4) , f o i u ti I i z a do um pote n c i os tato mo de I o P G- O 5 da 

Omnimetra . 

O processo de extração teve a duração de Sh à temperatura ambiente . 

A o t é r m i no da ex t ração a s p a r t í cu I as d e p r e c i pitado s fi c a r a m de p o si ta da s no 

fundo da célula eletroq uími ca. A célula era levada , então , para ser 
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s u b m c t i d a a v i b ração u I t r a s ô n i c a d e 6 O H z par a q u e as s 1 m f o s se m r e ti r a do s 

os precipitados restantes qu e estivessem levemente u nido s ao co rpo de 

prova . A seguir a solução era retirada da célula e letroquímica e os 

pr ecip ita dos secos e m um a es tu fa a t e mp e ra t ura de 50°C durant e I O 

minutos . Este pó de precipitados seria destinado a difração de ra ios X . 

a 

41'1 J 

Figura 14 - Célula eletroquímica utilizada na extração eletrolítica de precipitados: a) visão 
geral, b) corpo de prova imerso no eletrólito. 

Em virtude dos prec ipitados depositados no fun d o da célula 

e I e t r o q u í m i c a fi c a rem mu ito c o m p a c t a dos e n t r e si , optou -se p e I a fi I t r agem 

da s o I u ç ã o de e I e t ró I i t o par a q u e as s 1m fosse p os si v e I um a a n á I i se 

morfológica dos precipitados com o uso de microscópio eletrônico de 

varredura . 

Passo u- se, então, a fi I t r agem à v à cu o d o s p r e c i p i ta dos s u s pe nso s na 

solução de H CI at ravés de uma memb rana de porosidade de 0 , 2 ~lm e, 

imediatamente após , procedeu-se sua secage m em estu fa . 



3.2.4 Difração de raios X em precipitados extraídos 
eletroliticamente 
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A ava li ação por d ifração de raiOS X dos precipitados extraídos 

elet roliticamente foi reali zada da mesma maneira pela qual foi feita a 

difração d e raios X em superfície metálica . O intervalo angular escolhido 

foi de 4~28~60° e as diferenças são que nes te caso a superfície de análise é 

um pó de precipitados (po is eles foram extraídos da matriz austenítica) , e o 

passo angular foi de 0 ,05 ° com tempo de exposição por canal de 4 

segundos. 

3.2.5 Análise morfológica dos precipitados extraídos 
eletroliticamente 

Realizaram-se aná li ses em microscópio eletrônico de varredura marca 

Philips modelo XL-20 dos precipitados extraídos e letrolit icamente 

submetidos ao processo de filtragem , a fim de observar o aspecto 

morfológico destes. 

Para tanto depositou-se uma fina camada de precipitados sobre um 

suporte e fez-se sua metalização através da deposição de um a fina pelí cu la 

de ouro sobre a camada de prec ipitados , o que conferiu a aderência dos 

preci pitados ao su porte e também uma maior nitidez ao microscópio . 

Em adição a análise dos precipitados extraídos, rea lizou-se também a 

observação do corpo de prova para extração eletrolítica, após o ataque , em 

microscópio e letrô nico d e varredura . Observou -se , assim, os precipitados 

que a ind a não tinham sido totalmente " descolados" da matriz austenitica , 

se ndo que o o bj et i v o d esta a n á! i se foi o de confirmar a di stri bu i ção do s 

prec ipita dos na matri z observada na met ai o grafia. 
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3.3 CORPOS DE PROVA 
Os corpos de prova utilizados neste trabalho foram confecci on ad os de 

acordo com a norma da ASTM para métodos de teste para determinação de 

tenacidade à fratura de materiais metálicos (ASTM E 399 - 91 Y2 >. Em 

virtude de problemas de tamanho da câmara dos fornos onde seriam 

realizados os ensaios de resistência em temperatura elevada, optou-se por 

utilizar o corpo de prova do tipo "Compact Tension Disk-Shaped ''< 2
> ao 

invés do "Compact Tension" tradicional sugerido pela norma da ASTM para 

métodos de teste para medida de taxa de crescimento de trinca em fluência 

em metais (ASTM E 1457 - 92)09>, o qual possui as mesmas características 

do corpo de prova utilizado no trabalho, com diferença apenas em seu 

formato retangular. 

A figura 15 apresenta o dimensionamento do corpo de prova utilizado 

neste trabalho. 

----- ---· --- ----·----- -·---------------------------J 

Figura 15 - Corpo de prova "Compact Tensioo Disk-Shaped" utilizado neste trabalbo(cotas 
em mm). 

ESCOLA DE ENG~W-J,~R IA 

BiBLIOTECA 
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A parte fi nal do entalhe, mostrado na figura 15 , possui apenas o 

efeito de um acumulador de tensões para a poster ior nucleação da pré-trinca 

de fad iga . Assim , neste trabalho , optou-se por utilizar um corte feito com 

uma serra diamantada de 0 , 3 mm de espessura, observando-se as 

especificações de comprimento total de tr inca citadas na referência [2] . 

A opção pelo uso de corpos de prova pré-trincados, os quais simulam 

defeitos ocorridos em li nhas de trabalho normais , vem de encont ro as atuais 

tendências de dimensionamento de componentes estruturais baseados em 

ensaios da mecânica da fratura , os quais levam em conta a presença de 

defeitos nucleados em serviço nos materiais de aplicação industrial 

3.3.1 Pré trincamento em fadiga 
A máquina utili zada para a abertura das pré-trincas de fadiga nos 

co r pos de prova consiste, basicamente , de um motor elétrico que transmite 

movimento para um eixo excêntrico, ao qual são acop lados dois cilindros 

excêntr icos reguláveis ( um em re lação ao outro e ao eixo). Na carcaça 

infer ior da máquina existem dois fusos laterai s , aos quais é acop lado um 

barramento superior, tendo este barramento a função de apo iar o corpo de 

prova quando da abertura da pré-trinca . 

Quando o e ixo e os dois excêntricos estão alinhados en tre s1 obtém-se 

a flecha máxima de deslocamento para a máquina . 

A figura 16 mostra o esquema de fixação na máquina para um corpo 

de prova " apoiado em três pontos"<2 >. 
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Figura 16 - Abertura de pré-trinca de fadiga em corpo de prova "apoiado em três pontos". 

Este tipo de corpo de prova é de mais fácil confecção e é comumente 

usado para e nsaios de tenacidade á frat u ra em temperatura ambie nt e . Em 

vir t ude da necessid ade do uso do corpo d e prova "Com pact Tension Disk

Shaped"< 2) foi necessário p rojetar um dispo s iti vo para adaptação deste 

corpo de prova à máquin a d e fadiga . A fig ura 17 mostra o desenho de 

conj unt o da fixação do corpo de prova ao dispositi vo . 
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Figura 17 - a) desenho de conjunto da fixação do corpo de prova ao dispositivo para abrir 
trincas de fadiga, b) dimensionamento do dispositivo(cotas em mm). 

A fi g ura 18 mo stra a fixação de todo o conjunto à máquina de fadi g a . 
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Figura I S - l' ixação do corpo de prova e dispositivo à máquina de fadiga. 

Par a todo s os c o r p os de pro v a as pré- t r i n c as de f a d i g a fi c a r a m de 

acordo co m as especificações de para lei ismo e comp ri ment e citadas na 

AS TM E 399 - 91 12 1
. 

3.4 TRATAMENTO DE ENVELHECIMENTO ARTIFICIAL 
Com o intuito de analisar a influência t ão so me nt e da precipitação de 

carbo neto s na res ist ê ncia a tempe rat uras e levad as do aço AI S I 304 , 

proc edeu- se um tratamento de envelhecimento artific ial na s amostras de 

aços novo s. 

O tratamento foi realizado mediant e a ex po sição do s corpos de prova 

a uma temperatura de 700° C por um período de tempo d e I 00 horas que. de 

acordo com a literat ura126· 32 
c .~«> , se e nco nt ra dentro da faixa tempo x 

temperatura na qual , para o aço e m questão , irá ocorrer a precipitação 

somen te de carbo ne tos do t ipo M 2:. C G. 

O trata mento foi realizad o co m o materia l j á us inad o em sua fo rm a 

fi n a I e c o m o p r é- t r i n c a m e n to em f a d i g a j á r e a I i z a d o . 
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3.5 TRATAMENTO TÉRMICO DE SOLUBILIZAÇÃO 
Realizou-se um tratamento térmico de solubilização na s amostras de 

AISI 304 envelhecidos em serviço com a intenção de analisar o efeito da 

dissolução de fases (total ou parcial) na resistência do material. 

O tratamento foi realizado mediante a exposição dos corpos de prova 

usinados e pré-trincados a uma temperatura d e li 00°C durante dois 

períodos de tempo , sendo estes de 1 O e 30 minutos . Visto que, em um forno 

comum, o material exposto a este nível de temperatura estaria exposto a 

uma atmosfera oxidante , optou-se por realizar tal tratamento em banho d e 

sa1s, mais precisamente cloreto de bário . 

Normalmente o resfriamento no tratamento térmico de solubi li zação é 

realizado em água, mas em vista das pequenas dimensões dos corpos de 

prova em questão , um resfriamento ao ar apresenta-se suficiente. 

A escolha da temperatura e d o tempo de exposição ao tratamento 

foram baseados em dados da li teratura< 16' 2 4 
c 

2 8>, sendo que os tempos 

escolhidos foram menores que os sugerid os para a dissolução completa das 

fases. 

3.6 DUREZA BRINELL (HB) 
Foram realizadas medidas de dureza Brinell (HB ) em corpos de prova 

pertinentes a todas as cinco sit uações de trabalho estudadas . As medidas 

foram realizadas com aplicação de carga de 187, 5 Kg e esfera de aço de 2 , 5 

mm de d iâmetro . Foram feitas três medidas de dureza em cada corpo de 

prova , sendo que o resultado final apresenta-se como uma média das trê s 

medidas . 
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3.7 ENSAIO DE RESISTÊNCIA À TEMPERATURA ELEVADA 
Os corpos de prova foram ensaiados sob condição de aplicação de 

carga constante a uma temperatura de 600°C . Os ensaios seguiram as 

e s p e c i fi c ações d a AS T M E 1 4 5 7 - 9 2 < 
3 9 >, a q u a I sugere que a tem per atura 

seja controlada em ± 2°C . 

Como parâmetro de comparação usou-se um fator ini cial de 

intens idade de tensões apli cado à ponta da tri nca K[MPa.m 0
·
5 ]<2 >, visando 

aval iar o comportamento de cada tipo de situação de traba lh o do material 

estudado em um mesmo nível de intensidade de tensões inicial ap licado . 

O parâmetro K é definido na literatura 12
> como segue: 

K = PY/105BW 0·S, 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 tr in ca [m] . 

No procedimento de teste eram feitos acompanhamentos do 

des locamento da linha de aplicação da carga em função do tempo de ensaio 

decorrido . 

3.7.1 Máquina de teste de resistência em temperatura elevada 

Foi utilizada u ma máquina de fabricação alemã da marca Leipzig . Esta 

constitui-se de três postos de trabalho , sendo os controles de temperatura e 

o sistema de deposição de carga independentes para cada posto. Foi 

acop lado 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 qu e assim se obtivesse um controle mais preciso da 

temperatura durante o período de aquecimento e o período de teste . 

A figura 19 mostra a máquina durante a realização de três ensaiOs 

concomitantes. 

Figura 19 - Máquina para testes de fluência. 

Para a realização do ensaio, os corpos de prova são pinados a um 

sistema de garras, as quais são fixadas ao sistema de deposição de carga da 

máquina , como é mostrado na figura 20. 
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Figura 20 - Sistema de fixação do corpo de prova. 

O sistema para aplicação de carga consiste de dois pratos nos quais 

são colocados pesos , sendo que estes são multiplicados para o valor de 

carga efetiva aplicada ao corpo de prova através de um sistema de braço de 

alavanca com a proporção de 33 : 1. 

A figura 21 mostra o sistema de aplicação de carga ao corp o de 

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

No meio das garras da máquina (figura 20) foram adaptados cristais 

de quartzo , os quais possuem perfeita estabilidade estrutural a estes níveis 

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 braços metálico s que e stavam 

cone ctados com um relógio comparador analógico , sendo permitida assim a 

leitura periódica do deslocamen t o da linha de aplicação da carga quando da 

deformação do corpo de prova . 

A fi g ura 2 2 mostra a forma de fixação do sistema de medição de 

deslocamento da linha de aplicação d e carga . 
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Figura 22 - Fixação do sistema de medição ao conjunto de garras. 

3.7.2 Garras 

Inicialmente optou-se pelo desenho d e garras sugerido pela 

lit e raturac 21
, sendo que o material destas garras foi especificadoc391 como 

qualqu e r material que possuísse estabilidade es t rutural a elevadas 

tempe raturas , 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 razão de esta geometria não poder ser acoplada diretamente as 

garras originais da máquina, 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 características da garra anterior , 

mudando apenas o fato de agora o acoplamento às garras originais da 

máquina ser d ireto. 

A figura 25 apresenta o novo dimensionamento das garras. 

L 

t21 ... 

Figura 25 - Novo dimensionamento de garras(cotas em mm). 
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Quando da opção pelo uso de AISI 3 04 para o material das garras 

acreditava-se que, por o corpo de prova possu ir uma pré-trinca de fadiga 

como intesificador de tensões, não ocorreria nenhum tipo de alteração 

dimens i o na! das garras. 

Procederam-se, então, dois ensaios com estas garras e com pmos de 

aço rápido com aproximadamente 20 HRC de dureza. Após estes ensaios 

verificou-se que havia ocorrido um aumento considerável no "vão livre" das 
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garras (figuras 23 e 25) e , em adição, foi constatada a flambagem dos pmos 

com flechas de mais de 2 mm . 

A segui r foram confeccion adas novas garras, nas q ua1 s di mi nu i u- se o 

" vão livre " para 7 , 9 mm, na tentativa de evita r assim a flambagem dos 

pinos . U ti I i z o u- se o H 1 2 (aço f e r r ame n ta par a t r aba I h o a q u ente) c o mo 

material para estas garras , em v ista de sua maior resistência mecânica. 

Procedeu-se então um novo g rupo de testes utilizando pinos de metal 

duro (carbeto de tungstênio), escolha baseada em sua grande resistência ao 

c i sal hamento . 

Os testes foram i nvál idos pela razão de que o meta I duro possui a lta 

susceptib ilidade á oxidação em a ltas temperaturas. 

A figura 26 demonstra o efeito da dissolução em a lta temperatura nos 

pinos de metal duro, citando-se que em virtude desta dissolução ocorreu 

deformação das garras e uma diminuição no diâmetro dos pinos de 7,4 mm 

para algo em torno de 2 mm. 

l''igura 26 - Aspecto das garras após a dissolução em alta temperatura dos pinos de metal 
duro. 
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Finalmen te procedeu-se o uso de pinos de aço rápido temperado s, os 

quais após o tratamento t é rmico apresentavam dureza em torno de 45 HRC . 

Este ú lt imo proc edimento fo i o que conferiu ma ior confiabilidade à s 

mediçõe s de deslocamento d e linha de aplicação de carga , visto que 

qualquer um dos prob lemas ac ima citados interferem em sua exata 

q u anti fi cação . 

3.8 FRACTOGRAFIA 
To das as superfícies de fratura , após os ensaios de resistência à 

temperatura elevada , foram anal isadas em microscópio eletrônico de 

varredura (MEY) . Foi executada uma limpeza através de exposição à 

vibração ultrasôn ica das superfícies de fratura imersas em éter e acetona , a 

fim de r e ti r ar resíduos e óxidos destas su perfi cies . 

Procede-se , então, a meta lização da superfície metál ica, ou seJa, 

deposição de uma fina camada de ouro para conferir maiOr resolução das 

Imagens ao microscópio. 

Em todas as superfícies foram conservadas as pré -t rincas de fadiga , 

permiti ndo definir a região de início de propagação de trinca, visto que a 

região de propagação estável da tr inca é a que mais interessa em termos de 

definição de mecanismos de fratura. 

O objetivo ma i o r das análises fra to gráficas rea lizadas foi o de tentar , 

na medida do possív el, correlacionar os tipos de fratura observados com a 

presença de fa ses formadas durante o envelhecimento com o es tado 

microestrutural do material em estudo . 
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4. RESULTADOS 

4.1 AVALIAÇÃO METALOGRÁFICA 
N o c a p í tu I o a segui r se r à o aprese n t a da s as me t a I o g r a fi as de toda s a s 

situações de trabalho do AISI 304 em estudo . Serão apresentadas em 

se q u ê n c i a as meta I o grafia s o b ti das em m i c r os c ó p i o ó t i c o e , a pó s , as o b ti d as 

em microscópio eletrônico de varredura. 

No primeiro caso ( metalografias em microscópio ótico ) serão 

mostrados os aspectos obtidos com os dois tipos de ataque citados no item 

3 . 2 . 1 . J á no se g u n do caso , em v i r tu d e da s meta I o grafia s o b t idas no 

microscópio eletrônico serem de tonalidade preta e branca, não serão feitas 

distinções entre o tipo de ataque utilizado. 

Especificamente para o material novo optou-se por realizar-se 

somente um tipo de ataque químico , pots seu objetivo é simplesmente 

delinear a estrutura austenítica , não havendo assim a necessidade de 

mostrar diferenças de tonalidade na metalografia. 

A figura 27 mostra o aspecto metalográfico do material novo . 
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Figura 27 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 novo, Solução A -Sg FeCh, 15 ml HCI e 
60 ml de metanol(6 seg.) : aumentos: a)200X, b)SOOX. 

As fi g u r a s 2 8 , 2 9 e 3 O apresentam a s m e ta I o g r a fi a s par a o mate r i a I 

qu e foi enve lh ecido artificialmente . 

Figura 28 - Aspecto metalográfico para o aço AISI 304 envelhecido artificialmente, Solução 
A -Sg FeCh, 15 ml HCI e 60 ml de metanol (6 seg.) : aumento:.SOOX. 
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Figura 29 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 envelhecido artificialmente, Solução 97 -
45 g KOH e 60 ml H20 , eletrolítico (15 seg) :aumento: 500X. 

Figura 30 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 envelhecido artificialmente, Solução A -
5g FeCh , 15 ml HCI e 60 ml de mctanol (6 seg.): aumento: IOOOX. 
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Percebe-se, em ambos os tipos de ataque, a intensa precipitação tanto 

inter quant o intragranu lar de carbonetos se m ser detectada a presenç a de 

part1culas intermetálicas . 

Pa ra o prim ei ro tip o de ataque os carbonetos possuem uma cor 

esverdead a, se nd o qu e para o segundo tipo e les po ss uem tona lidade marrom 

averme lhada . 

A s fi g u r as 3 I , 3 2 e 3 3 ap re sentam as me ta I o g rafia s p a r a o mat e r i a I 

usado (envel hec ido em serviço) , sendo e la s em seq uencia de 200 , 500 e 

I 000 aum entos. 

Figura 31 - Aspecto mctalográfico para o AISI 304 usado, Solução A -Sg .FeCh, 15 ml HCI e 
60 ml de metanol (3 seg.) : aumentos: a) 200X, b) SOOX, c) IOOOX. 
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Figura 32 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 usado, Solução A -5g .FeCh, 15 ml HCI e 
60 ml de metanol (6 seg.) :aumentos: a) 200X, b) 500X, c) JOOOX. 

o 

• 

Figura 33 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 usado, Solução 97 -45 g KOH e 60 ml 
HzO, eletrolítico (15 seg): aumentos: a) 200X, b) 500X, c) 1000X. 
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Na figura 3 I apresenta-se a s partículas de fase a atacadas de uma 

forma na qual não possuem coloração aparente , tendo s id o os carbonetos 

fracamente atacados . O contorno de grão austenítico não foi revelado nesta 

metalografia . 

N a fi gura 32 o ataque foi ma is prolongado , ocorrendo ass1m uma 

" queima" das partículas de fase a , co nferindo uma tonalidade esverdeada 

aos carboneto s . Neste ataque pode-se distinguir o contorno de grão 

austenítico . 

N a fi g u r a 3 3 o a t a que e I e t r o lí t i c o c o n f e r i u u ma t o na I ida d e ma r r o m 

avermelhada à fase a e aos carbonetos , não tend o sido também revelado o 

contorno de grão austenítico. 

Anali sando-se as figuras 31 , 32 e 33 percebe-se que a fase a 

precipitou- se em pontos triplo s d e contornos de g rã o em fo rma de 

partículas mass ivas com aspecto triangular , em contorno s de grão normais 

como par t ícula s massivas seguindo os contornos e intragranularmente em 

forma d e agulhas . 

O s carbonetos estão presente s em menor quantidade em contorno de 

grão do que dentro da matriz austenítica , sendo que a s regiões adjacentes à 

fase a de contorno de g rão apresentam-se, em geral , completamente livres 

d e precipitaçã o intergranular de ca rbonetos , enquanto que isto não é 

ver ificad o na s r eg iõ es adjacentes à fase a intragranu lar. 

A figura 34 apresenta me tal ografia s para o mat er ial usado qu e foi 

submetido a tratamento de solubi li zação por I O minuto s . 

ESCOLA DE ENGENHAniA 
biF.>LiO TECA 
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Figura 34 - Aspecto metalográfico para o AIS I 304 usado solubilizado por 1 O min., Solução 
A -Sg FeCh, 15 ml HCI e 60 ml de metanol (6 seg.): aumentos: a) 200X, b) SOOX. 

C o m p a r ando -se esta fi g u r a c o m as fi g u r as 3 I . 3 2 e 3 3 no t a - se um 

arredondamento das partícu I as in t ergra nu lares de fa se cr , uma di mi nu ição de 

tamanho das pa rt ic ula s de fa se cr in trag ra nu I ares, um a di sso I uçã o quase 

total do s carbonetos precipitado s em co ntorno d e g rã o e uma di ssolução 

ba sta nt e considerâvel dos carbonetos intragranulare s. 

As fi g u r a s 3 5 , 3 6 e 3 7 apre se n t a m meta I o g r a fi as do u s a do sub me t i d o 

â tratamento de solub il1zaçã o por 30 minutos. 
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Figura 35 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min., Solução 
97 -45 g KOH e 60 ml 8 20, eletrolítico (15 seg) : aumento: 200X . 

' . , -
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I 

Figura 36 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 min., Solução 
97 -45 g KOH e 60 ml H20, eletrolítico (J 5 seg) :aumento: 500X. 
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Figura 37 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 mio., Solução 
A -Sg FeCIJ, 15 ml HCI e 60 ml de metano! (6 seg.): aumento : SOOX. 

N a figura 3 5 e 3 6 percebe- se o c o n torno d e g rã o a u s te n í t i c o 

delineado , not ando-se com pl eta ausência de carb o neto s int erg ranulare s e 

pequeníssimas quantidades de carbonetos intragranulares remanescentes . A 

quantidade de fase cr precipitada em contornos normai s de g rão diminui , 

sen do que os que restaram diminuíram de taman ho em comparação com a 

fase cr d e po nto s t riplo s, e esta nã o ap rese nto u diferenç a apa rente do 

aspecto mostrado para o trat amento de solub il ização com o menor período 

de tempo . 

As par tí cul as de fase cr em fo rm a de agulha s (i ntragranulares) 

so freram di m i nuiçào em tamanho e em quanti dad e, sendo que em algumas 
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regiões e las passam a ter aspecto morfológico assemelhado ao dos 

carbonetos 

Da figura 3 7 obtém-se a confirmação das observações mencionadas 

acima . O contorno de grão evidencia-se livre de precipitados de carbonetos 

pela não delineação da est rutura auste níti ca co m o ataque com a so lução A. 

e s t a fi g u r a nota-s e t a m b é m o s i n t e r me t á I i c os i n te r g r a nu I a r e s, a n t e s em 

for ma de agu lha s, aprese nt and o for mato c ircu lar . 

As fi g u r as 3 8 , 3 9 , 4 O, 4 I e 4 2 a p r e sentam os as p e c t os meta I o g r á fi c os 

obse rvado s em mic roscó pio eletrô nico de varredura . Estas metalog rafias 

vem a c o n fi r ma r t o dos os aspectos observado s a t r a v és da s a n á I i se s em 

microscóp io óti co, tendo sido es te o objetivo princi pal desta 

caracterização . 

Figura 38 - Aspecto metalográfico pa ra o AISI 304 novo obtido em microscópio eletrônico 
de varredura : aumento: 796X. 
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Figura 39 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 envelhecido artificialmente obtido em 
microscópio eletrônico e varredura : aumento: 2864X. 

Figura 40 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 usado obtido em microscópio eletrônico 
de varredura : aumentos: a)473X, b)966X. 
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Figura 41 - Aspecto metalográfico para o AIS I 304 usado solubilizado por 1 O min. obtido 
em microscópio eletrônico de varredura: aumentos: a)l264X, b)l680X. 
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Figura 42 - Aspecto metalográfico para o AISI 304 usado solubilizado por 30 mio. obtido 
em microscópio eletrônico de var redura : aumentos: a)870X, b)1280X. 
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4.2 DIFRAÇÃO DE RAIOS X EM SUPERFÍCIE METÁLICA 
A fig ura 43 ap resenta o padrão o btido para difração d e raio s X em 

sup e rfície me t á lica 

(111 ) 

17500 

(200) 

2f:OO 

o 
-2f:OO ~~~-L~~~~~~~~~~-L~~~~~~~ 

n5 ~o ~5 Go ~5 ~o Q~ ~o ~5 ~o ~5 ooo ~5 

2 teta 

Figura 43 - Padrão par a difração de raios X em superfície metálica. 

A tabela 3 mostra a c omparação d os dado s r e la ti vos a o s doi s p 1cos 

pr inc ip a is d a figura 43 co m os dado s d e li te rat u ra (fichas JCPD S) , 

evidenc ia n do que es t es p icos são ca racteríst ic o s da fase y - austenita . 

Tabela 3 - Resultados da difração de raios X em superfície metálica para os dois picos mais 
intensos da figura 43. 

piCOS 29 d obs. d ref 

maJOr 43,65° 2,074 2,078 

menor 50,75° 1,798 1,799 
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O s va lore s de distância interplanares observados (d obs .) foram 

calculados a partir da lei de Bragg (À = 2dsen28) através da adaptação de 

uma Lorentziana a cada pico , sendo assim d eterminada a posição 28 (centro 

da Lorentziana) referente a cada pico . 

Em v irtude dos picos d e partícula s de segunda fase possuírem 

in tensidade relativa muito menor do que os p1cos de austenita , optou-se por 

analisá-los através do mesmo padrão d e difração da figu r a 43 plotado em 

uma escala mais conveniente . 

A figura 44 apresenta o padrão de di fração par a superfície metáli ca 

plotado em uma escala mais con veniente . 

2000 

1750 lO 
o 

1500 

o ·a. 

.~ 
1250 

-- "<f ro 1000 o ,.. 
~ 

o o ·a. (!) o 
Q) 750 o ·a. 

.2 "O a. ro co 
"O 500 N p 
"(i) 

a; o o 

c 250 ·a. 

o 

-250 

-500 
35.0 37.5 40.0 425 45.0 47.5 50.0 525 55.0 57.5 60.0 

2 teta 

Figura 44 - Padrão de difração de raios X em superfície metálica com extrapolação de 
escala. 
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Da figura 44 puderam ser observados 1 l pt co s característicos a 

partículas de segunda fase, sendo que para o caso de picos que sofriam 

interferência de outros ptco s, alterando asstm o valor de distância 

interplanar observado, foram feitas desconvoluçôes destes ptcos adaptando-

se múltiplas Lorentzianas de acordo com o número de picos que se 

suspeitava ter (picos 0-1, picos 4-5 e picos 9-1 O) . 

Par a a ná I i se dos picos observados na figura 44 u ti I izou-se de tornar 

como base o padrão de difração obtido por Lai c~s J em estudo sobre fases 

presentes em um AJSI 316 em condições de trabalho assemelhadas ao AISI 

304 em estudo. 

A figura 45 apresenta o padrão obtido por Lai <35
) 
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Figura 45 - Padrão de difração de raios X obtido por Lai<35>. 

Na análise dos resultado s dos picos observados na figura 43 

comparou-se os valores de d observados (d obs . ) com os valores de d das 

fi c h as J CP D S ( d 1 c P 
0 s) e ta m b é m c o m o s v a I o r e s d e d c a I cu I a do s ( d c a I. ) 

através do uso d.os índices de Miller referentes a cada fase encontrada na 

posição d observada , de acordo com os índices de Miller das fichas JCPDS . 

A tabela 4 apresenta os dados para o cálculo de d cal . para cada fase 

qu e se espera encontrar nest e aço . A literatura de referência para a 

estrutura cristalina de cada fase estudada foi dada por Weiss e Stickler<26
J _ 
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Tabela 4 - Dados para o cálculo de d ca1.<26>. 

Fase Simetria Parâmetros de rede distâncias interplanares 

M23c 6 Cúbica a = 10,638 1 /d2 = (h2+k2+12)/a2 

Fase cr (Fe-Cr) a = 8,8 c = 4,54 

Fase cr (F e-Mo) Tetragonal a = 9,2 c = 4,82 l /d2 = (h2+k2)/a2+(f/c2
) 

Fase cr (Fe-Cr-Mo) a = 9,2 c = 4,74 

Fase 11 Hexagonal a = 4,73 c = 7,72 I /d2 = 4/3(ll +hk+k2/a2+(12/c2
) 

A tabe la 5 aprese nta os resu ltados para difração de raios X confo r me 

a figura 44 . 
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Tabela 5 - Resultados para difração de raios X em superfície metálica. 

o I 2 3 4 5 6 7 8 9 10 

d obs. 2,39 2,36 2,29 2,18 2,14 2,04 1,98 1,93 1,89 1,84 1 ' 7 7 

d cal. 2,38 2,17 1,88 1 ' 7 7 

M23C6 hkl 420 422 440 600 

d jcpds 2,38 2, 18 1,88 1 ' 78 

d cal . 2,13 2,02 I,97 1,93 1,89 1,84 

Fase a hkl 4 10 202 420 411 331 222 

(Fe-Cr) d jcpds 2, 13 2,02 1,96 1,93 I ,88 1,83 

d cal. 2,41 2,3 2, 14 2,02 1,98 1,94 1,86 

Fase a hkl 002 400 202 411 331 222 312 

(F e-Mo) d jcpds 2,40 2,3 2,13 2,02 1,97 I,93 I ,85 

d cal. 2,37 ** 1,97 1,92 1,84 

Fase a hkl 002 ** 33I 222 312 

(Fe-Cr-Mo) d jcpds 2,37 2,13 1,96 1,92 1,84 

d cal. 2,37 2,18 2,02 1,98 

Fase 11 hkl 11 o 103 112 201 

d jcpds 2,36 2,18 2,02 1,98 

4.3 DIFRAÇÃO DE RAIOS X EM PRECIPITADOS EXTRAÍDOS 
ELETROLITICAMENTE 

A figura 4 6 apresenta o padrão de di fração para os precipitados 

extraídos eletroliticamente, sendo que nele são notadas as posições que 

estavam, na difração de r ai os X em su perfi c i e metálica , mascaradas pelos 

picos de austenita . 
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Figura 46 - Padrão a para difração de raios X em precipitados extraídos eletroliticameote. 

A tabela 6 apresent a os result ados para a difração de ra10s X em 

precipitado s extraídos e let roliti ca mente para os picos que não hav iam si do 

id e nti fica do s na difração de raio s X em s u perfíc ie metál ica por estarem 

mascarado s por out ros picos d e mai o r int e ns idad e . 

T odos o s valores de distâncias interplanares verificados na tabela 5 

para o pad rão da figura 44 foram co nfirmado s aqu i , com exceção do s picos 

O- I . o s q u a i s par e cem se sob rep or n o p a d rã o d a fi g u ra 4 6 , e dos pico s 5 e 

I O d a fi g u r a 4 4 , os q u a i s t r a n s f o r ma m- se r e s p e c t i v ame n t e nos pico s 6 e 7 e 

p 1 c os I 3 e 1 4 d a f igu ra 4 6 . 

Sa li e nt a - se, então , que para os picos 5 e I O (fig . 44) , mesmo com sua 

deco nvol u ção através de software d e ajus te , a influência do s p 1co s de 

au s te nit a n ão pode ser total ment e d esca rt ada . 
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Tabela 6 - Resultados da difração de raios X em precipitados extraídos eletroliticamente. 

Pico 5 6 7 12 13 14 

d obs. 2,07 2,05 2,03 I,80 1,78 1,76 

d cal. 2,05 1,80 I ,77 

M2:;C6 hkl 511 531 600 

d JCPDS 2,05 1,80 1,78 

d cal. 2,07 2,02 I,76 

Fase cr (Fe-Cr) hkl 330 202 430 

d JCPDS 2,06 2,02 I,76 

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

Fase cr (F e-Mo) hkl 2 I2 420 41I 

d JCPDS 2,07 2,05 2,02 

d cal. 2,05 2,02 

Fase cr (Fe-Cr-Mo) hkl 212 411 

d JCPDS 2,05 2,01 

d cal. 2,05 

Fase 11 hkl 200 

d JCPDS 2,05 

4.4 ANÁLISE MORFOLÓGICA DOS PRECIPITADOS 
EXTRAÍDOS ELETROLITICAMENTE 

I5 16 

1,64 1 ,61 

1,65 I ,61 

431 51 1 

I,64 1,61 

A figu ra 4 7 apresenta a análise morfológica dos p reei p ita dos 

extraídos eletroliticamente através de observação em microscópio e letrôn ico 

de varredu ra . 
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Figura 47 - Aspecto morfológico dos precipitados extraídos eletroliticamente :aumentos: a) 
701X, b) 1402X. 

C o m o c i ta d o n o it e m 3 . 2 . 5 , f o i observado o as p e c t o d o s p r e c i pi t a d o s 

qu e haviam fica d o leve me nt e ligado s à ma t r iz a u s t ení ti ca cor roída n a 

extração eletrol í t ica . 

A fi g u r a 4 8 a p r e se nta este aspec to . 

Figura 48 - Aspecto dos precipitados unidos à matriz austenítica corroída :aumento:2040X. 
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4.5 DUREZA BRINELL 
A tabela 1 O ap resenta os resultados obtidos para as medidas de dureza 

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

Tabela 10 - Resultados de dureza Brinell (HB). 

tipo de material dureza 1 dureza 2 dureza 3 média de dureza 

novo 129HB 141 HB 143 HB 1371-IB 

usado 170HB 1701-IB 170HB 170 HB 

env. artificial 1501-IB 150 HB 158 HB 152 HB 

solub. I O min. 167 HB 170 HB 16 1 HB 166HB 

solub. 30 min 131 HB 150HB 140 HB 140 HB 

4.6 ENSAIO DE RESISTÊNCIA À TEMPERATURA ELEVADA 
A fig u ra 4 9 apresenta a plotagem do deslocamento da linha de 

aplicação de carga em função do tempo de ensaio decorrido para o material 

novo . 
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Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material novo (K em 

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

tempo par a o mate r i a I no v o e n v e I h e c id o a rt i f i c i a I mente . 
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Figura 50 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material envelhecido 
artificialmente (K em MPa.m0

·
5
). 

A f i g u r a 5 1 ap r esenta o de sI o c ame n t o da I i n h a de carga em f u n ç à o do 

tempo para o material usado (envelhecido em serv iço) . 
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Figura 51 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material usado (K em 
MPa.m0

'
5
). 

A figura 52 apresenta o deslocamento da linha de carga em função do 

tempo para o material usado exposto a tratamento de so lubilizaç ão por um 

período de tempo de 10 minutos. 
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o ~~~~~~~~~~~~~~~~~~~ 
o 1 o 20 30 40 50 60 70 80 90 1 00 11 o 1 20 

tempo (h) 

Figura 52 - Deslocamento linha de carga X tempo de ensaio para material usado por 1 O min 
(K em MPa.m0

·
5
). 

A figura 53 apresenta o deslocamento da linha de carga em função do 

tempo para o material usado exposto a tratamento de solubilização por um 

período 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.m0

·
5

) . 

A fig ura 54 ap resenta o de sl o ca me n to d a linha d e ca rga e m fu nç ão d o 

temp o d e e nsa io para d u a s da s s itu açõe s d e trabalh o estudadas sob 

exposição a um mesmo coeficiente in icial de in tens id ade d e tensões d e 25 

ESCOLA úf. ENG~:\IHA~!A 
RiRI i()Tf=í A 
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Figura 54 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado de 
25 MPa.m0

·
5

• 

A figura 55 apresenta o de s locamento da linha de carg a em função do 

tempo de ensaio para quatro das situações de trabalho sob um coeficiente 

inicial d e intensidade de tensões de 27 Mpa . m0
·
5

. 



E 
E 

o -c 
Q) 

E 
co 
(.) 

o 
(/) 

Q) 

"O 

11 

10 

9 

8 

7 

6 

5 

4 

3 

2 

USADO 

K inicial aplicado -27M Pa .m0 5 

x -ensaio interrompido 

o ~~~~~~--~~~~~~~~~~~~~ 
o 50 1 00 150 200 250 300 350 400 

tempo (h) 

83 

Figura 55 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado de 
27 MPa.m0

·
5

• 

A figura 56 apresenta o de slocament o da linha de ca rga em função do 

tempo de ensaio para todas as situações de trabalho es tudada s sob um 

coeficiente inicial d e intensidade de tensões de 30 Mpa .m0
·
5

. 
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Figura 56 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado de 
30 MPa.m0

·
5

• 

A figura 57 apresenta o deslocamento da linha de carga em função do 

tempo de ensaio para duas das situaçõ es de trabalho estudadas sob 

ex p os i ç ã o a u m mesmo c o e fi c i ente i n i c i a I de in te n si da de de te n s õ e s d e 3 5 
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Figura 57 - Deslocamento da linha de carga X tempo de ensaio para um K inicial aplicado de 
35 MPa.m0

·
5

• 

4.7 FRACTOGRAFIA 
A seguir se rão ap resentadas as fotos das f raturas dos corpos de prova 

após terem s id o submet id os aos tes tes de resistência em temperatura 

elevada . 

A fi g u r a 5 8 aprese n t a a f r a tu r a par a o mate r i a I no v o . se n d o q u e esta 

se apresenta totalmente intergranu lar . 



Figura SS - Aspecto da fratura para material novo :aumentos: a) l42X, b)402X. 

A fi gu ra 59 ap resenta a fratura para o material enve lh ec ido 

ar tificialmente, sendo que esta se apre senta tota lmente transgranular. o que 

é c o n fi r ma d o p e I a fi g u r a 6 O, q u e apre se n ta a p r opa g ação d a t r i n c a em u m 

e nsaio int erro mpido . 

Figura 59 - Aspecto da fratura para material envelhecido artificialmente :aumentos: a)S I X, 
b)204X. 
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Figura 60 - Aspecto metalográfico da região a fim de explicar trincamento transgranular em 
material envelhecido art ificialmente em ensaio interrompido :aumento:2864X. 

As figuras 61, 62 e 63 apresentam fotos de fratura para o material 

usado , sendo evi denciado o seu aspecto transgranular na f igura 61 e na s 

figuras 62 e 63 , além do aspecto transgr anular , uma g rande quantidade de 

preci pitado s nas su perfi cies d e fratura . 

Figura 61 - Aspecto da fratura pa ra material usado:aumento:278X. 
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Figura 62 - Aspecto da fratura para material usado:aumento:614X. 

Figura 63 - Aspecto da fratura para material usado:aumento:687X. 



8Y 

A figu ra 64 aprese nta o aspecto de fratura para o material usado 

expos to a tratamento de solubilizaçào por 1 O min ., sendo evidenciada uma 

maior t endência a um aspecto intergranula r de fratura . 

Figura 64 - Aspecto da fratura para material envelhecido em serviço solubilizado por I O 
min.:aumentos: a)ll OX, b )443X. 

As figu ras 65 e 66 apresentam as fotos de fratura para o material 

usado ex posto a tratamento de so lu bi lização por u m período de tempo de 30 

m 1 n . , per c e b e n d o-s e a q u i u m aspecto i n te r g r a nu I a r d e f r a t u r a e se nd o 

notada a presença de partícula s massivas de intermetálico s na superf1cie 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) I 004X. 

As ftg ura s 6 7 e 6 8 ap rese ntam aspectos macro g ráficos para do is 

ensa ios inte rro mpid os se ndo estas , re sp ectivam en te , de um materi a l 

e n v e I h e c i d o a r ti fi c i a I me n t e e d e um m ate r i a I u s a d o ( e n v e I h e c i d o em 
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serviço), com grandes deformações envolvidas na propagação de trinca do 

m ate r i a I e n v e I h e c i d o a r t i fi c i a I me n te e nenhum a de f o r maçã o e n v o I v ida n o 

material envelhec id o em serviço . 

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

Figura 68 - Aspecto macrográfico da fratura do material usado em um ensaio interrompido. 
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5. DISCUSSÕES 

5.1 ANÁLISE METALOGRÁFICA 
A t r a v és d a fi g u r a 2 7 , q u e mo s t r a o aspecto me t a I o g r á fi c o p a r a o 

mater ial no vo (apó s ensaio) não comprova-se a ocorrencia de precipitação 

de partícula s de segu nda fase para o material em est udo . Isto está de aco rdo 

co m Weiss e St ickler< 26 >, que c ita m qu e para os níveis de tempo e 

temperatura uti lizados no ensa1o não ocorre rá nenh um fenômen o de 

precipitação es tática ou dinâ mica para o aço AI SI 304 . 

Pela s fig ura s 28 , 29 e 30 percebe- se a prec ipitação inter e 

int ragranu lar de ca rbonetos, comprovando ass im a efe ti vidade do 

t rat ame nto descrito no it em 3 .4 . 

As referências citadas para o item 2 .4 sugerem que qua nto menores 

forem os carbonetos e quanto menor for a d istância média entre e les, ma ior 

será a resistência à fluência e à propagação de tr incas em temperaturas 

elev ad as . Assim , espera-se qu e esta situ ação de t ra balh o do AISI 304 seja a 

que mais res ista a propagação de trinca nos t estes e m questão . 

A fi gura 69 mostra a precipitação intergranu la r de carbonetos em um 

AIS I 316 . 

Figura 69 - Precipitação intergranular de carbonetos em um A ISI 3 16<26>. 
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As fi g u r as 3 I , 3 2 e 3 3 mos t r a m a p r e c i pita ç ã o d e f a se s i n te r me t á I i c a s 

em detrimento das partículas de carbonetos . lsto é explicado pelo fato de 

que a fase a e a fase 11 não dissolvem carbono em seu reticulado . 

Primeiramente o carbono livre da matriz se combina com átomos de Cromo 

e Molibdênio formando carbonetos, ao ser esgotado o carbono li vre da 

matriz os átomos de Cromo passam a se di fundir dando início à formação de 

fases intermetálicas . Em seu crescimento , as fases intermetálicas roubam 

Cromo tanto dos carbonetos quanto da matri z austenítica aumentando a 

solubilidade da matriz por Carbono dissolvendo , assim , grande parte dos 

carbonetos128 
c 

32
). 

Foi ver ifi cada uma menor quantidade de carbonetos em áreas 

adjacentes às fases intermetálicas de contorno de grão em relação as áreas 

adjacentes às fases precipitadas intragranularmente. 

Da sequência de precipitação da fase a proposta por Barcik<3 1
) 

salienta-se que a fase a intragranular em forma de agulhas é a últ ima a se 

precipitar. Assim os carbonetos intragranu lares também serão os últimos a 

se dissolverem. 

O maior tamanho das partículas de fase a em contorno de grão é 

ju st i fi c a do pelo f a to de que os contornos de grão ( pri nci pai mente os pontos 

triplo s) possuem grande energia livre , sendo a precipitação e o crescimento 

favorecido nestas áreas . 

A figura 70 apresenta a precipitação i ntragranu I ar de part í c ui as d e 

fase a em um AISI 310. 
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Figura 70 - Precipitação intragranular de fase cr em um A IS I 3 10<3 •>. 

Da observa ç à o d as me t a I o g r a fi as dos ma t e r i a i s s o I u b i I i z a do s ( fi g u r a s 

31 , 32 e 33) é possível confirmar a sequência de precipitação proposta 

através do mecanismo de dissolução das fases presente s. 

As partículas intragranulares, qu e são as meno s massivas , são as 

pnme1ras a diminuírem em tamanho e quantidade . Nas partícu las de 

contorno de g rão normais foi ver i ficado , primeiramente , um arredondamento 

(solub ilização por 10 minutos) e , após , uma queda em quantidad e 

(solubilização por 30 minutos) , destacando-se que esta s partículas foram as 

segundas na sequência de dissolução e , obviament e , na precipitação . As 

parti cuias de pontos t ri pl os, que são as ma i ores (ver figuras 4 7 e 4 8) e com 

aspecto morfo I ógi co mais está v e I não sofreram in fi uênci a percept í v e! do s 

tratamentos de so lubilização empregados . 

Sugere-se aqui que tratamento s de solubilizaçã o com o intuito de 

dissolução total das partículas de segund a fa se deverão envolver os ní veis 

de temperatur a utilizados neste trabalho (item 3 .5) com utilização , porém , 

de período s de tempo maiore s<-''> . 
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As fi g u r as 3 8 , 4 O, 4 1 e 4 2 s o vem a c o n fi r ma r d e f o r ma ma 1 s p r e c 1 s a a 

d i s t r i b u i ç à o d e fases v e r i fi cada através d e me t a I o grafias o b t i d as em 

microscópio ótico . 

5.2 DIFRAÇÃO DE RAIOS X EM SUPERFÍCIE METÁLICA 
Os resultados de difração de raios x em superfície metálica foram 

ana li sados somente em termo s da posição re lativa dos picos característicos 

a cada fase em re lação ao ângulo de varredura observad o. A intensidade 

re lativa de cada pico não foi ana l isada em virtude de não ser o objetivo 

deste trabalho a caracterização quantitativa das fases presentes, mas sim a 

aná l ise q u alitativa da precipitação de fases em um AIS I 304 e sua influência 

na p ropagação de trinca sob os ní veis de solicitação mecânica e de 

temperatura estudados. 

Todo s os resu ltados apresentados no item 4 .2 ficaram de acordo com 

os espectros obt id os por Kwietniewski 12RJ e Lai 135 >, sendo que o último 

obt eve se u espectro de difração através da p r od u ção das fases por uso 

some nte d e seus elementos d e co mp osição . 

N o item 4 . 2 som e nte nã o f o r a m v e r i fi cada s as p os i ç õ e s r e I ativas a os 

picos que estavam mascarados pelos picos de fase y - austen ita - , a qual se 

apresenta em quantidade bem maior do que as partículas de segu nda fase . 

Os valores de d cal. , distâncias interplanares relativas a cada pico 

observado foram calculados a partir dos valo re s de ângulo de va rredura 

r e I a t i v o a c a d a p i c o das fi c h a s 1 C P O S e dos d a d o s de si me t r i a o b t i dos da 

literatura 126
) com o intuito de comparar os va lores de d observados tanto 
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com as fichas JCPDS quanto com os valores obtidos pela análise dos dados 

de literatura. 

5.3 DIFRAÇÃO DE RAIOS X EM PRECIPITADOS EXTRAÍDOS 
ELETROLITICAMENTE 

No item 4.3 todos os p1cos que poderiam estar mascarados pelos 

picos de maior intensidade da austen ita foram observados (comparação com 

as fichas JCPDS). 

A in fi u ê n c i a dos pico s de a u s te n i ta é t ã o g r a n d e q u e, no s p 1 c os 5 e 1 O 

(figura 44) , mesmo através de sua deconvolução dos picos de austenita pe la 

adaptação de Lorentzianas duplas, foi verificado pela difração de raios X 

em precipitados extraídos eletrol iticamente que estes do is p1cos se 

transformavam em quat ro picos quando da ausência da matri z austenítica 

(picos 6 e 7 e picos 1 3 e 1 4 da figura 4 6 ) . 

5.4 FASES PRESENTES 
Através da análise dos itens 4.2 e 4 .3 fo i co nfirmada a presença das 

fases Mv C6, da fase 11 e da fase cr , sendo que para a última não pode ser 

feita uma dist inção exata sobre a qual sistema ela pertencia (Fe-Cr, Fe-Mo 

ou Fe-Cr-Mo) . Esta impossibilidade é devida ao fato de que não foi 

encontrado nenhu m pico único de fase cr pertencente a um dos três sistemas 

encontrados com intens idade re lat iva de I 00% . 

De qualquer forma , reiterando o que foi dito no item 5.2 , o objetivo 

do trabalho não fo i a caracterização quantitativa de cada fas e ou até mesmo 

a ident ificação de qual sistema pertencia cada fase. 
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Através das figuras 4 7 e 48 foi observado o aspecto morfológico da s 

partículas de segunda fase. 

Nesta aná lise foi obtido o aspecto morfológico da fase cr inter e 

intragranular, não tendo sido possível a observação do aspecto dos 

carbonetos M v C 6 e da fase ll · Como já citado no item 2.6 , a fase 11 aparece 

como o menor constituinte em aços inoxidáveis austeníticos<26
l, não sendo 

assim esperada sua identificação a nível morfológ ico . 

O carboneto M v C 6 apresenta-se geralmente co mo partículas pequenas 

em forma de agulhas , ma s em virtude de o eletrólito proposto na li teratura 

(ver tabela 2) para que este carboneto seja resíduo insolúvel na extração 

eletrolítica , seja a base de ácido tartárico e H 20 2 ou HgCh e HCI , pode ter 

ocorrido a dissolução parcial dos carbonetos (no processo de extração em 

questão foi utilizado HCl e metano!- item 3.2 .3), tornando - os tão pequenos 

ao ponto de não ser possível sua análise morfológica. 

Já Kwietniewski <28
l, ao usar o mesmo tipo de eletrólito na extração 

eletrolítica de fases de um AISI 316 co nseguiu analisar partículas de fase cr 

em formato triangular referentes aos pontos triplos e partículas pequenas de 

carbon eto s M 2, C6 em fo rma de agulhas 

Cita - se que para o AISI 316 es tudado por Kwietniewski128
> o tempo e 

a temperatura de expos ição a serviço foram menores do que no AISI 304 em 

estudo , esperando-se assim que a quantidade de carboneto s M23 C 6 seja 

maior que no AISI 304. 
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A figura 71 apresenta o aspecto morfológico das partícu las de 

Figura 71 -

5.6 DUREZA BRINELL (HB) 
Pela tabela 1 O percebe-se que o material novo apresenta menor 

dureza . O material usado e o solub ili zado por 1 O minutos apresentam o s 

maiores valores de dureza devido a maior quantidade de fases intermetálicas 

presentes . Destaca-se que a fase cr , de acordo com [21], apresentaria 

valores de dureza em torno de 68 HRC. 

O material envelhecido artificialmente apresenta dureza maJOr do que 

o envelh ecido em serviço so lub ili z ado por 30 mi nutos devido ao fato de 

que, embora não apresente partículas intermetálicas, possui uma 

distribuição de carbonetos menos espaçada, o que não ocorre no material 

solubilizado por 30 minutos, o qual possui uma distribuição espaçada de 

fases intermetálicas . 

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

foram evidenciadas grandes deformações e nvolvidas na p ropagação da 
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trinca, pode ocorrer de , nos períodos iniciais do ensaio de resistência à 

temperatura elevada, o d es locamento verificado na linha de aplicação de 

carga nã o implicar diretmente em progação de trinca , ocorrendo em vi rtude 

das g rand es deformações envolvidas u m efei to de cegamento da ponta da 

trinca . 

5.7 ENSAIO DE RESISTÊNCIA À TEMPERATURA ELEVADA 
Da s fi g u r a s 4 9 a 5 3 percebe-s e q u e par a as mesmas si tu ações de 

trabalho , o corpo de prova que possuía menor fator de intensidade de 

tensões inicialm ente aplicado era o que mai s resistia. 

Para o material novo (figura 4 9 ) demonstra-se qu e a s dife rença s d e 

compos ição química presentes nos dois lotes estudados não influenciou em 

sua resis tência nos ensaios em questão. 

Da s figu ras 54 a 57 conclui-se que o material ma1s resistente a 

propag ação de trinca é o material enve lhecido artificialmente , v isto que ele 

possui somente carbonetos prec ip itados , sendo que estes impedem o 

deslizamento de contorno de g rão (quando intergranulares) e inibem a 

escalagem e o desl izamento de discordâncias (quando transgranulares) . 

Além disso , Matsuo et al Y'> colocam que carbonetos intergran ulare s 

são efet ivos na supressão de nucleação de vazios intergranulares e trincas 

através da redução da concentração d e ten sões pro veniente do desli zamento 

de contorno s de g rão , colocando também que os precipitados 

intergranu lares agem como barreira contra a propagação d e trincas . 

Li et ai <
22 > sugerem que quedas drástica s na tax a de fluência e 

barreiras mais efe tivas co ntra a propa gação d e trincas são de vido a alta 
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densidade local de discordância s perto dos carbonetos de contorno de grão , 

o que leva a elevada tensão int erna e baixa tensão efetiva aplicada . 

Confirma-se a queda nas propriedades mecânicas quando da presença 

de fases intermetálicas através da comparação da resistência do material 

novo com os materiais envelhecidos em serviço (figuras 54 , 55 e 56) . 

A fase cr , por possuir pouca coerência com a matriz austenítica, gera 

maior concentração local de tensões e , estando ela precipitada com uma 

distribuição mais espaçada , é favorecido o crescimento de trinca com a sua 

presença . 

Dentre os materiais que possuem as fases intermetálicas precipitadas 

(usado , solubilizado por I O minutos e solubilizado por 30 minutos) o que 

menos resiste é o material usado , v indo em sequência o solubi lizado por 1 O 

minutos e ~ após ; o solubilizado por 30 minutos . 

De acordo com Barcik<3 1
> a morfologia das fases intermetá licas possui 

influência na resistência mecânica dos materiais , possuindo as partículas 

alongadas em forma de agulhas efeito mais pronunciado na queda de 

resistência tanto em temperaturas elevadas quanto em t emperatura 

ambiente. 

Também credita-se a este fenômeno a menor resistência do material 

solubilizado por 1 O minutos em comparação com o so lubilizad o por 30 

minutos , vis t o que a quantidade de intermetá lico s em forma de agulhas no 

solubilizado por 1 O minutos é maior do que no solubilizado por 30 minutos . 
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5.8 FRACTOGRAFIA 
A fi g u r a 5 8 mo s t r a o a s p e c t o d e f r a t u r a par a o mate r i a I no v o . A 

fratura intergranular observada é justificada pela ausência de partícula s de 

carbonetos em contorno de grão , não sendo assim impedido o deslizamento 

de contorno de grão, ocorrendo a fratura intergranular pela maior 

resistência intrínseca da matriz austenitica em relação aos contornos de 

g rão . 

As fi g u r as 5 9 e 6 O mo s t r a m o aspecto t r a n s g r a nu I a r de fratura par a o 

material envelhecido artificialmente . Este aspecto é cred itado ao fat o de 

que as partículas intrag ranulare s de carbonetos possuem maior espaçament o 

médio entre s i do que as part ículas intergranulares . Assim o contorno de 

g rão torna-se mais resistente do que a matriz austenítica . 

O aspecto macrográfi co da frat u ra , mostrado na f ig u ra 6 7 , evidencia 

grandes deformações envolvidas no mate r ial enve lhecido artificialmente . Ou 

seja, a restrição à propagação de trinca neste material é tão grande que o 

grão se deforma conside ravelm ent e a ntes que a trinca ava nce . 

As figuras 61 , 62 e 63 apresentam o aspecto transgranular de fratura 

para o material usado . Este aspecto é justificad o pela morfologia mai s 

propícia à concentração de tensõe s do s precipitados em fo r ma de agulha s 

em relação aos precip ita d os d e contorno de grão normais e de pontos 

triplos. 

A figura 68 demonstra qu e não houve deformação envolvida no 

trincamento do material usado , evidenciando assim a fragilidade associada 

com as partícula s intermetá li cas . 

ESCOLA v.: E.l.!tL:JU:~i( lt\ 

BIBLIOTECA 
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A fi g u r a 6 4 d em o n s t r a a t e n d e n c i a i n te r g r anuI a r d e f r a t u r a d o m a t e r i a I 

solubilizado por I O minutos, sendo que esta tendência é devido ao fato de 

que os intermetálicos em forma de agulhas diminuem em tamanho e 

quantidade compara ndo-se com o material envelhecido em serviço , aliado ao 

fato de uma diminuição na quantidade de carbo neto s int ergranulares. 

As figuras 6 5 e 66 mostram o aspecto in tergranu I a r de fratura do 

material solubilizado por 30 minuto s. Neste caso há uma comp let a ausênc ia 

de carboneto s intergranulares e uma queda drástica na quantidade de 

intermetálicos intragranulares. se n d o as s 1m j u s t i fi cada a fratura 

intergranular . 

Aliado ao citado actma , McMahon< 34
l relata , além de fragilidade 

associada com part ículas de intermetálicos de contorno de grão , 

mecanismo s de fratura intergranulares associados a partículas masstvas e 

largament e espaçadas em contorno de grão . 
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6. CONCLUSÕES 
O trabalho permitiu um melhor entendiment o so bre a evolução 

microestrutural e deterioração de propriedades mecânicas quando do 

envelhecimento por longos períodos de tempo à eleva da s temperat u ras de 

um AIS I 304. As considera ções finais colocadas são : 

I - A anál ise met alegrá fica confirmou a prese nça da fase cr e do 

carboneto M vC 6 , mas foi inad equada para caracterização da fase ll · 

2 - As fases cr , 11 e o c a rbonet o M23 C6 foram confi rmada s através da 

difração de raios X. 

3 - A ex tração eletrolítica de precipitados mo st rou- se efetiva para a 

análise morfo ló gica dos precipitados e para a eliminaç ão da influência da 

austenita na difração de rai os X . 

4 A det e rioração de propriedades mecânica s em e levadas 

tem pera tu r as quando da presença de fase s i ntermetá l i c as fi c ou evi denciad a 

nos testes de resistência reali zados. 

5 - O t r a t ame n to térmic o d e e n v e I h e c i me n t o a r t i fi c i a I mo s t r ou- se 

efet ivo para a precip itação somente de carbonetos e ficou to ta lmente de 

acordo com o citad o na literat ur a como reforço por precipitação de 

carbonetos. 

6 - Foi possíve l adaptar a máquina projetada para ensaio s d e flu ênc ia 

conve ncional para ensa io s realizados mediante o uso de técnicas da 

mec ânica da fratura . 

7 - As técnicas da mec âni ca da fratura mostraram-se perfeitam ente 

adaptáveis ao objetivo de caracterização de mat eriai s em ensaio s de 
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resistência à temperaturas elevadas quando da presença de partículas de 

segunda fase , as quais influenciam na resistência à fluência de materiais . 
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SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

Como sugestões para futuros trabalhos a serem realizados são 

apresentados os segu intes pontos 

• Comparar os va lores de área relat iva de cada prco de fase 

componente determinado na difração de raios X, para que assrm possa ser 

feita uma distinção sobre a qual sistema perte nce a fase Sigma no aço AIS I 

304. 

• Uso de técnicas de medida s de queda de potencia l elétrico para 

acompanhamento do crescimento da trinca com o tempo durante o ensa io 

(da / dt) . 

• Utilização de ensaro s poten cio dinâmicos para determinação da 

influ ência da s partícu las de segunda fase na resistência à corrosão do aço 

AISI 304 . 

• Rea li zação de ensa io s com aplicação de K ini ciais mars baixos, 

evidenc iando a re lação de carregamento com meca nr smos de fratura . 
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