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RESUMO

Os acos inoxidaveis duplex UNS S31803 apresentam resisténcia mecanica elevada com alta
resisténcia a corrosao, isto se deve a sua microestrutura composta pelas fases ferrita e austenita
em igual proporcéo, que contribui para resisténcia a corrosdo intergranular. Quando submetido
a tratamentos isotérmicos em certas faixas de temperatura, pode ocorrer precipitacao de nitretos,
carbonetos e fases terciarias, tais como: fase sigma e fase alfa linha. Essas fases alteram as
propriedades mecanicas e sdo deletérias a resisténcia a corrosdo. Os efeitos das fases nas
propriedades mecénicas foram analisados. Para a precipitagdo das fases foram realizados
tratamentos isotérmicos a 500°C por 144 horas (fase alfa linha) e a 850°C por 80 minutos (fase
sigma). Os resultados dos efeitos das fases relatadas foram obtidos a partir de anélise
microestrutural e 0s seguintes ensaios mecanicos: tracdo, dureza e fadiga (ca X N¢). Constatou-
se a presenca de fase sigma nos contornos de gréo, o aumento da resisténcia mecanica com
perda de tenacidade, o aumento na dureza e na resisténcia a fadiga. Quanto a fase alfa linha,
também houve aumento da resisténcia mecanica com menor perda de ductilidade comparado
com a fase sigma. No que diz respeito ao comportamento em fadiga do material tratado a 500°C,
pdde-se inferir que na regido de alto ciclo o material apresentou melhor desempenho, porém na

vida infinita ndo houve alteracdo significativa comparado ao material sem tratamento.

Palavras chave: fadiga; aco inoxidavel duplex; precipitacdo de fases
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ABSTRACT

Duplex stainless steels UNS S31803 exhibit high mechanical strength with high corrosion
properties, due to its microstructure composed by the phases ferrite and austenite, in equal
proportion, which contributes to intergranular corrosion resistance. When the material is
submitted to isotherms in certain temperature ranges, some precipitations are able to occur, as
nitrites, carbides and third phases may occur, such as: sigma phase and alpha line. These phases
modify the mechanical properties and are deleterious to corrosion resistance. The effects of the
phases on the mechanical properties were analyzed. To precipitate these third phases,
isothermals treatments were done, at 500°C for 144 hours (alpha prime) and at 850°C for 80
minutes (sigma phase). The results of the effects were obtained from the microstructural
analysis and the following mechanical tests: traction, hardness and fatigue (ca X Nf). It was
verified the presence of a sigma phase in the grain boundary, an increased on the mechanical
resistance with loss of tenacity, increase in the hardness and increase in the fatigue resistance.
There were an increase in mechanical resistance with the precipitation of alpha prime, although
less loss of ductility than sigma phase. Regarding the fatigue behavior of the material heat
treated at 500°C, it can be concluded that in the region of high cycle, the material presented
better performance, however, the infinity life was no affected by the material without treatment.

Key words: fatigue; duplex stainless steel; phases precipitation
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1.  INTRODUCAO

Os acos inoxidaveis apresentam como principal objetivo resistir & meios corrosivos. Essa
resisténcia é principalmente devido ao conteido de Cr, que forma uma camada passiva de
cromita e que o protege o material contra reacdes de corrosdo com o meio ambiente. Estes
materiais ainda podem apresentar altas propriedades mecanicas. Sendo assim amplamente séo

utilizados desde utensilios domésticos até equipamentos em escala industrial.

Ao associar os acos inoxidaveis além de Cr a outros elementos de liga, pode-se obter diferentes
microestruturas que garantem aos materiais caracteristicas particulares, sendo elas: ferritica,
austenitica, martensitica, endurecido por precipitacdo e duplex (austenita + ferrita). A adicédo
de elementos de liga, pode ainda favorecer a precipitacdo de fases intermetélicas, quando esses
acos sdo submetidos a certas faixas de temperatura. Essas fases sdo deletérias as propriedades
corrosivas e tém grande influéncia nas propriedades mecanicas. A fragilizacdo do material pode
ser causada pela precipitacdo de nitreto dicromico (Cr,N) num intervalo de 700-900°C, a
precipitacdo da fase o’ na faixa de temperatura 250-550°C e a precipitagdo da fase sigma (c) na
faixa de temperatura de 800-900°C.

A precipitacdo de fases pode ocorrer tanto no processamento do aco quanto em servico, quando
0 material estd exposto a faixa de temperaturas favoraveis as precipitacbes. Em algumas
situacOes (850°C) esta precipitacdo ocorre em pouco tempo de exposicdo e pode levar a
fragilizacdo do aco e comprometer a sua aplicacdo. Quando exposto em temperaturas mais
baixas (500°C) apesar de necessitar de longo periodo de exposicdo, a precipitagcdo da fase o’

pode alterar as propriedades do ago, podendo também afetar sua utilizac&o.

Diversos equipamentos sdo submetidos, em operacdes de servico, a carregamento ciclico, que
pode levar a perda funcional das propriedades mecéanicas, ou a falha completa do equipamento.
Estima-se que cerca de 50-90% de todas as falhas mecanicas de estruturas metalicas podem ser
atribuidas a fadiga. Dessa forma, € importante avaliar o comportamento em fadiga dos materiais
em diferentes condi¢bes, como temperatura, tratamento térmico, ambiente corrosivo,

processamento do material dentre outros.



Por ser uma das mais frequentes falhas mecanicas, a fadiga é amplamente estudada, a fim de se
conhecer melhor os mecanismos de nucleacdo e de propagacéo de trinca, bem como as tensoes
maximas suportadas por um material submetido ao carregamento ciclico. A precipitacdo de
fases intermetalicas pode ocorrer em diversas operacdes e processamento. Devido a ampla
utilizacdo dos agos inoxidaveis duplex UNS S31803 se faz necessario o estudo para maior
compreenséo dos efeitos das fases precipitadas nas propriedades mecanicas, principalmente no

que diz respeito a vida em fadiga.

Este trabalho visou estudar o efeito da precipitacdo de fases intermetélicas nas propriedades
mecanicas e na vida em fadiga em um ago inoxidavel duplex UNS S31803. Para isso 0s
materiais foram, primeiramente, submetidos ao envelhecimento nas seguintes faixas de
temperatura: 500°C, faixa de temperatura no qual a fase o’ precipita por nucleacdo e
crescimento, e assim para compreender este mecanismos de precipitacao, e os seus efeitos nas
propriedades mecanicas; 850°C temperatura no qual ocorre maior precipitacdo de fase c. Estes
resultados obtidos contribuiram para uma melhor compreenséo dos efeitos da precipitacao de
fases nas propriedades microestrutural e mecanicas de agos inoxidaveis duplex UNS S31803.
Dessa forma o maior entendimento nos mecanismos de nucleacdo da fases (o’ € o) e seus efeitos
nas propriedades mecénicas pode aumentar a aplicabilidade de agos inoxidaveis duplex UNS
S31803 industrialmente.



2. OBJETIVOS

Os objetivos gerais e especificos desse trabalho serdo descritos a seguir.

2.1.  Objetivos Gerais

O objetivo deste trabalho é identificar mecanismos de precipitacéo das fases intermetélicas, nas
propriedades mecanicas de um acgo inoxidavel duplex UNS S31803com especial énfase no seu

comportamento em fadiga.

2.2.  Objetivos Especificos

e Estudar a precipitacao de fase o’ e fase o por meio de tratamentos isotérmicos de
envelhecimento em um aco UNS S31803.

e Estudar a microestrutura de um aco inoxidavel duplex UNS S31803 submetido a
tratamentos de envelhecimento térmico.

e Estudar os efeitos das fases precipitadas na dureza e na resisténcia a tracdo de um aco
UNS S31803 com e sem tratamentos de envelhecimento.

e Estudar comportamento em fadiga de um aco UNS S31803 antes e ap0s ter sido
submetido aos tratamentos térmicos de envelhecimento.

e Estudar as fraturas de corpos de prova ensaiados por tracdo e por fadiga.



3. REVISAO BIBLIOGRAFICA

A seguir sera apresentada uma sucinta revisdo bibliografica sobre os agos inoxidaveis, a
precipitacdo de fases terciarias nesses agos e o fenémeno fadiga.

3.1.  Acos Inoxidaveis

Acos inoxidaveis sdo um grupo de ligas especiais desenvolvidas com o principal objetivo de
resistir a corrosdo. O Cr é o elemento principal responsavel pela resisténcia a corrosdo. Outros
elementos de liga sdo adicionados a fim de proporcionar maior resisténcia a corrosdo ou
melhorar as propriedades mecéanicas (KRAUSS, 2005). Nos ultimos anos tem-se um rapido
crescimento da producdo dos acos inoxidaveis, com variedades crescentes, com melhoria
continua de processamento, propiciaram uma gama de aplicabilidade, inclusive na construcéo
civil (FAN et al., 2017).

As ligas de acos inoxidaveis contém no minimo 10,5% em massa de Cr, no qual geralmente sdo
adicionados outros elementos de liga, formando assim acos inoxidaveis: austenitico, ferriticos,
martensiticos, endurecidos por precipitacdo e duplex (austeniticos e ferriticos) (TOTTEN,
2006).

3.2.  Acos Inoxidaveis Duplex

Os acos inoxidaveis duplex sdo ligas de alta resisténcia a corrosdo e de alta resisténcia
mecanica, amplamente aplicados na industria quimica e petroquimica. As melhores
propriedades mecanicas e corrosivas sao obtidas com uma microestrutura composta por partes

iguais de ferrita e austenita e isentas de fases terciarias (TAVARES et al., 2010).

Os acos inoxidaveis duplex apresentam uma microestrutura formada por duas fases, que
consiste em ferrita (CCC) e austenita (CFC). A fase austenitica se forma via transformacao de
estado sélido a partir da fase ferritica. A reparticdo das fases, a morfologia e a textura de ambas
sdo fatores importantes que influenciam nas propriedades mecanicas e na resisténcia a corroséo
destes materiais (EGHLIMI et al., 2015).



O aco inoxidavel duplex se solidifica primeiramente como liga ferritica. Em temperaturas mais
baixas por uma reacdo no estado sélido se transforma parcialmente em austenita, seguindo a
transformacdo monotética seguida de perittética (L — L + a — a +v). Dessa forma, a proporgéo
de ferrita e de austenita é ajustada em uma temperatura ascendente a 1000°C (POHL et al.,
2007). A Figura 3.1 apresenta o diagrama de fase Cr-Ni para visualizagdo do processo de
transformac&o parcial da ferrita em austenita para composi¢do do ago inoxidavel duplex.
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Figura 3.1- Secédo do diagrama ternario com 68% massa de Fe (Adaptado de IMOA, 2014).

Pela Figura 3.1 é possivel observar que pequenas alteragdes na porcentagem de Cr e Ni tem

grande influéncia na composicdo da austenita e ferrita nos agos inoxidaveis duplex.

Em trabalhos realizados por LACERDA et al. (2015 a, b) foram estudadas as propriedades
mecanicas e comportamento em corrosdo, de acordo com a proporcdo das fases ferrita e
austenita. Concluiu-se que a temperatura de recozimento no processamento do material tem
grande influéncia na morfologia e na particdo de fases nos acos inoxidaveis duplex. As
melhores relacdes de resisténcia mecanica e resisténcia a corroséo foram obtidas quando se teve
fracOes iguais das fases austenita e ferrita, no recozimento a 1060°C devido a solubilidade dos

precipitados.

As duas fases, ferrita e austenita, possuem uma afinidade diferente para os elementos de liga

adicionados aos acos. Em geral eles sdo chamados gamagéneos, estabilizadores da austenita,



como C, Ni e N que se concentram na fase y. E os alfagéneos que estabilizam a ferrita, como
Cr e Mo, e se encontram concentrados na fase a. Este fendbmeno é conhecido como particéo, e
pode ser calculado usando principios termodinamicos (CORTIE e POTGIETER, 1991).

O Mo juntamente com o Cr aumenta a resisténcia a corrosdo e também aumenta a dureza e
resisténcia mecanica, particularmente em temperaturas de servico mais altas. No entanto, altas
concentracdes de Mo geralmente tendem a formacao de fases intermetalicas. Além disso, assim
como Cr, aumentar a porcentagem de Mo reduz significativamente a fase austenita e promove
a estrutura ferritica. O nitrogénio é um estabilizador da austenita e seu efeito na formacéo desta
fases é maior que o do Ni. Além disso este elemento aumenta a resisténcia & corrosdo e as

propriedades de tracdo e reduz a resisténcia ao impacto (JEBARAJ et al., 2017).

O N é um elementos intersticial, estabilizador da austenita que aumenta a resisténcia mecéanica
e retarda a formacdo de fases intermetélicas, porém diminui a resisténcia a corroséo e a
resisténcia ao impacto. Ni estabiliza a fase austenitica, aumenta a estampabilidade e diminui a
velocidade de precipitagdo da fase o’, além de retardar a formacdo de fases intermetalicas
deletérias, apesar de ser menos efetivo que o N. No ago inoxidavel duplex o Ni aumnta
significativamente a tenacidade (XIANG-MI et al., 2007).

3.2.1 Importancia dos Acos Inoxidaveis Duplex

A descoberta da camada do pré-sal impulsionou a aplicacdo de acos inoxidaveis duplex em
tubos flexiveis. Para esta aplicacdo resisténcia mecanica e a corrosao sao fundamentais devidos
respectivamente as altas pressdes da coluna d’agua e a presenca dos contaminantes H>O, CI',
H>S, CO2 dentre outro. Os principais acos duplex sdo os UNSS31803 com maior quantidade de
Mo, Ni e N e 0 S32304.

O AID atua como a primeira de varias camadas de um tubo flexivel, ou seja, é a camada de
contato direto com o petroleo extraido. Ha dois principais requisitos para a selecdo destes acos.
O primeiro é resistir a agressividade do meio corrosivo, composto pelo petréleo e seus
contaminantes. Os principais contaminantes sdao a d4gua, os halogenetos em geral,
principalmente os cloretos, sulfeto de hidrogénio (H2S), dioxido de carbono (CO.), acidos
organicos, dentre outros. A corrosdo sob tensdo em sulfetos foi identificada como um dos 2

pontos criticos a integridade dos AID nas industrias do petréleo e petroguimicas. O segundo
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requisito € ser capaz de suportar a pressdo referente a coluna d’agua, que pode alcangar até
3.000m de profundidade, além das tensGes ciclicas oriundas da movimentacdo das marés.
Falhas neste setor sdo absolutamente inaceitaveis, pois representam ameaca a seguranca
operacional e a todo o ambiente podendo, inclusive, ocasionar catastrofes irreversiveis, aléem

dos altissimos custos para a substitui¢do de equipamentos.

Os AID estdo em crescente producdo porque muitas de suas propriedades sdo superiores as dos
acos mais usuais. Suas propriedades mecanicas sao superiores devido tanto a sua proporcao de
fases o e y assim como sua quantidade alta de nitrogénio intersticial (normalmente entre 1000
2000 ppm) em solugdo solida. Sua alta resisténcia as corrosdes generalizada e localizada é
atribuida principalmente aos elementos de liga Cr, Mo e N. Além disso, sua alta resisténcia a
corrosdo por pite e por fresta em meios contendo cloretos aumenta ainda mais suas
possibilidades e aplicagdes. Seu limite de escoamento (LE) é em torno de duas vezes maior que
dos acos inoxidaveis austeniticos. Isto permite que os AID sejam mais aplicados em espessuras
reduzidas, possibilitando a reducdo de peso e tornando-0s mais competitivo em custos dos que
0s acos AISI 316L e AISI317L. Ressalta-se ainda, a boa tenacidade devido a proporgdo de y
presente. O ago inox duplex 2304 como produto laminado a quente € utilizado na fabricagdo de
equipamentos na industria de papel e celulose tais como digestores e evaporadores, entre outros,
devido a maior resisténcia mecanica em relacdo aos materiais sucedaneos, além de melhor
trabalhabilidade em comparagédo ao duplex 2205 em destaque para as operacdes de calandragem

e dobramento.

O PREN para os acos inoxidaveis duplex é uma relacdo empirica entre a composicao quimica
dos elementos Cr, Mo, e Ni e a resisténcia a corrosdo por pites. Esta relagdo tornou-se o
parametro utilizado para diferenciar os agos inoxidaveis duplex entre si, de tal forma que
existem as seguintes subclasses:
e Lean duplex: Com baixos teores de elementos de liga, principalmente Mo. PREN
proximo de 30.
e Padrdo: Correspondem aos mais fabricados, como o S31803, com teor de Cr na faixa
de 20 a 23% e PREN entre 30 e 40.
e 25% Cr: Apresentam um teor mais elevado de Cr, entre 24 e 27% mas com um PREN
abaixo de 40.



e Super duplex: Possuem teor de Mo e N superior aos das ligas de 25% Cr, apresentando
um PREN entre 40 e 45.
e Hiper duplex: A¢os com um PREN superior a 45. Sdo acos com elevados teores de

elemento de liga, em especial Cr, Mo, Ni e N.

3.3.  Precipitacdo de Fases nos Acos Inoxidaveis Duplex

Os agos inoxidaveis duplex apresentam relativamente altos niveis de elementos de liga, como
o Cr, Ni, Mo e N, que devem ser adequadamente equilibrados afim de obter fracdes
volumeétricas similares de ambas as fases (a e y). Além de dar tanto a ferrita quanto a austenita

uma resisténcia mecénica adequada. (YANG et al., 2015).

Além das fases ferrita e austenita encontradas nos acos inoxidaveis duplex, fases indesejadas
podem precipitar no material. Durante uma faixa de aquecimento, 350-550°C, pode ocorrer a
decomposicgéo “spinodal” da fase ferrita em pequenos precipitados de o’ (rico em Cr) € a (rico
em Fe). As fases sigma (o) e chi () podem precipitar durante conformacgao a quente ou operagao
de soldagem. (TAVARES et al, 2010). A Figura 3.2 apresenta a formacdao de fases terciarias de

acordo com as faixas de temperatura, e 0 tempo necessario para a precipitacdo de cada fase.
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Figura 3.2 - Diagrama isotérmico de precipitacdo para acos inoxidaveis duplex AISI 2205
recozidos a 1050°C (A fase sigma e a curva de precipitacéo de nitretos para agos AISI 2507 e
AISI 2304, respectivamente € ilustrado para comparagdo) (Adaptado de IMOA, 2014).



Fases terciarias podem ser formadas a partir de 350°C. Dependendo da faixa de temperatura
diferentes precipitados podem surgir como pode ser observado na Figura 3.2.

De acordo com Badji et al. (2008) a cinética de decomposi¢do da ferrita em acos inoxidaveis
duplex tem sido amplamente estudada por muitos pesquisadores, para esclarecer as
caracteristicas de transformacao, utilizando abordagens experimentais ou analiticas. Nenhum
modelo universal pode ser deduzido desses trabalhos, uma vez que diversos parametros fisicos
podem afetar a cinética e 0 modo de transformacéo da fase ferritica. Os parametros incluem:
variagcBes na composi¢do quimica; tamanho de gréo ferritico; fragdo de fases; pré-tratamento
térmico e/ou mecénico utilizado; tempo e temperatura de envelhecimento. Portanto, ndo é
possivel prever com precisdo a cinética de transformacdo da ferrita usando um modelo
universal. Contudo, diversos pesquisadores criaram modelos cinéticos para caracterizar
determinados sistemas em algumas condicGes definidas. Dentre esses modelos, a relagéo
Johnson-Mehl-Avrami é uma das teorias mais utilizadas para descrever a transformacéao de fase

na Equacédo 3.1.

y(t) =1 —exp(—Kp)" Equacédo 3.1
em que:
-y = f/fnax € a fracdo da fase inicial transformada no tempo tm normalizado pela quantidade
maxima de fase formada no final de transformacao (fmax;
- K= Koexp(— Q/RgasesT) € a taxa de reacdo que depende da temperatura T e da energia de
ativacdo Q;

- n é 0 nimero exponencial de Avrami.

A aplicacdo desta teoria a cinética de transformacao de fase requer a consideracdo de alguns
pressupostos, tais como: a transformacdo ocorre em condigdes isotérmicas; a frequéncia de
nucleacdo é constante ou € maxima no inicio da transformacdo e diminui para o final da
transformacdo; a nucleacdo € aleatéria. Porém esse modelo pode prever a cinética de

transformacdes de fases no material (BADJI et al., 2008).

A otimizacgdo desses acos €, no entanto, desafiadora devido ao seu comportamento complexo
de precipitacdo e transformacgdo. A resisténcia mecénica e resisténcia a corrosao dos acos
inoxidaveis duplex é afetada negativamente pela formacdo de carbonetos, nitretos e fases

intermetalicas (HAGHDADI et al.,, 2017). A Tabela 3.1 apresenta as possiveis fases
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precipitadas nos agos inoxidaveis duplex, as caracteristicas e a faixa de temperatura de cada

fase precipitada.

Tabela 3.1 - Fases secundarias formadas em acos inoxidaveis duplex em temperaturas acima
de 500°C (Adaptado de HE et al., 2010).

Tipo de precipitado | Férmula quimica Faixa de Temperatura Parametro de rede
(°C) (nm)

Ferrita | - . - . a=0,286 - 0,288
Austenita | - . - . a=0,358-0.362
o Fe-Cr-Mo 600-100 a=0.879.c=0454
Nitreto dicrémico CryN 700-900 a= 0,480, c = 0,447
Nitreto de Cromo 111 CrN aproxim.] 100 a=0,413-0,447
X | Fes4Cryo2Moyq | 700-900 . a=0,892
n | FesgMojoN, | 550-600 | a=0,674
T - 550-650 a=0,405,b=10,484, c=0,286
M,Cs - 950-1050 a=0.452.b=0.699,c=1.211
M,3Cq - aproxim. 95() a=1,056 - 1,065

Algumas das principais fases terciarias que podem precipitar, em temperaturas acima de 500°C
estdo descritas na Tabela 3.1. A tabela fornece a férmula quimica, bem como, o parametro de
rede para identificagédo do precipitado.

3.3.1. Fase sigma (o)

A precipitacdo da fase o, que ¢ muitas vezes observada em vérias séries de agos inoxidaveis, €
uma das principais razdes para a perda das propriedades destas ligas como, propriedades
mecanicas, resisténcia a corrosdo ¢ soldabilidade. A fase ¢ pode ser precipitada durante
operacgdes que requerem temperatura elevada, por exemplo, fundicdo, soldagem, forjamento,
laminago e outras. E dificil prevenir a precipitagdo da fase 6 quando o contetido de Cr est4

acima de 20% em massa, em acos inoxidaveis (HSIEH e WU, 2012).

A fase ¢ € uma fase intermetélica de Fe-Cr-Mo, formada a altas temperaturas (600-900°C). Tem
um grupo de simetria tetragonal com trinta atomos por célula unitaria. Como os elementos de
liga de Cr e Mo se concentram na ferrita, onde eles tém uma maior taxa de difusdo, a
precipitacdo da fase o é notada na ferrita CCC, em comparagcdo com a austenita CFC.
(DEGTYAREVA et al., 2009).
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Nos a¢os inoxidaveis duplex do tipo UNS S31803 a precipitagdo da fase o ocorre dentro da fase
ferrita e nos contornos de graos de ferrita-austenita. Esta transformacéo resulta da difusdo do
Cr e Mo, que desestabiliza a ferrita, levando assim, a formacao da austenita secundaria, pobre
em Cr e Mo e enriquecida com Ni. Essa formacao se da pelo rea¢do a — o + y2. A evolugdo do
precipitado ocorre tanto por nucleagdo quanto por crescimento difusional ao longo do tempo de
envelhecimento. Como retratado anteriormente, devido a difusdo mais rapida de Cr e Mo na
ferrita, a fase o cresce preferencialmente na ferrita, em vez de crescer na austenita (WARREN
et al., 2016). A Figura 3.3 ilustra o0 processo de precipitacdo da fase . A fase ¢ surge em

contorno de gréo ferrita/austenita, e a ferrita adjacente a fase o, se transforma em vy>.

austenitay

fase o (t1)

fase o (t2)

austenita secundaria (y,)

fase sigma (o)

ferrita o

Figura 3.3 - Representacdo esquematica de nucleacéo e crescimento da fase sigma na ferrita
durante o envelhecimento térmico de acos inoxidaveis duplex “2205” ( Adaptado de
WARREN et al., 2016).

Na Figura 3.3 a fase o nucleia no ponto triplice no tempo ti. Apés um certo tempo de
envelhecimento t2, um precipitado nodular comeca ser gerado (regido hachurada de amarelo).
Essa transformacdo resulta em Cr e Mo se difundindo da regido da ferrita adjacente. Com a
perda de Mo e Cr a ferrita desestabilizada se transforma em austenita secundaria, representada

pela regido hachurada de vermelho.

Em um trabalho realizado pro WARREN et al. (2016) durante uma hora de envelhecimento a
850°C o0 volume de fase 6 em um ac¢o inoxidavel duplex UNS S31803 foi de aproximadamente

9,1%, ja podendo ser identificada no MEV. A fracdo de fase o ¢ crescente com o tempo de
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envelhecimento. Em aproximadamente quarenta horas a fracdo de fase formada se estabilizou
em 19%.

O processo de deformacéo a quente influencia na precipitacao intermetalica, de modo que, o
volume de precipitados aumenta com a deformacdo a quente. Pesquisas realizadas por
MOMENI e DEHGHANI (2010) inferiram que o envelhecimento pos deformagédo, aumenta a
formacéo da fase o. Quanto menor a taxa de deformacéo, maior a fracédo de fase o formada. A
deformacéo a quente com baixa taxa de deformacéo leva a uma quantidade maior de fase o, por
meio da decomposicdo eutetoide acelerada. Como o processo ocorre por difusdo, taxas de
deformacéo mais baixas fornecerd mais tempo para que a difusdo ocorra. A Figura 3.4 apresenta
as relacdes de tempo de envelhecimento e dureza, e tempo de envelhecimento e fracdo de fase
o precipitada.
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Figura 3.4 — Gréficos: a) dureza Brinell em funcéo do tempo de envelhecimento a 800°C e
900°C; b) porcentagem da fase sigma em funcdo do tempo de envelhecimento a 800°C e
900°C (Adaptado de NORMANDO et al., 2010).

A importancia em detectar a precipitacdo da fase o é confirmada pela alta perda na capacidade
de absorver energia. A alta resisténcia ao impacto deste material se deteriora rapidamente
dependendo da temperatura e do tempo de envelhecimento. Apds 30 minutos de
envelhecimento a 700°C, o material pode perder cerca de 50% de sua capacidade de absorcéo
de impacto, e esse numero pode ser maior com varia¢des no tempo e temperatura de exposicéo.

Dessa forma se faz necessario a deteccdo precoce da precipitacdo da fase o (RUIZ et al., 2013).
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3.3.2. Fase’

Os acos inoxidaveis duplex possuem uma boa combinacdo de resisténcia a corrosao, e altas
propriedades mecanicas na faixa de temperatura de -50 a 250°C. Uma desvantagem, no entanto,
é a tendéncia de fragilizacdo a temperaturas acima de 250°C o que pode estabelecer um limite
de temperatura de servi¢o do material. Essa fragilizacdo é consequéncia de um “gap” no sistema
Fe-Cr, no qual a ferrita metaestavel pode se decompor em fase a. (rica em Fe) e fase o’ (rica em
Cr) (HATTESTRAND et al., 2009).

De acordo com CHANDRA et al. (2010), alguns autores discutem a base termodinamica para
a transformacéo da ferrita, que pode ocorrer tanto pela decomposicéo “spinodal” quanto pela
nucleacdo e crescimento devido ao envelhecimento térmico. No sistema Fe-Cr existe um “gap”
de miscibilidade na regido de temperatura mais baixa. Dentro deste “gap”, existem dois
dominios, ou seja, dois caminhos possiveis para alcancar o estado de equilibrio. Esses dominios
sdo nomeados: nucleacdo e crescimento, e decomposicdo “spinodal”. Decomposi¢édo “spinodal”
¢ quando duas fases do mesmo tipo de rede cristalina, mas diferentes composicbes e
propriedades se formam, devido a existéncia do “gap”, pelo processo de difusdo. A Figura 3.5
apresenta um diagrama esquematico da decomposicao “spinodal” mostrando os dois dominios

possiveis para alcance do estado de equilibrio.

TEMPERATURA
©
®©)

COMPOSICAO

Figura 3.5 — Representagdo esquematica do “gap” no sistema Fe-Cr (mostrado
esquematicamente) (Adaptado de HATTESTRAND et al., 2009).
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A Figura 3.5 apresenta esquematicamente o “gap” de miscibilidade. Dentro da decomposicéo
“spinodal” (area 1) a formagao da fase o (rica em Fe) + fase o’ (rica em Cr) ocorre por meio de
difusdo. Fora da decomposicdo “spinodal” (area 2) a formacdo da fase pode ocorrer por

nucleacdo e crescimento.

Hattestrand et al., 2009, estudaram a decomposicao da ferrita nos agos inoxidaveis duplex UNS
S31803 durante os tratamentos a 450°C e a 500°C. A variacdo na dureza da ferrita reflete a
natureza da transformacédo de fase do material. A 450°C houve um aumento consideravel de
dureza devido a decomposic¢do “spinodal”. A 500°C foi observado um aumento menor na
dureza. Complementado com as observa¢es em MET, concluiram que a 500°C a formacéo
a—o + o’ ocorre via nucleagdo e crescimento. Dentro da decomposicdo “spinodal” uma
estrutura muito mais fina é formada, sendo essa responsavel pelo aumento consideravel na
dureza do material comparado a formagao da fase o’ via nucleacdo e crescimento. Pela Figura
3.6 observa-se que o aumento da dureza a 450°C (decomposicdo “spinodal”) é maior se

comparado a 500°C (nucleacdo e crescimento).

700 —— 450 C
—-— 500C

600 -
o
(]
S
S 500
-
T
(1]
@ 400
|
=
°
S 300 §=
2

200 L L L] I T

0 50 100 150 200 250
Tempo (h)

Figura 3.6 — Microdureza da ferrita de acordo com a temperatura de tratamento térmico
(Adaptado de HATTESTRAND et al., 2009).

Weng et al. (2004) estudaram o efeito do tratamento isotérmico em baixa temperatura, faixa de
400-500°C, em um aco inoxidavel duplex UNS S31803. Por meio do ensaio de impacto eles

estudaram a fragilizacdo causada pelos tratamentos no qual o material foi submetido. O ensaio
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de impacto é usualmente considerado como um critério de avaliacdo da fragilizagdo do material.
Com a realizagdo dos ensaios concluiram que a 475°C obtém-se 0 maior grau de fragilizacéo
do material, e maior aumento na dureza, principalmente da ferrita. A fase-a’ ¢ composta
essencialmente por Fe e Cr, tem uma estrutura CCC e é coerente com a ferrita. Os precipitados
o’ S0 pequenos, na faixa de 20 a 200A, e tém uma alta resisténcia a crescimento, mesmo para
longos tempos de exposicdo. Os dois atomos (Fe e Cr) apresentam tamanhos atdbmicos muito
semelhantes e apresentam também amplitudes semelhantes de raios-X e de dispersdo de
elétrons, que juntamente com o pequeno tamanho dos precipitados, dificultam sua observacéo
direta mesmo usando microscopia eletronica de transmissdo (ALVAREZ-ARMAS e
DEGALLAIX-MOREUIL, 2009). A Figura 3.7 apresenta um dos principais efeitos causados

pela precipitagao da fase o’.

40 I I IIIIIII 1 1 lllllll Ll T lllllll
- 1

| Temperatura envelhecimento
| ---B--- 500C | E
—@— 475C |

Dureza Rockwell [HRC]

20 1 1 Illllll 1 L lllllll 1 1 Illllll
10 100 1000 10000
Tempo envelhecimento [minutos]

Figura 3.7 - Efeito dos tratamentos de envelhecimento na dureza Rockwell (HRC) de um aco
inoxidavel duplex “2205” envelhecido a 400-500°C (dureza do material recebido HRC 22)
(Adaptacdo de WENG et al., 2004).

A Figura 3.7 mostra a variacdo da dureza HRC em funcdo do tempo de envelhecimento em
diferentes temperaturas. E possivel inferir que a dureza aumenta com o aumento do tempo de
envelhecimento em todas as temperaturas. Este resultado indica que o fenémeno de fragilizacéo
é acompanhado por um aumento na dureza. E evidente que no envelhecimento a 475°C h4 uma
forte deterioracdo da resisténcia do aco investigado, mas o envelhecimento a 500°C também
pode provocar uma fragilizagdo no material (WENG et al., 2004).
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As propriedades que foram afetadas pelo envelhecimento, podem ser parcialmente recuperadas
com a realizacdo de um tratamento térmico adequado. Em um estudo realizado por
SHAMANTH e RAVISHANKAR (2015) foram comprovadas que as propriedades mecanicas
podem ser recuperadas a valores proximos ao estado inicial, aproximadamente 90%. Para isso
devem ser tratadas termicamente a temperatura acima de 550°C por um periodo de
aproximadamente sessenta minutos. Esta temperatura esta acima do “gap” de miscibilidade (a
+ o), a ferrita € novamente homogeneizada. Ou seja, os precipitados a (rico em Fe) e o’ (rico
em Cr), tornam-se termodinamicamente instaveis e se dissolvem rapidamente quando sdo

tratados a uma temperatura de 550°C.

3.3.3. Fase Chi (y)

A fase y pode ocorrer em agos inoxidaveis austeniticos, ferriticos e duplex, e sua precipitacdo
causa diminuicdo da resisténcia a corrosao e das propriedades mecénicas. A fase y ocorre com
menor frequéncia comparada a fase o, porém sua presenca também ¢é considerada prejudicial
as propriedades do material (ESCRIBA et al., 2009). A composi¢do desta fase é rica em Mo,
enquanto a fase ¢ ¢ um tipo de composto intermetalico rico em Cr e Mo. O contetido de Mo ¢

maior na fase  que na fase o (HEPING et al., 2015).

Enquanto a fase sigma esta presente no sistema binario Fe-Cr, a fase chi aparece apenas no
ternario Fe-Cr-Mo e nos sistemas quaternarios Fe-Cr-Ni-Mo e Fe-Cr-Ni-Ti. A ocorréncia da
fase de chi () em agos inoxidaveis e condicionada a um minimo no teor de molibdénio (cerca
de 2% em massa) (ALVAREZ-ARMAS e DEGALLAIX-MOREUIL, 2009).

A precipitagdo da fase y inicia em contornos de gréo a/a e a/y. A precipitacéo da fase y, ocorre
antes da fase o, em temperaturas mais baixas e em menor quantidade. A fase y ¢ metaestavel e
se consome pela precipitagdo de c. A fase y comecam a desaparecer a partir do momento que

comecgam a ser cercadas por o + y2 recém formadas (ESCRIBA et al., 2009).

Assim como a fase o, a fase y nucleia logo ap6s o tratamento inicial de envelhecimento e apds
a precipitagdo dos nitretos e carbonetos. A fase ¢ e a fase y t€ém um crescimento combinado.
No inicio do processo a quantidade de fase y € certamente mais alta, sendo a principal razéo da

incapacidade aparente da fase ¢ nuclear. Com o tempo de envelhecimento, ocorre precipitagdes
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e crescimento da fase ¢ e simultaneamente a fase y se transforma em fase ¢. Durante a nucleacéo
destas novas fases intermetélicas, o Cr e o Mo se difundem da ferrita e ocorrem as
transformacdes de a — y2 como resultado da perda desses elementos alfa geneos (LLORCA-
ISERN et al., 2016).

3.3.4. Precipitacdo de Nitretos de Cromo

Os nitretos de cromo precipitam antes das fases o, € atuam como um local favoravel para a
nucleacdo das novas fases intermetalicas. Esses nitretos precipitam nos agos inoxidaveis duplex
envelhecidos na faixa de temperatura de 600-1000°C. A precipitacdo de CrN é mais provavel

que ocorra dentro da fase a e ao longo dos contornos a/y (LLORCA-ISERN et al., 2016).

Dois tipos de nitretos de cromo podem ser formadas na forma de CrN. Sendo o CrN pdés
resfriamento (dentro da ferrita) e particulas isotérmicas de CrN que precipitam nos contornos
de grdos. As particulas de CrN sao formadas durante o processo de resfriamento a partir de alta
temperatura de recozimento. Na temperatura de recozimento, a ferrita e a austenita séo as Unicas
fases estaveis, de modo que o material deve estar livre de nitretos de cromo. No entanto, durante
0 processo de resfriamento em agua a temperatura cai a uma taxa muito alta. Devido ao processo
de resfriamento rapido, a solubilidade de N na ferrita diminui significativamente. Dessa forma
o N presente na ferrita ndo tem tempo suficiente para se difundir em direcdo a fase austenita,
que tem maior solubilidade de N. Portanto, pequenas particulas de CrN sdo formadas e
finamente dispersas na ferrita. Por outro lado, em temperaturas de recozimento mais baixas, 0s
nitretos de cromo tornam-se termodinamicamente estaveis e a difusdo de N a partir da ferrita
em direcdo a fase da austenita leva a formacdo de particulas isotérmicas de CrN. Essas
particulas precipitam ao longo dos contornos de grao. Neste caso, 0 tempo e a temperatura de
recozimento tem uma influéncia crucial sobre a quantidade e o tamanho das particulas de CrN
isotérmicas precipitadas (BETTINI et al., 2013).

A precipitagdo do CrN contribui para 0 aumento da susceptibilidade a corroséo sob tenséo,
favorecida pela desestabilizagéo do filme causada pela reducgéo do teor de cromo. Na formagéo
do CrN o precipitado se encontra segregado na regido central da ferrita. A desestabilizacdo da
camada protetora de 0xido, possibilita a exposi¢do ao ataque ambiental. Em temperaturas de
recozimento mais baixas, com fracdes de ferrita mais baixas se torna mais dificil a formacao de
CrN (LACERDA et al., 2015).
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3.4 O Fendmeno de Fadiga

A ASTM (American Society for Testing and Materials) define fadiga como sendo um processo
de mudanca estrutural progressivo, localizada e permanente, que ocorre em um material sujeito
a condi¢Oes que produz tensdes e deformaces flutuantes em um ou mais pontos e que pode
culminar em trincas ou fratura completa depois de um nimero suficiente de flutuagGes ou ciclos

(ASTM E1823-13).

Esse entendimento é fundamental para lidar com esse fenbmeno durante projetos ou
caracterizagdo de materiais. Outra ideia fundamental é a de que as tensdes ou deformacdes sdo
flutuantes. Quando uma falha é analisada e atribuida como sendo fadiga, um ponto primordial

é que as tensbes eram ciclicas (ASM, 1996). A Figura 3.8 apresenta alguns exemplos de

variacdo de tensdo (tensdo ciclica) com o tempo.
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Figura 3.8 - Variacdo de tensdo com o tempo que leva a falhas por fadiga: a) Ciclo de tensdo
reversa; b) ciclo de tenséo assimétrico; c) ciclo de tenséo aleatério. (Adaptacao de
CALLISTER, 2001).

No gréafico da Figura 3.8a, tem-se a tensdo variando de um maximo positivo (+) ao minimo

negativo (-). Neste caso as tensdes maximas e minimas sdo iguais, por isso chamado tenséo
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reversa. Na grafico (Figura 3.8b) tem-se apresentado a tensdo variando assimetricamente em
relagdo ao eixo 0 (tensdes maximas e minimas diferentes). Neste caso o material esti sendo
mais tracionado que comprimido. O ultimo grafico (Figura 3.8c), apresenta um ciclo de tensao
varidvel, ou seja, a amplitude neste caso ndo € constante, e 0 mesmo se aproxima mais da
realidade (CALLISTER, 2001) (DIETER, 1981) (MILELLA, 2013) (ASTM 1823-13). Na

Figura 3.9 tem-se 0s parametros basicos no fenémeno fadiga para amplitude constante.
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Figura 3.9 — Termos bésicos em fadiga com controle de carga para amplitude contante
(Adaptacéo de ASTM 1823-13).

Os parametros da Figura 3.9 podem ser descritos, de acordo com a Norma ASTM 1823-13
como sendo: ciclo em fadiga diz respeito a uma sequéncia completa dos valores de forca
(tensdo) que é repetido sob carga constante; razdo entre tensdes (Figura 3.9) é a razdo algébrica
entre a tensdo minima e maxima (Equacao 3.2): omin

R = Zmin Equacdo 3.2

Omax

Amplitude é metade da variacdo de tensdao de um ciclo descrita pela Equacéo 3.3:

o —Omi .
o, = w Equacio 3.3

Tensdo média é a media algébrica das tensfes maxima e minima, descrita pela Equacéo 3.4:

o +0mi N
Om = w Equacéo 3.4

O dano por fadiga é causado pela acdo simultanea de tensdo ciclica e deformacdo plastica. A

deformacéo pléastica resultante da tenséo ciclica é responsavel pela formagdo BDP’s, que sdo
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pontos concentradores de tensdo onde surgirdo as trincas. Deformaces pléasticas microscopicas
também podem estar presentes em baixos niveis de tensdo, onde a tensdo pode parecer
completamente elastica (ASM, 1996).

Milella (2013) explica o fenbmeno de fadiga para as diferentes faixas de tensdo. Se a o, é
menor que o limite de escoamento do material e maior que limite de resisténcia a fadiga (alto
ciclo), inicia-se uma série de processos localizados, chamados de bandas de deslizamentos.
Essas bandas de deslizamento sdo ativadas por tensdes de cisalhamento que ocorre
preferencialmente em alguns grdos da superficie (MILELLA, 2013). As bandas de

deslizamento formadas devido ao deslizamento plastico sdo representada na Figura 3.10.
\ .
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Figura 3.10 — Esquema das bandas de deslizamento surgindo na superficie de um material
solicitado em fadiga. (Adaptacdo de MILELLA, 2013).

As linhas de deslizamento surgem apds alguns ciclos de tensdo. Com o aumento nos ciclos de
tensdo, deslizamentos adicionais vao surgindo. Efetivamente esses deslizamentos plasticos se
desenvolvem com os ciclos de tensdo. A formacdo das bandas de deslizamento persistente
conferem uma caracteristica particular ao fendbmeno de fadiga. Vale ressaltar que essas, sao
formadas na superficie e permanecem mesmo ap6s o lixamento/polimento, apds o material ter
sido solicitado novamente pelo carregamento ciclico. Por isso sdo chamadas de bandas de
deslizamento persistente (MILELLA, 2013).

Em elevada amplitude de tenséo (baixo ciclo de fadiga) é alcangado ou excedido o limite de
escoamento do material. Nessas condic¢des, 0s contornos de gréo ndo conseguem acomodar as
deformac0es dos cristais, e microtrincas comecam a nuclear na superficie do material. Uma vez
que a trinca atinge um tamanho de cerca de dois ou trés graos, a mesma comega a Se propagar

em um plano normal a tensdo aplicada (MILELLA, 2013). O limite de fadiga é definido como
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a menor amplitude de tensdo, capaz de promover o surgimento de microtrincas, que embora

nucleadas, ndo se propagam (SCHIJVE, 2009).

3.4.1 Mecanismos de falha por fadiga

O mecanismo de falha por fadiga consiste em trés estagios, sendo eles: nucleacao de trincas,
propagacao de trincas e fratura catastrofica final. A nucleacéo é o estagio I, no qual uma trinca
se desenvolve devido a deformacdes pléasticas localizadas, que se tornam pontos concentradores
de tensdo. Uma vez que a trinca surge, ela tende a se propagar, o que consiste no estagio Il. A
falha do componente ocorre quando a trinca atinge o tamanho critico e a propagacao € instavel,
denominado estagio 111 (ZERBST et al., 2018).

Existem trés sitios para iniciagdo de trincas no fendmeno de fadiga, em termos microestruturais:
as bandas de deslizamento persistentes (BDPs), contornos de gréo e inclusdes. Em dimensdes
macroscopicas, tem-se como variaveis a geometria e dimensdes dos componentes, a presenca

de entalhes e as condic¢des de acabamento superficial (GODEFROID et al., 2018).

O movimento das discordancias em planos de deslizamento promove a formacéo das bandas de
deslizamento persistente, com o surgimento de intrusdes e extrusdes na superficie do material.
Esses locais em que surgem as intrusdes e extrusdes sé@o pontos concentradores de tenséo
(principalmente as intrusfes) e preferenciais para nucleacdo e subsequente propagacdo das
trincas (GODEFROID et al., 2018) (CHEN et al., 2017) (LACERDA et al., 2017).

A trinca por fadiga apds nucleada se propaga em dois estagios: estadgio | pelo modo de
cisalhamento, geralmente a 45° em relacdo ao eixo de carregamento; estagio Il pelo modo
normal. Durante o estagio I, depois de cruzar o primeiro contorno de grdo a trinca pode se
propagar através de varios graos em forma de ‘zigue-zague”, devido as deformacdes plasticas
na ponta da trinca. Com o aumento do tamanho da trinca bandas de deslizamento adicionais
surgem e a trinca se propaga alternando em duas faixas de deslizamento diferentes. A posicéo
e 0 comprimento das bandas de deslizamento s&o inicialmente determinados pela
microestrutura. Devido a propagacdo em diferentes sistemas de deslizamento, a trinca muda
sua direcéo: paralela a tenséo de cisalhamento para perpendicular a carga aplicada (estagio I1).
No estagio Il o comportamento da trinca tende a ndo ser influenciado pela microestrutura
(KUNKLER et al., 2008) (GODEFROID et al., 2018). Salienta-se que além do projeto, raios
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de concordancia e acabamento superficial adequados, minimiza-se a nucleagédo de trincas por
fadiga empregando-se materiais com gréos finos e aplicacdo de tensGes compressivas

superficiais. A Figura 3.11 ilustra os diferentes estagios de propagacéo de trinca por fadiga.
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Figura 3.11 — Representacdo esquematica de diferentes estagios de propagacdo de trinca por
fadiga (Adaptacdo de KUNKLER et al., 2008).

Quando estas trincas, que geraram a fratura, alcancaram um tamanho tal que a se¢édo
remanescente ndo suporta o carregamento, o corpo de prova ou 0 material entra em colapso

(REIS, 2013). Os aspectos macroscopicos da fratura por fadiga estdo descritos na Figura 3.12.
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Figura 3.12- Representacdo esquematica de aspectos da fratura por fadiga (Adaptacédo de
SCHIJVE, 2009).

Uma trinca pode se iniciar em diversos pontos no componente, propagando-se no mesmo ponto
ou em planos paralelos que poderédo se ligar entre si formando degraus (marcas radiais). As
beach marks (“marcas de praia”) indicam o crescimento da trinca, quando ocorre alteracfes na
amplitude e frequéncia de carregamento, e a variagdo na coloragéo significa que a evolucao da
fratura na propagacéo estavel, ocorre em etapas. A fratura final ocorrera quando a trinca de
fadiga atingir valores criticos. Dessa forma a fratura final pode ser ductil ou fréagil, dependendo
do material (GODEFROID et al., 2018) (SCHIJVE, 2009).
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3.4.2 CurvaS-N

O inicio do estudo do fendmeno fadiga, ocorreu com os trabalhos de A. Wohler, publicados a
partir de 1858. Wohler era engenheiro chefe de uma linha férrea na regido pertencente hoje a
Polonia. Em 1860 ele propos que:

1. Um material pode ser induzido a falhar pela repeticdo de tensdes, que sdo
menores que a da resisténcia por tracdo (limite de escoamento e limite de
resisténcia);

2. A amplitude de tensdo é determinante para a fratura do material;

3. A tensdo méxima influencia apenas no sentido de que quanto maior ela for,
menores sdo as amplitudes de tensdo que levam a falha (ou seja, 0 aumento na
tensdo média reduz a resisténcia a fadiga do material para um dada amplitude de
tensdo) (SCHUTZ, 1996) (SCHON, 2013).

Uma das principais contribuicdo de Wohler no ambito da fadiga foi a introducdo da curva
conhecida como S-N (curva de Wahler). Essa curva é: logaritmo no ndmero de ciclos (eixo x)
versus a amplitude de tens&o, ou faixa de tenséo (eixo y) (SCHON, 2013). Na Figura 3.13 tem-
se curvas S-N para um aco inoxidavel duplex UNS S31803 para diferentes temperaturas de

recozimento.
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Figura 3.13 - Resultados gerais de resisténcia a fadiga ao ar de um ago UNS S31803 recozido nas
temperaturas de1060°C, 1200°C e 1300°C. Ensaios: temperatura ambiente; 30Hz; R = 0,1
(LACERDA et al., 2015 h).
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Pela Figura 3.13 pode ser visto alguns termos que sdo estabelecidos para a faixa de ciclos de
fadiga. Estes termos sdo: fadiga de baixo ciclo (LCF, 10* < N < 10* ciclos); fadiga de alto
ciclo (HCF, 10* < N¢ < 10° ciclos) e vida infinita (N; > 107). Os componentes mecanicos
devem suportar ciclos superiores a 107, neste caso considerado vida infinita ou limite de fadiga.
(PYTTEL et al., 2011).

As curvas de isoprobabilidade cobrem as relacbes de S-N que podem ser razoavelmente
aproximada por uma linha reta (em coordenadas) para um intervalo especifico de tensdo. Os
cientistas e engenheiros de materiais estdo aumentando uso de andlises estatisticas na
interpretacdo dos dados de fadiga (S-N e &-N). A analise estatistica aplica-se quando os dados
obtidos podem ser razoavelmente assumidos como uma amostra aleatoria de alguma populagéo
especifica, e € desejado para caracterizar o material ou prever o desempenho de futuras amostras
aleatorias do material (sob condi¢des de teste semelhantes) ou ambos. Dessa forma sdo criadas
curvas de probabilidade de 95%, 50% e 5% para andlises dos resultados de desempenho do
material (ASTM E739-10).

Os ensaios de laboratério sdo comumente conduzidos com esforcos de amplitude constante.
Porém esses esforcos raramente correspondem a situagfes reais de carregamento em
componentes tecnoldgicos. Os componentes em que 0 carregamento se aproxima a um de
amplitude constante, sdo aqueles que trabalham em rotacdo com velocidade constante, por
exemplo, eixos e engrenagens. Entretanto, os esforcos de amplitude constante s@o muito
importantes, uma vez que, permitem o estudo da fadiga em uma situacéo controlada (SCHON,
2013).

3.4.3 Fatores que influenciam a vida em fadiga

A curva S-N de um material é geralmente determinada em amostras sem entalhes. As curvas S-
N sdo amplamente utilizadas para diferentes classes de materiais. Porém nédo é s6 o material
que influencia na relacdo tensdo-numero de ciclos. Qualquer processamento que altere as
propriedades mecanicas e microestruturais é susceptivel a afetar a vida por fadiga. Esses fatores
incluem: tensdo média, geometria do componente, acabamento superficial, microestrutura e

ambiente corrosivo. Na pratica esses efeitos sao levados em consideracgéo, aplicando-se fatores
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de correcdo sobre os limites de fadiga obtidos experimentalmente (ZERBST et al., 2018)
(DOWLING, 2012).

Geometria do componente: A geometria de um componente pode influenciar

significativamente na vida por fadiga. Qualquer entalhe ou descontinuidade geométrica pode
atuar como um concentrador de tensdo e um ponto de nucleagdo de trincas. Essas caracteristicas
de geometria incluem ranhuras, furos, roscas, dentre outros. Quanto maior a descontinuidade,
maior serd a concentracdo de tensdo. A probabilidade de ocorrer falha por fadiga pode ser
reduzida, evitando essas irregularidades estruturais, ou fazendo modificacbes no projeto.
AlteracGes geomeétricas bruscas podem ser eliminadas, por exemplo, arredondando com
grandes raios de curvatura o ponto em que ha uma mudanca de diametro (CALLISTER, 2001)
(SCHIJVE, 2009).

Acabamento superficial: Os efeitos de superficie podem incluir qualquer situacdo que contribui

para reducdo do inicio de uma trinca por fadiga. Varios tipos de efeitos de superficie podem ser
de grande importancia para a vida em fadiga. A rugosidade superficial ou danos superficiais
implicam dizer que nenhuma superficie é perfeitamente plana e como consequéncia disso,
pequenos pontos concentradores de tensdo podem ser encontrados na superficie do material.
Essa rugosidade superficial pode ser aumentada por meio dos processos de fabricagdo, tais
como, usinagem, laminacao, forjamento, dentre outros. Esses efeitos sdo mais pronunciados em
fadiga de alto ciclo (SCHIJVE, 2009).

Uma vez que as falhas por fadiga na maioria dos componentes sdo originadas na superficie ou
na subsuperficie, algumas técnicas de modificacdo de superficie proporcionam uma melhora
substancial na vida em fadiga. A insercdo de tensbes residuais de compressdo na camada
superficial pode retardar tanto a iniciacdo de trincas, quanto a propagacao de pequenas trincas
(ZHANG et al., 2010).

Microestrutura: Na fratura por fadiga, ocorrem diferentes tipos de nucleacdo de trincas. A

trinca pode iniciar na superficie ou em uma regido interna. A trinca inicia internamente quando
existe alguma incluséo, porosidade ou empilhamento de discordancias em contornos de graos.
A presenca de inclusdes e particulas de segunda fase, em condicGes de tracdo tendem a reduzir
a deformacdo plastica permitida. Inclusbes agem como barreiras que dificultam a

movimentacao de discordancias. A forma das inclusdes ou particulas de segunda fase também
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afetam a resisténcia mecanica. Inclusdes e particulas de segunda fase, comportam-se como
barreiras na rede cristalina. As bandas se acumulam nas inclusdes, que podem romper ou
desmembrar do material (sofrer decoesdo). Uma vez que a incluséo sofre decoesdo ou rompe,
uma microtrinca € nucleada. Dependendo do tamanho, as inclusbes podem ser pontos
concentradores de tensdo de onde surgem as bandas de deslizamento (MILELLA, 2013). A
presenca de inclusdo leva a formacdo de um "olho de peixe" na superficie da fratura (HUANG
et al., 2010). A superficie de fratura dentro do olho do peixe é formada por propagacdo de
trincas por fadiga, enquanto o resto da superficie da fratura é formado por fratura estatica.
Quando as inclusfes sdo muito pequenas, as trincas por fadiga geralmente, iniciam na superficie
do material (MAYER et al., 2009). Dessa forma pode-se inferir diversos fatores que
influenciam a vida por fadiga tais como: tratamentos térmicos, principalmente alteracdes
microestruturais, precipitacdo de fases indesejadas podem afetar negativamente o desempenho
em fadiga dos agos. As mudangas nos tamanhos de gréos, e nas interfaces entre as fases
existentes podem atuar como sitios de nucleag&o de trincas por fadiga prematuras (LACERDA
etal., 2015 b).

Ambiente corrosivo: O ambiente corrosivo reduz acentuadamente a vida em fadiga para uma

determinada amplitude de tenséo, se comparado com a vida em fadiga em meio neutro (6leo)
ou ar. A influéncia prejudicial da corrosao é relativamente pequena para o regime de alta tenséo,
mas se torna significativa no regime de alto ciclo e baixa tensdo. Esse comportamento pode ser
explicado por efeitos de tempo. No regime de alto ciclo 0 meio corrosivo pode atuar por muito
mais tempo, o que afeta a nucleacéo e o crescimento de trincas. A presenga de pites, causados
por corrosao, pode ser um local para nucleacéo de trincas por ser ponto concentrador de tensao.
Estes pites penetram nas camadas superficiais que contribuem tanto para nucleacdo quanto para
crescimento, o que resulta na queda do desempenho em fadiga. A aplicacdo de camadas de
protecdo superficial, pode elevar a vida em fadiga uma vez que aumenta a resisténcia a corrosdo
(MHAEDE, 2012).

Temperatura: A deformacéo pléstica dependente do tempo (fluéncia) também é mais provéavel,
a altas temperaturas e quando combinada com carga ciclica (fadiga). A fluéncia pode ter um
efeito sinérgico que encurta inesperadamente a vida do componente. Em geral, os efeitos
guimicos ou térmicos sdo maiores se houver mais tempo disponivel para que ocorram
(DOWLING, 2012).

26



A fratura final quando a temperatura é elevada tende a apresentar aspectos de ductilidade se
comparada a fratura por fadiga a temperatura ambiente. Em uma pesquisa realizada por Berto
et al. (2014) observou-se que a liga submetida ao ensaio de fadiga em elevada temperatura

apresentou alvéolos maiores, além de sinais de fratura transgranular.

3.4.4 Comportamento em fadiga dos acos inoxidaveis duplex

O estudo da resisténcia a fadiga em agos inoxidaveis duplex tem interessado varios
pesquisadores nas ultimas décadas. Estudos comprovam que a nucleacdo da trinca por fadiga
depende das caracteristicas de ambas as fases, como: a fracdo volumétrica; morfologia;

orientacdo cristalogréafica e precipitacao de fases frageis na ferrita (LACERDA et al. 2015 b).

Em um trabalho realizado por Lacerda et al. (2015 b) foi estudado a influéncia da fracéo de
fases (0/y) no comportamento em fadiga. Dessa forma, concluiu que as diferentes temperaturas
de recozimento altera a fracdo das fases e a morfologia das mesmas (ferrita e austenita).
Aumenta o tamanho de grdo, e propicia a precipitacdo de fases intermetalicas como CrN.
Quanto maior a temperatura de recozimento, maior fragdo de fase ferritica e maior tendéncia
de formacéo de precipitados nesta fase. As microestruturas com maior fracdo de fase ferritica
tém menor resisténcia a fadiga. O melhor desempenho em fadiga foi obtido nas fracdes

idénticas de fase ferritica e austenitica, no recozimento a 1060°C.

Krupp et al. (2016) estudaram o comportamento em fadiga de um aco inoxidavel duplex AISI
2205. Compararam o comportamento em fadiga do material envelhecido a 475°C com o
material sem tratamento. Para isso foram realizados ensaios em uma méaquina de flexao rotativa.
Ap6s a realizagdo do envelhecimento por 100 horas o material apresentou sinais de
“fragilizacdo”: aumento da resisténcia mecanica e perda de ductilidade. No regime de alto ciclo
(HCF) o aumento da resisténcia mecanica causado pela decomposicdo “spinodal” se tornou
benéfico na vida em fadiga. O efeito na vida infinita em fadiga ndo se tornou evidente, de acordo
com o0s pesquisadores. A decomposicdo “spinodal” devido ao tratamento térmico a 475°C
resulta no aumento da dureza da ferrita. Essa € a principal causa do aumento da resisténcia a

fadiga em alto ciclo (HCF).

No que diz respeito a tenacidade a fratura, Lopes (2006) estudou a influéncia da presenca das

fases frageis nas propriedades de propagacao de trinca por fadiga de um ago inoxidavel duplex
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UNS S31803. As caracteristicas microestruturais impostas ao material devido a presenca das
fases frageis, tornaram o material mais fragil, diminuindo assim a tenacidade. A presenca das
fases frageis, preferencialmente nos contornos de grédos, tornam essas regides mais frageis,

permitindo que a trinca se propague por elas.

Balbi et al. (2009) estudaram os locais preferenciais para nucleagcdo de microtrincas por fadiga
em um aco inoxidavel duplex AISI 2205 na condic¢éo de carregamento ciclico sob uma faixa de
deformacéo plastica de 0,3%. Foi estudado o material AISI 2205 com envelhecimento térmico
a 475°C por 100 horas e sem tratamento. Na condi¢cdo como recebido, as microtrincas
nuclearam preferencialmente nos contornos de grio o/a ¢ a/y que estdo localizados
perpendiculares ao carregamento aplicado. A propagacdo destas microtrincas é geralmente ao
longo das bandas de deslizamentos dos grdos ferritico ou austenitico, e/ou nos contornos de
grdo o/o e o/y. ApOs 0 tratamento térmico a nucleacdo e a distribuicdo das microtrincas, assim
como a microestrutura desenvolvida no grdos ferriticos sdo completamente diferentes. A
densidade de microtrincas foi substancialmente maior. As microtrincas tendem a nuclear nas
bandas de deslizamento persistentes que surgem na ferrita. Essas bandas de deslizamento
persistentes se formam na fase ferritica bem antes, comparado a fase austenitica. A enorme
diferencga na nucleacao das microtrincas pode ser atribuido a mudan¢a no modo de deformacéo
da ferrita, devido a decomposicdo “spinodal”. A deformacdo plastica causada pela
movimentacao das discordancias é reduzida, sendo a deformacdo causada por maclacdo. Essa

mudanca na deformag&o causa fratura por clivagem (BALBI et al., 2009).

Em um estudo realizado por Reis (2013) foi analisado a influéncia dos tratamentos isotérmicos
as temperaturas de 475°C e 850°C nas propriedades mecanicas de um aco inoxidavel duplex
UNS S32304. A presenca de fases duras na microestrutura do ago inoxidavel duplex aumenta
a resisténcia a fadiga. Dessa forma no que diz respeito a vida em fadiga a presenga da fase o’
promoveu aumento na resisténcia a fadiga tanto em baixo ciclo, quanto em alto ciclo, devido
ao aumento na dureza e resisténcia mecanica promovida pela fase intermetélica. Para o
envelhecimento a 850°C, como o material possui baixo teor de Mo, houve pouca precipitacéo
de fase o e mais precipitados de CroN. A presenca de CroN aumentou a ductilidade,

consequentemente o material apresentou pequena reducédo na resisténcia a fadiga.
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4. MATERIAIS E METODOS

A parte experimental deste trabalho contemplou as seguintes etapas: obten¢do das chapas de
aco inoxidavel duplex UNS S31803 objeto da pesquisa, cedido pela Empresa Aperam South
America,; realizag8o dos tratamentos térmicos de envelhecimento em diferentes temperaturas e
tempos; caracterizacdo das propriedades mecénicas (tracdo, microdureza, ultra microdureza e

fadiga); analise microestrutural (microscopia ética e microscopia eletrénica de varredura).

Os tratamentos térmicos de envelhecimento, bem como as caracteriza¢fes das propriedades
mecéanicas foram realizados na UFOP em parceria com a UNIFEI - Campus Itabira e UFMG.

Os demais métodos e materiais utilizados na realizacdo deste trabalho serdo descritos a seguir.

4.1 Materiais

Um aco inoxidavel duplex do tipo UNS S31803 foi recebido na forma de chapa, na condi¢do
laminado e recozido a 1060°C, com dimensdes de 1,5mm x 150mm x 300mm. Na Tabela 4.1
encontra-se a composicao quimica do material recebido cuja analise foi realizada no Centro de

Pesquisa da Aperam South America, Timéteo - MG.

Tabela 4.1 - Composicdo quimica do aco inoxidavel UNS S31803.

Elemento C Mn Si Cr Ni P S Mo N Fe Outros

% massa 002 175 048 2212 540 0,03 0,0002 262 014 balanco 0,58

Fonte: Companhia Aperam South America

Destaca-se na Tabela 4.1 o baixo teor de C (promove resisténcia a corrosdo intergranular), a
presenca de Mo (resisténcia a pites) e alto teor de N, que além de estabilizar a austenita aumenta

a resisténcia mecanica.

4.2  Equipamentos

Para o tratamento térmico de envelhecimento foi utilizado um forno da marca FlyeEver
(FE50RP), sendo o mesmo realizado no Laboratorio de Processos de Fabricacdo da UNIFEI-

Itabira. Os ensaios de tragdo foram realizados em um equipamento de tracdo INSTRON Emic
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20000, no Laboratorio de Materiais de Constru¢do Civil da UNIFEI-Itabira. A Figura 4.1
apresenta o equipamento utilizado para realizacdo dos ensaios de tracao.

Figura 4.1 — Equipamento para ensaio de tragdo marca Instron EMIC 20000.

Os ensaios de fadiga foram realizados em uma maquina servohidraulica da marca INSTRON
8802 do Laboratdrio de Estruturas da UNIFEI-Itabira (Figura 4.2). Para obtencédo dos resultados
foi utilizado o software “WaveMatrix”.

Figura 4.2 — Maquina servohidraulica para ensaio de fadiga marca INSTRON 8802.
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A analise de microdureza foi realizado em um equipamento Wilson 402MVD, no Laboratério
de Metalografia da UNIFEI — Itabira. Para os ensaios de indentagdo instrumentada (ultra
microdureza) foi utilizado um equipamento da marca Shimadzu DUH-W2015. O tipo de
indentador utilizado no ensaio foi o Berkovich. Os ensaio foram realizados na UFMG
(Universidade Federal de Minas Gerais) no Laboratdrio Nanotech. O ensaio € sensivel a
temperatura; assim foi utilizado um medidor de temperatura para controle. Na Figura 4.3
encontra-se 0 marcador com a temperatura de ensaio e 0 equipamento utilizado na realizacao

do ensaio de indentacdo instrumentada.

Figura 4.3 - a) Equipamento utilizado para indentacdo instrumentada marca Shimadzu DUH-
W2015; b) aparelho para controle da temperatura de ensaio.

Primeiramente as amostra foram cortadas na maquina de corte. Em seguida as amostras foram
preparadas por meio de embutimento a quente. Seguida do lixamento (P220; P400; P60O0;
P1200 e P2500) com uma lixadeira automatica. A preparacdo finalizou-se com o polimento
realizado com pasta de diamante de 3um.

As amostras ap0s limpeza, foram submetidas ao ataque eletroquimico, para revelacdo da
microestrutura, e dessa forma possibilitar sua caracterizacdo realizada por meio de um
microscopio Otico e microscopio eletrdnico de varredura VEGA3 Tescan. As analises de
microscopia Otica e preparacdo de amostra foram realizadas no Laboratério de Tratamentos
Térmicos e Microscopia Optica Escola de Minas/Dep. de Eng. Metaldrgica e de
Materiais/UFOP.

4.3  Procedimentos Experimentais

Na Figura 4.4 constam os procedimentos experimentais utilizados neste trabalho.
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Figura 4.4 — Procedimentos experimentais empregados.

Os procedimentos experimentais serdo abordados detalhadamente a seguir.

4.3.1 Tratamento térmico de envelhecimento

Os tratamentos de envelhecimento foram realizados nas temperaturas de 500°C e 850°C. A faixa
de temperatura a 500°C foi estabelecida uma vez que muitos estudos sdo referentes a
precipitacdo da fase o’ por decomposi¢do spinodal, e os seus efeitos nas propriedades
mecanicas. Porém a 500°C essa fase se precipita por nucleacdo e crescimento, e os efeitos dessa
precipitacdo nas propriedades mecanicas sdo pouco explorados. A faixa de temperatura a 850°C

foi estabelecida uma vez que € a temperatura de maior precipitagdo da fase o.

Para o tratamento realizado a 500°C as amostras foram submetidas ao envelhecimento por 144
horas e 30 minutos (8.670 minutos). Devido ao longo periodo de tratamento, as amostras foram
posicionadas em um suporte metalico para evitar o contato entre as mesmas, como se apresenta
na Figura 4.5b. O forno foi inicialmente pré-aquecido a 500°C. O tratamento isotérmico de
850°C foi realizado por 1 hora e 20 minutos (80 minutos). O forno se encontrava pré-aquecido
na temperatura determinada para o ensaio, 850°C. Em ambos 0s casos as amostras foram
resfriadas em agua na temperatura ambiente. Na Figura 4.5 tem-se o forno utilizado para
realizacdo dos ensaios (a), as amostras posicionadas no forno com suporte metélico para
tratamento a 500°C (b) e as amostras para tratamento de 850°C (c). Como o tratamento de 850°C

foi realizado em tempo menor, ndo se usou o suporte metalico.
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Figura 4.5 - Envelhecimento térmico a) Forno usado nos tratamentos térmicos de
envelhecimento; b) posicionamento das amostras para tratamento a 500°C c¢) posicionamento
das amostras para tratamento a 850°C.

Os tempos dos tratamentos foram estabelecidos com base em pesquisas anteriores.

4.3.2 Caracterizacdo Microestrutural

Para caracterizar as alteracbes metallrgicas em consequéncia dos tratamentos de
envelhecimento, foram utilizadas técnicas de preparagdo de amostras e de andlises

microestruturais.

De acordo com a Norma ASTM E3-11 (2017), para realizar o corte da amostra, deve-se ter
cuidado para minimizar as alteragdes estruturais. O corte foi realizado em um equipamento que
fornece lubrificacdo durante o mesmo, afim de evitar danos microestruturais. As amostras
analisadas foram retiradas na direcdo de laminagdo e na direcdo perpendicular a superficie
laminada. Para facilitar o manuseio e a preparacdo da superficie das amostras, foi realizado o
embutimento a quente com baquelite.

O lixamento foi realizado manualmente com auxilio de uma lixadeira automatica. Entre as lixas
de diferentes granulometrias as amostras foram giradas 90° para permitir um desgaste uniforme.
Para realizacdo do polimento a Norma ASTM E3-11 (2017) indica a utilizacdo de pasta de
diamante de 3pum para agos em geral. Para polimento das amostras foram utilizados alumina e

pasta de diamante.

33



Foi realizado ataque quimico, de acordo com a Norma ASTM E407-07 (2015), que abrange
solucdes e procedimentos quimicos utilizados no condicionamento de metais e ligas para
analise microscopica. Este ataque quimico tem por objetivo, revelar a microestrutura. Assim
foi estabelecido a utilizacdo do ataque Behara, no qual a norma indica: 10-50% em volume de
HCIl em H,0 e 0,5-1,0g de metabissulfito de potassio (K,S,0s) para cada 100mL de solucéo.
Pesquisas realizadas por Lacerda et al. (2015 b) e Nomani et al. (2016), no qual analisaram o
comportamento das fases austenita e ferrita de um aco inoxidavel duplex UNS S31803, foram
utilizados o reagente Behara com a seguinte composicao: 1g K,S,05 em 15mL de HCI diluido
em 85mL de agua destilada, com um tempo de exposicao de 20s. Dessa forma foi estabelecido
a mesma composicdo do reagente, que se encontra dentro da norma, para revelar a

microestrutura o e v.

Apds a caracteriza¢do microestrutural, foi realizado anéalise das fracdes de fases por meio das
imagens de MEV. As frac6es de fases foram realizadas de acordo com a Norma ASTM E562-
11. Essa norma descreve um procedimento manual de contagem de pontos para estimativa
estatistica da fracdo volumétrica de um determinado constituinte ou fase presente na
microestrutura. Para a contagem das fases foi utilizado um grid com 100 pontos. Apds a
contagem dos pontos a fracdo volumétrica das fases foi determinada pela Equacao 4.1 proposta

pela norma:
P, (i) = ;; x 100 Equacdo 4.1
T

Em que Pté o nimero total de pontos no grid; Pi € o niUmero de pontos contados no campo i;
Pp € porcentagem de pontos do grid, baseado no constituinte contado no campo i. Durante a
contagem das fases, o ponto dentro do grdo é contado como 1, e 0 ponto na extremidade do

gréo como 0,5 (ASTM E562-11). Para cada amostra foram realizadas 5 medidas.

4.3.3 Ensaio de tracdo

Os corpos de prova para o ensaio de tracdo foram confeccionados de acordo Norma ASTM
E8/EBM — 16a. Para isso, foi estabelecido o corpo de prova do tipo chapa subsize. Para cada
condigdo, sem tratamento (recozido a 1060°C) e envelhecido a 500°C e a 850°C, foram
realizados 3 ensaios para confiabilidade estatistica. O ensaio foi realizado com controle de
deformacéo. A taxa de deslocamento empregada foi de 2 mm/min com célula de carga de 20kN.
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Os corpos de prova foram fabricados por meio de fresamento, no sentido de laminacgdo das
chapas. A Figura 4.6 contém o modelo do corpo de prova utilizado para ensaio de tragéo, e as

dimensdes do mesmo.

150mm

- 55mm -»[ |<7 32mm 4-1 |4.55mm -
p— | ——

s - ::ﬁmm— —— — 1_‘;1 D
6mm I‘-

1,5mm

Figura 4.6 - Corpo de prova de ensaio de tracdo fabricado de acordo com a Norma ASTM
E8/E8M — 16a: Plate-Type Specimens - Subsize Specimen.

4.3.4 Ensaios de microdureza e ultra microdureza

Os ensaios de dureza foram realizados de acordo com a Norma ASTM E92-17, utilizando um
microindentador (carga abaixo de 1000gf). A escolha do microindentador foi devido a
espessura das chapas (1,5mm). As medicdes foram realizadas na superficie longitudinal a

laminacdo em todas as amostras, na face da espessura.

O método de medicdo foi de microdureza Vickers. Os ensaios de microdureza obtiveram as
medidas de microdureza dos grdos y + a. A carga de indentacdo foi de 100gf por 10s, sendo
realizados 10 medidas aleatérias (com espacamento) para cada condi¢do, sem tratamento
(recozido a 1060°C) e envelhecido a 500°C e 850°C.

E ainda a dureza de cada fase (y ¢ o) foi medida por meio da indentacdo instrumentada (ultra
microdureza). A indentacdo instrumentada € usada quantitativamente quando outros métodos
tradicionais para determinar as propriedade mecénicas ndo podem ser aplicados devido a
condi¢des das amostras, ou seja, pequena ou tamanho de grdo muito pequeno. Os resultados
foram de grande importancia uma vez que, o tamanho dos graos impossibilitou a realizagéo de
microdureza com cargas maiores. O método utilizado para compilacdo dos resultados das
respectivas medidas foi Oliver e Pharr (1992), de acordo com a Norma ASTM E2546-15.
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Durante o ensaio de ultramicrodureza, gera-se um grafico, com os resultados de carga por
deslocamento do indentador. Com este grafico sdo realizados os célculos referente a ultra

microdureza do material. Na Figura 4.7 tem-se um modelo esquematico do grafico gerado apos
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a indentacao.
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Figura 4.7 - Representacao esquematica da carga versus deslocamento do indentador para o
ensaio de ultra microdureza (Adaptacdo de OLIVER e PHARR, 1992).

Pela Figura 4.7, Pmax € a carga maxima aplicada; este pardmetro é inicialmente determinado. O
parametro hmax diz respeito ao deslocamento maximo realizado pelo indentador e hs é a
profundidade da impresséo ap06s o descarregamento do indentador. Sq € a rigidez da descarga

inicial. O calculo da ultra microdureza (H) é realizado de acordo com a Equacao 4.2.

H= PmA%”‘ Equacéo 4.2
No qual A ¢ a area projetada pela impressdo de ultra microdureza e é descrita pela Equacéo 4.3.
A=F(h,) Equacéo 4.3
he = hpax — hs Equacdo 4.4
O valor de hg leva em consideragdo a geometria do indentador utilizado. Com base nas
Equacdes 4.2, 4.3 e 4.4 o software DUH apresenta o valor da micro indentacao.
O equipamento é sensivel a temperatura, dessa forma a mesma foi mantida a 20°C durante todo
ensaio. Os parametros inseridas no software DUH para amostra sem tratamento foram de 50mN
de carga, com velocidade constante de 16mN/s. Os parametro utilizados para amostras tratadas
termicamente (500°C e 850°C) foram diferentes das amostras como recebidas, uma vez que 0s
gréos estavam menores. Sendo assim os parametros foram: de 25 mN de carga e velocidade

constante de 32 mN/s. Foram realizadas 4 medidas na ferrita e 4 na austenita no ago inoxidavel
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duplex UNS S31803 nas condigfes sem tratamento (recozido a 1060°C), e amostras
envelhecidas a 500°C. Nas amostras envelhecidas a 850°C foram realizadas 4 medidas na ferrita

e ndo foram realizadas medidas nos gréos de austenita (graos estavam muito pequenos).

4.3.5 Ensaio de fadiga

Os corpos de prova para o ensaio de fadiga foram fabricados de acordo com a Norma ASTM
E466 - 15. Os ensaios de fadiga foram conduzidos com controle de tensdo com o objetivo de
avaliar o efeito da precipitacdo das fases (a’e o) indesejaveis. Para isso foram construidas as
curvas de Wohler (S-N).

As tensOes utilizadas para realizacdo dos ensaios de fadiga, foram baseadas nos resultados
obtidos nos ensaios de tracdo. Portanto iniciou-se com 95%, da tenséo limite de resisténcia
obtida para cada tratamento, e reduziu-se em 5-10% para cada conjunto de ensaios até que se
atingisse o limite de fadiga para 10’ ciclos. Na Tabela 4.2 s&o indicadas as porcentagens

estabelecidas para realizagdo dos ensaios de fadiga.

Tabela 4.2 - Tens0es utilizadas para ensaio de fadiga para amostras com tratamentos
isotérmicos de 500°C e 850°C de um ago inoxidavel duplex UNS S31803.

Porcentagem do
limite de resisténcia | 95% | 90% | 85% | 75% | 70% | 65% | 60% | 50% | 45%
do material

As condicdes de ensaios estabelecidas foram, razdo de tensdo R = 0,1 e frequéncia de 30Hz.
Foram utilizados trés corpos de prova para casa tenséo aplicada. As curvas foram geradas com
50% em relagdo aos resultados obtidos. As curvas de isoprobabilidade foram geradas com 5%
95% e 50% de confianca.

Para preparacdo dos corpos de provas (CPs), foi utilizado o corte por eletroerosdao com fio de
molibdénio. Este corte confere bom acabamento, sem aquecimento excessivo da regido usinada.
Apos o corte, os CPs foram lixados, na se¢do de ensaio, com a seguinte sequéncia de lixa: #80;
#100; #220; #400 e #600. Este procedimento foi realizado afim de reduzir a rugosidade, e evitar
pontos concentradores de tensdo indesejaveis. Na Figura 4.8 apresenta-se o desenho do corpo
de prova para os ensaios de fadiga com suas dimensdes de acordo com a Norma ASTM E466 -
15.
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R =72 mm
Dimensées corpo de prova W
W>3xB -_——- W = 9mm -——— H
R>8xW /N
B=l!;1;m
Figura 4.8 - Corpo de prova para ensaio de fadiga fabricado de acordo com a Norma ASTM
E466 — 15.

No ensaio de fadiga, uma medida da tensdo na secéo transversal foi calculada sem levar em
consideracao gradientes de tensdo produzidos por descontinuidades geométricas (furos, sulcos,

filetes e outros). A tensdo média (o,eq[MPa]) € usada de acordo com a Equagdo 4.5.

Omed = P/Ax Equacdo 4.5
No qual a area é calculada de acordo com a Equacao 4.6.

Ay =BXW Equacdo 4.6

B = espessura da amostra [m]; W = largura da amostra [m]; P = for¢ca [N] (ASTM E1823-13).

4.3.6 Caracterizacao de fraturas

Para caracterizagédo das fraturas por tracdo e por fadiga em todas as condicGes de tratamentos
isotérmicos foi utilizado o MEV, no NanoLab da REDEMAT/Departamento de Engenharia

Metaldrgica e de Materiais da UFOP e da UNIFEI - Itabira. A Figura 4.9 apresenta 0 MEV
utilizado na caracterizacao de fraturas.

R TS A

E

Figura 4.9 — MEV NanoLab da REDEMAT/Departamento de Engenharia Metalurgica e de
Materiais da UFOP.
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Antes da caracterizagdo no MEV as amostras passaram por um processo de limpeza para
remover impurezas que poderiam dificultar o processo de caracterizagéo das fraturas. Para isso

as amostras foram limpas no ultrassom com alcool e agua.
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5. RESULTADOS E DISCUSSAO

Neste capitulo serdo discutidos os resultados referentes a caracterizacdo microestrutural e
propriedades mecanicas (ensaios de tracdo, fadiga, microdureza e ultra microdureza) de um aco
inoxidavel duplex UNS S31803. Foram realizados ainda correlagbes com os resultados
realizados por outros pesquisadores, a fim de verificar o efeito do envelhecimento térmico a
500°C e a 850°C no referido aco.

5.1  Caracterizacdo Microestrutural

A microscopia Otica foi empregada a fim de avaliar as alteracbes microestruturais do aco apds
a realizacdo dos tratamentos térmicos de envelhecimento. A Figura 5.1 apresenta a
microestrutura do agco UNS S31803 nas condic¢des sem tratamento (recozido a 1060°C) e tratado

com envelhecimento a 500°C e 850°C.

tratamento; b) envelhecida a 500°C; c) envelhecida a 850°C. Ataque Behara. Microscopio
Otico 1000X.

Ao analisar a microestrutura da Figura 5.1a, os graos alongados de ferrita (tonalidade escura) e
austenita (tonalidade clara) mostram a microestrutura tipica de um material laminado com
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aproximadamente 50% de cada fase. N&o é possivel observar alteragdes ao comparar o material
sem tratamento (Figura 5.1a) com o material apds envelhecimento a 500°C (Figura 5.1b). Como

os precipitados da fase o’ sdo na ordem de 20-200A nao sio visiveis no MO.

Na Figura5.1c, observa-se a presenca de trés fases. Pode-se inferir que a ferrita é a de tonalidade
mais escura, a austenita cinza mais claro, ¢ a fase ¢ a mais clara (Fargas et al., 2009). A
precipitacdo de uma terceira fase (Figura 5.1c) dao indicios de ser fase o. Reis (2013) mostrou
em seu trabalho, que ao submeter o aco inoxidavel duplex UNS S32304 ao envelhecimento a
850°C, ¢ possivel identificar, na tonalidade branca, a presenca de fase 6. Porém como o aco
inoxidavel duplex estudado por Reis (2013) possui baixa concentracdo de Mo (0,26% massa),
a fase o quase ndo se forma. Ao se comparar com um aco inoxidavel duplex UNS S31803 com

(2,62% massa de Mo), observa-se uma fra¢ao de fase o substancialmente maior (Figura 5.1c).

Foi empregado o MEV a fim de complementar a caracterizagdo das microestruturas e observar
as variacdes sofridas devido aos envelhecimentos térmicos. Na Figura 5.2 tem-se as imagens

para as condi¢des, sem tratamento e envelhecida a 500°C.

})U?,/’j; Lrtiligg 7/ ‘ ; — f 571,

4 8¢ s 0L 20 ym | o ¢ st i . 20 ym

Figura 5.2 - Microestruturas de um aco inoxidavel duplex UNS S31803 a) sem tratamento
(como recebido); b) envelhecimento a 500°C. Ataque Behara. MEV, 2000X.
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De acordo com a Figura 5.2 (a,b), os acos ndo apresentaram variagdo microestrutural, no que
diz respeito a distribuicdo e morfologia de fases ap6s o tratamento de envelhecimento a
500°C.Como retratado anteriormente, provavelmente houve precipitagdo de o'. No entanto,
devido ao seu pequeno tamanho (20 a 200A), sua identificacdo, também, ndo pode ser revelada
por MEV.
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Reis (2013) que investigou os efeitos dos tratamentos isotérmicos a 475°C e a 850°C em um
aco inoxidavel duplex do tipo UNS S32304, também ndo observou nenhuma alteracédo
microestrutural significativa quanto a distribui¢do e morfologia das fases a e vy, e ndo visualizou
a presenca da fase o’ no MEV. Foi relatado que essa visualizagéo ficou impossibilitada devido
ao tamanho dos precipitados. Porém o pesquisador utilizou da técnica de MFA (Microscopia
de forca atbmica) para comprovar a presenca da fase a’. Neste método foram observados
variacdes nos dominios magnéticos da fase a apds o envelhecimento a 475°C. Esta observacgéo
indica a ocorréncia da precipitagdo de fase o’ na fase o do aco inoxidavel duplex do tipo UNS
S32304. Outra observacdo foi quanto a oscilagdo nos tons que indicam irregularidade
topogréfica, que pode estar relacionada a precipitacdo de fase o’. O pesquisador salienta que a
visualizagéo da fase o’ so é possivel, até entdo, por microscopia eletronica de transmissao.

Na Figura 5.3 séo apresentadas imagens da microestrutura do aco envelhecido a 850°C.

- -y

Fe 59.6
Cr20

C103
Mo 4.5

10 pm 5 um

Figura 5.3 — Microestruturas de um aco inoxidavel duplex UNS S31803 envelhecido a 850°C
a) 4000X b) EDS 10000X. Ataque Behara. MEV. (Destacam-se fase ¢ precipitada.)

No que diz respeito & microestrutura de um ago inoxidavel duplex UNS S31803 envelhecido a
850°C, foram detectados alguns precipitados. Assim se fez necessario a utilizacdo da técnica de
EDS (Espectroscopia por energia dispersiva) para caracterizagdo das fases. Na Figura 5.3
encontra-se a microestrutura de um ago inoxidavel duplex do tipo UNS S31803 envelhecido a

850°C. Pelos resultados de EDS (Figura 5.3b) pode-se inferir que a ferrita por possuir maior
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concentracéo de elementos como Cr e Mo foi identificada como sendo a fase clara. A austenita
possui maior concentracdo de elementos como Ni, sendo a fase escura. Os precipitados séo da

fase o, por possuir em concentracdes de Cr e Mo maiores.

A medida que a fase ¢ se forma, 0s elementos Cr e Mo se difundem para o enriquecimento da
nova fase intermetélica. Isto esta relacionado com a cinética de precipitagdo da fase ¢. Esse
processo de difusdo é explicado por Chen e Yang (2001) em relacéo a estrutura cristalina da
matriz ferritica que propicia a difusdo dos atdbmos de soluto da ferrita para a formacdo dos
precipitados de fase 6. Como a ferrita perde os elementos alfageneos (Mo e Cr) a mesma se
transforma em austenita secundaria (y2). Sendo assim a microestrutura serd composta por maior
fracdo da austenita, presenca de fase sigma e ferrita (POHL et al., 2007) (DEL ABRA-
ARZOLA etal., 2018).

Os resultados encontrados por Romana (2009), em seu estudo sobre a cinética de formacédo da
fase o em um aco inoxidavel duplex, corroboram com a Figura 5.3. A formacdo da fase o
ocorreu nas interfaces ferrita/austenita (circulo amarelo Figura 5.3b), mas também houve
indicativos de formagé&o de estruturas lamelares de fase o (quadrado amarelo Figura 5.3a). Com
0 tempo de exposicdo a elevada temperatura, tem-se 0 aumento de fracdo de fase ¢ e reducéo
significativa da ferrita. Este resultado comprova que a nucleacédo e crescimento de fase ¢ se

forma a partir da ferrita. Nota-se a reducéo da ferrita na Figura 5.3 (a, b)

Reis (2013) estudou a precipitacdo de fases em um aco inoxidavel duplex UNS S32304 (isento
de Mo) no qual submeteu a liga ao envelhecimento a 850°C. Em seus estudos concluiu que a
presenga de Ni e auséncia de Mo inibem a formagao de fase o, de tal maneira que quase ndo se
forma o precipitado. Porém ao expor as ligas que contenham Mo a temperaturas na faixa de
800-900°C, mesmo que por tempo relativamente curto, provoca formacdo de um volume
expressivo de fase o. Destaca-se que Mo é o principal elemento responsavel pela formacao da

fase o.

5.1.1 Analise microestrutural quantitativa

A analise microestrutural quantitativa foi empregada a fim de complementar os resultados

obtidos com a microscopia Optica e microscopia eletronica de varredura e assim quantificar as
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fragOes de fases presentes no material. Dessa forma foi empregada a contagem de fases por
meio das imagens de MEV e com auxilio do grid de 100 pontos.

Os resultados médios do volume das fracbes de fases com o respectivo desvio padréo estéo

dispostos na Figura 5.4.
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Figura 5.4 - Fracdo volumétrica de fases de um aco inoxidavel UNS S31803.

Analisando a Figura 5.4, pode-se observar que a amostra sem tratamento (recozida a 1060°C)
apresentou aproximadamente 49% de ferrita e 51% de austenita. Apds o tratamento de 500°C
as fracOGes de fases a/y permaneceram praticamente inalteradas. Porém com o tratamento a
850°C houve uma reducdo no volume de ferrita com o surgimento da fase o, permanecendo a
austenita praticamente inalterada. Estudo realizados por Lacerda et al., (2015) comprovaram
que o0 aumento na temperatura de recozimento, altera significativamente as fracOes
volumétricas das fases de um aco inoxidavel duplex UNS S31803. Com o recozimento a 1300°C
a fracdo volumétrica de ferrita pode chegar a 70%. Sendo que as mais altas propriedades
mecanicas e caracteristicas corrosivas séo obtidas no recozimento a 1060°C, no qual as fracdes

volumétricas das fases ferrita e austenita sdo de aproximadamente 50%.

No envelhecimento a 850°C, o volume de fase ¢ nucleada foi praticamente proporcional ao
volume de ferrita que reduziu. Resultados semelhantes foram obtidos por Warren et al. (2016)

em seus trabalhos no qual tinham por objetivo quantificar a evolucdo da fase ¢ durante o
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envelhecimento térmico. O ago inoxidavel duplex UNS S31803, material de pesquisa,
apresentava inicialmente 49% de ferrita. Apds uma hora de tratamento, o material apresentou
aproximadamente 9% de fase 6 com reducao significativa na fracdo volumétrica de ferrita. Os
resultados foram explicados com base na evolu¢do da fase o que ocorre pela decomposicédo
eutetoide no qual: a — o + y2. Pesquisa realizada por Magnabosco (2009) levou a conclusdo
que a maior cinética de formagdo da fase ¢ ocorre a 850°C. Essa formacao ¢ marcada pelo
“nariz” da curva do diagrama temperatura-tempo-precipitacdo, que corresponde a maior
formagdo da fase c. Outro fato ¢ que a formacdo da fase o estd fortemente relacionada ao
consumo da ferrita. Portanto o surgimento da fase ¢ leva a uma redugao significativa da ferrita.
A Figura 5.5 apresenta um gréfico com a variacdo da ferrita e da austenita para cada tratamento

de envelhecimento.
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Figura 5.5 - Variagdo volumétrica da ferrita e austenita com os tratamentos de
envelhecimento; aco inoxidavel duplex UNS S31803.

Pela gréfico da Figura 5.5 é possivel observar que com o tratamento de 500°C as fracGes de
fases (a e y) variaram pouco. A fracdo volumétrica de austenita variou pouco, tanto pro
envelhecimento a 500°C como no envelhecimento a 850°C. Porém observa-se uma redugéo
acentuada na fracéo volumétrica de ferrita no envelhecimento a 850°C. Resultados semelhantes
foram obtidos Del Abra-Arzola et al. (2018), no qual ao submeteram um aco inoxidavel duplex
UNS S31803 ao envelhecimento térmico & 850°C por uma hora, observaram que a fracdo
volumétrica da austenita permaneceu praticamente constante, enquanto a ferrita reduziu-se
proporcionalmente ao surgimento da fase ¢. Resultados semelhantes foram obtidos também por
Warren et al. (2016).
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5.2  Ensaio de Tracéo

A Figura 5.6 apresenta as curvas de valores méedios de ¢ x ¢ para as trés condigdes, sem
tratamento (estado de entrega) e envelhecidos a 500°C e a 850°C. As curvas foram construidas

por meio do software Origin 8.0.
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Figura 5.6 - Tensdo versus deformacéo para cada tipo de tratamento isotérmico; aco
inoxidavel duplex UNS S31803.

Os resultados obtidos para os ensaios de tracdo para 0s corpos de prova sem tratamento e

envelhecidos a 500°C e 850°C sdo apresentados na Tabela 5.1.

Tabela 5.1 - Resultado de tracdo para amostras sem tratamento isotérmico (estado de entrega)
e envelhecidos a 500°C e 850°C; aco inoxidavel duplex UNS S31803.

Oys Guts &
Amostra
[MPa] [MPa] [%%6]
Sem tratamento 565 + 30 814 + 29 33+1
Envelhecida a 500°C 836+1 1091 +6 22+1
Envelhecida a 850°C 772 + 32 1076 + 13 5+1
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Os resultados obtidos para os ensaio de tracdo da Tabela 5.1 mostram um aumento significativo
na resisténcia a tracdo para um acgo inoxidavel duplex UNS S31803 ap06s envelhecimento
térmico a 500°C e 850°C. Os resultados mostram ainda uma reducédo na deformacéo que para o
aco inoxidavel duplex UNS S31803 no estado de entrega foi uma média de 33% e que reduziu

para 22% apos envelhecimento a 500°C e para 5% para envelhecimento a 850°C.

Para amostra sem tratamento os resultados apresentada na Figura 5.6 esta de acordo com o
resultado obtido por Lacerda et al. (2015 b). Os resultados encontrados por estes pesquisadores,
para amostra recozida a 1060°C (estado de entrega) foram de 650MPa para limite de
escoamento e 818MPa para limite de resisténcia, com deformacdo de 23%. Os resultados
obtidos experimentalmente, levando em consideracdo o desvio padrdo apresentado, estdo
aproximados aos resultados obtidos pelos pesquisadores. Visto que a tensdo de escoamento foi

de 565MPa e a tensdo limite de resisténcia 814MPa.

E possivel observar reducdo na deformacdo (alongamento). Essa reducdo foi ainda mais
significativa para o tratamento a 850°C, que foi na faixa de 5%. Portanto pode-se inferir que
houve reducéo na regido de deformacéo plastica, diminuindo assim a tenacidade do material,
especialmente a 850°C. Salienta-se que nas condi¢des de envelhecimento os limites de

resisténcia foram muito proximos, embora as ductilidades tenham diminuido.

Resultados similares foram obtidos por pesquisadores Shamanth e Ravishankar (2015), em um
trabalho no qual foi estudado a reversdo da precipitacdo da fase o’. Apds 100 horas de
envelhecimento, o material apresentou aumento no limite de resisténcia e perda significativa na
ductilidade. Esse aumento na tensdo ¢ consequéncia da precipitagdo da fase o’ que interfere no
movimento das discordancias, causando a perda na ductilidade. A reducdo na deformacéo
ocorre, principalmente, nas primeiras 100 horas de envelhecimento. A partir dos resultados
experimentais de ensaios de tracdo obtidos, concluiu-se que a tensdo aumentou, de 814MPa

para 1091MPa e a deformacéo, diminuiu com o tempo de envelhecimento de 33% a 22%.

Em um trabalho realizado por Fargas et al. (2009) no qual estudaram os efeitos de tratamentos
térmicos em elevadas temperaturas nas propriedades mecanicas de um aco inoxidavel duplex
UNS S31803. Os pesquisadores concluiram que com a precipitacdo da fase o, houve aumento
de aproximadamente 30% no limite de resisténcia do material, e reducdo expressiva na

deformacéo. Baseado nos resultados de analise atribuiram esse aumento a alta porcentagem de
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precipitagdo de fase ¢. Os resultados obtidos experimentalmente para amostras tratadas a 850°C

apresentaram praticamente 0 mesmo comportamento que os pesquisadores encontraram.

Gosh e Mondal (2008) analisaram o comportamento em tracdo apos envelhecimento térmico
com precipitacdo da fase o. O envelhecimento revelou aumento na resisténcia & tragdo com
reducdo concomitante no alongamento. As variag¢Oes das propriedades de resisténcia a tracdo
foram observadas, principalmente ap6s 60 minutos de envelhecimento, no qual uma
porcentagem consideravel de alongamento foi perdida. O envelhecimento entre 700-900°C
resultou na precipitagdo de fases intermetalicas, principalmente ¢ e y2, dentro da ferrita. Tal
evolucdo oferece modificacdo nas propriedades mecanicas quando comparada a amostra sem

envelhecimento.

Analisando um ago inoxidavel duplex com composi¢do quimica diferente do UNS S31803,
pode-se observar que ainda assim existe a precipitacdo de fases deletérias quando expostos a
certas faixas de temperatura. Neste caso, Reis (2013) estudou a precipitacdo das fases 6 € o’ em
um aco inoxidavel duplex do tipo UNS S32304 submetido ao tratamento de envelhecimento.
Foi constatado que o tratamento térmico realizado a 475°C (precipitagdo de fase a’) conferiu a0
material um acentuado aumento de limite de resisténcia a tracdo e apresentou uma reduc¢do na
capacidade do material se deformar (€) antes do colapso. Resultado, apesar de ndo ser de acgo
inoxidavel duplex de mesma composicdo quimica, uma vez que o SAF 2304 possui baixa
concentracdo de Mo, mostra que a familia de acos inoxidaveis duplex sdo sensiveis a
precipitagdo de fase a’. No que diz respeito aos resultados de tracdo para o ago do tipo SAF
2304 tratado a 850°C, ndo houve variacdo no limite de resisténcia a tracdo, mesmo apds 50h de
envelhecimento a 850°C. O pesquisador concluiu que durante o ensaio de tragao a fase y sofreu
uma transformacao por deformacéo, que levou a curva tensdo x deformacéo do aco SAF 2304
envelhecido a 850°C a outro tipo de comportamento. Salientado que a presenca de Mo contribui

para a formagao de fase o, e para a consequente “fragiliza¢ao” da liga.

Pelos resultados de ensaio de tracdo obtidos experimentalmente para as trés condigdes, foi
possivel calcular o modulo de tenacidade do material. A tenacidade é a quantidade de energia
absorvida por unidade de volume no ensaio de tracdo até a fratura, ou seja, a quantidade de
energia que o material pode resistir, sem causar sua ruptura (é a area abaixo da curva ¢ X g).
Uma maneira de avaliar a tenacidade consiste em considerar a area total abaixo da curva tenséo-

deformacédo (GARCIA et al., 2012). A area abaixo da curva foi calculada por meio da integral
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pelo software Origin. A Figura 5.7 apresenta o grafico de barras com os valores dos modulos
de tenacidade calculada pelo software.
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Figura 5.7 - Grafico de barras representando os valores médios do médulo de tenacidade para
as condigdes: sem tratamento; envelhecido a 500°C e 850°C; aco inoxidavel duplex UNS
S31803.

Com os resultados obtidos, pela Figura 5.7, pode-se observar a perda na tenacidade do material
com os tratamentos isotérmicos de envelhecimento principalmente no que diz respeito ao
envelhecimento a 850°C. O trabalho realizado por Tavares et al. (2010), comprova essa redugéo
na tenacidade de um aco inoxidavel UNS S31803 ap0s tratamento de envelhecimento no qual
precipitou fases indesejaveis. Foi concluido que o0 aumento no tempo de tratamento, promove
aumento na porcentagem da precipitacdo da fase o. Este tratamento de envelhecimento
promove aumento da resisténcia mecanica. Os precipitados interagem com as discordancias,
dificultando sua movimentacdo. Apesar do aumento na resisténcia, a tenacidade diminui
drasticamente, devido a queda na deformacéo, o que torna uma grande desvantagem (MAJ et
al., 2018).

O aco inoxidavel duplex envelhecido a 500°C n&o apresentou variagdo significativa referente a
tenacidade, apenas 8% aproximadamente (Figura 5.7) em relacdo & condicdo do estado de
entrega. O aco envelhecido a 500°C apresentou limite de resisténcia com aumento de
aproximadamente 34%, e o limite de escoamento um aumento de aproximadamente 32%
(Tabela 5.1) comparado ao a¢co sem tratamento. Portanto, esse aumento nas tensées compensou
a reducdo no alongamento (aproximadamente 34%) no célculo da &rea do grafico de tragéo

(Figura 5.6). A deformacéo é considerada medida de ductilidade e formabilidade dos materiais.
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O envelhecimento causa reducdo na deformacgéo e aumento na tensdo limite de resisténcia. A
precipitagdo de fases, principalmente na fase ferrita, parece ser a principal responsavel por esses
resultados (Ornek et al., 2017).

Reis (2013) observou que o a¢o inoxidavel duplex UNS S32304, com baixa concentracdo de
Mo, ap6s envelhecimento a 850°C, apresentou maior capacidade de absorver energia mesmo
para pouco tempo de exposi¢do. Com 5 horas de tratamento a energia absorvida ao impacto foi
consideravelmente maior. Este comportamento foi relacionado ao aumento da ductilidade da
liga sem perda da resisténcia mecéanica apdés a realizacdo dos tratamentos térmicos. O
pesquisador concluiu que, como o aco inoxidavel duplex UNS S32304 ndo apresenta
concentracdo significativa de Mo, ndo houve precipitacdo significativa da fase o que leva a
fragilizacdo do aco. No envelhecimento a 475°C o aco inoxidavel duplex UNS S32304, material
de estudo de Reis (2013) apresentou reducdo significativa na capacidade de absorver energia.
Os resultados encontrados pelo pesquisador indicam que o ago inoxidavel duplex UNS S32304

analisado, € tdo sensivel a precipitacdo da fase o’ quanto as ligas UNS S31803.

5.3  Ensaio de microdureza e indentacéo instrumentada

Os resultados obtidos com a microdureza Vickers e na indentagdo instrumentada serdo
analisados e discutidos a seguir de acordo com cada tratamento realizado. A Figura 5.8
apresenta os graficos gerados pelo software de acordo com as cargas aplicadas, para as
indentaces realizadas na austenita. Como retratado anteriormente a carga estabelecida para a
amostra sem tratamento foi de 50mN e para as amostras envelhecidas a 500°C e a 850°C foi de
25mN. Essa carga é estabelecida de acordo com o tamanho da indentacéo no grdo. Como o grao
do aco sem tratamento estava maior foi estabelecido uma carga de indentacdo maior, caso
contrario poderia ter gerado vibracGes excessivas no grafico. Ja os acos envelhecidos a 500°C
e 850°C apresentavam grdos menores, sendo necessario reduzir a carga para garantir a
estabilidade e confiabilidade do ensaio. A Figura 5.8 apresenta o grafico gerado pelo software

de acordo com as cargas aplicadas, para as indentacOes realizadas na austenita.
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Figura 5.8 — Carga aplicada versus profundidade de penetracdo; indentacéo instrumentada
para amostra sem tratamento e envelhecida a 500°C realizada na austenita; aco inoxidavel
duplex UNS S31803.

A ultra microdureza da austenita do ago envelhecido a 500°C apresenta 0 mesmo
comportamento até a profundidade de 0,4um. Como as cargas de ensaio foram diferentes, nao
é possivel discutir os resultados de ultra microdureza para austenita com base apenas no grafico
da Figura 5.8, porém o gréafico ilustra as medidas realizadas. A Figura 5.9 apresenta o grafico
gerado pelo software de acordo com as cargas aplicadas, para as indentacOes realizadas na
ferrita.
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Figura 5.9 - Carga aplicada versus profundidade de penetracdo; indentacéo instrumentada

para amostra sem tratamento e envelhecida a 500°C e 850°C realizada na ferrita; aco
inoxidavel duplex UNS S31803.
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Como as cargas de ensaio foram diferentes, ndo é possivel discutir os resultados de ultra
microdureza com base apenas nos graficos. Apesar de que o comportamento da indentacdo da
ferrita para o aco envelhecido a 500°C esta semelhante (até a profundidade de 0,4um)
comparado ao ago sem tratamento. No que diz respeito as amostras envelhecidas a 500°C e
850°C, pode-se observar que para uma mesma carga, a profundidade de indentagdo foram
diferentes (Figura 5.9). A amostra envelhecida a 850°C apresentou menor profundidade de
penetracdo do indentador na ferrita. Este fato evidencia um aumento na ultra microdureza da
ferrita do aco envelhecido a 850°C comparado ao ago envelhecido a 500°C. A discusséo

referente aos resultados de microdureza e ultramicrodureza serdo tratados nos itens a seguir.

5.3.1 Envelhecimento a 500°C - fase o’

Na Figura 5.10 tem-se o grafico com a variagdo de microdureza Vickers para o material sem
tratamento e tratado a 500°C. As medidas foram realizadas com carga de 100gf de modo que
possibilitasse a indentacdo das duas fases.
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Figura 5.10 - Microdureza Vickers de um aco UNS S31803 nas condi¢Bes sem tratamento e
envelhecido a 500°C.

Como pode ser visto na Figura 5.10, o envelhecimento do ago a 500°C ndo mudou a sua
microdureza em comparagdo com o ago na condigdo como recebido. Resultado semelhante foi

constatado por Hattestrand et al. (2009). Em seu trabalhos foi estudado a decomposicéo da
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ferrita no aco inoxidavel duplex UNS S31803 trabalhado a frio e envelhecido a 500°C. Eles
concluiram que o aumento da dureza causado pelo envelhecimento reflete na natureza das
transformactes de fases nos materiais. Foi observado um pequeno aumento da dureza do
material envelhecido a 500°C. Esse resultado indica um mecanismo de separacdo de fases
diferente para esta condi¢cdo do material. Ao realizar microscopia eletronica de transmisséo no
grdo ferritico do material, concluiram que a densidade de discordancias no material foi
relativamente baixa. Na faixa de temperatura de 500°C indica que a formacao (o« — a + a’)
ocorre pelo mecanismo de nucleacdo e crescimento. Esse tipo de transformacéo ndo induz
aumento de dureza. Eles acreditam que quando ocorre a decomposicéo “spinodal” comparada
com nucleacdo e crescimento as particulas o’ dao sinais mais claros de fragilizagao. Por isso o
envelhecimento a 500°C promoveu baixo aumento na microdureza do material (Hattestrand et
al., 2009). Os resultados comparativos da indentacdo instrumentada realizada na amostra
tratada a 500°C e sem tratamento estdo no gréfico da Figura 5.11. A nomenclatura da ultra
microdureza é “Hit” e sua medida se da em GPa.
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Figura 5.11 - Ultra microdureza (Hit) de ferrita e austenita para amostra sem tratamento e
tratada a 500°C; ago inoxidavel duplex UNS S31803.

O aco inoxidavel duplex sem tratamento de envelhecimento apresenta valores de ultra
microdureza para a y maior que para a a. Esse resultado foi obtido por Lacerda et al. (2015 b)

no qual estudaram a influéncia das fragdes de fases a/y nas propriedades mecanicas do material.
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Quando o ago inoxidavel duplex UNS S31803 apresenta fracdo de fases iguais para o e y, ou
seja 50% de a e 50% de vy, a microdureza da y ¢ relativamente maior que a microdureza da a.
Os resultados de fracdo de fases obtidos (Figura 5.4) correlacionados com os resultados de ultra

microdureza, estdo de acordo com estudos prévios.

Pelos resultados obtidos (Figura 5.11) é possivel inferir que praticamente ndo houve variagdo
da ultra microdureza na austenita. A pequena varia¢dao considerando o desvio padrdo, leva a
conclusdo de que a ultra microdureza da austenita permanece a mesma apos o tratamento de
envelhecimento a 500°C. Estudos realizados por Weng et al. (2004), mostraram que na faixa
de temperatura entre 475-500°C, a austenita ndo apresenta varia¢cdo na microdureza, mesmo

para longo tempo de envelhecimento.

Em relacdo a ferrita (Figura 5.11) (que ndo apresentou desvio padrdo) ndo pode ser considerado
que houve alteracdo na ultra microdureza da ferrita com o envelhecimento a 500°C comparado
com 0 aco na condicdo sem tratamento. Os resultados de ultra microdureza obtidos (Figura
5.11), confirma que o mecanismo de precipitacdo da fase o’ ocorreu por nucleacdo e
crescimento, assim como proposto por Hattestrand et al. (2009). Os pesquisadores concluiram
que so ocorre aumento acentuado na dureza da fase a, devido a presenga da fase a’, quando o
mecanismo de precipitacdo é por decomposigdo “spinodal”. Como o mecanismo de
precipitacdo foi por nucleacdo e crescimento, 0 aumento da dureza ndo é observado de maneira
tdo significativa (HATTESTRAND et al., 2009).

Reis (2013) em seu trabalho no qual submeteu o aco inoxidavel duplex UNS S32304 ao
envelhecimento térmico a 475°C observou aumento significativo na microdureza da ferrita,
sendo que a austenita permaneceu praticamente inalterada. Estes dados confirmam que as
alteracBes microestruturais devido a este tratamento térmico ocorrem somente na fase a. O
expressivo aumento da microdureza da fase a devido ao envelhecimento a 475°C confirmam o
mecanismo de precipitagdo da fase a” por decomposigdo “spinodal” da fase o.. Porém o pesquisador
reforga que caso essa precipitagdo ocorresse por nucleacéo e crescimento néo seria observado
variagdo na microdureza da fase o, € nem no que diz respeito a dureza global da liga. A Figura
5.12 apresenta as imagens das indentagdes, ilustrando que as mesmas foram realizadas dentro

das respectivas fases.
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c)

Figura 5.12 — IndentagOes de ultra microdureza realizadas nas fases: a) amostra sem
tratamento (a); b) amostra sem tratamento (y); ¢) amostra tratada a 500°C (y); aco inoxidavel
duplex UNS S31803.

5.3.2 Faseo

Os resultado de microdureza Vickers médio com carga de 100gf, para 0 aco na condi¢do sem

tratamento e envelhecido a 850°C apresenta-se na Figura 5.13.
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Figura 5.13 - Microdureza Vickers de um aco UNS S31803 nas condigdes sem tratamento e
envelhecido a 850°C.

Pela Figura 5.13 observa-se um aumento significativo da microdureza do material submetido
ao envelhecimento térmico a 850°C. Pesquisas realizadas anteriormente comprovam esse
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comportamento, no qual conclui-se que o aumento da microdureza no ago inoxidavel duplex
UNS S31803 esté fortemente ligada a porcentagem de fase o formada (FARGAS et al., 2009)
(DEL ABRA-ARZOLA et al., 2018).

O aumento da microdureza no envelhecimento isotérmico & 850°C é causado essencialmente
pela presenca das fases o, y2 € outros eventuais precipitados. O aumento de microdureza esta
de acordo com a evolucdo da microestrutura, e a forma da fase o. No trabalho realizado por
Gosh e Mondal (2008) foi confirmado que a mudanga microestrutural promovido pela fase o,
aumenta significativamente a dureza do aco, confirmando a relagdo da microestrutura com a
dureza do aco. O tempo de envelhecimento também influencia na microdureza. Assim quanto
maior o tempo de envelhecimento na temperatura que favorece a precipitacdo, maior a fracéo

de fase precipitada e consequentemente maior a microdureza.

Em um trabalho realizado por MAJ et al. (2018) no qual realizaram tratamentos isotérmicos
entre 400-800°C, foi observado que o aumento mais pronunciado na dureza foi devido a
precipitacdo de c. A fase 6 ¢ conhecida por precipitar nos contornos de grao e homogeneamente
distribuidos na ferrita, sendo responsavel pela fragilizacdo do material. O aumento da dureza
estd associado a distribui¢do uniforme da fase o no material. O surgimento da fase ¢, depende

da composicao quimica e das condi¢Ges termodinamicas.

Em acos inoxidaveis duplex que ndo apresentam Mo em concentragdes significativas, a
tendéncia é ndo ocorrer a precipitacdo de fase . Neste caso, Reis (2013) observou que 0 aco
UNS S32304 (0,26% de massa Mo) apresentou reducdo na dureza da liga logo nas primeiras
horas de exposigdo a temperatura de 850°C. Foi concluido que a quantidade de fase o formada
foi insuficiente para aumentar a dureza da liga, e em contrapartida a precipitacdo de Cr:N
contribuiu para o amaciamento da liga, devido a difusdo de N do interior dos grdos para as
interfaces. Esse resultado encontrado pelo pesquisador para o aco inoxidavel duplex UNS
S32304 mostra que a precipitacdo de fase o e consequentemente 0 aumento da dureza, esta
diretamente relacionado a presenga de Mo na liga. Os resultados obtidos pela indentagéo
instrumentada realizada na ferrita do ago envelhecido a 850°C e na condi¢gdo sem tratamento

séo apresentados na Figura 5.14.
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Figura 5.14 - Ultra microdureza (Hit) de ferrita para amostra sem tratamento e tratada a
850°C; aco inoxidavel duplex UNS S31803.

O aumento da ultra microdureza no grao ferritico (Figura 5.14) € o responsavel pelo aumento
da microdureza do aco inoxidavel duplex UNS S31803 tratado termicamente a 850°C (Figura
5.13). A austenita tende a permanecer sem mudancas significativas na ultra microdureza,
mesmo para longos tempos de envelhecimento térmico. Del Abra-Arzola et al. (2018) explicam
que a precipitacdo da fase o ocorre predominantemente pela difusdo de Cr e Mo da ferrita.
Dessa forma as influéncias dessa fase serdo principalmente na ferrita. A densidade de fase o
precipitada € a principal causa do aumento na ultra microdureza da ferrita (GOSH e MONDAL,
2008). Como observado na literatura, ndo observa-se alteragdo na ultra microdureza da
austenita, uma vez que a precipitacdo da fase o influenciam apenas na ferrita que perde seus
elementos estabilizadores. Dessa forma a impossibilidade de medir a ultra microdureza da

austenita, devido ao tamanho do grao estar muito pequeno, ndo interfere nos resultados obtidos.

No que diz respeito a microdureza de um aco inoxidavel duplex do tipo UNS S32304 exposto
a 850°C, Reis (2013) observou que ndo houve precipitagdo significativa de fase o e houve
precipitacdo CroN. Inicialmente, com a difuséo de elementos de liga tanto da fase o, quanto da
fase y, houve uma reducgé@o na microdureza das fases o e y que compde a microestrutura do ago.
Porém com a formacéo do precipitado de CroN houve um pequeno aumento na microdureza
tanto da a quando da y. Mesmo com pouca precipitacdo de fase o, 0 pesquisador realizou
medicBes de nanodureza na fase o formada, e observou que a nanodureza da fase o €
substancialmente maior comparada a nanodureza das fases a ¢ y. Este resultado mostra que,

quanto maior a fragdo de fase o formada, maior a tendéncia de aumento na dureza da liga (REIS,
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2013). A Figura 5.15 apresenta a microestrutura da amostra tratada a 850°C com a indentacéo
realizada na ferrita. Para titulo de comparacdo é possivel observar que a austenita se encontra
em tamanho menor que ao indentador de Berkovich. A indentagdo mostrada na Figura 5.15 é

referente a fase ferrita.

Figura 5.15 — Indenta¢es de ultra microdureza realizadas na ferrita da amostra tratada a
850°C; aco incoxidavel duplex UNS S31803; destaca-se na elipse a indentacéo e identifica-se
as respectivas fases.

5.4  Ensaio de Fadiga

Na Figura 5.16 sdo apresentados os resultados de ensaios de fadiga realizados em um agco UNS
S31803 nas trés condicdes do estudo: estado de entrega, envelhecido a 500°C e 850°C na regido

de alto ciclo.
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Figura 5.16 - Curva de fadiga de um aco inoxidavel duples UNS S31803 nas condi¢des sem
tratamento e envelhecido a 500°C e 850°C.
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Estudos realizados por Lacerda et al. (2015b) mostram que o limite de fadiga para um acgo
inoxidavel duplex UNS S31803 na condicdo recozida a 1060°C (sem tratamento) foi de
aproximadamente 520MPa. Este resultado obtido pelos pesquisadores foi utilizado no grafico

a titulo de comparacao.

Os envelhecimentos térmicos tanto a 500°C quanto a 850°C tiveram grande influéncia no
comportamento em fadiga comparado com o mesmo ago sem tratamento. Como visto na Figura
5.16 na regido de baixo ciclo (10%-10%, os materiais envelhecidos a 500°C e a 850°C
apresentaram melhor comportamento comparado ao material sem tratamento. Como ago em
ambas as condigdes de envelhecimento (500°C e 850°C) apresentou aumento no limite de
resisténcia a tracdo (Figura 5.6), esse comportamento é compativel com o melhor resultado de
resisténcia a fadiga na regido de baixo ciclo. No entanto, na regido de alto ciclo (10*-10°), 0 aco
envelhecido a 500°C apresentou 0 melhor comportamento comparado com o0 a¢o nas condic¢des
de como recebido e envelhecido a 850°C (Figura 5.16). Esse melhor resultado pode ser atribuido
a maior resisténcia mecanica a tracdo (Figura 5.6), comparado ao aco como recebido e a alta

tenacidade comparada com o material envelhecido a 850°C (Figura 5.7).

Krupp e Alvarez-Armas (2014) observaram que no regime de baixo ciclo a austenita do ago
inoxidavel duplex sem tratamento, apresenta distribuicdo homogénea das marcas de
deslizamento planas, enquanto a ferrita apresenta primeiras linhas de deslizamento, que se
transformam em bandas de deslizamento e em consequentes pontos de nucleacdo de trincas
durante o ciclo de fadiga. De acordo com Llanes et al., (1997) e Mateo et al., (2003) nos acos
inoxidaveis duplex os contornos de fase atuam como barreiras microestruturais na propagacédo
de trincas pequenas. Para o aco inoxidavel duplex a falha esta associada a presenca de bandas
de deslizamento com presenca de pronunciadas intruses e extrusdes na matriz ferritica. Em
niveis de tensdo acima do limite de fadiga, a ferrita é a fase dominante em termos de deformacéo
plastica. Entéo, pode ser estabelecido que a matriz ferritica controla o comportamento da vida
em fadiga. Llanes et al., (1997) sugere ainda uma correlacdo no qual as pequenas trincas
nucleadas na austenita ndo podem superar os contornos de fase o e y. Assim concluem que o
fortalecimento da austenita, € a maneira mais efetiva para aumentar a resisténcia a fadiga dentro
do regime de alto ciclo (LLANES et al., 1997) (MATEOQ et al., 2003).

Marinelli et al. (2013) estudaram o efeito da fragilizacdo a 475°C de um ago inoxidavel duplex

do tipo UNS S31803, no limite de fadiga e no regime de alto ciclo de fadiga. No aco inoxidavel
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duplex apdés o envelhecimento, foi observado que as primeiras marcas de deslizamento
apareceram principalmente na austenita antes de atingir os primeiros 1000 ciclos. A medida que
0 numero ciclo aumentaram, as bandas de deslizamento na austenita se intensificaram e algumas
se propagaram para 0s graos ferriticos vizinhos ou permanecem presas nos contornos de graos.
Portanto, no ago inoxidavel duplex envelhecido, as microtrincas geralmente nucleiam nos
contornos de grdo a/y e depois se propagam ao longo das bandas de deslizamento formadas
sucessivamente nos graos austeniticos e ferriticos. Além disso, as microtrincas também podem
nuclear nas bandas de deslizamento da austenita e nos contornos a/a, mas foram observadas

com menos frequéncia.

Krupp et al., (2016) e Krupp e Alvarez-Armas (2014) estudaram um aco inoxidavel duplex
envelhecido a 475°C. Apds o envelhecimento térmico, foi observado aumento na resisténcia a
fadiga na vida infinita, e maior sensibilidade a propagacao de trinca por fadiga na regido de alto
ciclo. Esse comportamento foi provocado pela “fragilizacdo” causada pela precipitacdo da fase
a’. A presenca dos precipitados de o’ modificou o mecanismo de nucleacdo de trincas. As
bandas de deslizamentos surgiram na austenita, e as microtrincas nuclearam nos contornos das

fases a e y e propagaram ao longo das bandas de deslizamento formadas.

No trabalho realizado por Reis (2013) no qual estudou o comportamento em fadiga de um aco
inoxidavel duplex UNS S32304 submetido ao envelhecimento a 475°C foi constatado um
aumento significativo na resisténcia mecéanica e na dureza da liga devido a precipitacéo da fase
o’ por decomposi¢cdo “spinodal”. Esses fatores influenciaram o comportamento em fadiga.
Apbs o envelhecimento a 475°C houve um aumento significativo no limite de resisténcia a
tracdo, como consequéncia, a resisténcia a fadiga tanto em baixo ciclo quanto em alto ciclo
aumentou, quase que proporcionalmente. Observou-se também uma relacdo de
proporcionalidade entre a dureza global da liga e a microdureza da fase a com a resisténcia a
fadiga, de tal forma que o aumento na dureza refletiu no aumento da resisténcia a fadiga. Este
comportamento se deve ao fato da resisténcia mecénica que a liga oferece a deformacéo pléstica
reflete diretamente na formacdo ou ndo de locais favoraveis a nucleagéo de trinca por fadiga.
Portanto o aumento na dureza causado pela decomposigao “spinodal” tende a aumentar o limite
de resisténcia a fadiga. O envelhecimento a 500°C mostrou que a fase o’ surgiu por nucleagio
e crescimento (Hattestrand et al., 2009), que ndo provocou aumento significativo na dureza do
aco. Porém ainda assim observa-se que o comportamento em fadiga (Figura 5.16) foi melhor

apos a precipitacdo da fase a’.
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No que diz respeito ao envelhecimento a 850°C, a precipitacdo da fase ¢ provavelmente foi a
principal causa da do comportamento em fadiga apresentado pelo ago inoxidavel duplex
envelhecido (Figura 5.16). Esse comportamento € explicado também por Lopes (2006). Em seu
trabalho, ele concluiu que a precipitacdo de fase o torna o material mais sensivel a propagacao
de trincas, de tal forma que quanto maior a fracdo de fase precipitada, maior a tendéncia de
ocorrer a propagacao de trincas. As caracteristicas microestruturais impostas ao material pela
formacéo de fases, levam a “fragilizacdo” do material, diminuem a sua tenacidade (Figura 5.7),
e elevam a taxa de propagacdo de trincas. A medida que a fragdo volumétrica das fases
fragilizantes aumentam, mais regiGes do material fragilizardo e, consequentemente, maior seré
a propagacao de trincas. 1sso explica o pior comportamento obtido na regido de alto ciclo pelo

aco envelhecido a 850°C.

De acordo como os resultados de fadiga apresentados na Figura 5.16 o envelhecimento térmico
a 850°C melhorou consideravelmente o comportamento em fadiga do aco tanto no baixo ciclo
como em vida infinita (limite de fadiga). As particulas da segunda fase sdo uma boa fonte de
discordancias devido a presenca de uma descontinuidade elastica na interface matriz-particula.
As fontes de discordancias que atuam nas pontas de trincas ou perto delas, podem portanto,
influenciar a propagacdo da trinca (BRUEMMER et al., 1987). Esse comportamento é
explicado por Stevens (1999) que conclui em seu trabalho que em baixas tensdes (vida infinita)
0s precipitados atuaram como fonte de nucleacéo de discordancias. Essas discordancias causam
0 embotamento da trinca, dificultando sua propagacéo (Figura 5.16).

A fase o desempenha um importante papel no que diz respeito ao aumento de resisténcia a
fadiga. Reis (2013) observou gque no envelhecimento a 850°C de um ac¢o inoxidavel duplex
UNS S32304 (baixa concentracdo de Mo), a presenca da fase ¢ foi em quantidade tdo pequena
que ndo aumentou a dureza da liga, logo néo se caracterizou como um mecanismo que poderia
aumentar a resisténcia a fadiga. As fases o e y do ago se tornaram mais suscetiveis a deformacéo
plastica. Esta condi¢do implicou em maior facilidade de formacéo de sitios de nucleacdo de
trincas, portanto, menor resisténcia a fadiga. Além do mais, a baixa fragdo de fase ¢ formada,
nao contribuiu para o aumento no limite de resisténcia a tracao, porém a fase ¢ apresentou um
comportamento fragil, fato que pode ter contribuido na formacao de concentradores de tensdes

que, impactaram com a reducdo da resisténcia a fadiga em baixo ciclo (vida infinita).
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Os resultados obtidos com os ensaios de fadiga realizados em um ago inoxidavel duplex UNS
S31803 sem tratamento e envelhecido a 500°C e 850°C mostram que a resisténcia a fadiga do
material na regido de baixo ciclo esta diretamente ligada ao limite de resisténcia a tracdo. Sendo
que nas regides de alto ciclo e vida infinita a resisténcia a fadiga tem correlagéo direta com a
ductilidade do material (Figura 5.7), a microdureza (Figura 5.10 e 5.13) e a ultra microdureza
daferrita. A relacéo de ductilidade e resisténcia a fadiga se d& que, 0 ago com menor deformacéo
(menor ductilidade), ficou mais duro, este evento implicou no aumento da resisténcia a fadiga,
uma vez que concentradores de tensdo onde as microtrincas nucleiam na superficie, surgem
com menor facilidade (REIS, 2013).

Nas Figuras 5.17-5.19 apresentam-se 0s resultados das curvas de Woéhler de isoprobabilidade
correspondentes as confiabilidades estatisticas indicadas. As curvas foram obtidas por
tratamento estatistico e por regressdo linear a partir dos resultados experimentais obtidos nos
ensaios de fadiga. Esta forma de apresentacdo de resultados de fadiga esta de acordo com o
sugerido pela Norma ASTM E739 (2010).
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Figura 5.17 - Curvas de isoprobabilidade de Wohler, com controle de tensdo, de um ago
UNSS31803 sem tratamento. Temperatura ambiente; 30Hz; R = 0,1.
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De acordo com os resultados apresentados na Figura 5.17 de um ago UNS S31803 sem
tratamento apresentou vida infinita em fadiga em valores de amplitude de tenséo que variam de
aproximadamente 173-257MPa. Esses valores correspondem a confiabilidade de 95% e 5% de
chance de um aco inoxidavel duplex UNS S31803 apresentar as respectivas tensdes de vida
infinita. Nas Figuras 5.18 apresentam-se as curvas de Wohler de isoprobabilidade
correspondentes ao aco inoxidavel duplex UNS S31803 envelhecido a 500°C.

400 —

300
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95%
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200 H

Amplitude de Tensdo [MPa]

10° 10° 10" 10° 10° 107
Noumcro de ciclos

Pardmctros | Cocficientes | 95% inferiores | 95% superiores
A 598,54873 | 478,20595 718,89152
B -56,90783 | -78,94107 -34,87459
R 08 1 1

Figura 5.18 - Curvas de isoprobabilidade de Wohler, com controle de tensdo, de um aco
UNSS31803 envelhecido a 500°C. Temperatura ambiente; 30Hz; R = 0,1.

De acordo com os resultados apresentados na Figura 5.18 de um aco UNS S31803 envelhecido
a 500°C vida infinita em fadiga em valores de amplitude de tensdo que variam de
aproximadamente 110-288MPa. Esses valores correspondem a confiabilidade de 95% e 5% de
chance de um aco inoxidavel duplex UNS S31803 submetido ao envelhecimento a 500°C
apresentar as respectivas tensoes de vida infinita. O aumento evidente da inclinacdo negativa
para os agos na condigdo envelhecidos a 500°C revelam maior sensibilidade de resisténcia a
fadiga com aumento de numero de ciclos no intervalo observado, principalmente na regido de
107, ao comparar as condigBes sem tratamento (Figura 5.17) e envelhecido a 850°C (Figura
5.19) (LACERDA, 2015b). Nas Figuras 5.20 apresentam-se as curvas de Wohler de

isoprobabilidade correspondentes ao ago inoxidavel duplex UNS S31803 envelhecido a 850°C.
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Figura 5.19 - Curvas de isoprobabilidade de Wohler, com controle de tensdo, de um acgo
UNSS31803 envelhecido a 850°C. Temperatura ambiente; 30Hz; R = 0,1.

De acordo com os resultados apresentados na Figura 5.19 de aco UNS S31803 envelhecido a
850°C vida infinita em fadiga em valores de amplitude de tensdo que variam de
aproximadamente 201-277MPa. Esses valores correspondem a confiabilidade de 95% e 5% de
chance de um aco inoxidavel duplex UNS S31803 submetido ao envelhecimento a 850°C
apresentar as respectivas tensdes de vida infinita. Os resultados de confianca a 95% de chance
do material apresentar vida infinita a tensdo de 201MPa evidencia a melhora no comportamento
em fadiga em vida infinita apresentada pelo aco envelhecido a 850°C. As curvas sdo
consideradas aceitaveis no que diz respeito a confiabilidade estatistica, uma vez que os indices

de correlagdo linear foram na faixa de 0,8 e apresentaram um valor proximo de 1.

55  Andlises Fractograficas

Os resultados e discussdo referentes as fraturas nos corpos de prova de ensaios de tracdo e nos

de ensaios de fadiga serdo discutidas a seguir.
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5.5.1 Fratura por tracéo

As fraturas resultantes dos ensaios de tracdo foram analisadas para amostras tratadas
termicamente a 500°C e 850°C e para amostras sem tratamento. A Figura 5.20 apresenta uma

fratura do material sem tratamento.

’ ¥ A LANE
= i mm A 100pm X o, 20 ym

Figura 5.20 - Corpo de prova ensaiado em tracao; aco inoxidavel duplex UNS S31803;
amostra sem tratamento a) 50X; b) 500X; ¢) 2000X. MEV.

A fratura ilustrada pela Figura 5.20 apresenta o aspecto de fratura ddctil, com a presenca de
microcavidades. Essas microcavidades nucleiam-se em regides de deformacédo localizada,
regido de estriccdo (Figura 5.20a). A medida que a deformagéo ou estriccdo aumenta, essas
microcavidades coalescem e eventualmente formam uma superficie de fratura continua. Esse
tipo de fratura apresenta diversos alvéolos, apontados por setas na Figura 5.20c. Dependendo
da microestrutura, plasticidade do material e tipo de carregamento, os alvéolos podem ser
profundos e em formato axial e alongado. (ASM, 1987). A Figura 5.21 apresenta a fratura da

amostra envelhecida & 500°C apos realizacéo do ensaio de tracao.

Figura 5.21 - Fratura por tracdo em corpo de prova envelhecido a 500°C por 144 horas e 30
minutos a) 50X; b) 500X; c¢) 2000X. MEV.
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Pela Figura 5.21a pode-se observar uma fratura com aspecto ductil pela presenca de alvéolos
(Figura 5.21 b,c) e zona de estricgdo (Figura 5.21a). Os alvéolos estdo assinalados pela seta
branca (Figura 5.23c). Analisando os resultados obtidos nos ensaios de tracdo € possivel
confirmar a reducdo na deformacéo (g), que foi de 33% para 22% (Figura 5.6). Apesar da fratura
apresentar um aspecto ductil, salienta-se 0s sinais apresentados pela precipitacdo de a’. A
Figura 5.22 apresenta imagens geradas pelo MEV das fraturas nas amostras envelhecidas

termicamente a 850°C por 80 minutos.

"\‘t > K NN} 1111

100 pm 20

Figura 5.22 - Corpo de prova ensaiado em tracéo; aco inoxidavel duplex UNS S31803;
amostra envelhecida a 850°C por 80 minutos a) 50X; b) 500X; c) 2000X. MEV.

A Figura 5.22 apresenta a fratura de um corpo de prova tratado a 850°C com aspecto
caracteristicos de fratura fragil, macroscopicamente a fratura esta plana. A Figura 5.22c indica
presenca de facetas de clivagem. As amostras de CPs ndo apresentam zona de estric¢do. A
presenca da fase ¢ ¢ acompanhada da perda da ductilidade que leva a um comportamento fragil.
Fargas et al. (2009) constataram em seus trabalhos que além da quantidade de fases
intermetalicas precipitadas, sua morfologia ¢ de grande importancia. As particulas de fase o

contribuem para nucleacéo de trincas, que sdo provavelmente o ponto de partida a fratura fragil.

No trabalho realizado por Reis (2013), em um aco inoxidavel duplex UNS S32304, a fratura no
corpo de prova envelhecido a 850°C por 50 horas, ndo apresentou evidéncias de fratura fragil.
Houve a formagdo de alguns alvéolos e a fratura teve um aspecto ductil. Isso indica que a
presenga de Mo aumenta a fragdo de fase ¢ no material, deixando sinais mais claros de perda

de tenacidade como apresentado pela Figura 5.7.

5.5.2 Fratura por fadiga
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As fraturas resultantes dos ensaios de fadiga foram analisadas em amostras tratadas
termicamente a 500°C e 850° e para amostras sem tratamento. As foram amostras ensaiadas na
faixa de 60% do ous, € que apresentaram 10%-10° ciclos em fadiga. A Figura 5.23 apresenta um

CP sem tratamento fraturado por fadiga.

£ 80 pm

Figura 5.23 — Fratura por fadiga de um CP sem tratamento. a) 30X; b) 1000X; ¢) 1000X; d)
1000X. MEV; aco inoxidavel duplex UNS S31803.

Pela Figura 5.23 é possivel identificar a regido de fadiga e o sentido de propagacdao da fratura
(Figura 5.23d), bem como a regido de fratura final por tragdo. A regido de fratura final (Figura
5.23b) apresenta 0 mesmo aspecto da fratura por tracdo (Figura 5.20), a fratura final apresenta
regido de estriccdo, bem como a presenca de alvéolos, mostrando o aspecto ductil da fratura
final (LACERDA et al. 2015 b) (JIMENEZ et al., 2017).

Na Figura 5.23a pode-se observar, ainda, a regido de iniciagdo da trinca, que ocorreu na
extremidade da superficie do material. Na Figura 5.23d apresenta-se a fratura tipica de fadiga
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com um aspecto “facetado” de fratura plana. Este aspecto pode ser associado a regido de estagio
| de propagacéo de trinca por fadiga (LACERDA et al. 2015 b). Na Figura 5.23c tem-se a regido
de transicdo (superficie “amassada’) entre propagacao da trinca por fadiga e fratura final por
tracdo. A fratura final ocorre quando o material ndo suporta mais as trincas provenientes da
fadiga, ou seja quando atingiram tamanho critico, e entra em colapso por tragdo. A Figura 5.24
apresenta amostra envelhecida a 500°C, CP fraturada por fadiga.

e

Figura 5.24 — Fratura por fadiga de um CP envelhecido a 500°C. a) 35X; b) 1000X; ¢) 5000X;
d) 350X. MEV; aco inoxidavel duplex UNS S31803.

Pela Figura 5.24d pode-se identificar o local de iniciacdo da trinca por fadiga na extremidade
do corpo de prova. Essa iniciacdo se deu tanto na extremidade superior, quanto na inferior
(Figura 5.24d) do corpo de prova. Essa situacéo ndo foi recorrente em todos os corpos de prova,
tendo ocorrido apenas em alguns, dessa forma fratura catastréfica final, se deu na regido central
do CP (Figura 5.24b)

Seguido da iniciacdo, na Figura 5.24c apresenta-se a fratura plana, caracteristica das fraturas
por fadiga. No centro da fratura 5.24a apresenta-se a regido de fratura final. A fratura apresentou
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aspecto ddctil como na regido de estricgdo, porém, sendo ela visivelmente menor comparado
ao aco sem tratamento (Figura 5.23a). Na Figura 5.24b é possivel analisar a fratura final, com
presenca de alguns alvéolos, evidenciando um aspecto ductil da fratura final. A Figura 5.25

apresenta o corpo de prova envelhecido a 850°C e fraturado por fadiga.

: : A 1 AR
2 mm S 1 7

Figura 5.25 - Fratura por fadiga de um CP envelhecido a 850°C. a) 29X; b) 5000X; c) 5000X;
d) 5000X. MEV; aco inoxidavel duplex UNS S31803.Fratura por fadiga amostra envelhecida
a 850°C. MEV.

Pela fratura apresentada na Figura 5.25a pode-se observar uma regido de fratura por fadiga
significativamente menor comparado ao aco sem tratamento e envelhecido a 500°C. Porém a
nucleacéo foi identificada na extremidade inferior do corpo de prova. A Figura 5.25d apresenta
a fratura plana, superficie deformada plasticamente, caracterizando a regido de fadiga. As
Figuras 5.25b 5.25c apresentam a regido de fratura final com aspecto fragil, apresentando
marcas de sargento (Figura 5.25a). A grande regido com aspecto fragil, comparada ao aco sem
tratamento (Figura 5.23), indica os sinais de fragilizacdo impostos ao material devido a

precipitacdo de fase o.
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6. CONCLUSOES

A partir dos resultados e discussao quanto a influéncia das precipitagdes de fases o’ ¢ ¢ sobre
as propriedades mecanicas e microestruturais de um aco inoxidavel duplex UNS S31803 foi

possivel chegar as seguintes conclusdes:

» O aco envelhecido a 850°C apresentou a precipitacdo da fase ¢ homogeneamente
distribuida na microestrutura que resultou em reducéo na fracéo de ferrita;

» Devido a precipitacdo da 6 0 ago envelhecido a 850°C apresentou aumento da resisténcia
mecanica, na dureza, na resisténcia a fadiga, com sinais evidentes de “fragilizacao”;

» Com a precipitacdo de fase o nos contornos de grao ferriticos, a ferrita de um aco
envelhecido a 850°C apresentou aumento significativo na ultra microdureza;

» A “fragilizacdo” causada pela precipitacdo da fase o promoveu fratura com aspecto
fragil na tracéo;

» A precipitacdo da fase o’ ocorreu pelo mecanismo de nucleagéo e crescimento devido
ao envelhecimento a 500°C;

» A ultramicrodureza da ferrita e austenita de um aco envelhecido a 500°C n&o apresentou
variacgdo significativa, uma vez que a precipitagdo da fase o’ ocorreu por nucleacéo e
crescimento;

» A fase o’ no aco envelhecido a 500°C aumentou no limite de resisténcia a tracdo e o
melhorou o comportamento em fadiga na regido de alto ciclo, bem como na vida
infinita;

» Nao houve sinais de fragilizacdo em CP de um do aco envelhecido a 500°C que
apresentou aspecto ductil na fratura por tracdo, e na fratura final por fadiga.

» A precipitacdo das fases ¢ e o’ ¢ benéfica uma vez que houve melhora na resisténcia

mecanica de um ac¢o inoxidavel duplex UNS S31803 envelhecido termicamente.
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7. SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Como proposta de futuros trabalhos com influéncia da precipitacao de fases ¢ € o’ no ago
inoxidavel duplex UNS S31803 sugere-se:

» Avaliar os efeitos da precipitacdo das fases 6 € o’ no comportamento em corrosao;

» Avaliar a precipitagdo das fases 6 ¢ o’ na propagacao de trincas por fadiga;

» Investigar comportamento fadiga-corrosdo das amostras com precipitagdo de fases ¢ e

.

a,
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