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RESUMO

Dentre as diferentes séries dos Acos Inoxidaveis (Al), a série 200, também
denominada como Cr-Ni-Mn, nos ultimos anos vem ganhando destague no
cenario mundial. Apesar disso, ainda sdo escassos 0s estudos a respeito do
comportamento a quente destes Al’'s. Neste contexto, o presente trabalho tem o
propésito de estudar o comportamento mecanico e microestrutural sob
deformacéo do AISI 201LN, quando submetido a ensaios de fluéncia e tracéo a
quente. O material foi caracterizado microestruturalmente na condicdo como
recebido e apds tratamento térmico. Os ensaios de tracao foram realizados em
temperatura ambiente e na faixa de 500°C a 800°C, sob taxa de deformacéo
inicial igual a 103s®. Os ensaios de fluéncia foram realizados sob carga
constante, na faixa de temperatura de 600°C a 800°C. A comparacao dos
resultados obtidos para o AISI 201LN com alguns materiais tradicionais da série
300 indicou valores muito préximos. Apos ensaios de tracdo em temperatura
ambiente, foi observada uma microestrutura majoritariamente martensitica,
causada pelo efeito TRIP (Transformation Induced Plasticity). Apds os ensaios
de fluéncia, foram observadas evidéncias de precipitacdo de carbonetos de Cr
nos contornos de grao em alguns corpos de prova (CP’s). O longo periodo de
exposicéo em elevadas temperaturas, alterou a morfologia das ilhas de ferrita o,
indicando decomposicdo desta fase. Nos ensaios a 800°C, foi observado
formacgao de precipitados ricos em N na superficie dos CP’s, além da intensa
deterioracdo da microestrutura. Andlises da superficie de fratura dos CP’s,
indicaram de modo geral, gradativamente maior predominancia de fratura ductil
nos ensaios em maiores temperaturas. Com base no parametro de Zener-
Hollomon, foram propostas equacgOes constitutivas para descrever o
comportamento de fluéncia do material, dentro do intervalo de tensdes e
temperaturas aqui empregado. O método de parametrizacao de Larson-Miller foi
aplicado ao conjunto de dados experimentais, visando a extrapolacdo dos

resultados de fluéncia.

Palavras-chave: Aco Inoxidavel; Cr-Ni-Mn; Fluéncia; Tracao.
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ABSTRACT

CREEP AND HOT TENSILE TEST BEHAVIOUR OF AIS| 201LN AUSTENITIC
STAINLESS STEEL

Among the different stainless steel (SS) series, the 200 series, also known as Cr-
Ni-Mn alloys, has recently been gaining prominence worldwide. In spite of that,
studies addressing the high-temperature deformation these alloys are still scarce
in the literature. In this context, this study aims to assess the mechanical and
microstructural behavior under deformation of the AISI 201LN alloy when
subjected to creep and hot tensile tests. The material was microstructurally
characterized as received and after heat treatment. The tensile tests were
conducted at room temperature and in the range of 500-800 °C under an initial
deformation rate of 103s?, whereas the creep tests were performed under
constant load in the temperature range of 600-800 °C. Comparison between the
results obtained for the AISI 201 LN alloy and those for other 300 series traditional
materials showed very similar values. After the tensile tests at room temperature,
a mostly martensitic microstructure, caused by transformation induced plasticity
(TRIP), was observed. After the creep tests, evidence of precipitation of Cr
carbides was observed in the grain boundaries of some specimens. The long
period of exposure to high temperatures changed the morphology of the & ferrite
islands, indicating decomposition of this phase. In the tests performed at 800 °C,
formation of precipitates rich in N was observed on the surface of specimens, in
addition to intense deterioration of their microstructure. Overall, fracture surface
analysis of the specimens indicated a gradually greater predominance of ductile
fracture in the tests at higher temperatures. Based on the Zener-Hollomon
parameter, constitutive equations were proposed to describe the creep behavior
of the material within the range of stresses and temperatures employed. The
Larson-Miller creep parameterization technique was applied to the experimental
data set aiming to extrapolate from the creep results.

Keywords: Stainless steel; Cr-Ni-Mn; Creep test; Tensile test.
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1 INTRODUCAO

O descobrimento do Aco Inoxidavel (Al) no comeco do século XX
significou um grande avanco na Ciéncia e Engenharia de Materiais,
principalmente no campo de materiais resistentes a corroséo e a oxidagéo. O
termo “inoxidavel” refere-se a capacidade de resistir a manchas, ferrugens e a
corrosdo em geral em diversos ambientes. Em 2009 foi publicada [1] uma reviséo
sobre os Al’s que cita mais de 1450 estudos, evidenciando a sua importancia e
contribuicdo para o desenvolvimento da sociedade.

O sistema base dos Al's € Ferro (Fe) + Cromo (Cr) e a resisténcia a
corrosao esté associada ao fenbmeno de passivacdo do material. A partir dessa
composicao base, a adicdo de outros elementos como o C, N, Mo, Mn, etc. altera
a microestrutura e tem efeito dominante nas propriedades, classificando-os em
cinco principais grupos: (l) Martensiticos, (II) Ferriticos, (lll) Austeniticos, (V)
Ferritico-Austeniticos (Duplex) e (V) Endureciveis por precipitacao.

Os Acos Inoxidaveis Austeniticos (AlA’s) sdo 0s mais comuns entre as
diferentes classes dos Al’s. Sao ligas a base de Fe-Cr-Ni, e a série AlSI 300 é a
mais empregada. A série AISI 200 foi desenvolvida buscando a reducdo de
custos, o Niquel (Ni) é substituido parcialmente por Mn e/ou N. Além do
significativo ganho econémico, os AlA’s da série 200 apresentam propriedades
mecanicas comparaveis ou superiores com os da série 300, fazendo com que a
sua demanda aumentasse nos Uultimos anos, sendo a série com maior
crescimento nas ultimas décadas. Somente entre os anos de 2007 a 2019 a
producao mundial dos AlA’s série 200 duplicou [2-6].

A crescente demanda pelos acos da série 200 sugere a necessidade de
um maior conhecimento de seu comportamento. O 201LN, um aco comercial,
com baixo teor de carbono (C < 0,03%) e reforcado com N, por exemplo, carece
de estudos a respeito do seu comportamento de deformacdo sob elevadas
temperaturas, principalmente submetido a fluéncia. Neste cenario, 0 presente
trabalho tem o propdsito de estudar o comportamento mecanico e
microestrutural sob deformacéo do AISI 201LN, quando submetido a ensaios de



fluéncia e tracdo a quente e comparar os resultados com os dos AlA’s

tradicionais, principalmente os da série 300.

1.1  Objetivo Geral

Avaliar o comportamento do Ac¢o Inoxidavel Austenitico AISI 201LN quando

submetido a ensaios de fluéncia e tracdo a quente.

1.2 Objetivos Especificos

¢ Realizar ensaios de fluéncia e tracéo a quente no AISI 201LN e comparar 0s
resultados com dados disponiveis na literatura de outros AlA’s tradicionais.

e Avaliar as alteragbes microestruturais que ocorreram nos ensaios, através
de técnicas de andlise via Microscopia Otica, Microscopia Eletronica de
Varredura e Difracdo de Raios X.

e Atualizar as maquinas de fluéncia e todo o aparato instrumental do
laboratorio de Fluéncia do DEMa/UFSCar.



2 REVISAO DA LITERATURA

2.1  Acos Inoxidaveis

O Homem tem se beneficiado dos materiais metélicos desde os tempos
pré-historicos. A importancia destes materiais, inclusive, ditou as diferentes eras
pelas quais o Homem passou: Idade do Cobre, Idade do Bronze e Idade do
Ferro. A partir do século XVIII alguns importantes elementos metalicos até entdo
desconhecidos, como o Ni em 1751, o Cr em 1797 e o Al (Aluminio) em 1825,
foram descobertos [7].

Apesar de todo o desenvolvimento na area dos materiais, um problema
parecia ndo ter solucdo: os componentes de ferro ou aco ndo resistiam a
corrosdo. Apenas no inicio do século XX este problema comecava a ser
resolvido: o surgimento do Aco Inoxidavel. Philip Monnartz (1911) foi o primeiro
a publicar um estudo que relacionava a quantidade de Cr e a resisténcia a
corrosdo. Neste mesmo ano surgiram 0s acos inoxidaveis ferriticos e em 1912
0S acos inoxidaveis austeniticos e martensiticos [7].

No século XX a producao dos Al’s se desenvolveu em escala industrial e
nas Ultimas décadas cresceu de modo significativo, devido a grande gama de
aplicacdes. A Figura 2.1 apresenta o crescimento da producdo mundial dos
AlA’'s, de 1950 a 2018, em milhdes de toneladas (Mt). Em 1950
aproximadamente 1 milhdo de toneladas foram produzidas. J& em 2019, 52,2
milhdes de toneladas. Um crescimento médio anual de 5,8%.
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Figura 2.1 — Taxa de crescimento anual da produgdo mundial de Al’s, de 1950 a
2019, em milhdes de toneladas (Mt). Adaptado de [5].

Os Al's apresentam caracteristicas e propriedades que ndo sao
encontradas nos outros grupos de materiais metalicos. O termo “inoxidavel”
refere-se a capacidade de resistir a manchas, ferrugens e corrosao em diversos
ambientes. Sao classificadas como Al as ligas ferrosas que contém no minimo
aproximadamente 12% de Cr em sua composi¢cdo e exibem o fendbmeno da
passividade [8, 9].

O teor minimo de Cr é de grande importancia pois garante a formacao de
um filme passivo (da ordem de poucos nandmetros de espessura) na superficie
do material, quando é exposto a diferentes meios. Quando o filme é formado, a
taxa de reacdo entre o ambiente e metal reduz-se drasticamente,
proporcionando ao Al 6timas propriedades nos mais diversos ambientes. Além
do mais, a propriedade dinamica do filme permite, por exemplo, que ele se
renove rapidamente, caso seja danificado, pois novamente o Cr ir4 reagir com o
meio, e assim sera restaurado. O filme passivo nos Al’s é, geralmente, mistura
de Oxidos, espinélio e hidroxidos de Fe e Cr [10].

Os Al's tém como base o sistema Fe-Cr. A Figura 2.2 apresenta o

diagrama de equilibrio Fe-Cr, essencial para a compreender e relacionar as



fases que se formam quando Cr é adicionado no Fe, em diferentes teores e

temperaturas.
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Figura 2.2 — Diagrama de equilibrio Fe-Cr. Adaptado de [11].

Observa-se que a ~ 910°C a estrutura do Fe puro transforma-se de
cristalina cubica de corpo centrada (CCC) - fase alfa (ferrita a), para estrutura
cristalina cubica de face centrada (CFC) - fase gama (austenita y). Acima de ~
1400°C, retorna para estrutura CCC, até sua fusdao em ~ 1539°C. Portanto, ha
uma regido em que a austenita € estavel, sob determinadas temperaturas e
composicdes, mas com maiores teores de Cr, acima de 13% aproximadamente,
nao é possivel obter a estrutura austenitica em nenhuma temperatura, e até a
temperatura de fusdo a liga apresentard a mesma estrutura do Fe a temperatura
ambiente (estrutura ferritica CCC), ou seja, o Cr é considerado um elemento
“alfagénico”, pois amplia a estabilidade da fase ferritica [9]. Um composto
intermetalico, a fase sigma (0’), ocorre com aproximadamente 50% de Cr a
temperaturas abaixo de 800°C. A fase sigma € dura e fragil, compromete a
tenacidade e ductilidade além de afetar a resisténcia a corrosdo do aco, pois
forma-se com aproximadamente 50% de Cr, reduzindo o teor deste elemento
nas regides adjacentes [12].

A adicao de elementos especificos, resulta nos sistemas Fe-Cr-C, Fe-Cr-

Ni, Fe-Cr-Mn entre outros, e influencia profundamente as estruturas e



propriedades dos Al's. Dessa forma, eles séo classificados em cinco principais

grupos: (I) Martensiticos, (ll) Ferriticos, (Ill) Austeniticos, (IV) Ferritico-

Austeniticos (Duplex) e (V) Endurecidos por precipitagéo [8, 12, 13].

Martensiticos — Sdo essencialmente ligas de Fe-Cr (Cr variando de 11 a
18%) e C, em geral, acima de 0,1%. Este grupo de Al possibilita 0 aumento
na resisténcia e dureza através de tratamento térmico. S&o austenitizados a
temperaturas de 925°C a 1070°C, e submetidos a uma taxa de resfriamento
suficiente para produzir martensita. Em seguida faz-se o revenido para aliviar
tensdes e otimizar a ductilidade. Entretanto, ndo apresentam resisténcia a
corrosdo comparavel aos austeniticos ou ferriticos.

Ferriticos — S&o ligas de Fe-Cr e sua estrutura consiste, essencialmente, de
ferrita CCC em todas as temperaturas, até a temperatura liquidus. Apresenta
menores teores de Ni em relacdo aos Austeniticos.

Austeniticos — Sao essencialmente ligas de Fe-Cr-Ni e é o mais comum entre
0s acos inoxidaveis. Este grupo de Al sera melhor discutido no préximo
tépico.

Ferritico — Austeniticos (Duplex) — Os acos inoxidaveis duplex apresentam
uma microestrutura composta por fracdes aproximadamente iguais de duas
fases, ferrita e austenita. O balanco entre a composi¢cdo quimica e a
temperatura do tratamento térmico € critico para a obtencdo da fracao
volumétrica requerida. Apresentam uma combinacdo de propriedades dos
Al’'s ferriticos e austeniticos: elevada resisténcia mecanica, boa tenacidade
e Otima resisténcia a corrosdo em diversos meios. Em geral, apresentam
maiores teores de Cr e Mo em relacdo aos austeniticos, o que melhora as
propriedades de resisténcia a corrosdo e também apresenta um aumento no
teor de N, o qual atua como um soluto intersticial, tendo efeito muito favoravel
sobre a resisténcia mecanica e a corrosao.

Endureciveis por precipitacdo — Através de tratamento térmico, estes acos
obtém ganhos nas propriedades mecéanicas, devido a formacdo de
precipitados. O tratamento térmico tipico para estes acos é a solubilizacédo
seguido de envelhecimento. Na solubilizacdo, os elementos tais como Cu,

Nb, Al ou Ti sdo dissolvidos na matriz. Através do envelhecimento, particulas



finas destes elementos precipitam a partir da solucéo solida supersaturada,
introduzindo deformacgfes e barreiras no reticulado cristalino e assim,

dificultando o movimento das discordancias.

2.2 Acos Inoxidaveis Austeniticos

Os AlA’s sao os mais comuns entre as diferentes classes de Al’s. No ano
de 2019, por exemplo, aproximadamente 77% de toda a producédo mundial de
aco inoxidavel foi de AlA’s [5]. Caracterizam-se por apresentar 6tima resisténcia
a corrosao, elevada tenacidade e boa soldabilidade. N&o sdo magnéticos e sédo
ideais para aplicacfes criogénicas, pois ndo sofrem transicdo ductil-fragil e
apresentam a melhor combinagéo de resisténcia a corrosdo e resisténcia
mecanica sob elevadas temperaturas [12, 14]. Ndo sdo endureciveis por
tratamento térmico a fim de formar martensita, pois independente da taxa de
resfriamento, a estrutura € austenitica a temperatura ambiente, porém, podem
ser endurecidos pela adicdo de elementos de liga (endurecimento por solugéo
solida) ou por tratamento termomecanico (deformacéo a frio) [9].

Os AlA’s apresentam estrutura austenitica (CFC) devido a presencga de
elementos que estabilizam esta estrutura a temperatura ambiente, como o Ni,
Mn e N. O C também é considerado um elemento austenitizante, ampliando a
regido de fronteira a+y (Figura 2.3), porém, devido a sua baixa solubilidade na
fase a, é rejeitado da solucéo soélida e forma carbonetos (os mais comuns dos
tipos M7Cs ou M23Cs, M = Cr, Fe, Mo) nos contornos de gréos, podendo favorecer
o fenbmeno da sensitizagdo [8, 11]. A sensitizacdo ocorre quando o aco €
aguecido na faixa de 425°C a 815°C ou resfriado lentamente nesta faixa; ocorre
a precipitacéo de carbonetos de Cr nos contornos de gréo, deixando a regido da
austenita ao redor dos precipitados empobrecida de Cr, consequentemente

suscetivel a corroséo. Ela pode ser minimizada ou evitada pela reducao dos



teores de C (C < 0,03%) ou pelo emprego de elementos (Ti ou Nb) com maior

afinidade pelo C do que o Cr [12].
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Figura 2.3 — Efeito de diferentes teores de N e C sobre o campo austenitico no
sistema Fe-Cr. Adaptado de [8].

Como observado na Figura 2.3, pequenos aumentos nos teores de N e C
sdo suficientes para ampliar o campo austenitico. Também aumentam a
temperatura de transformacgédo a/y, a medida em que a fronteira (a+y) é
deslocada para maiores teores de Cr, atingindo valores préximos a 1250°C.

IKEGAMI Y., NEMOTO R. (1996) [15] estudaram a influéncia de diferentes
teores destes elementos (C e N) em acos inoxidaveis Cr-Ni-Mn. Adicdes de N
aumentaram consideravelmente a resisténcia do ago, pois proporcionaram
endurecimento por solucdo sélida. Adicdes de C aumentaram levemente os
resultados de limite de escoamento, porém afetaram a tenacidade do aco, devido
a precipitacdo de carbetos nos contornos de grdos durante o forjamento a
quente, resultando em fratura intergranular em testes de impacto em
temperatura ambiente.

O sistema Fe-Cr-Ni constitui a base dos AlA’s. Os acos pertencentes a
este grupo podem apresentar uma estrutura totalmente austenitica ou
parcialmente ferritica, mas quase nunca se tem somente estas fases. Outras

fases ou precipitados invariavelmente se formam, em situacdes complexas e



especificas: carbonetos, fases intermetalicas, nitretos, sulfetos, boretos,
martensita induzida por deformagé&o. Essas fases ou precipitados, com algumas
excecoes, sao indesejaveis e tém influéncia marcante nas propriedades de
corrosédo e propriedades mecéanicas do material [11, 16].

A Figura 2.4 apresenta sec¢fes isotérmicas do sistema Fe-Cr-Ni a 1300°C,
1000°C, 800°C e 650°C. Nas temperaturas mais elevadas, 1300°C e 1000°C
estdo presentes duas fases: ferrita e austenita. O campo ferritico esta presente
em composi¢des mais ricas em Cr e 0 austenitico presente em composicdes
mais ricas em Ni. HA um campo de coexisténcia das duas fases em composicoes
intermediarias, sendo que a medida que a temperatura diminui, este campo
aumenta. Ja para as duas menores temperaturas, 800°C e 650°C, além de ferrita
e austenita, ha a presenca da fase sigma.
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Figura 2.4 — Secdes isotérmicas do sistema Fe-Cr-Ni: 1300°C (a), 1000°C (b),
800°C (c) e 650°C (d). Adaptado de [17].
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Além dos elementos ja citados, os AlA’s comerciais podem conter
quantidades consideraveis de Mo, Cu, Ti, Nb entre outros. A Figura 2.5
apresenta um esquema da familia dos AlA’s comerciais, tendo como base de

comparacao o aco inoxidavel 304, considerado o principal.

Austeniticos
C 0,04/0,10 €0,04/0,10
Cr18/20 Cr16/18
NI8/10,5 Ni 10/10

Mo 2/3

=

T—Nl +Cr

+NI

Ni-Cr-Fe +N| 2‘52%10286 20Cr-25N1

NI19/22 L

+Cu €<0,020

l +Ni +S (ouSe)
C<008
cis St
NI10,5/13 5015 321

C<0,08
Cr17/19
N19/12

T2 5x (C+N)

+Nb
+Ta

Figura 2.5 — Esquema da composicao dos AlA’s, a partir do Al 304 [18].

Conforme observado na Figura 2.5, os AlA’s também podem ser divididos

e classificados em fungéo dos elementos adicionados [18, 19].

e Cr-Ni: Geralmente referenciado como 18Cr-8Ni, série 300. Pequenos teores
de S melhoram a usinabilidade e de N, a resisténcia mecéanica. Ti ou Nb
podem ser adicionados a fim de melhorar as propriedades mecanicas a
elevadas temperaturas, pela formacao de carbonetos.

e Cr-Ni-Mn: Parte do Ni é substituido por outros elementos austenitizantes,

como Mn e N. Referenciado como série 200.
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e Cr-Ni-Mo: A adicdo de Mo (2 ~ 3%) proporciona a este grupo de AIA
excelente resisténcia a corrosao, principalmente corrosédo por pites. O teor
de Cr é de aproximadamente 17% e o de Ni, de 10 a 13%.

e Superausteniticos: Usados em ambientes muito exigentes. Teores tipicos:
17-25Cr, 14-25Ni, 3-7Mo.

2.3  Série Cr-Ni-Mn

A série 200 dos Al's (Tabela 2.1), comumente denominada Cr-Ni-Mn, tem
o Ni parcialmente substituido por Mn e/ou N, pois estes elementos mantem a
matriz austenitica do ago. Quando comparados com o mais tradicional dos AlA’s,
o AISI 304, apresentam praticamente a mesma soldabilidade e conformabilidade
(com pequenas adicBes de Cu). No geral apresentam resisténcia a corrosao
ligeiramente menor que os AlAs da familia 300, porém, podem apresentar
valores de resisténcia mecanica comparaveis ou até mesmo superiores (0 AlSI
201, por exemplo, pode apresentar tensdo de escoamento 30% superior ao AlSI
304) e a vantagem econbmica torna esta série atrativa, devido a reducdo dos
teores de Ni [2, 8, 19].

A série 200 teve seu inicio na década de 30, mas somente na década de
50 (durante a guerra da Coreia) ganhou espaco, devido a escassez do Ni. Apés
duas décadas apareceu novamente no mercado, devido a volatilidade do preco
do Ni, o que deixava incerto, naquela época, o futuro dos acos da série 300.
Durante as décadas de 80 e 90, ainda tinham aplicacdes restritas, mas foi no
inicio do século XXI que ganhou mercado: novamente um periodo de alta
volatilidade mundial no pregco do Ni fez com que o mercado asiatico,
principalmente a China e India, tornassem os maiores consumidores,
impulsionando a producéo mundial destes agos [3].

Em 2003, a série 200 representava 7,5% de toda producdo mundial de
A.l. Em 2008, aumentou para aproximadamente 12% e em 2019, 22% [5, 20]. A
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participacdo da série 200 vem crescendo progressivamente nos ultimos anos, e
em um futuro préximo, terd grande demanda, superando a série 300 em uma

variedade de aplicagbes [2, 6, 20].

Tabela 2.1 - Composicdo quimica (% em peso) da familia 200 [21]. **UNS =
Unified Numbering System Designation. **EN = (European Designation).

AISI * UNS ** Cr Ni Mn N C S Others

201 S$20100 | 16.0-18.0 | 3.5—5.5 5.5—75 | 0.25 max. | 0.15 max. | 0.030 max.

S20103 | 16.0-18.0 | 3.5—5.5 5.5—7.5 | 0.25 max. | 0.03 max. | 0.030 max.

201LN S20153 16.0-17.5 | 4.0—5.0 6.4—7.5 | 0.10—0.25 | 0.03 max. | 0.030 max.| Cu1.0max.

S20161 15.0-18.0 | 4.0—6.0 | 4.0—6.0 |0.08—0.20| 0.15 max. | 0.040 max.

202 $20200 | 17.0-19.0 | 4.0—6.0 | 7.5—10.0 | 0.25 max. | 0.15 max. | 0.030 max.
203 S$20300 | 16.0-18.0 | 4.0—6.0 5.0—6.5 - 0.08 max. | 0.18—0.35 | Cu 1.75—2.25
204 S20400 | 15.0-17.0 | 1.5—3.0 7.0—9.0 | 0.15—0.30 | 0.03 max. | 0.030 max.

S20430 | 15.5-17.5 | 1.5—3.5 | 6.5—9.0 |0.05—0.25| 0.15 max. | 0.030 max.| Cu2.0—4.0

205 S20500 15.5-17.5 1.5—3.5 | 14.0—15.5 | 0.32—0.40 | 0.12—0.25 | 0.030 Max.
214 S21400 | 17.0-18.5 | 1.0 max. |14.0—16.0| 0.35 min. | 0.12 max. | 0.030 max.
216 S21600 17.5-22.0 | 5.0—7.0 7.5—9.0 | 0.25—0.50 | 0.08 max. | 0.030 max. | Mo 2.0—3.0

$21603 | 17.56-22.0 | 5.0—70 | 75—9.0 | 0.25—0.50 | 0.03 max. | 0.030 max.| Mo 2.0—3.0

$24000 | 17.0-19.0 | 2.25—3.75 | 11.5—14.5 | 0.20—0.40 | 0.08 max. | 0.030 max.
EN*** Cr Ni Mn N C S Others

1.4371 16.0-17.0 3.5—5.5 6.0—8.0 | 0.15—0.20 | 0.03 max. | 0.015 max.

1.4372 | 16.0-18.0 | 3.5—5.5 5.5—75 | 0.05—0.25| 0.15 max. | 0.015 max.

1.4373 | 17.0-19.0 | 4.0—6.0 | 7.5—10.5 | 0.05—0.25 | 0.15 max. | 0.030 max.

O papel do Mn nestes acos ndo é apenas para economizar o Ni. Ele, em
conjunto com o Cr, aumenta a solubilidade do N, que é responséavel por grande
contribuicdo no aumento da resisténcia mecéanica e a corrosdo, e em conjunto
com o Ni controla a microestrutura [22]. A Figura 2.6 apresenta o efeito destes
elementos. Em (a) é apresentada a variacdo do limite de solubilidade do N em
funcéo do teor de Mn e Cr, para agos com 14%Ni. Para um teor de Cr constante,
guanto maior o teor de Mn, maior sera a solubilidade do N. Em (b) observa-se
gue para baixos teores de Ni, é necessario maiores teores de Mn para estabilizar

a fase austenitica.
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Figura 2.6 - Efeito do teor de Mn e Cr sobre a solubilidade do N, para 14% Ni (a).
Efeito do teor de Mn, Cr e Ni sobre a estabilidade da austenita a
1075°C (b). Adaptado de [21].

De modo geral, as aplicagdes para a série 200 sdo as mesmas dos AlA’s
300, mas com maior cautela em situacbes de corrosdo. Especificamente as
aplicacoes para o AISI 201 séo: Industria de transporte e ferroviaria, tanques de
armazenamento, tanques criogénicos, estruturas soldadas com alto
desempenho, entre outros [21, 23].

Os acos da familia 200 s&o suscetiveis a transformacao martensitica, ou
seja, sdo metaestaveis e isso possibilita uma alta capacidade de encruamento
pois apresentam o efeito TRIP - Transformation Induced Plasticity, resultando
em excelente capacidade de absor¢ao de energia, caracteristica primordial para
aplicacdes automobilisticas, por exemplo. A formacdo da martensita aumenta
consideravelmente a resisténcia do aco e pode influenciar, por exemplo, nas
propriedades magnéticas. Também podem ser suscetiveis ao efeito TWIP —
Twinning Induced Plasticity, dependendo das condicdes de deformacéo
empregadas [12, 24, 25].

REZAEE, A. e colaboradores (2013) [26] estudaram a evolucdo da
microestrutura apos laminagéo (Figura 2.7) de um ac¢o 201L variando: a taxa de
deformacéo (0,1s?, 0,5s* e 1,2s?), a direcdo de laminacdo (convencional ou
cruzada), o tamanho de grao (15um, 27um, 40um) e a temperatura de laminacao
(-40°C, -10°C e 25°C). A deformacdo de saturacdo (&s) indica o0 momento de

saturacao da formacao da martensita induzida pela deformacéo, ou seja, a partir



de &s a formacédo de martensita atinge um maximo. A reducdo da temperatura de
laminagéo, reduziu €s: a 25°C a saturagao ocorreu com ¢s = 0,5, enquanto que a
-40°C, a saturagao ocorreu com £s=0,28. A estambém foi reduzida com: aumento
da taxa de deformacédo, aumento do tamanho inicial de grdo e a laminacao na

direcéo cruzada.

(@), (©))
e

EXN @
Figura 2.7 — Microestrutura via MO das amostras com reducédo de 0% (a), 10%

(b), 25% (c) e 50% (d). Taxa de deformacéo igual a 0,5s* a 25°C,

com tamanho de grao inicial de 27um [26].

HAMADA, A. S. e colaboradores (2013) [27] investigaram o efeito de
diferentes taxas de deformacdo (5x10“s? e 10s?) e temperaturas (-80°C a
200°C) em dois acos da série 200: 201 e 201L. Como observado na Figura 2.8,
os testes indicaram que a temperatura e a taxa de deformagé&o influenciaram
diretamente nas propriedades obtidas em ensaios de tracdo e 0s mecanismos
de deformacdo foram distintos na faixa de temperatura estudada. Nos dois

materiais, a transformag&o martensitica induzida por deformacéo foi dominante
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nos testes sob menores temperaturas. Sob temperaturas intermediarias,
observou-se intensa maclagdo mecanica e sob as maiores temperaturas, acima
de 100°C, o mecanismo dominante foi o deslizamento de discordancias. Na
condicao de taxa elevada, foi observado via microscopia que foi formado menor
teor de martensita. Tal fato atribuido ao aquecimento adiabéatico que a amostra
sofreu (em temperatura ambiente, por exemplo, a amostra atingiu 95°C durante
o teste). O maior alongamento obtido foi sob a menor taxa e a 50°C. Nesta
condi¢cdo, a maclagéo mecanica foi dominante e o teor de martensita baixo.

2200 2000

2000 £ 5x10"s! -80°C 00 1800

1800 - -
s _ 1600
g , 0°C £
< 1600 2 1400
2 1400 A <
2 i RT 12 1200
£ 1200 A 50°C g 1000
< 1000 1 100°C g ]
2 300 g %0
€ 600 - £ 600

400 400

200 (@) A
0 " + ; 0 + " " '
0 0.1 02 03 04 05 0.6 0 0.1 02 03 04 0.5 0.6
DEFORMAGAO VERDADEIRA DEFORMACAO VERDADEIRA
2000
e -80°C 2000
1800 £ Sx10°s 1800 £ 107s
| 80°C
1600 1600 4 -50°C

1400
1200
1000
800
600
400 A
200

1400
1200 + RT
1000
800
600 +
400
200

TENSAO VERDADEIRA (MPa)

200°C

TENSAO VERDADEIRA (MPa)

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0. 0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
DEFORMAGAO VERDADEIRA DEFORMAGAO VERDADEIRA

Figura 2.8 - Curvas tensdo x deformagédo verdadeiras sob diferentes
temperaturas para os ac¢os: 201 (a, b) e 201L (c, d), variando a
taxa de deformacéo, 5x10%s? e 102s [27].

De forma geral, é relativamente limitada a quantidade de estudos
encontrados na literatura da série 200, sendo o 201 o principal aco estudado.
Nos ultimos anos tem-se observado um crescente no numero de estudos sobre
os AlA’s Cr-Ni-Mn, sendo os prir€ipais relacionados ao comportamentt) e

tratamento termomecéanico de reversédo martensitica [6, 15, 24, 25, 28-34].
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2.4  Acos Inoxidaveis ao Mn em Elevadas Temperaturas

O numero de trabalhos na literatura que envolve o estudo dos acos
inoxidaveis Cr-Ni-Mn sob elevadas temperaturas € relativamente escasso, uma
vez que a maior aplicabilidade nestas condi¢des envolve os AlA’s da série 300.
A sequir, sé@o reportados alguns estudos dos AlA’s Cr-Ni-Mn ou materiais com
composic¢des proximas quando submetidos a elevadas temperaturas.

RUEDL E., SASAKI T. [35] analisaram a instabilidade das fases sob
envelhecimento de seis diferentes Cr-Mn comerciais, com teores de Mn variando
de 7,8% a 19,9% em peso e N de 0,05% a 0,35% em peso. As condi¢bes dos
envelhecimentos foram: 600°C com tempos de 150h e 1500h e 800°C com
tempos de 100h e 1000h. As alterac6es microestruturais dependeram dos teores
de C e N e da presenca de ferrita 6. Foi observado em todas as condicoes,
precipitagdo de M23Cs, sendo que teor de Cr nestes precipitados aumentaram
com o tempo de envelhecimento e temperatura. No agco que apresentava ilhas
de ferrita & na estrutura austenitica, houve precipitacdo de carbonetos do tipo
M23Cs e fase sigma (Figura 2.9 - a) e nos agos com maiores teores de N, e sob

a maior temperatura, houve precipitacao intragranular de Crz2N (Figura 2.9 - b).

Figura 2.9 - Transformacgéo da ferrita & apds 1500h a 600°C (a). Transformacéo
da estrutura austenitica apds 100h a 800°C (b). A = austenita. C =
M23Cs. S = Sigma fase. L = lamelas de Cr2N [35].
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GESMUNDO et al. [36] estudaram a oxidacdo de um aco 18Cr-12Mn
comercial sob temperaturas na faixa de 700°C a 1000°C, com intervalos de 50°C.
Os autores obtiveram excelentes resultados, entretanto a taxa de oxidagao foi
maior do que esperavam, mesmo com a formacéo da camada de Cr20s, que €
considerado um dos 6xidos que mais protegem da corrosdo ao ar sob altas
temperaturas. A alta taxa encontrada, foi atribuida a quantidade de Mn, que
impediu a formagdo de uma camada pura de Cr203, e favoreceu a formacéo de
uma camada de espinélio! rico em Mn (considerada menos protetiva do que uma
camada continua de Cr203) ou uma mistura do espinélio com o Cr20g3, resultado
da alta estabilidade termodindmica do MnO, que favoreceu a formacdo de
espinélio rico em Mn mais rapidamente que a camada de Cr20s.

Resultados proximos ao observado anteriormente também foram obtidos
por PEREZ, F. J e colaboradores [37]. Os autores estudaram a evolucéo
microestrutural apés oxidacdo de um AIA Cr-Ni-Mn nas temperaturas de 600°C
e 700°C, apd6s 500 horas de exposicao. A 600°C foi observada uma camada
irregular de Oxido na superficie, aderente e sem desprendimento de carepa
durante o resfriamento. Ja a 700°C, a camada era mais grossa e uniforme,
entretanto, com intenso desprendimento durante o resfriamento. Andlises via
EDS indicaram 6xidos na superficie com composi¢des similares em ambas as
temperaturas, compostos ricos em Mn e Cr. Na maior temperatura, também
foram observados precipitados ricos em Fe, sendo estes, responsaveis pelo
intenso desprendimento de carepas. Analises complementares via DRX
revelaram compostos (espinélio) do tipo MnCr204 € Mn203 ou (Mn,Fe)203. Nas
duas temperaturas houve formacédo de uma camada ferritica no substrato abaixo
da camada oxidada, devido a migracdo de Mn e Cr para a superficie, 0 que
deixou essa regiao rica em Fe e favoreceu a transformacao y — a.

Na parte 2 do estudo [38], os autores avaliaram o comportamento do
material sob oxidag&o ciclica. O material foi submetido as mesmas temperaturas
da parte 1 [37] e foi estudado seu comportamento até 500 ciclos. A 600°C, a

morfologia e estrutura da camada oxidada era idéntica a obtida no estudo

! Os compostos do tipo espinélio podem apresentar estruturas complexas, dos tipos CFC ou
TCC. lons de diferentes estados de oxidagdo podem estar presentes tanto em sitios tetraédricos
guanto em octaédricos.
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anterior, entretanto a 700°C, diferentemente da oxidacao isotérmica, ndo houve
desprendimento de carepas, devido a auséncia de nédulos ricos em Fe. Analises
via DRX indicaram compostos do tipo Mn203 (ou Mn,Fe)203 e estrutura do tipo
espinélio MnCr204 em ambas as temperaturas. Também semelhante ao
observado anteriormente, houve formacdo de uma camada ferritica entre a
matriz austenitica e camada oxidada.

RUEDL E. e colaboradores [39] realizaram uma série de ensaios de
fluéncia em um aco comercial 10Cr-17Mn, com baixo teor de Ni, nas
temperaturas de 500°C, 550°C, 600°C, 650°C e 700°C. Apos a ruptura das
amostras, foi observada precipitacdo intergranular de carbonetos de M23Cs em
todas as temperaturas; a precipitacado intragranular variou de acordo com a
temperatura dos ensaios. Na temperatura mais baixa, 500°C, a precipitacéo
intragranular ndo foi observada, enquanto que nas temperaturas de 550°C e
600°C foi observada precipitacdo intragranular de Cr2N + M23Cs. JA nas
temperaturas mais elevadas, 650°C e 700°C, apenas CrzN precipitou de forma
intragranular (o C precipita primeiro por questdes termodinamicas, e o N, devido
a baixa forca motriz para precipitar, da origem a uma lenta formacédo de
precipitados de Crz2N dentro dos graos). Os mesmos autores também estudaram
a oxidacdo do material e a sua interacdo com a fratura durante ensaios de
fluéncia [40]. A faixa de temperatura dos testes foi de 500°C a 700°C e a duragao
variou de poucas horas até tempos superiores a 10 mil horas. A analise das
amostras apos os testes revelou a presenca externa de uma dupla camada
regenerativa: uma complexa camada de carepa de 6xido aderente na regido
externa e uma camada de fase ferritica interna, que se formou como
consequéncia da deplecédo de Mn da matriz austenitica (Figura 2.10). A camada
ferritica estava totalmente recristalizada e nédo apresentava precipitados nos
contornos de grdo como a matriz austenitica. Concluiu-se que a complexa e
dupla camada superficial atuou de modo efetivo na protecdo do material, pois
dificultou a formacgao de trincas superficiais e a propagacgéo das trincas internas
formadas nos contornos de grdo para a superficie, aumentando assim a

resisténcia a fluéncia do material.
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Figura 2.10 - Dupla camada formada na superficie apds 625,5h a 650°C (a).
Camada autorregenerada ap0os 2227,2h a 650°C (b) [40].

BEDDOES J., WISNIEWSKI A. [41] estudaram o efeito dos contornos de
grao serrilhados nas propriedades de fluéncia de um AIA 21Cr-4Ni-9Mn-0,4N.
Para a formacéo destes contornos de gréo, foi realizado tratamento térmico de
solubilizag&o, seguido por um resfriamento controlado no forno e envelhecimento
isotérmico. Os ensaios de fluéncia foram realizados nas temperaturas de 700°C,
900°C e 925°C, sob carga constante. Diferentemente do esperado, ndo houve
melhora nas propriedades de fluéncia deste material, devido principalmente a
instabilidade termodindmica da microestrutura durante os testes e ao crescente
dano microestrutural causado pelos grosseiros carbonetos formados nos
contornos de graos. As amostras com contorno de grao serrilhado apresentaram
menor tempo de ruptura e maior alongamento na ruptura (Figura 2.11).
Carbonetos nos contornos de grdo foram observados apds os tratamentos
térmicos, devido a lenta taxa de resfriamento para obtencdo dos contornos
serrilhados. Estes precipitados cresceram durante 0s ensaios e tornaram-se
excessivamente grosseiros no qual atuaram como concentradores de tenséo e

favoreceram a fratura intergranular em menor tempo.
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Figura 2.11 - Curvas obtidas nos ensaios. SGB e SGB-M = contorno de gréo

serrilhado. NGB = contorno de gréo “normal” [41].

Conforme ja discutido, o numero de estudos sobre os AIA’s Cr-Ni-Mn
submetidos a esforgcos mecanicos em altas temperaturas é limitado. Esta falta
de dados na literatura, principalmente referente a estudos mais atuais, e a

crescente demanda do mercado para estes AlA, incentivou o presente trabalho.

25 O Fenbmeno da Fluéncia

A fluéncia € um fendbmeno de deformacao progressiva, lenta, sob acéo de
uma carga constante (ou tensdo) aplicada sob longo periodo de tempo [42].
Segundo MEYERS, M. A. e CHAWLA, K. K [43] as primeiras experiéncias
constatando o fendmeno de fluéncia foram realizadas em 1834, porém foi
somente no seéculo XX que investigacOes sistematicas foram realizadas. O
ensaio consiste em submeter um corpo de prova sob carga (ou tensao) constante
e medir sua deformagéao em funcdo do tempo, a uma temperatura constante [42,
44].

A temperatura de teste exerce grande influéncia no fenébmeno, e ira variar
para cada material, proporcionalmente a temperatura de fusdo. A Temperatura
Homologa (TH) € um conceito bastante utilizado (a razdo entre a temperatura de

trabalho e a temperatura de fusdo do material, em Kelvin). H4 metais (Chumbo,
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por exemplo) que exibem o fenbmeno mesmo na temperatura ambiente,
enquanto que o Molibdénio, por exemplo, resiste a fluéncia até cerca de 800°C
[44]. Alguns autores afirmam que o regime de temperatura em que a fluéncia se
torna um fenébmeno de importancia, € acima de 0,5Tw [42, 43, 45]. Outros
afirmam que para a grande maioria dos metais o fenbmeno se torna importante
em temperaturas superiores a 0,4Twx [46-48]. Ja ASBHY, M. F. e colaboradores
afirmam que para materiais metalicos, como regra geral, a fluéncia ocorre em
temperaturas iguais ou superiores a 0,35TH [49]. GAROFALO (1966) citado em
[50], relata que pode variar entre 0,05 a 0,3 Tt para a prata, ouro, cadmio, cobre
e ligas de Aluminio-10%Cobre, enquanto que para o aluminio puro, ferro, aco,
niquel, platina, zinco e magnésio pode variar entre 0,2 a 0,7 TH.

Uma representacdo esquemética da curva de fluéncia é mostrada na
Figura 2.12. Nela é apresentado um resultado tipico de um ensaio de fluéncia
sob carga constante (curva A) e tensdo constante (curva B). Ha diferencas
significativas entre entes dois tipos de ensaios de fluéncia. Andrade, no comecgo
do século XX, desenvolveu uma maquina que realizava ensaios a tensao
constante e concluiu que a taxa de deformacdo é mais rapida para ensaios a
carga constante, o que de fato faz sentido, uma vez que nesses ensaios a tensao
verdadeira aumenta continuamente devido ao decréscimo da area da secao
transversal do corpo de prova. Sob um ponto de vista tecnoldgico, o ensaio a
carga constante € mais importante, pois em situacdes praticas de engenharia a
carga € mantida constante, e ndo a tensdo. Por outro lado, estudos visando
elucidar os mecanismos responsaveis pela deformacéo, sdo realizados sob

tensdo constante [43].



22

Fluéncia primaria Fluéncia secundaria Fluéncia terciaria
< I e I - Fratura

%}» = taxa minima do fludncia

Deformacao ¢

Tempo !

Figura 2.12 — Curva tipica de fluéncia mostrando os trés estagios. Ensaio de

carga constante, curva A, e ensaio de tensdo constante, curva B [42].

Como observado na Figura 2.12, com a aplicacao da carga, ocorre uma
deformacgao instanténea €0, essencialmente elastica (uma pequena parcela da
deformacéo é anelastica e outra plastica). Logo ap6s a deformacao instantanea,
ocorrem ajustes plasticos ao longo dos contornos de graos e defeitos. O material
esta na realidade sofrendo um aumento da sua resisténcia a fluéncia, em outras
palavras, estd encruando (a taxa de fluéncia - de/dt ou €, é progressivamente
reduzida). Esta etapa de endurecimento transiente € denominada de estagio de
fluéncia primario [42].

ApOs ajustes iniciais, 0 ensaio entra no estagio secundario de fluéncia. E
um periodo de taxa de fluéncia aproximadamente constante, resultado de uma
competicdo entre a taxa de geracdo de discordancias (encruamento) e
recuperagdo (amaciamento dindmico). Em raros casos, 0 processo de
deformacdo muda diretamente do estagio primario para o terciario, néo
apresentando o estagio secundario constante. Nesses casos é definida a taxa
minima de fluéncia, €min, entre o0 estagio primario e terciario. Na verdade, o termo
taxa minima de fluéncia é utilizada por engenheiros e pesquisadores, em
qualquer situacdo, pois quando O ensaio apresenta 0 estagio secundario

nitidamente, toma-se a menor inclinacdo (taxa) desta regido. O estagio
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secundario é de extrema importancia, pois um componente projetado para
resistir a fluéncia deve geralmente tomar em consideracdo a taxa minima de
fluéncia para prever vida util e identificar os mecanismos que ocorrem [42].

Com a continuidade da deformacdo, entra-se no estagio terciario de
fluéncia, momento no qual a taxa de fluéncia é acelerada. Danos sé&o
acumulados na microestrutura, gerando vazios internos ou formacdo de
pescoco, tendo como consequéncia um aumento da tensdo. Submetido a uma
carga trativa constante, o material ndo consegue mais resistir estaticamente a
carga aplicada, e é fraturado, na maioria dos casos [42, 43].

Os ensaios em que o material € levado a fratura, sédo do tipo ensaio de
ruptura por fluéncia. O objetivo da realizacdo deste tipo de ensaio, além de obter
a taxa minima de fluéncia no estagio secundério, € obter o tempo de ruptura.
Para abreviar o ensaio, a tensdo é elevada e como consequéncia, as taxas de
fluéncia sdo maiores. Enquanto que um ensaio de ruptura por fluéncia
frequentemente tem em média 1000 horas de duragéo, os ensaios de fluéncia
podem facilmente atingir 10000 horas (mais de 1 ano). Nos ensaios de fluéncia,
a deformacdo é menor que 1%, e nos de ruptura pode passar de 50%. O
emprego deste tipo de ensaio € mais comum, devido ao menor tempo e custo.
Particularmente adequado para a determinagcdo da resisténcia relativa a altas
temperaturas de novas ligas e para a utilizacdo em projetos nos quais a

deformacédo em fluéncia pode ser tolerada, devendo-se evitar a fratura [42, 44].

2.5.1 Principais Mecanismos de Fluéncia

Os materiais policristalinos podem se deformar por fluéncia através de
diferentes mecanismos, dependendo da tensdo e da temperatura. Devido a
grande variedade de mecanismos de fluéncia possiveis, dificilmente para um
dado conjunto de condicdes de fluéncia teremos um Unico mecanismo operando.

Os principais sédo: fluéncia difusional, movimentacdo de discordancias e



deslizamento de contornos de grao. Estes mecanismos sao descritos a seguir
[42, 43, 51].
l.

Fluéncia Difusional: ocorre o transporte de atomos/defeitos pontuais de uma
regiao do cristal para outra, pelo interior do gréo ou pelos contornos. O fluxo
é direcionado pelas tensdes externas e € dependente da temperatura. Sob
elevadas temperaturas, o mecanismo dominante € o de Nabarro-Herring, no
qual o fluxo ocorre no interior dos graos (Figura 2.13). J& no mecanismo de
Coble, o fluxo difusional ocorre preferencialmente pelos contornos de gréo.
Uma vez que o contorno de gréo controla a difusdo, este mecanismo ocorre

em temperaturas mais baixas.

Fluxo de atomos

Tamanho do grie +

|

g

Figura 2.13 — Esquematica do fluxo de &tomos e vacéancias, segundo mecanismo

de Nabarro-Herring. Adaptado de [52].

Movimentagdo de Discordancias: Quando submetidos a deformacao
plastica, os materiais policristalinos apresentam um aumento na densidade
de discordancias. Obstaculos, como impurezas, atomos de soluto,
precipitados ou outras discordancias podem atuar como uma resisténcia a
movimentagdo das discordancias. Porém sob tensdo e elevadas
temperaturas as discordancias podem ser liberadas de seus obstaculos
devido a ativacdo térmica, e assim favorecer a deformacdo plastica

progressiva e continua, caracteristica da fluéncia.
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Deslizamento de Contornos de Grao: Sob altas temperaturas os graos dos
metais policristalinos conseguem movimentar-se uns em relacdo aos outros.
Este mecanismo € um processo de cisalhamento e é favorecido pelo
aumento da temperatura e/ou pelo decréscimo da taxa de deformacéo.
Inicialmente o escorregamento € acomodado por distorcOes elasticas do
gréo, seguido de acomodacéao plastica. A acomodacéo plastica é realizada
por fluxo difusional de matéria através do gréo e dos contornos. Quando ndo
ocorre a acomodacéo, tem a formacéo e crescimento de vazios, contribuindo
para a deformacdo do material (Figura 2.14). O papel mais importante
desempenhado pelo escorregamento dos contornos de grédo esta

relacionado com o inicio da fratura intergranular.

Figura 2.14 - Escorregamento do contorno de grdo revelado por uma linha

transversal marcada na amostra antes do ensaio [52].

Para alguns sistemas bem estudados, existem diagramas denominados
mapas de mecanismos de deformacdo, que indicam os regimes tensédo-
temperatura nos quais varios mecanismos operam. ASHBY, M. F. [53] foi um dos
principais precursores do desenvolvimento e criagdo dos mapas. S&o
construidos com eixos de tensao - o ou tensao normalizada - o/G (em que G é
o0 médulo de cisalhamento) e temperatura ou temperatura homologa (T/Tt, onde
Tr € a temperatura de fusdo), criando assim em um Unico grupo, campos de
espaco tenséo/temperatura, dentro dos quais um mecanismo dominante atua no

comportamento de fluéncia. Dadas a tenséo e a temperatura, por exemplo, pode-
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se consultar o mapa para determinar qual mecanismo seria responsavel pela
maior parte da deformacdo, servindo como ferramenta no projeto de ligas
metélicas de interesse pratico em engenharia, por exemplo [54, 55]. Para efeito
de ilustracéo, a Figura 2.15 apresenta o mapa de deformacao para o AlA 304,
com tamanho de grao d = 50um.
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Figura 2.15 - Mapa de deformacéo para o AlA 304. Adaptado de [56].

2.5.2 Consideracado Sobre os Ensaios e Apresentacdo dos Resultados

Em geral, sé@o realizados muitos ensaios de fluéncia, variando a tenséo
e/ou a temperatura, obtendo-se assim uma série de curvas que fornecem
informacdes sobre as propriedades de fluéncia do material. A Figura 2.16 mostra
como as curvas de fluéncia variam com diferentes tensfes e/ou temperaturas. A
difuséo, sendo um mecanismo termicamente ativado, apresenta dependéncia

exponencial em relacdo a temperatura, e é acelerada sob maiores temperaturas,
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consequentemente maiores taxas de fluéncia sdo obtidas (0 ensaio € mais

rapido).

Tempo Tempo
(o) (b)
Figura 2.16 — Esquema das curvas de fluéncia, quando se mantém a temperatura
constante e varia a tensdo (a) e quando se mantém a tensao

constante e varia a temperatura (b) [57].

A fluéncia em altas temperaturas € dependente de diversos fatores como
a tensdo, temperatura e o tamanho de gréo. A taxa de deformacéo (£), &

geralmente expressa [58] por uma relagédo apresentada pela Equacao 2.1.

E= (A58 ()" (2)’ Dy .eC P @1

onde:
¢: taxa de deformacéo por fluéncia no estagio secundario;
o: tensao;
G: modulo de cisalhamento;
b: vetor de Burguers;
k: constante de Boltzman (1,38x102% J K1);
n: expoente da tensao;
d: tamanho médio de gréo;

A, p: constante;
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Do: constante, chamado de fator de frequéncia;

Qr energia de ativacdo aparente do processo controlador da taxa de
fluéncia;

R: constante universal dos gases (8,3 J KX mol?);

T: temperatura absoluta;

Sob determinadas condicdes de ensaio, comumente empregadas, a
Equacao 2.1 é escrita de forma simplificada, conhecida como Equacgédo Geral de

Fluéncia (Equacéo 2.2).

L n (—%)
E=A.o".e (2.2)

Em metais puros e ligas simples, o valor de n fica na faixa de 4 a 6, Qré
um valor proximo da energia de ativacdo para autodifusdo e A é um parametro
sensivel a estrutura do material. Em muitos casos, a adicdo de elementos de liga
em solucédo sélida ndo afeta sensivelmente esses valores, mas para ligas com
mais de uma fase, tem-se encontrado valores de n que podem chegar até 40 e
valor de Qraté 10 vezes maiores que a energia para autodifusdo do metal de
base, sendo esse comportamento observado tanto para ligas fortalecidas por
dispersdo como por precipitacdo [59]. Essas diferencas sao geralmente
explicadas em termos das diferengcas microestruturais entre os corpos de prova
(precipitacdo de carbonetos e densidade de discordancias) quando o0s
parametros sdo determinados por meio de ensaios de fluéncia independentes.
Por meio de ensaios com variacao de temperatura no mesmo CP, a energia de
ativacdo seria obtida a uma “estrutura constante”, o que minimizaria as
diferencas acima mencionadas [60].

A relacdo de Norton (lei potencial da fluéncia) e a relagdo do tipo
Arrhenius, sdo expressdes simplificadas da Equacgédo 2.2, mais comumente
utilizadas para descrever a dependéncia da tensao e da temperatura com a taxa
minima de fluéncia [52]. Ambas sdo apresentadas a seguir.

Como a fluéncia depende dos processos termicamente ativados, 0

processo pode ser descrito de forma simplificada por uma relagdo do tipo
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Arrhenius (Equacéo 2.3) [42]. Ela apresenta a dependéncia da taxa minima com

a temperatura, para uma determinada tenséo.

73
¢ =A.e w (2.3)

Segundo DIETER, G. E. [42], estudos correlacionando os dados de
fluéncia e difuséo, realizados em metais puros, mostraram que a energia de
ativacdo para a fluéncia a altas temperaturas € igual a energia de ativacéo para
autodifusédo. Ao realizar ensaios com pequenas variacdes de temperatura e
tensdes iguais, pode-se calcular Qr. Graficos do logaritmo neperiano da taxa
minima de fluéncia em funcao do inverso da temperatura fornecem equacdes de

reta, conforme Equacédo 2.4. A inclinagcdo da reta multiplicada por R, fornecera

Qr.
(&) = in(4) - (). (%) (2.4)

Ja a dependéncia da taxa minima de deformag¢do em fluéncia com a
tensdo, é expressa pela relacdo de Norton (lei potencial da fluéncia). Quando a
temperatura é suficiente para ativar os mecanismos de fluéncia e as tensdes séo
suficientemente baixas, a relacao € descrita pela Equacéo 2.5.

]

¢=A.gn (2.5)

onde:

A’ e n: sdo constantes dependentes do material e que podem ser
relacionadas com os mecanismos de deformacéo que atuam durante o processo
de fluéncia. Quando n = 1 o mecanismo de deformagéo dominante € o transporte
de atomos por difusdo, que ocorre em baixas tensfes e altas temperaturas.
Quando n = 3 a 8 o mecanismo dominante € o de movimentacdo de
discordancias e obedece a Equacéo 2.5. Para maiores valores, 0s mecanismos

podem ser bem complexos, indicando fendmenos de interacéo de discordancias
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com precipitados ou fases dispersas, formacdo de emaranhados de
discordancias ou substruturas de discordancias [45].

Gréficos na forma logaritmica da Equacédo 2.5 (Figura 2.17), obtém-se
uma equacao de reta no qual a inclinacdo fornece o valor de n e sua interseccéo

o valor de A’, conforme Equacéo 2.6.

Log(é) = Log(A) +n.Log (o) (2.6)

Lei da
Poténcia n=3a8

Log ¢

Fluxo
Difusional

Log o
Figura 2.17 — Dependéncia da tensdo com a taxa de deformacéo, definido pela

relacdo de Norton. Adaptado de [49].

A partir dos parametros (o, T, tr, €) extraidos das curvas de fluéncia,
procura-se relacionar estes parametros em uma série de graficos. Um dos mais
comumente empregados é na forma (logaritmica) da tenséo x tempo de ruptura,
em que apresenta da queda da resisténcia com o tempo. Se nao ocorrer
nenhuma alteracdo estrutural, uma linha reta é obtida em cada temperatura e
assim pode-se extrapolar com maior seguranca o tempo de fratura para longos
periodos. Entretanto, com o aumento da temperatura, mudancas estruturais
podem ocorrer, alterando a inclinacdo das retas. Nesses casos é necessario
maior cautela para extrapolacbes sob longos periodos. A Figura 2.18 € um
exemplo préatico de alteragdes nas retas, devido a mudancgas estruturais sob
elevadas temperaturas, para acgos inoxidaveis ferriticos. A 600°C nédo €

observado nenhuma mudanca, porém acima desta temperatura o
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comportamento do material € alterado e observa-se mudancas nas inclinacdes

das retas (indicada pelas linhas tracejadas) [52].

400

300 4

200 4

Tensdo (MPa)

1004
90 4
80
70 4
60 4

S0 4

40 ryr— r S—
10° 10! 10 10° 10* 10°
Tempo de ruptura (h)

Figura 2.18 — Grafico da tensdo x tempo de ruptura para trés diferentes A.l
ferriticos. Na menor temperatura (600°C) ndo houve alteracao
estrutural. D12 =12%Cr, S9 = 9%Cr e S10 = 10,5%Cr. Adaptado
de [52].

O tempo de ruptura em fluéncia se correlaciona com a taxa minima,

através da relacdo de Monkman-Grant (M-G) [52] (Equacéo 2.7):
émin X t}rzn = K ou érr?lin X tR = K (27)

onde K é a constante de M-G e m é um expoente de valor proximo a 1, como
reportado, em geral, para varios materiais [45, 61].

Outra importante relagcdo entre a taxa minima de fluéncia e o tempo de
ruptura € denominada como relacdo de Monkman-Grant Modificada (M-G-M)

(Equacéo 2.8). Ela leva em conta o alongamento na ruptura (€g).

Roxgm =K (2.8)

&R min

A determinacéo do comportamento de fluéncia de qualquer material em

condi¢Oes de servico, frequentemente requer a extrapolacdo dos dados obtidos
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em condi¢cdes de laboratorio. Uma série de técnicas de parametrizacdo que
incluem métodos gréaficos e a utilizacdo de parametros tempo-temperatura
podem ser usadas. Dentre as diversas, a de Larson-Miller [62] € uma das mais
empregadas, devido a sua relativa simplicidade e por ser aplicavel em uma
variedade de materiais. Conforme Figura 2.19, ao plotar os dados tr (escala
logaritmica) versus 1/T, as retas de isotensdo irdo convergir no eixo das
ordenadas, fornecendo uma constante C caracteristica de cada material
(geralmente C = 20).

d I 7
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x J 3> %> 04
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=15 =/
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Figura 2.19 — Esquematica do grafico de LOG (tr) versus 1/T, apresentando o
padrao das linhas isotensao formadas e indicando a constante C,
segundo Larson-Miller. Adaptado de [42].

A relacdo de Larson-Miller pode ser obtida considerando que a taxa

minima de fluéncia é descrita por uma equacao do tipo Arrhenius, conforme

Equacédo 2.3. Rearranjando-a, teremos:

log(A) — log(¢) = L (2.9)

Assumindo que o alongamento na ruptura (er) € constante na faixa de

temperatura de interesse, e que a deformacéo predomina no regime secundario,
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entdo a taxa média de fluéncia para a amostra até o tempo de ruptura (tr) € dada

pela relacdo apresentada na Equacéo 2.10.

¢ =R (2.10)
Entdo, a Equacéo 2.9 pode ser escrita:
Q
log(4) — log () = log(4) — log(ex) +log(tx) = 2 (211)

Considerando log(A) — log(er) = C e rearranjando a Equagéo 2.11, obtém-

se o parametro (PLM) de Larson-Miller (Equacéo 2.12).
T.(C + logtg) = % =PLM - PLM =T.(C + log tg) (2.12)

Presumindo que a energia de ativacdo € independente da tenséo
aplicada, a Equacao 2.12 pode ser usada para relacionar diferentes tempos de
ruptura sob diferentes temperaturas para uma dada tensdo. E realizado uma
série de ensaios sob diferentes temperaturas que sao posteriormente plotados
em grafico da tensdo x tempo-temperatura compensados (PLM), obtendo assim
uma unica curva parametrizada de referéncia (Figura 2.20). Dessa forma, se é
conhecido a temperatura e tensdo em que determinado material estd submetido,

sera possivel estimar o tempo de vida Gtil através da relacdo obtida graficamente.
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Figura 2.20 — Analise pelo método de Larson-Miller para a liga AX52 (Mg-Al-Ca).
Gréfico da o x tr para uma série de ensaios sob temperaturas entre
423K a 498K (a). Grafico parametrizado da tensdo x parametro de
Larson-Miller (b). Adaptado de [52].
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3 MATERIAIS E METODOS

Com a finalidade de sintetizar e facilitar a compreensdo das etapas
experimentais executadas neste estudo, o fluxograma dos procedimentos

experimentais realizados é apresentado na Figura 3.1.

| Caracterizagédo
mecanica e

CR

térmico de mecéanica e

Tratamento Caracterizagéo |
solubilizagdo ‘ microestrutural |

Atualizagao Ensaios de

das maquinas o
. Fluéncia

de fluéncia

Ensaios de
Tragédo

Analise dos

resultados e |
| caracterizagdo |
| microestrutural |

Figura 3.1 — Fluxograma dos procedimentos experimentais realizados.

Inicialmente, o material no estado como recebido (CR) foi caracterizado
mecanicamente por meio de testes de microdureza vickers e ensaios de tragdo
a temperatura ambiente. A caracterizagdo microestrutural foi realizada por meio
de microscopia 6tica (MO), difracdo de raios X (DRX) e a quantificacéo de ferrita
O por meio da técnica de ferritoscopia.

Tratamento térmico (TT) de solubilizacao foi realizado no material CR,
seguido de caracterizagdo mecanica e microestrutural semelhante ao realizado
no estado CR. Apds esta etapa, 0s ensaios mecanicos foram realizados e suas
condicOes de teste sdo apresentadas no decorrer deste capitulo.

Para a realizacdo dos ensaios de fluéncia, previamente foi necessario
adquirir a instrumentacéao, calibrar e preparar as maquinas de fluéncia para dar
inicio aos testes. J4 em relacdo aos ensaios de tracdo, todos foram realizados

logo apos a caracterizagcdo mecanica e microestrutural (pos TT).
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Por fim, os resultados obtidos foram analisados e as amostras pos fratura
foram analisadas microestruturalmente por meio de MO, DRX e microscopia
eletrOnica de varredura (MEV).

Neste capitulo, inicialmente € apresentado a metodologia empregada
para a caracterizacdo mecanica e microestrutural do material e a metodologia
adotada para a realizacdo dos ensaios mecanicos. Em seguida € apresentado o
procedimento realizado para a atualizagdo do instrumental das maquinas de
fluéncia do laboratorio de fluéncia do DEMa/UFSCar.

3.1 Material

O material utilizado neste estudo foi o ago inoxidavel AISI 201LN,
fornecido pela APERAM South America. A Tabela 3.1 apresenta a composi¢ao
quimica fornecida pelo fabricante. A Figura 3.2 é o registro do material como
recebido; um bloco macico de dimensdes 235mm (comprimento) x 215mm
(largura) x 28mm (espessura), retirado ainda na aciaria, da linha de producéo.
Este material é produzido por lingotamento continuo, na espessura de 200mm e
enviada a laminacéo de tiras a quente (LTQ). Na LTQ ocorre o reaquecimento e
a placa sofre uma pré laminacdo para 150mm. E novamente reaquecida e em 5

passes é reduzida até a espessura de 28mm.
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Figura 3.2 - Material CR. Dimensfes: 235mm x 215mm x 28mm. As setas

indicam a direcao de laminacao.

Tabela 3.1 — Composicdo quimica do material.

Composicao Quimica (% em peso)

Cr Mn Ni C N Mo Si Cu S
17,016 | 6,867 | 4,012 | 0,022 | 0,153 | 0,010 | 0,396 | 0,023 | 0,001
P Al Co \% Nb Pb Ti Sn W
0,031 | 0,003 | 0,036 | 0,044 | 0,008 | 0,013 | 0,004 | 0,001 | 0,012

3.2 Caracterizacdo do Material

3.2.1 Microscopia Otica

Para observacdo da microestrutura via microscopia otica (MO), técnicas

convencionais de metalografia foram empregadas: embutimento das amostras

em baquelite, lixamento na sequéncia granulométrica de mesh igual a 200, 400,
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600 e 1200, e polimento em pasta de diamante com granulometria de 3 um e
lum. O ataque eletrolitico foi realizado com acido oxalico 10% (8V por 30
segundos, em média), conforme recomendac¢des da norma ASTM E407 [63]
para revelacdo da microestrutura e a observacao foi feita em um microscépio
OLYMPUS BX41M-LED do DEMa/UFSCar.

Inicialmente foi realizada metalografia do material no estado como
recebido (CR) e apos tratamento térmico (TT) de solubilizagdo, com a finalidade
de identificar as fases presentes e observar o tamanho e a morfologia dos gréaos.
O tamanho médio dos graos foi determinado através do método dos interceptos,
conforme metodologia da norma ASTM E 112.

As amostras foram extraidas de diferentes regiées do material recebido,
a fim de observar os possiveis efeitos do pré-processamento. Foram observadas
as superficies perpendiculares a: direcdo de laminacgéo (DL), direcdo transversal
a laminacdo (DT) e direcdo normal a laminacdo (DN), conforme esquema
apresentado na Figura 3.3. Também foram analisadas as microestruturas dos
CP’s apds os ensaios mecanicos (fraturados), com o objetivo de avaliar as

modificacdes microestruturais induzidas pela deformacéo e pela temperatura.

|7
P> DL

Figura 3.3 — Direcdes adotadas neste estudo. A observacgao foi realizada nas

superficies perpendiculares a: diregdo normal a laminacdo (DN),

direcao transversal a laminacao (DT) e dire¢éo de laminacgéo (DL).

3.2.2 Microscopia Eletrénica de Varredura
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As analises de MEV foram realizadas no Laboratorio de Caracterizacéo
Estrutural — LCE do DEMa/UFSCar em amostras idénticas as utilizadas na MO
em um microscopio Philips XL-30 FEG operado a 25kV. Para caracteriza¢éo dos
precipitados e segunda fase, realizou-se uma microanalise quimica dos mesmos
por meio de técnica de espectroscopia por energia dispersiva - EDS (do inglés,
energy dispersive X-ray spectroscopy) em um sistema da marca Oxford.

Também foram analisadas as superficies de fratura dos CP’s fraturados.

3.2.3 Difragéo de Raios X

As andlises foram realizadas no Laboratério de Caracterizacao Estrutural
(LCE) do DEMa/UFSCar. Utilizou-se um difratbmetro da marca Bruker, modelo
D8 Advace ECO com uma radiacdo aplicada CuKa (A = 1,54A). O step de
varredura foi de 0,02° com a leitura variando de 20° a 120° (26). Foi analisada
uma amostra CR e diversos CP’s apds ensaios, apresentados detalhadamente

no capitulo de resultados e discussdes.

3.2.4 Ferritoscopia

A andlise e quantificagdo de uma possivel segunda fase, a ferrita 9, foi
feita utilizando-se um ferritoscéopio FISCHER modelo MP-3-GAB.3D-Fe, do
Departamento de Engenharia de Materiais da USP - Universidade de S&o Paulo,
Campus Sao Carlos. Foi analisada uma amostra CR e outra apés TT. Foram

realizadas 10 medidas em diferentes regides das amostras.
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3.3 Tratamento Térmico

O material CR foi submetido a tratamento térmico de solubilizacdo - TT
(sob vacuo) para minimizar os efeitos do pré-processamento, dissolver os
precipitados e coloca-los em solucdo sdlida, com posterior resfriamento
suficientemente rapido. O intervalo de temperatura indicado para a
austenitizacdo destes acos é de 1050°C a 1250°C [11, 64]. No presente estudo,
as amostras foram solubilizadas a 1150°C por 30 minutos. Foi utilizado um forno
EDG modelo 10P-S com uma bomba de vacuo EDWARDS modelo E2M1,5
acoplada ao forno.

3.4 Caracterizagcdo Mecanica

3.4.1 Microdureza Vickers

A caracterizacéo das propriedades do material foi realizada inicialmente
com os ensaios de microdureza Vickers, conforme norma ASTM E384 [65]. Os
testes foram realizados nas amostras CR e TT, a fim de acompanhar a evolucao
da dureza do material.

As amostras foram extraidas no sentido normal a lamina¢do, com o
objetivo de analisar do perfil de dureza da espessura do bloco do material. Foram
medidos 10 pontos igualmente espacados em cada uma das amostras.

A carga utilizada para endentacéo foi de 100gf, com tempo de aplicacéo
de 15s. Foi utilizado um microdurébmetro Future Tech, modelo FM800 do
DEMa/UFSCar.
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3.4.2 Ensaios de Tracdao

Para a determinacéo das propriedades mecanicas do AISI 201LN, como
limite de escoamento (0o,2), limite de resisténcia a tragdo (oLrt) € alongamento
na ruptura (er) sob diferentes temperaturas, assim como a determinacdo dos
parametros para a realizacao dos ensaios de fluéncia, foram realizados ensaios
de trag&o no material em temperatura ambiente, sob taxa de deformacéo igual a
1103 s, nas condicbes CR e TT. Os ensaios de tracdo também foram
realizados sob elevadas temperaturas: 500°C, 600°C, 700°C e 800°C, todos sob
taxa de deformacéo igual a 1x10°3 s, Para estes testes, foi utilizado um termopar
tipo K com revestimento ceramico fixado junto ao CP para o controle da
temperatura durante os ensaios. Devido a quantidade limitada de CP’s, foi
realizado apenas 1 ensaio para cada condicao.

Nos ensaios a temperatura ambiente, foi utilizado um video-extensémetro
que permite medir a deformacdo exclusivamente no comprimento Util do CP
(Figura 3.4 - a). Ja nos ensaios sob elevadas temperaturas, o alongamento do
CP durante os ensaios foi medido pelo deslocamento da travessa da maquina
(Figura 3.4 - b). Os ensaios foram realizados em uma Méaquina Universal de
Ensaios INSTRON 5500R do DEMa/UFSCar.

Foram usinados CP’s cilindricos (com rosca na cabeca para fixagao), com
a direcdo de tracionamento paralela a direcdo de laminagédo da chapa, para a
realizacdo dos ensaios de tracéo e de fluéncia, conforme indicado pelas normas
ASTM E8/E8M [66], ASTM E21 [67] e ASTM E139 [68]. A Figura 3.5 apresenta

o desenho técnico dos CP’s para os ensaios de tragao e fluéncia.
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Figura 3.4 — Registro de um ensaio a temperatura ambiente com video-
extensometria (a). Registro de um ensaio realizado a 800°C, com

destaque para o forno (1) e controlador de temperatura (2) do
termopar em contato com o CP (b).
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Figura 3.5 — Esquema do CP utilizado nos ensaios de tracao e de fluéncia.

3.5 Ensaios de Ruptura por Fluéncia
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Um dos objetivos do desenvolvimento deste estudo, foi a atualizacao das
maquinas de fluéncia do Laboratoério de Fluéncia do DEMa/UFSCar. Para isso,
foi necesséario a compra e adaptacéo de novos instrumentos assim como afericao
dos mesmos, antes de dar inicio aos ensaios. Este procedimento € descrito nos
préximos topicos.

Com as maquinas postas em funcionamento, foi dado inicio a execucao
dos ensaios de fluéncia. Estes foram realizados nas temperaturas de 600°,
650°C, 700°, 750° e 800°C, sob tensdes apresentadas na Tabela 3.2. A selecéo
das tensdes de ensaio foi feita com base na tenséo de escoamento obtida nos
ensaios de tracao nas temperaturas correspondentes.

Os ensaios foram realizados na modalidade de carga constante, com
registro continuo da deformacdo (e temperatura) ao longo do tempo para
construcdo das curvas de fluéncia.

Alguns ensaios foram realizados na empresa STM — Industria e Comércio

de M4quinas e Sistemas de Testes em Materiais Ltda.

Tabela 3.2 — Condi¢cdes empregadas nos ensaios de fluéncia.

T o (MPa)

(C)

600 | - - - - - - - - - - 225 250 275 300 325
650 | - - - - - - - - - - 225 250 - - -
700 | - - - 105 120 135 150 165 180 210 225 - - - -

750 | - - - 105 120 135 150 - - - - e

800 (45 75 90 105 120 135 - - - - - - - - -

3.5.1 Preparacao das Maquinas de Fluéncia
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A partir das maquinas de fluéncia do laboratério do DEMa/UFSCar,
originalmente projetadas e construidas [69] pelo prof. Dr. Levi de Oliveira Bueno,
foi dado prosseguimento a sua reforma e atualizacdo. Foi realizada a montagem
mecanica das alavancas, dos fornos e instalacdes elétricas.

Apoés a montagem, foi feita a afericdo de quatro maquinas com o auxilio
de um dinamoOmetro. A afericdo teve como objetivo verificar o fator de
multiplicacdo de carga e a linearidade do equipamento, fatores de extrema
importédncia para a execugdo dos testes. A afericdo se baseou nos
procedimentos estabelecidos nas normas ASTM E139 [68] e ASTM E4 [70],
sendo realizada a seguinte metodologia: Inicialmente foi acoplado um
dinambmetro na maquina, de forma semelhante ao que ocorre nos ensaios (onde
0 eixo com o CP é acoplado). Em seguida, diferentes pesos foram colocados
cuidadosamente na parte posterior da maquina e ao mesmo tempo, 0O
dinamémetro indicava os valores resultantes no eixo central (sendo estes
maiores, devido ao fator de multiplicacdo de carga). Todos os dados foram
registrados, plotados em gréficos e foi possivel obter o fator de multiplicacédo de

carga para cada maquina.

3.5.2 Instrumentacédo Para Aquisicao de Dados

Para a realizacdo dos ensaios foi necessario a compra de um registrador
de dados (Data Logger). Optou-se por um modelo simples e eficiente, com
melhor custo beneficio, no qual possibilita-se o registro e coleta dos dados
durante os testes.

O LOG BOX-AA é um Data Logger nacional, portatil e com 2 canais de
entrada, compativel com uma vasta gama sinais. Para os ensaios de fluéncia,
foi conectado um termopar e um transdutor no equipamento, para registro da
temperatura (°C) e voltagem (V, que é convertido em mm posteriormente),

respectivamente. O software LogChart Il foi programado para o registro destes
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sinais e permitiu posteriormente a coleta dos dados para as analises dos

resultados.

3.5.3 Instrumentagéo Para Medidas de Deformacgéo

O potenciémetro com haste e mola retornavel € um sensor de posicéo
linear que tem a funcdo de transdutor potenciométrico para monitoramento,
medicdo e controle de deslocamento e movimentos mecanicos com elevada
precisdo. O equipamento utilizado apresentava um curso (deslocamento) de
aproximadamente 20mm e seu sinal de saida em volts (V).

Conforme Figura 3.6 foi montado um sistema para verificar a viabilidade
da utilizacdo de um transdutor potenciométrico nos ensaios de fluéncia. O
sistema consistia em: Log Box (1), uma fonte externa de 12V (2) e um micrémetro
adaptado a uma bandeja metalica mével (3), no qual permitia o avanco e recuo
da haste/mola sob elevada precisdo (0,001mm), enquanto que o transdutor (seta
vermelha) permanecia fixo, de forma semelhante ao projetado para a
deformacéo do CP nos ensaios de fluéncia.

Dessa forma, foi possivel verificar a estabilidade dos sinais do transdutor,
a linearidade e a determinacao de uma constante entre o deslocamento (mm) do
micrdmetro e o sinal de saida do transdutor (V). As afericbes foram realizadas
durante duas semanas ininterruptas a fim de avaliar a estabilidade do sistema.
Em momentos aleatorios, o micrébmetro era avancado determinadas distancias
(fazendo movimentar a bandeja mével) e o valor da voltagem emitida com este
deslocamento era registrado. Posteriormente foram tracados graficos destes

valores para a determinagdo das constantes.
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Figura 3.6 — Sistema montado para afericdo do potenciometro. Conjunto Log Box

(1), fonte 12V (2) e afericao do potencibmetro com um micrémetro (3).

3.5.4 Controle e Medi¢cdo de Temperatura

Novos termopares foram comprados para controle da temperatura dos
fornos e controle da temperatura mais exata dos CP’s, todos fornecidos pelo
GRUPO ECIL. O modelo selecionado para o controle dos fornos foi o MS11 —
Termopar convencional tipo K com isola¢éo mineral, didametro da haste de 3mm,
pote em aco inoxidavel e rabicho (mola) flexivel na saida do pote. J& os
termopares selecionados para utilizagcdo em contato aos CP’s, foi o CS11 —
Termopar convencional tipo K com isolador (missangas) ceramico e bitola de
14AWG (aproximadamente 1,6mm). Os controladores de temperatura dos fornos
eram da INCON, modelo CNT400.
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Os termopares utilizados em contato com os CP’s, antes dos testes, foram
previamente aferidos na empresa STM — Sistemas de Teste em Materiais, em
Séao Carlos/SP.

3.5.5 Eixos e Extensbmetros

A usinagem de novos eixos e sistemas de extensometria para a execucao
dos ensaios foi necessaria. A Figura 3.7 apresenta o conjunto envolvendo CP,
garras, eixos e varetas e extensometro, adaptados do projeto original [69] para
receber o novo sistema de medicéo e registro da deformacao. A Figura 3.8 ilustra
com mais detalhes, o sistema de varetas e placas que registram a deformacao
do CP, a bucha de nylon que prende o transdutor sob presséao (a) e a posi¢ao do
termopar junto ao CP (b).

Figura 3.7 - Sistema de extensometria utilizado para a realizagdo dos ensaios de

fluéncia.
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Figura 3.8 — Detalhe do sistema de extensometria construido. Registro da
deformacéo (a) e fixacao do termopar junto ao CP (b). Varetas (1),
transdutor (2), garras (3), CP (4) e termopar (5).

3.6 Instrumentacéo Para os Ensaios de Ruptura por Fluéncia

3.6.1 Desempenho das Maquinas de Fluéncia

A montagem das maquinas atingiu um 6timo alinhamento entre a
alavanca e eixo principal. Apos a afericdo, obteve-se resultados como o projeto
da maquina prevé: um fator de multiplicacdo de carga mais préximo possivel de
10. A Figura 3.9 apresenta a etapa da montagem das maquinas (a) e 2 ensaios
em andamento (b). Ja a Figura 3.10 apresenta o resultado grafico obtido com a

afericdo das duas maquinas.
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Figura 3.9 — Etapa de montagem das maquinas (a) e 2 ensaios em andamento
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Figura 3.10 — Resultado grafico da afericdo realizada. Fator de multiplicacdo de
carga = 10,11, na maquina 1 (a) e fator de multiplicacdo de carga

= 9,82, na maquina 2 (b).
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3.6.2 Instrumentacédo para Medidas de Deformacéo

Conforme metodologia apresentada no tépico 3.5.3, observou-se que a
mudanca da tensdo do potencidmetro (V) estava relacionada com a distancia
percorrida (mm), através de uma relacdo linear (Figura 3.11). A constante obtida
para o transdutor 1 foi igual a 0,613, ou seja, 1 mm de deslocamento equivaleu
a uma mudanca da tens&o de 0,613V. O transdutor 2 obteve uma constante igual
a 0,603.

114

71 y=-0,613x + 11,963

Voltagem (V)

I I T T T L T T I T T T L] I I T T T T
012345678 91011121314151617181920
Deslocamento (mm)

Figura 3.11 — Resultado grafico obtido com a afericdo do transdutor 1. Constante
obtida = 0,613.

Dessa forma, o equipamento se mostrou apto a monitorar e registrar a

deformagao dos CP’s durante os ensaios de fluéncia, pois apresentou boa

linearidade e despreziveis ruidos e oscilagbes sob longos periodos.

4.6.3 Controle e Medigcdo de Temperatura

A Tabela 3.3 apresenta os resultados obtidos apos a afericdo individual
de cada termopar nas temperaturas de 500°C, 600°C, 700°C e 800°C. A
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denominacgao “14K” para cada termopar deve-se a sua bitola de 14AWG e o
termopar tipo K. Como observado, os erros obtidos foram pequenos e aceitaveis,
dentro dos limites estabelecidos pela ASTM E139, uma vez que se exige rigoroso
controle de temperatura na conducéo dos testes de fluéncia e dessa forma se

mostraram aptos a serem utilizados nos ensaios.

Tabela 3.3 — Resultados obtidos com a calibragédo dos termopares. Erro:
diferenca obtida entre o padréo e o termopar, em °C.

Termopar Temperatura no Temperatura no Erro (°C)
Padrao (°C) Termopar (°C)
14K/01 500,0 500,3 +0,3
14K/02 600,0 600,4 +0,4
14K/03 700,0 700,6 +0,6
14K/04 800,0 800,3 +0,3
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 Caracterizagdo Microestrutural do Material Como Recebido

A Figura 4.1 apresenta a microestrutura nas trés dimensdes do material
na condicdo CR, obtida via MO. Como observado, o material apresenta a
microestrutura austenitica recristalizada, com tamanho médio de grédo igual a
37um = 4 um (método dos interceptos — ASTM E 112 [71]), com presenca de
maclas, inclusbes e nos contornos de grao precipitados e ilhas de ferrita d,
conforme observado em trabalhos anteriores com material semelhante [25, 31,
72, 73]. Importante ressaltar que a empresa nao fornece a seus clientes o
material igual apresentado neste trabalho. O material deste estudo é um esboco,
e foi retirado ainda na aciaria, entre os passes de laminacéo, pois a espessura
final do material € muito fina para a obtengao dos CP’s.

O processamento industrial causou o alongamento da ferrita na direcao
de laminacéo, como observado na imagem da direcdo transversal a laminacéo
(DT). Na imagem paralela a direcdo de laminacédo (DL), a ferrita & aparece
achatada e levemente alongada, devido as forcas de compressdo do
processamento, apresentando uma morfologia quase igual nestas duas
direcdes.

A Figura 4.2 apresenta o espectro de difracdo de raios X do material no
estado CR. Os picos observados sdao majoritariamente referentes a fase
austenitica (y), com a presenga de um pico referente a fase ferrita 6. Ndo foram
observado picos de possiveis precipitados observados na Figura 4.1.
Possivelmente a analise ndo foi capaz de detectar os sinais devido a radiacao
de Cu utilizada. Nestes casos, € indicado fonte de radiagdo de Cr ou Mo [74].
Uma outra técnica em que os precipitados sdo extraidos da matriz, filtrados,
lavados e secos e posteriormente analisados via DRX é a mais indicada neste
caso, e sera realizada em trabalhos futuros para publicacdes.

A maioria dos AlA’s apresentam ferrita & na microestrutura ao longo do

seu processo de solidificacdo. Ela pode ser reduzida ou eliminada da
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microestrutura por meio de tratamento térmico de solubilizac&o no intervalo entre
1050 a 1250°C. Entretanto, devido a raz8es econdmicas, esse tratamento ndo é
realizado de forma completa nas siderurgicas [11, 64]. Com a solubiliza¢do, em
alguns casos busca-se teores inferiores a 3% desta fase (apesar de ndo haver
especificacao sobre este teor) [75, 76]. Dessa forma, foi realizado um tratamento

térmico (TT) de solubilizagcdo a 1150°C por 30 minutos.

maclas

Figura 4.1 — Microestrutura do material na condicdo CR. Imagem das 3 vistas:
Dire¢do de Laminagéo (DL), Direcdo Normal a Laminacao (DN) e

Dire¢édo Transversal a Laminacgao (DT).
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Figura 4.2 — Espectro de difracdo de raios X para o AISI 201LN no estado CR.

A ferrita 8, por ser ferromagnética, pode ser quantificada facilmente e com
grande precisdo [11]. Através do ferritoscopio foi possivel quantificar o teor desta
fase no material CR e apés TT; a solubilizagao dissolveu a ferrita & parcialmente,
reduzindo o teor desta fase de aproximadamente 3,7% + 0,2% na condi¢ao CR,
para aproximadamente 1,7% + 0,3%. HERMANDEZ, J. W. C [72] em sua
dissertacdo, utilizou a mesma técnica de ferritoscopia para quantificar o teor de
ferrita & antes e p6s TT, e obteve resultados préximos para um AlA Cr-Ni-Mn:
aproximadamente 3,2% na condi¢cdo CR e 1,0% ap6s TT.

A Figura 4.3 apresenta a microestrutura do material na condi¢cdo CR (a) e
apos TT (b). A solubilizacdo foi eficaz em dissolver os maiores precipitados,
aumentou o tamanho médio de grédo para aproximadamente 61um = 4 um e
dissolveu parcialmente a ferrita &, confirmando os dados obtidos com o

ferritoscopio.
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Figura 4.3 - MO do AISI 201LN na condi¢cédo CR (a) e ap6s TT (b). Plano DT.

4.2 Microdureza Vickers

A Figura 4.4 apresenta o perfil de dureza obtido ao longo da espessura
(28mm) do material CR e ap6s TT. A escala do eixo y foi ampliada para melhor
visualizacdo. Como observado, nas regibes proximas as superficies, foram
encontrados valores de dureza ligeiramente maiores, devido ao maior grau de
encruamento dos gréos causado no processamento.

O tratamento térmico de solubilizacdo ndo alterou significativamente a
dureza média do material (de 276HV na condicdo CR para 270 na condicéo TT)
mas forneceu uma maior homogeneidade da dureza em funcdo da espessura,
reduzindo assim o desvio padréo (16,9HV na condicdo CR para 2,8HV na

condicao TT).
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Figura 4.4 — Valores de Microdureza Vickers (HV) obtidos na direcdo normal a
laminacdo (espessura da chapa) na condicdo CR e ap6s TT.

4.3 Resultados dos Ensaios de Tracao

A Figura 4.5 (a) apresenta curvas tensdo x deformacédo nominal (ou de
engenharia), do material na condicdo TT e obtidas em temperatura ambiente
(25°C), 500°C, 600°C, 700°C e 800°C. Para fins de comparacéao foi incluida uma
curva do material na condicdo CR, obtida a 25°C. Ja a Figura 4.5 (b) apresenta
as curvas tensdo verdadeira x deformacdo verdadeira. A Tabela 4.1 (a)
apresenta um resumo dos principais resultados obtidos a partir das curvas
nominais da Figura 4.5 (a) e a Tabela 4.1 (b) apresenta um resumo dos
resultados obtidos a partir das curvas verdadeiras.

Uma forma bastante comum de analisar o comportamento de deformacgao
plastica em tragcdo € a determinagao do expoente de encruamento (n’) e do
coeficiente de resisténcia (K), segundo o modelo de Hollomon; o = Ke™, onde 0
<n’ <1 [77]. Quando n’ = 0, significa que nao existe encruamento, isto &, um

comportamento superplastico onde a deformagédo prossegue sem aumento da
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tenséo (o = K). Quando n’ = 1, tem-se 0 = K¢, ou seja, o aspecto da curva sera
proximo a uma linha reta, e o comportamento da curva da regiao plastica seria
semelhante ao da regido elastica.

Na pratica, para a maioria dos metais que sofrem encruamento, o valor de
n’ geralmente fica entre 0,1 e 0,5 e quanto maior o expoente n’, maior sera a
capacidade do material se deformar plasticamente de modo uniforme antes do
inicio da estriccdo. O modelo considera apenas a parcela plastica da deformacgéo
verdadeira no regime uniforme (intervalo entre o escoamento e o limite de
resisténcia a tracao). Os valores (n’ e K) foram determinados graficamente no
intervalo de deformacédo plastica uniforme das curvas de tensdo-deformacéo

verdadeiras.

900
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Figura 4.5 (a) — Curvas tensdo x deformacdo nominal (de engenharia) nas
temperaturas de: 25°C (CR e TT), 500°C, 600°C, 700°C e 800°C.
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Figura 4.5 (b) — Curvas tensdo verdadeira x deformacdo verdadeira para

determinacao dos parametros de encruamento.

Tabela 4.1 (a) — Propriedades de engenharia obtidas nos ensaios de tracao.

Condicdo | T 00,2 OLRT €R R.A | Owr/ 002
doCP 1 CCO | (vpa) | (Mpa) | %) | (%)
TT 25 | 321 858 | 82 71 2,7
T 500 | 146 417 | 50 54 2,9
TT 600 | 133 376 | 49 50 2,8
TT 700 | 123 297 | 50 49 2,4

TT 800 98 209 89 74 2,2
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Tabela 4.1 (b) — Parametros de encruamento das curvas oxe verdadeiras.

Condicao | T Oo ou €U n’ K
doCP 1 O | (Mpa) | (Mpa) | (%) (Mpa)
TT 25 | 252 | 1463 | 53 | 0,3/0,8 |1222/2456
TT 500 | 120 557 | 29 0,42 936
TT 600 | 107 491 | 27 0,37 804
TT 700 | 105 381 | 25 0,31 593
TT 800 | 86 263 | 23 0,29 401

A partir das curvas da Figura 4.5 (a), observou-se que em temperatura
ambiente (25°C), o material apresentou os valores mais elevados de limite de
escoamento (0o,2), limite de resisténcia a tragao (oLrT), consideravel deformacéo
na ruptura (€r) € encruamento acentuado com o prosseguimento da deformacéo.

No caso deste material, estudos anteriores [25, 29, 31] ja evidenciaram
tratar de um AIA metaestavel, pois ha transformacdo martensitica induzida por
deformacéo e isso pode absorver energia, contribuindo principalmente para o
aumento do modulo de tenacidade em tracdo, que pode ser quantificado pela
area sob as curvas tensdo-deformacéo. Segundo SILVA, A. L. V. C. e MEI, P. R.
[12], o aco AISI 201 apresenta uma das maiores relagbes entre limite de
escoamento e limite de resisténcia a tragao, dentre os AlA’s, o0 que também pode
ser interpretado como uma medida da capacidade de encruamento. No presente
caso, a curva 25°C (TT) evidencia, a partir de determinado nivel de deformacao
(~30%), uma mudanca no comportamento de encruamento, sugerindo que
houve formacdo de martensita induzida por deformacédo durante ensaios em
temperatura ambiente. Quanto ao efeito do TT em relag&o a condi¢cdo CR, houve
pequena reducdo da tensdo de escoamento, porém aumento no limite de
resisténcia a tracao e ductilidade, ou seja, maior capacidade de endurecimento
por deformacéo, como consequéncia da dissolu¢cédo da ferrita remanescente do
processo de conformacéao.

TAVARES, S. S. M. et al [78], ap0s diferentes graus de deformacéo por
laminagédo em temperatura ambiente, compararam a susceptibilidade ao efeito

TRIP de um AISI201 com os dados da literatura de AlA’s tradicionais, como o
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AISI304. Concluiram que o 201 tem maior poder de encruamento e que
apresenta maior susceptibilidade ao efeito TRIP, devido aos elevados teores de
Mn e principalmente a sua menor energia de falha de empilhamento (EFE).
MORAES, V. L. [79] em sua dissertacdo comparou a resisténcia a tracao
dos AIA’s AISI 201 e AISI 304 (Figura 4.6). Os dois materiais foram solubilizados
em iguais condicdes e empregados 0os mesmos parametros de ensaio. O AlSI
201 apresentou limite de escoamento (0o,2) 30,5% superior ao AISI 304 e limite
de resisténcia a tracdo (oLrt) 54,9% superior ao AlSI 304. A média obtida da
relacdo oOLrT/00,2 para cada material indicou valor superior para o AISI 201
(oLrT/O0,2= 3,5 contra 2,9 para o AISI 304), comprovando assim que ele encrua
mais que o aco AlSI 304. Os resultados foram atribuidos aos maiores niveis de
C e N apresentados pelo AISI 201, no qual provocam aumento da resisténcia

devido ao endurecimento por solucéo sdlida.
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Figura 4.6 — Curvas tensao x deformacao do o AISI 201 e AISI 304 [79].

A Figura 4.7 apresenta resultados de 00,2 € oLrT em funcéo da temperatura
de ensaio. Com o0 aumento da temperatura, houve uma progressiva queda nos
valores de 0o2 e oOLrt, conforme esperado. Também €& apresentado um
comparativo dos resultados obtidos do AISI 201LN com dados encontrados na
literatura de dois AlA’s, AISI 304 e AISI 316 [81]. Conforme observado, as
propriedades do AISI 201LN, nas condicBes apresentadas, sdo comparaveis
com os valores dos dois AlA’s. O AISI 201LN apresentou valores um pouco
superiores ao AlSI 304 em toda faixa de temperatura (devido ao maior teor de

N) e valores um pouco inferiores ao AlISI 316, com excecao na temperatura
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ambiente. As melhores propriedades do AISI316 nas maiores temperaturas
devem-se aos seus elevados teores de Cr, Ni e Mo. J& o maior valor de limite de
resisténcia a tracao (858 MPa) a temperatura ambiente para o AISI 201LN, deve-
se a transformacéo martensitica que o material sofreu.

Ja em relagéo aos valores de er e R.A (Figura 4.8), houve perda sensivel
de ductilidade na faixa de 500°C a 700°C em relacdo aos ensaios em
temperatura ambiente. Nesta faixa de temperaturas, o efeito do envelhecimento
dindmico (Dynamic Strain Aging), pode ter contribuido para a reducédo da
ductilidade do material. O escoamento plastico descontinuo (serrilhado), mais
evidente na curva do ensaio a 600°C (Figura 4.5 — a), é o efeito mais visivel do
fenbmeno. J4 a 800°C, o estagio de deformacédo plastica foi continuamente
prolongado apds um maximo da tensdo (oOLrt) € COMOo consequéncia, observou-
se um aumento consideravel do er. Este comportamento é bastante
caracteristico do fenbmeno de recristalizacdo dinamica. PEI, H. X. et al [80]
estudaram o comportamento sob tragcdo do AISI316LN sob elevadas
temperaturas e obtiveram resultados semelhantes aos obtidos neste trabalho
com o AISI201LN.
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Figura 4.7 — Comparativo das propriedades obtidas sob tracdo do AISI 201LN
com AISI 304 e AISI 316 [81]. Variacao do limite de escoamento
(00,2%) com a temperatura (a). Variagdo do limite de resisténcia a

tracdo (oLrt) com a temperatura (b).
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Figura 4.8 — Variacao da deformacéo na ruptura (er) e reducdo de area (R.A)

com a temperatura, obtidos nos ensaios de tracdo para o AlSI

201LN.

4.4 Resultados dos Ensaios de Ruptura por Fluéncia

A Tabela 4.2 apresenta o resumo dos principais dados obtidos nos

ensaios de fluéncia. Da Figura 4.9 a Figura 4.13 sao apresentadas as curvas de

todos ensaios realizados, nas respectivas temperaturas: 600°C, 650°C, 700°C,

750°C e 800°C.
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Tabela 4.2 - Resultados obtidos nos ensaios de ruptura por fluéncia.

T(C) | o (MPa)| &min (h) tr (h) er (%) | R.A (%)
600 325 1,31,102 6,0 33,1 41,8
600 300 2,19x10-03 50,2 30,0 47,1
600 275 1,01,10%3 148,8 33,0 44,9
600 250 2,10x10°%4 591,8 28,3 38,6
600 225 3,10x10°05 2900,1 226 243
650 250 1,25,10°02 11,9 29,1 37,9
650 225 3,79x10°03 42,0 31,3 38,6
700 225 9,92x10°02 2,0 40,6 41,9
700 210 3,48x10°2 5,9 40,1 44,8
700 180 5,85x10°03 35,2 38,8 43,0
700 165 3,45x10°03 59,0 40,7 41,7
700 150 1,934,103 115,0 43,3 44,7
700 135 5,15x10° 362,5 43,2 42,4
700 120 4,124,104 520,9 44,1 41,4
700 105 1,30,10°%4 1301,7 51,5 61,2
750 150 4,034,102 6,3 58,4 50,5
750 135 1,36x1002 18,6 53,8 53,6
750 120 6,59x10°03 39,0 55,9 51,5
750 105 2,84,10°%3 90,5 60,2 54,7
800 135 2,77x1001 1,1 61,8 66,7
800 120 1,20,100t 2,7 67,7 72,3
800 105 3,79x10°2 8,2 70,1 75,1
800 90 1,23x10°2 24,3 62,9 61,1
800 75 4,24,10°03 60,3 50,2 59,4
800 45 2,77x10°%4 787,2 45,7 40,9
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Figura 4.13 — Curvas de fluéncia obtidas nos ensaios a 800°C.

Em todos os ensaios foi possivel registrar a deformacdo do CP em funcao
do tempo e assim construir as curvas. Foi observado, como regra geral, que
guanto maior a temperatura do ensaio maior foi 0 alongamento na ruptura, com
excecdo dos dois ensaios mais longos a 800°C; estes, apresentaram
precipitacdo de Crz2N (Topico 4.5.2), o que pode levar a uma significativa reducéo
da ductilidade.

Com o0 aumento progressivo da tensdo (para uma mesma faixa de
temperatura), obteve-se deformacbes instantdneas (go) progressivamente
maiores, pois 0 aumento da tensao contribuiu com maiores niveis iniciais de €o
(eléstica e/ou plastica). Apesar de a deformacao instantdnea nédo ser realmente

fluéncia, conforme DIETER, G. E. [42] ela € importante pois pode constituir uma



67

fracdo consideravel da deformacdo total permitida, por exemplo, em
componentes de maquinas.

Também se obteve ensaios progressivamente mais curtos com o aumento
progressivo da tensdo (para uma mesma faixa de temperatura), conforme
esperado e discutido anteriormente no capitulo 2.

A taxa minima de fluéncia (¢émin) foi calculada tomando a inclinagédo da
regido aproximadamente linear do estagio secundério, conforme exemplificado
na Figura 4.14 (a) (busca-se sempre obter um valor médio da taxa de fluéncia
no estagio secundario). O registro de temperatura foi realizado em todos os
ensaios, com o0 objetivo de controlar rigorosamente a temperatura no decorrer
dos testes, pois uma diferenga de “apenas” 20°C nos ensaios pode alterar a taxa
de fluéncia em até 2 vezes [49], o que afetaria profundamente os reais resultados
das analises. Para a condicdo dos ensaios realizados neste estudo, buscou-se
uma variacdo dentro do limite de aproximadamente + 2°C, valor este
recomendado pela norma ASTM E139 [68]. Um exemplo do registro e controle

da temperatura no decorrer do ensaio é apresentado na Figura 4.14 (b).
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Figura 4.14 — Calculo da taxa minima de fluéncia (a). Registro de controle de
temperatura para o ensaio a 700°C (b).

A Figura 4.15 apresenta a variacdo da resisténcia a ruptura por fluéncia

do material em funcao do tempo de ruptura (tr) para cada nivel de temperatura.
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Observou-se que a queda na resisténcia foi ligeiramente mais acentuada quanto

maior a temperatura.
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Figura 4.15 — Queda da resisténcia em funcao do tempo de ruptura.

Foi realizado um estudo comparativo com alguns AlA’s tradicionais,
devido a auséncia de dados de fluéncia na literatura para este material. A Figura
4.16 apresenta um comparativo da variagao da tensdo em funcéo do tempo de
ruptura para estudos reportados na literatura e realizados a 600°C, 700°C e
800°C sob carga constante. A comparacédo ndo levou em conta diferencas entre
0s materiais, como tamanho médio de grdo, processos metallrgicos e outras
variaveis que podem influenciar nas propriedades de fluéncia de um mesmo
material.

De forma geral, o AISI 201LN apresentou um comportamento de
resisténcia a fluéncia ligeiramente inferior ao AISI 316LN. J&4 o comportamento
de resisténcia a fluéncia foi muito proximo ao AISI 304 e SUS 304H.
Considerando o erro e dispersdo dos dados (intrinsecos em estudos de fluéncia)
pode-se observar que as propriedades de fluéncia obtidas para o AISI 201LN

foram muito préximas as observadas nos estudos citados.
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Figura 4.16 - Comparativo da queda da resisténcia em funcdo do tempo nas
temperaturas de 600°C, 700°C e 800°C para o AISI201LN, AlSI

316LN [60, 82], AISI 304 [83] e SUS 304H [84].

A Figura 4.17 apresenta valores em escala logaritmica da émin em fungéo
da tensdo normalizada pelo modulo de cisalhamento (Relacdo de Norton).
Observou-se uma correlacdo aproximadamente linear dos dados e nas
condicBes de iso-temperatura plotadas, o material apresentou valores distintos.
De modo geral, o expoente n reduziu com o0 aumento da temperatura e aumentou
com maiores niveis de tensdes. Entretanto, nas linhas correspondentes a 700°C,
750°C e 800°C houve uma tendéncia de mudanca da inclinacdo, aumentando o
valor de n em niveis de tensdes mais altas. Em geral, o expoente n pode ser
associado ao mecanismo de fluéncia predominante em determinado intervalo de
condi¢cOes de teste, sendo os principais: fluéncia por difuséo, deslizamento e
escalagem de discordancias e escorregamento do contorno de grao.

Valores proximos de 1 estdo associados ao mecanismo de deformacédo
pelo transporte de atomos por difusdo, um processo lento que é afetado pelo
tamanho de grdo e predomina em baixas tensdes e altas temperaturas. Os

mecanismos envolvendo deslizamento e escalagem termicamente ativada de
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discordancias sdo o0s principais processos de deformacdo em altas
temperaturas. Em metais puros e ligas simples com adicdo de elementos em
solucéo solida, o valor de n geralmente fica entre 4 e 6, entretanto, em ligas
complexas estes valores podem ser muito maiores, culminando com a quebra
da lei potencial em niveis de tensdes elevadas.

No caso presente, ao reduzir progressivamente a temperatura dos
ensaios, os niveis de tensdo requeridos para ativar os mecanismos de fluéncia
foram progressivamente crescentes, 0 que resultou em mecanismos de
deformacéo por fluéncia complexos; tal fato elevou bastante os valores do
expoente n e a lei potencial da fluéncia, em alguns casos, ndo pode ser aplicada
a todo o intervalo de resultados, como mostram a Figura 4.17 e Tabela 4.3.
Casos semelhantes ja foram observados na area de fluéncia para varios
materiais metalicos [83, 85-87]. Valores de n superiores a 5, indicam
mecanismos de deformacdo complexos, como interacdo de discordancias com
fases dispersas ou precipitadas, subestruturas de discordancias ou formacgéao de
emaranhados de discordancias [45]. Pode-se também afirmar que ndo houve
contribuicdo significativa do mecanismo de fluéncia difusional, pois este

mecanismo é observado para valores do expoente n proximo a 1.
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Figura 4.17 - Variacdo da taxa minima de fluéncia com a tensdo normalizada,

segundo a relacdo de Norton.

Tabela 4.3 - Parametros da Equacdo de Norton obtidos em diferentes

temperaturas.
TEC)| n A’
57 |6,4110%

800
7.8 | 4,00.10%°
6,2 |2,28104

750
10,3 | 7,10,10%
7.1 | 2,830

700
15,2 | 2,17:10%
650 | 11,3 |7,60.10%
600 | 158 |5,25¢10%




72

A energia de ativacdo aparente para fluéncia (Qr) foi obtida através do
diagrama de Arrhenius (Figura 4.18). Foram construidas 6 linhas iso-tenséo, o
que permitiu calcular a energia: Qr = 524kJ/mol.

Este valor obtido esta de acordo com o observado na literatura para os
AlA’s [60, 88]. Valores maiores ou menores podem ser encontrados para um
mesmo material, pois a temperatura de ensaio exerce grande influéncia nos
resultados (devido a alteragdes microestruturais) [42, 88]. MONTEIRO, S. V. et
al [89] obtiveram Qs distintas, para o AISI 316: abaixo de 700°C, Qr = 505kJ/mol
e acima de 700°C, Qr = 377kJ/mol. J& MATHEW, M. D. et al [60], avaliaram a
influéncia do C e N e obtiverem a 600°C, Qf = 585kJ/mol para o 316LN e Qf =
475kJ/mol para o 316.

O valor encontrado na literatura para a energia de autodifusdo do Fe na
austenita € de aproximadamente 280kJ/mol [90] e o obtido no presente estudo
estd muito acima. No caso de fluéncia em ligas metalicas complexas (AlA’s, por
exemplo), os valores de Qr podem ser bem maiores que os valores de energia
da autodifusdo do metal base da liga, chegando a atingir valores 2 a 3 vezes
maiores [86, 87].

Estas ligas complexas apresentam grande acumulo de tenséo durante o
processo de fluéncia e requerem maiores energias para ativar 0s mecanismos
de deformacao. Neste material — AISI 201LN, a presenca da ferrita d (segunda
fase), o elevado teor de N (solucéo sdlida) e a precipitacdo de finos carbonetos
e nitretos, atuaram como barreiras e mecanismos de aumento de resisténcia e
dessa forma dificultaram a movimentacdo das discordancias (observado pelos
elevados valores do expoente n de Norton, Figura 4.17) e o escorregamento de
grao (finos precipitados nos contornos atuam como resisténcia a movimentacao
dos gréos). Dessa forma, foi requerida elevada energia para a ativagao dos

mecanismos de deformacéo nas condi¢cdes estudadas.
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Figura 4.18 — Diagrama de Arrhenius.

O parametro de Zener-Hollomon (Z) Z = ¢,,;,. exp@/RT) [91] é um fator
importante no modelamento matematico dos fenbmenos relacionados com a
deformacéo a quente. Ele é denominado como taxa de deformacdo compensada
pela temperatura, pois analisa o efeito combinado da taxa de deformag&o com a
temperatura.

A Figura 4.19 indica a possibilidade de parametrizacdo dos dados do
diagrama de Norton segundo uma Unica curva de referéncia, com um unico valor
de energia de ativacdo Qr. A inclinacéo da curva equivale ao valor do expoente
n da relacdo de Norton, correspondente as condi¢des empregadas nos ensaios
[92]. Observa-se trés comportamentos distintos nos intervalos de tensdes
(baixas, intermediarias e altas). Pode-se inferir que diferentes mecanismos de
deformacgéo predominaram dentro do intervalo de condicdes dos ensaios
empregados.

Nas duas primeiras regides, sugere-se que o processo de fluéncia foi
controlado por escalagem de discordancias em altas e médias temperaturas,
com n variando de ~ 5 a ~ 8. A regido onde n ~ 5, corresponde aos ensaios

realizados nas mais altas temperaturas (e baixas tensdes), onde predominaram
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0S mecanismos de recuperacdo, como a escalagem de discordancias. A
escalagem de discordancias ocorre pela difusdo de vacancias, que pode ser
através da rede cristalina (para T > 0,5Tf) ou ao longo das discordancias (para
temperaturas mais baixas), aumentando assim o expoente da tensédo n para ~7,
como mostra o segundo intervalo da Figura 4.19.

Em niveis de tensado suficientemente altas para ativar os mecanismos de
deslizamento de discordancias, pode-se esperar valores elevados de n ou a
quebra da lei potencial de fluéncia. Estas hipéteses, aqui simplificadas, foram
descritas por Langdon [93], referindo-se a metais puros e ligas de solucéo
simples. Para ligas de engenharia, valores de n entre 1 (baixas tensées) e 14
(altas tensdes) sdo comumente encontrados na literatura, e muitos autores
identificaram pontos de transicao na lei potencial (com valores distintos de n),
associando-os a mudanca dos mecanismos de deformacédo predominante em
intervalos distintos da tensdo/temperatura de ensaio [94]. VISWANATHAN, R.
[95], por exemplo, verificou que em um ac¢o 1,25Cr-0,5Mo a transicdo do
comportamento em baixas tensdes (n = 4) para os de altas tensdes (n = 10)
coincidia com uma mudanca no modo de fratura, de intergranular para
transgranular. No presente caso, foi possivel identificar 3 regides distintas na
curva da Figura 4.19, no qual foram determinados os parametros da equacao
geral da fluéncia correspondentes, conforme apresentado na Tabela 4.4.

No caso de ligas complexas, a taxa de fluéncia resultante pode envolver
relacbes complexas envolvendo efeitos de precipitacdo, coalescimento de
particulas, transformacdo de fase ou acumulo de dano, de modo que o0s
mecanismos controladores propostos para materiais mais simples nao se
aplicam diretamente. Alguns autores sugerem que o0 valor de n varia
continuamente com a tenséo e a temperatura e que a deformacao ocorre sob o
efeito de uma tenséo efetiva, dada pela diferenca entre a tenséo aplicada e uma
tensao interna, ou tenséo de friccdo, que depende do estado microestrutural e
da subestrutura de deformacao durante a fluéncia [59].

Independente das incertezas quanto as causas que levam a variagdes de
n e Qr, a equacao geral de fluéncia (Equacao 2.2) tem sido empregada de forma

simplificada na determinacao de valores discretos de n e Qr. Como as variagdes
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de n e Qr estdo geralmente inter-relacionadas e s&o auto compensatoérias, ndo
h& grandes discrepancias na determinagédo desses valores na prética industrial
[94].
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Figura 4.19 — Diagrama de Zener-Hollomon.

Tabela 4.4 - Parametros obtidos e Equacdo Geral de Fluéncia para as

respectivas condigoes.

n A o (MPa) T (°C) Equacéao Geral

524504

3,7, 10386, (2)5*. exp rr )

5.4 | 3,7x10% o <105 800 €

524504

9,6,10%4°. (2)77. exprr

7,7 | 9,6x10% | 105<05<210 | 700 ~800 | ¢

524504

2,0,10062.(2)162. exp'rr

16,3 | 2,0x1066 o>210 600 ~ 700 | ¢

A Figura 4.20 apresenta em escala logaritmica os dados obtidos da €min
em fungao do tr. Os dados se ajustaram muito bem a relagédo de M-G; o valor da
constante K obtida foi igual a 0,26 e o valor do expoente m obtido foi igual a 1,07.

A relagdo de M-G se torna valida quando o deslizamento dos contornos

de grdos nao tem uma contribuicdo significativa na deformacéo total, sendo a
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taxa de deformacdo controlada pela matriz. A validade do modelo de M-G
estabelece uma relacdo direta entre a taxa de deformagdo do estado
estacionario e o tempo total até a ruptura, independentemente das diferentes
combinacfes de tensdo e temperatura de teste que possam resultar em
determinada taxa [96]. No caso presente, todos os dados se ajustaram bem a
relacdo de M-G, o que indica que, no intervalo de condi¢gdes estudadas, 0s
mecanismos de deformacdo predominantes no estagio secundario foram

determinantes no tempo de ruptura.
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Figura 4.20 — Variacdo da taxa minima de fluéncia com o tempo de ruptura.

Em Jdltima andlise, a busca pelo desenvolvimento de equacdes
constitutivas capazes de descrever o comportamento de fluéncia, numa ampla
faixa de tensdo e temperatura, tem como objetivo a parametrizacao da resposta
mecanica obtida em teste de curta / média duracédo visando sua extrapolacdo
para condicdes reais de servico. Diversas sdo as técnicas que podem ser
utilizadas na parametrizacdo e extrapolacdo de dados de fluéncia. Dentre elas,
a mais difundida, inclusive indicada pela norma ASTM E139, é a de Larson-

Miller. Conforme observado na Figura 4.21, os dados se comportaram de modo
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muito satisfatério e obedeceram a parametrizacdo. A constante (C) obtida para
o AISI 201LN foi igual a 22,5, conforme metodologia apresentada anteriormente
na Figura 2.19. KIM W. G.; YOON S. N.; RYU W. S. [82] obtiveram a constante
C = 23 para o AISI 316LN. Eles chegaram neste valor apos utilizar grande
quantidade de dados disponiveis na literatura para este material (345 pontos),
na faixa de temperatura de 500°C a 800°C e o teor de N na faixa de 0,06 a 0,15%.

Uma extrapolacdo segura das curvas sO pode ser realizada se houver
certeza da inexisténcia de mudancas estruturais no material sob longos tempos
de exposicdo. Dessa forma, apesar do resultado satisfatorio, recomenda-se a
realizacdo de ensaios mais longos que os realizados no presente trabalho para

extrapolagcbes mais seguras [42, 68].
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Figura 4.21 - Curva paramétrica de Larson Miller. C = 22,5.

O deslizamento cruzado é um mecanismo importante para que as
discordancias possam superar obstaculos. Dessa forma, os metais com baixa
EFE possuem maior resisténcia a fluéncia, porque torna-se dificil a
recombinacdo das parciais necessaria ao deslizamento cruzado. Além disso, a

adicdo de elementos liga, formadores de solucéo sélida, constitui a maneira mais
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efetiva de aumentar a resisténcia a fluéncia pois alguns deles podem produzir
uma grande diminuicdo da EFE [42].

A influéncia da adicdo de N nos valores da EFE e no comportamento
mecanico a quente ja foi objeto de estudo em diferentes séries de AlA’s, no qual
foi observado reducdo da EFE com adi¢cdes de N [97, 98]. ZACKAY, V. F. et al
[99, 100], citado em [101], estudaram a influéncia de diferentes teores de N
(elevados teores, que chegavam até 0,75%) em AlA’s Cr-Ni-Mn e obtiveram
propriedades de tracdo a quente e fluéncia superiores aos AlA’s da série 300.

GOODELL P. D.; CULLEN T. M.; FREEMAN J. W. [102] avaliaram a
influéncia dos elementos N, C e outros elementos na resisténcia a fluéncia a
649°C em AlA’s 304. Dentre os elementos analisados, o N e C foram os mais
efetivos em melhorar as propriedades de resisténcia a fluéncia nas condi¢gbes
estudadas. Teores crescentes de C até um maximo de 0,1% aumentaram a
resisténcia, enquanto que de 0,1% a 0,14% nao houve melhora. O aumento na
resisténcia foi mais pronunciado com o aumento dos teores de N (0,01% a
0,22%) e assim 0s autores obtiveram uma relacdo empirica do efeito
endurecedor destes dois elementos: (%C) + 1,25x (%N).

MATHEW, M. D. et al (1991) [60] avaliaram a influéncia dos elementos N
e C em dois AlA’s: 316 e 316LN. Ambos materiais apresentavam os elementos
principais muito proximos, com excecdo do N e C. O tamanho médio de grédo
também era muito semelhante e dessa forma foi possivel observar a influéncia
exclusivamente dos dois elementos. Os ensaios foram realizados a 600°C, na
faixa de tensédo de 215 — 335MPa, sob carga constante. O AIA 316LN apresentou
maiores tempo de ruptura, menores taxa minima de fluéncia e maiores
deformacfes na ruptura em todas as condicbes de ensaio. A melhora nas
propriedades de fluéncia do 316LN foi atribuida a dois fatores combinados,
causados diretamente pelos dois elementos estudados; a precipitacdo
intergranular e intragranular de finos carbonetos e o endurecimento por solugéo
sélida causada pelo N. A precipitacdo intergranular de finos carbonetos
dificulta/reduz o mecanismo de escorregamento dos contornos de grao e a

intragranular dificulta/reduz a escalagem e escorregamento das discordancias.
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MATSUO, T. et al [103], citado em [104], estudaram o efeito do
endurecimento por solucao sélida do N na resisténcia a fluéncia do aco 25Cr-
28Ni com diferentes teores de C (0,008%, 0,03% e 0,07%), na faixa de
temperatura de 700°C a 1000°C. Eles observaram que no aco com menor teor
de C, o aumento no teor de N resultou na queda da taxa minima de fluéncia
(Figura 4.22) e consequentemente maior tempo de ruptura. Nos agos com
0,03%C e 0,07%C, apesar da precipitacdo de carbonetos do tipo M23Cs, 0
aumento do teor de N também reduziu a taxa minima de fluéncia. Eles
concluiram que o efeito de endurecimento por solucdo sélida do N foi
determinante para a melhora na resisténcia a fluéncia e o teor de C, no material

estudado, nao foi um fator determinante.

49 MPa
10 TENSAO CONSTANTE

1000°C

900°C

TAXA MINIMA DE FLUENCIA
=

800°C
700°C

'|02 1 1 ] 1 ! |

0 005 01 015 02 025 03 035
TEOR DE N (% em peso)

Figura 4.22 — Taxa minima de fluéncia em funcéo do teor de N para o AlIA 25Cr
28Ni. Adaptado de [104].

SOLBERG J. K. [105] estudou a influéncia dos elementos C e N, sob
fluéncia a 700°C, 800°C e 900°C, para duas ligas com diferentes teores destes
elementos: AISI 316 e AISI 316LN. Na menor temperatura estudada, 700°C, o
AISI316LN apresentou melhores resultados (maior tempo de ruptura), devido ao
efeito endurecedor causado pelo N. A diferenca nos resultados obtidos diminuiu
a 800°C, e a 900°C foi observado uma mudanga de comportamento: o tempo de
ruptura foi menor para o AlISI 316LN. Nos ensaios a 700°C e 800°C foram

observados grosseiros carbonetos nos contornos de grao do AISI 316, onde
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atuaram como concentradores de tenséo e aceleraram a fratura intergranular. Ja
0s carbonetos observados na outra liga eram mais finos e em menor quantidade,
devido ao controlado (baixo) teor de C. J& sob a temperatura mais elevada,
900°C, o poder de endurecimento por solucéo solida do N foi afetado, e o tempo
de ruptura do AISI316LN, nesta condicdo, foi menor. Tal comportamento foi
atribuido ao aumento da mobilidade de solutos (como o N) e a formacdo de
grosseiros carbonitretos, que removeram N da solugéo sdlida.

Portanto, diferentemente aos AlA’s estabilizados com Mn, onde a perda
de resisténcia em altas temperaturas € associada a instabilidade microestrutural
[36, 106-108], neste material — AISI 201LN, além da baixa EFE, o consideravel
teor de N contribuiu para a maior estabilidade e manuteng&o da resisténcia em
tempos prolongados de exposicao, obtendo assim propriedades de fluéncia (e
tracdo a quente) comparaveis com alguns AlA’s tradicionais em temperaturas

relativamente elevadas.

4.5 Andlise Microestrutural Apos os Ensaios

4.5.1 Anélise Microestrutural Apds os Ensaios de Tracao

A Figura 4.23 apresenta o espectro de difracdo de raios X obtido apdés um
ensaio realizado a temperatura ambiente, da regido da parte atil do CP.
Conforme observado, h4 a presenca de picos referentes a martensita a’, assim
como a reducdo da intensidade dos picos referentes a austenita, devido a
transformacdo y — a’, induzida pela deformacao (efeito TRIP). Importante
ressaltar que além da presencga da fase o’, ha uma pequena contribuigdo do teor
residual da fase ferrita o.

A Figura 4.24 apresenta a MO do CP ap0s o ensaio de tragdo e tem o

objetivo de correlacionar com o resultado obtido no DRX. A regido observada é
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a da parte util, local onde ocorreu severa deformacédo. Conforme observado, a

microestrutura € de caracteristica majoritariamente martensitica.

ua

20 40 60 80 100 120
20

Figura 4.23 — Espectro de difracdo de raios X apds ensaio de tracdo em

temperatura ambiente.

(@) o o (b)

Figura 4.24 — MO ap0s os ensaios de tracdo a temperatura ambiente. 200x (a),
500x (b). Corte longitudinal do CP.

A Figura 4.25 apresenta MO das secc¢bes longitudinais da regiao de
fratura dos CP’s, apds os ensaios de tragdo a 600°C e 800°C. Aparentemente a
fratura ocorreu preferencialmente ao longo dos contorno de grdo nas duas
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temperaturas, sendo que a 800°C (b) os grdos aparentaram estar muito mais
alongados, com a presenca de trincas e vazios entre eles, o que é caracteristico
de deterioragdo da microestrutura devido aos efeitos da elevada temperatura.
Esta diferenca na magnitude do alongamento dos graos, refletiu-se nos valores
obtidos da deformacéo na ruptura, conforme observado anteriormente no topico
4.3.

Figura 4.25 - MO ap0s os ensaios de tracdo a 600°C (a) e 800°C (b).

4.5.2 Analise Microestrutural apos os Ensaios de Ruptura por Fluéncia

A Figura 4.26 apresenta um registro de trés diferentes CP’s. A imagem
tem o objetivo de apresentar o aspecto visual dos mesmos apds ensaios em trés
diferentes temperaturas. Sdo também apresentadas as respectivas condi¢cdes
dos ensaios, o tempo de ruptura e o comprimento final obtido para cada CP.

E importante ressaltar que a medi¢do do comprimento (til inicial e final
foram realizados em um mesmo ponto. Este ponto foi inserido (suavemente)
antes dos ensaios, com o auxilio de um puncéo afiado e localizado na transicéo
do raio do CP / parte util, conforme observado nas extremidades da legenda que

indica o comprimento util final. Este procedimento, além de ndo interferir nos
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ensaios, tornou a medicdo mais precisa e confiavel, pois € dificil diferenciar o
inicio da parte util e o fim do raio do CP apds os ensaios, o que pode tornar o
procedimento de medi¢do impreciso. Foi observado que esta técnica funcionou
muito bem, pois o ultimo valor de deformacédo para cada curva, obtidos com o
sistema de extensometria, correspondeu ao valor calculado do comprimento
final, medido manualmente com o auxilio de um paquimetro.

Quanto maior a temperatura dos ensaios, maior foi o carater ductil de
fratura, caracterizado pela intensa deformacéo final do CP e visivel “pescogo”

formado na regido de fratura.

{ 600°C / 225MPa / 2900,1 h

44,4 mm

¥ 700°C / 105MPa / 1301,7 h

53,7 mm

60,2 mm

Figura 4.26 — Fotografia de trés CP's apds ensaios de ruptura por fluéncia.

A Figura 4.27 apresenta a MO da secc¢ao longitudinal da cabecga dos CP’s,
apos os trés ensaios de fluéncia mais longos, nas temperaturas de 600°C, 700°C
e 800°C. A cabeca do CP é isenta de deformacédo durante os ensaios e dessa
forma, é possivel observar apenas a influéncia do tempo e da temperatura na
microestrutura do material.

Foi observado nas temperaturas de 600°C e 700°C o fendbmeno da
sensitizacao; presenca de precipitados ricos em Cr nos contornos de gréo, muito
comum quando os AlA’s sdo submetidos nesta faixa de temperatura [11].

O controlado e baixo teor de C contribuiu para que os carbonetos nao
crescessem com o tempo de exposicdo. Carbonetos finos como os encontrados,
melhoram a resisténcia a fluéncia pois dificultam o mecanismo de

escorregamento dos contornos de grdo. Quando o teor de C ndo é
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suficientemente baixo, 0os carbonetos crescem com o0 tempo de exposicdo e
tornam-se grosseiros. Diferentemente da presenca de carbonetos finos nos
contornos de gréo, 0s grosseiros apresentam efeito oposto, pois atuam como
concentradores de tensdo, no qual vazios e trincas surgem mais facilmente
nestas regides [11]. J& a 800°C, no tempo de exposicdo apresentado, ndo foram
observados precipitados nos contornos de gréo.

Sob elevados tempos de exposicdo nas temperaturas indicadas, houve
decomposicdo da ferrita 6, melhor evidenciada nas imagens com maiores
ampliacbes, Figura 4.27 (b, d, f). Estudos ja evidenciaram que ilhas de ferrita &
em AlA’s atuam como sitios para formagao da fase sigma, no qual € precedido
pela precipitagéo de carbonetos do tipo M23Ces [11, 35, 109]. Esta transformacao
€ dependente do tempo de exposi¢do, temperatura e composi¢cdo quimica. O
inicio da transformacao acontece na interface da fase austenita/ferrita & com a
precipitacdo de carbonetos geralmente do tipo M23Cs, ricos em Cr, devido ao
maior teor de Cr da fase ferrita & e a elevada difusividade do Cr nesta fase
(aproximadamente 100x mais rapido que na fase austenitica [110]). Em alguns
casos, uma estrutura celular composta por precipitados do tipo M23Ce/nova
austenita pode ser formada, pois o Cr difunde a partir da ferrita para os
precipitados e a regiao vizinha fica empobrecida deste elemento, transformando-
a em austenita. Com o prolongado periodo de exposicdo, estes precipitados
enriguecem ainda mais com Cr (e outros elementos, por exemplo, Mo), e
transformam-se na fase sigma. A formacdo da fase sigma nestes casos pode
levar de poucas horas a milhares de horas, dependendo da composicdo quimica
e temperatura, e uma representacao esquematica é apresentada na Figura 4.28.

No AISI 201LN, foi observado através da Figura 4.29 uma morfologia
bastante semelhante aos mecanismos citados da decomposicdo da ferrita d.
Precipitados escuros presentes na ferrita delta e proximos a interface com a fase
austenitica, indicam a presenca de carbonetos possivelmente do tipo M23Cs. A
Figura 4.29 apresenta um baixo teor de Cr no centro da ferrita & (~10% em peso),
0 que pode indicar uma migracdo deste elemento para a interface com regides
mais escuras. A Figura 4.30 apresenta precipitados ricos em Cr na interface

ferrita d/y.
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Foi realizada analise de DRX para deteccéo dos carbonetos/possivel fase
sigma, porém a técnica ndo foi capaz de detectar os sinais devido a limitada
sensibilidade do equipamento para obter sinais de pequenas fracbes de
precipitados e/ou devido a radiacdo de Cu utilizada. Uma outra técnica em que
0s precipitados sédo extraidos da matriz, filtrados, lavados e secos e
posteriormente analisados via DRX € a mais indicada neste caso, e sera

realizada em trabalhos futuros para publicagtes.
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600°C
225MPa
2900,1 h

105MPa
1301,7h

(f)

Figura 4.27 — Analise em MO dos trés ensaios de fluéncia com maior tempo de
ruptura dentre os realizados. T = 600°C e trupura = 2900,1h (a, b),
T = 700°C e trupwra = 1301,7h (c, d), T = 800°C e truptura = 787,2h
(e, f). Aumento de 200x (a, c, €). Aumento de 1000x (b, d, f).
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(a) (d)
Figura 4.28 — Representacdo esquematica da formacao da fase sigma no AlA

316LN a 550°C e 600°C [108].

LCE639 700 nm
SE MAG: 4000x HV:15kV WD:10 mm Px:5nm

Figura 4.29 — Analise de EDS por pontos indicou uma composi¢cao aproximada
de ~10%Cr ap6s 2900,1 horas a 600°C.
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LCE559
SE MAG: 1500x HV:20 k¥ WD:9,7 mm Px: 12 nm

Figura 4.30 - Analise via EDS indicando precipitados ricos em Cr, apos 787,2
horas a 800°C.

TSENG C. C. e colaboradores [109] estudaram a decomposicao da fase
ferrita & residual em um AIA AISI 304L na faixa de temperatura de 600°C a 900°C.
Inicialmente foi observada a formacdo de uma estrutura lamelar de carbonetos
do tipo M23Cely na interface das fases ferrita d/y, no qual os carbonetos formados
eram bastante finos pois foram limitados pelo baixo teor de C. A decomposicao
ocorreu segundo a reagao eutetdide: & «» M23Cs + y. Posteriormente, o restante
da ferrita & transformou segundo a reagao eutetoide: d < sigma + y. Também
observaram que a taxa mais rapida de decomposicao foi a 720°C.

A Figura 4.31 apresenta MO da regiao de fratura (pescogo) dos CP’s apos
os ensaios de fluéncia. Na Figura 4.31 (a), que mostra o material submetido a
600°C (sob 325MPa) e resistiu por 6 horas, a microestrutura apresentou graos
intensamente alongados na direcdo da tensdo. Conforme observado, o aumento
progressivo do tempo de ruptura e a temperatura, intensificaram a deterioracédo
da microestrutura e contribuiram para o surgimento de um numero maior de
trincas e vazios. Na Figura 4.31 (f), que mostra o material submetido a 800°C
(sob 45MPa) e resistiu por 787,2 horas, a microestrutura apresentou intensa
deterioracdo e com grande quantidade de vazios entre os gréos, devido ao efeito
do tempo prolongado em condicdo extrema. De fato, a temperatura de 800°C é
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muito elevada para este material [81], devido ao teor relativamente baixo de Cr
(16 ~ 19% em peso) e Ni (3,5 ~ 6% em peso) para esta condicéo.

Conforme ja observado, o longo tempo de exposicdo dos CP’s em
temperaturas elevadas causou significativa deterioracdo na microestrutura do
material. A Figura 4.32 apresenta alguns detalhes relevantes observados na
microestrutura. Em ambos os casos, 2900,1 horas a 600°C (a, b) e 787,2 horas
a 800°C (c, d) houve intenso avanco de trincas para o interior da amostra,
afetando a vida util do material em fluéncia. Apos o término do ensaio a 800°C,
observou-se intenso desprendimento de camadas de O0xido da superficie do CP
(carepa), e a superficie apresentou uma microestrutura (c, d) diferente da matriz
austenitica do material, com precipitados em formato de agulhas. Segundo LO,
K.H. [1] quando AIA Cr-Ni-Mn-N é envelhecido na faixa de temperatura de 700°C
a 1000°C, a austenita (y) se transforma segundo a reagao: y — y’ + CrzN, no qual
Yy’ € a austenita lamelar formada dentro do gréo e Crz2N € o nitreto lamelar também
formado dentro do gréo. Microestrutura similar a encontrada para o AlSI 201LN
ja foi observado em outros AlA’s apos ensaios de fluéncia, que também
indicaram precipitados de CrzN [111, 112]. Anédlises complementares via EDS
confirmaram a presenca de precipitados ricos em Cr e N, no qual o percentual
atdmico encontrado quando realizada analise em pontos (Figura 4.33) sobre os
precipitados apontaram para ~42at% de Cr e ~20at% de N.



325MPa g2 R T O o gl 225vPa
LA 2900,1 h

700°C
210MPa

(e) (f)

Figura 4.31 — Analise em MO das regides de fratura: T = 600°C e o = 325MPa
(@), T=600°C e 0 = 225MPa (b), T =700°C e 0 = 210MPa (c), T =
700°C e 0 = 105MPa (d), T = 800°C e 0 = 135MPa (e) e T = 800°C
e 0 = 45MPa (f).
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600°C
225MPa
2900,1 h

Figura 4.32 - MO de detalhes observados ap6s ensaios de fluéncia. Consideravel
avanco de trincas internas apés 2900,1 horas a 600°C (a, b) e
alteracdo microestrutural na superficie do CP apés 787,2 horas a
800°C (c, d). Cortes longitudinais dos CP’s.
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"LCE629
SE MAG: 4000x HV:15kV WD: 10 mm Px:5nm

Figura 4.33 — Analise via EDS (em pontos) da composicdo quimica dos
precipitados formados ap6s 787,2 horas a 800°C, observados na
Figura 4.32 (c, d).

Para fins de comparacao, imagens da literatura mostrando a influéncia do
teor do N na microestrutura final ap6s ensaios de fluéncia no AISI 316LN sdo
apresentadas na Figura 4.34, e a microestrutura resultante se assemelha
bastante com a encontrada para o AISI 201LN. Neste estudo, MATHEW M. D.,
LAHA K., GANESAN V. [97] realizaram ensaios de fluéncia a 650°C sob varios
niveis de tensdo e com tempos de ruptura variados, chegando até 16000 horas.
Concluiram que a resisténcia a fluéncia do material aumentou quase 10x quando
o teor de N passa de 0,07% (a) para 0,22% (d) e que o dano interno e superficial
da microestrutura foi reduzido progressivamente com 0S sucessivos aumentos

nos teores de N.
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(© o

Figura 4.34 — Efeito do teor de N na microestrutura do AlISI 316LN ap0s ensaios
de fluéncia a 650°C e 225MPa. Teores de N: 0,07% (a), 0,11% (b),
014% (c) e 0,22% (d) [97].

A Figura 4.35 apresenta imagens obtidas via MEV da superficie de fratura
dos dois CP’s testados a 600°C e em condi¢bes distintas, 225MPa (a, b) e
325MPa (c, d). Em ambos os casos se observou uma superficie de fratura mista,
com certa predominancia fragil, caracterizada principalmente pela fratura
intergranular (clivagem). Comparado aos outros ensaios, esta é a menor
temperatura de teste e apresenta tensdes muito elevadas, o que contribui com
este tipo caracteristico de fratura. O ensaio a 225MPa (a, b), apresentou &r =
22,6% enquanto que o ensaio a 325MPa (c, d), apresentou €er = 33,1%. O nivel
de deformacéo obtido na ruptura pode ser relacionado com as caracteristicas de
fratura observadas na Figura 4.35, pois € observado maior predominancia fragil

no CP com menor &r.
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Figura 4.35 - Analise via MEV da superficie de fratura de dois ensaios realizados
a 600°C, 225MPa (a, b), 325MPa (c, d).
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A Figura 4.36 apresenta imagens obtidas via MEV da superficie de fratura
dos dois CP’s testados a 700°C e em condi¢bes distintas, 210MPa (a, b) e
105MPa (c, d). Em (a, b) observou-se uma superficie de fratura bastante
irregular, predominantemente ductil com grande quantidade de deformacéo
plastica caracterizada pela presenca de dimples, indicados pelas setas
vermelhas. Regides com aparéncia de fratura fragil, indicadas pelas setas
amarelas, correspondem aos vazios (buracos) de fluéncia, onde houve a
separacdo dos contornos dos graos. Em (c, d) observou-se também uma
superficie de fratura mista, ainda com predominancia ductil, porém com menores
sinais de deterioragéo por oxidacdo, devido ao menor tempo de exposi¢cao nesta
temperatura. O ensaio a 105MPa (a, b), apresentou er = 51,5% enquanto que 0
ensaio a 210MPa (c, d), apresentou €r = 40,1%. O nivel de deformacéo obtido
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na ruptura pode ser relacionado com as caracteristicas de fratura observadas na

Figura 4.36, pois é observado maior predominancia ductil no CP com maior ¢r.
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Figura 4.36 - Andlise via MEV da superficie de fratura de dois ensaios realizados
a 700°C, 105MPa (a, b), 210MPa (c, d).

A Figura 4.37 apresenta imagens obtidas via MEV da superficie de fratura
dos dois CP’s testados a 800°C e em condi¢des distintas, 45MPa (a, b) e
135MPa (c, d). Em ambos os casos se observa uma superficie de fratura
predominantemente ductil, com grande quantidade de deformacgdo plastica
caracterizada pela presenca de dimples, mesmo no ensaio de mais alta tenséo
(c, d). O ensaio a 45MPa (a, b), apresentou ¢r = 45,7% enquanto que 0 ensaio a
135MPa (c, d), apresentou er = 61,8%.



96

wd
y s ) PR L A e Ul
AccV Spot Magn  Det WD e 20 pm AccV  Spot Magn Det WD F——— 6um

2560kvV 3.0 1000x SE 9.1 UFSCar-DEMa-LCE-FEG 26.0 kv 3.0 000x SE 9.1 UFSCar - DEMa - LCE - FEG

.

AN S ‘ 5 y 3
] N \3 ~ < ‘\\\'\\\\ g x&‘
SRR\ A
. 34 A\ \ ,’k ‘
\ .

!

X\ MR ) ‘:, X ;\‘ \.
."‘X”_" \'\‘\\‘ ‘\ \ \

N % “‘ l .‘ 7“ ~ il <
‘L&Iu‘l‘&\\ ) 5 ‘ TR

, \
W AccV Spot Magn Det WD 1 20um | Acc agn Det WD F——— 5pm

() (d)
Figura 4.37 - Analise via MEV da superficie de fratura de dois ensaios realizados
a 800°C, 45MPa (a, b), 135MPa (c, d).

i

Foi observado na Figura 4.35, Figura 4.36 e Figura 4.37, diferentes
caracteristicas de fratura para as diferentes condi¢cfes de testes. Em 600°C, nos
ensaios mais curtos, foi registrado maior €r, enquanto que no ensaio mais longo,
consideravel reducéo da ductilidade. A 700°C, foi observado o oposto; maiores
€rR NOS ensaios mais longos. J& a 800°C, valeu a mesma observacgéao realizada
na temperatura de 600°C.

Acredita-se que as alteragcbes microestruturais (fases deletérias nos
contornos de gréo e dissolucdo da ferrita &) observadas (Figura 4.27) nos
ensaios mais longos a 600°C podem ter contribuido para a reducdo do €r nesta
temperatura. J& a 800°, nos ensaios com maiores tempos de exposi¢cdo nesta
temperatura, foi observado crescentes danos por oxidagdo na microestrutura
(Figura 4.31). Além disso, precipitados ricos em N observados na superficie do
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CP (Figura 4.33), também contribuiram para reducéo do ¢r, pois, conforme ja

apresentado, estes reduzem a ductilidade do material.
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CONCLUSOES

O AISI 201LN apresentou alta capacidade de encruamento nos ensaios de
tracdo em temperatura ambiente, atribuido ao efeito TRIP.

Apresentou elevado expoente de encruamento (n’) nos ensaios de tracao, e
qgue reduziu com o0 aumento da temperatura.

Apresentou boa relacéo resisténcia-ductilidade na faixa de temperatura de
500°C ~ 700°C. A 800°C o material sofreu com o efeito da temperatura e
apresentou consideravel queda na resisténcia e formacdo de carepas na
superficie.

Apéds ensaios de tracdo a temperatura ambiente, foi observado via DRX e
MO uma microestrutura majoritariamente martensitica. Nos ensaios de
tracdo em temperaturas elevadas, foi observado na temperatura mais
elevada (800°C) sinais de deterioracdo da microestrutura devido a exposi¢cao
em elevadas temperaturas.

Com a correlacéo de Norton, apos os ensaios de fluéncia, obteve-se valores
do expoente n que variaram de 6 a 16, no qual podem indicar que nas
condi¢cbes estudadas houve mecanismos complexos de deformag&o, como
interacdo de discordancias com fases dispersas ou precipitados,
subestruturas de discordancias ou formacdo de emaranhados de
discordancias.

A relacdo de Mokman-Grant apresentou baixa dispersdo dos dados e foi
possivel obter o valor da constante m = 1,07, préximo da unidade, conforme
reportado para a maioria dos materiais metalicos.

Na correlacéo dos dados segundo a relagéo de Arrhenius, obteve-se o valor
da energia de ativacdo aparente de fluéncia Qr = 524kJ/mol, valor compativel
para os AlA’s, quando medidos por meio de ensaios de fluéncia
independentes.

No diagrama de Zener-Hollomon, obteve-se étima concordancia dos dados

e 0 expoente de Norton (n) variou para diferentes niveis de tenséao. Foi
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possivel identificar trés regides distintas, no qual foram determinados os
parametros da equacao geral da fluéncia correspondentes.

Na parametrizacdo de Larson-Miller os dados se comportaram de modo
satisfatorio. Obteve-se a constante C = 22,5.

Apos os ensaios de fluéncia, foi observado precipitacdo de carbonetos de Cr
nos contornos de grdo em alguns CP’s.

O longo periodo de exposicdo em elevadas temperaturas, alterou a
morfologia das ilhas de ferrita 8, indicando decomposicao desta fase.

Nos ensaios de fluéncia a 800°C, foi observado formacao de precipitados
ricos em N na superficie da parte util dos CP’s, além da intensa deterioracéo
da microestrutura.

Analises da superficie de fratura de alguns CP’s, indicaram de modo geral,
gradativamente maior predominancia de fratura ductil nos ensaios em
maiores temperaturas.

A comparacéao dos resultados obtidos do AISI 201LN nos ensaios de tracao
e fluéncia com alguns materiais tradicionais da série 300 indicou valores
muito proximos.

A instrumentacdo projetada para a execucdo dos ensaios de ruptura por
fluéncia foi eficiente, pois durante os testes ndo houve instabilidade nos
sinais de deformacédo e de temperatura, e o sistema de extensometria
construido foi capaz de captar a deformacgao dos CP’s durante os testes e
transmitir para o sistema de registro de dados. Além disso, a concordancia
entre os dados obtidos de alguns ensaios realizados na empresa STM e 0s
dados obtidos dos ensaios apdés a reforma do aparato instrumental,
detalhado neste estudo, confirmaram a eficacia e confiabilidade das novas
maquinas do Laboratorio de Fluéncia do DEMa/UFSCar.
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6 SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

e Estudo do comportamento sob tragdo em uma maior faixa de temperatura,
abrangendo desde temperaturas criogénicas a elevadas temperaturas.

e Emprego de outros métodos de analise em tracdo, como por exemplo o
meétodo de Kocks — Mecking [113].

e Emprego de outros métodos paramétricos de analise das propriedades sob
fluéncia, como por exemplo o método de correlacdo tracdo — fluéncia [114].

e Realizacdo de ensaios de fluéncia com tempo de ruptura superiores aos
tempos obtidos neste trabalho, atingindo tempos da ordem de 10.000 horas.

e Estudo comparativo do comportamento do material submetido a ensaios de
fluéncia ao ar e vacuo.

e Estudo do comportamento mecanico sob elevadas temperaturas submetido
a outros tipos de ensaios: tor¢do, dobramento, compresséo.

e Analise mais detalhada da evolugcdo microestrutural e resisténcia a oxidagao
apos envelhecimento em elevadas temperaturas, através de diferentes

técnicas de andlise.
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